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1. Einleitung

1. Einleitung

Auch mitten im ,Kommunikationszeitalter” ist die Beschéaftigung mit den Maschinen und
Materialien der industriellen Revolution des letzten Jahrhunderts ein unerlasslicher For-
schungsgegenstand. Jedoch erfolgt die Erhéhung der Effizienz von Kraftmaschinen und
Ubertragungstechnik heute weniger durch Veranderungen am Funktionsprinzip von z.B. Tur-
binen, sondern weitaus umfangreicher durch Austausch der verwendeten Materialien. So ver-
bessern hohere Betriebstemperaturen die Leistung von Gasturbinen, doch kann dieser Zu-
sammenhang mangels geeigneter Hochtemperaturwerkstoffe noch nicht in wiinschenswertem
Umfang technologisch umgesetzt werden.

Neue Materialien werden heute schneller entwickelt als in jeder anderen Zeit der Mensch-
heitsgeschichte [#HBY, 1993]. Ein Marktbedirfnis vorausgesetzt, gibt es dabei einen wech-
selseitigen Informationsflul3 zwischen den Material-Designern und den Grundlagenforschern
Uber wiinschenswerte wie reale Eigenschaften und ihre Ursachen. Die bei Konstruktions-
werkstoffen in vielen Fallen entscheidende Eigenschaft sind dabei die Kosten, wichtigste
physikalische Eigenschaft oft die Dichte. Je nach Anwendungsbereich folgen mechanische
(Elastizitatsmodul, Festigkeit, Bruchzéahigkeit und Kriechwiderstand), thermische (thermische
Leitfahigkeit, Ausdehnungskoeffizient und Diffusivitat) oder elektrische Eigenschaften
(Dielektrizitatskonstante, spezifischer Widerstand), die ein Material mehr oder weniger
attraktiv werden lassen. Technologisch bedeutsam sind Indizes, die einzelne dieser sekun-
daren Eigenschaften mit der Dichte koppeln, fir mechanisch zu beanspruchende Werkstoffe
insbesondere die spezifische Steifigkeit (Elastizititsmodul/Dichte) und die spezifische Festig-
keit (FlieBspannung/Dichte). Je nach Anwendungsabsicht kann so der Werkstoff Holz
(Elastizitatsmodul 10 GPa, Dichte 0,5 g/cm?) attraktiver als neue technische Legierungen (100
GPa, 5 g/cm3) sein.

Intermetallische Verbindungen sind aus Metallen zusammengesetzte Verbindungen, deren
Kristallstruktur von der der konstituierenden Metalle abweicht. Obwohl Silizium kein Metall
sondern ein Halbleiter ist, werden Silizide wegen ihrer metallischen Eigenschaften (Harte,
hohe thermische und elektrische Leitfahigkeit, positiver Widerstands-Temperatur-Koeffizient,
Paramagnetismus) traditionell zu den intermetallischen Verbindungen gezabit¢Sr,

1995). Bezlglich der Bindungsverhaltnisse, der Kristallstrukturen und der Eigenschaften bil-
den intermetallische Verbindungen keine homogene Materialgruppe, jedoch gibt es gemein-
same Eigenschaften, wie hohe Harte verbunden mit groRer Sprodigkeit. NamhoS-
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(1995) sollte das Problem der Sprodigkeit in intermetallischen Verbindungen leichter zu |6sen
sein als in Keramiken, da die Bindung zwischen den Atomen in intermetallischen Verbindun-
gen im Gegensatz zu der in Keramiken wenigstens teilweise metallischen Charakter hat.

Die intermetallische Verbindung Molybdandisilizid (MegSist auf Grund ihrer hohen
Schmelztemperatur von 2030°C und ihrer hervorragenden Oxidationsbestandigkeit ein sehr
interessantes Material fir Hochtemperatur-Anwendungen. Dank der beobachteten Festigkei-
ten (z.B. eine FlieRspannung von 250 MPa bei 1500¥AKdsHI et al., 1990]) ergeben sich
Einsatzmoglichkeiten bei Temperaturen, die entscheidend hoéher liegen als jene von Nickel-
und Kobalt-Basis-Superlegierungen. Zum anderen wirde die Korrosionsbestandigkeit von
MoSi, eine Kiuhlung der Turbinenelemente mit Luft erlauben, was eine bedeutsame Vereinfa-
chung des Kuhlproblems mit sich brachtefg, 1992]. Grund fur die hervorragende Oxida-
tionsbestandigkeit von MogSist die Bildung einer Schutzschicht aus S{ASETIMA und
PETROVIC, 1997]. Einer Nutzung dieser Vorteile in der Turbinentechnik stehen bislang jedoch
das sprode Verhalten unterhalb des Sprod-Duktil-Uberganges und ein zu geringer Kriechwi-
derstand bei hohen Temperaturen gegenuber. Eine Verwendung vospihaSen in Werk-
stoffen scheint dennoch mdglich, wenn durch Legieren die Anisotropie unterdriickt werden
kann und stabile Versetzungen hoher Mobilitat erzeugt werden kdnnten.

Die Intensitat der Studien zum Verstandnis der Verformungsvorgange irn, Modbizur
Entwicklung von Werkstoffen auf MoSBasis nahm erst Ende der 80er Jahre bedeutend zu
[VAsuDEVAN und RETROVIC, 1992], da die Verbindung nach ihrer ersten wissenschaftlichen
Erwédhnung 1907 durch den deutschen Chemiker HoenigschroeN[éscHMID, 1907] zu-
nachst nur als korrosionsschitzende Beschichtung Beachtung fand. 1953 liel3 Kanthal kom-
merzielle Heizelemente auf MeSBasis patentieren [MNTHAL, 1953].

Eine detailliertere Darstellung der Forschungen zur Plastizitat von,NEaSund Polykri-
stallen erfolgt in Kapitel 3.2, so dal3 an dieser Stelle nur eine fur die Motivation meiner Arbeit
notwendige Zusammenfassung gegeben werden soll: Duktile Verformung von Einkristallen
ist durch unterschiedliche Gleitsysteme fur fast alle Orientierungen des tetragonalen Kristalls
bis zu Raumtemperatur hinab mdglich. Nur bei Verformung entlang der harten [001]-Rich-
tung ist die Orientierung der am leichtesten aktivierbaren Gleitsysteme zur Verformungsachse
SO ungunstig, dal3 eine Verformung unter 1000°C bisher mif3lang. Die wichtigsten Gleitsy-
steme zeigen bei von System zu System unterschiedlichen Temperaturen im Bereich zwischen
600°C und 1100°C eine sogenannte FlieRspannungsanomalie, d.h. eine mit zunehmender Ver-
formungstemperatur anomal ansteigende FlieBspannung. Druckversuche an polykristallinem
MoSi, wurden im Temperaturbereich von 818°CHf$3H und Basu, 1994] bis 1600°C
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[EvANs et al., 1997] durchgefuhrt, bei hohen Temperaturen allerdings unter Vakuum oder
Argon-Atmosphare. Indenterversuche erfolgten bis zu Raumtemperatur hinaby[Mt al.,

1992]. Im Ergebnis der bei verschiedenen Autoren an Materialien unterschiedlicher Reinheit
und KorngréfRe und bei verschiedenen Verformungsraten durchgefihrten Tests wurde eine
geringere Vielfalt an aktiven Gleitsystemen als in den verschieden orientierten Einkristallen
beobachtet. Die fehlenden Gleitsysteme scheinen in Polykristallen nicht zur Verformung bei-
zutragen oder deren Versetzungen zu zerfallemdMeLL et al., 1992]. Die relativ geringen
Versetzungsdichten nach der Verformung werden durch einen grof3en Anteil des Korngren-
zengleitens an der Verformung oder durch schnelle Erholungsprozesse, wie Versetzungsan-
nihilation, erklart [MTCHELL et al., 1992]. Das van-Mises-Kriterium war nur in einer Studie
[EvANS et al., 1997] oberhalb 1200°C und nur bei gro3en Dehnungen durch die beobachteten
aktiven Gleitsysteme erfillt. In allen anderen Arbeiten scheint das Gleiten durch zusatzliche
Prozesse, wie Klettern, erganzt zu werden.

Daneben gab es seit Beginn der 90er Jahre eine starke Zunahme an Studien tber Verbin-
dungen von MoSimit anderen Phasen (Ubersicht voxw8HoFF (1995)). Eine Verbesserung
der Bruchzahigkeit bei hohen Temperaturen gelang durch Zufligen von KohlenstoffivfM
et al., 1991]. AulRerdem verhindert Kohlenstoff-Zugabe einen zu hoherGei@lt, der fur
die Oxidationsbestandigkeit zwar wichtig ist, jedoch die Hochtemperatur-Festigkeit durch
Forderung des Korngrenzengleitens mindesp$ETIMA und FETROVIC, 1997, BITT et al.,

1996]. Ein Wechsel der Gleitsysteme gelingt nach Ersetzen eines geringen Anteils des Silizi-
ums durch Aluminium [MrcHELL, 1998] und durch Zugabe von TiCIEALA et al., 1992].

Die FlieBspannungen bei hohen Temperaturen wachsen durch Substituierung des Molybdans
durch Niob oder Titan [#aNs et al., 1997]. Eine Unterdriickung des ,pest‘-Phanomens, einer
Oxidation bei Temperaturen zwischen 300°C und 600°C, gelang im System-8&i
[PETROVIC und VASUDEVAN, 1999]. Die Zugabe von 15 vol-% N®i; verbessert die
Hochtemperaturfestigkeit, das Eutektikum MeBiosSi; zeigt besseren Widerstand gegen
Ri3bildung bei Raumtemperatur durch Zugabe von Erbiumn[@ et al., 1992].

Fur die Entwicklung weiterer Verbundwerkstoffe ist es jedoch notwendig, die plastische
Verformung der MoStMatrix besser zu verstehen.

Ziel der vorliegenden Arbeit war deshalb die Untersuchung der Plastizitat polykristallinen
Molybdandisilizides ein und derselben Mikrostruktur Gber den gesamten Temperaturbereich
der bisher unterschiedlichen Studien und die Identifizierung charakteristischer Mikroprozesse
der Verformung bei den verschiedenen Temperaturen. Durch In-situ-Dehnexperimente in

einem Elektronenmikroskop sollten erstmals Verformungsprozesse im polykristallinep MoSi
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direkt beobachtet werden. Zur Identifizierung der thermisch aktivierten Mikroprozesse sollten,
erstmals fur MoStPolykristalle, die Dehnungsratenempfindlichkeiten der FlieRspannung
bestimmt werden. Die Druckverformungen sollten auch bei hohen Temperaturen in Luft er-
folgen, um den fur technologische Anwendungen bedeutsamen Einflul3 der Atmosphare auf
die Verformung, zum Beispiel durch Angreifen der Korngrenzen, nicht auszuschliel3en.

Als Probenmaterial diente mit reaktions-pulvermetallurgisch hergestelltem, aSdem
Fraunhofer-Institut fir Angewandte Materialforschung ein bisher nicht auf seine plastischen
Eigenschaften untersuchter Werkstoff, dessen Herstellungsweg auf Grund der geringeren
Kosten eine interessante Alternative zu bisher untersuchtem polykristallinen Material dar-
stellt.
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2. Theoretische Grundlagen

In diesem Kapitel sollen fur das Verstandnis der folgenden Abschnitte wesentliche Grund-
lagen zusammengefaldt dargelegt werden. Nach der pha&nomenologischen (2.1) und der
thermodynamischen (2.2) Betrachtung der mechanischen Verformung fester Kérper folgt ein
Abschnitt Gber Besonderheiten der Verformung von Polykristallen (2.3) und eine Einfiihrung

in rheologische Modelle (2.4).

2.1. Mechanische Beanspruchung von Kristallen -

Elastizitat, Anelastizitat und Plastizitat

Wirkt auf eine FlacheA eines Korpers eine aufllere Krdff so ruft diese in ihm

Spannungew hervor:

o= A
Diese fuhren zu Langenanderundggrdes Korpers, die als Dehnungen
_A
I
relativ auf die Ausgangslangéezogen werden.

Normalspannungen wirken senkrecht zu den Bezugsebenen, Schubspannungen in ihnen.
Beide Spannungsarten fiihren zunachst zu elastischen Veranderungen der Atomabstande, das
heiRt zu Veranderungen des Gitters, die nach Beendigung der Krafteinwirkung wieder ver-
schwinden. Die elastische Verformung ist auf3erdem dadurch definiert, daf3 sie sich momen-
tan, das heil3t ohne zeitliche Verzdgerung, einstellt. Zeitabhangige, reversible Verformung
wird dagegen als Anelastizitat bezeichnet. Mikroskopische Ursache fir anelastische Verfor-
mung sind reversible Bewegungen von Kristalldefekten, z.B. die Umordnung von Zwischen-
gitteratomen oder die reversible Bewegung von Versetzungen [Zusammenfassung in
GRIMSEHL, 1988]. Aber auch das viskose FlieBen einer Korngrenzenphase ist eine anelasti-
sche Verformung. Eine detailliertere Betrachtung des viskosen Flie3ens erfolgt am Schluf
dieses Abschnittes. Im hydrostatischen Druckversuch ist einer rein elastischen Verformung

meist eine Grenze durch Phasentransformation gesetzt, im Zugversuch wirde der Korper nach



2. Theoretische Grundlagen

Uberwindung der Kohasionskrafte in seiner makroskopischen Form zerstort werden. Auch
Schubspannungen flihren zunachst zu elastischer Verformung im Material, sind jedoch durch
einen kritischen Wert begrenzt, oberhalb dessen Versetzungen zu gleiten beginnen, wenn
diese im Kristall vorhanden sind. Eine quer durch einen ganzen Kristall gleitende Versetzung
bewirkt eine Verschiebung der beiderseits ihrer Gleitebene liegenden Kristallhalften gegen-
einander. Der Betrag der Verschiebung entspricht dabei gerade der Lange des Burgers-Vektors
der Versetzung. Die Richtung des Burgers-Vektors und die Gleitebene der Versetzung bilden
das sogenannte Gleitsystem. Die dadurch bewirkte Verformung bleibt auch nach Beendigung
der Krafteinwirkung erhalten, es handelt sich damit um eine plastische Verformung des
Korpers.

Bei einem einachsigen Kompressionsversuch entspricht eine Normalspannuog, GeB.
durch die ul3ere Kraft verursachten Spannmndie anderen beiden Normalspannunggn
undoy sind Null. Der Zusammenhang zwischen auf3erer Spannung und der Schubspannung in

einem bestimmten Gleitsystem wird durch den sogenannten Schmid-Fektauasgedriickt,

der sich aus der Projektion von Gleitebenennormialend Burgers-Vektob auf die Druck-

richtung Z ergibt:

T = MO
Al _b¥ (1)
Mg = ——— L=
A 02 ]| i

Maximale Schubspannungen wirken in Ebenen, deren Normalen einen Winkel von 45° zur
Druckrichtung bilden, und in Richtungen von 45° zur Druckrichtung. Der Schmid-Faktor be-
tragt in diesen Féllen 0,5.

Abb. 2.1 zeigt ein typisches Spannungs-Dehnungs-Diagramm. Bei beginnender Verfor-
mung erfolgt zunachst eine gleichméalige Zunahme der Spannung. Dies ist jener Bereich, in

dem das Hookesche Gesetz
1
£E=—o0 2
= 2)

gilt. Eine elastische Dehnung bewirkt eine proportionale Spannungszunahme. Der Proportio-
nalitatsfaktor, der Elastizitatsmods) ist um so groR3er, je weniger das Material den formver-
andernden Kréaften nachgibt und ist im allgemeinen anisotrop. Bei der Spamueg Pro-
portionalitdtsgrenze, endet dieser lineare Zusammenhang, die Dehnung nimmt bei weiterer
Verformung schneller als dem Hookeschen Gesetz entsprechend zog,Bkdr Elastizitats-
grenze, beginnt die plastische Verformung der Probe. Bis zu diesem Punkt geht die Dehnung

der Probe beim Entlasten vollstandig zurlck.
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splast Eolast T Eanelast
€

Abb. 2.1: Spannungs-Dehnungs-Kurve, elastische, anelastische und plastische Dehnungsanteile und
charakteristische Spannungen. Erlauterungen im Text.

Die Gesamtdehnung setzt sich oberhalb der Elastizitatsgrenze aus elastischem, anelasti-

schem und plastischem Beitrag zusammen:
plast (3)

Beim Entlasten nach Verformung Uber die Elastizitatsgrenze hinaus, geRetmnd €anelast

E=¢€ +&

elast anelast

+&

zurlck, gpiast bleibt erhalten. Entlang der Abszisse der Abb. 2.1 sind die einzelnen Beitrage
eingetragen.

Eine weitere Verformung der Probe filhrt zur FlieBgrenze/Streckdremaeh deren Errei-
chen zur weiteren Verformung keine oder eine wesentlich geringere Spannungszunahme als
im elastischen Bereich notwendig ist. Zum Erreichen der FlieRgrenze ist bei einigen Materia-
lien eine hohere Initialspannung notwendig als fur die Weiterverformung. In diesem Fall ist in
der Verformungskurve eine obere und untere Streckgrenaend os, ausgepragt. Die Diffe-
renz zwischen beiden wird als Streckgrenzenerhohung bezeichnet. Ursache des Streckgren-
zeneffektes ist in den meisten Fallen eine gegeniber der oberen Streckgrenze héhere Dichte
gleitfahiger Versetzungen an der unteren Streckgrenze.

Zunachst wird ein ,primares” Gleitsystem aktiv, dessen Aktivierung die geringste kritische
Spannung erfordert. Die Spannung steigt erst wieder, wenn die gleitenden Versetzungen jenes
optimalen Systems auf Hindernisse treffen, die Uberwunden werden missen oder zur Aktivie-
rung sekundéarer Gleitsysteme mit hoherer kritischer Schubspannung fiihren. Diese Zunahme
der zur Weiterverformung notwendigen Spannung wird Verfestigung genannt. Ein entgegen-

gesetzter Prozel} ist der der Erholung, bei dem die zur Weiterverformung notwendige Span-

! Der Begriff Streckgrenze kennzeichnet urspriinglich die FlieRspannung fiir Streckexperimente, hat sich im
Zusammenhang mit oberer und unterer Grenze aber auch fir Druckverformung durchgesNrDI[E, 1961]

7
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nung durch gleichzeitig ablaufende Umgruppierungen von Versetzungen oder deren Aushei-
lung sinkt. Beide Prozesse Uberlagern sich und bestimmen den Verfestigungskoeffizienten
=29 (a)

AE plast

Eine bei der Diskussion der plastischen Verformung und fir das Verstandnis der diese
verursachenden Mikroprozesse sehr wichtige GroRRe ist die Dehnungsratenempfindiichkeit
der Fliel3spannung

00
[ =

0INg g |,

()

die Abhéangigkeit der sich bei Verformung einstellenden Spannung von der Rate der plasti-
schen Verformung. Eine andere Darstellung des selben Zusammenhangs ist Gber den bei
Kriechexperimenten eingefiihrten Spannungsexponentemjglich. Gilt ein exponentieller
Zusammenhang

¢do™ (6)
nach NORTON (1929),folgt daraus

m=0né =0Me =2 (7)

Die GroRRerr undm kénnen aus Spannungsrelaxationsversuchen bestimmt werden. Bei diesen
wird die Gesamtdehnung konstant gehalten. Nimmt die plastische Dehnung mit der Zeit wei-
ter zu, mussen wegen der konstanten Gesamtdehnung die reversiblen Dehnungen nach Gl. (3)

zurlckgehen:

€ plast =~ (8 elast T € aneIaS) (8)

Ein Sinken der elastischen Dehnung aber ist mit einer Abnahme der Spannung verbunden. Die
plastische Dehnungsragg,as:wird dabei durch die momentane Spannung bestimmt. Sind die
beiden reversiblen Dehnungsanteile schlie3lich durch Spannungsrelaxation vollstandig zu-
rickgegangen, ist auch keine plastische Weiterverformung mehr méglich, d.h. die gemessene
Spannung bleibt konstant. In einem solchen Falle spricht man von endlichem Relaxations-
vermogen des Probenmaterials.

Sind die anelastischen Verformungsanteile vernachlassigbar, so folgt aus Gl. (8) fur
Relaxationsversuche die Differentialgleichung

o]

€ plast == E . (9)
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Wegen der Proportionalitat der plastischen Dehnungsrate und der Spannungsanderungs-
rate ¢ in Gl. (9) kdnnenr und m aus der Spannungsédnderung wahrend der Relaxation

bestimmt werden:

r=—— — bzw. m=—~> 7 (10)

Wie am Anfang dieses Abschnittes kurz erwahnt, ist viskoses FlieRen einer der Prozesse,
die anelastisches Verhalten bewirken. Die Ursache der Viskositat ist die durch
atomare/zwischenmolekulare Krafte verursachte innere Reibung Unter Newtonschen
Substanzen versteht man jene Stoffe, deren (dynamische) Viskpsiétder Verformungs-
rate ¢ unabhangig ist und die damit dem Newtonschen Reibungsgesetz

o=n¢ (12)
gehorchen. GIl. (11pilt umso genauer, je kleiner die Verformungsrate ist und nur fir
laminares (wirbelfreies) FlieBen [Zusammenfassung mME&EHL, 1987]. Eine in einem
Festkorper vorhandene viskose Korngrenzenphase kann in ihrem Flie3verhalten wahrend
eines Druckversuches mit Verformungsgeschwindigkeiten kleiriési@neingeschrankt als
Newtonsch angesehen werden.

Zur Verdeutlichung der GréRenordnung von Viskositaten sind in Tab. 2.1 Beispiele einiger
alltaglicher Medien aufgefuhrt.

Zum Verstandnis der mikroskopischen Vorgadnge an der FlieRgrenze und wahrend der
weiteren Verformung ist eine thermodynamische Betrachtung der Versetzungsbewegung not-
wendig, da das Verhalten entscheidend von der Dichte und Beweglichkeit der Versetzungen

abhangt.

Tab. 2.1: Dynamische Viskositaten einiger ausgewahlter Medien.

Eis 1x10° Pas

ol 1 Pas

Glycerin 0,83 Pas
Blut 4,7x10° Pas (mannl.)
4,.4x 10° Pas (weibl.)

Wasser 1x10° Pas

Luft 1,8x10° Pas
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2.2. Thermodynamik der Versetzungsbewegung

Die Abgleitgeschwindigkeit aller Versetzungen im Kristall hangt von der anliegenden
Spannung, der Temperatur und der Mikrostruktur des Kristalls ab. Letztere beinhaltet Dichte
und Anordnung von Versetzungen und Hindernissen. Die Verformungsgeschwindigkeit ist bei
beweglichen Versetzungen der Diclptg und einer Gleitgeschwindigkeit durch die soge-
nannte Orowan-Gleichung

¢=Cp, b\ 1) (12)
gegeben. Dabei flie3t die aul3ere Spannung Uber die Versetzungsgeschwindigkeit in die Glei-
chung ein. Der Fakto€ berucksichtigt den geometrischen Unterschied zwischen Verfor-
mungs- und Abgleitgeschwindigkeit.

Eine Versetzung ist auf Grund der von ihr verursachten Verzerrung des umgebenden
Gitters von einem weitreichenden, entfernungsabhangigen Spannungsfeld umgeben. Die
Spannungsfelder aller im Kristall vorhandener Versetzungen uberlagern sich zu einer ortsab-
hangigen inneren Spannumg Unter der effektiven Spannung versteht man die um diese
innere Spannung verminderte Schubspannung in einem bestimmten Gleitsystem

T=T1-T. (13)
Das Spannungsfeld der Versetzung bewirkt bei Anliegen einer aufReren Spannung, daf die
Versetzung senkrecht zu ihrer Linie eine Kraft erfahrt. Der durch diese Kraft bewirkten Be-
wegung steht jedoch auch im idealen Kristall eine Reibungskraft entgegen, die durch einen
zusatzlichen Anteil der duReren Spannung, die sogenannte Peierls-Spannung, Uberwunden
werden mul3. Ursache ist das durch den atomaren Aufbau der Gleitebene vorhandene perio-
dische Potential, in dem sich die Versetzung bewegt. Die Peierls-Spannung ist umso geringer,
je groéRRer der Netzebenenabstanahd je kleiner der Betrag des Burgers-Vekioist. Nach
CoTTRELL und NABARRO (1953) laR3t sich die Peierlsspannung am absoluten Nullpunkt der
Temperatur durch

026 -Z¢
G e P fir Schraubenversetzungen

Tp:D ZG _ 2nd (14)
22 eV fyr Stufenversetzungen

abschatzen.
Auch ohne diese ,athermische” Peierls-Spannung zu erreichen, ist eine Bewegung der Ver-

setzung moglich. Durch die Warmebewegung der Atome kann zunachst ein Teilstick der

10



2. Theoretische Grundlagen

Versetzung die nachste Potentialmulde auf der Gleitebene erreichen. An den Grenzen dieses
Stuckes werden sogenannte Kinken gebildet, die, wenn das geglittene Teilstlick lang genug

ist, unter dem Einflul3 der auf3eren Spannunmg auseinanderlaufen und so die ganze
Versetzung Uber das nachste Potentialmaximum ziehen. Ein solcher thermisch aktivierter Pro-

zess lait sich durch einen Arrhenius-Ansatz der Versetzungsgeschwindigkeit beschreiben. Fur
die Verformungsgeschwindigkedt folgt damit aus Gl. (12)

_46(1)

E=€,e K | (15)
Dabei ist€ o ein nur schwach temperaturabhéngiger Parameter, der die Frequenz der thermi-
schen Schwingungen enthalt, uAG die Anderung der (Gibbsschen) freien Enthalpie der
thermischen Aktivierung, die wiederum spannungsabhangig ist. Sie entspricht der um Ent-
halpie- und Arbeitsterm verminderten Anderung der inneren Enerdgieim Ubergang von
einem Potentialminimum zum néchsten:

AG =AU -T AV - TAS. (16)
Hier istT” die effektiveSpannungy das Aktivierungsvolumen uniiS die Entropie&nderung.
Im Falle der Versetzungsbewegung mit lokalisierten Hindernissen enthalt der Pakameter

V=Ildb a7)
den Abstand zwischen zwei Hindernissen und den effektiven Hindernisdurchmessead
ist deshalb sehr geeignet, die Natur der die Versetzungsbewegung hemmenden Hindernisse zu
unterscheiden.

Die der experimentell bestimmbaren Aktivierungsenerg@.x entsprechende

(Helmholtzsche) AktivierungsenthalpigH

AH =AU -T AV (18)
kann aus den zur Aufrechterhaltung gleicher Dehnungsraten notwendigen Spannungen bei

verschiedenen Temperaturen bestimmt werden

kT? do
=AH= - 19
Qex aT £.plast ( )
Ein experimentell zugangliches Aktivierungsvolumégn
olng
Vex — T plast — kT (20)
01 |T Mge I

ergibt sich durch Differenzieren vakG im Arrhenius-Ansatz (Gl. (15)), wie VOBCHOECK
(1965) ausfuhrlich bewiesen.
Hohere Spannungen verringern die Aktivierungsenthalpie. Auch das Schneiden von nicht

in der selben Gleitebene liegenden sogenannten Waldversetzungen, das Klettern von Stufen-

11



2. Theoretische Grundlagen

versetzungen aus ihrer Gleitebene heraus oder das Quergleiten von Schraubenversetzungen
sind thermisch aktivierbare Prozesse. Damit ist offensichtlich, da? héhere Temperaturen im
allgemeinen die Verformung erleichtern.

Die elastische Energie einer Versetzung betragt etwa
E= % Gb?. (1)

Somit dominieren jene Gleitrichtungen, die kirzesten Burgersvektoren und damit niedrigsten
Versetzungsenergien entsprechen. Schwieriger ist die Vorhersage energetisch favorisierter
Gleitebenen. Fur eine moglichst kleine Gitterreibung kommt es nach Gl. (14) hauptsachlich
auf die Gro3e des Verhaltnisses von Burgersvektor und Netzebenenabstand an. Hinzu kom-
men jedoch Fragen der Aufspaltbarkeit der Versetzungen und mdéglicher Unterschiede in der

Hindernishaufigkeit auf bestimmten Ebenen, welche die Auswahl der Gleitebene bestimmen.

2.3. Besonderheiten der Verformung von Polykristallen

Adaquat delGl. (1) fur Einkristalle gibt es fir Polykristalle einen mittleren Orientierungs-
faktor, der die duRere Spannung mit der kritischen Schubspannung eines bestimmten Gleitsy-
stems verbindet:

T=Mg 0.
Der Reziprokwertm, dieses Faktors betragt nachyLor (1934)
m =— =306 22)

mSF

und ergibt sich allein aus geometrischen Uberlegungen fiir ein einzelnes Gleitsystem und sta-
tistisch verteilte Kornorientierungen. Tatsachlich aber werden im Polykristall, mehrere Gleit-
systeme vergleichbarer kritischer Schubspannungen vorausgesetzt, von Korn zu Korn ver-
schiedene primare Gleitsysteme aktiviert: jene, die fur die individuelle Kornorientierung einen

gunstigen Schmid-Faktor aufweisen.

Soll ein Aufbrechen des polykristallinen Gefliges an den Korngrenzen verhindert werden,
muf} die Verformung in einem einzelnen Korn so vonstatten gehen, dal3 jede von einem be-
nachbarten Korn aufgepragte Verformung durch aktivierbare Gleitsysteme in dem betreffen-
den Korn Gbernommen werden kann. Eine Verformung kann auf gleiche Weise in Normal-

und Scherkomponenten (,Dilatationen”) zerlegt werden wie oben fiir die Spannung beschrie-

12



2. Theoretische Grundlagen

ben. Im exemplarischen Falle eines in Abb. 2.2

dargestellten Bikristalles mit ebener Grenzflache in der xz- =z

Ebene [LvINGSTON und GHALMERS, 1957] bedeutet dies, y

dalR alle in dieser Flache liegenden Verformungskom- X

ponenten beiderseits der Grenzflache identisch sein

missen, das heil3t, dalR die beiden Normaldilatationen in x-

und z-Richtung und die Scherdilatation in der xz-Ebene in Abb. 2.2: Bikristall mit planer
Grenzflache

beiden Bikristallhalften A und B gleich grof3 sein missen:

geh =¢? (23)

Xz Xz

A
XX

B . A

B
XX 1 € zz

zz 1

€, =€ =€
Werden die Dilatationen durch Kristall A aufgepragt, so lassen sich diese 3 Bedingungen
durch 3 in Kristall B wirksame Gleitsysteme erfiillen, deren einzelne Komponenten nicht als
Linearkombinationen der betreffenden Komponenten der anderen beiden Gleitsysteme dar-
stellbar sind, d.h. durch im mathematischen Sinne linear unabhéngige Systeme:
3
A _ B . A _ B : A _ B
sxx—;sixx ; szz—;sizz ; SXZ_;Sixz (24)

Die Gl.en (23) sind ebenfalls erflllt, wenn in beiden Halften des Bikristalls jeweils 2 linear
unabhangige Gleitsysteme wirken.

Bertcksichtigt man die bei homogener Verformung anzunehmende Konstanz des Volumen

Exx+£yy+€zz:0’ (25)

so verbleiben bei einer beliebigen aufgepragten Verformung, charakterisiert durch die Dilata-

tionskomponentes,y, £y, €22, £y, &, UNAE,,, die 5 Gleichungen
n
Sxx _Szz: Z(S ixx_8 iz
n
eyy—su:z(siyy—eiz (26)

n n
Syz: 8i,yz ; 8zx:ZSi,zx ; 8xyzzgi,xy
1=1

die ausdrucken, daf? durch das gemeinsame Wirken aller Gleitsysteme (rechte Seite der Glei-
chungen) jede beliebige Verformung (linke Seite) erzielt werden kbnnen muf3, um eine Zersto-
rung des Polykristalls an seinen Korngrenzen zu verhindern. Im allgemeinen Fall ist dieses
Gleichungssystem losbar, d.h. die Bedingung erftillt, wenn die Zahl der Summationen

destens 5 betragt. Damit folgt das sogenannte van-Mises-Kriterium: Fir eine allgemeine ho-
mogene Verformung eines Polykristalls sind 5 linear unabhangige Gleitsysteme notwendig

[VAN MISES 1928]. Wenn diese nicht aktivierbar sind, mufd zwangslaufig Porenbildung ent-

13



2. Theoretische Grundlagen

lang der Korngrenzen, Korngrenzengleiten oder Bruch erfolgen. Die Befriedigung der van-
Mises-Bedingung laRt sich auf einfache Weise mathematisch kontrollierovgS und
KELLY, 1963]: Es wird eine i 5-Matrix aller n geometrisch unterscheidbaren Gleitsysteme

der Form

l

& -el et -¢e' g' e 81%
2 2

Gxx_szz Eyy_s 7z € Xy € yz € 1l

a : : : :

(27)

M O

o en en-en e £l el
gebildet und deren Determinante bestimmt. Sind 5 der Gleitsysteme der Matrix linear unab-
hangig, so ist die Determinante von Null verschieden, andernfalls betragt sie Null und ihr
Rang entspricht der Anzahl unabhéngiger Gleitsysteme. Es ist dabei wichtig, alle geometrisch
zu unterscheidenden Systeme zu bertcksichtigen, das heif3t alle durch Vertauschen der Miller-
schen Indizes moéglichen Variationen einer ,Familie* von Gleitystemen. Es sei darauf hinge-
wiesen, dal’ aus der Tatsache, dal3 ein allgemeiner Verformungszustand durch 5 Dilatations-
komponenten darstellbar ist, die Schluf3folgerung gezogen werden kann, dal kein Kristall

mehr als 5 linear unabhéngige Gleitsysteme aufweisen kann.

Stauen sich an einer Korngrenze mehrere Versetzungen auf einer Gleitebene auf, so kon-
nen so hohe Spannungen erreicht werden, daf3 auf der anderen Seite der Korngrenze neue Ver-
setzungen produziert werden. Das Vorhandensein von Korngrenzen wirkt jedoch nicht nur als
Hindernis fur gleitende Versetzungen. Korngrenzen tragen als Emitter latent in ihnen gespei-
cherter Versetzungen auch zur Erhéhung der VersetzungsdichterReNKR, 1979].

Im Vergleich zu den FlieRspannungen von Einkristallen desselben Materials ergibt sich ein
zusatzlicher, durch die Korngrenzen verursachter Spannungsbgirag

O=MT+0 gy, (28)
der nach KLL (1951)undPeTCH (1953) eine Abhéangigkeit von der durchschnittlichen Korn-
grof3ed des Polykristalls in der Form

o=m1+kd" (29)
zeigt. Der Korngré3en-Exponermtbetragt fur viele Polykristalle -¥%,, schwankt aber in ande-

ren Fallen zwischen -¥2 und -1. Gl. (28)yd auch Hall-Petch-Gleichung genannt.
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2.4. Rheologische Modelle

Zur Modellierung der Zeitabhangigkeit der mechanischen Beanspruchung von Korpern
werden rheologiscieModelle konstruiert. Zur Beschreibung des elastischen, anelastischen
und plastischen Verformungsanteils dient jeweils ein Grundkdrper: die HookescheHi-eder
der Newtonsche Dampfungszylinddrund das St. Venant-Glied Symbole und Grundglei-
chungen sind in Abb. 2.3 zusammengestellt.

Die Kombination dieser Grundkorper erlaubt die quantitative Beschreibung bestimmten
Materialverhaltens, beispielsweise der Viskoelastiztatu\dN) oder der Viskoplastizitat(
undN). Dabei gibt es zwei Moglichkeiten der Kombination zweier Grundelemente. Bei Paral-
lelschaltung sind die Dehnungen in beiden Zweigen gleich, die Spannungen addieren sich. Bei
Reihenschaltung addieren sich die Dehnungen, wahrend die Spannungen im stabilen Zustand
gleich sein mussen. Die Verknupfung der Grundgleichungen der Einzelelemente nach diesen
Regeln ergibt fur den jeweiligen Modellkorper eine Differentialgleichung um so héherer Ord-
nung, je mehr Grundelemente auf sinnvolle Weise in den Modellkérper aufgenommen wer-
den. Eine Hintereinanderschaltung zweier Federn der Konst&atend E;, ist z.B. nicht
sinnvoll, da diese wegen der Addition der Dehnungen durch eine einzelne Feder der
KonstanterE mit

1 1 1

E E E
ersetzt werden konnen, und die zweite Feder damit keine neue rheologische Eigenschaft
reprasentiert. Da offensichtlich jedes gemessene Verformungsverhalten mit einem gentgend
komplizierten Modellkérper darstellbar ist, mufd bei einer anspruchsvollen rheologischen

Modellierung die Frage der physikalischen Erklarbarkeit bertcksichtigt werden.
% = L
H \Y

. _DO 0<0,
o =Ee 0 =ne *“H@) oz20,

Abb. 2.3: Die 3 rheologischen Grundkorper Hookesche Feder (H), Newtonscher Dampfungszylinder (N) und St.-
Venant-Glied (V) - Symbole und Grundgleichungen.

2 pnw (grch.)...das FlieRen
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Erstrebenswert ist, unter Verwendung mdglichst weniger Elemente jedem Element des
Modells eine Eigenschaft einer der Phasen des zu modellierenden Materials zuzuordnen.

Sehr einfache Modelle sind die Reihenschaltung eines Hookeschen und Newtonschen
Elements zum sogenannten Maxwell-Korper oder die Parallelschaltung derselben zum
sogenannten Kelvin-Korper. Ein sich nur elastisch und anelastisch verformender Korper wird
jedoch haufiger durch den sogenannten visko-elastischen Standardfestkorper modelliert. In
der Abb. 2.4 ist dieser als Zener-K-Typ (a) bzw. Zener-M-Typ (b) dargestellt. Der 3-
Elemente-Koérper besteht in beiden Fallen aus je zwei Hookeschen und einem Newtonschen
Element. Beim K-Typ wird die zweite Feder in Reihe zu einem Kelvinkdrper geschaltet. Beim
M-Typ erfolgt eine Parallelschaltung der zweiten Feder zu einem Maxwellkdrper. Beide
Typen liefern als Losung des Gleichungssystems ihrer Spannungs- und Dehnungsbedingungen
den gleichen Differentialgleichungstyp mit jedoch unterschiedlichen VorfaktorerKDgp
liefert

g+

E+E _ Eé+ E.E,
n n
Die Loésung dieser Differentialgleichung ergibt die Zeitabhangigkeit des Spannungs- oder

€. (30)

Dehnungsverhaltens bei entsprechenden Randbedingungen. So ergibt sichOfigr=¢,
die zeitabhangige Spannungsabnahme des Kdrpers wahrend der Relaxation:

[ -EitE
E,E 3 n +iso. (31)

o(t)—% -
O° E,+E °O E, +E

Entsprechend ergili = 0,0 =0, das zeitabhéngige Kriechverhalten:

0O E+E O-2 E+E
et)=E,-——20,p " +—=~—20,.
O] EE °0 E,E,

(32)

In den Gl.en (31) und (32) sirah undg, die jeweiligen Anfangswerte der Spannung bei der

Relaxation bzw. der Dehnung beim Kriechen. Beide sind abhéngig von der Geschwindigkeit

|
Kelvin
E, Maxwell E, e

. E.
Kelvin E, :

g E1

?‘ ™
C

Maxwell

E, —_ n

a b

Abb. 2.4: Rheologische Modellkorper: Zener-K-Typ (a), Zener-M-Typ (b) und Burgers (c).
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des Dehnungs- bzw. Spannungssprungs sgubzw. oo. Die zweiten, zeitunabhangigen
Summanden stellen die Grenzwerte fiis o dar. Somit entspricht der Term in der Klammer
in Gl. (31) dem Relaxationsvermégaa .

Wahlt man als Randbedingurg=¢€, =const, also Verformung unter konstanter Deh-
nungsrate, erhalt man eine inhomogene, lineare Differentialgleichung, die durch die Methode

der integrierenden Faktoren die Losung

0Eg o .0 -2%=0 gg
ot)=0———0Oné,d-e " [H+—2-¢:t (33)
E, + E, O . g E +E

liefert. Daraus ergibt sich fiix0 die Spannungsrate
o =E, &, (34)
am Verformungsbeginn und fiir— « eine stationare Spannungsrate:
g, =% €, - (35)
In Abb. 2.4.c ist der Burgers-Kdrper dargestellt, der das visko-elastisache Verhalten einer
Flussigkeit mit Momentanelastizitat beschreibt. Nachs&<us (1994) kann man sich diese
als Dispersion elastischer Teilchen in einer Maxwell-Flissigkeit vorstellen. Die Grund-
gleichungen des 4-Elemente-Korpers liefern die Differentialgleichung
0+EE—+ L (E, +E)S+B#+E1E2 (36)
N, r|2 UEUP un, n. D

und als Losung fir eine Relaxatioh£0,€ =€)

E1 =) Fo

o(t)=C, e + ce"” , (37)
flr Kriechen ¢ =0,0 =0 )

B Ez(ﬂ 1N Z)t

o,
g(t)=C, e "e(ErE) 4 t+e (38)
' n,+n,
und fur Verformung unter konstanter Dehnungsrate £, = const)
El EZ
o)=Cie™ +Ge™ +(1,+n,)¢, (39)

In GI. (37) und (39) sin€; undC, durcht=0 definierte Spannungsanteile.
Bemerkenswert an Gl. (37) ist, dal3 der Burgers-Kérper damit im Gegensatz zu den beiden
Standardfestkorper-Modellen vollstandiges Relaxationsvermdgen besitzt, das heil3t bis auf

verschwindende Spannung relaxieren kann.
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3. Kristallographische und mechanische Eigenschaften von MoSi

3.1. Kristallographie und Gleitsysteme

MoSi, besitzt Uber einen weiten Tempera-

turbereich eine tetragonale GaHristall-

o

PP
(o2

[BOETTINGERet al.,1992]. Abb. 3.1: Tetragonale Elementarzelle von MoSi

struktur, die Raumgruppe ist 14/mmm, die
Raumgruppennummer 139 (Abb. 3.1).
AulRerdem ist eine Hochtemperaturphase

hexagonaler C40-Struktur bekannt, die im

Falle schnellen Abkihlens der Schmelze
gebildet wird und durch Zugabe von Tantal

und Titan stabilisiert werden kann

Die Gitterkonstanten der tetragonalen
Struktur betragera = 0.3204 nm unat = 0.7848 nm [ALER und HouskA, 1978]. Ohne
Unterscheidung zwischen Molybdan und Silizium sind die von Atomen besetzten Platze in
der Elementarzelle die gleichen wie in drei Ubereinander gestapelten kubisch-raumzentrierten
Zellen, die anschlief3end entlang der Stapelachse etwas zusammengedrickt werden. Das

genaue Verhaltnis der Gitterkonstanten betragt

8 - 244944~ 6
C

und weicht nur um Zwei Tausendstel Prozent vom Wert der Quadratwurzel von sechs ab. Dies
hat eine nahezu perfekt hexagonale Symmetrie der {110} EbeneRolge (Abb. 3.2).

Stabile Versetzungen haben eine mdglichst geringe Energie und damit nach Gl. (21) bevor-
zugt Burgers-Vektoreh, die kirzesten Gittertranslationen entsprechen. Das Gleiten von Ver-

setzungen ist umso leichter moglich, je geringer die Peierls-Spannung auf der betreffenden

! Der Tetragonalitat der Elementarzelle wegen sind die Millerschen Indizes {hkI}bkinicht vollstandig
vertauschbar. Dem wird in manchen Publikationen durch die gemischte Darstellung {hKihki}entsprochen
[EVANS et al, 1993, 1997,T0 et al, 1995, 1996]. Die prinzipielle Verwendung von runden bzw. eckigen
Klammern fur den dritten Index ist jedoch insofern verwirrend, als dal? dann nicht mehr zwischen erlaubter und
nichterlaubter Umkehrbarkeit des Vorzeichens unterschieden werden kann. Deshalb wird in dieser Arbeit die
herkdmmliche Nomenklatur verwendet, nach der geschweifte und spitze Klammern fiir Vertauschbarkeit der
Indizes stehen, runde und eckige dagegen fir individuelle Ebenen und Richtungen. Die eingeschréankte
Vertauschbarkeit mufd dabei in jedem einzelnen Fall beachtet werden.
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P . .

14[331]

3

@ [T10]
.

Abb. 3.2: Pseudo-hexagonale Symmetrie der (110)-Ebene und in ihr liegende Burgers-Vektoren.

Gleitebene ist. Da die Peierlsspannung umso geringer ist, je dichter die Ebene besetzt ist, und
kristallographische Ebenen wiederum umso dichter besetzt sind, je gré3er ihr Abstand ist, laf3t
sich der Quotient/b als Kriterium fur die Betrachtung besser oder schlechter geeigneter
Gleitsysteme heranziehen. In Tab. 3.1 sind kirzeste Gittertranslationen und dichtest gepackte
Ebenen von Mo%izusammengestellt. Dald34 14 und 1104 einerseits sowie 314 und
[001dBurgers-Vektoren andererseits die gleichen Langen haben, resultiert aus der oben er-

wahnten pseudo-hexagonalen Symmetrie der {110}-Ebenen.

Tab. 3.1: Mdégliche Burgers-Vektoren, deren Betrage und ausgewéhlte Gleitebenen,in MoSi

Burgers-Vektoren b Betrag b in nm
(1000 0,3204
Y1110 0,4531
1101 0,4531
Vo330 0,7848
(00107 0,7848

Gleitebene  Burgers-Vektoren in der Ebene  Netzebenenabstandn nm

{110} Y1110 11 00) %433 10 (0010 0,2266
{013} 1005 Y433 10 0,2068
{010} [100]) [001] 0,1602
{023} (100 0,1366
{001} [1000) (1100 0,1308
{123} 111043310 0,1257
{011} 1000 41110 0,0989
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Verknupft man beide Kriterien, einen maoglichst kleinen Burgers-Vektor und einen mog-
lichst groRen Abstand zwischen den Ebenen, so ergeben sich verschiedene Gleitsysteme, die
in Tab. 3.2. nach ihrem/b-Wert geordnet sind. Zuséatzlich sind die Schmid-Faktoren fur finf
reprasentative Verformungsrichtungen angegeben: Die [502]-Richtung entspricht etwa der
Winkelhalbierenden von [100] und [001], die [553]-Richtung jener von [110] und [001].
Damit ist eine geometrisch reprasentative Auswahl erreicht. Die Tabelle zeigt, dal3 in [001]-
Richtung die durch ihr hohelb-Verhaltnis favorisierten Gleitsysteme auf Grund ihrer Null
betragenden Schmid-Faktoren nicht aktivierbar sind. Damit ist in dieser Orientierung die Be-
tatigung von Gleitsystemen notwendig, die wegen ihrer héheren Peierls-Spannungen nur bei
hohen Temperaturen aktiviert werden kénnen. Es handelt sich um die sogenannte ,harte
Kristallorientierung“ des Mo$i Es ist offensichtlich, dal3 das Vorhandensein einer solchen
harten Orientierung die homogene Verformung des polykristallinen Materials behindert, da
bei entsprechendem Verhaltnis zwischen Korngrof3e und Probenabmessungen in einem nicht
texturierten Polykristall immer auch Koérner mit zur Verformungsachse paralleler [001]-
Richtung vorliegen.

Tab. 3.2: Nach d/b-Werten geordnete Gleitsysteme mit Schmid-Faktoren fir ausgewahlte

Verformungsrichtungen.

Gleitsystem d/b [100] [110] [553] [001] [502]
{013} @000 0,65 - 0,32 0,43 - 0,39
{110} 110 0,50 0,25 - 0,43 - 0,43
{110} @100 0,50 0,5 - - - 0,26
{010} 1000 0,50 - 0,5 0,24 - -
{001} 000 0,41 - - 0,35 - 0,5
{011} 000 0,31 - 0,46 0,36 - 0,19
{110} 3310 0,29 0,43 - 0,25 - 0,4
{110} 0010 0,29 - - 0,5 - 0,35
{001} (1100 0,29 - - 0,5 - 0,35
{123} 1110 0,28 0,28 0,42 0,26 0,42 0,32
{013} 3310 0,26 0,39 0,39 0,31 0,39 0,43
{023} 1000 0,23 - 0,43 0,39 - 0,26
{011} 110 0,22 0,33 0,33 0,45 0,33 0,34
{100} 010 0,20 - - 0,35 - 0,5
{123} 3310 0,16 0,48 0,24 0,33 0,24 0,49
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3.2. Plastizitat von MoSj-Ein- und Polykristallen -
Literaturtiberblick

Erste Publikationen zum plastischen Verhalten von Einkristallen erfolgten durch
UMAKOSHI et al. (1989, 1990) an debsaka University grundlegende Fortschritte im Ver-
standnis der Einkristall-Plastizitat wurden durch die Grupper.de®lamos National Labo-
ratory [MALOY und MTCHELL, 1993, MaLOY et al, 1995] und deKyoto University[ITO et
al., 1995, 1996] erreicht.

UMAKOSHI et al. (1990) berichten von Duktilitat zwischen 900°C und 1500°C durch
{1 10}3313 und {01 3}[B313Gleitung. Primares Gleiten erfolgt auf den dichter besetzten
{110}-Ebenen, nur entlang der harten [001]-Richtung ist der Schmid-Faktor fur Gleiten auf
{013}-Ebenen giinstiger. Das Gleiten def3:8 13Versetzungen mit ihnrem groRen Burgers-

Vektor wird durch gemeinsames Gleiten dreier durch zwei Antiphasengrenzen getrennter Par-

tialversetzungen kUrzere%[3§1GBurgersvektoren erklart, die nach der Dissoziations-

gleichung
15331 - Y4(339+ J5(331 + Ji(331 (40)

gebildet werden.
Dagegen gibt es in anderen Studien keine Hinweise auf eine solche Dissoziation, statt-
dessen wird fur einachsige Verformung in [001]-Orientierung ein Zerfall in zwei vollstéandige

Versetzungen nach der Reaktionsgleichung

15331 - 150119 +(110 (41)
beschrieben [MLoYy und MTCHELL, 1993].
Die FlieBspannung zeigt eine starke Abhangigkeit von der Verformungsrichtung, mit
hochsten Werten in [001]-Orientierung fi\MoY et al, 1995]. Einachsige Verformung entlang
dieser kristallographischen Richtung war nicht unterhalb 900°&.¢M et al, 1995, To et

al., 1996] méglich. Primares Gleitsystem ist dabel 33310 Mit steigender Temperatur
zerfallen die ¥8314Versetzungen zunehmend nach der Reaktionsgl. (40) und die Gleitsy-
steme {11 0}111oder {123} 110werden aktiviert [MLOY et al, 1995].

In anderen Orientierungen wurden Mg&inkristalle bis zu -196°C hinab verformt. Dabei
wurden verschiedene Gleitsysteme gefunden: {(aqy) {0 1 3}(3310und {11 0}1110von
sowohl MaLoy et al. (1995)als auchHTo et al. (1995), {010}1000und {023}100von IO et
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3. Kristallographische und mechanische Eigenschaften von,MoSi

B0y e al. (1995) und {013)100von MALOY et

- Egi::i,ﬁ al. (1995). Bis auf das {0231003Gleit-
L e ""f:§°2°"‘°°] / system, das nur Uber 800°C beobachtet
% e Ry : fo/gas] o wurde, zeigen alle Systeme bei allerdings
% il von System zu System unterschiedlichen
200+ Temperaturen im Bereich zwischen
- 7 600°C und 1100°C eine Fliel3spannungs-

L i ol BT i B 1

o e 000, 1500 anomalie [UWAKOSHI et al, 1990, fro et

. Temperature (C) al., 1995], d.h. eine mit zunehmender

Abb. 3.3: Kritische Schubspannungen der in Einkristalle

wirksamen Gleitsysteme nactolet al. (1996) V/erformungstemperatur anomal  anstei-

gende FlieBspannung. Die kritischen
Schubspannungen der einzelnen Gleitsysteme machtlal. (1996) sind in Abb. 3.3 darge-

stellt. Als Ursache fiir die beobachtete FlieRspannungsanomalie H83@B13Gleitsystems

nehmen WAKOSHI et al. (1990) Quergleiten der E&313Versetzungen von {10} auf {01 3}
an, was jedoch offensichtlich nicht die Erklarung der Anomalien der moretl al. (1995)
beobachteten Gleitsysteme sein kann.

Druck-, Biege- und Indenter-Versuche an monolithischen MBBSlykristallen fanden
aulRer imLos Alamos Nat. LaMALoy et al., 1992, MTCHELL et al., 1992] durch weitere
Gruppen statt. Hingewiesen sei auf die Ergebnisse aDlderState UniversitjEVANS et al.,

1997] und detJniversity of MichiganGHOSH und Basu, 1994, GIANG und GBALA, 1994,
CamPBELL et al., 1994]. Druckversuche wurden im Temperaturbereich von 818104

und Basu, 1994] bis 1600°C [#aNs et al., 1997] durchgefuhrt, bei hohen Temperaturen
allerdings unter Vakuum oder Argon-Atmosphare. Abb.z8igt die Temperaturabhéangigkeit

der FlieBspannungen verschiedener Autoren. Biegeversuche erfolgten zwischen 1200°C und
1500°C [MTCHELL et al., 1992], Indenterversuche dagegen bis zu Raumtemperatur hinab
[MALOY et al.,1992].

Im Ergebnis der bei verschiedenen Autoren an Materialien unterschiedlicher Reinheit und
KorngréRe und mit verschiedenen Verformungsraten durchgefiihrten Tests wurden die Gleit-
systeme {OkI}100J(Raumtemperatur bis 900°C By et al., 1992], bis 600°C [MCHELL
et al., 1992], bei 1300°C [BosH und Basu, 1994], zwischen 850°C und 1300°CHANG

und GBALA, 1994, @QMPBELL et al., 1994]) und {11 0}[1110(600°C-900°C [MLoY et al.,
1992, MTCHELL et al., 1992], bis 1400°C [&#aNs et al., 1997], 1300°C [GOsH und Basu,

1994]) beobachtet, bei gréReren Dehnungen (>10%) und 1200°C au@hIAC[EVANS et
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3. Kristallographische und mechanische Eigenschaften von,MoSi

al., 1997] sowie {001)110Jbei 1300°C [GIOSH und Basu, 1994]. MaLoy et al. (1992),
MITCHELL et al. (1992) und EANS et al. (1993) beobachteten Netzwerke vahOQO[) [110]

und ¥21114Versetzungen nach Verformung bei hohen Temperaturen, oberhalb 600°C auch
Versetzungsringe und -dipole [MHELL et al., 1992]. Versetzungen des Burgersvektors

Y¥[331scheinen in Polykristallen dagegen nicht zur Verformung beizutragen oder nach der

Reaktionsgleichung (41) zu zerfallen, was aber nur a@fo}t nicht aber auf {013}-Ebenen
moglich ist [MTCHELL et al. 1992]. Auch *£111[3Versetzungen dissoziieren nacliAls et

al. (1993) entsprechend der Gleichung
a1y - Yjain+ 1 a1 (42)

in zwei Partialversetzungen.
Das van-Mises-Kriterium ware bevENs et al. (1997) fur Temperaturen tber 1200°C und
bei groRen Dehnungen durch die beobachteten aktiven Gleitsysteme erflillt, die Duktilitat in
den Ubrigen Studien scheint durch andere Prozesse, wie Klettern von Versetzungen, erreicht
worden zu sein. NachAmPBELL et al. (1994) setzt Klettern ab 900°C ein, unter 900°C wur-
den dagegen keine Anzeichen von Kletter- oder Quergleitprozessen gefurxdery [t al.,
1992]. Die Aktivierungsenergie fur Klettern als Diffusion in Mp%us Verformungsver-
suchen bei 1400°C/1600°C und verschiedenen Dehnungsraten schétmisneEal. (1997)
auf Q=553 kJ mét ab. Das Verschwinden von reinen Schraubenversetzungen bei Verfor-
mung Uber 900°C schreibem@rBELL et al. (1994) dem einsetzenden Quergleiten zu.
Kriechexperimente ergaben Aktivierungsenergien im Bereich von 310 bis 372 RJ mol
[GHOsH und Basu, 1994], 348 kJ mdli [Bosg 1992] und 430 kJ mdl[SADANANDA et al.,
1991]. Die Ergebnisse sind Abb. 3.5zusammengefasst. Die Spannungsexponenten lagen
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Abb. 3.4: FlieRspannungen aus Druckversuchen Abb. 3.5: Kriechraten bei 1200°C aus
verschiedener Autoren:IBALA et al. (1992), 10 Experimenten verschiedener AutoreADSNANDA

s'[1]; GHosHund Bxsu(1994), 10° s* [2]; et al. (1991) [1];FENG und SDANANDA(1995)
CHANG und GBALA (1994), 10 s* [3]: [2]; BOSE(1992), HP[3] und HIP [4]; GiOSH
HARDWICKuUnd MARTIN(1994), 10 s* [4]. und Basu (1994) [5].
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3. Kristallographische und mechanische Eigenschaften von,MoSi

bei allen drei Autoren zwischen 2,7 und 4,3. Bei niedrigeren Spannungen trat der Spannungs-
exponent 10 auf [@ANANDA et al.,1991].

Die relativ geringen Versetzungsdichten nach der Verformung erklarecHBAL et al.

(1992) durch einen groRen Anteil des Korngrenzengleitens an der Verformung oder durch
schnelle Erholungsprozesse, wie Versetzungsannihilation. Ein Erreichen der Flie3spannung
bei tieferen Temperaturen und das Verschwinden der Streckgrenzenerhéhung bei jeweils vor-
verformten Proben fihrenH&NG und GBALA (1994) auf ungeniigende Versetzungsdichten in
den nicht vorverformten Proben zuriick.

In heil3-geprel3tem MoSbeobachteten NICHELL et al. (1992) keine amorphe Korngren-
zenphase als Medium fur KorngrenzenflieRen, doch fardl& (1992) eine glasartige Phase
entlang der Korngrenzen nach Verformung bei hohen Temperatwien/ASAN et al. (1993)
fanden eine amorphe Korngrenzenphase bei Erh6hung des Sauerstoffgehaltes von 0,1 wt-%
auf 0,2 wt-%, welche die Temperatur des Sprod-Duktil-Uberganges von 1300°C auf 1050°C
verschob. Spharische SiPartikel wurden an Korngrenzen und Tripelpunkten vorcMELL
et al. (1992) und GosHund Basu (1994) gefunden.

Der Charakter von bei 1000°C und einer Verformungsrate vors 1@ntstandenen Rissen
war intergranular, bei tieferen Temperaturen oder hoheren Verformungsraten dagegen intra-
granular [GiosH und Basu, 1994, GIANG und GBALA, 1994]. Bei htherem SiGehalt bil-
den sich keine Risse, die Spannung wird statt dessen durch Korngrenzengleiten abgebaut
[HARDWICK und MARTIN, 1994].

Da aus den Belastungskurven der Druckexperimente die Steifigkeit der Probe bestimmt
werden kann und die Kenntnis dieser Grof3e die rheologische Modellierung oder auch das
Verstandnis des Verhaltens am Anfang eines Relaxationsexperiments erleichtert, soll ab-
schlieRend einer kurzer Uberblick tber die Literatur zu den Elastischen Konstanten und Mo-
duln von MoSj gegeben werden.

Fir die tetragonale C35truktur besitzt der Tensor der elastischen Steifigkeit 6 unabhan-
gige Komponenten;:

Tof [ o2 o 0 0 OpE

0
ﬁjzzﬂ |j:12 Cy GCp 0 0 0D§22D
D b €3 G 0 0 0gtEso
Mx0 00 0 0 ¢ 0 OpgrEsp
5335 Eo 0 0 0 c, OB[&“E
0,0 00O 0 0 O 0 c,0,,0
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3. Kristallographische und mechanische Eigenschaften von,MoSi

MoSi, zeigt dabei hohere Steifigkeiten als seine konstituierenden Elementkristalle, was je-

doch nicht fur alle intermetallischen Verbindungen verallgemeinert werden keasTgdbok

und REISCHER 1994]. Die von AOUANI et al. (1991) berechneten elastischen Konstanten

zeigen eine gute Ubereinstimmung mit den veAIURA et al. (1990) bei Raumtemperatur

an Einkristallen gemessenen Steifigkeiten, wie Tab. 3.3. beweist. Dagegen gab es lange Zeit

keine Messungen der elastischen Moduln fir polykristallines Md8i kontaktfreier Ultra-

schall-Spektroskopie gemessene ModulRIN&¥VASAN und SHWARZ, 1992] sind in Tab. 3.4.

durch Hill-Approximation aus Einkristalldaten berechneten Modulne§¥8ook und

FLEISCHER 1994] gegenibergestellt. Die Messungen wurden an ca. 96% dichtem, heil3-

gepresstem Mogmit einer durchschnittlichen Korngréf3e von 1-5 um vorgenommen.

Tab. 3.3: Elastische Konstanten von Md8i GPa)

C11 C33 Cy4 Cse Ci2 C13 Referenz
417 514,5 204,2 193,6 104,2 83,8 ARAMURA et al.(1990)
401 536 208 198 102 78 LAOUANI et al. (1991)
Tab. 3.4: Elastische Moduln von polykristallinem Md8i GPa).
A G E Vv K Referenz
191,1 439,7 0,151 209,7  E¢TBOOKUNd REISCHER(1994)
70,4 168,9 387,5 0,15 FANIVASAN und SHWARZ (1992)
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4. Experimentelle Methoden

4.1. Reaktionspulvermetallurgische Herstellung

Die Herstellung des Materials erfolgte im Fraunhofer-Institut fir Angewandte Material-
forschung, Abteilung Pulvermetallurgie und Komposit-Werkstoffe, in Dresden. Die Herstel-
lungsprozedur &Rt sich in drei wesentliche Schritte einteilen: Pulvervorbereitung, Vorpressen
und HeilBpressen. Im ersten Schritt wird durch Hochenergie-Mahlen eine sinterfahige
Pulvermischung aus Molybdan und Silizium im Atom-Verhaltnis 1:2 hergestellt. Durch die
mechanische Vorbehandlung des Pulvers in einer Planetmihle aus CrNi-Stahl-Kugeln werden
stark verformte Pulverteilchen mit einer hohen Defektanzahl erzeugt, was die Sinterfahigkeit
verbessert. Das Pulver wird durch Verdichtung fur das Heil3pressen (HP) vorbereitet und
schlie3lich 1 Stunde lang unter Vakuum und 350 kN bei 1550°C konsolidiert.

Ein wesentlicher Vorteil dieses Weges gegenluber der Herstellung aus nicht mechanisch
vorbehandeltem, aber vorlegiertem Pulver ist, dal3 auf Grund der héheren Sinterfahigkeit auf
isostatische Bedingungen beim HP verzichtet werden kann. Dies erlaubt eine hdhere
Variabilitat in der Form der gepressten Korper.

Nach Angaben der Hersteller betragt der Gewichtsanteil weYie@unreinigungen 0,2%,
der von Eisen weniger als 0,2%. Ursache der Eisen-Verunreinigungen ist der Abrieb wahrend
des Hochenergie-Mahlensd&oLL, 1999].

Durch Optimierung der Mahlbedingungen (Dauer, ZKDgeln) gelang es ¢&ioLL und
KIEBACK (1994, 1995, 1998) sogar, dichte Proben mechanisch vorbehandelten Element-
Pulvers durch druckloses Sintern zu erhalten, was eine bedeutende Vereinfachung und
Kostensenkung der pulvermetallurgischen Herstellungsprozedur darstellt. Wegen eines
hoheren Anteils an Spurenelementen bei derart hergestelitem Material wurde auf dessen

Verwendung im Zuge dieser Arbeit jedoch zugunsten moéglichst reinen Materials verzichtet.
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4.2. Druckversuche

4.2.1. Verformungsmaschine INSTRON 8562

Die Druckexperimente wurden mittels einer Verformungsmaschine INSTRON 8562 ausge-
fuhrt. Diese besteht aus einem Lastrahmen hoher Steifigkeit, in dem eine elektrisch angetrie-
bene Spindel eine untere Einheit gegen eine fest stehende obere Einheit elektronisch gesteuert
verschiebt. Beide Einheiten bestehen aus Aluminiumoxid-Rohren, die durch Siliziumkarbid-
Stempel abgeschlossen werden. Zwischen den Stempeln wird die Probe eingebaut. Zylindri-
sche Siliziumkarbid-Scheiben verhindern eine Beschadigung der Stempel durch Eindricken
der Probe (Abb. 4.1).

Der Probenraum wird durch einen Ofen der Firma SEVERN FURNACES LIMITED mit
Super-Kanthal-Heizelementen geheizt. Die Temperatur-Regelung erfolgt mit einem EURO-
THERM 818P-Regler, die Kuhlung des Ofens und der Stempelfassungen mit Wasser. Die
Temperatur wird mit zwei Platin-Rhodium-Thermoelementen unmittelbar neben der Probe
gemessen.

Mel3- und RegelgroRen sind die L&stdie Spindelpositiop und die Probenlénge Die

Last wird mit einer Kraftmel3dose in der oberen Einheit der Maschine gemessen. Die Messung

<«—— oberer Stempel

SiC-Scheiben Probe

«—— unterer Stempel

Meffiihler (zum induktiven Wegaufnehmer)
Abb. 4.1: Prinzipieller Aufbau des Probenraumes der INSTRON 8562 (ohne Ofen und Thermoelemente)
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der Probenlange erfolgt mit einem induktiven Wegaufnehmer im unteren Stempelrohr tber
drei Aluminiumoxid-Mef3fuhler, von denen der in der Stempelachse liegende durch den
unteren Stempel gegen die untere SiC-Scheibe gedriickt wird, die beiden anderen durch
Offnungen im unteren Stempel gegen die Unterseite des oberen Stempels. Dabei wird die
Verschiebung des mittleren Mel3flhlers gegen die beiden &ufReren gemessen und damit die
Anderung der Lange des Ensembles Probe/SiC-Scheiben. Da jedoch der Querschnitt der SiC-
Scheiben bedeutend grol3er ist als der der Probe, kann die Dehnung der Scheiben in
Anbetracht der geringeren Spannungen vernachlassigt werden. Die Erfassung der Spindel-
position war fir die durchgefuhrten Experimente ohne Bedeutung.

Uber eine GPIB-Schnittstelle werden Last, Probenlange und Regel-Status an einen exter-
nen Computer tbermittelt und zusammen mit der PC-internen gespeichert. Ein Digital-

Analog-Wandler erlaubt eine analoge Registrierung auf einem Linienschreiber.

Grund-Regime der durchgefiihrten Druckexperimente war eine Verformung unter
konstanter Dehnungsrage Die Aufnahme der Datentripdl ¢, I) aus Zeit, Last und MelR3fih-
lerabstand erfolgte dabei in Schritten konstanten Abstandes von 0,1 pm Anderung des MeR-
fihlerabstandes.

Um den elastischen Charakter der ersten Verformungsphase kontrollieren zu kdnnen,
wurden vereinzelt Relaxationstests schon vor Erreichen der FlieRspannung durchgefihrt. In
den meisten Fallen aber wurden Relaxationstests erst dann ausgefuhrt, wenn eine plastische
Verformung erkennbar und Verfestigung oder Entfestigung unterscheidbar waren.

Wahrend der Relaxationstests erfolgte die Datenaufnahme lastkontrolliert in Schritten von
1 oder 2 N, was einerseits die Aufnahme von durch das Konstant-Halten der Gesamtdehnung
entstehenden Maschinenschwingungen ausschliel3en, andererseits bei kleinen Spannungsande-
rungsraten am Ende einer Relaxation eine noch genigend hohe Datendichte sicherstellen
sollte. In einigen Fallen wurden ,wiederholte” Relaxationstests durchgefihrt: nach dem ersten
Relaxationstest wurde wahrend des folgenden Belastens beim Erreichen jener Last erneut
relaxiert, die zu Beginn des ersten Relaxationstests auf der Probe lastete. Dadurch kénnen
Veranderungen in der Mikrostruktur wahrend des ersten Relaxationstests als Verschiebung
der beiden Relaxationskurven sichtbar gemacht werden.

Temperaturwechsel erfolgten unter konstanter Last. Bei hohen Temperaturen (>950°C)
nach Entlastung, bei tieferen Temperaturen dagegen nach Spannungsrelaxation, wobei die
Relaxation soweit fortgeschritten sein sollte, dal die der Relaxationsgeschwindigkeit

entsprechende Dehnungsrate (entsprechend Gl. (2)) weniger als®18* betragt, also
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weniger als ein Zehntel der nach dem Temperaturwechsel fur die erneute Belastung
vorgesehenen Dehnungsrate. Dadurch bleibt die plastische Verformung wahrend der
Stabilisierung der Temperatur gering. Mit dem gleichen Ziel erfolgten die Temperaturwechsel

von hoheren zu tieferen Temperaturen, da bei geringeren Temperaturen im allgemeinen eine

hohere Spannung zur weiteren plastischen Verformung notwendig ist.

4.2.2. Probenpraparation

Druckproben wurden in Abmessungen zwischenx1114 x 5,0 mm?3 und 2,% 2,4x 10,0
mm3 mit ihrer Langsachse, der spateren Druckrichtung, parallel zur HP-Richtung hergestellt.
Die aus der HP-Scheibe durch Funken-Erodieren erhaltenen Quader mussten zunéachst an
ihren Stirnflachen soweit abgeschliffen werden, daf} eine vom Heil3-Pressen stammende, etwa
500 pum dicke Korrosionsschicht augenscheinlich anderen Gefiiges entfernt wurde. Die
Seitenflachen wurden planparallel mit Diamant-Ol-Suspension auf einer Messingscheibe ge-
schliffen. AnschlieRend wurden Fasen entlang der Kanten der Seitenflachen poliert, um ein
Ausbrechen der Kanten bei der abschlie3enden Politur der Seitenflachen zu verhindern. Die
Stirnflachen wurden mit Borcarbid-Glyzerin-Suspension auf einer GufReisen-Scheibe plan-
parallel gelappt. Dieser fur eine definierte Verformung besonders wichtige Praparationsschritt
wurde solange fortgefuhrt, bis im Lichtmikroskop homogene Oberflachen erreicht schienen.
Die abschlieRende Politur der Seitenflaichen mit Diamant-Ol-Suspension der Kérnung 6 pm
und 1 um diente der Herstellung RiRkeim-freier Oberflachen und dem besseren Erkennen von
eventuell durch die Druckverformung entstehender Gleitstufen auf der Oberflache. Schnitten
die Oberflachen die spater beschriebenen kleinkdrnigen Bereiche des Materials, war die Her-
stellung polierter Seitenflachen besonders schwierig. In diesen Fallen wurde eine zusatzliche

Politur mit Aluminiumoxid-Wasser-Suspension der Kérnung 0,3 pm angeschlossen.
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4.3. Mikroskopische Verfahren

4.3.1. Licht-optische Mikroskopie

Zur Bestimmung der durchschnittlichen Korngré3e wurden licht-optische Aufnahmen
thermisch angeatzter Oberflachen von Druckproben angefertigt. Fir einphasig polyedrisches
Geflige werden die in einem definierten rechteckigen Bildaussétniite liegenden Korner

ausgezahlt und daraus nach der Formel

A= Aeiacne (43)
u+ov+1,w
die mittlere KornflacheA berechnet [INGER 1987]. Dabei isti die Anzahl der vollsténdig
in der Flache liegenden Korner,die Anzahl der von der Seitenbegrenzung geschnittenen
Kdrner undw die der an den Ecken liegenden Koérner (=4 fur rechteckige Flache). Um von
Kornflache zu Korndurchmesser zu gelangen, ist ein Faktamtwendig, der die geometri-

schen Verhaltnisse des Gefliges wiederspiegelt:
d=cyA. (44)
Der Faktor liegt zwischen 1 und 1,13 ‘%.[), den Grenzfallen quadratischer bzw. runder

Korner.

Gleitet eine genigend hohe Anzahlan Versetzungen mit einer Komponetge des
Burgers-Vektors parallel zur Oberflachennormale auf dicht benachbarten Gleitebenen in der
Probe, so entsteht auf der Oberflache eine Stufe der R&hla. Ist n gentigend grof3, laft
sich diese Stufe bereits mit einem licht-optischen Mikroskop beobachten. Da es sich dabei
nicht um ein punktférmiges sondern eindimensionales Objekt handelt, ist die Abbildung auch
bei einer Stufenbreite unterhalb der (Punkt)-Auflosungsgrenze des Mikroskopes mdglich. Bei
genugend hoher Stufe und VergréfRerung des Mikroskopobjektivs ist sogar die Anstiegsrich-
tung einer Stufe Uber die Fokussierung des Kornes beiderseits der Gleitstufe bestimmbar.

Daneben liefert die licht-optische Mikroskopie der Oberflache verformter Proben mit der
raumlichen Verteilung jener Korner, die Gleitstufen haben, einen Uberblick iiber die Homo-
genitat der Verformung, Uber eventuell stattfindende Rif3bildungen, den inter- oder intragranu-
laren Charakter der Risse und Uber mdgliche Phanomene, die sich dem begrenzten durch-
strahlbaren Bereich der hoherauflosenden elektronenmikroskopischen Untersuchung ver-

schliel3en, z. B. den im Kapitel 5 beschriebenen Einflu3 der kleinkérnigen Bereiche.
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Die Untersuchungen erfolgten an einem Interferenzmikroskop EPIVAL interphako der
Firma Carl Zeiss (Jena). Das vom Obijekt reflektierte Licht durchlauft ein Interferometer auf
zwei verschiedenen optischen Wegen und wird anschlielend wieder zur Interferenz gebracht.
Damit sind Hohenunterschiede auf den betrachteten Oberflachen als Farbkontrast leicht zu
erkennen, und es ist insbesondere das Auszahlen der Korner zur KorngroRenanalyse und das

Auffinden von Gleitstufen erheblich erleichtert.

4.3.2. Rasterelektronenmikroskopie

Rasterelektronenmikroskopie (SEM) wurde zum einen zur Untersuchung der Oberflache
und der intergranularen Bruchflachen einer bei 1200°C verformten Probe genutzt, zum
anderen zur Bestimmung der Orientierung von Gleitstufen mittels Ruckstreuelektronen-Beu-
gung (EBSD) auf den Oberflachen von bei 1000°C-960°C, 866°C-800°C und 600°C verform-
ten Proben.

Die rasterelektronenmikroskopische Untersuchung der Bruchflachen erfolgte an einem
JSM 6300 F der Firma JEOL. Neben der abbildenden Untersuchung wurde versucht, die bei
der Hochtemperatur-Verformung entstandene Korngrenzenphase durch Energiedispersive
Rontgenanalyse (EDX) zu identifizieren.

Die EBSD-Analysen fanden an einem DSM 962 der Firma Zeiss im Institut fir Physikali-
sche Metallkunde der TU Dresden statt. Bei der Ruckstreuelektronen-Beugung wird die
Orientierung des Kiristalls durch die raumliche Intensitatsverteilung der rickgestreuten Elek-
tronen im SEM bestimmt. Die unter einem Braggwinkel gebeugten Rickstreuelektronen be-
sitzen Intensitatsmaxima. An nicht in exakter Bragg-Lage Primarstrahl liegenden Netz-
ebenen werden im Kristall zuvor (unelastisch) gestreute Elektronen gebeugt und bewirken im
Streuuntergrund des Beugungsbildes Paare sogenannter Kikuchi-Linien, die durch ihren cha-
rakteristischen Abstand die Information zur Orientierungsbestimmung liefern. Ist der regi-
strierte Raumwinkel weit genug, garantieren viele erfasste Kikuchi-Linien eine hohe Sicher-
heit in der Indizierung des Beugungsbildes und damit eine sichere Orientierungsbestimmung.
Abb. 4.2 zeigt die Geometrie der Methode. Da die Ruckstreuelektronen bei senkrechtem Ein-
fall auf die Probe ein breites Energiespektrum aufweisen und damit keine scharfe Bragg-
Reflexionen zum Beugungsbild beitragen, wird die Probe so weit gekippt, dal’ der Einfalls-
winkel a des Elektronenstrahls ungefahr 20° betragt. Bei einem solchen flachen Einfall haben
die ruckgestreuten Elektronen nahezu die Energie der einfallenden Elektronen und enthalten
damit die Information scharfer Bragg-Reflexionen. Die Wechselwirkungstiefe betragt ca. 1

pum [HoLT und by, 1989], so dal3 bei der im untersuchten Material vorliegenden durch-
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Abb. 4.2: Geometrie bei der Ruckstreuelektronen-Beugung (EBSD)

schnittlichen Korngréf3e von 40 um Orientierungen einzelner Korner bestimmbar sind. Wegen
der geringen Informationstiefe ist es fur ein klares Beugungsbild der Kikuchi-Linien notwen-
dig, moglichst spannungsfreie Oberflachen abzubilden. Da eine nach der Verformung durch-
gefuihrte Politur die zu analysierenden Gleitstufen auf der Probenoberflache abtragen wurde,
wurden die Oberflachen mit senkrecht einfallenden Argon-lonen (0,5 kV, 10 mA, 6 min
Dauer) geatzt. Die dabei entstandenen Atzgriilbchen hatten eine geniigend groRe Tiefe, um
spannungsfreie Oberflachen zu produzieren. Andererseits blieb die Geometrie der Gleitstufen
zwischen den Gribchen erhalten, so dal3 die Gleitstufen nach der Orientierungsbestimmung
des Kornes in dessen Koordinatensystem indiziert werden konnten. Abb. 4.3 zeigt die auf
einer bei 866°C-800°C verformten Probe entstandenen Atzgriibchen (A) und eine zwischen
diesen liegende Schar paralleler Gleitstufen (G). Die kleineren, gleichméaRig verteilten Lécher
sind Praparationsschaden, die wahrscheinlich durch aus dem Material herausgelgste SiO

Einschliisse entstanden sind.

4.3.3. Transmissions-Elektronenmikroskopie

An einem Héchstspannungs-Elektronenmikroskop (HVEM) JEM 1000 der Firma JEOL
wurden transmissionselektronenmikroskopische (TEM) Routine-Untersuchungen sowohl an
unverformtem Material wie auch an aus verformten Proben praparierten Folien durchgefinhrt.
Die Beschleunigungsspannung betragt bei diesem Mikroskop 1000 kV. Fir die Untersu-
chungen wurden 2000-fache bis 16000-fache VergroR3erungen verwendet. Die bei den
Beugungsaufnahmen benutzte Kameraldnge betrug 1 m.

Im allgemeinen wurden die Folien im Hellfeld betrachtet. Durch Veranderung der Erregung
der Zwischenlinse und Entfernen der Objektiv-Aperturblende kann von Abbildung der Probe

zu Beugungsbild gewechselt werden, d.h. anstatt der Bildebene die hintere Brennebene der
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AT s Pl

Abb. 4.3: Fur EBSD-Analyse praparierte Oberflache einer bei 866°C-800°C verformten Probe.

Objektivlinse vergrof3ert abgebildet werden. Durch Kippen der Folie lassen sich definierte
Braggsche Beugungsbedingungen in der Folie einstellen. Im Zweistrahlfall ist die Intensitat
des Primarstrahls nur um jene Intensitaten vermindert, die in die durch die eingestellte
Braggbedingung vorgegebene Richtung gebeugt werden. Die so definierte Abbildung ist durch
den Anregungsvektay charakterisiert, der den Nullstrahl mit dem angeregten Beugungspunkt
im reziproken Gitter verbindet.

Zur Identifizierung amorpher Phasen wurde auch im diffusen Dunkelfeld abgebildet. Dabei
wird die Objektiv-Aperturblende so zwischen die Punkte des Beugungsbildes verschoben, dal3
kein definierter Bragg-Reflex zur Abbildung beitragt und damit kristalline Phasen und Locher
in der Folie dunkel bleiben, amorphe Phasen dagegen auf Grund ihres raumlich-kontinu-
ierlichen Streuvermdégens in hellem Kontrast erscheinen.

Die Kornorientierungen relativ zur Foliennormalen wurden durch Indizierung
verschiedener Pole im Beugungsbild bestimmt. Die Analyse der Burgers-Vektoren von Ver-

setzungen erfolgte durch das bekannte Ausloschungskriterium
gb=0, (45)
nach dem der Versetzungskontrast genau dann verschwindet, wenn der zur Abbildung beitra-

gende Anregungsvektor senkrecht zum Burgers-Vektor der Versetzung liegt, d.h. die Beugung

an jenen Netzebenen zur Abbildung beitragt, in denen der Burgers-Vektor der Versetzung
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liegt. Zum Kippen der Folie diente dabei ein Weitwinkelgoniometer mit zwei Kippachsen, das
jede Primarstrahlrichtung auf Kegelflachen mit einem Offnungswinkel zwischen 0° und 40°
ermoglicht.

Neben diesen routinemafigen elektronenmikroskopischen Untersuchungen wurden EDX-
Analysen an einem hoherauflosenden Transmissions-Elektronenmikroskop CM 20 FEG der
Firma Philips durchgefiihrt. Die gegentiber dem HVEM geringere Beschleunigungsspannung
von 200 kV bewirkt zwar eine starker begrenzte Durchstrahlbarkeit und erfordert folglich
Folien geringerer Restdicke (< Quin), daftir kbnnen jedoch bei den verwendeten 20.000- bis
470.000-fachen VergroRerungen mehr Details der Folien erkannt und mit der EDX-Sonde auf

ihre element-chemische Zusammensetzung untersucht werden.

4.3.4. In-situ-Dehnversuche im HVEM

Die hohe Beschleunigungsspannung im oben beschriebenen JEM 1000 und eine relativ zu
anderen Elektronenmikroskopen geraumige Probenkammer erlauben In-situ-Dehnversuche
mit einem speziellen Probentisch §8BERSCHMIDTUNd BARTSCH, 1994]. Der Dehnantrieb
des Tisches erfolgt Uber durch Hebelarme auf die Probe Ubertragene Ausdehnung eines
Edelstahlrohres. Die Temperatur der Probe wird durch Elektronenbeschuld der
Probenfassungen eingestellt. Die Kihlung der Apparatur erfolgt durch Wasser. Die Kraft wird
Uber eine Kraftmel3bricke registriert und Iaf3t sich analog und digital erfassen, ebenso die an
den Probenfassungen mit Thermoelementen gemessenen Temperaturen und der Dehnstrom.
Die maximale Dehnkraft liegt bei 15 N. Bisher wurden mit diesem Dehntisch Proben bei

Temperaturen bis zu 1150°C verformt.

4.3.5. Praparation der Proben fur die Elektronenmikroskopie

Die zu untersuchenden Folien wurden im unverformten Material senkrecht zur HP-Rich-
tung, im verformten Material sowohl senkrecht als auch parallel zur Druckrichtung aus dem
Probenmaterial herausgeséagt. Um die 200 bis 400 um dicken Plattchen zu erhalten, wurde
wahlweise eine Funken-Erodier-Anlage oder eine Fadensage mit Borcarbid-Ol-Mischung als
Schleifmittel genutzt. Durch Schleifen auf Diamant-Papier oder auf Messing-Scheiben mit
Diamant-Ol-Suspension und Politur auf Photopapier mit Diamant-Wasser-Suspension der
abschlieRenden Korngrdl3e 1 um wurden planparallele und polierte Folien einer Restdicke von
ca. 100 um erhalten. In diese wurden einseitig Mulden mit einer Restdicke von 10 bis 30 um
am tiefsten Punkt mittels eines FISCHIONE-Dimplers und Diamant-Ol-Suspension als

Schleifmittel geschliffen. Im abschlieRenden Schritt erfolgte durch Beschuf3 mit Argon-lonen
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(4 kv, 0,5 mA, 13° Einfallwinkel, Dauer bis zu 60 Stunden) die Rest-Diinnung bis zur Bil-
dung erster Locher in der Folie. Auf eine Erh6hung der Beschleunigungsspannung und eine
damit kirzere Praparationsdauer wurde verzichtet, um lonen-induzierte Strahlenschaden
[BoLDT et al, 1997] und bevorzugte Dinnung an den Korngrenzen, was zur Ausbildung gra-
benahnlicher Loch-Strukturen fiihrt, so weit wie méglich zu verhindern. Die fur das CM 20
FEG vorgesehenen Folien wurden wegen der geringeren lateralen Ausdehnung zwischen Loch
und nicht-mehr-durchstrahlbarem Bereich unter noch geringerer Beschleunigungsspannung
der lonen prapariert.

Die Préparation der Proben fir die In-situ-Versuche erfolgte im wesentlichen wie oben fur
die TEM-Routine-Untersuchungen beschrieben. Die durch die Abmessungen der Probenhal-
terung auf der Dehnapparatur vorgegebene Grof3e der Proben war&a.1 mms3. Die fur
die Befestigung der Proben auf der Apparatur notwendigen Bohrungen von 0,5 mm Durch-
messer und 5,1 mm Abstand erfolgten durch Funken-Erodier-Bohren mit einem Kupfer-
stéabchen des entsprechenden Durchmessers.

Fur die Untersuchung der Bruchflachen im SEM wurde eine bei 1200°C verformte Probe
zunachst senkrecht zur Verformungsrichtung mit einer Fadensage und Borcarbid-Ol-
Mischung als Schleifmittel geteilt. Um die bei der Verformung durch Korngrenzendekohasion
entstandenen offenen Bruchflachen freizulegen, wurde die eine Probenhalfte anschlieRend per
Hand bei Raumtemperatur sprode geteilt, ohne danach weiter prapariert zu werden. Dabei
entstandene Bruchflachen waren von den bei der Verformung bei 1200°C entstandenen

Bruchflachen gut zu unterscheiden.
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5. Ergebnisse

5.1. Verformungsverhalten

Polykristallines MoSi wurde bei Temperaturen von 495°C bis 1250°C bis zu plastischen
Dehnungen zwischen 0,2% und 1,8% verformt. Dies entspricht, bezogen auf die Schmelz-
temperatuil,, von MoSj (2030°C), einem Bereich von 0,33 bis 0,66T,

Erste Verformungsversuche bei Temperaturen von 1200°C bzw. 1250°C und Dehnungs-
raten von 10 bzw. 10° s’ haben gezeigt, daR die Korngrenzen den dabei erreichten
Spannungen nicht standhalten kbnnen und das Material entlang der Korngrenzen bricht. Um
trotzdem fir mikrostrukturelle Untersuchungen praparierbare, verformte Proben zu erhalten,
wurden die Verformungsversuche bei einer kleineren Dehnungsrate von 2/5sx dOrch-
gefuhrt. Der Vergleichbarkeit wegen wurden samtliche Versuche bei dieser geringen Verfor-
mungsrate durchgefuhrt, auch bei Temperaturen, die eine héhere, bei Verformungsversuchen
iibliche Verformungsrate von fder 10 s* erlaubt hatten. Eine Dehnungsrate von 2,5 x
107 s* fithrt dazu, daR in einer handhabbaren Versuchs-Gesamtdauer (der zeitliche Aufwand
vervierzigfacht sich bei dieser Rate gegeniiber einer Rate vdrs)Onur eine begrenzte
Anzahl von Relaxationstests und Temperaturwechseln durchgefiihrt werden kann. Eine
weitere Einschrankung in deren Anzahl ergab sich daraus, dafl} bei tieferen Temperaturen
(unter 800°C) und bei hoheren Temperaturen (Uber 1000°C) Ri3bildung mit fortschreitender
Verformung keine reproduzierbaren Ergebnisse bei hheren Dehnungen zuliel3.

5.1.1. Phanomenologische Betrachtung der Verformungskurve

Im folgenden Abschnitt werden die Spannungs-Dehnungs-Kurven der Druckexperimente
bei den verschiedenen Temperaturen bezulglich ihrer elastischen Be- und Entlastungskurven,
des Betrages der Streckgrenzenerhohung und ihres Verfestigungs-/Entfestigungsverhaltens

verglichen.
Die Bestimmung der Steifigkeiten aus den elastischen Be- und Entlastungsabschnitten der

Verformungsexperimente ist flir die Diskussion der Relaxationsraten wichtig und erlaubt

Rickschliisse auf anelastische Anteile am mechanischen Verhalten des Probenmaterials.
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Abb. 5.1: Aus den Belastungskurven bestimmte Differenzenquotieriten
bei 1250°C (a), 1000°C (b) und 600°C (c).

Die Bestimmung der Steifigkeite®), der nach oben gerichtete Pfeil soll als Index auf die
zunehmende Last hinweisen, erfolgte durch Auswertung der Differenzenquotherife(t)
der Belastungskurve. Abb. 5.1 zeigt die entsprechenden Werte flr drei Versuche bei unter-
schiedlichen Temperaturen. DieAchse der Darstellung entspricht der fortlaufenden Daten-
registrierung und ist wegen der konstanten Verformungsrate proportional der Dehnung und
der Zeit. Im Abschnitt ohne zugehotrige Werte der Abb. 5.1.a wurde ein Relaxationstest
durchgefuhrt. Die Streuung der Werte entsteht durch die dichte Abfolge der registrierten
Mel3punkte. Sie ist jedoch nicht so grol3, dal’3 eine Glattung notwendig ist. Die Maxima
wurden durch Anpassung eines Polynoms 3. Grades an die Punktmeisgdesimmt. Ein
Polynom 3. Grades entspricht zwar nicht dem tatsachlichen Verhalten eines elastischen
Kdrpers, es berlcksichtigt jedoch die drei Stadien des Differenzenquotienten - Zunahme der
Steifigkeit, Konstanz und Abnahme vor Fliel3beginn - und reicht zum Bestimmen des Maxi-
mums aus. Ein Polynom 2. Grades wirde dagegen eine Symmetrie zwischen anfanglicher
Zunahme und Abnahme vor Erreichen des Fliel3ens verlangen, die das Maximum verfalschte.

Der Ubergang von elastischer zu plastischer Dehnung ist bei den durchgefiihrten Experi-
menten nur unterhalb 1150°C deutlich ausgepréagt. Bei 1166°C, 1200°C und 1250°C belastete
Proben zeigen von Beginn des Experimentes an abnehmende Steifigkeiten. Es existiert
demnach kein Bereicly(¢) unterhalb einer Proportionalitatsgrenze. Dieses Verhalten ist in
Abb. 5.1.a an Hand der Belastungsanstiege einer Verformung bei 1250°C und 2,5% 10
dargestellt. Gegentuber Abb. a nehmen bei Verformung bei 1000°C in Abb. b die Steifigkeiten
S zunachst zu, erreichen ein Maximum und nehmen dann zur Fliel3grenze hin wieder ab. Die

anfangliche Zunahme ist verschiedenen versuchstechnischen Einflissen (Eindricken der
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Abb. 5.2.a: Aus den Belastungskurven bestimmte Steifigkeiten.
b: Aus den Entlastungskurven ermittelte Steifigkeiten bei der jeweiligen Spannung vor Entlastung.

Probe in die Stempel, Balligkeit der Stirnflachen) geschuldet. Eine elastische Gerade im Sinne
eines konstanten Elastizitatsmoduls ist jedoch auch bei 1000°C noch nicht erkennbar. Erst die
Belastung bei 600°C (Abb. c) zeigt Uber einen weiten Dehnungsbereich konstante Steifig-
keitensS..

In Abb. 5.2.a sind die bei verschiedenen Temperaturen bestimmten Maximalanstiege aller
Belastungskurven dargestellt. Sie zeigen ein Maximunsdeei 600°C-800°C an.

Wahrend die Elastizitdt der Stempel, zwischen denen sich die Probe befindet, auch den
Anstieg der Entlastungskurve beeinfluf3t, sollten das Eindrticken der Probe in die Stempel und
mit der Balligkeit der Probenendflachen verbundene Fehler zumindest am Beginn der Ent-
lastungskurve ohne Einfluf3 bleiben. Es ist deshalb vorteilhaft, die Steifigkeit der Probe ver-
gleichsweise auch aus dem Beginn der Entlastungskurve zu bestimmen.

Vor dem Entlasten wurde die plastische Dehnungsrate jeweils durch einen Relaxationstest
um eine GroRenordnung verringert. Die Gesamtdehnrate der Entlastungen variierte zwischen
2.5x 10" s* und 1x 10° s*, war aber ohne EinfluR auf den Anstieg der Entlastungskurven.

Die Entlastungskurven weisen eine leicht konkave Krimmung auf. Die Differenzen-

guotientenAo/Ae nehmen dabei oberhalb 200 MPa linear mit sinkender Spannung ab, bei
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tieferen Spannungen sinkt der Differenzenquotient nichtlinear auf Null. Der Zusammenhang
ist in Abb. 5.3 am Beispiel einer Entlastung nach Verformung bei 700°C dargestellt. Die
Abhéngigkeit von der Gesamtdehnung ist adaquat: zunachst lineare Abnahme uber einen
weiten Dehnungsbereich, im letzten Abschnitt nichtlineare Abnahme auf die bleibende plasti-
sche Dehnung.

Da die Entlastung nicht direkt der Belastung folgte, sondern dazwischen ein Relaxations-
test ausgefuhrt wurde, ist eine Extrapolation der im Laufe der Entlastung abnehmenden Diffe-
renzenguotienten auf die elastische Dehnung am Relaxationsanfang nicht auf einfachem Wege
moglich. Zur Berechnung der wahrend der Relaxation abnehmenden elastischen Dehnung
mufte der Elastizitatsmodul bekannt sein. Eine Extrapolation auf die Gesamtdehnung ist nicht
sinnvoll, da diese wéhrend der Relaxation konstant bleibt, dagegen aber anzunehmen ist, daf3
sich die Steifigkeit auch wahrend des Relaxierens verringert. Stattdessen wurde deshalb auf
die Spannung am Relaxationsbeginn extrapoliert, wie in Abb. 5.3 gezeigt ist.

In Abb. 5.2.b sind die Gber Spannungs-Extrapolation erhaltenen Steifigkeiten bei verschie-
denen Entlastungstemperaturen den aus der Belastung berechneten Steifigkeiten (Abb. 5.2.a)
gegenubergestellt.

Die Bestimmung wurde sowohl aus den Be- wie auch aus den Entlastungskurven fir
hohere Temperaturen schwieriger, weil in diesen Fallen die entsprechenden Be- und Ent-
lastungsabschnitte der Verformungskurven weniger ausgedehnt waren und damit jene Ein-
flisse schwerer zu separieren waren, die durch das Eindriicken der Probe in die Stempel und
durch die Probenballigkeit zustandekommen. Wie schon erwéhnt, verschwinden diese Effekte

oberhalb 200 MPa. Alle uber 1050°C verformte Proben relaxierten vor Entlastungsbeginn
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Abb. 5.3: Verfahren zur Bestimmung der Steifigkeit aus einer Entlastungskurve bei 700°C
durch Extrapolation auf die dem Beginn der vorherigen Relaxation entsprechende Spannung.
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jedoch schon auf Spannungen unter 200 MPa, was die grol3e Streuung in Abb. 5.2.b bei diesen
Temperaturen erklart.

Entlastet man von Verformung unter konstanter Dehnungsrate ausgehend, das heil3t ohne
dazwischen liegende Spannungsrelaxation, ergeben sich wesentlich groRere Werte aus den
Entlastungskurven als in Abb. 5.2.b gezeigt. Bei 800°C ergab sich eine vermeintliche Steifig-
keit von 443 GPa, bei 900°C sogar ein Wert von 708 GPa. Dies hangt mit den wesentlich
groReren plastischen Dehnungsraten am Beginn der Entlastung zusammen. Da sich die Probe
auch wahrend der Entlastung entsprechend der jeweils anliegenden Spannung weiterverformt,
entspricht die zuriickgehende Gesamtdehnung

-Ag =-A¢e

gesamt

+ Ae

elast plastisch

nicht der elastischen Dehnung sondern enthalt einen zusatzlichen plastischen Dehnungsbeitrag
entgegengesetzten Vorzeichens. Damit sind Entlastungskurven ohne vorherige Relaxation
steiler und die entsprechenden Steifigkeiten hoher.

Die Streuung aller einer Relaxation folgenden Entlastungsanstiege kann jedoch nicht allein
durch die unterschiedlichen elastischen Dehnungsraten am Ende der jeweiligen Relaxation
erklart werden, da die Entlastungsraten um mehr als eine GroRenordnung Uber den entspre-
chenden plastischen Dehnungsraten lagen und der dadurch bedingte Fehler somit unter 10%

liegt, wogegen die Streuung in Abb. 5.2.b wesentlich gré3er ist.

Aus den Spannungs-Dehnungs-Kurven der Abb. 5.4 ist ersichtlich, da? dem Fliel3beginn
bei allen Temperaturen eine Abhnahme der Spannung folgt. Bei Temperaturen oberhalb
950°C setzt sich die Spannungsabnahme bis zu Dehnungen von einem Prozent und mehr fort,
das heil3t das Material entfestigt sich mit fortschreitender Verformung. Die aus den
Spannungs-Dehnungskurven graphisch bestimmten Verfestigungsar@®tiggeAbb. 5.5
gegen die Temperatur aufgetragen, schwanken oberhalb 1050°C zwischen -7 und -4. Die ab-
nehmende Entfestigung bei sehr hohen Temperaturen ist im Kontext der sehr kleinen
Spannungen bei diesen Temperaturen zu sehen. Die mit der Entfestigung verbundenen
mikrostrukturellen Veranderungen im Material werden oberhalb 1050°C allein durch die
Dehnung bestimmt, unabh&ngig von der Verformungstemperatur, wie sich im in Abb. 5.6
dargestellten Vergleich zweier Experimente zeigt: Im ersten Fall wurde eine Probe bei 1100°C
vom unverformten Zustand ausgehend verformt, im zweiten Experiment erfolgte Uber
mehrere Temperaturwechsel eine Verformung bei 1250°C, 1200°C, 1166°C und 1133°C, ehe
bei einer Dehnung von etwa einem Prozent bei 1100°C weiterverformt wurde. Die
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Abb. 5.4: Spannungs-Dehnungs-Kurven von bei verschiedenen Temperaturen mit gleicher Dehnungsrate
ausgefihrten Druckversuche. Das Ende der Kurven bedeutet nicht, dal? diese nicht weiter verformbar waren,
sondern entspricht durchgefuhrten Temperatur-Wechseln.

Spannungsverlaufe beider Experimente sind jedoch nach dem Temperaturwechsel auf 1100°C
deckungsgleich.
Wie in Abb. 5.5 zu erkennen, wéachst der VerfestigungskoeffiBemterhalb 1050°C mit

sinkender Verformungstemperatur bis auf Null bei 1000°C. Mit der Zunahme des Verfesti-
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Abb. 5.5: Verfestigungskoeffizigdt in Abhangigkeit von der Temperatur
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Abb. 5.6:. Spannungs-Dehnungs-Kurven zweier Abb. 5.7: Ubergang von elastischer Belastungskurve zu
Druckversuche bei 1100°C (Erlauterungen im Text).flie&hnlichem Verhalten bei 600°C (dinn, schwarz)
und 495°C (dick, grau).

gungskoeffizienten geht die Ausbildung einer oberen und unteren Streckgrenze einher. Der
Verfestigungskoeffizient erreicht bei 833°C bereits einen Wert von 13 GPa, der bis 600°C im
wesentlichen konstant bleibt. Eine leichte Abnahme ist bei tieferen Temperaturen festzu-
stellen. Die exakte Bestimmung des Verfestigungskoeffizienten wird mit der Ausbildung einer
oberen und unteren Streckgrenze schwieriger, da wegen der durchgefuhrten Relaxationstests
nicht immer genigend lange Abschnitte konstanter Dehnungsrate vorliegen, um sich der
Konstanz des Anstieges der Verformungskurve sicher zu sein.

Die Streckgrenzenerhohudg erreicht bei 950°C ihr Maximum von etwa 20 MPa, unter-
halb 950°C nimmt sie ab. Wéahrend die Streckgrenzenerhdéhung bei 700°C nur noch ca. 10
MPa betragt, erfolgt bei 600°C nach Beginn des Fliel3ens ein starker Spannungsabfall Uber
mehr als 50 MPa, in &hnlicher Form bei 495°C Uber 40 MPa schon vor Beginn des Fliel3ens.
Der betreffende Ausschnitt der Spannungs-Dehnungskurven ist in Abb. 5.7 wiedergegeben.
Der Spannungsabfall findet jedoch in beiden Fallen in einem deutlich geringeren Dehnungs-

intervall statt als bei den Streckgrenzen hoherer Temperaturen.

5.1.2. Spannungsrelaxationsversuche

Bei allen Temperaturen wurde mindestens vor Entlastung der Probe eine, in den meisten
Fallen aber mehrere, zum Teil ,wiederhoftdelaxationstests durchgefiihrt. Entsprechend
Gl. (10) lassen sich aus den Spannungsanderungsraten wahrend der Relaxation die Dehnungs-
ratenabhangigkeit der FlielRspannungder der Spannungsexponemberechnen, indem die
Relaxationsraten halblogarithmisch bzw. doppellogarithmisch gegen die Spannung aufge-
tragen werden und die Anstiege dieser, im folgenden ,Relaxationskurven® genannten Darstel-

lungen bestimmt werden.

! siehe Erklarung in Kapitel 4.2.2
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Der Berechnung der Relaxationsraten liegen die urspringlichen Datentrigl Zu
Grunde. Zur Bestimmung der interessierenden Relaxationsraten wird die Zeitabhangigkeit der
Relaxationsspannung numerisch differenziert. Das Abnehmen der Relaxationsspannung ist
jedoch von der Streuung der Spannungen und den Maschinenschwankungen der Verfor-
mungsapparatur Uberlagert. Letztere ergeben sich durch die maschineninterne Regelung der
konstanten Gesamtdehnung und fuhren zu Spannungsschwankungen, die gro3 gegenuber der
Relaxationsgeschwindigkeit sein kdnnen.

Da es kein fir alle Materialien einheitliches mathematisches Modell des Relaxationsver-
haltens gibt, ist die Anpassung einer physikalisch begrindbaren Funktion an die Rohdaten
nicht moglich. Die haufig gemachte Annahme logarithmischen Abklingens der Spannung,
z.B. bei MGUIER et al. (1996), setzt ein Uber die Relaxation konstantes Aktivierungsvolumen
voraus und wurde deshalb nicht angewendet. Stattdessen wurden die Relaxationsraten durch
Differenzieren der durch ein Lastinkremelf ausgewdahlten Spannungerit) bestimmit.

Hierbei ist es notwendig, sich des Einflusses der Gro3e des LastinkrethEntad die
berechneten Relaxationsraten bewuf3t zu sein:

(1) Die Grol3e des Lastinkrement®s, das die Spannungsdifferenz zweier benachbarter, in
die Auswertung einflieRender Daten angibt, bestimmt natirlich die Anzahl der in die Berech-
nungen eingehenden Daten. Um genigend Daten fur eine Bestimmung des Anstieges der
Relaxationskurve zu erhalten, aber auch um die Krimmungen verschiedener Kurven zuver-
lassig vergleichen zu kdnnen, sollte jede Relaxationskurve aus wenigstens zehn Ruynkten (
In(-6)) bestehen.

(2) Die oben genannten Spannungsschwankungen erfolgen zumeist als rasche Spannungs-
zunahme und -abnahme vergleichbarer Geschwindigkeiten (oder in umgekehrter Reihen-
folge). Werden die Daten ungefiltert der Berechnung der Relaxationsgeschwindigkeit zuge-
fuhrt, entstehen aus solchen Spannungsspitzen Paare hoher Spannungsanderungsraten mit
entgegengesetztem Vorzeichen. Da bei der Logarithmen-Bile¢ng) jedoch die positiven
Partner des Paares (Spannungszunahme) wegfallen, fihren die raschen Spannungsabnahmen
der negativen Partner zu einer nicht ausgeglichenen Erhéhung der GesamthgittdebDa
der Einflud der Spannungsschwankungen auf die berechneten Raten bei niedrigen Relaxa-
tionsraten groRer ist, resultiert aus nicht korrigierten Spannungsschwankungen eine zu hohe
Dehnungsratenabhangigkeit der Flie3spanmumgy. ein zu niedriger Spannungsexporant
In Abb. 5.8 ist dieser Zusammenhang exemplarisch fur eine Relaxation bei 1000°C darge-
stellt. Die Punktmenge aus den kleinen Kreisen stellt die ungefilterten Differenzenquotienten

dar, die Menge der grofReren Quadrate eine aus Lastinkrementen von 2 N gewonnene Aus-
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Abb. 5.8.: Doppellogarithmische Darstellung einer Relaxation bei 1000°C zur Bestimmung des Spannungs-
exponenten m. Die kleinen Kreise entsprechen den aus den ungefilterten Rohdaten gewonnenen Relaxations-
raten, die Quadrate sind in Lastschritten von 2 N ausgewahlt, die gro3en Dreiecke in Schritten von 24 N.

wabhl, die der gro3en Dreiecke eine von 24 N dar. Durch die beschriebene Verschiebung erhalt
man fur die ungefilterten Daten in der doppellogarithmischen Darstellung einen Anstieg
(Spannungsexponent) von 2,8. Schon bei kleinen Lastinkrementen von 2 N scheinen die
Spannungsspitzen herausgefiltert zu sein, der Anstieg von 7,4 entspricht jenem bei sehr
grof3en Inkrementen von 24 N.

Aus (1) und (2) folgt damit, dafd ein Lastinkrement gewahlt werden muf3, das einerseits so
grol3 ist, dal3 Maschinenschwankungen nicht mehr registriert werden, das andererseits aber
noch eine gentigende Anzahl an Daten liefert.

Aus der Abb. 5.8 ist zu entnehmen, daf} ein Lastimkrement von 12 N ein hinsichtlich
beider Grenzen vorteilhaftes Intervall darstellag dervon der Relaxation uberstrichene
Lastbereich unter 120 N, so wurde die in die Auswertung der Relaxation eingehende Schritt-
weite auf 8 N verringert, entsprechend unterhalb 60 N auf 4 N und unterhalb 30 N auf 2 N,
um eine ausreichende Anzahl an Datenpagoen) zu erhalten.

Bevor die Ergebnisse der Relaxationsexperimente vorgestellt werden, ist noch die Origi-
nalitat der berechneten Spannungsanderungsraten am Relaxationsanfang zu hinterfragen, da

insbesondere die am Beginn einer Relaxation berechneten plastischen Dehnungsraten auf die

44



5. Ergebnisse

die Verformung tragenden Mikroprozesse riickschliel3en lassen. Da weder der exakte Zeit-
punkt, an dem die Maschine stehen bleibt, noch die folgende Spannungsénderungsrate aus den
digital erfassten Daten ermittelt werden kann, wird fir die Relaxationskurve haufig ein

Wertepaar(o , ;0 ,), im folgenden als ,Nullter Punkt* der Relaxationskurve bezeichnet, aus

den Daten unmittelbar vor Relaxationsbeginn berechnet. Vor Relaxationsbeginn gilt entspre-
chend Gl. (3)

. . O

— & : — vor
Eplast_s_selast_s_ S ’

wobei ¢ die Gesamtdehnungsrate,., die Spannungsrate uldie Steifigkeit der Probe ist.
Wahrend des Relaxierens gilt entsprechend Gl. (9)

: o
—€ elast = _EO ’

mit der gesuchten Raté, zu Beginn der Relaxation. Im Nullten Punkt aber, wo sich die

€

plast —

Gesamtdehnungsrate nicht-stetig vonauf O verringern soll, missen beide Gleichungen
gelten und damit

G,=0, - (46)
sein. Wegen der starken Streuung der Wertesfiind der Unwagbarkeiten bei der Bestim-
mung der Spannungsrate vor Relaxationsbeginn ist die Originalitdt der Relaxationsanfange
bei Berucksichtigung der Nullten Relaxationspunkte jedoch nicht grof3er als ohne deren
Hinzuziehen zu den MeRdaten. Da zudem wegen der geringen Verformungsratexaf 2,5
s! kein verzogerter Dehnungsstop der Verformungsmaschine auftrat, wurde bei der Bestim-
mung der Dehnungsratenempfindlichkeitler Fliespannung am Relaxationsbeginn auf die
Berucksichtigung der Nullten Punkte verzichtet.

Gl. (46) bietet jedoch eine zusatzliche Methode der Bestimmung der Steifigkeit. Stellt man
namlich die Spannungsraten vor und nach Relaxationsbeginn graphisch dar, so entspricht die
vertikale Verschiebung beider Kurven dem Tei®8 aus Gl. (46). Dies ist in Abb. 5.9 an
Hand der in a) dargestellten Verformung bei 800°C gezeigt. In b) sind dieselben Daten in
einer Spannungsraten-Spannungs-Abhangigkeit dargestellt. Aus der Verschiebung der
Relaxationsdaten R1 und R2 auf die Belastungsdaten B1 und B2 ergeben sich bei einer
Verformungsrate von 2,5x 107 s Steifigkeiten von 312 GPa bzw. 297 GPa. Diese Steifig-
keiten liegen zwischen den $1.1.aus den Be- und Entlastungskurven ermittelten Steifig-
keitenS, undS,.
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Abb. 5.9: (a): Spannungs-Dehnungs-Kurve einer Verformung bei 800°C
mit 2 Relaxationen (R1 und R2) und einer der Belastung B3 unmittelbar folgenden Entlastung (E).
(b): Spannungsraten-Spannungs-Kurven der selben Daten.

Abb. 5.10 zeigt die halblogarithmische Darstellung der nach dem geschilderten Verfahren
berechneten Relaxationskurven. In der Darstellung sind die Relaxationen entsprechend
zunehmender Dehnung unterschieden: die ersten Relaxationen sind als volle Symbole darge-
stellt, die nach erneutem Erreichen einer Streckgrenze ausgefiihrten durch gefullte Symbole
und die ,wiederholten" Relaxationen, das heil3t solche ohne nochmaliges Erreichen einer
Streckgrenze, durch offene Symbole. Die Relaxationskurven sind mit zunehmender Dehnung
zwischen 600°C und 900°C zu héheren Spannungen, oberhalb 900°C und bei 495°C dagegen
zu tieferen Spannungen verschoben. Ursache dieses Effektes sind Verfestigung bzw. Entfesti-
gung bei den jeweiligen Temperaturen.

Die Relaxationskurven weisen im gesamten Temperaturbereich von 495°C bis 1000°C eine
mehr oder wenig starke konkave Krimmung auf, nur die 1250°C entsprechende Relaxations-
kurve ist leicht konvex gekrimmt. Wirde sich der konkave Verlauf bis zu Kkleinen
Spannungen fortsetzen, wirde die Spannung mit einer endlichen Relaxationsgeschwindigkeit
bis auf Null abnehmen.

Zur Prifung der Konkavitat wurde ein aufRerordentlich langes Relaxationsexperiment
innerhalb eines Verformungsversuches bei 784°C durchgefiihrt. Die Relaxationszeit betrug 6
Stunden. Abb. 5.11. zeigt den Spannungs-Zeit- (a), Geschwindigkeits-Zeit- (b) und Relaxa-
tionskurven-Verlauf (c) dieses Experimentes und belegt eine fortgesetzte Konkavitat. Im zeit-
lichen Verlauf der Geschwindigkeit ist eine deutliche Abnahme auf Werte von unter 0,005

MPa s! innerhalb der ersten Stunde zu erkennen. Die vertikalen Reihen von erhohten Raten
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Abb. 5.10: Spannungsrelaxationskurven in halblogarithmischer Darstellung bei verschiedenen Temperaturen
zwischen 495°C und 1250°C. Erlauterungen im Text.

wahrend der zweiten und flnften Relaxationsstunde entsprechen den beschriebenen Regel-
schwankungen der Verformungsmaschine, was durch die Existenz korrespondierender positi-
ver Raten in (b) belegt ist. Das beschriebene Auswerteverfahren schlief3t diese Schwankungen
jedoch aus, wie die mit diesem Verfahren ausgelesenen schwarzen Symbole belegen.
Wahrend die Regelschwankungen aift)-Verlauf als Doppellinie (Stellen A und B in Abb.
5.11.a) zu erkennen sind, die Differenz entspricht dem Inkrement der Datenauswahl, ist der
Spannungsabfall am Ende der Relaxationskurve (Stelle C) offensichtlich anderen Ursprungs.
Ein unmittelbar anschlielRender Wiederanstieg der Spannung wie im Falle der Maschinen-
schwankungen liegt nicht vor. Gegenuber der vorherigen Relaxationsrate entspricht der Abfall
um insgesamt 5 MPa in seinem steilsten Stuck einer etwa 30mal so grof3en Relaxations-

geschwindigkeit. Auch an Stelle D erfolgten zwei rasch aufeinanderfolgende Registrierungen
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Abb.5.11: Spannungs-Zeit-Abhéangigkeit (a), Spannungsraten-Zeit-Abhéngigkeit (b) und Spannungsraten-
Spannungs-Abhangigkeit (,Relaxationskurve®) (c) einer Spannungsrelaxation bei 784°C.

abfallender Spannung. Das Relaxationsexperiment wurde 15 Minuten nach Erreichen des
neuen stabilen Zustandes bei praktisch unveranderter Spannung abgebrochen.

Die aus den Anstiegen der Relaxationskurven ermittelten Werte fur die Dehnungsraten-
abhangigkeit der FlielBspannungsind in Abb. 5.12.a in Abhangigkeit von der Temperatur
dargestellt. Den geschlossenen Symbolen liegen die Anstiege zu Relaxationsbeginn zu
Grunde, die offenen Symbole entsprechen den Anstiegen am Ende der Relaxationsversuche
und streuen allein dadurch starker, dafld die verschiedenen Relaxationsversuche in unter-
schiedlichen Stadien abgebrochen wurden. Aus der Darstellung folgt ein offensichtliches
Maximum der Werte fur bei Temperaturen zwischen 900°C und 1050°C. Der Temperatur-
abhangigkeit ist jedoch eine starke Zunahme mit wachsender Dehnung Uberlagert. Da die bei
verschiedenen Temperaturen verformten Proben aus dér.ihgenannten Grinden von
héheren zu tieferen Temperaturen belastet worden sind, ergeben sich deshalb innerhalb eines
Versuches oft vergleichbare Dehnungsratenabhéngigkeiten, z.B. bei den 7 Punkten in Abb.
5.12.a, die Verformung bei 866°C/833°C/800°C entsprechen.

Dal’ die Dehnungsabhéangigkeit der Dehnungsratenempfindlichldst Fliel3spannung

nicht die Ursache des Maximums in Abb. 5.12.a ist, wird im Vergleich von bei unterschied-
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Abb. 5.12: Dehnungsratenabhangigkeit der FlieBspannung in Abhangigkeit von der Temperatur (a) und von der
plastischen Dehnungsrate bei verschiedenen Temperaturen aber vergleichbarer Dehnung von ca. 0,4% (b).

lichen Temperaturen aber ahnlichen Dehnungen (ca. 0,4%) bestimdsatiich, die in Abb.

5.12.b gegen die plastische Dehnungsrate aufgetragen sind. Die plastische Dehnrate wurde
nach Gl. (9) unter der Annahme verschwindender anelastischer Dehnungsrate aus der Relaxa-
tionsrate berechnet. In dieser Darstellung wird zugleich die unterschiedlich stark ausgepragte

Konkavitat der Relaxationskurven sichtbar.

In Abb. 5.13. sind die am Anfang der Relaxationen aus den Anstiegen der doppel-
logarithmisch dargestellten Relaxationskurven ermittelten Spannungsexponeiiter der
Temperatur aufgetragen, unabhéngig von dem Betrag der Dehnung, bei der das Material
relaxierte. Wie Abb. 5.11.c zeigt, verandert sich amclvéhrend der Relaxation. Nach Abb.
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Abb. 5.13: Logarithmische Darstellung der am Anfang der Relaxationen berechneten Spannungsexponenten in
Abhangigkeit von der Temperatur.

5.13 ergibt sich grob eine exponentielle Abhangigkeitnfiif). Der Anstieg in der logarith-
mischen Darstellung scheint jedoch unter 900°C etwas flacher zu sein als Uber dieser
Temperatur.

5.1.3. Temperaturabhangigkeit der FlieRspannung

Die bei unterschiedlichen Temperaturen stattfindenden verschiedenen Mikroprozesse der
Verformung spiegeln sich im allgemeinen in der Temperaturabhangigkeit der FlieRspannung
wider.

In Abb. 5.14 sind die FlieBspannungen der Erstbelastungen, d.h. ohne vorheriger Verfor-
mung bei einer anderen Temperatur, in Abhangigkeit von der Verformungstemperatur aufge-
tragen. Bei 495°C, der tiefsten Temperatur, bei der FlieRen erreicht wurde, betragt die Fliel3-
spannung an der oberen Streckgrenze 800 MPa, bei 600°C dagegen 812 MPa. Von diesen
beiden Werten ausgehend nimmt die FlieRspannung bis zu 1050°C mit ungefahr I*MPa K
ab. Zwischen 800°C und 900°C liegt ein kurzes Intervall sehr geringer Temperatur-
abhangigkeit vor. Zwischen 1050°C und 1150°C sinkt die FlieBspannung rascher mit
steigender Temperatur von etwa 400 MPa auf unter 100 MPa. Uber 1150°C sinkt die FlieR-
spannung wieder langsamer auf schlie3lich 12 MPa bei 1250°C, der héchsten Temperatur, bei

der eine Verformung durchgefuhrt wurde.
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Abb. 5.14: Abhangigkeit der FlieBspannung von der Temperatur fiir Druckversuche mit einer Dehnungsrate
von 2,5x 10° s,

Die Temperaturabhéngigkeit der FlieBspannuagdT &Rt sich auf unterschiedlichen
Wegen bestimmen:

1) aus den Fliel3spannungen unterschiedlicher Verformungsexperimente bei verschiedenen

Temperaturen,

2) aus Temperaturwechsel-Experimenten innerhalb eines Druckversuches oder

3) aus der Verschiebung der Relaxationskurven bei unterschiedlichen Temperaturen.

Entsprechend Methode 1) wurde die TemperaturabhangigkeédT aus Abb. 5.14
geschatzt. Es lassen sich die vier in Tab. 5.1 aufgefihrten Temperaturbereiche unterscheiden,
wobei der Bereich l.a als Unterbrechung des Bereichs I. verstanden werden soll. Die Grenzen

der Bereiche kdonnen naturlich nur mit einer der Versuchsdichte entsprechenden Genauigkeit

Tab. 5.1: Einteilung des von den Versuchen erfassten Temperaturbereiches in verschiedene Abschnitte entspre-
chend des Betrages der FlieRspannung und ihrer Temperaturabhangigkeit.

Temperaturbereich o do /dT
l. T <1000°C 400 ... 800 MPa ca. 1 MPa'K
l.a 800°C < T < 900°C 0,2 MPa K
II.  1050°C <T<1150°C 50...400 MPa 3 MPa K
I, T > 1200°C <50 MPa schwach temperaturabhangig
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Abb. 5.15: Extrapolation der FlieRspannungen beim Temperaturwechsel von 950°C auf 900°C auf die der
FlieRgrenze der zweiten Temperatur entsprechende Dehnung.

angegeben werden, im Falle der hier vorgestellten Flie3spannungsdaten also etwa 50 K.

Nach Methode 2) werden die Differenzenquotientdo/AT aus den vor und nach

Temperaturwechseln gemessenen Flie3spannungen berechnet. Um die wachsende plastische
Dehnung bis zum Erreichen erneuten FlieBens und die durch mogliche Verfestigung oder Ent-
festigung wéhrend dieser Dehnung verursachte Spannungsénderung zu berucksichtigen,
wurden nicht mit den FlieBspannungen vor und nach dem Wechsel gerechnet, sondern, wie in
Abb. 5.15 am Beispiel eines Wechsels von 950°C auf 900°C gezeigt ist, mit den extrapo-
lierten Spannungen, die jener Dehnung entsprechen, bei der sich die elastische Belastungs-
gerade und die aus dem zurtickextrapolierten Verfestigungsanstieg des stationdren Bereichs
nach dem Wechsel ermittelte Gerade schneiden. Es ist jedoch schwierig, die Verfestigungs-
anstiege richtig abzuschatzen. Beim Auftreten einer unteren Streckgrenze stellt sich ein
konstanter Verfestigungskoeffizient erst nach einem Ubergangsbereich ein. Um fehlerfreie
Verfestigungskoeffizienten bestimmen zu konnen, waren deshalb langere Abschnitte von
Verformung unter konstanter Dehnungsrate bei den einzelnen Temperaturen notwendig
gewesen, was jedoch zu einer geringeren Anzahl an Relaxationen bei den verschiedenen
Temperaturen gefihrt hatte und wodurch die dann erreichten hohen Dehnungen aul3erdem die
Vergleichbarkeit der einzelnen Temperaturwechsel gefahrdet hatten.

Die Methode 3) hat den Vorteil, DifferenzenquotienteriAT zu liefern, die identischen

plastischen Dehnungsraten,., entsprechen und damit die in Gl. (20) geforderte Bedingung
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Abb. 5.16: Aus Temperaturwechsel-Versuchen (Punkte), Spannungsrelaxationsversuchen (Kreuze) berechnete
und aus der FlieRspannungs-Temperatur-Kurve geschatzte (Linien) Temperatur-Abhangigkeit der Spannung fur
Druckversuche mit einer Dehnungsrate von2 8" s*.

fur die Berechnung der Aktivierungsenergie erfullen. Diesem Vorteil steht jedoch der Nachteil
gegenuber, dal zwischen den Relaxationen mitunter Uber grofe Dehnungen verformt wurde.
Der Einflu3 der Dehnungen zwischen den Relaxationen wurde wiederum durch Berlck-
sichtigung des Verfestigungsverhaltens korrigiert. Der Einflu3 der fehlerbehafteten Verfesti-
gungskoeffizienten ist jedoch noch grof3er als bei Methode 2), da dort die bei einem Tempera-
turwechsel bis zum erneuten Flie3en erzielten Dehnungen geringer sind als jene zwischen
zwei Relaxationen, von denen die zweite der Vergleichbarkeit wegen nicht in der N&he der
oberen Streckgrenze erfolgen sollte, da dort die Temperaturabhéngigkeit eventuell Utber-
lagernde, mikrostrukturelle Ver&anderungen in der Probe zu erwarten sind.

In Abb. 5.16 sind die nach allen drei Methoden berechnatefAT in Abhangigkeit von
der Temperatur aufgetragen. Die nach den Methoden 2) und 3) erhaltenen Werte beziehen
sich dabei jeweils auf das geometrische Mittel der beiden beteiligten Temperaturen.

Trotz der durch die erwahnten Unsicherheiten verursachten Streuungen und der in Tab. 5.1
gemachten Vereinfachungen zeigt sich eine sehr geringe Temperaturabhangigkeit der Fliel3-
spannung bei 800°C bis 900°C sowie oberhalb 1150°C und eine sehr starke Temperatur-
abhangigkeit zwischen 1050°C und 1150°C.
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5.1.4. Berechnung von Parametern der thermischen Aktivierung

Aktivierungsprozesse lassen sich, wie im Kapitel 2 beschrieben, durch Berechnung der
AktivierungsvoluminaVex klassifizieren. Entsprechend der GIl. (20) kann aus den Anstiegen
1/r der halblogarithmisch aufgetragenen Relaxationskuvgberechnet werden. Unter Ver-
wendung der Anstiege zu Relaxationsanfang ergeben sich die in Abb. 5.17 als geschlossene
Symbole gegen die Temperatur aufgetragenen Aktivierungsvolumina. Von 495°C bis 900°C
fallen die Aktivierungsvolumina leicht mit steigender Temperatur von 6 nm3 auf 1 nms3. Ober-
halb 900°C nehmen sie wieder zu, zunachst langsam, oberhalb 1100°C dann sehr stark, bis
auf Werte tber 10 nm3,

Die gekrimmte Form der Relaxationen zeigt eine Dehnungsratenabhéangigke#nate
in Abb. 5.12.a durch zusatzliche Berechnungrd@m Ende der Relaxationsversuche berick-
sichtigt wurde. Die sich aus diesen Werten ergebenden Aktivierungsvolumina sind in Abb.
5.17 als offene Symbole dargestellt. Inre Temperaturabhangigkeit ist der der aus den Relaxa-
tionsanfangen ermittelten Aktivierungsvolumina &ahnlich. Unter 900°C liegen die Werte
deutlich unter denen, die aus den Relaxationsanfangen bestimmt wurden, da bei diesen

Temperaturen die Konkavitat der Relaxationskurven deutlicher ausgepragt ist. Die Annahe-
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Abb.5.17: Aus Relaxationsanfangar) (ind -endend) berechnete Aktivierungsvolumina bei verschiedenen
Temperaturen.
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rung an die aus den Relaxationsanfangen bestimmten Volumina oberhalb 900°C geht mit
einer Abnahme der Konkavitét der Relaxationskurven bei diesen Temperaturen einher.

Da die Bestimmung der Temperaturabhéngigkeit der FlieBspalk@/dJ aus entweder
Temperaturwechselexperimenten oder Relaxationskurven jeweils Vor- und Nachteile hat,
wurden die Aktivierungsenergigdex nach Gl. (19) aus auf beiden Wegen bestimmisiAT
berechnet. Die entsprechenden Werte sind in Abb. 5.18 gegen die Temperatur aufgetragen.
Als Dehnungsratenempfindlichkeit wurde in Gl. (19) jeweils das arithmetische Mittel der
vor und nach dem Temperaturwechsel eingesetzt.

Fur Temperaturen unter 1000°C ergeben sich bei beginnender Relaxation Aktivierungs-
energien zwischen 1 und 5 eV. Aufgrund der Konkavitat der Relaxationskurven und der damit
verbundenen Zunahme der Dehnungsratenempfindlichkeit der Flie3spanmuibgabneh-
mender plastischer Verformungsrate ergibt sich zwangslaufig ein Anwachsen der Aktivie-
rungsenergien mit steigender Verformungsrate, was fur thermisch aktivierte Prozesse unge-

wohnlich ist.
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Abb. 5.18: Aus Temperaturwechseln (volle Quadrate) und den Anfangen der Relaxationskurven (offene Kreise)
bestimmte Aktivierungsenergien Q in Abhangigkeit von der Temperatur.
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5.1.5. Kriechexperimente

Zur Untersuchung der Hochtemperaturverformung wurden neben den bisher beschriebenen
Druckexperimenten mit konstanter Dehnungsrate und den darin eingebetteten Spannungs-
relaxations- und Temperaturwechselversuchen auch Kriechexperimente unter konstanter Last
durchgefuhrt.

Der zyklische Wechsel zwischen Belastung und Entlastung erlaubt insbesondere Ruck-
schlisse auf anelastische Dehnungsanteile. Da anelastische Verformung bereits vor der
Elastizitatsgrenze einsetzen kann, wurden konstante Lasten gewahlt, die deutlich unter der bei
den jeweiligen Temperaturen zu erwartenden Flie3grenze lagen. Die Probe wurde mit einer
hohen Lastrate von 39s™ belastet. Beim folgenden Kriechen der Probe bewirkt anelastische
Verformung eine weitere Zunahme der Dehnung. Nach diesem Kriechen wurde mit derselben
hohen Lastrate entlastet wie beim Belasten und die Abnahme des anelastischen Anteils als
erneutes Kriechen beobachtet. Abb. 5.19 zeigt den zeitlichen Verlauf der Spannung und
Dehnung bei einem solchen Versuch. Da bei der angewandten hohen LastratéNgdrd&0
Dichte der digital erfassten Daten nicht mehr ausreicht, um den Kriechbeginn exakt festzu-
legen, wurde die Anfangszeit durch lineare Extrapolation der Lasten vor und nach dem

Entlastungsstopp ermittelt. Anschliel3end wurde die Dehnung auf die gleiche Zeit interpoliert.
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Abb. 5.19: Zeitlicher Verlauf der Spannung und der Dehnung bei einem Kriechexperiment zur Bestimmung der
anelastischen Verformungsanteile.
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Abb.5.20: Last (schwarze Quadrate) und Dehnung (graue Kreise) im Bereich des Uberganges von Entlastung
zum Kriechen. Erlauterungen im Text.

Dies ist in Abb. 5.20 gezeigt. Wie man an Hand déj)-Abhangigkeit sieht, findet der
Laststopp der Verformungsmaschine bei der verwendeten Rate ohne Uberschwingen statt.
Wie die Dehnungen nach vollzogenem Zyklus aus Belastung-Entlastung-Kriechen in Abb.
5.19 zeigen, nimmt der Betrag der (bleibenden) plastischen Dehnungen bei héheren Tempe-
raturen nach Belastung auf gleiche Spannungen zu. Die Analyse von sofort und verzdgert
zuriickgehender Dehnung zeigt, dal3 die anelastischen Anteile absolut und prozentual starker
mit der Temperatur zunehmen als die elastischen Anteile. In Abb. 5.21 sind die Anteile von

elastischer, anelastischer und plastischer Dehnung fur den 3., 4. und 6. Zyklus aus Abb. 5.19

i ]

900<C 1000C 100 T

Abb. 5.21: Anteile elastischer (weil3), anelastischer (hell) und plastischer (dunkel) Dehnung, berechnet aus
Kriechtests unter 100 MPa nach Abb. 5.19
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angegeben, innerhalb derer die Probe bei 900°C, 1000°C und 1100°C auf jeweils 100 MPa
belastet und anschlie3end entlastet wurde.

Die Zunahme der plastischen Dehnung im letzten Zyklus kann dabei nicht durch den
dazwischenliegenden 5. Zyklus erklart werden, da die dortige Belastungsphase unter 50 MPa

gegenuber der bei 100 MPa zu vernachlassigen ist.

AulRRerdem wurde ein Kriechexperiment bei Temperaturen zwischen 1250°C und 1100°C
mit schrittweise ansteigenden Lasten durchgefiihrt. Die Lasten entsprachen Spannungen

zwischen 2 und 48 MPa und wurden bis zum Erreichen einer stationaren Kriechrate

konstant gehalten. In Abb. 5.22 sind die bei verschiedenen Temperaturen erzielten stationaren
Kriechraten in Abh&ngig von der Spannung dargestellt. Nimmt man ein GIl. (6) entspre-
chendes Kraftgesetz an, folgt aus der linearen Abhangigkeit ein Spannungsexponent
m=1, (47)
der in Widerspruch zu den aus den Relaxationskurven bestimmten Exponenten steht, die
entsprechend der Abb. 5.13 im betreffenden Temperaturintervall 4 bis 5 betragen.
In der Abb. 5.22 ist die in den Verformungsexperimenten mit einer konstanten Dehnungs-

rate aufgepragte Rate von %80’ s* als punktierte Linie markiert. In der Tab. 5.2 sind die
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Abb. 5.22: Stationare Kriechraten nach Belastungaufei verschiedenen Temperaturen.
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bei dieser Rate nach Abb. 5.4 erzielten FlieRspannungen und die den Schnittpunkten der in
Abb. 5.22 markierten Linie mit den extrapolierten Regressionsgeraden entsprechenden
Spannungen verglichen. Es zeigt sich, dal die Ergebnisse der unterschiedlichen Belastungs-

methoden nicht konsistent sind.

Tab. 5.2: Vergleich der einer konstanten Dehnungsrate vor 2(B s* entsprechenden FlieRspannuniges
und der einer identischen stationaren Kriechrate entsprechenden Spasgaung

Temperatur T OFlieR 0o
1250°C 12 MPa 5 MPa
1200°C 23 MPa 3 MPa
1150°C 83 MPa 16 MPa
1100°C 167 MPa 130 MPa
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5.2. Mikrostruktur

5.2.1. Mikrostruktur des unverformten Materials

Licht-optische Untersuchungen an thermisch angeatztem Material zeigten, dal3 Inhomo-
genitaten in Form von Bereichen extremer Kleinkdrnigkeit vorhanden sind. Wahrend sich
etwa 90% des Materials aus im wesentlichen zwisdgmm und 100umgroRen Koérnern
zusammensetzt, bestehen die senkrecht zur HP-Richtung bis zu Uber 1mm ausgedehnten
kleinkérnigen Bereiche aus einer Vielzahl nicht messbarer, d.h. kleinerépuadgroRer
Korner. Abb. 5.23 zeigt bei K einen solchen kleinkdrnigen Bereich nach thermischem
Anatzen der Korngrenzen an der Oberflache, wah-

rend um N ein Bereich ,normaler* Korngréf3en zu #
-.lk* n

| -
ergab eine durchschnittliche KorngroRe von &t ass

sehen ist. Die Auszahlung mehrerer Aufnahmen

40um. InMoSiy, das zusatzlich zur in Kapitel 4.1
beschriebenen Herstellung einer einstindiger
Grobkorngliihung bei 1700°C unterzogen wurde, &g

. . . . Abb. .23Lichtmikroskopische Aufnahme der
fehlen dagegen die kleinkornigen Bereiche, diethermisch angeétzten Oberflache einer MoSi

Probe im Grenzbereich zwischen normalkor-

Verteilung der Gbrigen KorngréBen ist ahnlich, " higem Ny und kleinksrnigem (K) Bereich.

jedoch betragt die durchschnittliche Korngrof3e
52pum.

Laut Herstellerangaben enthalt das untersuchte Material 0,2"\@%nd weniger als 0,2
wt-% Fe. Eine einmalige Untersuchung der Verteilung der angegebenen Spurenelemente
durch EDX-Analyse im Rahmen von Korngrenzenanalysen ergab die in Abb. 5.24 gezeigte
Intensitatsverteilung. Die dargestellten Rontgenstrahl-Intensitdten der Energien von
Molybdan, Silizium, Sauerstoff und Wasserstoff wurden entlang einer Linie aufgenommen,
die von einem Loch in der TEM-Folie ausgehend in dicker werdendes Material flhrte.
Wahrend die Intensitaten von Mo, Si und Fe gleichmalRig mit zunehmender Materialdicke
anwachsen, steigen die Intensitaten des Sauerstoffs sprunghaft am Loch-Proben-Ubergang auf
einen dickenunabhéngigen Betrag an. Dies ist ein typischer Effekt fur an der Folienober- und
-unterflache befindliche Spurenelemente, welche nicht, wie die anderen gemessenen Atom-

sorten, gleichmafig in der Folie verteilt sind.

1 wt-%...Gewichtsprozent
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Abb. 5.24: Durch EDX-Analyse im TEM bestimmte Intensitaten der charakteristischen Réntgenstrahlung von
Molybdan, Silizium, Sauerstoff und Eisen. Die vermessene Linie fihrt von einem Loch in der TEM-Folie in ein
benachbartes Korn hinein.

Sowohl entlang von Korngrenzen als auch innerhalb der Kdrner gibt es eine grof3e Anzahl
von spharischen Einschlissen amorpher Matrix mit kristallinen Partikeln. Die kristalline
Struktur der Partikel konnte durch diskrete Punkte im Beugungsbild der Einschlisse nachge-
wiesen werden. Die ellipsoid-ahnlich geformten Einschliisse haben selten eine Ausdehnung
von mehr alslpm und sind unregelmafig im Material verteilt. Abb. 5.25.a zeigt eine
Ansammlung von mehreren Einschlissen beieinander. Die feinen Linien im Kornuntergrund

resultieren wahrscheinlich aus den Einschlagen der Argon-lonen wahrend des lonendiinnens,

Abb. 5.25: Si@Einschlisse im unverformten Material. (a): HVEM-Aufnahme eine Gruppe von Einschlissen.
(b): TEM-Aufnahme eines einzelnen Einschlusses mit amorpher Matrix und kristallinen Ausscheidungen.
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obwohl vergleichbare Erscheinungen bei anderen Materialien nicht auftreten. Im Teil b der
Abbildung ist eine héher aufgeloste Aufnahme eines solchen Einschlusses zu sehen. Die
Kristallite sind hier gut von der amorphen Matrix zu unterscheiden. Am linken Bildrand
befindet sich ein Loch im Material.

In Abb. 5.26 sind die Intensitaten der EDX-Analyse fur Korn, Einschluf3-Matrix und
Einschlu3-Kristallit dargestellt. Die Analyse der Einschlisse ergab bei einem fir die Unter-
suchung der Kristallite ausreichend kleinen Strahldurchmesser von 0,6 nm und einer
Beschleunigungsspannung von 200 kV fast vollstdndiges Verschwinden der Molybdan-

Intensitaten in der Matrix und den

Kristalliten gegentiber einer Vergleichs- il @

messung im homogenen Korn und eine o
leichte Erh6éhung der Kohlenstoff und

Sauerstoff entsprechenden Intensitaten,

relative Intensitaten

letzteres in der Matrix starker als in den

Kristalliten des Einschlusses. Kohlenstoff- Me IMO

T T
15 20

intensitdten sind aufgrund der niedrigen

Ordnungszahl des C-Atoms mit der be-
nutzten Technik nur unsicher zu bestim-
men. Die leicht erhdhten relativen C-

Intensitaten lassen sich entweder auf eine

geringere absolute Si-Intensitat in den

relative Intensitaten

Ausscheidungen zuriickfihren oder durch

. . . Mo Mo
bevorzugte Kontamination an den Ein- X . . — MOM?Z.O

10
schliissen erklaren. Auf Grund des erhoh- E lkeV]

ten Sauerstoffgehalts lassen sich die Ein- g ©
schliisse als amorphe SiBhase mit kri-
stallinen Ausscheidungen gleicher Zu-

sammensetzung interpretieren, was durch

relative Intensitaten

Literaturangaben anderer Autoren bestatigt

wird, die SiQ-Einschlisse in &ahnlicher MO Mo
1

Form und GroRe beobachtet haben © 5 . l[liev] 15 20

[MITCHELL et al. (1992) und BINIVASAN Abb. 5.26: EDX-Analyse des in Abb. 5.25.b. gezeigten

Einschlusses, (a) neben dem Einschlu3. (b) in der
et al. (1993)]. Matrix des Einschlusses. (c) in einem kristallinem
Objekt des Einschlusses.

Angeregt durch die spater beschrie-
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Abb. 5.27: EDX-Analyse entlang einer quer Uber eine Korngrenze fuhrenden Linie.

benen, wahrend der Verformung gemachten Beobachtungen an den Korngrenzen, wurde auch
die Existenz einer Korngrenzenphase mittels EDX-Analyse untersucht. Um geringe Unter-
schiede in der element-chemischen Zusammensetzung der Korngrenzen gegenuber dem Korn
erkennen zu kénnen, wurden zusatzlich Linien quer Uber die Korngrenze abgerastert, aber
auch schrag zur Korngrenze und entlang ihrer sowie Uber die Tripelpunkte, um die effektiv
erfaldte Breite der Korngrenze zu erhéhen. Wahrend bei einigen Scans keine Intensitatsver-
anderungen im Bereich der Korngrenze zu beobachten waren (das Auftreten eines Intensitéats-
gradienten hangt immer auch von der Lage der Korngrenzenflache in der Probe ab, ein solcher
wird eher bei einer senkrecht zur Oberflache liegenden Korngrenze auftreten als bei einer
schrag in der Probe liegenden), offenbarten andere einen deutlichen Effekt in jenen Bereichen,
in denen die abgerasterte Linie die Korngrenze schneidet. Abb. 5.27 zeigt eine ausgepréagte
Senke in den Molybdan-Intensitaten, verbunden mit einer drastischen Zunahme der Eisen-
Intensitaten.

Die im vorangegangenen Absatz beschriebenen Einschlisse stellen im unverformten
Material offenbar bevorzugte Anfangs- und Endpunkte der Versetzungen dar. Wie im Beispiel
der Abb. 5.28 treten die Versetzungen bevorzugt senkrecht aus der Oberflache der
Einschlisse. Das den Versetzungen an Hohlrdumen gleiche senkrechte Austreten deutet
darauf hin, da’ die Einschlisse gegeniuber dem Kornmaterial vernachlassigbare elastische
Moduln haben und die Versetzungen nicht entlang der Grenzflache verlaufen sondern an
derselben enden bzw. beginnen. Von dort verlaufen sie entweder zur Oberflache oder zu
einem anderen Einschlu3. In der Abbildung sind die sich aus den unterschiedlichen

Ausléschungen ergebenden Burgers-Vektoren der einzelnen Versetzungszweige einge-
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.~ g

Abb. 5.28: Aus einem Si@&inschluf3 heraustretende Versetzungen mit [100]- (a), [010]- (b) und [110]-
Burgers-Vektoren (c). Anregung in Richtungen senkrecht zu deB)(Ond (11 0)-Ebenen.

zeichnet. Bei allen an Einschlissen untersuchten Versetzungenli®@geBurgers-Vektoren
vor. Wie in der Abbildung an den mit ,c* markierten Versetzungsabschnitten, gibt es dabei

vereinzelt Vernetzungen durch Versetzungeniriiir Burgers-Vektoren.

5.2.2. Mikrostruktur der bei Temperaturen unter 1000°C verformten Proben

Samtliche verformten Proben wurden nach den Druckversuchen zunachst im Licht-
mikroskop auf Risse sowie auf Haufigkeit und Verteilung von Gleitstufen auf den Kdérnern
der Oberflache untersucht.

Bei allen im Bereich von 495°C bis 1000°C verformten Proben zeigen sich Gleitstufen.
Abb. 5.29 zeigt bei verschiedenen Temperaturen von 1000°C bis 495°C verformte Proben in
einer so geringen VergréRerung, dafl3 eine Einschatzung der Gleitstufen-Haufigkeit moglich
ist. Im Vergleich zur Oberflache der spater zu beschreibenden, bei 1050°C verformten Probe
(Abb. 5.37) variiert die Anzahl an Kérnern mit Gleitstufen zwischen den einzelnen Teilabbil-
dungen 5.31 nur schwach. Die grofdte Dichte von Gleitstufen wird bei Verformung zwischen
900°C und 1000°C erreicht. Allerdings muf3 hier beriicksichtigt werden, daf3 die Proben bis zu
unterschiedlichen Gesamtdehnungen verformt wurden und deshalb eine Beurteilung der
Anzahl der Kérner mit Gleitstufen der der Haufigkeit ihres Auftretens insgesamt vorzuziehen
ist. Die plastischen Gesamtdehnungen der in Abb. 5.29 gezeigten Proben betragen 0,55% (a),
1,15% (b) und 0,2% (c und d). Die plastische Dehnung der Probe aus der AbbetBagT
etwa 1,7%. Unterhalb 900°C geht die Neigung zur Bildung von Gleitstufen leicht zurtick. Auf
der bei 495°C verformten Probe sind in Abb. 5.29 zwar &hnlich viele Kdrner mit Gleitstufen

zu sehen wie auf der bei 866°C/833°C/800°C verformten Probe, doch konzentrieren sich die
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Abb. 5.29:Licht-optische Aufnahmen von bei 1000°C (a), 866°C-833°C-800°C (b),
600°C (c) und 495°C (d) verformten Proben.

Gleitstufen auf bestimmte Probenbereiche. Insbesondere Kérner an den Grenzen zwischen
normal- und kleinkdrnigen Oberflachenbereichen zeigen hohere Gleitstufen-Dichten als
andere Probenbereiche, in Abb. 5.30 ist ein solcher Grenzbereich mit vielen Gleitstufen zu
sehen.

Auffallend aber ist, daf3 auf bei 600°C und 495°C verformten Proben keine Kérner mehr zu
finden sind, die zwei sich schneidende Scharen von Gleitstufen aufweisen. In Abb. 5.31 ist
eine licht-mikroskopische Aufnahme eines solchen Kornes mit 2 Gleitstufen-Scharen zu
sehen, die durch Verformung der Probe bei 1000°C/980°C/960°C entstanden sind.

Die Neigung zur Bildung von Rissen wahrend der Verformung ist bei 900°C am gering-
sten, bei keiner Temperatur aber war vollig ri3freie Verformung mdoglich. Am wenigsten
Risse werden damit bei jenen Temperaturen beobachtet, bei denen die Gleitstufen-Bildung am
starksten ausgepragt und am gleichméalfiigsten tber die Probe verteilt ist. Der Verlauf der Ril3-
flachen unterscheidet sich bezogen auf das Geflige des Polykristalls: Wéahrend nach Verfor-
mung bei 1000°C die Risse vollstandig intergranular, d.h. entlang von Korngrenzen verlaufen,

treten bei tieferen Temperaturen auch intragranulare, d.h. quer durch die Koérner verlaufende
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Abb. 5.30: Licht-optische Aufnahme des Grenzbereiche&bb. 5.31: Licht-optische Aufnahme von in sich
zwischen klein- und normalkérnigem Geflige einer bachneidenden Scharen angeordneten Gleitstufen in
600°C verformten Probe. den Kdrnern einer bei 1000°C-980°C-960°C
verformten Probe.

Risse auf. In Abb. 5.32 sind beide Ril3arten am Beispiel von bei 1000°C und 495°C ver-
formten Proben illustriert.

Um die Orientierung der auf den Probenoberflachen beobachteten Gleitstufen bestimmen
zu kénnen und damit gegebenenfalls auf die Ebenen rickschlie3en zu kénnen, auf denen die
die Stufe verursachenden Versetzungen geglitten sind, wurden die Orientierungen einzelner
Korner im Rasterelektronenmikroskop durch Ruckstreuelektronen-Beugung (EBSD)

bestimmt. Da diese Untersuchungen an der TU Dresden durchgefihrt wurden, konnte nur eine

Abb. 5.32: Inter- (a) und intranularer (b) Charakter von bei 1000°C (a) und 495°C (b) entstandenen Rissen.

66



5. Ergebnisse

begrenzte Anzahl Proben analysiert werden. Die bei 1000°C/980°C/960°C,
866°C/833°C/800°C und 600°C verformten Proben reprasentieren aber einen weiten Tempe-
raturbereich und die an insgesamt 20 Gleitstufen-Scharen vorgenommenen Analysen ergaben
untereinander widerspruchsfreie Orientierungen. Die computergestitzte Auswertung der
durch eine CCD-Kamera aufgenommenen Kikuchi-Linien liefert die orthonormierten Koordi-
naten des kristallographischen Koordinatensystems relativ zum Koordinatensystem der Probe.
Nach Umrechnung auf Millerschen Indizes entsprechende Einheitslangen lassen sich so die
Richtungen der Schnittgeraden von Oberflaiche und Gleitebene in das kristallographische
Koordinatensystem des individuellen Kornes lbertragen. Abb. ZeRf als Beispiel raster-
elektronenmikroskopische Aufnahmen und stereographische Projektionen von Kornern einer
bei 1000°C-960°C (oben) und einer bei 866°C-800°C (unten) verformten Probe. Einge-
zeichnet sind die Indizes der Richtungen im Koordinatensystem der Probe (gepunktet), die
Richtungen der Schnittlinien der Gleitebenen mit der Oberflache (dick grau) und die Spuren
einiger nach Kapitel 3 anzunehmender Gleitebenen (diinn schwarz). Wahrend die Richtung
der beiden Gleitstufen-Scharen auf der Oberflache des unteren Korns exakt dem Schnitt der
(011)- bzw. (101)-Ebenen mit der Oberflache entsprechen, ist die Gleitebenenbestimmung im
oberen Korn schwieriger. Da die Schnittlinien aller 10 fur [100]- bzw. [010]-Versetzungen in
Frage kommender Gleitebenen mit der Oberflache fast 45° von der Schnittlinie der beobach-
teten Gleitebene abweichen, kdonnen diese 10 Ebenen als wirksame Gleitebenen ausge-
schlossen werden. Fur die Interpretation der beiden Gleitstufen-Scharen kommen damit nur
noch Schnitte der {110}- oder {123}-Ebenen in Frage. Einzelne {123}-Ebenen stellen jedoch

auf Grund ihrer Multiplizitat in fast allen analysierten Korner eine mehr oder weniger wahr-

scheinliche Lésung dar. Gegen {123}[1}-Gleitung spricht neben dem ungiinstige-
Verhaltnis (Tab. 3.2) auch das Nichtauftreten von Kérnern mit mehr als 2 Gleitstufenscharen.
Bei 4 unterschiedlichen [111]-Versetzungen kdnnten bei so vorteilhafter Kornorientierung,
wie in der stereographischen Projektion zu sehen, auch 4 verschiedene Gleitebenen erwartet
werden, da deren Schmid-Faktoren ungefahr gleich grof3 sind (die Verformungsrichtung liegt
horizontal in der Abbildungsebene). Die Gleitstufen werden deshalb als Schnitte der {110}-
Ebenen interpretiert.

Insgesamt lie3en sich fast alle Scharen auf diese Weise entweder den {110}- oder {011}-
Ebenen zuordnen. Nur 2 Scharen auf der bei 495°C verformten Probe waren in ihren stereo-
graphischen Projektionen eher anderen Ebenen zuzuordnen, in einem Falle der (010)-Ebene,
in einem anderen Korn der (103)-Ebene. In beiden Fallen war die Ubereinstimmung mit

diesen Ebenen aber nur weniger als 5° besser als die einer Zuordnung zu {011}-Ebenen.
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Abb. 5.33: SEM-Aufnahmen und aus EBSD-Analysen berechnete stereographische Projektionen von je einem
Korn einer bei 1000°C-960°C (oben) und einer bei 866°C-800°C (unten) verformten Probe.
Erlauterungen im Text.

Insbesondere die Tatsache, dal? {110}-Ebenen in iber 50 Prozent der Falle die beste Uber-
einstimmung erbrachten, kann als zuverlassiges Indiz ihrer Aktivierung gelten, da diese
Ebenen in der tetragonalen Elementarzelle nur halbsooft vorhanden sind wie jene der {011}-
und {013}-Familien, die trotzdem seltener mit den untersuchten Gleitstufenrichtungen utber-
einstimmten.

Wie transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen an verformten Proben

gezeigt haben, ist die Versetzungsstruktur gegeniber dem unverformten Material stark
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Abb. 5.34: TEM-Aufnahme einer bei 1000°C verformten Probe. (Erlauterungen im Text.)

verandert. Haufig tritt eine Abb. 5.34 ahnliche Anordnung auf, bei der Versetzungsscharen
von SiQ-Einschlissen zu Korngrenzen verlaufen. Diese Scharen sind zueinander parallel (S
S; und S in Abb. 5.44) und bestehen aus Versetzungen, die eine Vorzugsrichtung besitzen
(V4), jedoch gibt es auch abweichend orientierte Versetzungevgyund Versetzungsringe
(V4 und \s). Die Versetzungsdichte variiert von Korn zu Korn sehr stark, Abb. 5.34 entspricht
der geschatzten durchschnittlichen Versetzungsdichte. Seltener sind Kérner, in denen
Versetzungen in so hoher Dichte wie in Abb. 5.35 auftreten, wo die Linien einzelner
Versetzungen kaum noch auflésbar sind.

Abb. 5.36 zeigt ein Korn mit zwei Versetzungsscharen, die jeweils aus in zwei Vorzugs-
richtungen orientierten Versetzungen bestehen. Die Teilabbildungen zeigen Abbildungen im
Kontrast der [110]-, [10]-, [200]- und [020]-

Anregungen. Wahrend im Falle der ersten drei

Anregungen die Versetzungslinien durchgangig in
dunklem Kontrast abgebildet werden, erscheine
sie bei der [020]-Anregung vollstandig ausge-E 2%
l6scht oder als punktierte Linien. Dieser soge-
nannte ,oszillierende Versetzungskontrast® ent-
steht durch dynamische Anregung niedriger
Ordnung von schrag in der Folie liegenden Ver-
setzungen und ist an den Oberflachendurch
sto3punkten starker ausgepragt als innerhalb de
Folie. Die Linienrichtungen der unter [020]-Anre-

gung ausgeléschten Versetzungen schwanken inAbb 5.35: TEM-Aufnahme eines Kornes mit
_ . hoher Versetzungsdichte einer bei 1000°C
den beiden Scharen um [1] und [11 1], wie aus verformten Probe.
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Abb. 5.36: TEM-Aufnahmen eines Kornes mit Versetzungen in einer bei 1000°C verformten Probe.
Die Anregungsvektoremsind parallel [020] (a), [200] (b), [11 0] (c) und [110] (d).

der geometrischen Auswertung der Projektionen der Versetzungen in Abb. 5.36 und auf
zusatzlichen Aufnahmen am [302]- und [101]-Pol folgt. Da aus den unterschiedlichen
Anregungen nach GI. (40) ein Burgers-Vektor von [100] folgt, ergibt sich aus den Linien-

richtungen jeweils die (011)-Ebene als potentielle Gleitebene. Der Winkel zwischen Verset-

zungslinie und Burgers-Vektor betragt in den Fallen beider Versetzungsscharen knapp 70°.

5.2.3. Mikrostruktur der bei Temperaturen tber 1000°C verformten Proben

Im Gegensatz zu den unter 1000°C verformten Proben treten auf den Oberflachen von tber
1050°C verformten Proben keine Gleitstufen mehr auf. Eine bei 1050°G @5 s') ver-
formte Probe zeigt wenige Gleitstufen, die in Koérnern bestimmter Probenbereiche konzen-
triert sind. In anderen Gebieten dagegen sind keine Kérner mit Gleitstufen zu erkennen. In
Abb. 5.37 ist ein solcher Bereich hoherer Gleitstufenkonzentration dargestellt. Gegeniber
1000°C (siehe Abb. 5.29) muf3 ein nahezu schlagartiges Verschwinden der Gleitstufen festge-
stellt werden.

Die bei Temperaturen oberhalb 1000°C verformten Druckproben zeigen bei lichtmikrosko-
pischer Betrachtung ihrer Oberflache eine mehr oder weniger groRe Anzahl intergranularer

Risse, deren Lange und Haufigkeit in hohem MalRe vom Betrag der Gesamtdehnung abhangt.
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Bei Verformung mit groRerer Dehnungsrate als 2,58
x 10" s* war auRerdem eine deutliche Abhangig-
keit der Neigung zur Riausbildung von der i
Dehnungsrate zu erkennen: die entstandenen Ris:=
waren um so breiter und dichter, je schneller dieg

Verformung vonstatten ging. Samtliche Risse fﬁ
i

geringeren Abweichung als 10° dazu.
Abb. 5.38 zeigt die lichtmikroskopische Auf-

nahme der Oberflache einer bei 1100°C verform-

Abb. 5.37: Licht-mikroskopische Aufnahme
der Oberflache einer bei 1050°C

von 1,7% verformte Probe zeigt weit fortgeschrit- (2,5x 107 s*) verformten Probe.

ten Probe. Die bis zu einer plastischen Dehnung

tene intergranulare Ri3bildung mit RiBbreiten bis
zu 10 um. In Abb. 5.39 ist die Oberflache derselben Probe nahe eines kleinkdrnigen Bereiches
(K) zu sehen, der im Photo unscharf abgebildet ist. Da auf diesen Bereich bei Senkung des
Mikroskoptisches fokussiert werden kann, muf3 er wéahrend der Verformung aus der Ober-
flachenebene der Probe herausgedrickt worden sein. Die gleichen Fokussierbedingungen
gelten fur den mittleren ri3-reichen Bereich in Abb. 5.38, offensichtlich tragen die Risse
wesentlich zur Gesamtdehnung bei. In der Abb. 5.39 ist ebenfalls zu erkennen, dal3 an den
Grenzen zwischen normal- und kleinkdrnigem Bereich zahlreiche Risse beginnen, einzelne
Risse kénnen aber auch durch den kleinkérnigen Bereich hindurchlaufen,(zarAé).

Um Charakter und Mechanismen der Ri3generation studieren zu kdénnen, wurde eine
verformte Probe im Rasterelektronenmikroskop (SEM) untersucht, die auf Grund der hohen

Dehnungsrate ¥ 10° s*, bei der sie verformt wurde, eine geniigend hohe Anzahl verschieden

Abb. 5.38: Licht-mikroskopische Aufnahme der Abb. 5.39: Kleinkdrniger Bereich in einer licht-mikro-
Oberflachen einer bei 1100°C verformten Proben. skopische Aufnahme der Oberflache einer bei 1100°C
(2,5% 10" s1) verformten Probe.
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Abb. 5.40: SEM-Aufnahme eines durch Verformung bei 1206¢€Q1s") entstandenen intergranularen
Risses.

fortgeschrittener Risse aufwies. Zunachst wurde die verformte Probe im Querschnitt unter-
sucht. Abb. 5.40 zeigt einen ca. 10 um breiten intergranularen Rif3, der sehr tief in den Quer-
schnitt hineinreicht. Auf Grund der Tiefe darf ausgeschlossen werden, daf3 sich der Ril3 erst
wahrend der Praparation des Querschnittes gebildet hat. Um detailliertere Informationen zu
erhalten, wurde ein weiteres quergeschnittenes Plattchen zerbrochen und die freigelegten
Bruchflachen untersucht. Wie Abb. 5.41 zeigt, lassen sich zwei Arten von Flachen gut unter-
scheiden. Es gibt zum einen plane Flachen glatter Oberflachen-Struktur und zum anderen
Flachen mit einer korallenahnlichen Struktur kleiner Mulden. Es ist naheliegend, diese unter-
schiedliche Auspragung den beiden unterschiedlichen Entstehungsgeschichten zuzuordnen:
den schon nach der Hochtemperatur-Verformung offenen Korngrenzenflachen (muldenhafte
Struktur) und den bei Raumtemperatur sprode gebrochenen Stellen, an denen das Material
trotz weit fortgeschrittenen Ril3netzes nach der Hochtemperatur-Verformung noch zusam-
menhing (glatte Bruchflachen). In Abb. 5.41.b sind unterschiedliche Formen der mulden-
haften Struktur zu erkennen. In der rechten Bildhalfte sind die Wande zwischen benachbarten
Mulden abgerundet. In der linken Halfte dagegen bilden die Wande ein System verbundener
Briicken planer Flache.

Die aus der mikroskopischen Untersuchung gezogenen Schlul3folgerungen tber die bei der
Verformung stattfindenden Mikroprozesse sollten durch In-situ-Dehnversuche im HVEM
erganzt werden. Insgesamt fanden 8 Versuche bei Dehntemperaturen von 925°C, 970°C,
1010°C, 1050°C und 1100°C statt. Zwei Versuche bei 1100°C bzw. 1010°C endeten, ohne
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Abb. 5.41: (a) SEM-Aufnahme einer bei Raumtemperatur erzeugten Bruchflache von bei 12007Gs{1L
verformten Materiales. (b) Detail der erstarrten amorphen Korngrenzenphase.

daf3 die Proben bei Belastungen auf 10 N bzw. 15 N gebrochen sind. Alle anderen Versuche
endeten bei unterschiedlichen Lasten zwischen 3 N und 5 N mit Bruch entlang der Korn-
grenzen. Bei 925°C trat ein zum Teil intragranularer Sprodbruch auf. Ein eindeutiger Zusam-
menhang zwischen Belastbarkeit und Dehntemperatur war jedoch nicht herstellbar.

Bei keinem der In-situ-Dehnversuche waren Anzeichen von Verformungsprozessen inner-
halb der Kérner zu beobachten, d.h. Ausbauchen, Gleiten oder gar Vervielfachen von Verset-
zungen. Statt dessen bildete sich an bestimmten Korngrenzen eine amorphe Phase aus, die im
weiteren Verlauf des Dehnexperiments breiter wurde und an zunéchst einzelnen Stellen auf-
rid. Der amorphe Charakter dieser Phase konnte durch diffuse Dunkelfeld-Abbildung nach-
gewiesen werderDabei erscheinen neben kristallinen Bereichen auch Lécher im Material
wegen des ausgeblendeten Primarstrahls und fehlender Streuung dunkel, amorphe Bereiche
dagegen hell. In Abb. 5.42 ist eine wéahrend eines In-situ-Experimentes aufgerissene Korn-
grenze im diffusen Dunkelfeld abgebildet. Beiderseits der Ufer des dunklen Risses (R) ist in
hellem Kontrast die amorphe Phase deutlich zu erkennen. Die entstandenen ,Lécher” in der
Korngrenzenphase wuchsen mit zunehmender Dehnung, die verbleibenden Reste der Korn-
grenzephase schnirten ein und rissen schlieBlich. Auf diese Weise pflanzten sich inter-
granulare Risse Uber gréf3ere Distanzen fort. Die rAumliche Distanz zwischen letzten in einem
solchen RiR bestehenden Briicken der Korngrenzenphase und ersten Lochern der Phase an der
Ril3spitze konnte sich dabei tber mehrere Korner erstrecken. Die in den Rif3 hineinreichenden
Ausbuchtungen der Phase in Abb. 5.42 sind Reste solcher ehemals vorhandener Briicken, die
nach dem Einschnirren gerissen sind. Eine das Wachsen der Locher in der Korngrenzenphase
illustrierende Sequenz von Videoaufnahmen ighli. 5.43 zusammengestellt. Wahrend der

Ri3 an der Stelle A schon eine deutliche Ausdehnung von Uber 0,1 um hat, sind die in
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RiBausbreitungsrichtung

liegenden Locher in  der
Korngrenzen-Phase (B und C)
in Abb. (a) noch kaum zu
erkennen. Diese beiden Ldcher
wachsen mit fortschreitender
Dehnung und haben in Abb. (e)
bereits eine Breite von ca. 0,5
um senkrecht zur Korngrenze.

Der zeitliche Abstand zwischen

den Abbildungen (a) und (e) Abb. 5.42: Diffuse Dunkelfeld-Abbildung einer wahrend einer In-
) ] ] situ-Dehnung bei 1080°C aufgerissenen Korngrenze.
betragt 9 min. Zwar ist diese

Zeitdifferenz mangels definiert handhabbarer Dehnungsrate bei den In-situ-Experimenten

ohne quantitative Bedeutung, jedoch sind die bei den In-situ-Dehnversuchen praktizierbaren
Dehnungsraten so klein, dal’ sie mit den Raten der makroskopischen Kriechexperimente ver-
gleichbar sind. In Abb. 5.44 sind zwei Sequenzen (a-e und f-h) dargestellt, die das Einschnu-
ren bzw. Reif3en der zwischen zwei Léchern verbleibenden Briicken illustrieren. Die Risse in

den Abbildungen (a) und (f) sind in bereits fortgeschrittenem Stadium und haben eine Breite

von uber 2um. Die Sequenz (f)-(h) zeigt, dal3 die amorphe Phase inhomogen aufgebaut sein

kann und die Stelle, an der die Verbindung zwischen den beiden Ril3ufern durchtrennt wird,

nicht immer in der Mitte derselben liegen muf3.

Bemerkenswert ist das Verhalten der in der sich 6ffnenden Korngrenze liegenden SiO
Einschlisse. Wahrend solche Einschliisse bei der Verformung unter niedrigeren Temperaturen
an einem der beiden RiBufern verankert bleiben und sich die andere Seite vom gegeniber-
liegenden Ufer trennt, ist bei hoheren Temperaturen ein ,Zerplatzen“ der Einschlisse zu
beobachten. In Abb. 5.45 ist ein wahrend einer In-situ-Dehnung bei 1100°C entstandener,
offener RIR3 in horizontaler Richtung zu sehen, der entlang mehrerer Einschliisse verlauft.
Waéhrend Einschluld C erhalten geblieben ist, sind die Einschliisse A, B und D offensichtlich

zerstort, ihre Reste sind auf beide Ufer des Risses verteilt.

Abb. 5.43: Das Aufreil3en der Korngrenzenphase illustrierende Sequenz von Video-Aufnahmen eines In-situ-
Dehnversuches bei 1100°C.
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~ Abb. 5.44: Durchtrennéinzelnr Verbhdungen der Korngrenzenpase als letztes Stadium der
RiRfortpflanzung in zwei Video-Sequenzen eines In-situ-Dehnexperimentes bei 1100°C.

Um Informationen tber die chemische Zusammensetzung der beschriebenen Korngrenzen-
phase zu erhalten, wurden EDX-Analysen an einem Transmissions-Elektronenmikroskop
(TEM) durchgefuhrt. Da das mit einer EDX-Sonde ausgertstete TEM CM20-FEG wegen
seiner geringeren Beschleunigungsspannung deutlich dinnere Proben erforderlich macht, als
sie im HVEM bei den In-situ-Versuchen und Post-mortem-Untersuchungen durchstrahlbar
waren, mussten die In-situ-Proben vor der EDX-Analyse nocheinmal mit lonendiinnung nach-
prapariert werden. Da jedoch die wahrend der In-situ-Dehnexperimente beobachtete amorphe
Korngrenzenphase bevorzugt gedunnt wurde, war ein Studium an diesen auf Grund ihrer
Ausdehnung tber mehrere Mikrometer hervorragend geeignet scheinenden Folienstellen nicht
mehr moglich und es mul3te auf geschlossene Korngrenzen zuriickgegriffen werden. Abb.
5.46 zeigt ein Linien-Scan senkrecht Uber eine Korngrenze (vertikaler Strich). Der fehlende
Rontgenkontrast zwischen Korn und Korngrenze ist reprasentativ fur samtliche durch-
gefuhrten Scans. Im Ver-
gleich zur EDX-Analyse
der Korngrenze im unver-
formten Material (Abb.
5.27) fallt auf, daf3 die dort
beobachteten erhohten
Eisen- und verringerten

Molybdan-Konzentratio-

nen im Hochtemperatur-
) Abb. 5.45: Wahrend eines In-situ-Dehnexperimentes entstandene Aufnahme
verformten Material ver- eines entlang mehrerer Einschliisse verlaufenden Risses (1100°C, unter 3N

. Dehnkraft).
schwunden sind. )
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Auch bei Post-mortem-Untersuchungen der In-situ-Proben im HVEM und von Folien, die
aus bei Uber 1000°C verformten Druckproben préapariert wurden, waren keine Hinweise auf
Verformungsmechanismen zu finden, die innerhalb des Korns vonstattengingen. Die beobach-
teten Versetzungsstrukturen entsprachen den im unverformten Material vorgefundenen
Anordnungen: radial aus den S$iBinschlissen heraustretende Versetzungen, wenige in
Bandern aufgereihte Versetzungen und vereinzelt ausgedehnte Netzwerke von Versetzungen

mit einer hohen Knotendichte.
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Abb. 5.46: Senkrecht Uber eine Korngrenze verlaufendes Linien-Scanning einer EDX-Analyse im TEM an einer
bei 1250°C (1x 10° s?) verformten Probe.
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6. Diskussion

Im folgenden Kapitel werden die bei verschiedenen Temperaturen und Spannungen aktiven
Verformungsprozesse im polykristallinen Me%ius den mikroskopischen Untersuchungen
verformter Proben, aus den Beobachtungen der In-situ-Dehnexperimente und aus den makro-
skopischen Druckversuchen abgeleitet.

Zwischen 1000°C und 1100°C zeigen Steifigkeit, Verfestigungskoeffizient und FlieR3-
spannung eine so grundlegende Veranderung in ihrer Temperaturabhangigkeit, dafd diese nur
durch einen grundlegenden Wechsel der stattfindenden Mikroprozesse zu erkléaren ist. Ein
Wechsel des Gleitsystems, Beginnen von Kletterprozessen oder ahnliche Phanomene der
Hochtemperaturverformung reichen zur Erklarung des Verhaltens im Ubergangsbereich nicht
aus.

Entsprechend der mikroskopischen Beobachtung von Versetzungsbewegung in den Kor-
nern unterhalb 1000°C einerseits und mit Korngrenzendekohasion verbundener, fehlender
Anzeichen von Kornverformung tber 1050°C andererseits bietet sich die folgende Vorstel-
lung vom Material an:

Das polykristalline Material besteht aus vielflachigen Kérnern, an deren Grenzflachen her-
stellungsbedingt eine erhdhte Eisen-Konzentration auf Kosten geringeren Molybdangehaltes
vorhanden ist. Eine ausgedehnte Korngrenzenphase liegt bei Raumtemperatur nicht vor. Bei
hoheren Temperaturen und Druck finden jedoch Diffusionsprozesse statt, das Eisen
diffundiert von den Korngrenzen weg und der Molybdanmangel wird ausgeglichen. Zwischen
den Koérnern bildet sich eine amorphe Phase aug 8i©eine stark temperaturabhangige Vis-
kositat hat. Unter 1000°C ist die Zahigkeit der Korngrenzenphase so hoch, dal3 keine wesent-
liche Verformung in der Korngrenze moglich ist. Bei den sich einstellenden Spannungen wird
Versetzungsgleiten aktiviert. Entsprechend der TEM- und EBSD-Untersuchungen ist davon
auszugehen, dal3 Versetzungen bei allen Temperaturen zwischen 495°C und 1000°C auf
{011}- und {110}-Ebenen gleiten. Oberhalb 1000°C sinkt die Viskositat der Korngrenzen-
phase jedoch auf solch geringe Betrage, dald eine viskose Verformung entlang der Korngren-
zen bei geringerer Spannung einsetzt, als sie fur die Aktivierung von Versetzungsgleiten
innerhalb der Korner notig ware. Durch gegenseitige Verschiebung der Kdrner koénnen
Dehnungen von tber einem Prozent erreicht werden.

Es ist auf Grund der prinzipiellen Unterschiede beider Verformungsprozesse vorteilhatft,

Details der Verformung unter und tiber 1000°C getrennt zu diskutieren.
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6.1. Mikroprozesse der plastischen Verformung von
polykristallinem MoSi, unterhalb 1000°C

6.1.1. Versetzungsgleiten und Ril3ausbreitung wahrend der plastischen Verformung

Licht-optische Mikroskopie, EBSD-Analysen und TEM-Studien haben gezeigt, dal3 die
plasische Verformung des untersuchten Materials unter 1000°C offensichtlich zu einem
wesentlichen Teil von Versetzungsgleiten getragen wird. Als Gleitebenen wurden {011}- und
{110}-Ebenen identifiziert. In verformten Proben hatten jene Versetzungen, die sich in einer
Anordnung befanden, die Gleiten vermuten laR3t, Burgersvektof@@@¥Richtungen.

Auf den {011}-Gleitebenen sollten mit hoher Wahrscheinlichkeit[di@){Versetzungen
geglitten sein. Dafir spricht nicht nur die TEM-Beobachtung jener Versetzungen im verform-
ten Material, sondern auch die Tatsache, dal3 das fDAd}Gleitsystem durch eine Vielzahl
von Autoren (siehe Kapitel 3.2) bei Verformungsuntersuchungen an polykristallinem MoSi
in den verschiedensten Temperaturbereichen gefunden worden ist. Das Auftreten von aus
{110}-Ebenen bestehenden Gleitstufen auf der Oberflache verformter Proben kann dagegen
nicht durch die im TEM beobachtetet003Versetzungen erklart werden. Sowahl04 als
auch ¥%111EVersetzungen besitzen nach Tab. 3.2 ein grde¥erhaltnis und kénnten bei
entsprechenden Vorzeichen der Indizes auf den {110}-Ebenen gleiten. Es kann jedoch aus der
stereographischen Projektion des diese Gleitstufen aufweisenden Korns (Abb.5.33) ge-
schluf3folgert werden, dald die gleitenden Versetzungen efidrifals [1104Burgersvek-
toren besal3en, da letzere wie im unteren Teil der stereographischen Projektion zu sehen, eine
vernachlassigbare Komponente senkrecht zur Oberflache haben und deshalb eine wesentlich
grolRere Anzahl afml10HdVersetzungen zur Erzeugung einer Gleitstufe auflésbarer Héhe bei-
tragen mufite, als dies bei déhllldVersetzungen der Fall ist. Fir das Auftreten des
{110} [1115Gleitsystems spricht auch die Konsistenz mit den zahlreichen in Kapitel 3.2 auf-
gefuhrten Ergebnissen anderer Autoren, wéhrend das Auftreten eines{ld@Gleit-
systems von keinem Autor bei der Polykristall-Verformung beschrieben wurde.

Wie im Abschnitt 2.3 beschrieben, hangt die Homogenitat der Verformung polykristalliner
Substanzen entscheidend von der Erfillung des van-Mises-Kriteriums ab. Es soll deshalb zu-
nachst diskutiert werden, in wie weit die beobachteten aktiven Gleitsysteme[X0A1ynd

{110} [1110] eine homogene Verformung erwarten lassen.
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Den beiden Gleitsystemen entsprechen jeweils vier kristallographisch unterscheidbare

Kombinationen von Gleitebene und -richtung:

(011)[100], (01 1)[100], (101)[010] und1 01)[010] sowie

(110)[111], (11 0)[111], (110)[111] und (11 0)[ 111].
Ausgedrickt in normierten Koordinaten ergeben sich fur Gleitebenennormale und -richtung
folgende Tripel:

1/47 [04/6 1][100], 1A/7 [0+/6 1][100], LK/7 [/6 01][010] u. 14/7 [/6 01][010],

Vs [110][1 +/6 ], ¥4 [L1OJ[11/6 ], ¥ [110][ 1 1/6 ] u. ¥4 [110][11/6 ].

In eine Matrix der Form (27) gebracht, ergibt sich daraus

%o 0o 1,6 0 v E
00 o -6 0 1 B
Hoo W I 0 g
1 00 O —%% % 0o O

7451 -1 o LJs Y%eq

51 -1 0 -%J6 e B

Erl 1 0 }/2\/6 }/2\/6 O
0

Hi -1 e -6

Die Addition und Multiplikation geeigneter Zeilen ergibt schlie3lich eine Matrix vom Rang 4:

O
EooﬁaooD
0 0 0 1 of
0 _
0o 0 0 - M -1 0 0 o0g
0 5 ] a
10 0 0 o0 1 0 10 of
7?40 -4 0 0 o9 746D 0 0 1 of
D o0 0 V6 oO m o0 0 o0 -1
%ooof
0O 0 0 O

Offenbar kann auch durch gemeinsames Wirken aller 8 Kombinationen keine Dilajation
unabhangig vorg,, erreicht werden, das van-Mises-Kriterium ist durch Gleiten auf diesen

Systemen nicht erfullt.

Im Lichte dieser Schluf3folgerung kann die beobachtete Bildung von intergranularen Rissen
nicht verwundern. Werden einem Korn verschiedene Dilatationskompongptemd &,y
durch Nachbarkérner aufgepragt, kann es sich nicht entsprechend dieser verformen und die
Korngrenze zu dem einen oder dem anderen Korn reif3t auf.

Die aus den HVEM- und SEM (EBSD)-Beobachtungen gezogene Schluf3folgerung, daf3
allein Versetzungen mifl003 und %11138Burgers-Vektoren gleitfahig sind, steht in Uber-

einstimmung mit den meisten Verformungsuntersuchungen an polykristallinerm aMualsrer
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Autoren, die in Kapitel 3.2 im einzelnen aufgefihrt sind. Bemerkenswert ist, dal3 plastisches
FlieBen durch Aktivierung der genannten Gleitsysteme zwischen 495°C und 800°C im Poly-
kristall erstmals beobachtet wurde. In diesem Temperaturbereich sind bisher lediglich Inden-
terversuche durchgefuhrt worden.

Die Tatsache, dal3 die Gleitstufen auf der Oberflache der verformten Proben lberhaupt
lichtmikroskopisch auflosbar sind, deutet auf planare Gleitung hin, das heif3t auf Gleitung der
Versetzungen auf einzelnen bzw. mehreren eng beieinander liegenden Ebenen. Planare Glei-
tung tritt offensichtlich bei allen Temperaturen von 495°C bis 1000°C auf und sowohl im
{011}1004 als auch im {110f111[JGleitsystem. GDER et al. (1999) beobachteten planare
Gleitung im {110}1115Gleitsystem in MoStEinkristallen zwischen 600°C und 1000°C, die
in In-situ-Dehnversuchen als Gleitung mit hoher Geschwindigkeit auch direkt beobachtet
wurde. Das Auftreten planarer {110} 19Gleitung ist damit kein spezifischer Polykristall-
Effekt, wogegen planare Gleitung im {011P03System im Einkristall nicht beobachtet
worden ist, was jedoch an der [201]-Verformungsrichtung h&e@ et al. (1999) liegen
kann. Das Gleiten vieler Versetzungen auf dicht benachbarten Ebenen kann dazu fiihren, daf3
beim Aufstauen der Versetzungen an der als Hindernis wirkenden Korngrenze sehr groR3e
lokale Spanungen erreicht werden. Kénnen im benachbarten Korn wegen des nicht-befrie-
digten van-Mises-Kriteriums keine Versetzungen gleicher Gleitkomponente erzeugt werden,
reil3t die Korngrenze unter den hohen Spannungen des Versetzungs-Aufstaus auf.

Das Fehlen von @B313Versetzungen, trotz gezielter Suche bei den Versetzungsanalysen
im HVEM, bestéatigt, dal3 diese in Einkristallen zur Verformung beitragenden Versetzungern
im Polykristall nicht aktiviert werden. Moy und MITCHELL (1993) fanden ¥3313Verset-
zungen nur bei Einkristallverformung entlang d®014Achse, weil in diesem Falle die
Schmid-Faktoren der leichter aktivierbaren {000 und {110}1114Gleitsysteme Null
sind. Offensichtlich findet jedoch eine Aktivierung in den Polykristallkdrnern 04
Orientierung zur Druckrichtung nicht statt. Es ist anzunehmen, daf3 der Grund fur dieses
unterschiedliche Verhalten in dem Polykristall-spezifischen Nicht-Erreichen der kritischen
Schubspannung der Gleitsysteme vaB34dVersetzungen liegt. Diese betragt nach Abb. 3.3
bei 1000°C 450 MPa und steigt mit abnehmender Temperatur steil auf 700 MPa bei 900°C an.
Bis aulRere Spannungen erreicht sind, dieéliflHorientierten Korn ein Gleiten der3314
Versetzungen aktivieren wirden, durften sich die anders orientierten Nachbarkérner mittels
der leichteren {011J1000Jund {110}1114Gleitsysteme soweit verformt haben, dall wegen

der fehlenden Erfillung des van-Mises-Kriteriums die Materialkontinuitdt an den Grenzen
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zum [001Horientierten Korn bereits gestort ist und damit die fur eine Aktivierung d@3%2
Versetzungen notwendigen hohen Spannungen gar nicht mehr dliDdldsrientierte Korn
Ubertragen werden kénnen.

In Verallgemeinerung des im letzten Absatz gesagten auf alle mdglichen Kornorientie-
rungen folgt, daf3 in einem beliebig orientierten Korn nur dann Versetzungsgleiten moglich ist,
wenn in gunstiger orientierten benachbarten Kérnern zuvor nicht zu groRe Dehnungsbetrage
erreicht worden sind, da sonst der Kraftschluf3 Gber die betreffende Korngrenze immer mehr
abnimmt. Dies erklart auch die zum Teil sehr unterschiedlichen Versetzungsdichten in ver-
schiedenen Kdrnern. Von Korn zu Korn stark variierende Versetzungsdichten haben schon
MITCHELL et al. (1992) beschrieben. Sie fuhren dies allerdings auf einen erhéhten Anteil des
Korngrenzengleitens oder eine schnelle Erholung durch Versetzungsannihilationen zurick.

Das beobachtete {0113004Gleitsystem wird von allen in Kap. 3.2 aufgeflhrten Autoren
in Polykristallen unter 1000°C als primares Gleitsystem angesehen. Die zitierten Autoren
beobachteten {0111114 oder andere {Oklf1003Gleitsysteme als sekundére Systeme, ohne
jedoch ausdricklich zu erwahnen, ob auch Koérner mit zwei verschiedenen Systemen
beobachtet wurden oder ob das sekundare System nur in jenen Kérnern auftritt, in denen keine
Gleitung auf dem priméaren System aktiviert worden ist. Im Rahmen der EBSD-Analysen
dieser Studie wurden bei keiner Temperatur Ebenen des [DII}Gleitsystems in einem
Korn mit Gleitstufen des {011]1004Systems gefunden. Beide hier beobachteten Gleit-
systeme sind damit im Sinne des bei Einkristallen verwendeten Begriffs als primére Systeme
im jeweiligen Korn, in dem sie auftreten, anzusehen. Welches der beiden Systeme in einem
bestimmten Korn aktiviert wird, hangt wegen des Schmid-Faktors von der Orientierung dieses
Korns relativ zur Druckachse ab. Andererseits lieRe sich eine geringere Vielfalt an Gleit-
ebenen in dieser Arbeit durch Ausbleiben von Klettern und Quergleiten zufriedenstellend
erklaren, da sowohl Klettern als auch Quergleiten in Polykristallen bislang nicht bei Tempera-
turen unter 900°C [RvPBELL et al. (1994)] oder unter noch héheren Temperaturen, 1200°C
bei MaLoy et al. (1992) und 1400°C beiV&ns et al. (1997), beobachtet wurde, also erst
oberhalb solcher Temperaturen auftritt, bei denen in dieser Arbeit wegen der sich verringern-
den Viskositat der Korngrenzenphase keine Versetzungsbewegung mehr beobachtet werden
konnte.

Nach BEvans et al. (1997) sind bei steigenden Temperaturen einsetzende Kletterprozesse
eher fir den Sprod-Duktil-Ubergang verantwortlich als eine mit der Temperatur zunehmende
Aktivitat der Gleitsysteme. Definiert man Sprddigkeit als Ausbleiben von Flie3en, liegt die

Sprod-Duktil-Ubergangs-Temperatur bei einer Dehnungsrate von15s* bei 650°C oder
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sogar darunter, da bei dieser Temperatur Flie3en Uber einen Dehnungsbereich von 0,5% er-
reicht worden ist. Damit muf? der Annahme, daR Klettern fiir den Ubergang verantwortlich ist,
widersprochen werden. Auch ohne Beitrage von Versetzungklettern ist eine, wenn auch mit
intergranularen Rissen verbundene, plastische Verformung des-Ra$kristalls moglich.
Zweifellos sollte jedoch einsetzendes Klettern bei h6heren Temperaturen die aus der Nichter-
fullung des van-Mises-Kriteriums erwachsenden Defizite einer ril3freien Verformung ausglei-

chen, also den Ubergang zu homogener Verformung des Polykristalls bestimmen.

In der Abb. 5.10 sind die aus Relaxationsversuchen bei verschiedenen Temperaturen ge-
wonnenen Relaxationskurven in halblogarithmischer Darstellung gezeigt, wobei zwischen
ersten Relaxationen, ,wiederholten* Relaxationen und solchen nach Erreichen einer erneuten
Streckgrenze unterschieden ist. Da die Anfange der Relaxationskurven durch die konstante
Dehnungsrate vor der Relaxation aufgepragt sind, unterscheiden sich bei gleicher Temperatur
und vorheriger Dehnungsrate aufgenommene Relaxationskurven in ihren Anfangen nicht. Die
Verschiebung zwischen Relaxationskurven gleicher Temperatur und unterschiedlicher
Dehnung entspricht der bereits in Kapitel 5 erwahnten Verfestigung bzw. Entfestigung
zwischen den jeweiligen Relaxationsversuchen.

Bei Annahme eines endlichen Relaxationsvermogens des Materials sollte die Relaxations-
rate kontinuierlich sinken, bis sie bei der betreffenden bleibenden Spannung Null wird. Da in

diesem Fallen(-6) — - ware, ist eine konvexe Krimmung der Kurve @uhchse zu er-

warten. Die in Abb. 5.10 dargestellten Relaxationskurven weisen jedoch im gesamten Tempe-
raturbereich von 495°C bis 1000°C eine mehr oder wenig starke konkave Krimmung auf.

Falls sich dieses Verhalten fortsetzen wirde, bedeutet dies eine vollstdndige Relaxierbarkeit
der Probe, da die Spannung mit einer endlichen Relaxationsgeschwindigkeit bis auf Null ab-
nehmen wirde.

Es sind durchaus andere Materialien bekannt, die in bestimmten Temperaturbereichen kon-
kaves Relaxationsverhalten zeigen. Nacbcks (1976) wird die Konkavitat dabei durch
dynamische Erholung gedeutet. Nimmt die plastische Dehnungsrate mit fortschreitendem
Relaxieren ab, kann ein Erholungsprozel3 bestimmend werden, der zu einer langsameren
Abnahme der Relaxationsraten fuhrt. Von MeBSinkristallen ist konkaves Relaxations-
verhalten im Temperaturbereich der FlieRspannungsanomalie bekannt, das in einem anderen,
auch bei anderen intermetallischen Verbindungen angewandten Konzept durch Wechsel-
wirkung gleitender Versetzungen mit Punktdefekten erklart wirgSd#RsSCHMIDT et al.

(1999)]. Die Energie einer Versetzung kann am geringsten sein, wenn der Versetzungskern
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eine hohe Anzahl intrinsischer Punktdefekte enthalt. Wenn sich eine solche Versetzung
bewegt, bewirkt die Punktdefektwolke eine mit wachsender Versetzungsgeschwindigkeit
zunehmende Reibungsspannung. Nimmt man an, daf} die plastische Verformungsrate
proportional zur Versetzungsgeschwindigkeit ist, nimmt die Dehnungsratenempfindlichkeit
der FlieRspannung in diesem Zustand mit wachsender Dehnungsrate ab und die Krimmung
der Relaxationskurve wird konkav zur Spannungsachse.

Zur Untersuchung der Ursachen der beim MdRilykristall auftretenden anomalen Kon-
kavitat wurde das i\bb. 5.11 dargestellte auRerordentlich lange Relaxationsexperiment in-
nerhalb eines Verformungsversuches bei 784°C durchgefihrt. Es zeigte sich, dal3 wahrend des
Relaxierens zeitlich diskrete Spannungsabfélle erfolgen, die die Relaxationskurve zu héheren
Verformungsraten verschieben und damit Ursache der Konkavitat zur Spannungsachse sein
koénnten. Es erfolgt mit anderen Worten eine ,Terrassierung” der Spannungs-Zeit-Kurve: zwi-
schen Abschnitten praktisch abgeschlossener Relaxation ereignen sich Spannungsabfalle, die
integriert eine nicht verschwindende Relaxationsrate suggerieren. Als die Spannungsabfalle
verursachender Prozel3 kann stabile Ri3ausbreitung angenommen werden. Die Verformungs-
rate im Bereich des mit D bezeichneten Spannungsabfalls in Abb. 5.11 ist mit weniggr als 1
107 s* fiir instabile RiBausbreitung viel zu klein.

Dabei gibt es natirlich keinen Grund, warum die Rif3ausbreitung bevorzugt wahrend der
Relaxationen erfolgen soll. Vielmehr wird die Auflosung der RiRausbreitung im fortgeschrit-
tenen Relaxationsversuch mit seinen geringen Spannungsanderungsraten einfacher mef3bar
sein als wahrend Verformung mit konstanter Dehnungsrate und einem entsprechendem Bela-
stungs- oder Verfestigungsanstieg. Tatsachlich lassen sich qualitativ &hnliche Spannungsab-
falle unter konstanter Verformungsrate ebenso beobachten. In Abb. 6.1 ist ein Ausschnitt der
bei 866°C aufgenommenen Verformungskurve aus Abb. 5.4 vergroRert dargestellt. Sowohl

vor Erreichen der Fliel3grenze (I.) als auch

jenseits der unteren Streckgrenze bei o

beginnender Verfestigung (Il.) ereigneten sich

605

Spannungsabfalle, die wegen fehlender, sich e 7
. - - - g F :: ”\\"\'\3‘. sl .-“'
typischerweise sofort anschlieRender Wieder- £*°| \ AN
zunahme nicht durch Maschinenschwingen o[ © ! /

erklarbar sind.

500 L= I I I I
0,0025 0,0030 0,0035 0,0040

Da die bei der Ri3ausbreitung verursachten .

Abb. 6.1: Spannungsabfélle durch Ril3generation

Spannungsabfélle im Relaxationsexperiment im wahrend Verformung bei 866°C.

Rauschbereich liegen bzw. durch das
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Lastinkrement aus Abschni$.1.2 nicht auflésbar sind, ist eine Separation der durch
RiBausbreitung verursachten Relaxationsraten-Erhéhung nicht moéglich. Damit kann nicht aus-
geschlossen werden, daf3 auch die in M&Sikristallen beobachtete Punktdefektwolke um
Versetzungen und die dadurch erzwungene viskose Bewegung der Versetzungen einen Beitrag
zur Ratenerh6hung beim Relaxieren liefert und damit ein weiterer Grund fur die Konkavitat

sein kann.

6.1.2. Vergleich von Poly- und Einkristallplastizitat

Nach Gl. (31) kommt bei der Verformung eines Polykristalls zur dem jeweiligen Einkristall
entsprechenden FlieRspannung ein Spannungsbeitrag hinzu, der seine Ursache in der die
Gleitung behindernden Wirkung der Korngrenzen hat. Bei einer durchschnittlichen Korngréi3e
von 40 um und einem negativen Exponengein Gl. (31) kann dieser Beitrag jedoch
vernachlassigt werden und die Flie3spannung tber den mittleren Orientierungsfaktor nach Gl.
(25) aus den kritischen Schubspannungen der Einkristalle berechnen werden. Abb. 6.2 zeigt
die aus den Schubspannungen von Abb. 33 @t al, 1996) mit dem Taylor-Faktor
berechneten Polykristall-FlieRspannungen fir jene beiden Falle, dal’ nur dad Q0EHl$der

nur das {110}111Gleitsystem wirkt, sowie die gemessenen Fliel3spannungen nach Abb.

000 : : : : : : : . : . :
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Abb. 6.2: Experimentell bestimmte Polykristall-FlieRspannungen (gro3e Kreise) im Vergleich mit den
kritischen Schubspannungen (durchgezogene Linien), den FlieRspannungen in vorteilhaft orientierten
Kornern (gestrichelt) und den durch Multiplikation mit dem Taylor-Faktor erhaltenen Werten
(gepunktet) fir {0111003 (Quadrate) und {1101 11HGleitung (Kreise).
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5.14. Obwohl Gleitung im {0111004System beobachtet wurde, liegt die gemessene
FlieBspannung zwischen 750°C und 1000°C unter der fur dieses System im Polykristall zu
erwartenden Fliespannung. Offensichtlich ist der Taylor-Fakiof=3,06 trotz
Vernachlassigung des Korngrenzenanteils zu hoch, um die Plastizitat des Polykristalls
treffend zu beschreiben. Grund dafir ist, dal3 in den bezuglich dieses Gleitsystems ungunstig
orientierten Kornern in vielen Fallen Gleitung auf dem {1I10Q}HGleitsystem mdglich ist.

Da in ein und derselben polykristallinen Probe je nach Kornorientierung unterschiedliche
Gleitsysteme aktiviert sind, Uberlagern sich die kritischen Schubspannungen der einzelnen
Systeme entsprechend ihrem korn-individuellen Schmid-Faktor und fluhren zu einer
resultierenden FlieRspannung.

Nimmt man an, dal} beide Gleitsysteme gleichzeitig, aber in verschiedenen Koérnern, akti-
viert sind, sollte die niedrigste Schubspannung in den dafir am glinstigsten orientierten Kor-
nern die im Druckexperiment gemessene Fliel3spannung bestimmen. Dem entspricht die
dicke, graue Linie in Abb. 6.2. Die mit einem gtinstigsten Schmid-Falger0,5 berechne-
ten FlieBspannungen fir die beiden Systeme sind als gestrichelte Linien in Abb. 6.2 einge-
zeichnet. Offensichtlich entsprechen die gemessenen FlieBspannungen zwischen 900°C und
1000°C gerade den Spannungen, die zur Aktivierung des [DAABSystems in den gun-
stigst orientierten Kérnern nétig sind. Damit ware das Auftreten der {R00EGleitung auf
der bei 1000°C verformten Probe gerade noch erklarbar, allerdings nur unter der oben verein-
barten Vernachlassigung des Korngrenzen-Spannungsbeitiags

Nach Abb. 6.2zeigen die Gleitsysteme {011}00Jund {110} 1111zwischen 600°C und
900°C bzw. zwischen 800°C und 1100°C eine mit steigender Temperatur anomal zuneh-
mende kritische Schubspannung. Bei den im Rahmen dieser Arbeit gemessenen Fliel3span-
nungen liegt im Bereich zwischen 800°C und 900°C ein Plateau der FlieRspannung in Form
eines Intervalles praktischer Temperaturunabhangigkeit vor (Bereich la in Tab. 5.1). Dieser
Temperaturbereich stimmt hervorragend mit der Uberlagerung derrgost kl. (1995) be-
schriebenen Bereiche berein: zwischen 800°C und 900°C nimmt die kritische Schubspan-
nung beider Systeme mit steigender Temperatur zu. Ware ein einzelnes Gleitsystem im Poly-
kristall dominierend, sollte dessen Einkristall-Flie3spannungsanomalie auch in der Flie3span-
nungs-Temperatur-Kurve des Polykristalls als Anstieg der FlieBspannungen erkennbar sein.
Da aber beide Gleitsysteme gemeinsam aktiv sind, ,verschmieren“ die Anomalien des Ein-
kristalls in der Polykristall-Kurve zu einem Plateau.

Bestehen bleibt das Problem der grol3en Abweichung zwischen den gemessenen Fliel3span-

nungen und der zu erwartenden FlieBspannung, die durch das gunstigste Gleitsystem im am
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vorteilhaftesten orientierten Korn bestimmt ist, also der grauen Linie in Abb. 6.2 entspricht.
Das anzunehmende Ausbleiben von Gleiten in den in harter Kristallrichtung orientierten Kor-
nern kann den Unterschied nicht erklaren, da die dort stark zunehmende innere Spannung
lediglich den Verfestigungskoeffizienten des Polykristalls beeinflul3t, nicht aber den durch
vorteilhaft orientierte Korner bestimmten FlieBbeginn. Offenbar muf? im Polykristall eine die
Aktivierung der Gleitsysteme behindernde Situation auftreten, die in Einkristallen nicht
vorliegt.

Eine mdgliche Erklarung ist die Behinderung des Gleitens durch im Korn befindliche
Punktdefekte. Das bei hohen Temperaturen und Dricken von den Korngrenzen ins Korn
diffundierende Eisen kann die Beweglichkeit der Versetzungen auf Grund seiner Diffusions-
fahigkeit nicht stark genug einschranken, jedoch kdonnten andere Verunreinigungen wirksam
sein. Ein von Defekten im Korn stammender Spannungsbeitrag konnte auch die gegeniber
den Einkristallen sehr hohen Dehnungsratenempfindlichkeitisr FlieBspannung erklaren.
GUDER et al. (1999) bestimmten fir MoSEinkristalle Werte vor3 bis 5 MPa fur r bei
Temperaturen zwischen 600°C und 990°C und Gleitung im {11aSystem.

Eine andere Erklarung der hohen FlieRspannungen im Polykristall ist im Zusammenhang
mit den in Abb. 5.1 dargestellten Belastungskurven méglich. Oberhalb 600°C wurden bereits
weit unterhalb der FlielBspannung abnehmende Differenzenquotidai#t gemessen.

Dieser Umstand konnte darauf hindeuten, dal3 in einigen Kdrnern Flie3en bereits bei wesent-
lich geringeren Spannungen als denen der oberen Streckgrenze einsetzt. Damit waren die ge-
messenen Spannungen aus Abb. 6.2 keine Flie3spannungen im Sinne beginnenden Flie3ens
sondern jene Spannungen, bei denen FlieRBen in der Mehrzahl der Kérner einsetzt und damit

makroskopisch mef3bar wird.

6.1.3. Abschatzung der elastischen Moduln aus den Verformungsexperimenten

Die experimentelle Bestimmung von Elastizitatsmoduln erfolgt gewdhnlich durch Messung
der Laufzeiten von Ultraschallimpulsen. Dieses Verfahren liefert weniger mit Fehlern behaf-
tete Ergebnisse als die Bestimmung aus Verformungsexperimenten. Da sich bei den hier vor-
gestellten Experimenten jedoch ohne grol3en Aufwand Werte der Steifigkeiten ergaben, sollen
sie kurz im Kontext der beiden in Abschnitt 3.3 angegebenen Literaturwerte fur den Elastizi-
tatsmodul diskutiert werden.

Die aus Abb. 5.2.a abzulesenden Belastungs-Steifigkeiten liegen im gesamten Temperatur-

bereich von 495°C bis 1000°C unter den Literaturwerten fiir den Elastizitaitsmodul. Die aus
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den Entlastungskurven berechneten Steifigkeiten in Abb. 5.2.b haben zwischen 600°C und
1200°C einen Mittelwert von 342 = 11 GPa, bei einer geringen Abhangigkeit von der
Verformungstemperatur. Da vor den Entlastungen Relaxationen durchgefuhrt wurden und die
plastischen Dehnungsraten im Laufe der Relaxationen so weit abnehmen, dafl} die
Entlastungsraten praktisch als elastische Dehnungsraten angesehen werden konnen, ist der
Fehler durch plastische Verformungsanteile vernachlassigbar, wiirde aber ansonsten auch zu
zu grol3en anstatt zu kleinen Steifigkeiten fiihren. Ursachen des kleineren Modul-Wertes sind
daher in technologisch bedingten Fehlern, wie dem Eindrticken der Probe in die SiC-Stempel
oder dem plastischen Beseitigen der Probenballigkeit, zu suchen.

Wahrend die aus den Entlastungen ermittelten Steifigkeiten eine weitgehende Unabhéangig-
keit von der (negativen) Dehnungsrate zeigen, wie es auch fir den Elastizitaitsmodul anzu-
nehmen ist, ist die Dehnungsratenabhangigkeit der aus den Belastungen berechneten Steifig-
keiten nicht vernachlassigbar. Wertet man namlich die Kriechversuche aus Abb. 5.19 bezlg-
lich der Steifigkeit aus, ergeben sich fur die drei Temperaturen Werte von 285 GPa (900°C),
255 GPa (1000°C) und 217 GPa (1100°C). Die Belastungsrate von 8,8MMgspricht bei
der fir 900°C ermittelten Steifigkeit von 285 GPa einer Dehnungsrate vonxca03s™.

Diese Steifigkeiten liegen deutlich iiber den in Abb. 5.2.a fiir Belastung mit&j5 s* dar-
gestellten Werten.

Die scheinbare Abnahme des Modul bei abnehmenden Temperaturen kann nur durch span-
nungabbauende Prozesse, wie Ri3ausbreitung, plausibel erklart werden.

Die geringen Steifigkeiten bei hoheren Temperaturen scheinen durch die abnehmende Vis-

kositat der Korngrenzen bedingt und werden im folgenden Abschnitt diskutiert.
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6.2. Mikroprozesse der plastischen Verformung von
polykristallinem MoSi, oberhalb 1000°C

Wie am Anfang dieses Kapitels beschrieben, nimmt die Viskositat der sich bei hohen
Temperaturen bildenden Korngrenzenphase oberhalb 1000°C so weit ab, daf viskose Korn-
grenzendekohasion bei geringeren Spannungen einsetzt, als sie zur Aktivierung von Gleit-
systemen innerhalb der Kérner notwendig waren. Damit ist eine einschneidende Veranderung
im mechanischen Verhalten des Materials verbunden: Die Steifigkeit der Probe nimmt rasch
ab, die FlieRspannung sinkt mit 3 MP2 Kis auf 12 MPa bei 1250°C, nach FlieRbeginn setzt
eine anhaltende Entfestigung des Materials ein, wahrend der Verformung rei3en die Korn-
grenzen auf und Gleitspuren sind auch nach Verformung tber 1% nicht mehr auf der Oberfla-
che zu finden.

Entsprechend Abb. 5.41.b sind die unter diesen Spannungen nicht plastisch verformbaren
Kdrner von einer geschlossenen Korngrenzenphase umgeben. Diese Ausgangssituation ist bei
(A) zu sehen, die Korngrenzenphase ist entlang der dortigen Flachen beim spateren Raum-
temperaturbruch glatt und ohne HohlrAume gebrochen. Da die Korner selbst nicht verformbar
sind, erfolgt die Langenanderung entlang der Druckachse durch Herausdriicken von Kérnern
senkrecht zur Druckrichtung. Dies geschieht durch Dehnung der Korngrenzenphase von paral-
lel zur Druckrichtung liegenden Korngrenzen, wobei durch lokales Aufrei3en grol3e Deh-
nungen erreicht werden konnen. An der Stelle (B) der Abb. 5.41.b wurde dieses Stadium er-
reicht: die Hohlraume in der Korngrenzenphase sind schon sehr grol3, aber dazwischen befin-
den sich noch zusammenhéngende ,Bricken” aus der Korngrenzenphase, die nach Spréd-
bruch bei Raumtemperatur eine glatte Bruchflache aufweisen. Die bei (C) in die Tiefe der
Abbildung hineinlaufende Kornoberflache weist dagegen eine andere Struktur auf, die Ver-
bindungen zwischen den Hohlraumen der Korngrenzenphase sind abgerundet. Diese Struktur
kann nur durch vollendete Korngrenzendekohé&sion erklart werden. Die Dehnungen sind so
grol3 geworden, daf} die Phase Uber die gesamte Korngrenzenflache auseinandergerissen
wurde. Der zuletzt beschriebene Rif3 dirfte damit bereits vor dem Raumtemperaturbruch
bestanden haben.

Obwohl eine Aquivalenz von Korngrenzendekoh&dsionsmechanismen im Inneren einer
makroskopischen Druckprobe und in einer nur 1 um starken In-situ-Dehnungsprobe nicht

selbstverstandlich zu erwarten ist, wird die eben beschriebene Vorstellung durch die In-situ-

88



6. Diskussion

Experimente gestutzt. Die glatten Bruchflachen der Abb. 5.41.b entsprechen einem Fort-
schreiten der Korngrenzendekohasion bis zum Stadium des Video-Bildes Abb. 5.44.g, die
abgerundeten Flachen dagegen dem des Bildes Abb. 5.44.h, wo deutlich die wahrscheinlich
Oberflachenspannungs-induzierte Abrundung der gerade gerissenen Verbindung zu sehen ist.

Offenbar ist das Spannung-Dehnungs-Verhalten damit wesentlich von der Elastizitat und
Viskositat der Korngrenzenphase abhangig, die vermutlich aus, $&3teht, das
moglicherweise aus den zerstorten SEnschlissen an den Korngrenzen stammt. Da das
FlieRBen des Materials ohne Aktivierung von Versetzungsgleiten geschieht, kann es nicht mehr
mit Mitteln der Versetzungsdynamik beschrieben werden. Eine Diskussion der Verformung
soll deshalb an Hand der in Kapitel 2.4 eingefiihrten rheologischen Modelle erfolgen. Stellt
man sich den bei Temperaturen oberhalb 1000°C zu verformenden Polykristall als System
ausschlief3lich elastisch verformbarer Korner vor, die sich in einer elastisch und anelastisch
verformbaren Korngrenzenphase befinden, bietet sich eine Beschreibung durch den visko-
elastischen Standardfestkorper an. Als Parameter sollen der Elastizitatsmodul der Kérner, der
Elastizitatsmodul der Korngrenzenphase und die Viskositat der Korngrenzenphase dienen.

Das tatsachliche Verformungsverhalten widerspricht dem visko-elastischen Standardkérper
jedoch in drei wesentlichen Punkten: Zum ersten widerspricht das Auftreten einer nicht ver-
schwindenden stationdren Rate im Kriechversuch dem zu erwartenden Kriechverhalten des
visko-elastischen Standardfestkorpers. Im Kriechexperiment sollte sich entsprechend Gl. (32)
nach gentgend langer Zeit eine konstante Dehnung einstellen. Zum zweiten kehrt der visko-
elastische Standardfestkorper bei Entlastung in seinen Ausgangszustand zurlck, die erzielten
Dehnungen sind vollstandig reversibel. Tatsachlich zeigten jedoch auch die bei hohen Tempe-
raturen verformten Proben nach Entlastung eine bleibende plastische Dehnung. Schlief3lich
widerspricht zum dritten auch das Auftreten einer Entfesigung der Verformung des
Standardfestkdrpers unter konstanter Dehnungsrate nach Gl. (33).

Diese drei im Widerspruch zum visko-elastischen Standardfestkdrper stehenden,
makroskopisch beobachteten Eigenschaften lassen sich durch Korngrenzendekohasion
erklaren, wie Abb. 5.40 illustriert: Reif3t die sich viskos ausdehnende Korngrenzenphase wie
beschrieben auf, so konnen lokal sehr grof3e Dehnungen erreicht werden. Wird die dul3ere Last
entfernt, zieht sich die Korngrenzenphase wieder zusammen. War die Entfernung zwischen
den Koérnern unter Spannung jedoch grof3 genug, kann es passieren, dal3 das reversible
Schlie3en der aufgerissenen Korngrenze nicht mehr paRgenau funktioniert und die Rauhigkeit
der Korngrenzenflache die Wiederherstellung des urspriinglichen Zustandes verhindert. In der

Abb. 5.40 ist ein solcher mehr als 10 um breiter, irreversibler, intergranularer Rif3 zu sehen.
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Die Dekohasion der Korngrenzen bewirkt einen zuséatzlichen, irreversiblen Dehnungsbei-
trag, der im Kriechversuch als stationare Rate gemessen wird. Auch die auftretende Entfesti-
gung kann durch Dekohéasion verstanden werden, indem die Entfestigung als Verringerung
des effektiven Querschnitts

Aean(€) =0 (€) A, (48)

durch zunehmendes Aufreien der Korngrenzen aufgefassst wird. Unter effektivem Quer-
schnitt soll hierbei der tatsachlich spannungstragende Anteil des durch Herausdricken einzel-
ner Kérner makroskopisch scheinbar zunehmenden Proben-Querschnittes verstanden werden.
In Abb. 6.3 ist am vereinfachten Beispiel einer aus finf Kérnern bestehenden Probe gezeigt,
dalR nach dem Herausdriicken der beiden oberen Korner die horizontale Ausdehnung der
Probe zwar zunimmt, die schraffierte effektive Flache aber, das heildt jene, die eine Kraft von
Korn zu Korn Ubertragen kann, abnimmt.

Da die gemessene Spannung der aus Easind Anfangsquerschnit®, berechneten
Llechnischen* Spannung

O-tech(‘fi) :£

entspricht, bewirkt die Abnahme der effektiven Querschnittsflache, dafl} die tatséchlich
wirksamen Spannungen grof3er agc, sind. Die technische Spannung muf3 miE)

korrigiert werden:
o tech =a (8) o . (49)

Die mathematische Struktur der Korrekturfunktion kann nur geschatzt werden. Wie im

A
\4

A0 Aeﬁ'ektiv,l Aeﬁ'ektiv,z
—> <>
Aschein

< >
< >

Abb. 6.3: Modell zur Korngrenzendekohasion. Wéahrend die scheinbare Querschnittsflagheufch Heraus-
driicken einzelner Kérner zunimmt, wird die effektive Querschnittsflaghg.durch die Bildung von Hohl-
raumen geringer.
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Anhang 1 ausfuhrlich gezeigt, ist eine Dehnungsabhangigkeit der Form
a(e)=r18—% (50)
zu erwarten. Dabei ity die Summe aller Ri3flachen im Probenquerschnitt.

Mit Gl. (50) ist die durch den Querschnitt-Effekt bewirkte Spannungserhéhung durch
Korngrenzendekohasion beschrieben. Gl. (50) beschreibt aber nicht die zum Aktivieren der
Dekohéasion notwendige Spannung. Die Korngrenzendekohasion wird im Kriechversuch als
stationare Kriechrate gemessen, wobei diese Rate wegen Gl. (47) proportional der anliegenden
Spannung ist. Damit gehorcht die Korngrenzendekohdsion einem Newtonschen
Reibungsgesetz der Form (11) und kann somit als zusatzliches Dampfungsglied im
rheologischen Modellkdrper berticksichtigt werden.

Nimmt man eine additive Verknipfung
+€

£=¢ (51)

rev. irrev.

von reversibler, visko-elastischer und irreversibler, dekohésiver Dehaangiisste das zu-
satzliche Newtonsche Element in Reihe zum visko-elastischen Standardfestkdrper geschaltet
werden. Damit ergabe sich ein Burgers-Kdrper nach Abb. 2.4.c, dessen Viskogitéeim,
sinnvoller Weise gleich sein mussten, da sie beide unterschiedliche Verformungsarten der
gleichen Korngrenzenphase reprasentieren.

Der Burgers-Korper erklart die stationére Kriechrate, das Relaxieren mit zwei verschiede-
nen Zeitkonstanten und die irreversible Dehnung, die Korrekturfunii@ndie auftretende
Entfestigung. Nach GlI. (39) stellt sich bei Verformung des Burgers-Kdrpers mit konstanter
Dehnungsrate nach gentgend langer Zeit eine konstante Spannung

o(t -~ ©)=2n¢,
ein. Die stationare Kriechrate sollte nach Gl. (38)

. o

gt - o) =ﬁ
betragen. Wie Tab. 5.2 jedoch zeigt, unterscheiden sich die gleichen Raten entsprechenden
Spannungen im Kriechversuch und bei Verformung mit konstanter Dehnungsrate erheblich.
Der Grund fur das Versagen des Modells kann nur in der Unzulénglichkeit einer additiven
Verknipfung nach Gl. (51) gesehen werden, die ein Gleichgewicht

Oy-e =0 pe (52)

v.—e

Y In GI. (51) werden andere Indizes als in Gl. (3) verwendet. Die BezeichmeneysibleDehnung soll den
unterschiedlichen Charakter der hier behandelten Dehnung gegentber konventioneller, durch Versetzungsgleiten
getrageneplastischerDehnung verdeutlichen. DreversibleDehnung setzt sich aus einetastischerund
anelastische\nteil entsprechend Gl. (3) zusammen.
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der durch Visko-Elastizitat und Dekohdasion verursachten Spannaggeand opex. Verlangt.

Nimmt man dagegen an, daf3 Gl. (52) nicht gelten muf3, entsprechen die in Tab. 5.2 angegebe-
nen Maximalspannungen der Spannungs-Dehnungs-Kurven jenen Spannungen, bei denen bei
gegebener Rate die durch Dekohasion verursachte Entfestigung bestimmender Prozel3 gegen-
Uber der visko-elastischen, reversiblen Verformung wird. Diese Spannungen kdnnen aber
wesentlich groRer sein als jene Spannungen, die zum Aktivieren der Dekohéasion notwendig

sind:

0 nax(€0)>0 0 (€ s) -

Die das Verformungsverhalten anscheinend nicht richtig wiedergebende Forderung (52)
wird aufgehoben, wenn das zweite Newtonsche Element nicht in Reihe sondern parallel zum
visko-elastischen Standardfestkdrper geschaltet wird. Damit ware jedoch irreverible Dehnung
ausgeschlossen. Offenbar schliel3en sich stationdre Kriechrate und Verformung mit der
Kriechrate gleicher, konstanter Dehnrate auf nicht-konstante Spannungen auch in einem be-
liebig komplizierten Modell aus Hookeschen und Newtonschen Elementen aus. Sind in allen
Parallelzweigen eines Modells Newtonsche Elemente, erlaubt das Modell zwar stationére
Kriechraten und irreversible Verformung, begrenzt aber auch die bei konstanter Dehnungsrate
erreichbaren Spannungen. Gibt es einen Parallelzweig ohne Newtonsches Glied, so sind zwar
alle Spannungen bei konstanter Dehnungsrate erreichbar, jedoch kdnnen dann stationare
Kriechraten und Irreversiblitat nicht erklart werden.

Offenbar ist eine geschlossene Behandlung des Verformungsverhalten selbst in einem um
die Korrekturfunktiona(g) erweiterten rheologischen Modell nicht moglich. Das Burgers-
Modell erlaubt eine theoretische Beschreibung des Kriech- und Relaxationsverhaltens, erklart
aber nicht die hohen Spannungen bei Verformung mit konstanter Dehnungsrate.

Allerdings stimmt das Burgers-Modell daruberhinaus auch insofern mit dem
Materialverhalten Uberein, daf3 die sich unter konstanter Dehnungsrate einsteli@hde,
korrigierte Spannung fur gentigend grol3e Zeiten tatsachlich konstant wird, wie in GI. (39)
gefordert. Unterstellt man namlich ein visko-elastisches Standardmodell, das heil3t eine
Relaxation nach GIl. (31) mit nur einer Zeitkonstanten, dann sollte die wahrend des
Relaxierens Uberschrittene Spannungsdiffesmzinabhangig von der Dehnusgsein, bei
der der Relaxationsversuch durchgefiihrt wird. Dies folgt aus Gl. (31), wenn mag Glir
(33) einsetzt. Fuhrt man bei zunehmender Dehnung mehrere Relaxationsversuche durch, kann
man diese Forderung zur Bestimmung der Korrekturfunkdi@h benutzen. Abb. 6.4.a zeigt

ein solches Experiment bei 1150°C, die Entfestigung der Probe ist als gepunktete Linie bis zu
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Abb.6.4: Spannungs-Dehnungs-Kurve eines Druckversuches bei 1150°C mit 3 Relaxationen vor (a) und nach (b)
a-Korrektur. Als Linien markiert sind die Extrapolationen der Dehnungsabhéngigkeit der FlieBspannungen
(gepunktete Linie) und der nach Relaxieren verbleibenden Spannung (durchgezogene Linie bzw. schraffiert).

a(e) o [MPa]

verschwindendener Spannung verlangert. Als graue Flache und in Verlangerung als graue
Linie ist die nach Relaxieren verbleibende Spannung markiert. Das zwischen beiden Linien
liegende Spannungsintervalho entspricht dem Relaxationsvermoégen. Mit der oben
genannten Forderung lafdt sich die gesamte Spannungs-Dehnungs-Kurve oderch
korrigieren. In Abb. 6.4.b ist die deran(c)-korrigierte Spannungs-Dehnungs-Kurve
dargestellt. Offenbar ergibt sich allein aus den experimentellen Daten eine Konvergenz der
Spannungi(t) bei konstanter Dehnungsrate, ohne dal3 dies in der zu Grunde gelegten Gl. (33)
gefordert ware. Eine bei konstanter Dehnungsrate konvergierende Spannung entspricht aber
gerade dem Verhalten des Burgers-Modells. Der Ubergang vom Standardfestkérper zum
Burgers-Korper ist damit bezlglich einer bei konstanter Verformungsrate konvergierenden
Spannung keine unzulassige Einschrénkung.

Der Umstand eines ,erlaubten Ubergangs vom Standard- zum Burgers-Modell 4Rt sich
nach Gl. (35) als Verschwinden des Elastizitatsmo#ulauffassen, der der Korngrenzen-
phase zuzuordnen ist.

Zusammenfassend |aRt sich feststellen, dal’ im Modelh@gskorrigierten Burgers-Kor-
pers Relaxations- und Kriechverhalten quantitativ erklarbar sind. Bei Verformung unter kon-
stanter Dehnrate ist eine qualitative Beschreibung moglich. Unbefriedigend bleibt, daf} der
grof3e Unterschied der Spannungen im Vergleich zum Kriechversuch gleicher Rate nicht er-
klart werden kann.

Trotz unbefriedigender Erklarung liefert das Modell jedoch sinnvolle Materialparameter,
wie im folgenden gezeigt werden soll.

Aus den Kriechexperimenten laf3t sich nach Gl. (38) die Viskositat der Korngrenzenphase

93



6. Diskussion

1,5x10™ 200 k-

550 -

1,0x10* |-

[Pas]

E, E, [GPa]
8
T
u

n

5,0x10% |-

[=]

50 -

0,0 L L L L
1050 1100 1150 1200 1250 T rc

Abb. 6.5: Temperaturabhangigkeit Abb. 6.6: Aus Relaxationsexperimenten im Burgers-Modell berechnete
der Viskositat der Korngrenzen-  Elastizitdtsmoduln der Kérner;Edunkle Quadrate) und der Korn-

phase oberhalb 1000°C. grenze & (hellere Kreise) sowie gemesse Belastungssteifigkeit (Linie).
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bestimmen, die in Abb. 6.5 gegen die Temperatur aufgetragen ist. Die Viskositat steigt von 8
x 10" Pa s bei 1250°C auf 1410 Pa s bei 1100°C an. NachBrELS et al. (1955) betragt
die Viskositat des Quarzglases Si@ei 1250°C 5« 10 Pa s, bei 1100°C 2 10" Pa s. Die
Unterschiede von zwei GroRenordnungen lassen sich auf unterschiedliche Dichte und
Zusammensetzung der hier diskutierten Korngrenzenphase und deQusi2glases zurick-
fuhren.

Aus den Zeitkonstantem; und T, der Anpassung zweier Exponentialfunktionen an die
Relaxationsspannungs-Zeit-Kurve lassen sich nach (37) die beiden ElastizitatsEoduth

E, berechnen:

) :% E, :Ti2 .

Unter Verwendung der aus den Kriechexperimenten gewonnenen Viskositaten ergeben sich
die in Abb. 6.6 dargestellten Moduln. Die der Korngrenzenphase zugeordneten Elastizitats-
modulnE; sind schwer zu beurteilen, da die chemische Zusammensetzung der Korngrenzen-
phase nicht bestimmt werden konnte. NaatrRELS et al. (1955) betragt der Elastizitats-
modul eines aus 93-96% Si®estehenden mineralischen Kunststoffesx0110° kp cni? (9,8

GPa). Ein gegenuber dem Modul der Kérner sehr kleiner Elastizitatsmodul der Korngrenzen-

phase kann zumindest nicht verwundern. In Abb. 6.6 sind die aus den Belastungskurven (Abb.
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5.2.a) bestimmten Steifigkeiten als Linie hinzugefligt. Das visko-elastische Verhalten fuhrt zu
einer Verringerung der Steifigkeit gegentber dem Mégul

Die sehr kleinen Werte vdg, bestatigen die oben getroffene Annahme uber die Ursachen
des Ubergangs vom Standard- zum Burgers-Modell. Zu Beginn des Relaxationsversuchs
relaxiert der MoStPolykristall wie ein visko-elastischer Standardfestkorper, dafld heif3t das
Hookesche Element aus Abb. 2.4.a gegen den Kelvinkdrper. Diese ,innere" Relaxation ist
entsprechend Gl. (31) auf eine bestimmte Spannungsdifferenz beschrankt. Nachdem dieses
Spannungsintervall Uberstrichen ist, kann der Standardfestkérper nur noch als ganzes gegen
die fortschreitende Dekohasion relaxieren. Letzterer Vorgang vollzieht sich natirlich auch
schon wahrend der ,inneren" Relaxation des Standardfestkérpers, jedoch wegen der grofRen
Zeitkonstante dieses Prozesses langsamer als diese. Das Relaxationsverhalten des
Polykristalls geht damit in ein Burgers-Modell tber.

Als Verformungsparameter der Korngrenzendekoh&sion kann die Dehnungsabhéngigkeit
der Korrekturfunktioro(€) aus den Spannungs-Dehnungs-Kurven ermittelt werden. Wie oben
gezeigt, stellt sich bei Verformung mit konstanter Dehnungsrate nach einer bestimmten Zeit
eine Gl. (39) entsprechende konstante Spannung ein. Der gemessene Entfestigungskoeffizient
betragt nach Gl. (49) jedoch

do o (€) :a(a)d—o , da(e)
de de de
Dado/de=0 folgt daraus
da (g) . do .. (€)
de de
woraus die Korrekturfunktion abgeschéatzt werden kann. Da der erste Summand in @&r (50)

o .

Querkontraktion entspricht und dessen Dehnungsabhangigkeit fur kleine Dehnungen
gegenuber der des zweiten, die Dekohasion beschreibenden Summanden vernachlassigbar ist,
folgt daraus
da(e) [ 0A )
de de

Damit kann aus der Entfestigung unter Hinzunahme des aus der Querschnittsinterpretation

von a(g) folgenden Postulats(0)=1 der Umfang der Schadigung an den Korngrenzen abge-
leitet werden. Aus der Spannungs-Dehnungs-Kurven des ausgedehnten Druckversuches bei
1100°C der Abb. 5.fblgt

a(e)=1-0,28¢ ,
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das heil3t eine Verringerung der die Spannung Ubertragenden Flache von 28% pro 1% Deh-
nung. Bei einem typischen AusgangsquerschnittZ/ar2 mm?2 und in einer parallelen Schar

von Seitenflache zu Seitenflache GBanmverlaufender Risse entspricht dies einer Rif3flache

der GesamtriBbreite voB60 um Verteilt auf2 mm entsprechende 50 Kérner der durch-
schnittlichen Korngré3e vod0 pm betragt die durchschnittliche Ril3breite an jeder der 49
Korngrenzenll um Diese RiR3breite stimmt recht gut mit den mikroskopischen Beobach-
tungen an oberhalb 1000°C verformten Proben Uberein und kann als Bestatigung der den ef-

fektiven Querschnitt verringernden Wirkung der Korngrenzendekohésion angesehen werden.

Die in Abschnitt5.1.4. aus Relaxationsversuchen berechneten Parameter der thermischen
Aktivierung ergeben fir Temperaturen oberhalb 1000°C rasch mit der Temperatur anwach-
sende Aktivierungsvolumina von 2 nm3 (1000°C) bis tber 25 nm3 (1250°C) und ungewdhn-
lich hohe Aktivierungsenergien von tber 30 eV um 1150°C bzw. 10 eV um 1200°C. Aktivie-
rungsvolumina von Diffusionsprozessen liegen in der GroRenordnung weniger Atomvolu-
mina, da sie sich aus der isothermen Volumenanderung bei der Bildung und Bewegung des
Punktdefektes zusammensetzen. Die ungewoéhnlich hohen Aktivierungsvolumina lassen sich
deshalb nicht allein durch Diffusionsprozesse erklaren.

Die Aktivierungsvolumina und -energien wurden nach den Gleichungen (19) und (20)
unter Berucksichtigung der nach Gl. (10) ermittelten Dehnungsratenempfindlich&eit
FlieBspannung berechnet. Wie in Kapitel 2 beschrieben, gilt Gl. (10) jedoch nur unter der
Voraussetzung vernachlassigbarer Anelastizitat, da nur dann die Relaxationsrate proportional
zur Verformungsrate ist. Genau dieser Zusammenhang aber gilt bei visko-elastischer

Verformung nicht mehr, wie man sieht, wenn man GlI. (51) differenziert und fiidas €

der Differentialgleichung (36) einsetzt
€. 1-(G +C'G +C"0) . (53)

Damit lassen sich die Aktivierungsparameter nicht auf gleichem Weg wie bei Temperaturen
unter 1000°C bestimmen. Die Ungultigkeit von Gl. (10) oberhalb 1000°C ist im Ubrigen auch
der Grund fur die Unterschiede der Spannungsexponentdie aus den Relaxationskurven
bzw. den Kriechraten ermittelt wurden. Wahrend die Kriechraten tatsachliche Dehnungsraten
sind, entsprechen die Relaxationsraten einem Zusammenhang (53), sind damit nicht
proportional der plastischen Dehnungsrate und fihren, in Gl. (6) eingesetzt, zu falschen
Spannungsexponenten.

Die Aktivierungsenergien der Verformungsprozesse oberhalb 1000°C werden deshalb

nachfolgend aus den Kriechexperimenten berechnet. Nasha®l UND LANGDON (1983)
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Abb. 6.7: Arrhenius-Darstellung der bei verschiedenen Lasten (verschiedene Symbole) gemessenen
Kriechraten.

lassen sich die stationaren Kriechraten in den meisten Féllen von Hochtemperatur-Kriechen
durch

) DG
€ gtar U W %ﬁw (56)

darstellen. Hierin isG der Schubmoduin der Spannungsexponent des Kraftgesetzedbund

der Diffusionskoeffizient, der Uber

Q
D=D,e “ (57)

von der Temperatur abhangt, wolGgidie Aktivierungsenergie des Diffusionsprozesses ist.
Da bei dem Abb. 5.22 zu entnehmenden Spannungsexpon@aterder Exponent des
SchubmodulsG in (56) Null wird, kann dessen Temperaturabhangigkeit vernachlassigt
werden. Eine konventionelle Arrhenius-Darstellung der logarithmisch aufgetragenen
Kriechraten gegef/T ergibt nur eine scheinbare Aktivierungsenergie, da das zweifache Auf-
treten des Term&/kTin (56) und (57) unbeachtet bliebe. In Abb. 6.7 ist deshalb eine Darstel-
.) versus 1/Tder stationaren Kriechraten gewahlt. Aus den Anstiegen lassen sich

sta

lung In(T¢€

die in Tab. 6.1 wiedergegebenen Aktivierungsenergien ablesen.

Tab. 6.1: Aktivierungsenergien des Kriechens bei Annahme eines Diffusionsprozesses
Kriechspannung in MPa  Aktivierungsenergie in kJ ™ol

10,2 262,44
17,9 301,2
25,5 346,2
33,2 3485
40,8 381,1

97



6. Diskussion

Neben Gl. (56) sind andere Beschreibungen maoglich. Viskositat-Temperatur-Kurven, und
damit bei Newtonscher Viskositat auch Kriechraten-Temperatur-Kurven, lassen sich bei
Glasern oberhalb der Transformationstemperdgurecht gut durch die sogenannte Vogel-
Fulcher-Tammann-Gleichung

B
T-T,

Inn=A+

erfassen, wobel, jene Temperatur ist, bei der die Viskositat unendlich wirdnd B sind
Konstanten, wobelB den Charakter einer Energie hat. Fir die hier diskutierten Kriechraten
ergébe sich eine Temperaliyrvon 887°C. Nach Grzow (1972) gilt

T, 4

g _

T, 3
woraus eine Transformationstemperaliy von 1274°C folgen wirde. Damit lagen die
Kriechtemperaturen zwischen 1100°C und 1250°C jedoch auf3erhalb des Gultigkeitsbereiches
der Vogel-Fulcher-Tammann-Gleichung, die nur oberfigigilt.

Sowohl der Spannungsexponemtl als auch die Aktivierungsenergien zwischen 260 und
380 kJ mol* weisen auf Diffusion in der Korngrenzenphase als raten-kontrollierenden Prozef3
hin. Wenn Korngrenzengleiten einen signifikanten Kriechbeitrag leistet, wachst der Span-
nungsexponent bei Metallen normalerweise. Im Gegensatz dazu ist der Spannungsexponent
bei vielen Korngrenzengleiten zeigenden Strukturkeramiken in der Gré3enordnung von Eins.
Der Unterschied wird von ANNON UND LANGDON (1988) dadurch erklart, dal3 Korngren-
zengleiten bei Strukturkeramiken oft unter Vorhandensein einer viskosen Korngrenzenphase
vonstattengeht und die Kriechdehnung durch Aufrei3en der Korngrenzenphase an Tripel-
punkten erreicht wird und nicht durch Verformung der Korner selbst. Das im Rahmen dieser
Arbeit untersuchte polykristalline MoSkeigt damit im Unterschied zu den bei gleichen
Temperaturen und mit MogSPolykristallen ahnlicher KorngréRen durchgefiihrten Kriechex-
perimenten von AANANDA et al. / FENG und S\DANANDA (1991/1995) oder EBOSH UND
BAsu (1994) eher keramisches als metallisches Kriechverhalten. Bei diesen Autoren ergaben
sich Spannungsexponenten der Grol3enordnung drei bis vier, die auf intragranulare Diffusion
und Gleit- und Kletterprozesse hinweisemADSNANDA et al. (1991) fanden fur tiefe
Temperaturen und niedrige Spannungen hdhere Spannungsexponenten, die sie auf zuneh-
mende Beitrage metallischen Korngrenzenflieens zurlckfihrten. Die hier vorgestellten
Kriechraten selbst sind mit denen der oben genannten Autoren vergleichbar.

Die in Tab. 6.1 aufgefiihrten Aktivierungsenergien zwischen 260 und 380 KJsindl
kleiner als die von 8>ANANDA et al. (1991) bestimmten 430 kJ nipliedoch im Bereich der
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6. Diskussion

von GHOSH UNDBASU (1994) bestimmten 310 bis 372 kJ thaind der von BsEe (1992) be-
stimmten 386 kJ mdl Alle genannten Autoren gehen von durch Klettern und Gleiten
bestimmtem  Kriechen, begleitet von Korngrenzengleiten, aus. Die Kiriech-
Aktivierungsenergien sollten bei solchen Prozessen in der Groé3enordnung der
Selbstdiffusionsenergie der langsameren Komponente liegen. Leider sind kaum Werte der
Diffusionsparameter in Mogibekannt [EZANS et al. (1997)]. Nach YaNov et al. (1967)
betragt die Aktivierungsenergie fiir Diffusion von Silizium in Mo289 kJ mol*. Nach der
Zener-Theorie kann die Selbstdiffusions-AktivierungseneMdieaus der Schmelztemperatur

Tm Uber

ér—H =1507JK™ (58)

abgeschatzt werden. NachHESvMON (1963) ergibt Gl. (58) bei vielen Metallen gute
Abschatzungen der Diffusionsenergie, die Ergebnisse ihrer Anwendung auf Legierungen ist
dagegen schlechter. Da keine weiteren Diffusionsparameter in, Melsannt sind, sei hier
trotzdem erwahnt, daR sich nach Gl. (58) fiir M@&Bie Energie von 348 kJ nifoérgabe.

Die 430 kJ mot von SADANANDA et al. (1991) wurden aus einer einfachen

Arrheniusdarstellungn(€ ) versus 1/Tbestimmt und sind damit zwangslaufig hoher als die

in Tab. 6.1 aufgefiihrten tatsachlichen Aktivierungsenergien.

Die starke Spannungsabhangigkeit der Aktivierungsenergien deutet auf spannungsabhangig
wechselnde Anteile verschiedener Prozesse hin. Die bei geringen Spannungen erhaltenen
Energien von 300 kJ mblund weniger zeigen, daR das Kriechen zumindest bei niedrigen
Spannungen nicht mehr durch Diffusionsprozesse der Molybdan- und Siliziumatome erklart
werden kann, wenn die nach der Zener-Theorie héhere Aktivierungsenergie zugrunde gelegt
wird.

Die gegenuber Selbstdiffusion niedrigeren Werte bestatigen den aus den Spannungsexpo-
nentenm gezogenen Schluf3, dal3 die raten-kontrollierenden Kriechprozesse ahnlich dem Ver-
halten in keramischem Material durch Diffusion innerhalb der viskosen,- SiO
Korngrenzenphase bestimmt sind.

Die Aktivierungsenergien in Tab. 6.1 weisen eine ungewd6hnliche Zunahme mit steigender
Spannung auf. Diese kann durch die fehlende Bertcksichtigung(eleKorrektur erklart
werden. Deren Einfluld ist umso grol3er, je groRRer die Raten sind. Diese wiederum sind bei
hoéheren Spannungen gréRer, weshalb in Abb. 6.7 keine Parallelverschiebung der

verschiedenen Lasten entsprechenden Regressionsgeraden gefunden wird.
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7. Zusammenfassung

Mit den in dieser Arbeit vorgestellten Verformungsexperimenten an pulvermetallurgisch
hergestelltem Material wurden erstmals die plastischen Eigenschaften polykristallinen
Molybdandisilizids geschlossen tber einen Temperaturbereich von 500°C bis 1250°C unter-
sucht. Durch Verformung bei sehr geringer Rate konnten erstmals FlieRspannungsdaten unter
800°C gewonnen und damit das Verformungsverhalten der Polykristalle in jenem Bereich
studiert werden, in dem MoSkinkristalle eine Flie3Bspannungsanomalie zeigen. Mit den In-
situ-Dehnexperimenten bei hohen Temperaturen gelangen erste elektronenmikroskopische
Aufnahmen wahrend der Verformung von polykristallinem MoSi

Die plastischer Verformung zu Grunde liegenden Mikroprozesse unterscheiden sich in
fundamentaler Weise ober- und unterhalb von 1000°C. Die Ubergangstemperatur ist dabei
durch die Viskositéat einer sich unter hohen Temperaturen und Dricken bildenden Korn-
grenzenphase aus Si@estimmt. Diese Phase ist unter 1000°C viskos genug, um Spannungen
zu widerstehen, die zur Aktivierung von Gleitsystemen in den Koérnern des Polykristalls
fihren. Mit zunehmender Temperatur sinkt die Viskositat jedoch und fihrt oberhalb 1000°C
zu visko-elastischer Verformung der Korngrenzenphase, ohne dal3 die dazu notwendigen
Initialspannungen zur Aktivierung von Gleitsystemen in den Koérnern ausreichen wurden.
Durch AufreiRen der Korngrenzenphase und lokal hohe Korngrenzen-Dekohésion wird der
Prozel3 des Korngrenzengleitens irreversibel und es konnen permanente Dehnungen in
Druckrichtung erreicht werden.

Unter 1000°C wird die plastische Verformung in polykristallinem Makirch planares
Gleiten von[1004Versetzungen auf {011}-Enenen undXz13Versetzungen auf {110}-
Ebenen getragen. Die planare Gleitung fuhrt beim Aufstauen der Versetzungen an den als
Gleithindernissen wirkenden Korngrenzen zu so hohen lokalen Spannungen, dal’ die Korn-
grenzen aufreiRen konnen. Die Ril3ausbreitung verlauft dabei stabil. Ein entscheidender Faktor
bei der Generation der Risse ist die fehlende Befriedigung des van-Mises-Kriteriums durch
die beiden genannten Gleitsystem-Familien, da dadurch trotz der hohen lokalen Spannungen
am Versetzungs-Aufstau an einer Korngrenze keine Versetzungen im ungunstig orientierten
Nachbarkorn emittiert werden kénnen. Die intergranularen Risse werden als Grund fur das
Fehlen der ¥3313Versetzungen angesehen, da durch Ri3generation die fiur das Gleiten dieser
Versetzungen notwendigen hohen Spannungen nicht mehr in die betreffenden Korner tber-

tragen werden kdénnen.
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Da keine Hinweise auf Klettern gefunden wurden, wird angenommen, dal3 die Sprod-
Duktil-Ubergang-Temperatur im MoSPolykristall unabhangig vom Einsetzen dieses
Prozesses ist.

Im Vergleich der FlieBspannungen von Ein- und Polykristallen muf3 wegen des parallelen
Gleitens auf je nach Kornorientierung verschiedenen Sysemen mit einem gunstigeren Schmid-
Faktor als in der Taylor-Theorie gerechnet werden. Die erstmals durchgefiihrte Berechnung
der Dehnungsratenempfindlichkeit der FlieBspannung in Me&ykristallen zeigt eine
anomale Abnahme mit wachsender Dehnungsrate, wie sie auch vop-Biu8istallen in
einem begrenzten Temperaturbereich bekannt ist. Im Anomaliebereich der Einkristalle nimmt
mit steigender Temperatur auch die FlieBspannung zu. Fir Polykristalle ist diesers Verhalten
als Flie3spannungsplateau erkennbar: Zwischen etwa 800°C und 900°C ist die FlieRspannung
praktisch temperaturunabhéangig. Ursache fir die verminderte Auspragung ist eine Verschmie-
rung der fur die einzelnen Gleitsysteme unterschiedlichen Einkristall-Anomalien. Da in ein
und der selben polykristallinen Probe je nach Kornorientierung unterschiedliche Gleitsysteme
aktiviert sind, Uberlagern sich die Anomalien der einzelnen Systeme und fuhren zu einem
Plateau in genau jenem Temperaturbereich, der allen Einkristall-Anomalien gemeinsam ist.
Die FlielBspannungen im Polykristall sind wesentlich hdher als von den Schubspannungen der
Gleitsysteme im Einkristall her zu erwarten. Der Grund daftr konnte nicht zweifelsfrei geklart
werden, in zwei unterschiedlichen Konzepten wird von herstellungsbedingten Gleithinder-
nissen im Polykristall-Korn oder dem bestimmenden EinfluR ungunstiger orientierter Kérner
ausgegangen, die das Gleiten in vorteilhaft orientierten Nachbar-Kdrnern verhindern.

Fur das Verformungsverhalten des Materials oberhalb 1000°C wurde ein Modell
entwickelt, das die Eigenschaften eines visko-elastischen Burgers-Korpers mit der beobach-
teten dehnungsabhangigen Irreversibilitat der Verformung verbindet. Der aus diesem Modell
resultierende Korrekturfaktor a3t sich dabei als Verminderung des effektiven Probenquer-
schnitts durch ,Herausdriicken” einzelner Kérner an der Oberflache der Probe interpretieren.
Aus diesem Modell folgt eine Verringerung der effektiven Querschnittsflache um 28%
wahrend einer Verformung um 1%, was sehr gut mit den mikroskopischen Beobachtungen
iibereinstimmt. Die Z&higkeit der Korngrenzenphase sinkt vor 1®#* Pa s auf & 10'* Pa
s zwischen 1100°C und 1250°C.

Aus Kriechexperimenten bestimmte Aktivierungsenergien von 260 bis 380 K3 mol
belegen, dal? die Hochtemperaturverformung nicht durch Selbstdiffusion sondern durch
Diffusion in der Korngrenzenphase getragen wird. Das Kriechen entspricht damit eher dem

von Keramiken bekannten Verhalten als dem von Metallen.
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Im Rahmen der Gleitsystem-Analyse wurde erstmals Rickstreuelektronen-Beugung
(EBSD) zur Orientierungsbestimmung von auf der Probenoberflache entstandenen Gleitstufen
angewandt. Mit dem lokalisierten Anatzen der Probenoberflache wurde dabei ein geeignetes
Praparationsverfahren entwickelt, das sowohl ein spannungsfreies Kikuchi-Linien-Mapping
liefert, als auch die Geometrie der Gleitstufen relativ zur Oberflache erhalt und wiederholte

Untersuchungen an ein und derselben Probe zulafit.
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Anhang 1: Abschatzung der Korrekturfunktio(e)

Abschatzung der Korrekturfunktion a(g)

Die Dehnung in Richtung der Druckachse wird oberhalb 1000°C durch von
Korngrenzendekohasion getragene Dehnung senkrecht zur Druckachse realisiert. Die
Volumenkonstanz wird durch entlang der Korngrenzen in der Probe entstehende Risse des
Gesamtvolumens H aufgehoben:

V'=V, + H. (59)
Wird eine Probe der Ausgangslamngeund eines Querschnitfs auf die Langea’ verformt
und wird Dehnung in Druckrichtung positiv definiert, so gilt

a' -
£E=- % )
a0

(60)
Aus den Gl.en (59) und (60) folgt ein neuer Querschnitt
1 H
Al=—A +— .
1-¢ A a'

Die durch Korngrenzendekohasion entstehenden Risse seien entlang der Druckrichtung
statistisch verteilt. Die durchschnittlichen RiRflaghesenkrecht zur Druckrichtung betragt

_H
Av=—r
In einer ,Schicht” senkrecht zur Druckrichtung wird die effektive Querschnittsflache
Astrery = O (8) A, (61)

nicht nur durch die dortige RiRflachéy sondern auch durch die Ri3flachen der

Nachbarschicht vermindert. Vereinfacht kann angenommen werden
Actieriv = A — 2 A,



Anhang 2: Abklrzungen und Symbole

Verzeichnis von Abkirzungen und Symbolen

A

Ao

A
Aeffetiv
An

. & 9

QD

ol
o

m m o a o

EBSD
EDX

AG

GPIB

AH
HP
HVEM

Flache

Ausgangsquerschnitt

Querschnitt nach Verformung
effektive Flache

Ri3flache

Gitterkonstante
Ausgangs-Probenlénge
Probenlénge nach Verformung
Burgers-Vektor, Betrag des Burgers-
Vektors

Gitterkonstante

elastische Konstanten, Komponenten
des Elastizitatsmodul-Tensors
Diffusionskonstante
Frequenzfaktor der Diffusion
Korndurchmesser
Netzebenenabstand
Hindernisdurchmesser

Energie einer Versetzung
Elastizitatsmodul
Ruckstreuelektronenbeugung
Energiedispersive Rontgenanalyse
Kraft

(Gibbssche) freie Aktivierungsenthalpie
Schubmodul

General Purpose Interface Bus
elektronenmikroskopischer
Anregungsvektor

RiRvolumen

freie Aktivierungsenergie
Heil3-Pressen

Hochstspannungs-
Elektronenmikroskop

Kompressionsmodul

TEM

AU

u,v,w

Vex

wt-%

NI

Boltzmann-Konstante

Lange eines Versetzungstlckes
Probenlange, Langenanderung
Hindernisabstand
Spannungsexponent
Schmid-Faktor

Taylor-Faktor

Normalvektor einer Gleitebene
Korngréf3en-Exponent
Aktivierungsenergie der Diffusion
experimentelle Aktivierungsenergie
Entfernungsvektor, Entfernung
Dehnungsratenempfindlichkeit der
FlieBspannung
Steifigkeit
aus Belastung berechnet
aus Entlastung berechnet

Entropie
Rasterelektronenmikroskop(ie)
Temperatur

Zeitkonstante einer Exponentialfunktion
Schmelztemperatur

Zeit

Transmissions-
Elektronenmikroskop(ie)

Anderung der inneren Energie beim
thermischen Aktivieren

Kornanzahl

Aktivierungsvolumen

experimentelles Aktivierungsvolumen
Versetzungsgeschwindigkeit
prozentualer Masseanteil
Verformungsrichtungsvektor
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a(e)

€

€o

€anelast

Eelast

&

Eirrev.
8plast
Erev.

stat

> @ 5

<

Spannungs-Korrekturfunftion zur
Bertcksichtigung der
Korngrenzendekohéasion
Dehnung

Anfangsdehnung beim Kriechen / kon-
stante Dehnung im Relaxationsversuch
anelastische Dehnung

elastische Dehnung
Komponenten des Verformungs-Tensors
(Dilatationen)
irreversible Dehnung
plastische Dehnung
reversible Dehnung
stationére Kriechrate
(dynamische) Viskositét
Verfestigungskoeffizient
Lamésche Konstante
Poisson-Verhaltnis
Dichte

Pm

0o

Obek.

Otech.

0-V.-e.

vor

-l-*

T

Dichte beweglicher Versetzungen
Spannung

Anfangsspannung im
Relaxationsversuch / konstante
Spannung beim Kriechen

durch Korngrenzendekohasion
hervorgerufene Spannung
Korngrenzen-Anteil der Spannung
technische Spannung

durch visko-elastische Verformung
hervorgerufene Spannung
Spannungsrate unmittelbar vor
Relaxationsbeginn
Schubspannung

effektive Schubspannung

innere Schubspannung

Peierls-Spannung
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