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1. Einleitung 1

1. Einleitung

1.1. Abstrakt

MoSi, zahlt zu den Hochtemperatur-Struktur-Siliziden, die als vielversprechende Materialien
angesehen werden, um die Licke zwischen den bisher im praktischen Einsatz befindlichen
Superlegierungen und den keramischen Werkstoffen zu schliel3en. Der Einsatz von Nickel-
und Kobalt-Basis-Superlegierungen ist auf Temperaturen von ca. 1000 °C beschrankt. Um
Werkstoffe oberhalb dieser Temperatur einsetzen zu kénnen, missen diese nicht nur oxidati-
onsbestéandig sein, sondern auch eine entsprechende Hochtemperaturfestigkeit besitzen. Die
Schmelztemperatur dieser Werkstoffe sollte bei mindestens 2000 °C liegen. Hier kommen
Keramiken und Silizide zum Einsatz. Wie flr Superlegierungen ist das Auftreten einer ano-
mal mit der Temperatur ansteigenden FlieRspannung fur MaSiwesentlicher Aspekt fir

dessen Hochtemperatur-Anwendung.

Dieses Interesse an Mg@Sils Hochtemperatur-Strukturwerkstoff macht es erforderlich, die
grundlegenden mechanischen Eigenschaften zu verstehen. Daher wurden in den zuriickliegen-
den Jahren bereits viele Untersuchungen zum plastischen Verhalten vondMi@Bgefuhrt.
Nachteilige Eigenschaften wie die geringe Bruchzahigkeit bei Raumtemperatur von etwa 3
MPa n?* konnten beispielsweise in SiC-verstarkten Verbundwerkstoffen um den Faktor drei
verbessert werden. Untersuchungen an einkristallinem MaBizentrierten sich bislang auf

die Analyse der Gleitsysteme und der Temperaturabhéngigkeit ihrer jeweiligen Fliel3span-
nung. Detaillierte Beschreibungen der Dehnratenabhéangigkeit der FlieRspannung und der Ver-
setzungsstrukturen einzelner Gleitsysteme fir einen grof3en Bereich der Verformungstempera-
turen liegen bisher nicht vor. Ebenso wurde bisher das temperaturabhéangige Verformungsver-

halten fur keines der bekannten Gleitsysteme charakterisiert.

In der vorliegenden Arbeit wird das plastische Verformungsverhalten von,Maotkristallen
untersucht. Ziel ist es, die Mikroprozesse zu bestimmen, welche die temperaturabhéngige
plastische Verformung kontrollieren. Die Untersuchungen der vorliegenden Arbeit beschran-
ken sich auf ein Gleitsystem, das {110}/<111>-System. Dieses System zeigt bei mittleren
Temperaturen einen anomalen Festigkeitsanstieg. Die Untersuchungen sollen daher auch
Hinweise auf die Mechanismen geben, welche die FlieRspannungsanomalie dieses Gleitsys-

tems beeinflussen. Mit Hilfe der noch zu beschreibenden makroskopischen Verformungsexpe-
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rimente und des noch vorzustellenden Formelapparates ist es mdglich, die mikroskopischen
Verformungsmechanismen naher zu charakterisieren. Mikroskopische Dehnexperimente in
einem Transmissions-Elektronenmikroskop (TEM) bieten die Moglichkeit der direkten Beo-

bachtung von Versetzungsbewegungen und werden unterstiitzend zur Interpretation des

makroskopischen Verformungsverhaltens herangezogen.

1.2. Kristallstruktur und Gleitsysteme in MoSi,

MoSi, kristallisiert unterhalb seiner Schmelztemperatur von ca. 2030°C als sogenannter Li-
nienverbund des Daltonide-Typs in festem stéchiometrischen Verhaltnis von Mo:Si = 1:2 aus.
Die in einigen Fallen erwahnte hexagonale Hochtemperaturphase C40, Raumgnf$e P6
von reinem MoSi[1, 3] konnte in jingeren Untersuchungen [4] nicht bestatigt werden. Das
Mo-Si-Phasendiagramm ist in Abb. 1.1.a dargestellt. M®ieine intermetallische Verbin-
dung mit einer geordneten tetragonal-raumzentrierten Struktur der Raumgruppe 14/mmm

(Strukturbericht C13). Die Elementarzelle ist in Abb. 1.1.b dargestellt.
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Abbildung 1.1: a) Mo-S-Phasendiagramm nach [ 2] b) Elementarzelle von MoS,

Ihr Aufbau kann anschaulich mit drei kubisch-raumzentrierten Elementarzellen beschrieben
werden, die entlang der c-Achse Ubereinander gestapelt und leicht komprimiert wurden. Ab-
gesehen von kleinen Abweichungen werden die Gitterkonstanten in [5-8] mit a = 0,3204 nm
und ¢ = 0,7848 nm angegeben. Das Achsenverhéltnis c/a nimmt nahezu exakt detr Wert 6
an. Dies hat eine pseudo-hexagonale Symmetrie der {110}-Ebenen und nahezu identische
Betrage fir die Translationsvektoren <110> und ¥2 <111> bzw. ¥2 <331> und [001] zur Folge.
Jedes Mo-Atom wird in einem Abstand von 0,2616 nm von zehn Si-Atomen und jedes Si-

Atom im selben Abstand von funf Mo- und fanf Si-Atomen umgeben.
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l.a. bilden dichtest gepackte Gitterebenen und kirzeste Translationsvektoren die Gleitebenen
und Burgersvektoren vollstandiger Versetzungen. Somit sind Versetzungen mit den Burgers-
vektoren <100> von 0,3024 nm Lange und %2 <111> und <110> von je 0,4531 nm Lange zu

erwarten. Die nachst groReren Burgersvektoren ¥2 <331> und [001] sind mit je 0,7848 nm

Lange wesentlich langer. Versetzungen mit ¥ <331>-Burgersvektoren sind sogenannte Su-
perversetzungen, die als Folge der geordneten Struktur inMofhieten kdnnen. Alle ande-

ren Burgersvektoren représentieren einfache Versetzungen.

Oft werden fur MoSi die gemischten Notationen {hkl) fir Gleitebenen und <uvw] fir Rich-
tungen angegeben [z.B. in 9-12], um auf die kristallographische Verschiedenheit der c-Achse
gegenuber der a-Achse hinzuweisen. Diese Verschiedenheit folgt jedoch aus der Raumgruppe
von MoSp. Daher wird in dieser Arbeit die Ubliche Notation fiir gleichwertige Ebenen {hkl}

und Richtungen <uvw> verwendet. Gleitsysteme werden durch die Gleitebene und Richtung
des Burgersvektors der Versetzung in der Form {hkl}/<uvw> angegeben. Mit <uvw>-Verset-
zungen werden im folgenden vollstéandige Versetzungen mit einer <uvw>-Burgersvektorrich-
tung bezeichnet, z.B. <111>-Versetzungen. Ist der Burgersvektorbetrag einer Versetzung von
Interesse, wird dieser genau angegeben, z.B. %2 <111>-Versetzungen. Fisiktb8ie be-
kannten Gleitebenen, ihre Ebenenabstande und die moglichen Burgersvektoren vollstandiger

Versetzungen in Tabelle 1.1 zusammengefasst.

Tabelle1.1: Gleitebenen, ihre Ebenenabstande und mdgliche Burgersvektoren
vollstandiger Versetzungen in M@Si
Gleitebene {hkl} Ebenenabstandin[nm] mdgliche Burgersvektoren <uvw>

{110} 0,2266 Y5 <111>, <110>, ¥ <331>, [001]
{013} 0,2026 <100>, 4 <331>

{100} 0,1602 <010>, [001]

(001) 0,1308 <100>, <110>

{011} 0,0988 <100>, 15 <111>

Die Tetragonalitat der Struktur von MeSuhrt zu einem stark anisotropen plastischen Ver-
formungsverhalten. Kompressionsversuche an MB8ikristallen entlang der kristal-
lographischen [001]-Richtung erfordern FlieBspannungen, die etwa eine Grof3enordnung tber
denen anderer Orientierungen liegen [6, 8]. Bei 1000 °C und einer duf3eren Spannung von ca.
1400 MPa wurde eine Gesamtdehnung von nur 0,3 % erreicht [6-8]. Die besonders hohe Fes-
tigkeit wird dem {013}/<331>-Gleitsystem zugeschrieben [7]. Ursache ist vermutlich die e-

nergetisch ginstige Aufspaltung der <331>-Versetzungen [7, 8]
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15 <331>- 15 <111> + <110>. (1.1)

Die hierbei entstehenden <110>-Versetzungen sind unbeweglich. Die fir die Aktivierung des
{011}/<111>-Gleitsystems noétigen Schubspannungen sind unterhalb 1100 °C vermutlich
noch so hoch, dass auch diese Versetzungen praktisch unbeweglich sind. Da infolge dieser
Aufspaltung wieder vollstandige Versetzungen entstehen, wird diese Reaktion als Dekompo-
sition bezeichnet. Erst mit zunehmender Temperatur wird das {011}/<111>-Gleitsystem aktiv
[8]. Die kritische Schubspannung des {013}/<331>-Gleitsystems zeigt eine sehr starke Ab-
hangigkeit von der Verformungsrichtung mit maximalen Werten fur die exakte [001]-
Orientierung. Schon bei geringen Abweichungen von der exakten [001]-Orientierung wird die
plastische Verformung von anderen, einfachen Gleitsystemen getragen [6]. Nur in [10, 13]
wird die Aktivierung des {013}/<331>-Gleitsystems auch fur Verformungsrichtungen fern
von [001] erwéahnt. Es ist daher nicht notwendigerweise harter als andere Gleitsysteme, wie es

anfangs von [3, 14] vermutet wurde.

Far Verformungsrichtungen entfernt von [001] sind MeShnkristalle auch bei
Raumtemperaturen, teilweise sogar bei ca. -200 °C, bis zu mehreren Prozent plastisch
verformbar [10, 15]. Es wurden vier weitere Gleitsysteme nachgewiesen [10]: {110}/<111>,
{011}/<100>, {010}/ <100> und {023}/<100>. Das zuletzt genannte System wurde bisher
nur in [10] nachgewiesen. Es wird nur bei Verformungen oberhalb von 800 °C aktiviert. Das
{010}/<100>-Gleitsystem ist zwischen 600 und 900 °C aktiv und zeigt innerhalb dieses
Temperaturbereichs einen anomalen Anstieg der kritischen Schubspannung mit zunehmender
Temperatur [10]. Nur die beiden erstgenannten Gleitsysteme, {110}/<111> und {011}/<100>,
werden in [10] im gesamten untersuchten Temperaturbereich zwischen Raumtemperatur und
1500 °C nachgewiesen. Beide Systeme weisen zwischen ca. 500 und 1000 °C eine Anomalie
der Flie3spannung auf. Versetzungen des {011}/<100>-Systems zeigen unterhalb von 500 °C
eine schwache Tendenz zur Ausrichtung entlang von <111>-Richtungen mit 70°-Charakter.
Im Temperaturbereich der Fliespannungsanomalie tendiert dieses Gleitsystem zu lokalisier-
ter Gleitung [10]. Die mit Abstand geringsten Werte fir die FlieBspannung im Anomaliebe-
reich zeigt das {110}/<111>-Gleitsystem [10]. Dieses System wird bei einer Vielzahl von
Verformungsrichtungen aktiv. Die bisher umfangreichste Charakterisierung der Mikrostruktur
insbesondere fur den Temperaturbereich der FlielRBspannungsanomalie dieses Gleitsystems
liegt von [10, 13, 15] vor. Obwohl %2 <111>- und <110>-Versetzungen gleich grol3e Burgers-
vektoren haben, wird letzterer nur als Produkt von Versetzungsreaktionen nachgewiesen [5,
16].
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2. Theoretische Grundlagen zur Untersuchung der Plastizitat
und zur Analyse der Mikrostruktur im TEM

In diesem Kapitel werden die theoretischen Grundlagen zur plastischen Verformung kristalli-
ner Werkstoffe, zur Kontrastentstehung im Transmissions-Elektronenmikroskop (TEM) und

zur Interpretation elektronenoptischer Abbildungen beschrieben.

2.1. Theoretische Grundlagen der plastischen Verformung

2.1.1. Versetzungshewegung

Versetzungen sind lineare Kristallbaufehler, die sich unter Einwirken einer auf3eren Kraft
durch den Kristall bewegen kdnnen, was zu einer bleibenden, d.h. plastischen, Formanderung

fuhrt. Versetzungen werden charakterisiert durch ihre Linienrichtunghd ihren Burgers-

vektor b. Sie kénnen in Kristallebenen gleiten, die ihren Burgersvektor enthalten. Die Gleit-
ebene einer Stufenversetzung wird durch ihren Burgersvektor und ihre Versetzungslinie auf-
gespannt. Bei einer Schraubenversetzung hingegen sind diese beiden Vektoren parallel zuein-
ander. Sie kann damit auf jeder Kristallebene gleiten, die ihre Versetzungslinie enthélt. Die
kristallographische Gleitrichtung einer Versetzung entspricht der Richtung ihres Burgersvek-
tors. Gleitebene {hkl} und Burgersvektor <uvw> der Versetzung definieren ein Gleitsystem.
Eine zum Gleitsystem beliebig orientierte duRere KFafizw. Spannung wirkt nur mit der
Komponente auf eine Versetzung, die in der Gleitebene in Gleitrichtung zeigt. Das Verhéltnis
der Schubspannung in der Gleitebene zur auf3eren Spannung wird durch den Schmigfaktor m

ausgedruckt

Ms= (21)

x
o
Auf die Versetzungen wirkt somit in der Gleitebene in Gleitrichtung die Schubspannung
T=msO. (2.2))
Die zu einer makroskopischen Verformung notwendige Schubspannung wird als kritische
Schubspannungc bezeichnet. Sie ist charakteristisch fur das jeweils aktivierte Gleitsystem.
Eine gleitende Versetzung, die an der Kristalloberflache austritt, hinterlasst eine atomare
Gleitstufe, wobei die beiden Ufer gegeneinandertumerschoben sind. Wird die plastische

Verformung durch nur ein Gleitsystem realisiert und legen alle Versetzungen einen mittleren

GleitwegA zurick, so ist die Gesamtdehnung
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Eolast = MsA bP,,. (2.3)
Dabei ist p,, die Dichte der Versetzungen und b der Betrag ihres Burgersvektors. Bei konstan-

ter Dichte der beweglichen Versetzungen folgt daraus fur die plastische Dehnrate
€plax=Mgbp,, V. (2.4.)

Hier ist v die durchschnittliche Geschwindigkeit der beweglichen Versetzungen. Gleichung
2.4. wird auch als Orowan-Beziehung bezeichnet und stellt einen Zusammenhang zwischen
makroskopischen und mikroskopischen Parametern der plastischen Verformung her. Sie ver-
eint die Kinetik und Dynamik der Versetzungsprozesse. Kinetische Vorgange wie die Bil-
dung, Immobilisierung und Vernichtung (Annihilation) von Versetzungen beeinflussen die
Dichte der beweglichen Versetzungen. Wechselwirkungen der Versetzungen mit dem Kris-

tallgitter und mit anderen Defekten haben Einfluss auf die Versetzungsgeschwindigkeit.

Die kritische Schubspannurg stellt die notwendige Spannung zur Uberwindung von Hin-
dernissen dar, die der Versetzungsbewegung und damit dem plastischen FlieRen entgegenwir-
ken. Die Natur und Festigkeit dieser Hindernisse kénnen verschieden sein. Die Schubspan-
nung zur Uberwindung der Reibung in einem ansonsten ungestérten Kristall wird als Peierls-
Spannung bezeichnet [17, 18]. Nach diesem Modell liegen die Versetzungen in energetisch
niedrigen sogenannten Peierls-Talern, deren Lage durch die periodische Atombesetzung der
kristallinen Struktur vorgegeben sind. In geordneten Strukturen fiihren die unterschiedlichen
Nachsten-Nachbar-Wechselwirkungen zwischen verschiedenen Atomsorten zur Ausbildung
unterschiedlich ,tiefer" Peierls-Taler. Dies hat eine bevorzugte Ausrichtung der Versetzungen
entlang bestimmter kristallographischer Richtungen zur Folge. Die thermisch aktivierte Ver-
setzungsbewegung im Rahmen des Peierls-Modells wurde erstmals in [19] beschrieben. Ne-
ben dieser Gitterreibung kdnnen beispielsweise Punktdefekte oder Ausscheidungen Hinder-
nisse darstellen. Die verschiedenartigen Wechselwirkungen von Punktdefekten mit bewegli-
chen Versetzungen sind in [20] ausfuhrlich beschrieben. Die Zufuhrung von Energie ermég-
licht die Uberwindung von Hindernissen, so dass die Hindernisuiberwindung als thermisch
aktivierter Prozess beschrieben werden kann. Die durchschnittliche Versetzungsgeschwindig-

keit wird dann nach [21] mit einem Arrhenius-Ansatz
V=v, expd——>:01 (2.5.)

beschrieben. Hierbei ist k die Boltzmann-Konstante und T die Temperatur. Die Wahrschein-

lichkeit fur eine erfolgreiche Uberwindung eines Hindernisses bei einer bestimmten Tempera-
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tur wird im Exponentialterm zum Ausdruck gebracht, wobel AG die Freie Aktivierungsenthal-
pie fur das Ereignis der Hindernisiiberwindung darstellt. Der Vorfaktorwird als nur
geringfugig abhéngig von Temperatur und Spannung angenommen. Fir die makroskopische

Dehnrateg a4 folgt nach Gleichung 2.4.

€ ..=mM bv, ex E—AG%—é ex %—AG% (2.6.)
plas — Ms Py BV pD KTO oo pD KTH .6.

Unter der Annahme von Einfachgleitung und einer konstanten Dichte beweglicher Versetzun-

gen kann der Vorfaktor zé, zusammengefasst werden. Die Freie Aktivierungsenthalpie
AG=AF-V1* (2.7)
setzt sich aus der Freien Aktivierungsenedifreund dem Arbeitsterm & [21, 22] zusam-
men. Der Arbeitsterm wird durch das Produkt von Aktivierungsvolumen V und effektiver
Spannung* gebildet. Er beschreibt die wahrend der thermischen Aktivierung von der angrei-
fenden Spannung geleistete Arbeit. Die effektive Spanmtirgggibt sich aus der Differenz
der Schubspannurgund einer inneren Spannung
T*=1-T,. (2.8.)
Die innere Spannung resultiert aus den weitreichenden Wechselwirkungen der gleitenden Ver-
setzungen mit den Spannungsfeldern anderer Versetzungen [22]. Da sie nicht thermisch
aktiviert Uberwunden werden kann, wird sie als athermische Komponente bezeichnet. Mit

Gleichung (2.7.) und (2.8.) kann Gleichung (2.6.) folgendermalRen ausgedrtickt werden

0 AF—V(T—Ti)%

€ pas = €0 expEi— T u (2.9)

Das Aktivierungsvolumen wird meist in GréRenordnungen vbargegeben und kann fiir
verschiedene Prozesse verschiedene GroRen annehmen. Liegt ein thermisch aktivierter Pro-

zess und eine konstante Gleitversetzungsdichte wahrend des Messvorganges vor, so erlaubt

%Inéf"aSt
€
=KT=——°
; [] ot~
L]

dessen Bestimmung [21, 22]

__0AG
otT*

(2.10.)

.
Ruckschlisse auf den Mechanismus der Hindernisiiberwindung. Weiterhin kann unter den
genannten Voraussetzungen gezeigt werden [21, 22], dass sich die Aktivierungsefttalpie

aus
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AH=KT? dIng kT2 dlng, | [d0
oT J|, 0o Jl\oT

berechnen lasst unter der Annahme, dass die Aktivierungsentropie nur von der Temperaturab-

(2.11)

€plast

hangigkeit des Schubmoduls p herrthrt. Dann kann aus der Aktivierungsenttalgiie
Freie Aktivierungsenthalpi&G berechnet werden [21]

AH +I%msov
dT

K
AG T (2.12.)

udT

Mit Hilfe der vorgestellten Formeln kann unter den oben genannten Voraussetzungen auf die

Natur der thermisch aktivierten Hindernisse geschlossen werden.

2.1.2. Flie3spannungsanomalie

Fliespannungsanomalien sind durch eine mit zunehmender Temperatur ansteigende Fliel3-
spannung gekennzeichnet. Je nach Starke ihrer Auspragung fihren sie(h)d€urve des
entsprechenden Materials zur Ausbildung eines plateauférmigen Spannungsverlaufes oder
auch zu einem signifikanten Anstieg der Spannung mit zunehmender Temperatur. FlieRspan-
nungsanomalien treten in vielen intermetallischen Verbindungen mit unterschiedlichen Kris-
tallstrukturen auf. Sie werden auch in ungeordneten Legierungen und reinen Metallen fir
Gleitsysteme mit einfachen Burgersvektoren nachgewiesen. Wegen seiner technischen Rele-
vanz im Turbinenbau ist das anomale FlieRverhalten in Verbindung mit Superversetzungen in
NizAl bisher am umfangreichsten untersucht worden [z.B. 23-36]. Es wurden verschiedene
Modelle entwickelt, die das anomale Verhalten vogANbeschreiben. Die Vielfalt der Er-
scheinungsformen und Beschreibungen von FlielBspannungsanomalien macht ihr Vorstellen
im Rahmen dieser Arbeit unmoglich. Eine Ubersicht der bisherigen experimentellen Ergeb-
nisse und Beschreibungen der makroskopischen und mikroskopischen Eigenschaften der A-
nomalien ist in [37] gegeben. An dieser Stelle werden die in [37, 38] vorgeschlagenen drei
Kategorien vorgestellt, die jeweils mehrere wichtige Erscheinungsformen von Anomalien
verschiedener Materialien in sich vereinen. Innerhalb einer Kategorie sind verschiedene Mo-
dellinterpretationen maoglich. Diese sind in [37] dargestellt. Es sei darauf hingewiesen, dass
FlieRspannungsanomalien durch die Uberlagerung mehrerer Mechanismen, die verschiedenen

der folgenden Kategorien zuzuordnen sind, verursacht werden kénnen.
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Die ERSTE KATEGORIE fasst Anomalien in Verbindung mit Superversetzungen in intermetal -

lischen Verbindungen wie NisAl zusammen. Diffusionsvorgange und Peierls-Spannungen
sollen nicht von Bedeutung sein. Die Anomalie wird mit dem Quergleiten von Schraubenver-
setzungen erklart [23, 27], die auf der Quergleitebene unter Bildung einer Antiphasengrenze
planar aufspalten. Die quergeglittenen Segmente werden als Kear-Wilsdorf-Locks (KW-
Locks) bezeichnet. Auf der Grundlage von Gleichung (2.4.) und (2.5.) beschreibt im soge-
nannten Locking-Unlocking-Modell (L-UL-Modell) [37, 39, 40] die im Vergleich zur Akti-
vierungsenthalpie der Versetzungsblockierung wesentlich hohere Enthalpie der Blockierungs-
Uberwindung eine anomale Temperaturabhangigkeit der Versetzungsgeschwindigkeit und
damit die FlieRspannungsanomalie. In [41] wird die Anomalie mit der Beweglichkeit der
Makrokinken beschrieben, die die KW-Locks verbinden. Ihre thermisch bedingte Erschépfung
fuhrt zu einer Abnahme der Gleitversetzungsdichte, die wiederum nach Gleichung (2.4.),

(2.6.) und (2.7.) das Ansteigen der Flie3spannung erklart.

In einerzweITEN KATEGORIE werden Anomalien in Verbindung mit einfachen Versetzungen
wie z.B. in rostfreiem Stahl zusammengefasst, die weder quergleiten noch durch Peierls-
Spannungen beeinflusst werden. Hier werden diffusionsbestimmte Reibungskrafte fir die A-
nomalie verantwortlich gemacht. Sie blockieren die Beweglichkeit der Versetzungen beson-
ders effektiv, wenn Versetzungsgeschwindigkeit und die Diffusionsgeschwindigkeit geloster
Atome etwa gleich grof3 sind. Solche Mechanismen kénnen z.B. die Relaxation gebildeter
Antiphasengrenzen, Kletterdissoziationen oder die Wechselwirkung von geldsten Atomen mit

den Versetzungskernen zur Folge haben.

In derbrITTEN KATEGORIE werden Anomalien zusammengefasst, die durch Reibungskrafte
vom Peierls-Typ verursacht werden. Sie treten sowohl in geordneten Strukturen mit Superver-
setzungen als auch in reinen Metallen und ungeordneten Strukturen mit einfachen Versetzun-
gen auf. In diesen Féllen zeigen die Versetzungen eine Orientierung entlang kristallographi-
scher Richtungen, bevorzugt entlang der Schraubenorientierung. Der Ursprung der Verset-
zungsreibung liegt vermutlich in einer nicht-planaren Aufspaltung der Versetzungskerne.
Durch Wechselwirkung der Versetzungskerne mit Verunreinigungen kann ein thermisch akti-
vierter Reibungsmechanismus auftreten [42], der im Unterschied zu diffusionsgesteuerten

Reibungskraften mit Vorzugsorientierungen der Versetzungen verbunden ist.
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2.2. Theoretische Grundlagen zur Mikrostrukturanalyse im TEM

Der Schwerpunkt der TEM-Untersuchungen von MoSi,-Einkristallen war die Analyse der

durch Druck- und Zugbelastung eingebrachten Verformungsstrukturen. Hierzu wurde der
Beugungskontrast der konventionellen Transmissions-Elektronenmikroskopie genutzt. Die
Wechselwirkung des Elektronenstrahls mit der Probe erméglicht eine zweidimensionale Ab-
bildung des durchstrahlten Probenvolumens. Es wird im Modus des Hell- und Dunkelfeldbil-
des und im Modus des Beugungsbildes der abgebildeten Struktur gearbeitet. Fir die Hell- und
Dunkelfeldabbildungen wird zur Bildentstehung nur ein Elektronenstrahl des Beugungsbildes
genutzt. Die Hellfeldabbildung nutzt den ungebeugten Strahl, die Dunkelfeldabbildung einen
abgebeugten. Die Kontrastentstehung an kristallinen Objekten und die Charakterisierung von
Kristallbaufehlern auf der Grundlage der kinematischen Kontrasttheorie sind ausfuhrlich in
[43-55] beschrieben. An dieser Stelle werden die wesentlichen Aspekte zur Analyse von Kris-

tallbaufehlern dargestellt, die im Rahmen dieser Arbeit von Interesse sind.

2.2.1. DieBeugungsamplitude

Die Beugungsamplitude B beschreibt die Amplitude aller an den Atomen der TEM-Folie ge-
streuten Elementarwellen der einfallenden Elektronenwelle am Beobachtungsort. Fir eine

kristalline Struktur wird B
B= anexp[—i (G +9)(, +?k)] . (2.13)

Hier ist T, + T, die Summe zweier Ortsvektoren. Ersterer beschreibt die Position einer Ele-

mentarzelle der Kristallstruktur in der TEM-Probe und letzterer die Position eines einzelnen
Atoms innerhalb dieser Elementarzelle. Mit dem Abweichungsvektatird zuséatzlich eine

Abweichung von der exakten Beugungsbedingung, der Bragg-Bedingung [55], fur die streu-
ende Netzebenenschar (hkl) berticksichtigt. Die Abhangigkeit der Amplitude vom Streuwinkel
und der Kernladungszahl des Streuatoms wird mit dem Atomformfaktor f beschrieben. Die

Beugungsamplitude kann in zwei Terme,

>3 3 0l-i(G) + HIY 1, expl-igy ) (2.14)
G F

die Gitteramplitude G und die Strukturamplitude F, aufgespaltet werden. Die Gitteramplitude

beschreibt das Reflexionsverhalten, das durch die duRere Form des Kristalls, d.h. durch seine

AbmessungerT,(x,y,z) , hervorgerufen wird. Sie ist die Grundlage fiir die Beschreibung und



2. Theoretische Grundlagen 11

Analyse von Kristalldefekten in Abschnitt 2.2.2. Die Strukturamplitude beschreibt das Refle-
xionsverhalten der inneren Struktur des Kristalls und wird nur durch die Atompositionen und
Atomsorten innerhalb der Elementarzelle des Kristals bestimmt. Sie wird auch als

Strukturfaktor bezeichnet. Er ist an die exakte Erfullung der Bragg-Bedingung gebunden, so

dass der Terr{@(hkl) Eﬁ] vernachlassigt werden kann. Dies fuhrt entweder zum systematischen

Fehlen von oder zu Unterschieden in den Intensitaten einzelner reflektierender Ebenen. In
Abhangigkeit von der Kristallstruktur ist somit eine formale Beschreibung von ,verbotenen®
(ausgeléschten) und ,erlaubten” (sichtbaren) Netzebenenreflexen im Beugungsdiagramm

maglich. g, ist ein reziproker Gittervektor, dessen Betrag dem reziproken Wert des

Abstandes @ der streuenden Netzebenenschar (hkl) entspricht. Er ist Gber die Beziehung

. ohoBMH
9wy~ Elr *H (2.15.)

mit den Komponenten h, k, | der reziproken Gittervektaigh a,*, a,* der Kristallstruktur
verbunden. Der Strukturfaktor flir MaSst durch

Fitid) = o Btexelitho+ko+i0)lexfi(n4+k 1+12))

. 2.16.
+1 o (2expliho+ ko 13] + 83 explilh 1+k 1 +14]] (2.16)

gegeben. Die Positionen der Mo-Atome in der Elementarzelle sind fur die fundamentalen Re-
flexe, die der Si-Atome fiir die Uberstrukturreflexe verantwortlich. Nach Ausdruck (2.16.)
fuhren Netzebenen (hkl), die die Bedingung h+k+l = 2n+1 miil @) erfullen, zum systema-

tischen Fehlen von fundamentalen Reflexen. Alle anderen Netzebenen, also h+k+l = 2n, fih-

ren zu fundamentalen Reflexen. Ffﬁvqo (...) =fg ()] in Gleichung (2.16.) treten Uberstruktur-

reflexe auf. Daher missen die reflektierenden Netzebenen die Bedingungeiql RA+1

erfillen. Alle anderen Netzebenen fihren zu einer Verstarkung der fundamentalen Reflexe.

2.2.2. Beugungskontrast von Gitterfehlern

Defekte in der kristallinen Struktur des zu untersuchenden Objekts, wie Versetzungen oder

Grenzflachen, fuhren zu lokalen Abweichungen der Gitterperiodizitat. Diese werden in der
Gitteramplitude in Gleichung (2.14.) mit der Einfiihrung eines FehlerveRot=eriicksich-

tigt. R beschreibt eine Verschiebung der Atome aus ihren Posit(c?glerﬂ() , die sie im feh-
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lerfreien Kristall einnehmen. Die Verschiebung ‘I-:{‘ ist i.a. kleiner oder in der Gré3enordnung

der interatomaren Abstande der Struktur. Unter Beachtung der Tatsache, dass die Gitterampli-
tude fur kristalline Objekte nur nahe einer exakten Bragg-Bedingung einen Wert ungleich
Null annimmt und unter den Annahmen des Saulenmodells [45] kann die Berechnung des

Beugungskontrastes an Gitterfehlern hinreichend genau mit
G(R)= ([exp{—i[@[ﬁ(x,yﬁéﬁ]} &z (2.17.)
V(x,y)

durchgefuhrt werden. Die Summation Uber alle Elementarzellen in Gleichung (2.14.) wird
durch die Integration Uber das Probenvolumen V ersetzt, das den Gitterfehler enthéalt. Das
Integrationsvolumen selbst wird im Saulenmodell als Kontinuum angesehen, so dass nicht
mehr Gber den Ortsvektar, sondern tber dessen Koordinatentegriert wird. Die Koordi-

nate Z entspricht der Folientiefe des TEM-Objekts parallel zum einfallenden Elektronen-
strahl. Der resultierende und somit zu beobachtende Kontrast im TEM ergibt sich aus der In-
terferenz der Gitteramplituden benachbarter Saulen. Dieser Kontrast ist somit ein Phasenkon-
trast infolge atomarer Verschiebungen [45je Defekte konnen anhand der Intensitatsunter-

schiede zwischen dem gestérten und dem ungestorten Gitterbereich beobachtet werden. Ne

ben der Phasenverschiebung durch einen Gitterfehler wird die resultierende Phase der Gitter-
amplitude inGleichung (2.17.) noch durch den von der Folientizfabhangigen Anteil be-

stimmt. Dieser wird auch als Tiefenoszillation bezeichnet, weil
=72 T[ ﬁ

G(2)= [ exp(-i né[z)olzzs"‘T (2.18.)

w!

gilt. Entlang der z-Koordinate durchlauft die Intensi@) D(G(?))2 Nullstellen in Abstanden
von 1/s. Die zugehdrige Folientiefe wird als Extinktionslangéezeichnet. Da der Abwei-
chungsvektors an die Anregung eines bestimmten Reflegegebunden ist, ist, auch von

g abhangig. Fur ein konstant&s und eine verdnderliche Foliendicke weisen benachbarte

Probensaulen infolge der Tiefenoszillation unterschiedliche Intensitaten der Beugungsampli-
tude auf. Dies fuhrt an flachenférmigen Defekten der Kristallstruktur zu sogenannten Keilin-
terferenzen bzw. zu Dickelinien an Probenbereichen unterschiedlicher Foliendicke. Der Kon-
trast von schrag zur Folienoberflache verlaufenden Versetzungen kann dadurch ebenfalls be-
einflusst werden. Die Analyse flachenférmiger Defekte nach der dynamischen Kontrasttheorie

[47, 51] nutzt sehr kleine Abweichungen von idealen Beugungsbedingungen.
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3.  Experimentelle Methoden zur Untersuchung der Plastizitat
und zur Analyse der Mikrostruktur im TEM

Es werden die experimentellen Methoden zur Untersuchung der plastischen Verformungsei-
genschaften von MoSi, und zur Analyse der bel der Verformung gebildeten Mikrostrukturen

im Transmissions-Elektronenmikroskop vorgestellt.

3.1. Makroskopische Verformungsexperimente

Die makroskopischen V erformungsexperimente wurden an einer Einspindel-Prifmaschine mit
mechanischem Antrieb vom TypdTRON 8562 [56-63] durchgefuhrt. Die Einkristallproben
werden zwischen dem oberen und unteren Stempel eingesetzt und unter definierter Orientie-
rung der Lastachse in Kompression beansprucht. Die Probe wird verformt, indem ein unterer
Stempel mit Hilfe einer motorgetriebenen Spindel gegen einen festen oberen Stempel bewegt
wird. Die Maschine wird digital gesteuert und erlaubt eine digitale und analoge Datenaufnah-
me. Die fir die Verformung notwendige, von der Prifmaschine aufgebrachte Kraft F wird mit
einer Kraftmessdose aufgenommen. Eine weitere Messgrolie ist die Position der Spindel. Mit
Hilfe eines Wegaufnehmers wird auf3erdem die Dehnung x der Probe aufgenommen. Alle drei
GroRRen konnen zur Steuerung eines Verformungsexperiments verwendet werden. Fur die
Messungen an MogEinkristallen wurde jedoch nur die Dehnungsregelung fur definierte
Verformungsgeschwindigkeiten eingesetzt. Der Ablauf eines Verformungsexperiments kann
auf einem Bildschirm in einem Last-Weglangenanderungs-Diagramm verfolgt werden. Die
Speicherung der Daten erfolgte im dehnungsgeregelten Modus in Dehnungsschritten von 0,2
um. Unter konstanter Dehnung, d.h. bei Spannungsrelaxations-Versuchen, wurden die Daten
in Lastschritten von 2 N gespeichert. Es ist jedoch auch mdglich, individuell gewahlte Spei-

cherschritte festzulegen.

Die wichtigsten Komponenten der Prifmaschine sind in Abb. 3.1 schematisch dargestellt. Sie
zeigt den oberen und unteren Stempel der Verformungseinrichtung und die Messfuhler fur die
Weg- und Temperaturaufnahme. Ein thermisch isolierendes Stempelsystem gestattet Experi-
mente bei hohen Temperaturen. Die Stempelrohre bestehen aus Aluminiumoxid. Fur Verfor-
mungstemperaturen unterhalb von 1400 °C erlauben die Aluminiumoxid-Teile Belastungen
bis zu 3 kN. Die Stempelplatten sind aus Siliziumkarbid. Zwischen Stempelplatte und Probe
wurde je eine Siliziumkarbid-Scheibe von 10 mm Durchmesser und 6 bis 8 mm Dicke gelegt.

Damit werden die Stempelplatten vor Beschadigung durch das Eindricken der Probe ge-
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schitzt. Die Kraftmessdose ist fur eine Maximallast von 10 kN ausgelegt. Die auf die Probe
einwirkende Druckspannurgberechnet sich aus dem Quotienten von der gemessenen Last F
und dem Querschnitt A der Probe. Die Dehnungseinrichtung erlaubt das Messen der Langen-
anderung sehr nahe an der Probe. Ein induktiver Wegaufnebhmear(Variable Displace-

ment Transducer: LVDT) mit einem Linearitatsbereich vah 1000 pum befindet sich in der
unteren, wassergekihlten Stempelhalterung. Zu diesem Wegaufnehmer fiihren drei Messstabe
aus Aluminiumoxid. Sie befinden sich im unteren, hohlen Stempel (Abb. 3.1.a). Die zwei
aulReren Messflhler sind mit den Messspulen, der mittlere mit dem Kern des LVDT verbun-
den. Die aul3eren Messfuhler werden gegen die obere Stempelplatte gedriickt. Der mittlere
Messfuhler wird gegen die untere Beilagscheibe gehalten. Mit Hilfe eines Wippsystems wird
ein Mittelwert der Positionen der beiden aul3eren Messfiuhler erzeugt. Auf diese Weise wird
die Wegdifferenz zwischen dem oberen Stempel und der untere Beilagscheibe gemessen und
im wesentlichen die Verformung der Probe erfasst. Aufgrund der Hochtemperaturfestigkeit
des Siliziumkarbids kann ein Eindriicken in die obere Stempelplatte und die Verformung der
Beilagscheiben vernachlassigt werden. Die Proben werden in der Regel nur um einige Zehntel
Prozent verformt. Damit kann die Dehnuagéherungsweise mit der Differenz zwischen

Anfangswert ¥ und Ist-Wert x bezogen auf die Anfangslange der Proberéchnet werden.

+———— oberer Stempel —

+~——— obere Stempelplatte ——

Druckprobe

elemente
+-—— untere Stempelplatte ———

«—— unterer Stempel -

a) MeBfithler—=mee—" b)

Abbildung 3.1:  Schematische Darstellung der Stempel der Verformungsmaschine
mit Druckprobe in zwei Ansichten (Vorder- und Seitenansicht).
a) Vorderansicht auf die Messfuhler zur induktiven Wegaufnahme.
b) Seitenansicht auf die zwei zuséatzlichen Thermoelemente.
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Die fur das Verformungsexperiment notwendige Probentemperatur wird mit einem an Luftat-
mosphare arbeitenden Ofen der FirmevERN FURNACES LIMITED [64] erzeugt. Der Ofen

wird mit sechs Kanthal Super 33 Heizelementen betrieben und mit eloroTHERM 818P

Regler geregelt. Die mogliche Maximaltemperatur betragt 1500 °C [65]. Mit Hilfe eines C
LORA FK 3500 Flussigkeits-Umwalzkiuhlers werden die AuRenhaut des Ofens und die Stem-
pelhalterungen wassergekiihlt. Fur die Heiz- bzw. Abkihlphasen sind Anderungen der Tem-
peratur von maximal 12 K/min vorgegeben [62], um die Temperaturwechselbelastung der
Stempel gering zu halten. Fir die Temperaturmessung wurden nachtraglich zwei Platin-
Rhodium-Thermoelemente zusatzlich zu den bereits vorhandenen zwei Thermoelementen
eingebaut (Abb. 3.1.b). Sie ermdglichen, die Temperatur in Probenndhe zu messen. Dadurch
konnen auch etwaige Temperaturdifferenzen entlang der Probe festgestellt werden. Diese
Thermoelemente werden durch den hohlen oberen Stempel und durch zwei Bohrungen der

oberen Stempelplatte gefuhrt.

Die makroskopischen Verformungsexperimente wurden in einem Temperaturbereich von 300
bis 1200 °C durchgefihrt. Zur Vermeidung von Temperaturgradienten im Probenbereich, die
sich bei niedrigen Verformungstemperaturen im Probenraum der Prifmaschine einstellen
kénnen, wurden zusatzlich zwei Keramik-Halbréhren als Temperaturschild um die Probe ge-
stellt. Die Druckprobe wird mit mdglichst hoher Passgenauigkeit zwischen den Probenendfla-
chen und den Beilagscheiben zwischen die Stempel eingespannt. Insbesondere bei héheren
Verformungstemperaturen kann es infolge der thermischen Ausdehnung der Stempel beim
Aufheizen zum Verrutschen der Probe kommen. Ein Verrutschen wird vermieden, indem die
Maschine wahrend des Heizvorganges im lastgeregelten Modus betrieben und eine konstante
Vorlast von ca. 20 N auf die Druckprobe aufgebracht wird. Wahrend der Heizphase wird der
Temperaturverlauf an der Probe und die Drift der Dehnungsmessung registriert. Nach Einstel-
lung einer konstanten Temperatur und einer Drift, die kleiner als 0,02 pm/min ist, kann das
Verformungsexperiment begonnen werden. In der Regel wird das Verformungsexperiment
nach einigen Zehntel Prozent Dehnung beendet, indem die Probe schnell entlastet und an-

schlie3end abgekuinhlt wird.

DRUCKVERSUCHE
Das Verformungsverhalten von Meinkristallen wurde an makroskopischen Druckproben
untersucht. Die Experimente wurden dehnungsgeregelt bei konstanter Verformungsgeschwin-

digkeit und Temperatur durchgefuhrt. Die zur Verformung bendétigte Spamnwgl in Ab-
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hangigkeit von der Dehnurggaufgetragen. Die Gesamtdehnunder Probe setzt sich additiv
aus einem elastischen Anteil und einem plastischen Anteil zusammen.
CA
€ Z€yu T €y :|—0+sp|aﬁ. (3.1)
0
Fir epae = O ergibt sich eine lineare Abhangigkeit der Spanrmvgn der elastischen Ver-
formung der Probe. Dieser Zusammenhang wird mit dem Hooke schen Gesetz beschrieben,
bei dem der Elastizitatsmodul E durch die Nachgiebigkeit C der Probe, den Probenquerschnitt
A und die Ausgangslange tler Probe ausgedriickt werden kann. Die Nachgiebigkeit C der
Probe kann mit Hilfe schneller Entlastungen ermittelt werden. Fur die Gesamtdehfolge
nach Gleichung (3.1.)

- . CA . .
s:se,ast+sp|ast:|—c+splas. (3.2.)
0

SPANNUNGSRELAXATIONS-VERSUCHE
Fur einen Spannungsrelaxations-Versuch ($ifess relaxation) wird das oben beschriebene
Verformungsexperiment im Bereich der plastischen Verformung angehalter®), die Pro-
bendehnung also konstant gehalten. Einer ersten Relaxation kdnnen weitere, sogenannte wie-
derholte Relaxationen (rSRepeated stress relaxation) folgen. Dazu wird nach Abschluss der
ersten Relaxation die Verformung mit konstanter Dehnrate fortgesetzt und nach Erreichen
einer bestimmten Spannung erneut angehalten. Die wiederholte Relaxation beginnt i.a. bei
einer Spannung, die der FlieRspannung unmittelbar vor Beginn der ersten Relaxation ent-
spricht. Wahrend eines Relaxations-Versuches relaxiert die Spaonoeigkonstanter Deh-
nungg, und aus Gleichung 3.2. folgt

€ est :—Clz—OAc'r : (3.3)
d.h. die negative Relaxationsre(tec'r) ist proportional zur plastischen Dehnrate. Die Abhan-
gigkeit der Spannung von der plastischen Dehnraig. wird durch die Dehnratenempfind-

lichkeit r ausgedruckt

_ Jdo
r= (alnépm)T. (3.4)

Die Dehnratenempfindlichkeit entspricht dem inversen Anstieg der Relaxationskurve. Die

Dehnratenempfindlichkeit andert sich i.a. wahrend einer Relaxation. Die Dehnratenempfind-

lichkeit am Beginn einer Relaxationskurve kann dem plastischen Verformungsverhalten un-
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mittelbar vor Relaxationsbeginn zugeordnet werden. Die Dehnratenempfindlichkeit dient zur
Bestimmung des Aktivierungsvolumens V. Nach [66] kann der rechte Ausdruck in Gleichung
(2.10.) vereinfacht werden, wenn 1; und £, as konstant angenommen werden und nur ein

Gleitsystem die plastische Verformung tragt. Dann ergibt sich das Aktivierungsvolumen V zu

(3.5.)

DEHNRATENWECHSEL-VERSUCHE

Bei Dehnratenwechsel-Versuchen (SRftain rate cycling) wird aus einem bei konstanter
Dehnrate verlaufenden Druckversuch heraus die Deharatekartig verandert und die dar-

aus resultierende Anderung der FlieRBspannfmg ermittelt [22]. Damit kénnen nach Glei-
chung (3.5.) positive und negative Dehnratenempfindlichkeiten und das Aktivierungsvolumen
bestimmt werden. Das Auslésen der Anderung der Verformungsgeschwindigkeit im Bereich
der plastischen Verformung der Probe erfolgt manuell. Die neue Geschwindigkeit kann vorher

eingegeben und gespeichert werden.

TEMPERATURWECHSEL-VERSUCHE
Die Temperaturwechsel-Versuche dienen der Bestimmung der Aktivierungsenthidipie
nach Gleichung (2.11.) zu

2 N0
AH, =K% (3.6.)

FAT

sowie zur Uberpriifung der Temperaturabhangigkeit der FlieRspannungsanomalie. Um die

plastische Dehnung wahrend eines Temperaturwechsels zu verhindern, wurde die Probe unter
Lastregelung auf einen geeigneten Wert, analog der Vorlast in der Heizphase, entlastet. Es
wurden nur sehr wenige Temperaturwechsel-Versuche durchgefuhrt. Sie beschréankten sich
auf das Tieftemperatur- und Hochtemperaturende der FlieRspannungsanomalie der makrosko-

pisch verformten MoSiEinkristalle.

3.2. In-situ-Experimente im Hbchstspannungs-Elektronenmikroskop

Zur Durchfiihrung von In-situ-Dehn- und Temperexperimenten und zur Analyse der Verset-
zungsstrukturen makroskopisch verformter Ma3ioben wurde dasdL-Hochstspannungs-
ElektronenmikroskopeM 1000 (HVEM) am Max-Planck-Institut fir Mikrostrukturphysik in

Halle eingesetzt. Die Beschleunigungsspannung dieses Transmissions-Elektronenmikroskops
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betragt 1000 kV. Fur dagM 1000 wurde ein In-situ-Dehntisch entwickelt [67], der Verfor-

mungsexperimente unter Zugbeanspruchung bei sehr hohen Temperaturen erlaubt.

In Abb. 3.2 sind sowohl der Dehntisch als auch die erforderliche Mess- und Steuereinrichtung
schematisch dargestellt. Der Dehntisch besitzt eine Doppel-Kipp-Einrichtung, die eine Pro-
benkippung von cat 10 ° ermdglicht. Die Mikrozugprobe wird zwischen den zwei Armen

der Zugeinrichtung mit zwei Wolfram-Stiften befestigt. In Abb. 3.2 befindet sich die Position
der Probe unmittelbar an den Enden der Hebelarme, an denen auch die Thermoelemente be-
festigt sind. Der Antrieb der Dehnungseinrichtung erfolgt Uber die thermische Ausdehnung
eines CrNi-Stahlrohres. Die Stromversorgung fur den Antrieb fuhrt zu einer Heizwicklung,
die das Stahlrohr umschliel3t. Alle Mess-, Steuer- und Regelfunktionen der Dehnapparatur
erfolgen digital mit Hilfe eines PC. Dabei wird die Anderung der elektrischen Heizleistung
manuell geregelt. Mit Hilfe von vier Halbleiter-Dehnmessstreifen in einer Vollbrucke wird die

an der Probe anliegende Kraft gemessen. Der Dehntisch ist fir eine maximale Last von 15 N
ausgelegt. Die Enden der Arme des Probenhalters werden durch zwei getrennte Elektronen-

stol3heizer erhitzt, wobei die Temperaturen an beiden Probenfassungen mit Hilfe von Ther-

Thermostat

N
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brickens Halbleiter +
verstarker Debnmepstreifen | Hochspannungs-

versorgung
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Thermoelement
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—
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Abbildung 3.2: Schematische Darstellung des Hochtemperatur-in-situ-Dehntisches
und der dazugehdrigen Mess- und Steuereinrichtung.
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moelementen gemessen werden. Die Temperatur der Probenfassungen wird Uber den Heiz-
strom der Kathoden der Elektronenstol3heizer geregelt. Die erzeugte Warme wird Uber eine
Wasserkihlung abgefihrt, die von einem Thermostat versorgt wird. Pyrometrische Messun-
gen an einer Wolfram-Testprobe dienten als Grundlage zur Bestimmung der Korrelation zwi-
schen der Temperatur an den Probenfassungemd der wahren Probentemperater Alle

im folgenden genannten Probentemperaturen wahrend eines In-situ-Dehnexperiments meinen
ausschlief3lich korrigierte Werten.TWahrend des Ablaufes eines Verformungsexperimentes
werden Daten Uber die Kraft, die Temperatur, Zeit und den Erregerstrom der Dehnungsantrie-
bes gespeichert. Uber die manuelle Anderung der Heizleistung, die die Ausdehnung des CrNi-
Stahlrohres bewirkt, kénnen in der Mikrozugprobe Zustdnde ansteigender, konstanter und
abfallender Spannungen realisiert werden. Die Mikrostruktur der untersuchten Probe und ins-
besondere das dynamische Verhalten von Versetzungen werden fotografisch und mit Hilfe

von Videoaufzeichnungen dokumentiert.

Zur Untersuchung der thermischen Bildung von flachenhaften Fehlern in, Mo&ien In-
situ-Temperexperimente im HVEM durchgefuhrt. Dazu wurde ein Heiztisch verwendet, der
eine Probenerwdrmung auf maximal 800 °C und eine Probenkippung um max3maler-

laubt. In den Probenhalter kbnnen TEM-Folien mit einer maximalen Ausdehnung von 3 mm
eingebaut werden. Eine Heizwendel umschlie3t den Probenhalter und erhitzt diesen und den
Raum unmittelbar um die TEM-Folie. Fir die Einstellung einer konstanten Probentemperatur
muss eine Zeit von ca. 10 min veranschlagt werden. Die Probentemperatur ist nahezu linear
mit dem Heizstrom korreliert. Anhand einer Eichkurve kann jedem Heizstrom die entspre-
chende Probentemperatur zugeordnet werden. Wéhrend eines solchen Heizexperimentes wird
die Probentemperatur schrittweise erhoht. Bei jeder Temperatur wurde die TEM-Folie auf
mogliche Stapelfehler geprift. In der Regel begannen die Heizexperimente bei einer Tempera-
tur von ca. 250 °C , die in Schritten von ca. 60 K bis zur Temperatur der Stapelfehlerbildung
oder auf maximal 670 °C erh6ht wurde. Alle im folgenden genannten Temperaturen aus Tem-

perversuchen sind entsprechend der Eichkurve geschétzte Werte.

3.3.  Mikrostrukturanalyse im TEM

Die notwendigen Grundlagen und die praktische Vorgehensweise zur Charakterisierung von
Versetzungen werden im folgenden dargestellt. Im Verlauf der Untersuchungen anrivioSi
Hochstspannungs-Elektronenmikroskop wurde das Auftreten von flachenhaften Fehlern beo-

bachtet. Die geordnete Struktur von Mp8ilaubt die Bildung von Stapelfehlern und Anti-
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phasengrenzen. Daher werden ebenfalls die Grundregeln zur Analyse von Stapelfehlern und

Antiphasengrenzen eingefuhrt.

3.3.1. Beugungskontrast von Versetzungen

Wie in Abschnitt 2.2.2. eingefiihrt, werden Gitterfehler durch einen Verschiebungswektor
beschrieben. Das Verzerrungsfeld einer Schraubenversetzung kann sehr einfach beschrieben

werden mit

(3.7)

G(R)= [ewlrig,, Cdr. (3.8)

Der Abbildungsvektorg ist entsprechend Gleichung (2.15.) definiert. Beschreibien Bur-
gersvektor einer vollstandigen Versetzung, so sind prinzipiell die §ale0 und §b#0
zu unterscheiden. Im letzteren Fall kagth nur ganzzahlig werden. Stehen abbildender Re-

flex § und Burgersvektob senkrecht aufeinander, so wird

gb=0 (3.9

und es gilt aucljR=0. Der Kontrast der Versetzung ist fiir diesen Fall vollig ausgeléscht.
Bei Erfullung des sogenannten Ausléschungskriteriums (3.9.) wird die Elektronenwelle von
den Netzebenen (hkl) reflektiert, die kaum Verzerrungen aufweisen bzw. deren Verzerrungen
parallel zum einfallenden Elektronenstrahl liegen. Diese Verzerrungen werden daher nicht
abgebildet und die Versetzungen sind nicht sichtbar. Aus dieser Tatsache leitet sich die grund-
legende Verfahrensweise zur Analyse von Versetzungen im TEM ab [z.B. 55]. Verzerrungs-
komponenten, die durch Stufenversetzungen hervorgerufen werden, fuhren trotz Erfullung des
Ausléschungskriteriums zu einem sogenannten Restkontrast. Dieser verhindert die vollstandi-
ge Ausloschung. Um diesen Restkontrast zu bertcksichtigen, kann fur eine Stufenversetzung

das Ausldschungskriterium erweitert werden zu

gbx =0, (3.10.)
worin U die Linienrichtung der Versetzung ist. Die Linienrichtung von Versetzungen wurde

aus mehreren elektronenoptischen Abbildungen, die Versetzungen unter verschiedenen Ein-
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strahlrichtungen zeigen, mittels stereographischer Projektion [68] nach der in [55] beschriebe-
nen Methode bestimmt. Die Bestimmung wird um so genauer, je gro3er die Winkel zwischen
den verschiedenen Einstrahlrichtungen sind. Fir Versetzungen mit gemischtem Charakter

kann es streng genommen keine Ausloschung geben, da hier gleichzeitig die Bedingungen

(3.9.) und (3.10.) und auRerdem fir das Stufensegﬁledm Versetzung noch

g, =0 (3.11)
erfullt sein mussten [55]. In der Praxis wird daher von einer ,effektiven Ausléschung ge-
sprochen, wenn Bedingung (3.9.) erfillt ist, Bedingung (3.10.) und (3.11.) jedoch nicht. Der
hierbei auftretende Restkontrast kann i.a. vom Kontrastghb#0 unterschieden werden.
AulRerdem sei an dieser Stelle noch darauf hingewiesen, dass elastisch anisotropes Verhalten
ebenfalls den Versetzungskontrast beeinflusst. Jedoch ist es auch in diesen Fallen bei der Ana-
lyse von Burgersvektoren ausreichend, die effektive Ausldschung fir mindestens zwei Refle-

Xe g 4y hachzuweisen. Somit kann der Burgersvektor einer Versetzung bestimmt werden,
wenn fir mindestens zwei Reflexg,,,, je ein Zweistrahlfall eingestellt werden kann, fur den

die Versetzung ausgeltdscht ist. Der Burgersvektor verlauft dann parallel zu

B H g(hlklll) X_g(hzkz|2) ' (312)

3.3.2. Kontrastprofil einer Versetzung

Ist das Produkfj(b#0 und damit ganzzahlig, bestimmt der Wertgb die Kontrastbreite
der abgebildeten Versetzung. Das Intensitatsprofil des Kontrastes einer Schraubenversetzung
ist fur verschiedene Werte vaib=n in Abb. 3.3 dargestellt. Die Abszisse fasst hierbei die

Parameter x und zu 3 = 2rsx zusammen, wobes konstant sein soll. Die Grofze x be-
schreibt den senkrecht zum Elektronenstrahl verlaufenden Abstand zwischen der Versetzung
und der Probenséaule, fur die die Gitteramplitude bestimmt werden soll. Bei dieser Darstellung
sind die kleineren Streufaktoren f fur gré3er werdende Werte von n nicht bertcksichtigt. Die
Intensitatsprofile machen zweierlei deutlich. Zum einen begleitet der Kontrast einer Verset-
zung asymmetrisch ihren Kern, der dufck 0 verlauft. Zum zweiten zeigt Abb. 3.3 fur die
Werte n = 3 bzw. 4 je zwei Intensitatsmaxima. In diesen Fallen werden zwei Kontrastlinien
abgebildet. Die Kontrastbreite (Abszisse) und die unterschiedlichen abgebildeten Intensitaten
erlauben es in den meisten praktischen Fallen, zwischen diesem Doppelkontrast und der wirk-

lichen Existenz von zwei Versetzungen zu unterscheiden. Dieser Doppelkontrast erlaubt es,
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den Betrag des Burgersvektors einer Versetzung zu bestimmen, wenn zuvor seine Richtung

entsprechend Gleichung (3.12.) ermittelt wurde.

Intensitiit (willkiirliche Einheiten)

. 0
-6 -4 0 +2

Abbildung 3.3: Intensitatsprofile des Abbildes einer
Schraubenversetzung als Funktion
vonB= 27sx fir verschiedene Werte
von n nach [45]. Der Kern der Ver-
setzung befindet sich = 0.

Die Intensitatsprofile in Abb. 3.3 gelten fiir ein Prodgkb > 0. Wird fiir die Abbildung der

Versetzung der entgegengesetzte Reflg) (terwendet, so liegen die Intensitatsmaxima auf-

grund der Asymmetrie des Kontrastes auf der gegenuberliegenden Seite des Versetzungs-
kerns. Fur zwei parallel verlaufende Versetzungen, die das gleiche Ausléschungsverhalten
zeigen, kann mit Hilfe der Asymmetrie des Versetzungskontrastes die Orientierung der beiden

Burgersvektoren zueinander bestimmt werden. Zeigen beide Burgersvektoren in die gleiche
Richtung, so ist fir beide Versetzungen das Prodkt= n ebenfalls stets gleich und der
relative Abstand der Intensitdatsmaxima bleibt fir entgegengesetzte Refipstets gleich.

Solche Anordnungen heil3en Versetzungspaare. Die betreffenden Versetzungen liegen auf
einer gemeinsamen oder parallelen Netzebene. Sind hingegen die Burgersvektoren zweier
paralleler Versetzungen entgegengesetzt zueinander orientiert, so bedeutet digsefiie

Veréanderung des relativen Abstandes der abgebildeten Kontrastlinien zueinander. Solche Ver-
setzungsanordnung wird als Versetzungsdipol bezeichnet. Die betreffenden Versetzungen

liegen auf parallelen Netzebenen.
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3.3.3. Beugungskontrast flachenhafter Fehler

Die Bewegung von Versetzungen mit unvollstandigem Burgersvektor ist mit der Bildung fl&-
chenhafter Fehler im Kristall verbunden. Ein unvollstandiger Burgersvektor ist kein Translati-
onsvektor des entsprechenden Kristallgitters. In kristallinen Objekten fiihren diese flachenhaf-
ten Fehler zur Ausbildung von Grenzflachen, die eine fehlerhafte Stapelfolge der Netzebenen
des betreffenden Kristalls zu Folge haben. Die mathematische Beschreibung des Beugungs-

kontrastes von Grenzflachen geht von einer Translation zweier Kristallbereiche gegeneinander

aus [54], wobei der dazugehdorige VerschiebungsveRtdeein vollstandiger Gittervektor ist.

In Analogie zur bisher gewahlten Bezeichnung einer Gitterstérung charakterisiert der Ver-

schiebungsvektoR die entstandene Grenzflache.kann keine beliebigen Werte annehmen,
sondern ist von der Kristallstruktur abhangig. Er liegt in der Grenzflache, ist Uber der gesam-

ten Grenzflache konstant und nur dort existent. In einer ungeordneten kristallinen Struktur
verursacht ein unvollstandiger GittervektRr einen Stapelfehler. Liegt eine geordnete Struk-

tur vor, und istR ein Gittervektor der entsprechenden ungeordneten, nicht jedoch der geord-

neten Struktur, so kommt es zur Bildung einer Antiphasengrenze. Sogenannte Uberstruktur-

Stapelfehler entstehen in geordneten Strukturen, wenn der Verschiebungsvekaster ein
Translationsvektor im geordneten noch im ungeordneten Gitter ist. Auf3erdem besteht in ge-
ordneten Strukturen die Moglichkeit zur Bildung komplexer Fehler. Dies ist der Fall, wenn

die entsprechende Grenzflache gleichzeitig Stapelfehler und Antiphasengrenze darstellt [69].

Ausgangspunkt fur die Beschreibung des Beugungskontrastes flachenhafter Fehler nach dem

Modell der Saulennaherung ist

2

G(ﬁe):fexp(—i S(2)dz+ J’exp(—i 219 [n?e) [exp(-i $[2)dz. (3.13.)

Gleichung (3.13.) enthalt neben dem Phasenspour@ng R die bereits in Abschni.2.2.
beschriebene Tiefenoszillatiocgz. Der Anteil der Grenzflache an der Gitteramplitude kann

als Phasensprung bezeichnet werdenRdabrupt bei einer definierten Folientieteauftritt.

Die z-Koordinate der Grenzflache kann sich kontinuierlich entlang der gesamten Grenzflache
andern. Als Konsequenz entsteht ein Streifenkontrast, dessen Streifen parallel zur Schnittlinie

der Grenzflache mit der Folienoberflache verlaufen.
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Der Streifenkontrast ist das charakteristische Erscheinungsbild flachenhafter Fehler, die
schrag in einer TEM-Folie liegen. Als Konsequenz aus Gleichung (3.13.) ergibt sich fir paral-
lel zur Oberflache der TEM-Folie liegende Fehler ein Fehlen der Tiefenoszillation. Unter die-

sen Bedingungen zeigt die Flache einen gleichformigen Kontrast, der sich nicht notwendiger-

weise von dem des umgebenden fehlerfreien Kristalls unterscheiden muss. Von schrag zur

Folienoberflache liegenden Fehlern wiRl durch die Ausléschung des Streifenkontrastes

bestimmt. Daflr muss der Phasensprung in Gleichung (3.13.) verschwinden. Diese Vorausset-
zung wird erfiillt, wenn der Phasensprumg- 21§ R ganzzahlige Werte annimmt. Das Aus-
|6schungskriterium fir flachenhafte Fehler lautet daher

2ngR=012,...n,(n0G). (3.14.)

Nach seiner Definition liegt der Verschiebungsvekiorin der Ebene der Grenzflache. Die
Gitterstorung in der Grenzflache ist mit einer Gitterstérung senkrecht zur Grenzflache ver-

bunden. Letztere kann ebenfalls mit einem Fehlervektor beschrieben werden. Dieser wird i.a.

mit ﬁF bezeichnet. Beide Gitterstorungen reprasentieren dieselbe Grenzflache. Der Beu-
gungskontrast muss daher fér und R, identisch sein. Die Gitteramplitude (3.13.) ergibt fiir

R und ﬁF genau dann das gleiche Ergebnis, wenn beide Gitterstérungen tber einen vollstan-

digen Gittervektor miteinander verknupft sind. Ein vollstandiger Gittervektor leistet zur Git-
teramplitude den gleichen Beitrag wie ein fehlerfreier Kristall und beeinflusst daher den resul-

tierenden Kontrast der Grenzflache nicht. Das Ausléschungskriterium (3.14.) kann daher auf
R und R, gleichermaRen angewendet werden. Der Burgersvektor einer vollstandigen Ver-

setzung stellt beispielsweise einen vollstandigen Gittervektor dar. Die beschriebenen Gitter-

storungen konnen somit Uber einen vollstandigen Burgersvektor verkntipft werden [49]
R=b+R,. (3.15.)

In kristallinen Objekten kann diese Stérung der Stapelfolge mit dem Hinzufiigen oder Entfer-

nen einer bestimmten Anzahl von Gitterebenen beschrieben werden. Das Hinzufligen von

Netzebene beschreibt eine extrinsische Fehlerflache. Es giltRianf. Das Entfernen von

Netzebenen fiihrt zu einer intrinsischen Fehlerflache und eB gHoO.

Neben der Ausloschung des Streifenkontrastes bietet der Beugungskontrast weitere Mdglich-

keiten zur Analyse flachenhafter Fehler. Die fur eine Grenzflache charakteristischen Oszillati-
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onen der Intensitaten von durchgehender und abgebeugter Elektronenwelle fiihren zu unter-
schiedlichen Streifenmustern, deren Natur analytisch in [51, 52] beschrieben wird. Fir den
Streifenkontrast von Stapelfehlern und Antiphasengrenzen ergeben sich charakteristische
Merkmale bei der Abbildung im Hell- und Dunkelfeld, die es ermdéglichen, beide Grenzfla-
chen voneinander zu unterscheiden [50, 52, 54]. Diese werden im folgenden zusammenge-
fasst. Zunachst wird auf die notwendigen Bedingungen fur die Abbildung und Analyse fla-

chenhafter Fehler im TEM hingewiesen.

Fir eine Analyse der Grenzflachen werden diese im Hell- und Dunkelfeld mit dem gleichen
Reflex abgebildet. Die Hell- und Dunkelfeldabbildungen werden unter dynamischen Bedin-
gungen [47, 48, 51], d.h. mit einem AbweichungsvekterOsdurchgefiihrt. Das Objekt wird

zum Elektronenstrahl derart gekippt, dass jeweils nur eine Netzebenenschar Strahlen intensiv
reflektiert. Im Beugungsbild darf neben dem durchgehenden Strahl nur der Reflex eines abge-
beugten Strahls hohe Intensitéat zeigen. In diesem Fall sind nach der dynamischen Kontrast-
theorie [47, 51] die Intensitdten der abgebeugten Elektronenwellen nicht mehr vernachlassig-
bar gegenuber der Intensitat der transmittierten Welle. Unter diesen Bedingungen wird der
Streifenkontrast im Hell- und Dunkelfeld sehr gut abgebildet. Am HVEM werden unkorrigier-

te Dunkelfeldaufnahmen gemacht, d.h. der abgebeugte Strahl wird nicht durch Ablenkspulen

auf die optische Achse der magnetischen Linsen gekippt.

STAPELFEHLER

Die Hellfeldabbildung eines Stapelfehlers ergibt in bezug auf die Folienmitte einen symmetri-
schen Streifenkontrast. An der Folienober- und -unterseite zeigt ein Stapelfehler im Hellfeld
also den gleichen Kontraststreifen. Das Vorzeichen des Phasenspribegimmt, ob der
jeweils erste Streifen an Ober- und Unterseite hell oder dunkel ist. Im Hellfeld ergibt sich fur

einen Wert vorsina >0 je ein heller Streifen, fusina <0 je ein dunkler Streifen. Die Dun-

kelfeldaufnahme ergibt flr den gleichen abbildenden Reflex einen asymmetrischen Streifen-
kontrast. Hier zeigen die jeweils ersten Streifen an Folienober- und -unterseite einen pseudo-
komplementaren Kontrast. An der Folienoberseite ist in der Hell- und Dunkelfeldaufnahme
der gleiche Kontraststreifen zu erkennen. Eine Veranderung der Foliendicke wirkt sich auf die
Anzahl der Streifen aus. Bei einem Stapelfehler entstehen mit zunehmender Foliendicke neue

Kontraststreifen in der Mitte der Fehlerflache. Dies gilt fur Hell- und Dunkelfeldabbildung

gleichermafRen. Der Stapelfehler ist durch einen Verschiebungs\wekier ungeordneten
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Struktur charakterisiert. Er kann daher nicht mit Uberstrukturreflexen abgebildet werden. Der

Streifenkontrast ist dann ausgeldscht.

ANTIPHASENGRENZEN
Der Phasensprung =2mg R in der Beugungsamplitude (3.13.) nimmt fiir eine Antiphasen-
grenze den Wert =1t an. Der Streifenkontrast einer Antiphasengrenze ist sichtbar, wenn fur

den abbildenden Reflex der Phasensprung diese Bedingung erfullt. Der Intensitatsverlauf von
durchgehendem und abgebeugtem Elektronenstrahl fuhrt bei einer Antiphasengrenze sowohl
im Hellfeld als auch im Dunkelfeld zu einem symmetrischen Streifenkontrast. Der Kontrast
im Dunkelfeld verhalt sich komplementér zum Kontrast im Hellfeld. Der zentrale Streifen,
d.h. derjenige in der Folienmitte, ist im Hellfeld ein heller und im Dunkelfeld ein dunkler. Mit
zunehmender Foliendicke entstehen neue Kontraststreifen eher an der Folienober- und -
unterseite und nicht in der Folienmitte. Eine Antiphasengrenze kann nur mit Uberstrukturre-
flexen sichtbar gemacht werden. Die Abbildung der Grenzflache mit fundamentalen Reflexen

fuhrt zur Ausléschung des Streifenkontrastes.

3.4. Probenmaterial und Prdparation

Fur die Untersuchungen standen folgende M&Sikristalle zur Verfigung: ein nach der
Czochralski-Methode (CZ) gezichteter MsgBinkristall und vier MoSkEinkristall-
Plattchen, die in einem $8AL FZ-SS35W Zonenschmelzofen (FZ) unter Argon-
Schutzgasatmosphéare gezichtet worden waren. Der zylinderférmige (CZ)-Einkristall hatte
einen nahezu kreisrunden Querschnitt mit einem Durchmesser von ca. 1 cm und eine Hdhe
von ebenfalls 1 cm (Abb. 3.4.c). Die Orientierungsbestimmung mit Hilfe des Laueverfahrens
ergab eine nahezu parallel zurl[d]-Richtung verlaufende Zylinderachse. Die vier (FZ)-
Plattchen hatten eine Grol3e von ca. 2 cm? und waren zwischen 0,8 und 1,1 mm dick. Mit Hil-
fe des Laueverfahrens wurde jeweils die Kristallrichtung senkrecht zur Plattchenoberflache
und die Orientierungen in der Plattchenebene bestimmt. Jeweils zwei Plattchen wiesen identi-
sche Formen und Orientierungen auf (Abb. 3.4.a, b). Die Flachennormalen waren parallel zur
[010]-Richtung bzw. [1L0]-Richtung. Eines der [10]-Plattchen zerbrach bei der Orientie-

rungsbestimmung und konnte nicht fur die geplanten Untersuchungen genutzt werden.
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Abbildung 3.4: MoS -Einkristalle. Ausgangsmaterial, teilweise mit der Angabe von Orientierungen.
a) 1- 1,1 mmdicke (FZ)-Einkristall-Plattchen mit einer Oberflache parallel zu (010).
b) 0,8 - 0,9 mm dicke (FZ)-Einkristall-Plattchen mit einer Oberflache parallel Z0[1
¢) (C2)-Einkristall. Die senkrechte und die gro3ere Querschnittsachse verlaufen nahe
einer <110>-Richtung.

Die Ziichtungsrate fiir (FZ)-Einkristalle liegt tiblicherweise bei 10 rinfilB, 70]. In analog
hergestellten Mo%iEinkristallen wurde in [10] die Konzentrationen an interstitiellen und
substitutionellen Verunreinigungen bestimmt. Nach diesen Untersuchungen liegen in den vor-
liegenden (FZ)-Einkristallen metallische Verunreinigungen vor, hauptséchlich Fe- und W-
Atome, die eine Konzentration von 300 Gew.-ppm nicht Uberschreiten. Interstitielle Verunrei-
nigungen, C-, O- und H-Atome, ergeben zusammen eine Hochstkonzentration von 31 Gew.-
ppm. Somit kénnen die Fremdatomkonzentrationen bei 350 bis maximal 700 at-ppm liegen.
Die (FZ)-Einkristalle kbnnen daher als sehr reine Einkristalle angesehen werden. Fur die be-
absichtigte Untersuchung der plastischen Eigenschaften von monolithischemisfattés

von grofem Vorteil. Signifikante Fremdeinflisse auf das mikroskopische und makroskopi-
sche Verformungsverhalten kbnnen weitestgehend ausgeschlossen werden. Die Zichtungsrate
des (CZ)-Einkristalls und dessen Konzentration an Verunreinigungen sind nicht bekannt. Je-
doch sind gewohnlich die Raten bei dieser Ziuchtungsmethode um ein Vielfaches héher [71-
73]. Ein Hinweis auf Fremdatomkonzentrationen findet sich in [74]. Hier wird die Gesamt-
verunreinigung mit ca. 330 at-ppm angegeben. Problematisch bei der Zichtung von (CZ)-
Einkristallen ist die Steuerung der stéchiometrischen Zusammensetzung [75]. Der niedrige
Silizium-Partialdruck am Schmelzpunkt von Me&i0™ Torr = 13,33 Pa) fiihrt zur Verdamp-

fung von Silizium. Typisch fir (CZ)-Einkristalle ist die Bildung einer Ausscheidungsphase
infolge des unterstéchiometrischen Verhaltnisses zwischen Si- und Mo-Atomen [7, 72, 74].
Bei dieser Ausscheidungsphase handelt es sich um das ebenfalls tetrageSijeMoOri-
entierungsbeziehung zwischen der Me8atrix und den plattenformigen M8is-

Ausscheidungen ist in [74] analysiert worden.

Die vorhandenen Probenmengen boten wenig Spielraum bei der Wahl der kristallographi-

schen Verformungsrichtung. Um den begrenzten Kraften Rechnung zu tragen, die in der



3. Experimentelle Methoden 28

Hochtemperatur-in-situ-Dehneinichtung fir das HVEM auf die Zugprobe aufgebracht werden
kénnen, wurden die Lastachsen so gewahlt, dass sich fir ein Gleitsystem mit verhaltnismafig
geringer kritischer Schubspannung ein méglichst hoher Schmidfaktor ergibt. Au3erdem soll
dieses Gleitsystem eine anomale Temperaturabhangigkeit der FlieRspannung besitzen. Die
Lastachsen mussen mdglichst in der Plattchenebene liegen. Es ist vorteilhaft, wenn sich eben-
falls guinstige Schmidfaktoren fir mogliche Quergleitebenen oder fir ein weiteres Gleitsystem
ergeben. Dies erhoht die Wahrscheinlichkeit von Versetzungsreaktionen und Versetzungsmul-
tiplikationen sowie deren Beobachtung im HVEM. In der Tabelle 3.1 sind die Schmidfaktoren
fur verschiedene Orientierungen der Lastachse fur die bekannten Gleitsysteme jrabtoSi
gefuhrt. Gleitsysteme, die nach [3, 7, 10,76] eine Fliespannungsanomalie aufweisen, sind mit
. gekennzeichnet. Der Netzebenenabstand d der verschiedenen Gleitebenen und der Betrag

des jeweiligen Burgersvektors b werden ebenfalls angegeben.

Tabelle3.1: Schmidfaktoren fur verschiedene Gleitsysteme und Lastachsen.

Gleitsystem d[nm] b[nm] | [001] [302] [201] ([1801] [100] [110] ([331]
{110}/<111>* 0,226 04531 | O 034 04 033 025 0 0,37
{110}/<331> 0,226 0,7848| O 027 035 047 043 0 0,22
{013}/<100> 0,202 03204 | O 034 038 0,10 0 032 047
{013}/<331>* 0,202 0,7848 | 0,39 0493 046 039 039 039 0,39
{010}/<100>* 0,160 0,3204 | O 0 0 0 0 05 037
{011}/<100>* 0,099 03204 | O 017 018 0,05 0 0,46 0,46
{011}/<111> 0,099 04531 | 033 030 039 040 033 033 0,33

*: Gleitsysteme mit FlieRspannungsanomalie

Bei der Praparation der Mikrozugproben aus den (FZ)-Einkristall-Plattchen stand eine gunsti-
ge Orientierung fur die Aktivierung des {110}/<111>-Gleitsystems im Vordergrund, da dieses
Gleitsystem die mit Abstand geringsten kritischen Schubspannungen auch im Bereich der
FlieRspannungsanomalie aufweist [10]. Fur zwei (FZ)-Einkristalle (Abb. 3.4.a) wurde eine
[201]-Orientierung der Lastachse gewahlt. Das {013}/<331>-Gleitsystem hat zwar einen ho-
heren Schmidfaktor als das {110}/<111>-Gleitsystem, dennoch sollte letzteres aufgrund der
wesentlich kleineren kritischen Schubspannung beglnstigt sein. Die entsprechenden Einkris-
tall-Plattchen sind zudem dick genug, um Proben fir makroskopische Verformungsexperi-
mente zu praparieren. Daher wurden sie Uberwiegend fir die Praparation von Mikrozug- und
Druckproben mit einer [201]-Lastachse verwendet. Im Verlauf der Untersuchungen hat sich
eine Praparation von Mikrozugproben aus bereits verformten Druckproben als sehr vorteilhaft
fur die In-situ-Dehnversuche erwiesen. Darauf wird an geeigneter Stelle eingegangen. Der
Zuschnitt der Proben wurde so gewahlt, dass aus den verbliebenen Reststlicken weitere Pro-

ben anderer Orientierung prapariert werden konnten. So wurden noch zwei Druckproben mit
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einer Lastachse [1801] und jewells aus den schmalen unteren Probenbereichen Druckproben

mit einer [302]-Langsachse prapariert. Die Praparation von [331]-orientierten Mikrozugpro-
ben aus dem (FZ)-Einkristall analog Abb. 3.4.b verlief erfolglos. Es war nicht moglich, das
sehr spréde Material ohne Rissbildung auf die erforderliche Probendicke von 100 um abzu-
dinnen. Der (CZ)-Einkristall (Abb. 3.4.c) wurde fir die Herstellung von [110]-Druckproben
verwendet. Diese Orientierung beginstigt eine von <100>-Versetzungen getragene plastische
Verformung. Wie der Tabelle 3.1 zu entnehmen ist, ergeben sich bei einer Belastung der Mo-
Six-Einkristalle in [110]-Orientierung fur zwei Gleitsysteme gunstige Schmidfaktoren, die

zudem einen Temperaturbereich mit anomalem FlieRverhalten aufweisen.

Fur die makroskopischen Verformungsexperimente wurden kurze und lange Druckproben
prapariert. Die kurzen Druckproben hatten eine Lange von ca. 5 mm und einen Querschnitt
von etwa (2 x 1) mm?. Der uberwiegende Teil der makroskopischen Druckproben besal} eine
Lange von ca. 10 mm und einen Querschnitt von 2 mmz2. Sie wurden nach der Druckverfor-
mung fir die Herstellung von Mikrozugproben fir die In-situ-Experimente verwendet. Aus
den (F2)-Einkristallen wurden [201]-Druckproben mit (010)- undQtSeitenflachen herge-

stellt. Die [302]-Druckproben hatten (010)- und @6Seitenflachen. Die Seitenflachen der
[1801]-Druckproben sind (010)- und (&)-Flachen. Aus dem (CZ)-Einkristall wurden e-
benfalls lange und kurze [110]-Druckproben mit (001)- untiQjtSeitenflachen prapariert.

Die Proben wurden mit einer Fadenséage mit Wolfram-Faden unter Verwendung einer Borkar-
bid-Suspension oder mit einer Funkenerosionsmasechigeschnitten. Die Seitenflachen und

die Probenendflachen wurden poliert und planparallel gelappt. Die Seitenflachen wurden in
einem ersten Schritt auf Korund-Papier poliert. Dem schloss sich das Polieren mit einer Dia-
mant-Suspension auf Papier an. Die Diamantkérnung der Suspension wurde schrittweise von
3 auf 0,3 um reduziert. Das abschliel3ende Lappen der Seitenflachen erfolgte mit einer Alumi-
niumoxid-Wasser-Mischung. Die Kérnung der Aluminiumoxid-Partikel betrug 0,3 pm. Die
Probenendflachen wurden zunachst auf 1200-er Korund-Papier planparallel poliert. Abschlie-
Bend erfolgte das Lappen auf einer Graugussplatte mit Borkarbid in einer Wasser-Glyzerin-

Mischung. Es wurde Borkarbid mit einer 2 um-Kornung verwendet.

Die Handhabung von Mogfur die Praparation von TEM-Folien hat sich wegen der grof3en

Sprodigkeit bei Raumtemperatur als auRerordentlich schwierig erwiesen. Die Probenausbeute
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fiel daher relativ gering aus. Mikrozugproben fur die In-situ-Dehnung wurden aus unverform-

ten Einkristallen und aus langen Druckproben prapariert. In Abb. 3.5 ist die typische Form
einer Mikrozugprobe und ihre Abmessungen abgebildet. Die Druckproben wurden zuerst mit
einer Fadensage auf eine Lange von 8 mm gekirzt. Dann wurde das Material in ca. 300 um
dicke Scheiben geschnitten. Es hat sich gezeigt, dass die Scheiben nicht mit einer Fadensage
geschnitten werden kénnen. Das Material erwies sich als so spréde, dass Risse und das Aus-
brechen von Probenteilen die Proben zerstérten. Daher wurde dazu Ubergegangen, die Proben
mittels Funkenerosion in etwa 300 um starke Scheiben zu schneiden. Dinnere Scheiben
konnten auch mit der Funkenerosion nicht prapariert werden. Hier kam es ebenfalls zur Bil-
dung von Rissen und zur Zerstérung der Proben. Zur Fixierung der Proben im In-situ-
Dehntisch missen zwei 0,6 mm grofR3e Locher in einem Abstand von 5,1 mm in die Proben
eingebracht werden (Abb. 3.5). Dies geschah mittels Funkenerosion. Die 300 um starken
Scheiben wurden danach vorsichtig auf eine Dicke von 100 pm auf Korund-Papier geschlif-
fen. Damit wird sichergestellt, dass der Warmeeinflussbereich der Funkenerosion abgetragen
wird. Um die Proben bei diesem Arbeitsschritt nicht zu zerstéren, wurde Korund-Papier mit
einer 400-er Koérnung und feiner verwendet werden. AnschlieBend wurden die Oberflachen
mit einer Diamant-Suspension geléappt. Dieser Arbeitsschritt wurde bereits fur Druckproben

beschrieben.

Abbildung 3.5: Schematische Darstellung einer Mikrozugprobe
fur die In-situ-Dehnversuche im HVEM.

Aus (FZ)-Druckproben wurden Mikrozugproben mit einer [010]-Foliennormale und aus (CZ)-
Druckproben mit einer [001]-Foliennormale prépariert. Die Praparation der Mikrozugproben
wurde an einem &raN-Muldenschleifgerat fortgesetzt. In der Probenmitte wurde das Materi-

al durch Schleifen einer Mulde weiter abgedinnt und anschliel3end poliert. Das Schleifen er-
folgte durch ein rotierendes Kupfer-Schleifradchen mit horizontaler Rotationsachse. Hier
wurde wiederum eine 3 pm-Diamant-Suspension verwendet. Die Probe wurde auf eine eben-
falls rotierende Unterlage mit vertikaler Rotationsachse geklebt. Der Probenhalter kann neben

der Rotation noch eine Translationsbewegung ausfuhren. Dieser zusatzliche Vorschub ermég-
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licht das Dunnen eines grof3en Probenbereiches einschlie3lich der Probenrander. Dies ist fur
die geplante Mikroverformung im HVEM von grof3er Bedeutung, da so die Probe Uber ihren
gesamten Querschnitt gedinnt werden kann. Zum Polieren der Muldenoberflache wurde wie-
der eine 0,3 pm-Aluminiumoxid-Suspension benutzt. Nach diesem Vorgang betragt die Rest-

dicke im Bereich der Mulde etwa 15 bis 20 pum.

Die elektronenoptische Transparenz wird mit dem weiteren Abdunnen der Probe inainer G
TAN-Duomill-lonenabdiinnanlage erzielt. Fir das Abdinnen von Meigkristallen haben

sich Beschleunigungsspannungen von 6 kV und ein Anodenstrom von 0,8 bis 1 mA bewabhrt.
Jingste Untersuchungen in [77] bestatigen, dass bei diesen Parametern Artefakte,in MoSi
durch das lonenabdiinnen weitestgehend vermieden werden. Darauf wird noch in Abschnitt 4.
eingegangen. Die beschleunigten Ar-lonen treffen unter einem Winkel von 12 ° auf die Pro-
benoberflache. Bei diesen Parametern liegen die Abdinnzeiten bis zur Perforation der TEM-
Folie bei etwa 15 Stunden. Eine Reduzierung der Beschleunigungsspannung und des Anoden-
stroms reduziert die Abtragrate sehr stark, so dass die Abdinnzeiten stark anwachsen. Diese

Parameter flihren zu einer verstarkten Bildung von Artefakten.

Mikrozugproben, die im Verlauf eines Dehnversuches im HVEM nicht zerstért wurden, konn-
ten direkt fur die Analyse der Mikrostruktur herangezogen werden. In den meisten Fallen en-
dete ein In-situ-Dehnexperiment jedoch mit dem Bruch der Probe. Die Bruchstiicke wurden in
der lonenabdinnanlage nachgediinnt. Dies erfolgte bei wesentlich geringeren Beschleuni-

gungsspannungen (< 3 kV) und geringerem AnodenstediyB3(bis 0,5 mA).

Fur die In-situ-Temperexperimente und fur die Analyse der Mikrostruktur nach einer Druck-
verformung wurden konventionelle TEM-Folien, d.h. Proben mit einem Durchmesser von 3
mm, prapariert. Die (FZ)-Folien besitzen eine [010]-Foliennormale, die (CZ)-Folien eine
[001]-Foliennormale. AufRerdem wurden Querschnittproben, d.h. Folien mit einer Normale
parallel zur Lastachse, und Folien parallel zu den an den Druckprobenoberflachen sichtbaren
Gleitspuren prapariert. Die Préaparationsschritte sind mit denen der Mikrozugproben identisch.

Auf eine Abdinnung der Probenrandbereiche kann jedoch verzichtet werden.
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4. Experimentelle Ergebnisse

In diesem Abschnitt werden die Ergebnisse der Experimente an makroskopisch und in In-situ-
Dehnexperimenten verformten MoSi,-Einkristallen vorgestellt. An makroskopischen Druck-

proben wurden Verformungsexperimente bel verschiedenen Temperaturen und verschiedenen
Orientierungen der Druckachse durchgefiihrt. Wahrend der Druckverformung wurden Span-
nungsrelaxations- und Dehnratenwechsel-Versuche durchgefihrt. Mikrozugproben verschie-
dener Orientierungen der Zugachse wurden in In-situ-Dehnexperimenten im HVEM bei ver-
schiedenen Temperaturen verformt. Die Ergebnisse der elektronenmikroskopischen Untersu-

chungen stellen die entstandenen Verformungsstrukturen vor.

Der Uberwiegende Teil der makroskopischen und mikroskopischen Verformungsexperimente
ist an (FZ)-Einkristallproben mit einer [201]-Lastachse durchgefiihrt worden. Sie bilden daher
auch den Hauptteil der Ergebnisse dieser Arbeit Uber das Verformungsverhalten ven MoSi
Dies gilt gleichermal3en fur die Ergebnisse der Analyse der Verformungsstrukturen. Einige
Experimente an (FZ)-Proben wurden auch mit einer anderen Orientierung der Lastachse
durchgefuhrt. Deren Ergebnisse werden ebenfalls zusammen mit den entstandenen Verfor-
mungsstrukturen vorgestellt. Die Verformung von [110]-orientierten (CZ)-Proben wurde in
den meisten Fallen von Rissbildung begleitet. In einigen Féllen wurden die Proben durch
Bruch zerstort. Eine Auswertung der Verformungskurven wurde daher nicht vorgenommen.

Die Praparation von TEM-Folien war infolge der Rissbildung in vielen Fallen unmdglich.

4.1. Makroskopisches Verformungsverhalten in [201]-Druckrichtung

MoSi,-Einkristalle wurden entlang ihrer kristallographischen [201]-Achse bei Temperaturen
zwischen 300 und 1200 °C mit einer Grunddehnungsrate vorsiQnter Druckbeanspru-

chung verformt. Abb. 4.1 zeigt die typischen Verformungskurven, die wéhrend dieser Druck-
verformungen aufgenommen wurden. Das temperaturabhangige Verformungsverhalten lasst
sich in drei Temperaturintervalle unterteilen. Unterhalb von 500 °C und oberhalb von 1000 °C
sinkt die Flielspannung mit steigender Temperatur. Die Verformungskurven sind glatt und
weisen im Anschluss an den elastischen Bereich eine ausgeprégte Streckgrenze auf. In einem
mittleren Temperaturintervall zwischen 500 und 1000 °C ist das Verformungsverhalten durch
eine mit der Temperatur anomal ansteigende Flie3spannung gekennzeichnet. Hierbei ist ein
signifikanter Anstieg der FlieBspannung von ca. 75 MPa bei 500 °C auf ca. 260 MPa bei 990

°C zu beobachten. Die Verformungskurven zeigen in diesem Temperaturintervall einen insta-



4. Experimentelle Ergebnisse

33

bilen Verlauf der FlieBspannung. Diese Instabilitaten auf3ern sich bei 500 und 600 °C in klei-

nen Schwankungen der FlieBspannung. Zwischen 750 und 940 °C tritt ruckartiges FlieRen auf.

Die Hohe der Lastabfélle steigt mit der Verformungstemperatur bzw. der Flie3spannung.
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Abbildung 4.1:  Verformungskurven von MoS-Einkristallen nach Druckverfor-
mung zwischen 300 und 1200 °C entlang der Druckachse [201]
bei einer Dehnungsrate von16™.

Nach den Druckexperimenten wurden die Seitenflachen der Proben lichtmikroskopisch in
einem Stereomikroskop untersucht. Auf den (010)-Seitenflachen verlaufen Gleitspuren unter
einem Winkel von ca. 50 ° zur Druckachse in [001]-Richtung und auf deR){10
Seitenflachen unter einem Winkel von je 38 ° zur Lastachse in [221]- 2@dJfRichtung.

Diese Gleitspuren kénnen {110}-Ebenen zugeordnet werden. Im gesamten Temperaturbereich
wird demnach die plastische Verformung durch Versetzungsgleiten auf {110}-Ebenen reali-
siert. Nach der Druckverformung bei 300 °C zeigen die Seitenflachen in Abb. 4.2.a feine,
scharf gezeichnete Gleitspuren von {110}-Ebenen, die gleichmaliig Uber das gesamte Proben-
volumen verteilt sind. Nach einer plastischen Verformung bei 300 und 350 °C sind zusatzlich
zu den {110}-Gleitb&andern weitere Gleitbander auf den Seitenflachen der Druckproben nach-

zuweisen. Diese Bander verlaufen auf den (010)-Seitenflachen senkrecht zu denen der {110}-

Ebenen und auf den (29-Seitenflachen senkrecht zur Druckachse. Diese Gleitspuren treten
im Vergleich zu den {110}-Spuren nur sehr selten auf und zeigen keine gleichmaRige Vertei-
lung auf der Probenoberflache. Sie hinterlassen auf den Seitenflachen keine durchgehenden
Spuren. Es ist somit nicht zweifelsfrei festzustellen, ob diese Spuren das Versetzungsgleiten

auf nur einem Gleitebenentyp repréasentieren. Wird eine Zusammengehdrigkeit ausgeschlos-
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sen, so kdme eine Vielzahl von Gleitsystemen in Frage. Die entsprechenden Gleitebenen sind
in Abb. 4.2.b angegeben. Die sehr geringe Haufigkeit dieser Gleitspuren spricht jedoch nicht
fur eine Aktivierung mehrerer Gleitsysteme. Daher scheint die Annahme gerechtfertigt, dass
diese kurzen Gleitspuren durch ein und dasg8lbésystem hervorgerufen werden. In diesem

Fall sind diese Gleitbander die Folge des Versetzungsgleitens auf (001)-Ebenen. Mit steigen-
der Verformungstemperatur kommt es zu einer Lokalisierung der plastischen Deformation.
Diese Lokalisierung auf3ert sich in groberen {110}-Gleitbandern und deren inhomogener Ver-
teilung Uber das Probenvolumen. Der Bereich der Flie3spannungsanomalie zwischen 600 und
1000 °C kann ausschlie3lich dem Abgleiten von {110}-Ebenen zugeordnet werden. In Abb.
4.2.c sind {110}-Gleitbander nach einer Druckverformung bei 750 °C abgebildet. Die Oxida-
tion von Silizium der Einkristallproben mit dem Luftsauerstoff fihrt bei Verformungstempe-
raturen oberhalb 1000 °C zur Bildung einer S@xidationsschicht, welche die lichtmikro-
skopisch Untersuchung der Probenoberflachen einschrankt. Fir diesen Temperaturbereich
kénnen Gleitspuren nur auf den (010)-Seitenflachen nachgewiesen werden. Abb. 4.2.d zeigt
die Gleitspuren einer bei 1200 °C verformten Druckprobe. Nach einer Druckverformung o-
berhalb von 1000 °C sind die {110}-Gleitspuren sehr homogen Uber das gesamte Probenvo-
lumen verteilt. Sie hinterlassen auf den (010)-Seitenflachen wellige, diffuse Gleitb&nder. In
diesem Temperaturintervall kann ein zweites System schwacher und gleichmaRig verteilter
Gleitspuren nachgewiesen werden. Es kann wie in Abb. 4.2.b der Gleitung auf (001)-Ebenen

zugeordnet werden.

_.:“" T

Abbildung 4.2: Gleitspuren auf den Seitenflachen von [201]-orientierten Druckproben nach
plastischer Verformung bei a) 300 °C, b) 350 °C, c) 750 °C und d) 1200 °C.
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4.1.1. Verformungsverhalten zwischen 300 und 500 °C

Abb. 4.3 enthalt ausgewéhlte Verformungskurven des unteren Temperaturintervalls, die einen
gréReren Dehnungsbereich wiedergeben. Die FlieRspannung sinkt mit zunehmender Tempera-
tur. Sie erreicht bei ca. 500 °C ihren kleinsten Wert von etwa 75 MPa. Zwischen 300 und 400
°C ist der Ubergang von der elastischen zur plastischen Verformung durch eine ausgepragte
Streckgrenze gekennzeichnet. Nach dem Erreichen der Streckgrenze ist die plastische Ver-
formung von einer kontinuierlichen Abnahme der FlieBspannung begleitet. Diese Spannungs-
abnahme verringert sich mit zunehmender Gesamtdehnung, so dass sich bei héheren Verfor-
mungsgraden ein stationarer Zustand einzustellen scheint. Mit zunehmender Verformungs-
temperatur ist nach Erreichen der Streckgrenze ein Ubergang zum statkligiten zu beo-
bachten. Die wahrend einer Druckverformung durchgefihrten Spannungsrelaxations- und
Dehnratenwechsel-Versuche sind in Abb. 4.3 mit SR und SRC bezeichnet. Die Kurven zeigen
jeweils einen Streckgrenzeneffekt nach einem solchen Versuch. Im folgenden werden die Er-

gebnisse der SR- und SRC-Versuche vorgestellt.
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Abbildung 4.3:  Verformungskurven von MoSi,-Einkristallen nach Druckverformung
zwischen 300 und 500 °C entlang der Druckachse [201] bei einer
Grunddehnungsrate von 1@*. SR und SRC kennzeichnen Span-
nungsrelaxations- und Dehnratenwechsel-Versuche

Spannungsrelaxationskurven von Versuchen bei Temperaturen von 300 bis 500 °C sind in
Abb. 4.4 dargestellt. Die jeweils ersten Relaxationen sind mit vollen Symbolen, die wieder-
holten Relaxationen fir die jeweilige Temperatur durch das entsprechende offene Symbol

gekennzeichnet. Die wiederholten Relaxationen beginnen bei einer Spannung, die etwa der
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FlieRspannung unmittelbar vor der ersten Relaxation entspricht. In den Relaxationskurven
wird die negative Relaxationsrate als kn); die nach Gleichung (3.3.) proportional zur plasti-
schen Dehnrate ist, Uber der aktuellen Spanousagfgetragen. Die Dehnratenempfindlichkeit
ergibt sich nach Gleichung (3.4.) aus dem inversen Wert des Anstiegs der abgebildeten Rela-
xationskurven. Die Relaxationskurven in Abb. 4.4 zeigen eine ,normale“, d.h. konkave
Krimmung. Entlang einer Relaxationskurve entspricht dies einer mit zunehmender Spannung
bzw. Dehnrate steigenden Dehnratenempfindlichkeit. Mit zunehmender Verformungstempera-
tur sinkt die Flie3spannung und verschiebt somit die Relaxationskurven zu niedrigeren Span-
nungen. Fir 400 und 500 °C verlaufen die Kurven steiler als flr 300 und 350 °C. Dement-
sprechend nimmt die Dehnratenempfindlichkeit bei diesen Temperaturen kleinere Werte an.
In den Verformungskurven drtickt sich dies in einer Tendenz zu Spannungsinstabilitaten aus.
Die entsprechenden Verformungskurven in Abb. 4.3 zeigen Schwankungen der Flie3span-

nung.
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Abbildung 4.4: Relaxationskurven fir unterschiedliche Temperaturen
bei einer plastischen Dehnung von ca. 0,1%%350 °C,
¥ 500 °C), 0,18% A 400 °C) und 0,45%m 300 °C).

Bei 300 °C ergeben wiederholte Relaxationen gegeniber der ersten Relaxation einen deutlich
flacheren Kurvenverlauf mit niedrigeren Dehnraten. Dies ist gleichbedeutend mit einer sehr
hohen Dehnratenempfindlichkeit am Relaxationsbeginn. Die Unterschiede zwischen erster
und wiederholter Relaxation auf3ern sich wahrend der anschlieRenden Druckverformung in
einem ausgepragten Streckgrenzeneffekt (Abb. 4.3). Wie die entsprechenden Kurven fur 400
und 500 °C zeigen, wird der Unterschied zwischen der ersten und der wiederholten Relaxation
mit zunehmender Verformungstemperatur geringer. Der Streckgrenzeneffekt bei der nachfol-
genden Wiederbelastung ist mit zunehmender Temperatur weniger ausgepragt. Diese Zusam-

menhé&nge werden in Abschnitt 5.3.1. diskutiert.
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Dehnratenwechsel-Versuche sind fir drei verschiedene Temperaturen in Abb. 4.5 dargestellt.
Ausgehend von einer Grunddehnrate voit & wurde die Verformungsrate spontan erhoht

und nach wenigen Zehntel Prozent plastischer Dehnung wieder auf die Grunddehnrate ernied-
rigt. Der Wechsel erfolgte bei 300 und 400 °C auf eine Rate von 2 s10nd bei 350 °C

auf 5 x 10° s*. Bei 350 °C wurden wahrend der Verformung mit der héheren Dehnrate zu-
satzlich zwei Relaxationen durchgefuhrt. Der Verlauf der FlieBspannung unmittelbar vor dem
jeweiligen Dehnratenwechsel wurde mit einer einfachen Exponentialfunktion genéhert. Die
Naherungen sind in Abb. 4.5 durch die gestrichelten Linien wiedergegeben. Fir alle drei Ver-
formungstemperaturen ist die Erhdhung der Dehnrate mit einer Zunahme der Flie3spannung
verbunden. Mit dem Wechsel der Dehnraten wird ein Streckgrenzeneffekt beobachtet. Die
Spannungsdifferenzen nach der Erhéhung der Dehnrate liegen fur 300 °C bei 8 MPa und fir
400 °C bei 2 MPa. Nach den Spannungsrelaxationen SR 1 und SR 2 bei 350 °C tritt ebenfalls
ein Streckgrenzeneffekt auf. Die Abnahme des Streckgrenzeneffektes mit zunehmender Ver-
formungstemperatur stimmt Uberein mit den Beobachtungen aus den Spannungsrelaxations-

Versuchen.
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Abbildung 4.5:  Dehnratenwechsel-Versuche (SRC) bei verschiedenen
Temperaturen. Zusatzlich sind Spannungsrelaxationen
SR bei erhdhter Dehnrate gekennzeichnet.

Aus SR- und SRC-Versuchen wurden die Dehnratenempfindlichkeiten der FlieRspannung
ermittelt. Die Ergebnisse sind fur den Temperaturbereich von 300 bis 500 °C in Abb. 4.6 zu-
sammengefasst. Die Dehnratenempfindlichkeit wurde jeweils am Beginn einer Relaxati-
onskurve bestimmt. Sie charakterisiert deshalb das Verformungsverhalten unmittelbar vor der
Relaxation. Aus allen Dehnratenwechseln wurde das Spannungsinkrement zwischen der ext-

rapolierten Kurve und der oberen bzw. unteren Streckgrenze nach einem Wechsel abgelesen.
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Fur alle Temperaturen zeigen SR- und SRC-Versuche jeweils eine gute Ubereinstimmung in
den ermittelten Dehnratenempfindlichkeiten. Mit zunehmender Verformungstemperatur ergibt
sich eine Abnahme der Dehnratenempfindlichkeit. Sie sinkt von etwa 20 MPa bei 300 °C auf
weniger als 5 MPa bei 500 °C ab. Bei 300 bis 400 °C sind die Werte der Dehnratenempfind-
lichkeit aus den wiederholten Relaxationen um ein Vielfaches gréRRer als die der ersten Rela-
xationen. Bei 500 °C ergeben erste und wiederholte Relaxationen und Dehnratenwechsel na-

hezu identische Werte fir die Dehnratenempfindlichkeit.
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Abbildung 4.6: Dehnratenempfindlichkeit r aus ersten (o) und wieder-
holten (<) Spannungsrelaxationen und Dehnraten-
wechseln (x) in Abhangigkeit von der Temperatur.

4.1.2. Verformungsverhalten zwischen 600 und 1000 °C

In einem mittleren Temperaturbereich steigt die FlieRspannung anomal zwischen 600 und ca.
1000 °C mit zunehmender Temperatur an. In Abb. 4.7 sind die Spannungs-Dehnungs-Kurven
des mittleren Temperaturbereiches dargestellt. Die maximale FlieBspannung von ca. 260 MPa
wird bei 990 °C beobachtet. Bei 600 °C wurde die Druckprobe nach Spannungsrelaxationen
mehrfach fur ca. 15 min. unter Lastkontrolle auf eine niedrige Spannung entlastet (UL) und
danach mit einer jeweils hoheren Dehnrate neu belastet. Die FlieRspannung zeigt bei 600 °C
Schwankungen, wie sie auch fur die Verformung bei 400 und 500 °C beobachtet werden. Zwi-
schen 750 und 850 °C zeigen die elastischen Verformungsabschnitte einen geringeren Anstieg
als bei den ubrigen Temperaturen. Der sich anschlieBende plastische Bereich zeigt ruckartiges
Fliel3en gerrated yielding). Die Lastabfélle werden auf einem Spannungsniveau ausgelost, das
fur die jeweilige Temperatur und Dehnungsrate charakteristisch ist und als FlieRspannung

angesehen werden kann. Die Grof3e der pl6tzlichen Lastabfalle steigt dabei mit der jeweiligen
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der jewelligen FlieRspannung an. Sie liegen fur 750 °C zwischen 25 und 30 MPa und fir 940
°C bei etwa 90 MPa. Bei 940 °C erfolgt die plastische Verformung nicht mehr nur ausschliel3-
lich ruckartig, sondern abschnittsweise glatt bei gleichbleibender Flie3spannung. Wahrend der
Verformung bei 990 °C tritt wieder ein Streckgrenzeneffekt auf. Dieser erfordert eine gro3ere
plastische Dehnung als es bei tiefen Temperaturen beobachtet wird. Dieser Streckgrenze
schlief3t sich ein Bereich nahezu konstanter FlieRspannung an. Die gesamte Verformungskur-
ve zeigt jedoch kleine Schwankungen der Fliel3spannung, wie sie auch wahrend der Verfor-

mung bei tieferen Temperaturen, beispielsweise bei 400 °C, beobachtet werden.
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Abbildung 4.7: Verformungskurven von MoS,-Einkristallen nach Druckverfor-
mung zwischen 600 und 1000 °C entlang der Druckachse [201]
bei einer Grunddehnrate von 1G*. SR und SRC kennzeichnen
Spannungsrelaxations- und Dehnratenwechsel-Versuche, UL kenn-
zeichnet Entlastungen der Druckprobe.

Die Ergebnisse der Spannungsrelaxationen im mittleren Temperaturbereich sind an ausge-
wéhlten Relaxationskurven in Abb. 4.8.a dargestellt. Bei diesen Verformungstemperaturen
war es nicht moglich, auswertbare Daten aus wiederholten Relaxationen zu gewinnen. Die
ruckartige plastische Verformung fuhrt teilweise zu keiner messbaren Spannungsrelaxation.
Daher stehen nur wenige Messpunkte fir 850 °C und keine Messpunkte fur die Relaxations-
versuche bei 750 °C zu Verfugung. Die Relaxationsversuche ergeben nur auswertbare Mess-
punkte, wenn die Relaxation vor einem plétzlichen Lastabfall beginnt. Fir 990 °C sind zwei
Relaxationskurven abgebildet. Die entsprechenden Relaxationen beginnen bei dertgberen (
und der unteren FlieBspannurg)(Die dazugehérigen Spannungsplateaus sind in der Verfor-

mungskurve von Abb. 4.7 abgebildet. Zwischen 600 und 850 °C verlaufen die Relaxations-
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kurven sehr steil mit normaler Krimmung und die Spannung relaxiert nur um einen kleinen
Betrag. Die Dehnratenempfindlichkeit ist dementsprechend sehr klein und steigt nur gering
mit zunehmender Verformungsrate an. Bei 940 und 990 °C relaxiert die Spannung um grol3ere
Betrage. Die Relaxationskurve bei 940 °C zeigt eine inverse, d.h. konvexe Krimmung. Fur
990 °C ist die von der oberen Fliel3spannung beginnende Relaxationskyrvell$tandig

invers gekrimmt. Die von der unteren FlieBspannung beginnende Krwerlauft am Re-
laxationsbeginn mit inverser Krimmung und geht dann in eine normale Krimmung tber. Wie
in Abschnitt 5.4. gezeigt wird, entspricht dies einer Tendenz zu einer instabilen plastischen
Verformung. Auf dem Spannungsniveau der oberen FlieRspannung verlauft daher die plasti-
sche Verformung bei 990 °C instabil, mit dem Ubergang zur niedrigeren stationaren FlieR3-

spannung wird sie stabiler.
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Abbildung 4.8.a: Relaxationskurven flr unterschiedliche Temperaturen bei einer plastischen Dehnung von ca.
1,75%(m 600 °C), 0,8% @ 850 °C), 1,7% & 940 °C), 1,25%Vv untere Flie3spannung 990 °C)
und 1,48%I( obere FlieBspannung 990 °C).

Abbildung 4.8.b: Dehnratenwechsel-Versuche bei 850 °C.

Abb. 4.8.b zeigt einen Dehnratenwechsel-Versuch fur eine Druckverformung bei 850 °C. Bei
dieser Temperatur tritt ruckartiges Flie3en auf. Die Erh6hung der Dehnrate wéhrend der plas-
tischen Verformung hat einen Abfall der Spannungsspitzen zur Folge. Die Reduzierung der
Dehnrate fuhrt zu einem Anstieg der maximalen Verformungsspannung. Fur die Grunddehn-
rate von 10 s* erreichen diese Maximalspannungen einen nahezu gleichbleibenden Wert von
etwa 180 MPa. Dies ist im kleinen Dehnungsintervall der erhéhten Dehnrate nicht der Fall.
Der Kurvenverlauf in Abb. 4.8.b erlaubt deshalb die qualitative Aussage, dass die Dehnraten-
empfindlichkeit negative Werte annimmt. Werden zur quantitativen Bestimmung der Dehnra-
tenempfindlichkeit r die maximalen Spannungen vor einem Lastabfall als Fliespannung defi-

niert, und werden die Flie3sspannungen unmittelbar vor und nach dem Dehnratenwechsel zur
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Berechnung der Dehnratenempfindlichkeiten herangezogen, so ergeben sich fur r nach dem

ersten Wechsel ein Wert von - 0,5 MPa und fir den zweiten Wechsel ein Wert von -15 MPa.

Soweit mdglich, wurden aus den Spannungsrelaxations- und Dehnratenwechsel-Versuchen
die Dehnratenempfindlichkeiten fur den Temperaturbereich des anomalen Fliel3verhaltens
bestimmt. Die Ergebnisse sind in Abb. 4.9 zusammengefasst. Bei 600 °C liegen die Werte der
Dehnratenempfindlichkeit r aus SR-Versuchen bei 2 bis 5 MPa, bei 750 °C konnte r nicht
bestimmt werden. Bei 850 °C zeigen die SR-Versuche immer noch Werte wie bei 600 °C,
wahrend die SRC-Versuche zu negativen Werten fuhren. Oberhalb von 940 °C steigen die

Werte stark an. Fir 990 °C wurden Werte zwischen 6 und 20 MPa bestimmt.
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Abbildung 4.9: Dehnratenempfindlichkeit r aus Spannungsrelaxationen
(O) und Dehnratenwechseln (x) in Abhé&ngigkeit von
der Temperatur.

Abb. 4.10 zeigt die gesamte Verformungskurve eines Versuchs, bei dem bei 500 und 850 °C
verformt wurde. Die Verformung erfolgt bei 500 °C unterhalb und bei 850 °C innerhalb des
Bereiches der Flie3spannungsanomalie. Sie wurde bei 500 °C begonnen und nach mehreren
Spannungsrelaxationen und Dehnratenwechseln bei 850 °C fortgesetzt. Wahrend der Verfor-
mung bei 850 °C wurden ebenfalls Relaxationen und Dehnratenwechsel durchgefuhrt. Nach
einer Probenabkihlung auf 500 °C wurden erneut Relaxations-Versuche und Dehnratenwech-
sel durchgefihrt. Die Spannungs-Dehnungs-Kurve dieses Versuches macht deutlich, dass der
anomale Anstieg der FlieRspannung und das sehr unterschiedliche FlieRverhalten allein von

der Temperatur abhangt und reversibel erfolgt.
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Abbildung 4.10: Temperaturwechsel-Versuche bei 500 °C und 850 °C.
Spannungsrelaxationen und Dehnratenwechsel sind mit
SR und SRC gekennzeichnet.

4.1.3. Verformungsverhalten oberhalb 1000 °C

Nach einem Maximum der FlieBspannung bei ca. 1000 °C sinkt diese mit zunehmender
Temperatur. Die entsprechenden Spannungs-Dehnungs-Kurven sind in Abb. 4.11 dargestellt.
Die Verformungsspannungen nehmen oberhalb 1000 °C Werte an, die Uber denen bei 500 °C
liegen (Abb. 4.3). Analog der Verformung bei tiefen Temperaturen schliel3t sich dem
elastischen Bereich eine ausgepragte Streckgrenze an. Danach geht die Verformung in einen
stationaren Fliel3zustand Uber. Die Verformungskurven sind glatt. Spannungsrelaxations-
Versuche sind mit SR gekennzeichnet. Dehnratenwechsel-Versuche wurden nicht durchge-
fuhrt.
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Abbildung 4.11: Verformungskurven von MoSi,-Einkristallen bei
1150 und 1200°C entlang der Druckachse [201]
bei einer Dehnrate von P&*. Spannungsrelaxati-
ons-Versuche sind mit SR gekennzeichnet.
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Ausgewahlte Relaxationskurven sind in Abb. 4.12 dargestellt. Der Streckgrenzeneffekt nach
den Spannungsrelaxations-Versuchen ist nur noch schwach ausgepragt. Entsprechend verlau-
fen die Kurven der ersten (SR) und die der wiederholten (rSR) Relaxationen nahezu de-
ckungsgleich. Die ersten Relaxationen werden durch volle Symbole, die wiederholten Relaxa-
tionen durch offene Symbole dargestellt. Die Spannungen relaxieren sehr stark. Die Relaxati-
onskurven zeigen eine normale Krimmung. Die Relaxationskurven weisen bei 1150 °C am
Beginn der Relaxation Abschnitte mit verschiedenen Anstiegen auf. Zu Beginn der Relaxation
verlauft die Kurve sehr steil, die Dehnratenempfindlichkeit ist demzufolge sehr klein. Mit
dem Wechsel zur normal gekrimmten Relaxationskurve nimmt die Dehnratenempfindlichkeit
gréRere Werte an und sinkt dann wieder normal mit abfallender Spannung. Die unterschiedli-
chen Kriimmungen der Relaxationskurven sind auf eine Uberlagerung von stabiler und insta-
biler plastischer Verformung zurtckzufihren. Prinzipiell kann die Steuerung der Verfor-
mungsmaschine solche Effekte hervorrufen. Diese treten besonders unmittelbar am Beginn
einer Relaxation auf, wenn im dehnungsgeregelten Modus von einer konstanten Dehnrate auf
die Rate Null tbergegangen wird. Samtliche Relaxationen wurden daraufhin geprift und Kur-
venabschnitte mit Regelschwankungen entfernt. Daher miussen die beobachteten Effekte bei

990 und 1150 °C uberwiegend materialspezifischer Natur sein.
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Abbildung 4.12: Relaxationskurven fir 1150 °(m) und 1200 °C(e)
bei einer plastischen Dehnung von ca. 0,2%.

Die Dehnratenempfindlichkeiten wurden aus SR- und rSR-Versuchen bestimmt. Fir 1150 °C
wurden Dehnratenempfindlichkeiten ermittelt, die am Relaxationsbeginn ca. 15 MPa betragen
und im zweiten Teil der Relaxation Werte von ca. 25 MPa annehmen. Fur 1200 °C liegen die
Dehnratenempfindlichkeiten aus SR-Versuchen zwischen 20 und 30 MPa und aus rSR-

Versuchen zwischen 30 und 40 MPa.
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4.2. Makroskopisches Verformungsverhalten in anderen Druckrichtungen

Neben den [201]-orientierten Druckproben wurden aus den (FZ)-Einkristallen noch je zwei
Druckproben mit einer [302]- und einer [1801]-Orientierung der Lastachse prapariert. Die
makroskopische Verformung dieser Proben hatte das Einbringen einer homogen verteilten
Versetzungsstruktur zum Ziel, da aus diesen Proben Mikrozugproben geringer Sprodigkeit fur
In-situ-Dehnversuche im HVEM hergestellt werden sollten. Die Druckversuche wurden des-
halb bei hohen Temperaturen bis zu einer bleibenden Dehnung von wenigen Zehntel Prozent
durchgefuhrt. Aufgrund der geringen Anzahl der Proben konnten die makroskopischen Unter-

suchungen nur in sehr begrenztem Umfang durchgefuhrt werden.

Die Verformung in [302]-und_[1&1]-Druckrichtung erfolgte mit einer Grunddehnrate von 10

> stin einem Temperaturintervall von 990 und 1200 °C. Die entsprechenden Spannungs-Deh-
nungs-Kurven sind in Abb. 4.13 dargestellt. Dieses Temperaturintervall schliel3t das Hoch-
temperaturende einer FlieRspannungsanomalie ein, denn fur die [302]-Druckrichtung nimmt
die FlieBspannung zwischen 990 und 1100 °C mit der Temperatur zu. Eine maximale
FlieBspannung von ca. 340 MPa wird bei 1100 °C erreicht. Wahrend der Verformung bei 990
°C trat ein spontaner Lastabfall LA auf. Bei 1200 °C ist die Verformungsspannung fir beide

Druckrichtungen wesentlich niedriger und die Verformungskurven zeigen im plastischen Ver-

formungsbereich permanente Entfestigung.
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Abbildung 4.13: Verformungskurven von MoS,-Einkristallen zwischen 990 und 1200 °C bei einer Dehnrate
von 10° s'. a) entlang der Druckachse [302], b) entlang der Druckachs€118

Fur beide Orientierungen zeigen die lichtmikroskopischen Untersuchungen der Seitenflachen
der Druckproben feine, markante Gleitspuren von {110}-Ebenen. Die Gleitspuren sind homo-
gen Uber das gesamte Probenvolumen verteilt. Nach der Druckverformung bei 990 °C entlang

[302] ist ein grobes {110}-Gleitband auf der Oberflache nachzuweisen. Dieses grobe Band
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kann dem Lastabfall LA in Abb. 4.13.a zugeschrieben werden. Wird die makroskopische Lan-
genanderung der Probe infolge des Lastabfalls unter Beriicksichtigung der Breite des Gleit-
bandes auf eine lokale Verformung in diesem Gleitband zuriickgefuhrt, so entspricht dieser
Lastabfall einer lokale Abgleitrate der {110}-Ebenen von etw& 8 Die lokale Verfor-
mungsrate liegt somit etwa drei Grofienordnungen Uber der makroskopisch aufgebrachten

Verformungsrate.

Das Verhalten der Druckproben in Spannungsrelaxations-Versuchen wird an dieser Stelle
nicht ausfiihrlich beschrieben, da es in Ubereinstimmung mit dem bereits vorgestellten Ver-
halten von [201]-orientierten Proben ist. Die Relaxationskurven fir 990 °C sind vollstandig

invers gekrummt. Die Dehnratenempfindlichkeiten betragen etwa 5 MPa. Die Kurven fur

1100 und 1200 °C zeigen einen S-férmigen Verlauf mit kleinen Werten der Dehnratenemp-
findlichkeiten am Relaxationsbeginn von 16 MPa und grof3en Werten von 20 bis 40 MPa nach
dem Ubergang der steilen Relaxationsabschnitte in die flachen, normal gekrimmten Abschnit-

te.

Die makroskopische Verformung von Me@®@ntlang der [201]-, [302]- und [0&]-Druckrich-

tung fihrt unter den betrachteten Verformungsbedingungen zum Versetzungsgleiten auf
{110}-Ebenen. Entlang der [201]-Druckrichtung kann das Verformungsverhalten in drei Tem-
peraturbereiche unterteilt werden. Unterhalb von 500 °C und oberhalb von 1000 °C nimmt
hier die zur plastischen Verformung erforderliche FlieBspannung mit zunehmender
Temperatur ab. In diesen Temperaturbereichen sind Veréanderungen der Verformungsbedin-
gungen mit Streckgrenzeneffekten verbunden. In Spannungsrelaxations- und Dehnratenwech-
sel-Versuchen wurde die Dehnratenempfindlichkeit der FlieRspannung bestimmt. Sie nimmt
fur eine Verformungstemperatur von 300 °C Werte von ca. 20 MPa an und fallt bis auf 5 MPa
bei 500 °C ab. Oberhalb von 1000 °C erreicht die Dehnratenempfindlichkeit Werte zwischen
20 und 30 MPa. In einem mittleren Temperaturbereich zwischen 500 und 1000 °C steigt die
FlieBspannung mit zunehmender Temperatur um einen Faktor von ca. 3,5 anzéigtSn
[201]-Verformungsrichtung eine sehr stark ausgepragte Fliel3spannungsanomalie. Der plasti-
sche Verformungsbereich wird durch ruckartiges FliefSerrdted yielding) bestimmt. Die
Dehnratenempfindlichkeit nimmt in diesem Temperaturbereich sehr kleine Werte zwischen 2
und 6 MPa an. In Dehnratenwechseln konnten negative Dehnratenempfindlichkeiten von -0,5

und -15 MPa bestimmt werden.
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4.3.  Mikrostruktur nach Verformung in [201]-Druckrichtung

Fir die Analyse der Mikrostruktur ineEM 1000 wurde ein Weitwinkelgoniometer eingesetzt,
das eine Probenkippung um zwei Achsen vontcés ° erlaubt. Der Probenhalter des Weit-
winkelgoniometers ermdglicht das Fixieren von TEM-Proben beliebiger Form, wenn deren

grofite Abmessung eine Lange von 8 mm nicht Uberschreitet.

In diesem Abschnitt werden die Verformungsstrukturen vorgestellt, die bei den makroskopi-
schen Druckexperimenten in Mg&inkristallen erzeugt wurden. Die Mehrheit der Druck-
versuche ist in [201]-Verformungsrichtung durchgefiihrt worden. Die Ergebnisse der Mikro-
strukturanalyse konzentrieren sich daher auf diese Verformungsstrukturen. Sie werden in drei
Abschnitten vorgestellt. Diese Gliederung orientiert sich an den drei charakteristischen Tem-
peraturbereichen im makroskopischen Verformungsverhalten (Abschnitt 4.1.). Die Mikro-

strukturen der entlang anderer Druckachsen verformten Proben werden ebenfalls vorgestelit.

Die plastische Verformung findet maf3geblich in lokalisierten Gleitbandern statt. In diesen

Gleitbandern wurde die Versetzungsdichte bestimmt. In TEM-Folien, die aus Druckproben

nach einer Verformung bei 300, 350 und 1200 °C prapariert wurden, sind etwa gleiche Ver-
setzungsdichten in den Gleitb&andern von 1 bis 4'%hd ermittelt worden. Fiir Verformung

im Bereich der FlieBspannungsanomalie sind die Versetzungsdichten in den Gleitbandern
nach In-situ-Dehnexperimenten bestimmt worden. Diese Ergebnisse werden in Abschnitt 4.5.

beschrieben. Die typischen Foliendicken lagen zwischen 0,5 und 1,5 pm.

Die folgenden Abbildungen zeigen in einigen Féallen eine Dekoration der Versetzungen mit
kleinen kreisférmigen Kontrasten. Dabei handelt es sich um Artefakte, die wahrend der lo-
nendinnung der TEM-Folien eingebracht wurden. Sie zeigen einen ,Kaffeebohnen“-Kontrast
mit einer kontrastlosen Symmetrielinie. Diese verlauft immer senkrecht zum abbildenden Re-
flex. Daher handelt es sich um sphéarische Ausscheidungen. Diese heilen bei einer Probener-

warmung auf ca. 250 °C aus.
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4.3.1 Mikrostruktur nach Druckverformung zwischen 300 und 500 °C

Die makroskopische Verformung zwischen 300 und 500 °C fuhrt zu einer homogen Vertei-
lung lichtoptisch sichtbarer, markanter Gleitbander Uber das gesamte Probenvolumen. Mikro-
skopisch kdnnen nahezu versetzungsfreie Probenbereiche und solche mit hoher Versetzungs-
dichte unterschieden werden. Die letzteren entsprechen den lichtmikroskopischen Gleitban-
dern. In den meisten Fallen lassen sich einzelne Versetzungen in den Bandern elektronenmik-
roskopisch auflésen. Im folgenden werden die typischen Versetzungsstrukturen nach einer

Druckverformung in [201]-Richtung zwischen 300 und 500 °C vorgestellt.
} T\, .
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ungsstruktur nach Druckverformung bei 300 °C um 0,37 % in [201]-Richtung.
a)g = (200), BD=[010], b)g=(013), BD =[013].

In Abb. 4.14 ist ein Ausschnitt der typischen Versetzungsstruktur innerhalb eines Gleitbandes
nach einer Druckverformung bei 300 °C dargestellt. Abbildender Régflard die Einstrahl-

richtung des Elektronenstrahls BD sind angegeben. Charakteristisch ist die geradlinige Aus-
richtung der Versetzungen. Gebogene Versetzungen oder Versetzungssegmente sind nur sehr
selten zu finden. Neben einzelnen Versetzungen werden h&ufig Anordnungen paralleler Ver-
setzungen (mit P in Abb. 4.14.a markiert) beobachtet. Innerhalb der Gleitbander sind sehr oft
Biindel von Versetzungen nachzuweisen, die sich Uber mehrere Mikrometer entlang der

kristallographischen c-Achse erstrecken (Abb. 4.14.b).
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In Abb. 4.15 ist ein Ausschnitt eines Gleitbandes unter verschiedenen Einstrahlbedingungen
wiedergegeben. Es kdnnen zwei Typen von Versetzungen nachgewiesen werden. Sie werden
mit A und B bezeichnet. Die Versetzungen vom Typ A haben einen ¥{Bargersvektor,

die B-Versetzungen einen [100]-Burgersvektor. Beide Typen kénnen in Abb. 4.15.d deutlich
unterschieden werden. Hier sind nur die [100]-Versetzungen gekennzeichnet. Alle tbrigen
Versetzungen sind vom Typ A. Die Analyse der Burgersvektoren erfolgte nach den Ausl6-

schungsregeln, wie sie im Abschnitt 3.3.1. vorgestellt wurden.

s

iy e
i :..:". . '.-. .

1 R 3 I prgiassps < o
Abbildung 4.15: Analyse der Versetzungsstruktur nach Druckverformung bei 300°C um 0,37 %.
a)g = (013), BD =[031], b)g = (101), BD=[010], c) g =(110), BD=[1 10],
d)g=(004), BD=[110].
In Abb. 4.15.d ergibt sich fur alle Versetzungen des Typs A die gleiche projizierte Linienrich-

tung. Diese entspricht der [001]-Richtung. Die Gleitebene der Versetzungen liegt daher paral-



4. Experimentelle Ergebnisse 49

lel zum Elektronenstrahl. Alle A-Versetzungen liegen auf (110)-Ebenen, da der reziproke
Gittervektor dieser Ebenen senkrecht zu den abgebildeten A-Versetzungen verlauft. Der Bur-
gersvektor von [11] ergibt sich aufgrund der Ausléschung in Abb. 4.15.b. Der Betrag des
Burgersvektors kann aus dem fehlenden Doppelkontrast in Abb. 4.15.a bestimmt werden. Die
Bewegung von Versetzungen mit unvollstandigem Burgersvektor wéare mit der Bildung von
Fehlerflachen verbunden. Solche Flachen sind nicht nachzuweisen. Der Betrag des Burgers-
vektors ergibt sich somit zu %2 [1]. A-Versetzungen reprasentieren damit das {110}/<111>-

Gleitsystem.

In Abb. 4.15.c ist die Einstrahlrichtung senkrecht zut @)-Gleitebene der A-Versetzungen
gewahlt. Sie werden daher in ihrer wahren Form abgebildet. Unter Berticksichtigung der Rota-
tion des Beugungsbildes gegeniber der Abbildung kénnen aus dem zugehdrigen Beugungs-
bild die reziproken Gittervektoren in Abb. 4.15.c Ubertragen und so die Linienrichtungen der
Versetzungen bestimmt werden. Demnach verlaufen die A-Versetzungen vorzugsweise paral-
lel zu den [33]-, [001]-, [111]- und [331]-Richtungen. In inrem Charakter sind die ¥4 [11
Versetzungen daher 30 °-, 60 °- und reine Stufenversetzungen. Nur sehr selten sind nach einer
Druckverformung bei Temperaturen zwischen 300 und 500 °C Versetzungen mit Schrauben-

charakter oder einer <110>-Linienrichtung nachzuweisen.

[100]-Versetzungen (Typ B) sind nur fiir (8)- und (002)-Reflexe (Abb. 4.15.a, d) ausge-
I6scht. Fur letzteren Reflex zeigen die Versetzungen des Typs B einen schwachen Restkon-
trast. Unter den Einstrahlbedingungen von Abb. 4.15.b zeigen sie einen punktférmigen Kon-
trast. lhre Linienrichtung verlauft daher parallel zu [010]. [100]-Versetzungen sind weniger
haufig als ¥ [11]-Versetzungen. [100]-Versetzungen treten immer einzeln und als reine
Stufenversetzungen auf. Sie konnten nicht in Versetzungsknoten mit <111>-Versetzungen
nachgewiesen werden. Daher kann ausgeschlossen werden, dass sie ein Reaktionsprodukt von
<111>-Versetzungen oder das Folgeprodukt von Aufspaltungen sind. [100]-Stufenversetzun-
gen konnen auf der Basisflache von Mo@eiten und gehéren demnach zum (001)/<100>-

Gleitsystem.

AulRRerdem treten in Abb. 4.15.b schwache Restkontraste scheinbar ausgeléschter Versetzun-

gen auf. Fur keinen der verwendeten Reflexe konnten jedoch Versetzungen sichtbar gemacht



4. Experimentelle Ergebnisse 50

werden. Diese Kontraste konnen als Gleitspuren interpretiert werden, die entstehen, wenn

wahrend der Praparation oberflachennahe Versetzungen die TEM-Folie verlassen.

Oftmals treten Anordnungen paralleler Versetzungen wie in Abb. 4.16 auf. Die Burgersvek-
toranalyse zeigt, dass es sich dabei um <111>-Versetzungen mit identischem Ausléschungs-
verhalten handelt. In der Abbildung ist ein Detail einer Versetzungsanordnung nach Druckver-
formung bei 300 °C sowohl mit einegrReflex als auch mit dem entsprechendgrReflex
abgebildet. Die Pfeile markieren jeweils zwei parallel verlaufende Versetzungen. Der Abstand
der abgebildeten Versetzungslinien hangt vom Vorzeichen des abbildenden Reflexes ab. Wie
in Abschnitt 3.3.2. beschrieben, handelt es sich daher um Versetzungsdipole. Die Versetzun-
gen liegen auf parallelen Ebenen. Bei einem hinreichend kleinen Abstand der Versetzungen

kann der Kontrast beider Versetzungen zu einer Linie zusammenfallen.
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Abbildung 4.16: AusschnittvergréRerung von Abbildung 4.15.

a)g = (200), b)g = ( 200), fiir beide ist BD=[031].

Die Versetzungsbindel, die sich Uber mehrere Mikrometer entlang der [001]-Richtung erstre-
cken (Abb. 4.14.b) werden durch <111>-Versetzungen auf sich schneidenden {110}-Ebenen
gebildet. Dies zeigt Abb. 4.17. Hier ist ein Detail einer solchen Anordnung unter verschiede-
nen Einstrahlrichtungen abgebildet. Einzelne Versetzungssegmente sind mit A, B, C, D und E
gekennzeichnet. In Tabelk1 sind die Burgersvektoren, Linienrichtungen und die daraus

resultierenden Charaktere der einzelnen Versetzungssegmente zusammengefasst.

Tabelle4.1: Burgersvektoren und Linienrichtungen der Versetzungssegmente in Abb.4.17.

Segment A SegmentB SegmentC  SegmentD  Segment E
b Y [111] Y5 [111] ? 1 [111] 15 [111]
u [110] [110] [001] =[110] [221]
< (b.9) 60° 60° ? 60° 20°

2 Burger svektoranalyse nicht eindeutig.
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Abbildung 4.17: [001] -paralleles Versetzungssegment unter verschiedenen Zweistrahlbedingungen.
a)§=(200),b) §=(101),c) g=(1 03),d) g=(008), fiir alle BD=[010]; ) § =(013),

f) g=(2 13), beide BD=[031 ]; g) §=(213), h) g=(2 13 ), beide BD=[031].

Die Segmente A und D bzw. B und E haben jeweils den gleichen Burgersvektor. Daher ent-

sprechen A und D sowie B und E jeweils derselben Versetzung. Demzufolge wird die [001]-

parallele Versetzungsanordnung von einer %1t und einer ¥% [111]-Versetzung gebildet.
Beide Versetzungen liegen auf sich schneidenden {110}-Ebenen. Je nach den Vorzeichen der
Burgersvektoren sollte das gemeinsame C-Segment als Reaktionsprodukt einen Burgersvektor
parallel zu [010] oder [101] annehmen. Das Kontrastverhalten von C kann jedoch nicht mit
einer Reaktion zwischen einer ¥%1[1]- und einer ¥ [111]-Versetzung interpretiert werden.
Eine eindeutige Ausloschung von C konnte nur fur (002)-Reflexe und deren Vielfache erzielt
werden (Abb. 4.17.d). Dieses Kontrastverhalten schliel3t einen [101]-Burgersvektor aus. Ein
[010]-Burgersvektor kann jedoch nicht durch Ausléschung mit einem (200)- ddkt)¢

Reflex bestatigt werden (Abb. 4.17.a, b). Die Ausléschung des C-Segmentes flr einen (008)-
Reflex kann auch durch einen Burgersvektor vom <110>-Typ hervorgerufen werden. Ein
<110>-Burgersvektor ist jedoch kein Reaktionsprodukt der beteiligten <111>-Versetzungen.

Die unterschiedlich starken Linienbreiten der [001]-parallelen Versetzungsabschnitte in Abb.
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4.17.aund 4.17.f deuten auf parallel verlaufenden <111>-Versetzungen, die nicht miteinander
unter Bildung einer gemeinsamen Versetzung reagieren. In diesen Teilbildern zeigt das [001]-
parallele Segment in Hohe der rechteckférmigen Versetzungsanordnung einen schmalen Li-

nienkontrast. Hier ist die parallele Anordnung der Versetzungen durch eine Makrokinke der %2

[111]-Versetzung (Segment D) unterbrochen. Ober- und unterhalb der rechteckférmigen Ver-
setzungsanordnung ist der Linienkontrast breiter. Im C-Segment nehmen beide Versetzungen

daher einen 30 °-Charakter an. Es sei an dieser Stelle noch auf die sehr kleinen Krimmungs-

radien beim Wechsel der Linienrichtungen der ¥4 I}Versetzung hingewiesen. [001]-

parallele Anordnungen von <111>-Versetzungen werden auch zwischen mehr als zwei Ver-
setzungen beobachtet. Mit steigender Zahl der beteiligten Versetzungen wird jedoch die Ana-
lyse der einzelnen Burgersvektoren schwieriger. In diesen Féllen kénnen nur die Versetzungs-

segmente bestimmt werden, die in ihrer Linienrichtung von [001] abweichen.

4.3.2. Mikrostruktur nach Druckverformung zwischen 600 und 1000 °C

Anhand der Gleitspuranalyse der Seitenflachen verformter Druckproben wurde bereits in Ab-
schnitt 4.1. festgestellt, dass die plastische Verformung im mittleren Temperaturbereich durch
eine zunehmende Lokalisierung des Versetzungsgleitens auf {110}-Ebenen getragen wird.
Dadurch bleiben grof3e Bereiche der Druckproben nahezu unverformt. Diese stark inhomoge-
ne Verteilung der plastischen Verformung erschwert eine Analyse der Versetzungsstruktur, da

sie die auswertbaren Probenbereiche stark einschrankt.

Abb. 4.18 zeigt einen Ausschnitt aus einem Gleitband nach Druckverformung bei 500 und
850 °C. Mit Ausnahme der mit A gekennzeichneten Versetzung wird dieses Band von Verset-
zungen mit einem Burgersvektor von %2 [111] gebildet. Die Burgersvektoranalyse bestatigt
dies durch die Ausloschung der Versetzungen fur einet)1@211)- und 2 13)-Reflex.

Aus Kippexperimenten folgt, dass diese Versetzungenkl®)-Ebenen liegen. Die Y2 [111]-
Versetzungen zeigen eine strenge Ausrichtung entlang kristallographischer Orientierungen.
Am haufigsten treten Linienrichtungen parallel zur [110]-Richtung auf. Diese Orientierung
entspricht einem 60 °-Charakter der Versetzungen. Daneben werden Vorzugsorientierungen
parallel zur [111]-und [331]-Richtung festgestellt. Diese entsprechen einem 60 °- bzw. 90 °-
Charakter der Versetzungen. Nur selten werden [331]- und [111]-orientierte Versetzungen,

d.h. solche mit 30 °- und Schraubencharakter, beobachtet.
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Abbildung 4.18: Versetzungsstruktur in [ 201] -Druckproben nach Verformung bei 500 und
850 °C unde g = 1,5 %, § =(200), BD =[010].

Versetzung A in Abb. 4.18 hat einen [100]-Burgersvektor. Abb. 4.18 zeigt nur ein kurzes
Segment dieser Versetzung. Sieliegt in der Ebene der TEM-Falie, d.h. in der (010)-Ebene. Da
die parallel zur [201]-Kristallrichtung aufgebrachte Druckspannung keine Komponente auf
der (010)-Ebene hat, ist es unwahrscheinlich, dass diese Versetzung im Druckversuch akti-
viert wurde. Es handelt sich hierbei vermutlich um eine wéahrend der Kristallziichtung einge-

wachsene Versetzung.

Im Vergleich zur Mikrostruktur nach Druckverformung zwischen 300 und 500 °C lasst sich
zwischen 600 und 1000 °C eine Anderung der Vorzugsorientierung der <111>-Versetzungen
beobachten. Zuséatzlich zu den im vorigen Abschnitt analysierten Linienrichtungen sind nach
einer Druckverformung bei 750 und 850 °C auch <110>-Linienrichtungen zu beobachten. Mit
zunehmender Temperatur bestimmen <111>-Versetzungen mit einer Ausrichtung parallel zur
<110>-Richtung das mikrostrukturelle Bild nach der Verformung. Der Winkel zwischen Bur-
gersvektor und Linienrichtung betragt 60 °. Die anderen Orientierungen werden mit zuneh-
mender Temperatur weniger haufig beobachtet. Dies bestéatigen die Analysen der Verset-
zungsstrukturen, die nach einer Druckverformung bei 750 °C erzeugt wurden. Davon ausge-
nommen sind die zuvor analysierten [001]-parallelen Versetzungsanordnungen mehrerer
<111>-Versetzungen, die auch bei Temperaturen zwischen 600 und 1000 °C nachgewiesen

werden.
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4.3.3. Mikrostruktur nach Druckverformung oberhalb 1000 °C

Abb. 4.19 zeigt die typische Mikrostruktur, die sich nach der Druckverformung in einem
Temperaturintervall zwischen 940 und 1200 °C einstellt. Die TEM-Probe wurde parallel zu
den Gleitspuren von (110)-Ebenen aus der Druckprobe prapariert. Die Versetzungsstruktur ist
aufgelockert. Es sind zwei Typen von Versetzungen nachweisbar. Sie sind in Abb. 4.19 mit A

und B gekennzeichnet.

-

00 °C

Abbildung 4.19: Versetzungsstruktur in [ 201] -Druckproben, verformt bei 940, 990, 1150 und 12

um insgesamt ca. 1,7 %,=( 1 10), BD=[110].

Die langgestreckten, leicht gebogenen Versetzungen A verlaufen parallel zu den kristal-
lographischen 1 10]- und [001]-Richtungen. Anhand des Ausloschungsverhaltens ergibt sich
fur die [110]-parallelen Versetzungen ein Burgersvektor von %1[J1 Sie liegen in der
TEM-Folienebene (110). Das Kontrastverhalten der parallel zur [001]-Richtung verlaufenden
Versetzungen kann wie in Abb. 4.17 interpretiert werden. Es handelt sich also ebenfalls um

<111>-Versetzungen.

Die Versetzungen vom Typ B haben einen [100]-Burgersvektor. Sie sind als einzelne Verset-

zungen und als Versetzungsringe und -schleifen in Abb. 4.19 erkennbar. Sehr kleine Verset-
zungsringe sind nahezu kreisrund und haben einen Durchmesser von ca. 150 nm. Mit zuneh-
mender GroR3e geht die kreisrunde in eine langgestreckte Form Uber. Liegen Versetzungsringe

nicht vollstandig in der TEM-Folie, so werden Schleifen oder einzelne Versetzungen beobach-
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tet. Die entsprechenden V orzugsorientierungen der Versetzungsringe wurden durch Kippexpe-

rimente ermittelt. Demnach bilden sie Frank’sche Versetzungsringe auf (100)-Ebenen.

Dies zeigt Abb. 4.20. Hier ist ein Detail der Versetzungsstruktur aus Abb. 4.19 mit [100]-
Versetzungen unter verschiedenen Einstrahlbedingungen wiedergegeben. Die obere Bildreihe,
Abb. 4.20.a-c, zeigt eine Kippserie um dig10]-Kristallachse, die untere Bildreihe, Abb.
4.20.d-f, zeigt eine Kippserie um die [001]-Kristallachse.

de=s ? t./ 2/ s ‘f

Abbildung 4.2b: Detéil einer Versetmngsstruktljr mit [100] —Versetzungén aus Abb: 4.19.
a)g=(213),BD =[331],b)g= (1 10), BD =[110], ¢)g= (1 03), BD =[331],

d) g = (011), BD =[100], €) §= (123), BD =[210], ) g= (1 03), BD =[010].

Die Vorzugsorientierungen der [100]-Versetzungsringe sind die [001]- und [010]-Richtung.
Die langen Segmente verlaufen parallel zur [010]-Richtung, die kirzeren parallel zur [001]-
Richtung. Die Abstande zwischen den [010]-Segmenten eines Ringes betragen zwischen 200
und 300 nm. Aus den Linienrichtungen folgt, dass die Versetzungsringe auf (100)-Ebenen
liegen. Dies wird anhand der unteren Kippserie in Abb. 4.20 deutlich. In Abb. 4.20.d liegt die
Ebene der [100]-Versetzungen senkrecht zum Elektronenstrahl. Hier werden die Versetzungen
in ihrer wahren Form abgebildet. Mit Anndaherung an den [010]-Pol (Abb. 4.20.d-f) verkiirzen
sich die [010]-parallelen Versetzungssegmente, wahrend die Lange der [001]-parallelen Seg-
mente unverandert bleibt. In Abb. 4.20.f liegt die Ringebene ,edge on*, d.h. parallel zum E-

lektronenstrahl. Der reziproke Gittervektor der (200)-Ebenen verlauft senkrecht zu den kurzen
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[001]-parallelen Versetzungssegmenten. Diese Ringe und Schleifen besitzen uberall

Stufencharakter. Der Burgersvektor steht senkrecht auf der Ringebene.

Bei einer Verformungstemperatur von 1200 °C dominieren [100]-Versetzungen wie sie in

Abb. 4.20 vorgestellt wurden. Sie sind homogen im untersuchten Probenvolumen verteilt.
Zusatzlich zu den zuvor beschriebenen Linienrichtungen werden an Versetzungsschleifen
[201]- und [201]-Richtungen nachgewiesen. Demnach waren die Gleitebene) (6d

(102). Diese enthalten jedoch nicht den analysierten Burgersvektor [100]. Bei Verformungs-
temperaturen oberhalb 1000 °C nimmt die Haufigkeit der <111>-Versetzungen stark ab. Statt
dessen dominieren [100]-Versetzungen. Die Versetzungsstrukturen in Abb. 4.19 und 4.20 sind
die Folge einer Druckverformung bei Temperaturen unter- und oberhalb 1000 °C. Daher wer-

den sowohl <111>- als auch <100>-Versetzungen nachgewiesen.

4.4. Mikrostruktur nach Verformung in anderen Druckrichtungen

In [1801]-Verformungsrichtung wurden Proben ausschlief3lich bei 1200 °C verformt. Entlang
der [302]-Richtung wurden Proben bei Temperaturen zwischen 990 bis 1200 °C verformt. Die
Analyse der Mikrostrukturen zeigen fir beide Orientierungen eine homogene Verteilung von
Versetzungen. Ein Beispiel fur die jeweiligen Mikrostrukturen ist in Abb. 4.21 abgebildet.
Abb. 4.21.a zeigt einen Ausschnitt der Mikrostruktur in eine0I1-&robe. Das mikrostruk-
turelle Bild wird von <111>-Versetzungen auf {110}-Ebenen bestimmt. Diese <111>-
Versetzungen zeigen eine bevorzugte Ausrichtung entlang der <110>-Richtung. Diese Vor-

zugsorientierung ist im gleichen Temperaturbereich auch in [201]-orientierten Proben nach-

g b - o
t '*‘l‘ v
= . - 4
: 4 . ;9 g,
F o Y % .

I o OET
Abbildung 4.21: Versetzungsstruktur nach Druckverformung um € ya¢ =0,6 % mit g = (2 00), BD =[010] bei
a) 1200 °C entlang_[1&1], b) 990 und 1200 °C entlang [302].
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zuweisen. Abb. 4.21.b zeigt einen Ausschnitt der Mikrostruktur einer bei 990 und 1200 °C
verformten [302]-Druckprobe. Die Mikrostruktur wird bestimmt durch Versetzungen mit ei-
nem [100]-Burgersvektor (A) und einer [010]-Linienrichtung, wie sie im vorigen Abschnitt in
[201]-orientierten Proben nachgewiesen wurden. <111>-Versetzungen (B) mit einer <110>-
Linienrichtung sind in [302]-Proben ebenfalls nachzuweisen. Die hier beschriebenen Verset-
zungsstrukturen weichen also nicht wesentlich von denen bei Verformungen entlang [201]

entstandenen Strukturen ab.

4.5. In-situ-Dehnexperimente im HVEM

In-situ-Dehnexperimente wurden an Mikrozugproben mit verschiedener Orientierung der
Zugachse in einem Temperaturbereich von ca. 400 bis 1000 °C durchgefuhrt. Es wurden un-
verformte, und wie in den Abschnitten 4.1. und 4.2. beschrieben, vorverformte Einkristallpro-
ben fur die Dehnexperimente genutzt. Eine Bewegung von Versetzungen konnte sehr haufig
dann festgestellt werden, wenn die Einkristallproben zuvor in Druckexperimenten verformt
wurden. Wahrend eines In-situ-Dehnexperimentes kann eine Probe zunehmender, konstanter
und abnehmender Zugbelastung ausgesetzt werden. Unverformte Proben verhielten sich in
allen Dehnversuchen spréde und wurden ohne merkliche plastische Verformung zerstort. In
einigen Fallen konnten Verformungsstrukturen unmittelbar an den Ufern der Risse, die zur
Zerstorung der Probe fiuihrten, nachgewiesen werden. Die In-situ-Dehnexperimente endeten in

den meisten Fallen mit dem Bruch der Mikrozugproben.

(FZ)-Proben mit einer [201]-Orientierung der Lastachse wurden bei Temperaturen von 440
°C, 450 °C und zwischen 800 und 1000 °C im HVEM verformt. Bei Dehnversuchen im letzt-
genannten Temperaturbereich war es mdglich, die Bewegung von Versetzungen mit Video-
aufzeichnungen zu dokumentieren. Von Dehnexperimenten bei 440 und 450 °C liegen keine
Videoaufzeichnungen vor. Die Veranderungen der Mikrostruktur sind in diesen Fallen foto-
grafisch festgehalten. Ein In-situ-Dehnexperiment an einer vorverformt@d]fd8entierten
Zugprobe bei 790 °C endete mit einem Sprdodbruch der Probe ohne merkliche plastische Ver-
formung. Anhand der Mikrostrukturanalyse wurde die Bildung flachenhafter Fehler nachge-

wiesen. Die Analyse dieser Fehler ist in Abschnitt 4.6. beschrieben.

Mehrere unverformte, [110]-orientierte (CZ)-Proben wurden einer Zugbeanspruchung zwi-

schen 550 und 1140 °C ausgesetzt. Wahrend und nach diesen Dehnversuchen wurden keine
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mikrostrukturellen Veranderungen nachgewiesen. Dieser Abschnitt beschrénkt sich daher auf

die Ergebnisse der In-situ-Dehnexperimente an [201]-orientierten (FZ)-Mikrozugproben.

Im Verlauf der Dehnexperimente wurde im HVEM bei Temperaturen oberhalb 1000 °C eine
Degradation der Probenoberflache festgestellt. Diese Partikel sind in Abb. 4.22 fur zwei ver-
schiedene Probentemperaturen dargestellt. lhre Haufigkeit nimmt mit der Zeit und mit zu-
nehmender Temperatur zu. An einigen der bei hoherer Temperatur beobachteten Partikel wur-
de in einem Raster-Eletronenmikroskop (REM) mit Hilfe der energiedispersiven Réntgen-
strahlung (EDX) eine Elementanalyse durchgefuihrt. Neben den Elementen Molybdan und
Silizium wurden die Elemente Kohlenstoff und Sauerstoff in geringen Mengen nachgewiesen.
Eine Analyse der chemischen Zusammensetzung und der Struktur dieser Partikel wurde nicht
durchgefuhrt. Die Abbildung von Versetzungen und somit auch die Beobachtung ihrer Bewe-
gung wird mit zunehmender Degradation sehr stark beeintrachtigt. Aus diesem Grund wurde
in weiteren Dehnexperimenten die Probentemperatur auf maximal 1000 °C begrenzt. Unter-
halb dieser Temperatur tritt kaum eine Beeintrdchtigung der Versetzungsabbildung auf. Die
Beobachtung von Versetzungen wahrend eines Dehnexperimentes ist dann flir mehrere Stun-

den mdglich.
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Abb||dung422 Degradanon der Folienoberflache eines MpSlnkrlstaIIs wah-

rend der In-situ-Dehnung im HVEM.
a) bei 1070 °C und b) bei 1170 °C.

Die Proben mit einer [201]-Zugachse konnten erfolgreich bei Temperaturen von ca. 450 °C
bzw. 800 bis 1000 °C verformt werden. Bei allen Temperaturen wurden <111>-Versetzungen
bewegt. Die Verformungsstrukturen wurden in Probenbereichen mit typischen Foliendicken
von ca. 0,5 bis 1,5 um beobachtet. Die Aktivierung von <111>-Versetzungen ist in Uberein-

stimmung mit den Resultaten der makroskopischen Verformung und der Mikrostrukturanalyse
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in den Abschnitten 4.1. und 4.3. Anhand der Ergebnisse der makroskopischen Verformung

folgt, dass MoSi; in diesen Temperaturbereichen ein sehr unterschiedliches Verformungsver-

halten zeigt. Wahrend um 450 °C eine normale Temperaturabhangigkeit der Fliel3spannung
auftritt, ist das plastische Verhalten zwischen 800 und 1000 °C mit einem anomalen Anstieg
der FlieRspannung mit steigender Temperatur verbunden. Im folgenden werden die Ergebnisse

der In-situ-Dehnexperimente in diesen beiden Temperaturbereichen vorgestellt.

45.1. In-situ-Dehnexperimente bei 440 und 450 °C

Fir diese In-situ-Dehnexperimente wurden Mikrozugproben aus vorverformten [201]-
Druckproben gefertigt. Die Druckverformungen wurden bei 300 und 400 °C vorgenommen.
Die entsprechenden plastischen Dehnungen lagen bei 0,38 bzw. 0,75 %. Die Oberflache der
Zugproben ist parallel zu (010). Es liegen keine Videoaufzeichnungen dieser Dehnexperimen-
te im HVEM vor, da sich die Versetzungen sehr ruckartig bewegten. Die mikrostrukturellen

Veranderungen wurden fotografisch festgehalten.

i . . T
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Abb||dung423 Verformungsgeblete in einer [201]-orientierten Mikrozugprobe, die wahrend eines In-situ-
Dehnexperiments bei 450 °C entstandgr (1 01), BD=[010] fiir a) und b).

In Abb. 4.23.a und b sind Gleitbénder abgebildet, die wahrend eines In-situ-Dehnexperiments
bei 450 °C entstanden. Diese werden vonl*21]]- und/oder ¥ [11]-Versetzungen gebildet.

Die Versetzungen ordnen sich tberwiegend in Gruppen parallel zur [001]-Richtung an und
zeigen auch eine bevorzugte Ausrichtung entlang ded 11 und/oder [111]-
Linienrichtungen. Entlang der [100]-Richtung erstreckt sich in Abb. 4.23.b am unteren Bild-
rand ein schmales Band, das vermutlich vons3#eAusscheidungen gebildet wird. Diese

Interpretation der Verformungsgebiete soll kurz erlautert werden.
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Als abbildender Reflex ist fir beide Aufnahmen in Abb. 4.23 ddxl)-Reflex gewahlt wor-

den. Die Einstrahlrichtung ist in beiden Fallen parallel zur [010]-Foliennormalen. Die sichtba-
ren Versetzungen konnen daher nur einen Burgersvektor paralldl14]) {ind/oder [11]
besitzen. Neben der [001]-Linienrichtung zeigen die Projektionen der Versetzungen einen
Verlauf parallel zu [101] (Abb. 4.23.b). Fur Y4 11]-Versetzungen in (110)-Gleitebenen
kommt daher nur die [L1]-Linienrichtung, fir ¥ [111]-Versetzungen in (10)-Gleitebenen

nur die [111]-Linienrichtung in Frage. Nur sehr selten sind Versetzungen mit einer abgebilde-
ten Linienrichtung parallel zu [100] wie in der unteren rechten Bildecke von Abb. 4.23.b
nachzuweisen. Dies entspricht einer <110>-Linienrichtung in der {110}-Gleitebene der Ver-
setzungen. In allen drei Fallen besitzen die <111>-Versetzungen einen 60 °-Charakter. Die
[001]-parallelen Versetzungen haben einen 30 °-Charakter. Eine Bestatigung fur das Gleiten
auf {110}-Ebenen folgt aus der Tatsache, dass sich fur die genannten Linienrichtungen der
jeweiligen Versetzungen, d.h. [111], 1] und <110>, eine nahezu konstante Probendicke

im abgebildeten Verformungsbereich ergibt.

2 M S _na . a . .
Abbildung 4.24: Detail einer Verformungsstruktur, die wahrend eines In-situ-Dehnexperiments bei 450 °C ent-
stand. a) <111>-Dipole, b) Kinkenbildung entlang [001]-paralleler Versetzungen.

Aus dem Verformungsgebiet in Abb. 4.23.b sind zwei Details vergrof3ert in Abb. 4.24 darge-
stellt. In Abb. 4.24.a ist ein Beispiel fur die zuvor beschriebenen Versetzungen dargestellt,
deren Projektionen parallel zu [101] verlaufen. Die Gberwiegende Anzahl dieser Versetzungen
zeigen Dipolcharakter. In Abb. 4.24.b ist ein Ausschnitt der [001]-parallelen Versetzungen
dargestellt. Entlang dieser Versetzungslinien ist die Bildung gro3er Kinken zu erkennen. Eini-
ge sind durch Pfeile markiert. Die Dipolanordnungen kénnen durch Wechselwirkungen von

Versetzungen auf parallelen Gleitebenen entstanden sein.
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Die Analysen der Verformungsstrukturen nach In-situ-Dehnexperimenten an [201]-
orientierten Zugproben haben gezeigt, dass bei Verformungstemperaturen um 450 °C die Mik-
rostruktur von <111>-Versetzungen bestimmt wird. Die Versetzungen zeigen eine bevorzugte
[001]-Linienrichtung. Die Bevorzugung dieser Linienrichtungen kann verschiedene Ursachen
haben. Dies wird in Abschnitt 5.2. diskutiert.

In Post-mortem-Analysen der Mikrostrukturen von In-situ-Zugproben wurden vereinzelt fla-
chenhafte Fehler auf den (001)-Ebenen von Ma8chgewiesen. Diese flachenhaften Fehler
weisen eine Ausdehnung von mehreren Mikrometern auf. Abb. 4.25 zeigt ein Beispiel. Die
entsprechende Einkristallprobe wurde bei 300 °C unter Druck und im HVEM bei ca. 450 °C
unter Zug belastet. Die Bildung dieser Fehler erfolgte vermutlich wahrend des In-situ-
Dehnexperiments. Sie wurde jedoch nicht direkt beobachtet. Ebenso kann nicht ausgeschlos-
sen werden, dass diese flachenhafte Fehler eine Folge der vorherigen Druckverformungen
sind. In den Fehlerflachen liegen <111>-Versetzungen, die eine Linienrichtung von <110>
besitzen. Dies deutet darauf hin, dass die Bewegung der Versetzungen durch diese flachenhaf-
ten Fehler blockiert wurde. Die Analyse der flachenhaften Fehler wird in Abschnitt 4.6. vor-

gestellt.

- i ﬁ' '._,%_

ildung 4.25: Flachenhafte Fehler auf (001)-Ebenen in Mo3bgebildet mit
g =(013) und BD=[031 ]. In den Fehlerflachen liegen <111>-
Versetzungen.
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4.5.2. In-situ-Dehnexperimente zwischen 800 und 1000 °C

Die Mikrozugproben fir die In-situ-Dehnexperimente zwischen 800 und 1000 °C wurden aus
unverformten und vorverformten MagSkinkristallen gefertigt. Die Oberflache aller Zugpro-

ben verlief parallel zu (010). Die unverformten, [201]-orientierten Zugproben sind ohne merk-
liche plastische Verformung im Verlauf der Dehnexperimente bei 800 °C durch Bruch zerstort
wurden. In einem Fall wurden jedoch nach einem Dehnversuch an der Rissoberflache Ver-

formungsstrukturen nachgewiesen.

In Abb. 4.26 sind zwei Verformungsgebiete abgebildet, die wahrend eines In-situ-Dehnexperi-
ments bei 800 °C entstanden sind. Die Einstrahlrichtung ist in beiden Abbildungen parallel zu
[010]. In Abb. 4.26.a sind zwei Gleitbander abgebildet. Die Versetzungen wurden jeweils
unmittelbar aus dem Gebiet der Rissufer in das Probenvolumen emittiert. Die Versetzungen
eines Gleitbandes wurden vermutlich von einer Versetzungsquelle emittiert und liegen auf der
gleichen oder auf benachbarten Gitterebenen. Dies folgt aus der Tatsache, dass die Durch-
sto3punkte der einzelnen Versetzungen eines Bandes auf der Folienober- und -unterseite je-
weils durch eine gerade Linie miteinander verbunden werden konnen. Diese Linie entspricht
der Gleitspur, die die Versetzungen mit ihrer Bewegung auf der Oberflache der Zugprobe hin-
terlassen. Beide Gleitbander in Abb. 4.26.a. zeigen eine Gleitspur parallel zu [001]. Als Gleit-
ebenen kommen daher nur {110}-Ebenen in Frage. Damit ergeben sich fir die abgebildeten

Versetzungen Linienrichtungen voi331] oder [331] und solche nahe <110>. Es war nicht

SR WY @ AT
Abbildung 4.26: Verformungsstrukturen entlang des Rissverlaufes nach dem Bruch einer
[201] -orientierten Mikrozugprobe in einem In-situ-Dehnexperiment bel
800 °C. a) {110}-Gleitbander, b) [001]-parallele Versetzungen mit Kinken.
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maoglich, den Burgersvektor dieser Versetzungen zu analysieren. Es kann aber davon ausge-
gangen werden, dass wahrend des Dehnversuches <111>-Versetzungen aktiviert wurden. Un-
ter dieser Voraussetzung entsprechen die Versetzungsstrukturen in Abb. 4.26.b. denen, die
zuvor in Abb. 4.23 beschrieben wurden. Die Versetzungen in Abb. 4.26 zeigen neben den
bevorzugten Linienrichtungen in Abb. 4.26.a auch eine bevorzugte Ausrichtung entlang der
[001]-Richtung. Entlang dieser Versetzungslinien haben sich Kinken ausgebildet (Abb.
4.26.b). Dies ist ebenfalls in Ubereinstimmung mit den bei tiefen Temperaturen gezeigten
Versetzungsstrukturen (Abb. 4.24.b).

Neben diesen Verformungsstrukturen an den Rissufern sind in dieser Zugprobe einzelne fla-
chenhafte Fehler auf (001)-Ebenen nachzuweisen. lhre Bildung wahrend des Dehnexperimen-
tes wurde nicht unmittelbar beobachtet. Da die entsprechende Probe nicht unter Druck vorver-
formt wurde, und diese Fehler in unverformten Einkristallen nicht nachweisbar sind, ist es
wahrscheinlich, dass sie eine Folge des Dehnversuches bei 800 °C sind. Sie erstrecken sich

Uber mehrere Mikrometer. Die Analyse dieser Fehler wird in Abschnitt 4.6. vorgestellt.

Der Bruch der Mikrozugproben hat zur Folge, dass insbesondere die sehr diinnen Bereiche
ausbrechen. Damit geht auch die Information der Mikrostruktur dieser Bereiche verloren. Ein
nachtragliches Dinnen der Proben mittels lonenabdinnung ist nicht mdglich, da hierbei be-
sonders das Probenmaterial an den Rissufern angetragen wird. Die in diesem Abschnitt vorge-
stellten Versetzungsanordnungen stammen aus den verbliebenen, dickeren Probenbereichen.
Die Foliendicke betragt hier mehr als 1,5 um. Eine umfassende Analyse von Versetzungen
und flachenhaften Fehlern unter Einbeziehung von Kippexperimenten war bei diesen Folien-

dicken nicht moglich.

Im folgenden werden Versetzungsstrukturen vorgestellt, deren Bildung und Bewegung im
Verlauf von In-situ-Dehnexperimenten bei Temperaturen zwischen 900 und 1000 °C beo-
bachtet wurden. Die Proben wurden aus [201]-Druckproben prapariert, die bei 1200 °C um ca.
0,45 % plastisch verformt wurden. Wahrend der Versuche wurde die Bewegung von Verset-
zungen mit Videoaufzeichnungen und fotografisch festgehalten. Die Verformungsstrukturen

wurden in Post-mortem-Untersuchungen am HVEM detailliert analysiert.
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Der Verlauf eines In-situ-Dehnexperiments bei 1000 °C ist als Kraft-Zeit-Diagramm in Abb.
4.27 dargestellt. Dieser Dehnversuch dauerte mehrere Stunden. Der Kurvenverlauf zeigt Ab-
schnitte, in denen die Probe unterschiedlichen Beanspruchungen ausgesetzt wurde. Es sind
Abschnitte mit ansteigender Zugbeanspruchung als auch solche mit nahezu konstanter und
abfallender Probenbelastung dargestellt. Die Kraft-Zeit-Kurve zeigt insbesondere am Beginn
des Versuches mehrere Lastabfélle LA. Diese Lastabfalle sind eine Reaktion des Probenmate-
rials auf die Zugbeanspruchung. In ihrer Folge waren einige Gleitbander in der Zugprobe
nachweisbar. In diesen Bandern wurden Versetzungsdichten von 4-7m40achgewiesen.

Der Burgersvektor der Versetzungen in diesen Gleitbandern ist ausschlie3lich vom Typ %2
<111>. Da die Versetzungen wahrend der Lastabfélle erzeugt wurden, missen sie sich mit
sehr hoher Geschwindigkeit bewegt und vervielfacht haben. Wéhrend der nachfolgenden kon-

tinuierlichen Verformung wurde eine aktive, lokalisierte Versetzungsquelle beobachtet.

t[h] 60min

Abbildung 4.27: Kraft-Zeit-Diagramm eines In-situ-Dehnexperiments
mit einer [201] -orientierten Mikrozugprobe bei
1000 °C. Lastabfélle wahrend des Experiments sind mit
LA gekennzeichnet.

Eine Videosequenz mit zeitlich aufeinanderfolgenden Zustanden dieser Quelle ist in Abb.
4.28 dargestellt. Sie emittiert Versetzungen mit einem Burgersvektor vof ¥} [Rie Quel-

le Q1 besteht aus einem Segment L in der primaren (110)-Gleitebene. Dieses Segment besitzt
eine [110]-Linienrichtung. Ein zweites Segment C liegt vermutlich auf einer anderen Gleit-
ebene und besitzt daher nur eine geringe Beweglichkeit. Der bewegliche Versetzungsarm von
Q1 ist durch Pfeile markiert. Dieses Segment baucht sich unter der extern aufgebrachten Last
in seiner Gleitebene aus und emittiert neue Versetzungen auf parallelen Ebenen. Dabei bevor-

zugt der mobile Versetzungsarm Stufen- und Schraubenorientierung wie es in Abb. 4.28 (7 s)
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markiert ist. Nachdem der mobile Arm die Folienoberflachen erreicht, bewegt sich die abge-
l6ste Versetzung schnell von der Quelle Q1 fort. Die zur linken Seite emittierte Versetzung

bewegt sich sehr schnell, wahrend die zur rechten Seite emittierte Versetzung mit anderen

Versetzungen wechselwirkt und sich daher langsam beweqgt.

211 . 1T e '

Abbildung 4.28: Videosequenz einer lokalisierten, einseitig festen Versetzungsquelle Q1, die1y:\fér-
setzungen auf parallele (110)-Ebenen emittiert. Die Sequenz stammt aus einem In-situ-
Dehnexperiment entlang [201] bei 1000 °C und einer Einstrahlrichtung [010]. Die Pfeile
markieren den mobilen Arm der Quelle, (e) und (s) die Stufen- und Schraubensegmente des
mobilen Arms. Die kristallographischen Richtungen in den (110)-Ebenen sind angegeben.
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Dieswird aus dem Vergleich der Versetzungspositionen in Abb. 4.28 bei 33 s und 33,3 s deut-

lich. Die nach links laufende Versetzung wird zum Zeitpunkt 33,3 s bereits nicht mehr im
dargestellten Bildausschnitt abgebildet, wahrend die nach rechts laufende Versetzung ihre
Position gegeniber 33 s kaum verandert hat. Die Versetzungsquelle emittiert Versetzungen in
die gleiche oder in benachbarte Gleitebenen. Dies fuhrt zu einer planaren Gleitung und zur
Ausbildung sehr schmaler Gleitbander. Q1 kann als lokalisierte Quelle bezeichnet werden, da
sie sich wahrend der weiteren Verformung nicht von ihrer dargestellten Position wegbeweqgt.
Bei Erreichen einer bestimmten kritischen Spannung emittiert die Versetzungsquelle eine ho-
he Anzahl von Versetzungen. Wahrend der Erstbelastung dieser Quelle waren mehr als 8 N
Zugkraft zur Erzeugung von Versetzungen noétig. Im weiteren Versuchsverlauf wurden bei
abnehmender Zugkraft unterhalb von 4 N ebenfalls aktive Quellen beobachtet. Nach einer
ersten Aktivierung der Quellen bei hohen Spannungen kénnen demnach auch bei geringeren

Spannungen Versetzungen gebildet und bewegt werden.

In Abb. 4.29 ist eine weitere Videosequenz abgebildet, die die Bewegung von Versetzungen
wiedergibt. Der Burgersvektor der Versetzungen ist wiederum #][1in den Teilbildern

bewegen sich die Versetzungen Al bis A4 von rechts nach links. Die Versetzungen ordnen

sich bevorzugt entlang den1D]- und [331]-Richtungen in ihrer Gleitebene an. Damit haben

sie 60 °- und Stufencharakter. Nach der Erzeugung kdnnen sich die Versetzungen sehr leicht
auf ihren Gleitebenen bewegen. Erfahren sie keine Behinderungen, so kénnen sie sich mit
hoher Geschwindigkeit bewegen. Sie gleiten viskos. Eine ruckartige Bewegung von Verset-
zungen wurde nicht beobachtet. Die Behinderung der Versetzungsbewegung durch die Wech-
selwirkung mit anderen Versetzungen ist am Beispiel der Versetzung A3 in Abb. 4.29 bei 31 s
und 58 s zu erkennen. Durch die Wechselwirkung mit Versetzung A4 wird A3 an einer
schnellen Bewegung gehindert. Dagegen bewegt sich A4 Uber den gesamten dargestellten
Zeitraum sehr langsam und viskos. Jedoch wird diese Versetzung nicht durch andere behin-
dert. Das langsame und viskose Gleiten von Versetzungen tritt also gleichzeitig neben hohen
Versetzungsgeschwindigkeiten auf. Bei hohen Geschwindigkeiten nehmen die Versetzungen
bevorzugt einen 60 °-Charakter an. Wahrend des viskosen Gleitens behalten die Versetzungen

die genannten Linienrichtungen bei.
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Abbildung 4.29: Videosequenz beweglicher Versetzungen mit eineml¥]fBurgersvektor b auf benach-
barten (110)-Ebenen. Die Versetzungen sind mit A1 bis A4 gekennzeichnet. Die Gleitspu-
ren (slip trails) und die Zugachse (TD) sind markiert. Sequenz aus einem In-situ-Dehnexpe-
riment entlang [201] bei 1000 °C und einer Einstrahlrichtung von [010].

Neben der Bewegung einzelner Versetzungen wurde die Bildung von [001]-parallelen Verset-
zungsanordnungen beobachtet, wie sie bereits fur die Mikrostruktur nach Druckversuchen
nachgewiesen wurden. In vielen Fallen wurde beobachtet, dass diese parallelen Anordnungen
nur voribergehend bestehen und sich die beteiligten <111>-Versetzungen wieder aus dieser

|6sen und einzeln weiterbewegen koénnen.

Am Beginn aller Dehnversuche zwischen 900 und 1000 °C wurde die Bildung flachenhafter
Fehler auf (001)-Ebenen festgestellt. Sie besitzen eine Ausdehnung von mehreren Mikrome-
tern auf der Basisflache. Fir den oben beschriebenen Dehnversuch bei 1000 °C traten diese
Fehler zeitgleich mit den ersten Lastabfallen auf. Es ist daher méglich, die Bildung dieser fla-
chenhaften Fehler mit den Lastabfallen in Verbindung zu bringen. Dies konnten weitere

Dehnversuche jedoch nicht bestétigen. Die Beobachtungen wahrend des In-situ-Dehnex-
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periments bei 1000 °C sind charakteristisch fur das Temperaturintervall von 900 bis 1000 °C.
Weitere Dehnversuche bei ca. 900 und 920 °C bestatigten dies. Demnach kann das dynami-
sche Verhalten der <111>-Versetzungen in diesem Temperaturbereich folgendermaf3en be-
schrieben werden. Die Versetzungen werden in lokalisierten Quellen gebildet, sie ordnen sich
entlang der <110>- und Stufenorientierung an. Bei einer bestimmten Spannung koexistieren
eine instabile Versetzungsbewegung mit hoher Geschwindigkeit und eine viskose Bewegung
mit niedriger Geschwindigkeit. Innere Spannungen zwischen den Versetzungen beeinflussen

ebenfalls die Bewegung der Versetzungen.

Nach In-situ-Dehnexperimenten bei 440 und 450 °C wurden bei der nachfolgenden Mikro-
strukturanalyse der Proben ebenfalls flachenhafte Fehler von mehreren Mikrometern Lange
auf (001)-Ebenen nachgewiesen. Wéahrend diese nach den Versuchen bei 440 und 450 °C nur
vereinzelt in den Zugproben beobachtet wurden, treten nach dem Dehnversuch bei 1000 °C

sehr viele dieser Fehlerflachen auf.

4.6. Analyse flachenhafter Fehler auf (001)-Ebenen

In Abschnitt 4.5. wurde darauf hingewiesen, dass wahrend der In-situ-Dehnexperimente im
HVEM flachenhafte Fehler auf der Basisflache einkristalliner M&8oben auftreten. In die-

sem Abschnitt werden die Ergebnisse der elektronenmikroskopischen Analyse dieser flachen-
haften Fehler vorgestellt. Es werden zunachst die flachenhaften Fehler beschrieben, die im
Verlauf von In-situ-Dehnexperimenten nachgewiesen wurden. Dem schliel3en sich die Ergeb-
nisse aus In-situ-Temperversuchen mit TEM-Folien aus verformten und unverformten MoSi
Proben an. Die jeweiligen Probenbehandlungen der im folgenden beschriebenen In-situ-Dehn-
und In-Situ-Temperversuche sind in Tabelle 4.2 zusammengefasst. Sie beinhaltet die jeweilige
Temperatur der Druckvorverformungd und die maximale TemperatunEru des In-situ-

Dehn- bzw. In-Situ-Temperversuchs. Die Versuchsart wird durch Z (Zugversuch) und T
(Temperversuch) gekennzeichnet. Aul3erdem sind die Orientierungen der Proben in Druck-
und Zugversuchen und die Kristallziichtungsart (FZ oder CZ) angegeben. In der nachfolgen-
den Analyse der flachenhaften Fehler wird mittels des Probennamen auf die entsprechende

Probenbehandlung verwiesen.
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Tabelle4.2:  Ubersicht der Probenbehandlungen zur Untersuchung der Bildung von fla-
chenhaften Fehlern auf (001)-Ebenen.

Tor max. Tin-stu  Versuchsart Verformungs- FZ/CZ Probenname
[°C] [°C] ZI|T richtung
400 440 Z? [201] Fz A
300 450 Z? [201] Fz B
1200 790 Z [18e1] Fz C
800 Z [201] Fz D
1200 1000 Z [201] Fz E
990, 1200 550 T [302] Fz F
500, 850 630 T [201] Fz G
650 T unverformt Fz H
600, 790, 1200 650 T [110] Ccz I
300, 400, 600 670 T [201] Fz J
2 Die Bildung der Fehler infolge des In-situ-Dehnexperiments konnte nicht zweifelsfrei festgestellt werden.

4.6.1. Erste Beobachtungen der flachenhaften Fehler

Die Bildung flachenhafter Fehler auf (001)-Ebenen wurde erstmals wahrend und nach In-situ-
Dehnexperimenten der Proben C, D und E beobachtet. Die Bildung von flachenhaften Fehlern
in den Proben A und B kann nicht zweifelsfrei der Zugverformung wahrend der In-situ-
Dehnexperimente zugeordnet werden. Mit Ausnahme der Proben D, H und | wurden alle
TEM-Proben aus makroskopischen Druckproben gefertigt, in die durch die Druckverformung
hauptsachlich %2 <111>-Versetzungen eingebracht wurden. Die entsprechenden Mikrostruktu-

ren wurden bereits in den Abschnitten 4.3. und 4.4. charakterisiert.

Abb. 4.30 zeigt die wahrend der In-situ-Dehnexperimente in den Proben C und E entstande-
nen Fehler. In Probe C wurden sie bei einer Temperatur von 790 °C vor dem Beginn der Be-
lastung festgestellt (Abb. 4.30.a). In Probe E wurden diese Fehler bei 1000 °C und anliegender
Zugkraft beobachtet (Abb. 4.30.b). Die Mikrozugproben wurden jeweils im anschlielRenden
Dehnversuch weiterverformt. Wahrend der Versuche wurden weder der Prozess der Fehlerbil-
dung noch deren Grolienanderung beobachtet. In Abb. 4.30 haben beide TEM-Folien eine
Foliennormale parallel zur [010]-Richtung. Die (001)-Ebenen liegen parallel zum einfallenden
Elektronenstrahl. Die flachenhaften Fehler sind daher als Linienkontrast senkrecht zur [001]-
Richtung abgebildet. Die Ausdehnung der Fehler in Abb. 4.30.a und b ist sehr unterschiedlich.
In Probe C sind sie ca. 500 nm lang. In Probe E werden Ausdehnungen von 10 um und mehr
gemessen. Diese grof3en Unterschiede in den Abstéanden der berandenden Partialversetzungen

deuten auf einen Gleitvorgang in der (001)-Ebene hin. Beide Angaben kdnnen jedoch nur eine
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grobe Orientierung zur Grol3e der Fehlerflachen bieten, da die Ausdehnungen einzelner Feh-

lerflachen in einer Probe mitunter auch sehr unterschiedlich sind.
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Abbildung 4.30: Bildung flachenhafter Fehler auf (001)-Ebenen wéahrend der In-situ-Dehnung vop MoSi
a) Probe C vor der Belastung bei 790 °C; b) Probe E unter Zugbelastung bei 1000 °C.

In Post-mortem-Analysen wurden die flachenhaften Fehler charakterisiert. Abb. 4.31 zeigt
(001)-Fehlerflachen unter verschiedenen Abbildungsbedingungen, die wahrend des zuvor ge-
nannten In-situ-Dehnversuches bei 1000 °C in Probe E entstanden. Durch ein Kippen der Pro-
be um die [100]-Achse werden die (001)-Ebenen und somit auch der fir flachenhafte Fehler
typische Streifenkontrast sichtbar (Abb. 4.31.b, c). Abb. 4.31.a zeigt die senkrecht in der
TEM-Folie liegenden Fehler als Linien. Abb. 4.31.b und c zeigen eine Hellfeldabbildung und

|l.-;::‘ II I'.. A -
Abbildung 4.31: Kontrastverhalten der flachenhaften Fehler auf (001)-Ebenen in Probe E.
a)§=(002), BD = [010], b)§=(213), BD=[031], ¢) §=(213) unkorrigierte Dunkelfeld-

aufnahme, BB+[031 ], d) §=(200), BD=[031],e)g = (1 1 0), BD=[1 10].
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eine unkorrigierte Dunkelfeldabbildung mit dem gleichen Reflex. Im Hellfeld zeigen die fla-
chenhaften Fehler einen symmetrischen Streifenkontrast. In Abb. 4.31.b ist dies jeweils ein
heller Streifen unmittelbar unterhalb der Folienoberflache. Fur den abbildenden Reflex nimmt
sina daher einen positiven Wert an, wobeder Phasensprung in der Grenzflache des Fehlers
ist. Die Dunkelfeldabbildung in Abb. 4.31.c zeigt einen asymmetrischen Streifenkontrast.
Dieser endet an der Folienoberseite mit einem hellen Kontraststreifen und an der Folienunter-
seite mit einem dunklen Kontraststreifen. Der symmetrische Streifenkontrast im Hellfeld und
der asymmetrische Streifenkontrast im Dunkelfeld sind kennzeichnend fiir einen einfachen

intrinsischen Stapelfehler. Abb. 4.31.a und die Ausloschung des Streifenkontrastes in Abb.

4.31.d und e ergeben einen parallel zur [001]-Richtung verlaufenden Fehlefektor

Ein Beispiel fur die Analyse der Partialversetzungen, die die Stapelfehler beranden, ist in Abb.
4.32 gezeigt. Die Stapelfehler A und B entstanden in Probe C. Die Partialversetzungen sind
mit (A1, A2) und (B1, B2) bezeichnet. Alle Versetzungen zeigen eine gestreckte Form und
verlaufen etwa parallel zu [110] (A1, A2, B1) bzwl30] (B2). Das abgebildete Auslo-
schungsverhalten der Partialversetzungen ist in Tabelle 4.3 zusammengefasst. Die Sichtbar-
keit wird mit ,+“, die Ausloschung mit ,-“ gekennzeichnet. Fir A1 und B2 ergibt sich ein

Burgersvektor parallel zu [001]. Fir A2 und B1 ist die Analyse nicht eindeutig.

Tabelle4.3: Ausloschungsverhalten der Partialversetzungen Al, A2, B1, B2 und des Sta-
pelfehlerkontrastes SF in Abb. 4.32

9| (013) (213) (213) (200) (110) (110) (002)
Al + + + - - - )
A2 + + ? + - + ?
Bl + + ? + - + ?
B2 + + + - - - )
SF + + + - - - -

? : keine zweifelsfreie Interpretation des Kontrastverhaltens moglich

Alle vier Partialversetzungen sind mit derh1(0)-Reflex ausgeldscht (Abb. 4.32.e). Mdgliche

+ +
Burgersvektoren verlaufen demnach parallel zul[11331], [110] und [001]. Da alle vier

Partialversetzungen in Abb. 4.32.a und b sichtbar sind, entfalleld [@3d [111] als mogli-
che Burgersvektoren. Neben der Ausldschung in Abb. 4.32.e sind A1 und B2 zudem noch mit
den Reflexen (110) und (200) ausgeloscht (Abb. 4.32.d, f, h). Dieses Kontrastverhalten kann

nur durch einen [001]-Burgersvektor hervorgerufen werden. Die anderen Partialversetzungen,
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A2 und B1, sind mit den Reflexen (110) und (200) sichtbar. Die Stapelfehler werden demnach
nicht von zwei [001]-Burgersvektoren eingeschlossen. Nach dem bisher beschriebenen Aud6-

schungsverhalten bleiben als mogliche Burgersvektorrichtungen [111], [331] und [110].

©) §=(213), d) g=(200), fir alle ist BD=[031 ]; €) g=(1 10), BD=[110], f) §=(110),
BD =[1 10]; g) §=(002), h) g =( 2 00), fur beide ist BB=[010].

Die zweifelsfreie Zuordnung eines Burgersvektors fur die Partialversetzungen A2 und B1 an-
hand weiterer Zweistrahlabbildungen, von denen zwei in Abb. 4.32.c und g abgebildet sind,
war nicht maglich. Im Falle einer Ausléschung des Linienkontrastes von A2 und B1 in Abb.

4.32.c waren die entsprechenden Burgersvektoren parallel zu [331]. Werden A2 und B1 in

Abb. 4.32.c jedoch als sichtbare Partialversetzungen interpretiert, so konnen die Burgersvek-
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toren nur parallel zu [110] oder [111] sein. Die verschiedenen Mdglichkeiten werden im Ab-
schnitt 5.5. diskutiert.

4.6.2. Bildung flachenhafter Fehler bei In-situ-Temperversuchen

Die bisher vorgestellten Ergebnisse haben gezeigt, dass Stapelfehler auf (001)-Ebenen ohne
Einwirken aul3erer Krafte bei Temperaturen unter 800 °C entstehen kénnen. Unter dem Ein-
fluss externer Zugbelastung kdnnen die berandenden Partialversetzungen eines Stapelfehlers
einen sehr groRen Abstand annehmen. Dies gilt gleichermalRen fur Verformungen bei relativ
niedrigen (Abschnitt 4.5.1.) und relativ hohen Temperaturen. Diese Tatsache deutet auf die
Gleitfahigkeit von mindestens einer der beiden Partialversetzungen auf der Basisflache hin.
Die Burgersvektoranalyse der Partialversetzungen in Abb. 4.32 ist unvollstéandig. Es kann aber
mit Sicherheit festgestellt werden, dass die berandenden Partialversetzungen eines Stapelfeh-
lers verschieden sind. Jeweils ein Burgersvektor steht senkrecht auf der Flache der Stapelfeh-
ler. Die Burgersvektoranalyse lasst die Mdglichkeit zu, dass die Bildung eines Stapelfehlers
mit der Bildung einer auf der Basisflache gleitfahigen Versetzung verbunden ist. In diesem
Fall muss der entsprechende Burgersvektor in der Fehlerebene liegen. Die Dissoziation einer
<111>-Versetzungen entsprechend

Y% <111>- % <001> + %2 <110> (4.1.)
oder

Y% <111>- % [001] + % <331> 4.2))

kann die Ursache fur die Bildung der (001)-Stapelfehler sein und einige der méglichen Parti-
alversetzungen erklaren. Jedoch konnte die Bildung der Stapelfehler nicht direkt beobachtet
werden. Um die Frage nach deren Ursprung zu klaren, wurden TEM-Folien fur In-situ-

Temperversuche im HVEM prapariert. FUr die Temperversuche wurde ein Heiztisch verwen-

det, der eine Probenerwadrmung auf maximal 800 °C zul&sst.

Zunachst wurden Temperversuche an unverformten M&a8ikristallen (Probe H) durchge-

fuhrt. Die entsprechenden TEM-Folien wurden schrittweise auf maximal 650 °C erwarmt. In
den versetzungsfreien Proben kdnnen nach dem Tempern keine flachenhaften Defekte nach-
gewiesen werden. Eine Kondensation von strukturellen und/oder thermischen Leerstellen in
einem ansonsten fehlerfreien Kristall kann daher fur die Bildung der Stapelfehler nicht ver-
antwortlich gemacht werden. In einem nachsten Schritt wurden TEM-Proben aus bereits ver-
formten MoSj-Einkristallen fur die Temperversuche benutzt. Diese TEM-Proben wurden aus

Druckproben mit unterschiedlichen Orientierungen der Druckachsen prapariert. Es wurde
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Probenmaterial verwendet, das entweder uUberwiegend <100>-Versetzungen oder <111>-

Versetzungen enthalt.

Probe | enthalt aufgrund der vorangegangenen Druckverformung hauptsachlich <100>-Ver-
setzungen. Die entsprechenden TEM-Proben wurden auf maximal 650 °C erwérmt. Die Bil-
dung von Stapelfehlern auf (001)-Ebenen durch eine Dissoziation von <100>-Versetzungen

oder eine Kondensation von Leerstellen an <100>-Versetzungen wurde nicht nachgewiesen.

Aufgrund der jeweils vorangegangenen Druckverformungen enthalten die Proben F, G und J
hauptséachlich <111>-Versetzungen. In allen TEM-Folien wurden nach Abschluss der In-situ-
Temperversuche Stapelfehler auf (001)-Ebenen nachgewiesen. Die Bildung der Stapelfehler

wurde bei Temperaturen von 550, 630 und 670 °C festgestellt.

Abb. 4.33 zeigt eine Probenstelle der Probe G mit %2 [111]-Versetzungen vor, wahrend und
nach dem Tempern. Die Pfeile markieren die Positionen, an denen sich Stapelfehler auf (001)-
Ebenen bei 630 °C gebildet haben. Die Flachen der Stapelfehler werden jeweils von zwei
Versetzungen begrenzt, wobei sich jeweils eine am Ort einer zuvor undissoziierten ¥z [111]-
Versetzung befindet. Wahrend in Abb. 4.32 einzelne Stapelfehler abgebildet sind, zeigt Abb.
4.33, dass sich entlang einer Versetzungslinie mehrere Stapelfehler ausbilden kénnen. Die
Auswertung mehrerer Temperversuche hat ergeben, dass entlang einer <111>-Versetzung
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Abbildung 4.33: In-situ-Temperversuch an Probe G. Die Probenstelle zeigt
Y% [111]-Versetzungen. a) vor dem Tempern bei Raumtempera-
tur, g =[200], b) wahrend des Temperns bei 630 §&[200], c)
post-mortem, bei Raumtemperafr,= [1 03], fir alle BD =

[010]. Die Folienober- und -unterseite in c) ist gegeniber a) und
b) vertauscht.
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genau dann mehrere Stapelfehler entstehen, wenn deren Linienrichtung von <110> abweicht.

In Abb. 4.33 haben die ¥ [111]-Versetzungen eine Linienrichtung voh][@der [331]. Die

gleiche Probe enthalt auch ¥ [111]-Versetzungen mit eib&O]-Linienrichtung. In diesen

Fallen wurde entlang der gesamten Versetzungslinie die Bildung eines einzelnen Stapelfehlers
beobachtet. Diese Ergebnisse zeigen, dass die Bildung der Stapelfehler auf einer Dissoziation

von <111>-Versetzungen beruhen.

4.6.3. Charakterisierung der entstandenen Fehlerflachen

Im In-situ-Temperversuch mit TEM-Folien der Probe F wurde die Bildung von Stapelfehlern

durch eine Dissoziation von %2 <111>-Versetzungen bei 550 °C beobachtet. In Abb. 4.34 ist
das Kontrastverhalten der Stapelfehler unter verschiedenen Zweistrahlabbildungen dargestellt.
Fur alle Aufnahmen wurde ein Abweichungsvektor vér=(0) gewéahlt, um den Kontrast der
Fehlerflache gut abzubilden [55]. Die bereits in den Abb. 4.31 und 4.32 gezeigte Ausléschung
des Streifenkontrastes mit den Reflexen (200), (110) wd@) bestatigt lediglich einen Feh-

lervektor R. parallel zur [001]-Richtung. Damit kann jedoch nicht der Betrag von
ﬁF:%[om], mit (n O G), ermittelt werden, da fiir die genannten Reflexe das Skalarprodukt
g[R-=0 ergibt. Der Betrag des Fehlervektors kann unter Mithilfe von Reflexen ermittelt
werden, die nicht in der Fehlerflache liegen. In diesen Féllen ist der Streifenkontrast ausge-
l6scht, wenng[Re ganzzahlige Werte annimmt. Aufgrund der Struktur von M&Shn R,

nur folgende Werte annehmeg{001], 1[001] oder $[001]. Die abbildenden Reflexe in

Abb. 4.34.a-c sind derart gewahlt, dagR, in dieser Reihenfolge die Wert®, 8 und 2

x (213), ¢) g=3x (013), d) § = (2 00), fur alle ist BD=[0 31].
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annimmt. Das Kontrastverhalten der Stapelfehlerflache und die Wert@D?Qnin Abb. 4.34

sind fr die in Frage kommenden Fehlervektoren in Tabelle 4.4 zusammengefasst.

Tabelle4.4: Werte von gR. fiir verschiedene Fehlervektorer. und ab-
bildende Reflexg) .

R.| %[00] %[00l #[001] Sichtbarkeit des Streifenkontrasts
g
(213) -% -1 ~% sichtbar
2 X (iié) -1 -2 -3 nahezu ausgeldscht
3x (013) -3% -3 -9% sichtbar
(EOO) 0 0 0 ausgeldscht

In Abb. 4.34.a und c ist der Streifenkontrast sichtbar. Die Ausléschung fur (%@@)1

Reflex ist bereits in Abb. 4.31 und 4.32 gezeigt worden. Abb. 4.34.b wird ebenfalls als Ausl6-
schung des Streifenkontrasts interpretiert. Der Kontrast der Streifen ist nur noch sehr schwach

ausgepragt. Die Ursache dafir kénnen wie in [70] beschrieben kleine Abweichungen vom

exakten Wert des FehlervektoRs. sein. Anhand dieser Kontrastanalyse kann der Fehlervek-

tor R, nur von der Grof3é [001] oder£[001] sein.

An der gleichen Probenstelle wurden die Burgersvektoren der Partialversetzungen bestimmit.
Erganzend zu Abb. 4.34 ist diese Probenstelle in Abb. 4.35 noch unter anderen Zweistrahlbe-
dingungen abgebildet. Um den Kontrast der Versetzungslinien gut abzubilden, wurde ein Ab-
weichungsvektor § > 0) gewahlt. Die Stapelfehler sind mit A, B und C und die jeweiligen
Partialversetzungen mit (Al, A2), (B1, B2) und (C1, C2) bezeichnet. Die Kontraste der Sta-
pelfehler A und B Uberlagern sich im Bereich ihrer Partialversetzungen A2 und B1 und beein-
flussen sowohl den Linienkontrast beider Partialversetzungen als auch den der Fehlerflachen.
Der Linienkontrast wurde in diesem Fall an den Enden der Versetzungslinien an der Ober-
und Unterseite der TEM-Folie bestimmt. Die Analyse ergibt fir Al, B2 und C2 einen Bur-
gersvektor parallel zu [001] und fir A2, B1 und C1 parallel zu <110>. Sie zeigen einen sehr
starken Restkontrast mit einem @PReflex. Dies spricht fiir eine Dissoziation von %
<111>-Versetzungen nach Gleichung (4.1.). In Kippexperimenten wurden die Linienrichtun-

gen [110] [130] und 1 30] der Partialversetzungen bestimmt. Die Projektionen dieser Rich-
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tungen sind in Abb. 4.35.a eingetragen. Das Kontrastverhalten der Partialversetzungen ist in
Tabelle 4.5 zusammengefasst. Die Sichtbarkeit wird mit ,+“, die Ausloschung mit ,-“ ge-

kennzeichnet.

“a. %N 9,z 119
-l,_"!ml":| =, L i
f.rﬁﬂf ;

) \]J;;‘ L tﬂ
0 b Ji - C d 750 nm
Abbildung 4.35: Burgersvektoranalyse der Partial versetzungen unter verschiedenen Zweistrahl-
abbildungen. a) §=(013), b) §=(2 13), fiir beide ist BB=[031 ];
¢)§=(008), d) =(200), fiir beide ist B3Z-[010].

Tabelle 4.5: Ausléschungsverhalten der Partialversetzungen in Abb. 4.34. und 4.35.

g Al A2 Bl B2 C1 Cc2
(21_) + + +
(oié) + + +
(213) + + + + + +
(OO_) + - - + - +
(200) - + + - + -

Die Sichtbarkeit samtlicher Partialversetzungen mit d@h3)-, (213)- und (013)-Reflex

schliel3t einen Burgersvektor parallel zu einer <331>-Richtung aus. Demnach wird die Disso-
ziation einer ¥ <111>-Versetzung nicht durch die Gleichung (4.2.) beschrieben. Das Auslo-
schungsverhalten der Versetzungen Al, B2 und C2 entspricht dem eines [001]-Burgers-

vektors, das der Versetzungen A2, B1 und C1 dem eines <110>-Burgersvektors. A2, B1 und

C1 sind mit einem @1 3)-Reflex sichtbar.
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4.6.4. Einflussder Linienrichtung der <111>-Versetzung

In Abb. 4.33 wurde gezeigt, dass entlang einer <111>-Versetzungen mehrere (001)-Stapel feh-

ler abspalten kénnen, wenn die Linienrichtung der Versetzung von einer <110>-Richtung ab-
weicht. Abb. 4.36 zeigt einen Probenbereich aus Probe J, ded¥-Versetzungen mit

[ 331]- und [111]-Linienrichtungen enthalt. Die TEM-Folie wurde schrittweise bis auf 670

°C erwarmt. Die Aufspaltungen der Versetzungen wurden jedoch erst in einer Post-mortem-
Analyse festgestellt. Die geringe Grof3e der Stapelfehler und ihre geringere Haufigkeit sind
verantwortlich dafur, dass wahrend des Temperns keine Veranderungen an den Versetzungen
beobachtet wurden. In Abb. 4.36.a sind die projizierten Linienrichtungen der1-[1
Versetzungen in ihrer urspringlichen (110)-Gleitebene eingetragen. Entlang einer Verset-
zungslinie spalten sich Partialversetzungen mit einem Burgersvektor parallel zu [001] unter
Bildung des Stapelfehlers ab. Diese Partialversetzungen zeigen ebenfalls eine bevorzugte Ori-
entierung entlang der [110]- und 10]-Richtungen. In Abb. 4.36.b ist ein Ausschnitt von

Abb. 4.36.a vergrol3ert dargestellt. In der Ebene des Stapelfehlers nehmen alle berandenden
Versetzungssegmente <110>-Linienrichtungen an. Die Stapelfehler haben eine rechteckfor-
mige Gestalt. Die kurzeren Segmente parallel zur [110]-Richtung sind zwischen 300 und 380
nm lang. Die langeren Segment verlaufen parallel 2ur0]-Richtung. Ihre Ausdehnungen
erreichen meist die doppelte Lange des jeweils kirzeren Segments. Der Verlauf des abgespal-
tenen Versetzungssegmentes eines Stapelfehlers deutet auf einen helixféormigen Verlauf. Ein
Abstand der Partialversetzungen nach einem solchen Umlauf kann im HVEM nicht nachge-

wiesen werden. In der rechten Bildhalfte von Abb. 4.36.a ist eine <111>-Versetzung abgebil-

/ ﬁmyﬂjm

a —in_ h
Abbildung 4.36: Bildung von Stapelfehlern an ¥ T11]-Versetzungen nach einer Erwarmung der Probe J
auf 670°C. a)g = (Oié), BD =[031 ], post-mortem; b) AusschnittvergroRerung von a).
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det, deren Linienrichtung nahe der [ 110]-Richtung verlauft. Hier sind entlang der gesamten
Versetzungslinie auf eng benachbarten (001)-Ebenen drei Stapelfehler entstanden. Der Ab-

stand zwischen diesen Ebenen kann ebenfalls im HVEM nicht aufgelést werden.

Durch In-situ-Temperversuchen wurde nachgewiesen, dass die Stapelfehler auf der (001)-
Basisflache von Mogiaufgrund einer Dissoziation von Y2 <111>-Versetzungen entstehen.

Die Dissoziation erfolgt vermutlich nach Gleichung (4.1.). Daflr sprechen die analysierten
Burgersvektoren der Partialversetzungen und der Fehlerfléchen\l%,ktcﬁine umfangreiche

und vollstdndige Burgersvektoranalyse war jedoch nicht méglich. Die Ursache dafir ist die
Begrenzung des Kippwinkels im Weitwinkelgoniometerfd4b °. Es ist nicht in allen unter-
suchten Fallen mdglich gewesen, die erforderlichen Einstrahlrichtungen und Abbildungsvek-
toren fur eine eindeutige Analyse einzustellen. Weder in In-situ-Dehnexperimenten noch in
In-situ-Temperversuchen wurde die Bildung der Stapelfehler und deren GréRendnderung di-
rekt beobachtet. Es ist daher wahrscheinlich, dass sich die Stapelfehler spontan gebildet ha-
ben. Dieser Vorgang ist thermisch aktiviert und mdglicherweise durch Diffusionsvorgange
unterstutzt. Unter Einwirkung von auf3eren Kréaften weisen die Partialversetzungen eines Sta-
pelfehlers groRe Distanzen von 10 um und mehr auf. Dies kann nicht mit diffusionsgesteuer-
ten Prozessen erklart werden. Vielmehr scheint es plausibel, dass als Folge der thermisch be-
dingten Dissoziation eine auf der (001)-Ebene gleitfahige Partialversetzung entsteht. Die Er-

gebnisse werden in Abschnitt 5.5. diskutiert.
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5. Diskussion

In diesem Abschnitt werden die in Abschnitt 4 vorgestellten experimentellen Ergebnisse der
makroskopischen Verformung, der In-situ-Dehnexperimente und der In-situ-Temperversuche
an MoSi,-Einkristallen diskutiert.

In der [201]-Verformungsrichtung kdnnen drei Temperaturbereiche unterschieden werden.
Unterhalb 600 °C wird ein typischer Tieftemperaturanstieg der FlieRspannung mit abnehmen-
der Temperatur beobachtet. Hier kann die plastische Verformung wie in Abschnitt 2.1. vorge-
stellt, durch thermisch aktivierte Versetzungsbewegung interpretiert werden. Dies soll in Ab-
schnitt 5.3. geschehen. In einem mittleren Temperaturintervall von 500 bis ca. 1000 °C tritt
eine sehr stark ausgepragte Anomalie in der Temperaturabhangigkeit der FlieRspannung auf.
Die Fliel3spannung steigt zwischen 500 und ca. 1000 °C um einen Faktor von etwa 3,5 an. Im
Temperaturbereich dieser FlielRspannungsanomalie verlauft die plastische Verformung ruckar-
tig. Dieses Verformungsverhalten soll anhand der bisher bekannten Mechanismen zur Be-
schreibung und Erklarung von FlieBspannungsanomalien in Abschnitt 5.4. diskutiert werden.
Die Verformung oberhalb von 1000 °C wird vermutlich durch Mechanismen der
Hochtemperaturverformung bestimmt. Dieser Temperaturabschnitt wird im Rahmen dieser

Arbeit nicht diskutiert.

Es ist erstmals gelungen, Mg@$a In-situ-Dehnexperimenten in einem HVEM zu verformen.

Die Einkristalle wurden bei 440, 450 und zwischen 800 und 1000 °C entlang der [201]-
Richtung verformt. Wahrend dieser Dehnexperimente wurde das {110}/<111>-Gleitsystem
aktiviert. Im Temperaturbereich der FlieRspannungsanomalie wurde erstmals die Verset-
zungsdynamik beobachtet und mit Videoaufzeichnungen dokumentiert. Die In-situ-Dehn-
experimente sollen helfen, das makroskopische Verformungsverhalten vopadofterpre-

tieren. Im Verlauf der In-situ-Dehnexperimente und der In-situ-Temperversuche wurde die
spontane Bildung von Stapelfehlern auf (001)-Ebenen beobachtet, die in Abschnitt 5.4. disku-

tiert wird.

Vor einer Interpretation der Mikroprozesse der plastischen Verformung von, Mo&ider
Bildung von (001)-Stapelfehlern sollen die Gemeinsamkeiten der makroskopischen Verfor-
mungsparameter entlang der [201]-, [302]- undOf&@ruckachsen und der analysierten

Mikrostrukturen erortert werden.
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5.1. Die aktiven Gleitsysteme

An [201]-orientierten Druckproben wurden V erformungsexperimente zwischen 300 und 1200

°C durchgefiihrt. Bei dieser Orientierung ist im gesamten Temperaturbereich das priméare
{110}/<111>-Gleitsystem aktiv. Oberhalb von 1000 °C treten zusatzlich [100]-Versetzungen
auf. Diese liegen auf (102)-, (20- und (010)-Ebenen. Nach Druckverformung in einer
[302]- und [1®1]-Verformungsrichtung tritt zwischen 990 und 1200 °C ebenfalls das
{110}/<111>-Gleitsystem auf. Durch die Mikrostrukturanalyse werden zusatzlich [100]-
Versetzungen beobachtet. Fur diese Versetzungen war die Zuordnung einer Gleitebene nicht
maoglich. Da [100]-Versetzungen bei allen untersuchten Verformungsrichtungen bei Tempera-
turen um 1000 °C und darUber auftreten, beeinflussen sie vermutlich die Hochtemperaturplas-
tizitat. Das Auftreten von [100]-Versetzungen nach Verformung bei Temperaturen oberhalb
von 1000 °C wurde auch in [3, 6, 8, 16] festgestellt. Die Ergebnisse der makroskopischen
Verformungen und der Mikrostrukturanalyse der [302]- und{1&®rientierten Druckproben
stimmen mit denjenigen an [201]-orientierten MeBinkristallen im gleichen Temperaturbe-

reich tUberein. Die entsprechenden Ergebnisse werden daher nicht einzeln diskutiert.

Fur die (110)/[111]- und (110)/[111]-Gleitsysteme ergeben sich fir die Verformungsrich-
tungen [201], [302] und_[X&8] maximale Schmidfaktoren von 0,40, 0,34 und 0,33. Sie sind
zusammen mit den Schmidfaktoren weiterer Gleitsysteme in Tabelle 3.1 aufgefuhrt. Obwohl
fur andere Gleitsysteme hohere Schmidfaktoren auftreten, wird die plastische Verformung bei
diesen Verformungsrichtungen durch das Gleiten von <111>-Versetzungen auf {110}-Ebenen
bestimmt. Ein Grund dafur ist die im Vergleich zu anderen Gleitsystemen im gesamten unter-
suchten Temperaturbereich niedrige kritische Schubspannung dieses Systems [10]. In Abb.
5.1 sind die auf % [11]- und % [111]-Versetzungen wirkenden maximalen Schubspannun-
gen samtlicher Druckversuche bei einer Dehnrate vohsidn Abhéngigkeit von der Ver-
formungstemperatur aufgetragen. Zusatzlich sind Literaturwerte fur die kritischen Schubspan-
nungen des {110}/<111>-Gleitsystem aufgetragen, die in [10] aus Druckversuchen bei einer
Dehnrate von 16 s* entlang der [161]-Verformungsrichtung an dem gleichen Kristallmate-

rial ermittelt wurden. Die eigenen experimentellen Daten fur die unterschiedlichen Verfor-
mungsrichtungen zeigen zwischen 990 und 1200 °C eine relativ gute Ubereinstimmung der
Schubspannungen. Dies deutet darauf hin, dass das Gleiten von <111>-Versetzungen auf
{110}-Ebenen die plastische Verformung bei allen Orientierungen der Druckachse dominiert.

Die Daten aus den Druckversuchen entlang [201] und [302] geben Ubereinstimmend das
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Hochtemperaturende der Flie3spannungsanomalie wieder. Fur das {110}/<111>-Gleitsystem

ist daher im gesamten Temperaturbereich das Schmidsche Schubspannungsgesetz gultig. Die-
se Aussage trifft auch fur den Bereich der Anomalie zu. Fur 1200 °C ergibt sich eine sehr gute
Ubereinstimmung samtlicher experimentell ermittelter Schubspannungen. Im Bereich der
Tieftemperatur- und der Hochtemperaturverformung liegen die Schubspannungen aus [10]
erwartungsgemal bei hoheren Werten. Der Tieftemperaturanstieg der Spannung ist jedoch in
[10] ausgepréagter. Die Verschiebung der Kurve aus [10] zu héheren Temperaturen und

Schubspannungen kann mit der héheren Verformungsrate in [10] erklart werden.
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Abbildung 5.1: Maximale Schubspannungen fir das {110}/<111>-Gleitsystem
ermittelt aus Druckversuchen entlang [2011)( [302] (O),
[1801] (X) bei einer Dehnrate von T0s' und aus Druckver-
suchen bei einer Dehnrate vorn1' (%) aus [10].

5.2. Die bevorzugten Linienrichtungen der <111>-Versetzungen

Nach einer plastischen Verformung der MgeBinkristalle zeigen die <111>-Versetzungen

eine bevorzugte Ausrichtung entlang bestimmter kristallographischer Richtungen in ihren
Gleitebenen. Diese Vorzugsorientierungen treten im gesamten Temperaturbereich der Ver-
formung auf. Ebenso charakteristisch ist, dass die relativ geraden Segmente durch kurze Ver-
setzungssegmente mit kleinen Krimmungsradien verbunden sind (Abb. 4.14 und 4.17). Diese
kleinen Krimmungsradien wurden sowohl an beweglichen Versetzungen wahrend der In-situ-
Verformung als auch an ruhenden Versetzungen in Post-mortem-Analysen von Verformungs-
strukturen nach Druckversuchen nachgewiesen. Geradlinige Versetzungen und eine bevorzug-
te Ausrichtung entlang der <110>-Richtungen bei mittleren Verformungstemperaturen werden

z. B. in [5, 8-10, 12] erwahnt, jedoch kaum diskutiert. Eine bevorzugte Ausrichtung von Ver-
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setzungen kann die Folge ausgepragter Peierls-Téler entlang kristallographischer Richtungen
sein. Im Falle hoher Peierls-Energien, die bei der Gleitbewegung einer Versetzung Uberwun-
den werden missen, kann sich der Ubergang von einer Linienrichtung in eine andere in einem
sehr kurzen Versetzungssegment vollziehen und somit zu sehr kleinen Krimmungsradien des
gebogenen Segments filhren. Ebenso kann jedoch auch die elastische Anisotropie yon MoSi
Einfluss auf die Linienenergie von Versetzungen und damit auf ihre Gestalt nehmen. Dies

wird im folgenden anhand der Berechnung der anisotropen Linienspannung einer Versetzung

nach dem Linienspannungs-Modell [78-80] diskutiert.

5.2.1. Form ausgebauchter Versetzungen im Linienspannungs-M odell

Ein Mal fir die elastische Anisotropie wird Ublicherweise aus dem Verhaltnis der elastischen

Konstanten &, C;; und G2 nach folgender Formel [78, 79] berechnet

A= 2C44 ’
C11_C12

(5.1)

und als Anisotropieverhaltnis oder Anisotropiefaktor bezeichnet. In einem elastisch isotropen
Medium nimmt A den Wert 1 an. Mit den in [81] genannten Werten fur die elastischen Kon-
stanten von MoSinimmt der Anisotropiefaktor den Wert 1,306 an. In einer jiungeren Quelle
[82] wird A mit 1,401 angegeben. Dieser Unterschied ist auf kleine Abweichungen der jeweils
benutzten Werte fur die elastischen Konstanten zurtckzufuhren. Beide Werte zeigen aber,
dass die elastische Anisotropie von Moicht sehr stark ausgepragt ist. Es kann daher ver-
mutet werden, dass sie keinen bestimmenden Einfluss auf die Linienenergie der <111>-
Versetzungen ausibt und nicht zu einer Bevorzugung bestimmter Linienrichtungen fuhrt. Ist

die Linienenergie einer Versetzung unabhé&ngig von ihrer Orientierung, also dem Winkel
zwischen dem Burgersvektor und der Linienrichtung, so nimmt das betrachtete Segment einer
Versetzung die Form eines Kreisbogens an. In elastisch isotropen Medien berticksichtigt der

Faktor K die Orientierungsabhangigkeit der Linienenergie

K:2(1Li U)[(Z—U)—Ucoszq)]. (5.2.)

K wird als Energiefaktor bezeichnet und ist vom Schubmodul i, der Poissanzatd vom
Orientierungswinkelp abhangig. Der Schubmodul wurde aus der Orientierungsabhéngigkeit

der Nachgiebigkeitskonstantegs $n [81] fur eine <111>-Versetzung auf ihrer {110}-Gleit-

ebene Uber die Beziehung

1
=— 5.3.
M <a1- S (5.3)

66 1{110}
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ZU k111> = 190,66 GPa ermittelt. Da die Temperaturabhangigkeit der elastischen Konstanten
Cij bzw. der Nachgiebigkeiten; ®iicht bekannt ist, werden den Berechnungen die fir Raum-
temperatur gultigen Werte von; @zw. § zugrunde gelegt. Die Poissonzahlist in [81] mit

0,15 angegeben. Die vom Energiefaktor K und damit gombhangige Linienspannung T

einer Versetzung ist nach [79] durch

_ 0% E(¢)
gegeben, worin nach [20]
_K(¢), ORO
E(q))—z—nlngag (5.5.)

die Linienenergie einer Versetzung in einem elastisch isotropen Medium ist. R kennzeichnet
einen aul3eren Abschneideradius, der Kernragdiiss von der Gro3e des Burgersvektors b der
Versetzung Nach dem Linienspannungs-Modell [78-80] ist der lokale Krimmungsradius
p(d) eines ausgebauchten Segments durch
T

P(¢):£ (5.6.)
bestimmt, wobei b der Burgersvektor der Versetzungtéirdle an der Versetzung angreifen-
de effektive Spannung sind. Wird die Linienspannung fur den gesamten Winkelbereich eines
Gleitsystems berechnet, so kann die Form eines mit der anliegenden Spannung im Gleichge-

wicht stehenden Versetzungsrings angegeben werden.

Fir MoSp ist in Abb. 5.2 ein <111>-Versetzungsring in seiner {110}-Gleitebene dargestellt,
der nach dem Linienspannungs-Modell unter Berlcksichtigung der elastischen Anisotropie
numerisch mit den elastischen Konstanten=C417 GPa, ¢ = 514,5 GPa, & = 204,2 GPa,

Ces = 193,6 GPa, ¢ = 104,2 GPa und & = 83,8 GPa aus [81] berechnet wurde. Der Ring
der <111>-Versetzung ahnelt in seiner Form einer Ellipse. Diese Form ist vergleichbar mit
einer Berechnung fur elastisch isotrope Medien mit Gleichung (5.4.) in [79]. Die entsprechen-
de kleine Poissonzahl von M@Siat zur Folge, dass es kaum eine Bevorzugung der Schrau-
benorientierung gibt. Die elastische Anisotropie von Md&nn also nicht fur die Bevorzu-

gung bestimmter Linienrichtungen der <111>-Versetzungen verantwortlich gemacht werden.
Insbesondere fuhrt sie nicht zu einer bevorzugten Ausrichtung in Schraubenorientierung, die

auch experimentell nicht beobachtet wurde.
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Abbildung 5.2: Versetzungsring numerisch nach dem
anisotropen Linienspannungs-Modell
berechnet fur eine <111>-Versetzung
auf ihrer {110}-Gleitebene. Der Bur-
gersvektor verlauft parallel zur x-Achse.

5.2.2. Temperaturabhangigkeit der Vorzugsorientierungen

In MoSi, werden nach einer Verformung im Tieftemperaturbereich, also zwischen 300 und

500 °C, hauptsachlich <111>-Versetzungen mit 30 °- bzw. 60 °-Charakter entlang der <331>-
bzw. <111>-Richtungen nachgewiesen (Abb. 4.15). Die fehlende Prasenz von Schraubenver-
setzungen bedeutet, dass hier keine hohe Peierls-Spannung vorliegt. Das Fehlen der Schrau-
benorientierung behindert ein mogliches Quergleiten auf {101}-Ebenen. Nach Verformung
oberhalb von 1000 °C zeigen die <111>-Versetzungen ausschlief3lich stufennahe Orientierun-
gen, d.h. <110>-Richtungen (60 °-Charakter) und reine Stufenversetzungen in <331>-
Richtungen (Abb. 4.29). Diese unterschiedlichen Linienrichtungen sind in allen,-MoSi
Proben, die entweder unterhalb von 600 °C oder oberhalb 1000 °C verformt wurden, nachzu-
weisen. Die oben genannten bevorzugten Linienrichtungen treten also in einem bestimmten

Temperaturbereich der Verformung auf.

Der Verformungsbereich zwischen 600 und 1000 °C entspricht einem Ubergangsbereich hin
zu 60 °- und 90 °-Versetzungen mit <110>- und <331>-Richtungen. Die stark inhomogene
plastische Verformung der Druckproben erlaubt keine genauere Untersuchung des Wechsels
der Vorzugsorientierungen in diesem Temperaturbereich. Hier kdnnen jedoch die Ergebnisse
der In-situ-Dehnexperimente zwischen 800 und 1000 °C herangezogen werden. Sowohl wah-
rend der Verformung im HVEM als auch in der Post-mortem-Analyse dominieren 60 °- und

Stufenversetzungen mit <110>- und <331>-Richtungen die Verformungsstrukturen.

Dieser Ubergangsbereich stimmt mit dem Bereich der FlieRspannungsanomalie Uberein. Es

kann daher vermutet werden, dass der oder die Mechanismen, die das anomale FlieRverhalten
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von MoSi; zwischen 600 und 1000 °C beeinflussen, auch fir die bei hohen Temperaturen
bevorzugten Linienrichtungen verantwortlich sind. Hohe Peierls-Spannungen erklaren die
Vorzugsorientierungen von Versetzungen bei tiefen und ihren Ubergang zu einer isotropen
Versetzungs-Substruktur mit zunehmender Temperatur. Sie kdnnen jedoch nicht die Bevorzu-
gung anderer Richtungen bei hohen Temperaturen erklaren. Der Peierls-Mechanismus ist da-
her nicht fir das Auftreten der <110>- und Stufenorientierung der <111>-Versetzung bei ho-
hen Temperaturen verantwortlich. Vielmehr scheint es wahrscheinlich, dass ein thermisch
aktivierter Mechanismus in MoSdie <111>-Versetzungen in diese Vorzugsrichtung zwingt.
Dieser Mechanismus kann bei hohen Temperaturen in &hnlicher Weise Einfluss auf die Be-
weglichkeit der Versetzungen ausiiben wie der Peierls-Mechanismus bei tiefen Temperaturen.

Das soll in Abschnitt 5.4. weiter diskutiert werden.

5.2.3. Wechsdwirkung von <111>-Versetzungen auf schneidenden {110}-Gleitebenen

Die bei allen Verformungstemperaturen auftretenden Versetzungsanordnungen in [001]-
Linienrichtung sind in allen untersuchten Féllen die Folge der Wechselwirkung von <111>-
Versetzungen auf sich schneidenden {110}-Gleitebenen. Das Ausléschungsverhalten dieser
Versetzungsanordnungen ist Abb. 4.17 untersucht worden. Den [001]-parallelen Verset-
zungssegmenten kann kein Burgersvektor eines moglichen Reaktionsprodukts der beteiligten
<111>-Versetzungen zugeordnet werden. Vielmehr deutet das Kontrastverhalten in Abb. 4.17
auf zwei parallel verlaufende Versetzungslinien in [001]-Richtung. Wahrend der In-situ-
Verformung wurde beobachtet, dass bewegliche <111>-Versetzungen entlang der [001]-
Schnittlinie ihrer {110}-Gleitebenen parallel verlaufende Versetzungssegmente bilden koén-
nen. Diese Segmente werden in der weiteren Bewegung der Versetzungen langer. Sie kobnnen
sich auch wieder in einzeln bewegliche Versetzungen auflésen. Diese Beobachtungen kdnnen
nur damit erklart werden, dass die [001]-parallelen Versetzungssegmente kein gemeinsames

Reaktionsprodukt der miteinander wechselwirkenden <111>-Versetzungen sind.

Im folgenden wird geprift, ob unterschiedliche Linienenergien der wechselwirkenden <111>-

Versetzungen und der moglichen Reaktionsprodukte die Ursache fir dieses Verhalten sind.

Dies soll anhand der in Abb. 4.17 bestimmten % [111]- und ¥4Wersetzung geschehen.

Die Linienenergie E einer Versetzung in einem elastisch isotropen Medium wird nach Glei-

chung (5.5.) berechnet. Der aul3ere Abschneideradius R wird #nliORb festgelegt. Je nach
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dem Vorzeichen der Burgersvektoren b, = % [111] undb, = % [111] kann als Folge einer

Versetzungsreaktion
1 [111] + % [111] - [101] (5.7.a)
Y% [111] + % [111] - [010] (5.7.b)

ein Burgersvektor [101] bzw. [010] resultieren. Die Linienenergien fir die verschiedenen In-
terpretationsmdaglichkeiten sind in Tabelle 5.1 aufgefuhrt. Die numerisch nach dem anisotro-
pen Linienspannungs-Modell berechneten Wegg,Esind ebenfalls angefuhrt. Sie weichen

nur geringfigig von den Energien im elastisch isotropen Medium ab.

Tabelle5.1: Linienenergien fur [001]-parallele Versetzungsanordnungen.

zwei parallele Versetzungen Reaktionsprodukt 1 Reaktionsprodukt 2
Burgersvektor Yo [111] + %2 [111] [101] [010]
Winkel ¢ [°] je 30° 22,2° 90°
E [N] 2,99 x 10° 5,15 x 10° 8,44 x 10°
Eaniso, [N] 3,09 x 10° 5,38 x 1C¢° 7,82 x 10°

Demnach ist die Bildung einer [010]-Versetzung energetisch am ginstigsten und sollte immer
dann auftreten, wenn das Reaktionsprodukt der betrachteten <111>-Versetzungen einer [010]-

Versetzung entspricht. Die Linienenergie zweier nicht miteinander reagierender <111>-Ver-
setzungen mit den Burgersvektorbp = % [111] undb, = % [111] ist niedriger als die des

maoglichen Reaktionsprodukts [101]. Deshalb sollten diese Versetzungen nicht miteinander
reagieren. In keiner der untersuchten Anordnungen wurde jedoch eine [010]-Versetzung nach-
gewiesen. Die elastische Linienenergie kann also nicht flr die Ausbildung [001]-paralleler

Segmente zweier <111>-Versetzungen verantwortlich gemacht werden. Vermutlich behindert
die Kernstruktur der Versetzungen die Bildung des energetisch glinstigen Reaktionsproduktes.
In [8-10, 13] wird die Aufspaltung von Versetzungen mit einem Y2 <111>-Burgersvektor in

ihrer {110}-Gleitebene in zwei Partialversetzungen mit jeweils einem ¥ <111>-Burgersvektor

und der Bildung einer Fehlerflache zwischen beiden Partialversetzungen nachgewiesen. Fur
eine Versetzungsreaktion nach Gleichung (5.7.a) oder (5.7.b) musste diese Aufspaltung lokal
Uberwunden werden. Die [001]-parallelen Versetzungsanordnungen kénnen daher eine Folge
der fehlenden Einschniirung von in ihren Gleitebenen aufgespaltenen <111>-Versetzungen

sein.
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5.3. Charakterisierung des Tieftemperaturverhaltens

In diesem Abschnitt wird das Verformungsverhalten von MoSi, mit einer [201]-V erformungs-
richtung bei Temperaturen zwischen 300 und 500 °C diskutiert werden. Es ist durch einen
Tieftemperaturanstieg der FlieRspannung gekennzeichnet. Die theoretischen Grundlagen der

normalen Temperaturabhéngigkeit der Flie3spannung wurden in Abschnitt 2.1.1. beschrieben.

5.3.1. Transiente Effekte bei der Anderung der Verformungsbedingungen

Zur Bestimmung der Dehnratenempfindlichkeit der FlieRspannung wurden Spannungsrelaxa-
tions- und Dehnratenwechsel-Versuche durchgefuhrt. Als Folge der sich &ndernden Dehnraten
kommt es in den Mo&iDruckproben zu Anderungen der Mikrostruktur. Diese duRRern sich
zum einen in den Abweichungen zwischen den jeweils ersten (SR) und den zugehérigen wie-
derholten Relaxationen (rSR) &bb. 4.4. Die abgebildeten rSR-Kurven verlaufen im Ver-
gleich zu den zugehdrigen SR-Kurve flacher und sind zu niedrigeren Dehnraten verschoben.
Zum Erreichen der gleichen Dehnraten missen hohere Spannungen aufgebracht werden. Mit
zunehmender Temperatur und sinkender FlieBspannung werden die Unterschiede zwischen
den SR- und rSR-Kurven geringer. Zum anderen zeigen Dehnratenwechsel Streckgrenzenef-
fekte, die auch nach der Wiederbelastung nach Spannungsrelaxationen auftreten. Die Streck-
grenzeneffekte kénnen verschiedene Ursachen haben. Wenn die Dehnratenempfindlichkeit der
FlieRspannung nicht klein ist, machen sich z.B. Anderungen der Gleitversetzungsdichte als
Streckgrenzeneffekte bemerkbar. Ebenso kdnnen Streckgrenzeneffekte auftreten, wenn die
Beweglichkeit von Punktdefekten die Versetzungsgeschwindigkeit beeinflussen kann. Diese
Effekte sind jedoch stark von der Temperatur und der Dehnrate abhangig. Bei dem betrachte-
ten Temperaturbereich fur M@Stann davon ausgegangen werden, dass Diffusionsvorgange
langsam verlaufen. Daher kann angenommen werden, dass sich wahrend eines Spannungsre-

laxations-Versuches die Gleitversetzungsdichte verkleinert. Die bei gleicher Relaxationsspan-
nung niedrigere Relaxationsrate in einem wiederholten Relaxationsve(rsr‘rg!;gR) wird

dann der Erniedrigung der Gleitversetzungsdichte zugeschrieben. Entsprechend den Glei-

chungen (2.4.) und (3.3.) gelten daher fur die Relaxationsraten am Beginn einer ersten
(_GO,SR) und einer wiederholten Relaxatioéﬁc'royrSR) folgende Zusammenhange
Oz ~ € ~ Posr Vosr (5.8.9)

_GO,rSR ~ €en ~Porsr Vorsr (5.8.b)
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Unter der Bedingung gleicher FlieBspannungen am Beginn der ersten und zugehorigen wie-
derholten Relaxation, alsgysr = Oorsr, Muss auch fur die Versetzungsgeschwindigkeiten

Vo,sr = Vorsr gelten. Damit wird

Oorsr _Porsk _ (5.9.)

Oosr  Posr
Wird berucksichtigt, dass zum Durchlaufen der Streckgrenze ein im Vergleich zur Wiederbe-
lastung vor einer wiederholten Relaxation gro3es Dehnungsintervall zur Herstellung der vor-
herigen Gleitversetzungsdichte notwendig ist, kann weiterhin angenommen werden, dass die

Gleitversetzungsdichte zu Beginn der wiederholten Relaxgtjon gleich der Versetzungs-
dichte am Ende der ersten Relaxatmn, ist; d.h.p, & = p.s- Damit ist die Relaxations-

rate am Relaxationsende um den durch Gleichung (5.9.) beschriebenen Anteil zu klein. Dies
fuhrt zu einer nicht zu vernachlassigenden Erniedrigung der Dehnratenempfindlichkeit am
Relaxationsende. Da die Dehnratenempfindlichkeiten zur Bestimmung des Aktivierungsvo-
lumens nach Gleichung (3.5.) herangezogen werden, sollen fiir die Berechnung des Aktivie-
rungsvolumens in Abschnitt 5.3.3. nur die Anfangsbereiche der Relaxationskurven berlck-

sichtigt werden.

In Abb. 5.3 sind die Spannungsdifferenzen zwischen einer ersten und der zugehérigen wie-
derholten RelaxatiohAosr Uber den Spannungsdifferenz&ayp der Streckgrenzen wahrend

der nachfolgenden Wiederbelastung dargestellt. In Abb. 4.4 beginnen alle rSR-Kurven im
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Abbildung 5.3:  Spannungsdifferenzen aus Relaxationen Ao und
Streckgrenzen Aoy fur Verformungstemperaturen zwi-
schen 300 und 400 °C. Die Richtung der ansteigender
Temperatur ist durch einen Pfeil gekennzeichnet. Die
gestrichelte Linie zeigt die lineare Regression der
Messwerte.
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Vergleich zu den jeweiligen SR-Kurven bel niedrigeren Werten von In (-6). Die Spannungs-
differenz Aosgr am Beginn der Relaxation wird durch lineare Extrapolation der wiederholten
Relaxationskurven auf die Dehnrate vor der ersten Relaxation gewonnen. Die Spannungsdif-

ferenzen Aosr und Aoyp zeigen einen linearen Zusammenhang, der durch die gestrichelte Li-

nie in Abb. 5.3 wiedergegeben wird. Fur den Anstieg der Ausgleichsgeraden in Abb. 5.3 wird
ein Wert von 0,9 bestimmt. Dieser Anstieg liegt sehr nahe am Wert 1, der sich ergibt, wenn
die mikrostrukturellen Veranderungen durch einen Streckgrenzeneffekt komplementéar zu den
vorangegangenen Veranderungen wahrend einer Relaxation sind. Die mikrostrukturelle Ande-
rung ist daher voribergehend. Daflr spricht auch der Verlauf der Verformungskurven nach
Dehnratenwechsel-Versuchen in Abb. 4.5. Hier ist der Verlauf der FlieRspannung unmittelbar
vor einem Dehnratenwechselversuch durch eine exponentielle Naherungsfunktion dargestellt.
Nach einem Wechsel der Verformungsrate zu einem hoheren Wert und dem nachfolgenden
Wechsel zurick zur urspringlichen Rate gibt die Naherung den Verlauf der tatséachlichen
FlieRspannung sehr gut wieder. Diese Ubereinstimmung kann mit der Einstellung der ur-
sprunglichen Mikrostruktur erklart werden. Mit zunehmender Temperatur werdéogie

undAo,,-Werte und damit auch die Anderungen der Gleitversetzungsdichte kleiner.

5.3.2. Beitrag der inneren Spannung zur FlieBspannung

Wie in Abschnitt 2 dargestellt, kann die FlieRspannumg einen von der Dehnrate und der
Verformungstemperatur abhangigen Ant&iund in einen von den weitreichenden Wechsel-
wirkungen der Versetzungen herrihrenden Amtedlufgeteilt werden. Diese Anteile werden

als effektive Spannung und als weitreichende innere Spannangezeichnet. Fir die Inter-
pretation der makroskopischen Verformungseigenschaften ist die Kenntnis des Grof3enver-

haltnisses beider Anteile von Bedeutung.

Es soll im folgenden eine grobe Abschatzung der inneren Spamnumgr Verwendung der
gemessenen Versetzungsdichgenmach [83]

Ti=a pu bp'? (5.10.)
vorgenommen werden. Zur Abschatzung werden folgende Werte fiir die Konstanten b = 0,453
nm und p = 190,66 GPa nach Gleichung (5.3.) aus [81] benutzt. Der numerischeaFaktor
kann in Abhangigkeit von den Versetzungsanordnungen Werte zwischen 0,1 und 1 annehmen.
Hier wurde ein haufig auftretender Wert vor+ 0,5 benutzt. Die Versetzungsdichten wurden

an einer sehr homogen verformten Probe, die bei 300 °C bis 0,38 % und in einem stark ver-
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formten Bereich eines Gleitbandes einer Probe, die bei 350 °C bis 0,6 % verformt wurde, be-
stimmt. Der Fehler, der bei der Bestimmung der inneren Spannung durch die Verwendung
dieser Versetzungsdichten gemacht wird, ist aufgrund der wenigen zur Verfigung stehenden
Proben nicht abzuschétzen. Aus dem Verlauf der Relaxationskurven lasst sich elnenfalls
abschatzen, wenn angenommen wird, dass sich der beobachtete Kurvenverlauf in Abb. 4.4 bis
zu einer um ca. drei GroRenordnungen kleineren Relaxationsrate fortsetzen lasst. Die Festle-
gung dieser Grenze ist willkurlich, sollte aber die GréRenverhaltnisse zwisaledt* wie-
dergeben. Zu dieser Abschatzung wurden die Enden der Relaxationskurven mit Hilfe eines
Polynoms extrapoliert und die Spannundei einer wie oben beschriebenen kleinen Relaxa-
tionsrate abgelesen. Die so abgeschatzten Wiegtesind zusammen mit den aus der Verset-

zungsdichte bestimmten Werter in Tabelle 5.2 zusammengefasst.

Tabelle 5.2: Bestimmung der inneren Spannung T;.

300 °C 350 °C 400 °C 500 °C
Tisr [MPa] 35 35 33 25
Tir [MPa] 45 50 / /
p [m? 1,06 x 162 3,89 x 16? / /

Die nach Gleichung (5.12.) berechneten Werteliegen jeweils Giber denen, die aus Span-
nungsrelaxations-Versuchen bestimmt wurden. Fur 350 °C ist dies auf die Bestimmung der
Versetzungsdichte innerhalb eines Gleitbandes zurtickzufihren. Bei einer homogenen Ver-
formung durch Einfachgleitung, wie sie fur 300 °C angenommen werden kann, yvdadier

kleiner sein. Andererseits stellen die aus Spannungsrelaxations-Versuchen bestimmten Werte
Ti sk €ine obere Grenze fiiy dar. Daher wird ein Wert von ca. 30 MPa als brauchbarer Néhe-
rung fur die innere Spannung angesehen. Die maximalen Schubspannungen aus Verfor-
mungsversuchen entlang der [201]-Verformungsrichtung bei 300 °C liegen zwischen 70 und
90 MPa. Das entspricht einem Anteil der inneren Spannung an der FlieRspannung von etwa 30
bis 40 %.

5.3.3. Die Aktivierungsparameter fir Versetzungsgleiten des {110}/<111>-Gleitsystems

DASAKTIVIERUNGSVOLUMEN V

Wie in Abschnitt 2 dargestellt wurde, kann die Temperatur- und Spannungsabhéngigkeit der
Versetzungsgeschwindigkeit mit Hilfe eines Arrhenius-Ausdrucks in Gleichung 2.6. und 2.8.
beschrieben werden. Die wichtigsten Parameter, die Aktivierungsparameter, sind die freie

AktivierungsenthalpieAG und das Aktivierungsvolumen V, das nach Gleichung (2.10.) die
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Abhéangigkeit vorAG von der Spannung beschreibt. Aus den Werten vés und V lasst

sich abschéatzen, welcher Reibungsmechanismus auf die Gleitversetzungen wirkt, wenn die
Werte in einem ausreichend grof3en Intervall in Abh&ngigkeit von der effektiven Spannung

bestimmt werden. In den vorangegangenen Abschnitten wurde diskutiert, wie die innere

Spannungt; abgeschatzt werden kann, und welche Werte der Dehnratenempfindlichkeit zur

Bestimmung des Aktivierungsvolumen herangezogen werden sollten.

In Relaxationsversuchen kann die Dehnratenempfindlichkeit in einem grofRen Intervall der
Verformungsgeschwindigkeit als reziproker Wert des Anstiegs entlang der Relaxationskurven
ermittelt werden. Bei einem normalen Verlauf der Relaxationskurve beschreiben die abneh-
menden Werte der Dehnratenempfindlichkeit entlang der Relaxationskurve die Spannungsab-
hangigkeit des Aktivierungsvolumens %, Wegen der oben diskutierten Anderungen der
Gleitversetzungsdichte wahrend einer Relaxation werden fir diese Auswertungen jedoch nur
die Anfangsbereiche der Relaxationskurven herangezogen. Wenn die beobachtete Tempera-
turabhangigkeit der Flie3spannung durch einen einzelnen thermisch aktivierten Verformungs-
prozess bestimmt wird, so kann bei der angenommenen konstanten Gleitversetzungsdichte
und bei Kenntnis der inneren Spannung, die ebenfalls als konstant angenommen wird, das
Aktivierungsvolumen als Funktion von der effektiven Spannunglargestellt werden. Die
Abhangigkeit des Aktivierungsvolumens V voh= T - 1;, bestimmt aus den Dehnratenemp-
findlichkeiten im Anfangsbereich der Relaxationskurven, ist in Abb. 5.4 zu sehen. Samtliche
Daten verschiedener Relaxationen liegen auf einer gemeinsamen Kurve. Diese Ubereinstim-

mung kann mit einem einzigen thermisch aktivierten Verformungsprozess im betrachteten
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Abbildung 5.4:  Aktivierungsvolumen V in Abhangigkeit von der ef-
fektiven Schubspannumty
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Temperaturbereich interpretiert werden. Das Aktivierungsvolumen nimmt in diesem
Temperaturbereich Werte zwischen 10 und 100 b3 an. Nach [22] kann erwartet werden, dass
Gitterreibung der die Versetzungsbeweglichkeit bestimmende Prozess ist, wenn V kleiner als
etwa 20 b3 ist. Bei hohen Spannungen ist dies erflllt. Die groReren Aktivierungsvolumina bei
hoheren Temperaturen konnen nach [22] eher mit Wechselwirkungen zwischen den
Versetzungen und Punktdefekten interpretiert werden. Hierfir kommen die Verunreinigungen
in Betracht, deren Konzentration fir (FZ)-Me&inkristalle in Abschnitt 3.4. mit mindestens

350 ppm angegeben wurde. Mit steigender Temperatur ist jedoch auch eine beginnende
Beeinflussung der Versetzungsbeweglichkeit durch die Mechanismen zu erwarten, die das
anomale FlieRverhalten oberhalb von 500 °C kontrollieren. Die Flache unter der Kurve in
Abb. 5.4 entspricht einem Wert von 0,37 eV. Es soll im folgenden versucht werden, ob fur
hohe Spannungen die Abhangigkeit des Aktivierungsvolumens*wurch ein Potenzgesetz

mit Parametern angenéhert werden kann, die fur den Peierls-Mechanismus erwartet werden.

DIE FREIE AKTIVIERUNGSENTHALPIE AG
Die Freie AktivierungsenthalpiG fur einen einzelnen thermisch aktivierten Verformungs-

prozess kann z. B. nach [84] durch die Potentialfunktion

Ot (T)
D To DQ

AG=AF, % (5.11.)

u

beschrieben werden. Hierbei i&F, die Helmholtzsche Freie Aktivierungsenergie zur Uber-
windung eines Hindernisses durch thermische Aktivierung bei einer Spannung Null. Zur U-
berwindung eines Hindernisses ohne thermische Aktivierung, also bei T = 0 K, ist eine Span-
nung t, notig. Unter Berlicksichtigung des temperaturabhangigen Schubmoduls iist

Falle des Peierls-Mechanismus die Peierls-Spannung bei 0 K. Bei Temperaturen oberhalb des
absoluten Nullpunktes, also beiT0 K, ist zur Uberwindung eines Hindernisses eine tempe-

raturabhangige Spannung(T) notig. p(T)/p, beschreibt das Verhaltnis des Schubmoduls p

bei der Temperatur T zum Schubmodylhei T = 0 K. Ist die Temperaturabhangigkeit des
Schubmoduls bekannt, so kdnnen die experimentellen FlieRspanmuing8ieichung (5.11.)
normiert werden. Fur Mogiist die Temperaturabhangigkeit des Schubmoduls bisher nicht
untersucht worden und kann daher nicht bertcksichtigt werden. Dies sollte in dem engen
Temperaturbereich, der etwa einem Viertel bis einem Drittel der Schmelztemperatur von Mo-

Si; entspricht, zulassig sein. Die Werte der Exponenten p und g werden durch den jeweils
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vorliegenden Verformungsmechanismus bestimmt. Wird Gleichung (5.11.) nach t differen-

ziert, so folgt nach Gleichung (2.10.) eine Formel fur das Aktivierungsvolumens V

a a

-3
[] []
v=-0AG) :quFfJ@(Pﬂ)[H-%l%D . (5.12.)
0T ‘T T,"
Nl

In Abb. 5.5.a sind die experimentellen Werte des Aktivierungsvolumens im Bereich hoher

Spannungen und ihre Beschreibung durch eine Potentialfunktion entsprechend Gleichung
(5.12.) aufgetragen. Die Parameter der Potentialfunktion fFEgund 1o wurden mit einem

nicht-linearen Regressionsverfahren den experimentellen Daten angepasst.
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Abbildung 5.5.a: Potentialfunktion (Linie) nach [84] zur Beschreibung der Spannungsabhéngigkeit des Akti-
vierungsvolumens V.

Abbildung 5.5.b: Freie AktivierungsenthalpidlG nach Gleichung (5.12.) in Abh&ngigkeit der effektiven Span-
nungr-.

Aus der Regression ergeben sich folgende Werte: p = 0,16, q AEBY,2 eV undty = 275

MPa. WirdAF, in Anteilen pb3 angegeben, so dif, = 0,02 pb3AFy,und die Grol3e der Pa-
rameter p und g sind nach [84] kennzeichnend fur die kurzreichweitige Wechselwirkung von
Hindernissen mit den Gleitversetzungen und lassen eine Interpretation des Verformungsver-
haltens durch einem Peierls-Mechanismus zu. Aufgrund der nicht bekannten Temperaturab-
hangigkeit des Schubmoduls kafi@ nicht nach (2.12.) bestimmt werden. Mit den eben be-
stimmten Parametern kann jedoch die Abhangigkeit der Freien Aktivierungsenfi@lpan

der effektiven Spannung* nach Gleichung (5.11.) beschrieben werden. Dies zeigt Abb.
5.5.b.AG nimmt Werte zwischen 0,25 eV und 0,35 eV an.



5. Diskussion 95

DiE AKTIVIERUNGSENTHALPIE AH

Mit der Temperaturabhéngigkeit der FlieBspannAogAT und einer mittleren Dehnraten-
empfindlichkeit furAT kann die experimentelle Aktivierungsenthalpide, nach Gleichung

(3.6.) fir eine mittlere TemperatdF bestimmt werden. Die Temperaturempfindlichkeit der
FlieBspannung wird am besten mit Temperaturwechsel-Versuchen bestimmt. Wegen der ge-
ringen Zahl der Proben stehen solche Daten aus den Verformungsexperimenten mit MoSi
Druckproben nicht zur VerfugundH wurde mit einem Weho/AT aus deio(T)-Kurve fir

eine mittlere Temperatul = 400 °C bestimmt. Die(T)-Kurve gibt die Verformungsspan-
nungen der einzelnen Druckversuche in [201]-Verformungsrichtung wieder. Um Werte der
FlieBspannung bei vergleichbaren Verformungsstrukturen zu erhalten, wurden in Abb. 5.6. die
FlieRspannungen bei plastischen Dehnungen von 0,2 % aufgetragen. Fir den
Tieftemperaturbereich wurdis/AT durch eine lineare Regression genahert. Aus dem Anstieg
dieser Kurve wurde eine mittlere experimentelle Aktivierungsenthlapig von 1,62 eV

bestimmt. Sie ist mit dem oben angegebenen Wert\¥rgrr 2 eV konsistent.

Abbildung 5.6: Temperaturabhangigkeit der FlieRspannung bei 0,2 % plasti-
scher Dehnung.

Zusammenfassend kann gesagt werden, dass der Tieftemperaturanstieg der FlieRspannung
durch den Peierls-Mechanismus erklart werden kann. Mit zunehmender Temperatur fihren
andere Prozesse zu einem starkeren Ansteigen des Aktivierungsvolumens, als es dem Peierls-
Mechanismus entspricht. Diese hdheren Aktivierungsvolumina kdnnen mit der Wechselwir-

kung zwischen Versetzungen und Verunreinigungen erklart werden.



5. Diskussion 96

5.4. Flie3spannungsanomalie des {110}/<111>-Gleitsystems

In diesem Abschnitt wird das anomale FlieRverhalten von Mofsi einer [201]-Verfor-
mungsrichtung in einem mittleren Temperaturbereich von ca. 600 bis 1000 °C diskutiert. Ne-
ben den Ergebnissen der makroskopischen Verformungsexperimente stehen erstmals Ergeb-
nisse aus In-situ-Dehnexperimenten zur Verfigung. Nach einer kurzen Vorstellung der bishe-
rigen Interpretationen anomaler Festigkeitsanstiege in Mei&il die beobachtete Anomalie

des {110}/<111>-Gleitsystems anhand der in Abschnitt 2.1.2. aufgefuhrten Kategorien disku-

tiert und ein Modell zu ihrer Beschreibung vorgestelit.

5.4.1. Bisherige Interpretationen anomalen Flieverhaltens verschiedener Gleitsysteme

Die Ursachen anomalen Fliel3verhaltens verschiedener Gleitsysteme in ditaSibisher

kaum diskutiert. In [1, 3, 14] wird die durch das {110}/<331>-Gleitsystem verursachte ano-
male Festigkeitserhohung mit einem Quergleitmechanismus auf {013}-Quergleitebenen, ahn-
lich wie bei LL-geordneten Strukturen, gedeutet. Ein Nachweis des %2 <331>-Burgersvektors
ist jedoch nicht gegeben. AuB3er in den genannten Quellen wurde das {110}/<331>-
Gleitsystem bisher nicht nachweisen. In [13] wird vermutet, dass eine Dekompositionsreakti-
on des Y2 <331>-Burgersvektors den Festigkeitsanstieg zwischen 1000 und 1200 °C verur-
sacht. In [10] wird vermutet, dass diffusionsgesteuerte Mechanismen, wie z.B. der Portevin-
Le Chatelier Effekt, Einfluss auf den Festigkeitsanstieg des {110}/<111>-Gleitsystems haben,
weil dessen Anomalie von einer ruckartigen Verformung begleitet wird. Die gleichzeitig auf-
tretende Orientierung der <111>-Versetzungen wird Reibungskraften des Peierls-Typs zuge-
schrieben. Das anomale FlieRverhalten der {011}/<100>- und {010}/<100>-Gleitsysteme
zwischen 600 und 900 °C ist bisher nicht diskutiert worden. Im folgenden werden die eigenen

Ergebnisse bei der Verformung von Mg&inkristallen diskutiert.

5.4.2. DasErscheinungsbild der Anomalie des{110}/<111>-Gleitsystems

Wie bereits im Abschnitt 5.1. diskutiert, kann die beobachtete Fliel3spannungsanomalie ein-
deutig dem {110}/<111>-Gleitsystem zugeschrieben werden. Das Schmidsche Schubspan-
nungsgesetz (Gleichung 2.2.) ist im Temperaturbereich der FlieRspannungsanomalie gultig.
Das {110}/<111>-Gleitsystem zeigt in MaSeine sehr stark ausgepragte Anomalie. Zwi-
schen 500 und 990 °C steigt die FlieRspannung um einen Faktor von ca. 3,5 an. Das plastische
Verhalten wird durch eine makroskopisch ruckartige Verformung bestimmt, die in groben
Gleitbandern mit hohen Gleitstufen lokalisiert ist. Die Amplitude der spontanen Lastabfélle

fallt mit steigender Dehnrate (Abb. 4.8.b). Diese Beobachtungen decken sich mit den bisheri-
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gen Ergebnissen [10]. Die Dehnratenempfindlichkeiten wurden erstmals in dieser Arbeit be-

stimmt. Ein Vergleich mit anderen Untersuchungen ist daher nicht moglich. Aus Spannungs-
relaxations-Versuchen bestimmte Dehnratenempfindlichkeiten nehmen im Temperaturbereich
der Anomalie kleine Werte an, z.B. 2 bis 5 MPa bei 600 °C. In Dehnratenwechsel-Versuchen
bei 850 °C werden negative Dehnratenempfindlichkeiten von -0,5 und -15 MPa bestimmt. Die
starke Streuung der Werte ist auf die fehlende Ausbildung einer stabilen FlieRspannung zu-
ruckzufuhren. Am Hochtemperaturende der Anomalie verlauft die Verformung zunehmend
stabiler und die Dehnratenempfindlichkeit steigt auf Werte von ca. 20 MPa. Die bevorzugte
Ausrichtung der Versetzungen entlang der <110>-Orientierung wurde ebenfalls in [5, 6, 8, 10-
12] beobachtet. In [10] wird zuséatzlich eine bundelférmige Anordnung dieser Versetzungen
beschrieben. Das dynamische Verhalten der Versetzungen in In-situ-Dehnexperimenten wird
durch das gleichzeitige Auftreten von Versetzungen mit hohen und niedrigen Geschwindig-
keiten bestimmt. Bei niedrigen Geschwindigkeiten bewegen sich die <111>-Versetzungen in
MoSi, viskos. Ruckartige Bewegung wurden dann nicht beobachtet. Die Versetzungen zeigen
auch in ihrer Bewegung eine bevorzugte Orientierung entlang einer <110>- und Stufenrich-
tung. Eine Behinderung der Versetzungsbewegung durch lokalisierte Hindernisse ist nicht
nachzuweisen. Diese wirden als Verankerungspunkte wirken, zwischen denen sich die Ver-

setzungen unter dufReren Spannungen ausbauchen.

Eine FlieBspannungsanomalie infolge einer Aufspaltung von Superversetzungen in der Quer-
gleitebene und der damit verbundenen Bildung von Antiphasengrenzflachen analog der ersten
in Abschnitt 2.1.2. beschriebenen Kategorie kann fir das {110}/<111>-Gleitsystem in MoSi
ausgeschlossen werden. Die bei diesem Typ beobachtete ruckartige Versetzungsbewegung
[39, 40, 85] tritt in MoSi nicht auf. Zwar besteht in MoSidie Moglichkeit des Quergleitens
von <111>-Schraubenversetzungen auf {011}-Ebenen. <111>-Schraubenversetzungen sind
jedoch weder in Post-mortem-Analysen der Mikrostrukturen nach Druckverformungen, noch
wahrend der In-situ-Dehnexperimente nachzuweisen. Die sehr kleinen Netzebenenabsténde
der {011}-Ebenen (Tabelle 3.1) sind vermutlich mit wesentlich héheren Peierls-Spannungen
verbunden, die ein Quergleiten behindern. Zudem sind <111>-Versetzungen einfache Verset-
zungen, die in {110}-Gleitebenen unter Bildung eines intrinsischen Uberstruktur-Stapelfehlers
(SISF)

Yo <111>- Y4 <111> + SISF + ¥4 <111> (5.13)

aufspalten. Diese Aufspaltung wurde in [8-10, 13] nachgewiesen. Sie kann, zusammen mit der
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Behinderung des Quergleitens, fur die planare Gleitung und die daraus folgende lokalisierte
Verformung verantwortlich gemacht werden. Die Aufspaltungsweiten werden in [10] mit 4,4
nm fur eine Schraubenversetzung und mit 6,8 nm fur eine 70 °-Versetzung angegeben. Diese
Aufspaltungen wurden, vermutlich aufgrund des begrenzten Auflosungsvermoégens des

HVEM, nicht nachgewiesen.

Geringe Dehnratenempfindlichkeiten und makroskopisch ruckartige Verformung werden héu-
fig in Verbindung mit FlieRspannungsanomalien beobachtet [37, 38]. Die ruckartige Verfor-
mung legt eine Beteiligung diffusionsgesteuerter Mechanismen der zweiten Kategorie in Ab-
schnitt 2.1.2. nahe. Die hierbei beobachteten Spannungsinstabilitdten sind klein im Vergleich
zur FlieBspannung, beispielsweise betragen sie in [86] etwa 6% der Flie3Bspannung. Bei der
Verformung von MoSizwischen 850 und 940 °C betragen die Lastabfélle jedoch 15 bis 40 %
der FlieBspannung. Sie haben in Mo Vergleich zu den bisher bekannten Spannungsin-
stabilitaten eine andere Ursache. Als Folge der Behinderung des Quergleitens durch die ver-
mutlich hohen Peierls-Spannungen auf {101}-Quergleitebenen und eine Versetzungsaufspal-
tung nach Gleichung (5.13.) kommt es unter dem Einfluss aul3erer Spannungen zu einer hohen
Versetzungsmultiplikation in wenigen Versetzungsquellen. Dies fuhrt zu einer Lokalisierung
der Verformung in Verbindung mit groBen Lastabféllen. Zwischen 400 und 600 °C und 940
und 990 °C treten kleine Schwankungen der Flie3spannung auf, die durch einen diffusionsge-
steuerten Mechanismus verursacht werden konnen. Das gleichzeitige Auftreten von niedrigen
und hohen Versetzungsgeschwindigkeiten in In-situ-Dehnexperimenten bei Temperaturen
zwischen 900 und 1000 °C spricht ebenfalls fur einen solchen Mechanismus. Ein Modell zur
Beschreibung der Anomalie infolge diffusionsgesteuerter Vorgange erfolgt im folgenden Ab-

schnitt.

5.4.3. Ein Modédl zur Beschreibung der Anomalie des{110}/<111>-Gleitsystems

Die beobachteten dynamischen Eigenschaften der Versetzungen und das Auftreten einer
FlieBspannungsanomalie werden sehr gut mit Modellen beschrieben, die von der Bildung von
Punktdefekt-Atmospharen an den Versetzungen ausgehen. In [20] ist eine Ubersicht iber
maogliche Punktdefekt-Atmosphéaren gegeben, die im Bereich niedriger Dehnraten bzw. Ver-
setzungsgeschwindigkeiten einen mit der Dehnrate wachsenden Beitrag zur Flie3spannung
liefern. In Abb. 5.7.a ist der Zusammenhang von Versetzungsgeschwindigkeit v und einer

Reibungsspannung, nach dem Cottrell-Mechanismus [20] dargestellt. Bei niedrigen Ver-

setzungsgeschwindigkeiten kénnen die Punktdefekte den Versetzungen leicht folgen, d.h.
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ist klein. Mit zunehmender Geschwindigkeit missen die Versetzungen eine wachsende Rei-

bungsspannung, ausgel6st durch die Punktdefekte, Gberwinden. Diese wachsende Reibungs-
spannung macht sich in einem Anstieg der FlieRspannung bemerkba(rAcE,U/fAv_, O)

wird eine maximale Reibungsspannung erzielt, die oberhalb einer kritischen Versetzungsge-
schwindigkeit y;i; wieder sinkt. Dies hat zur Folge, dass sich bei einer bestimmten Spannung

gleichzeitig Versetzungen mit sehr hohen Geschwindigkeiten und sehr langsam und viskos
bewegen konnen. Dies entspricht den Beobachtungen der In-situ-Dehnexperimente. Dieses

Modell wird durch die makroskopischen Verformungsexperimente bestéatigt.

e

v —Zo 65 60 55 50
Ig (ce /ct)

a) b)

Abbildung 5.7.a: Abhangigkeit der Reibungsspannumgvon der Versetzungsgeschwindigkeit v nach dem
Cottrell-Mechanismus (gestrichelte Linie) aus [20].

Abbildung 5.7.b: Abhéangigkeit der Dehnratenempfindlichkeit r vom Logarithmus der Dehardte 300 °C ¢),
600 °C &), 940 °C(¥), 990 °C @) und 1200 °Cx).

Auf der Grundlage von Gleichung (3.3.) kann die aus Spannungsrelaxations-Versuchen be-
stimmte Dehnratenempfindlichkeit als Funktion der plastischen Dehnrate dargestellt werden.
Die plastische Dehnrate ist nach Gleichung (2.4.) direkt proportional zur durchschnittlichen
Geschwindigkeit der Gleitversetzungen. In Abb. 5.7.b ist dies flur Temperaturen zwischen 300
und 1200 °C gezeigt. Fur tiefe und hohe Temperaturen steigt die Dehnratenempfindlichkeit
mit der Dehnrate an. Dieses Verhalten ist charakteristisch fur einen Hindernismechanismus,
wie er fur die Tieftemperaturverformung in Abschnitt 5.3. diskutiert wurde. Im Bereich des
anomalen FlieBverhaltens wird ein gegensatzliches Verhalten beobachtet. Mit wachsender
Dehnrate bzw. Versetzungsgeschwindigkeit nimmt die Dehnratenempfindlichkeit ab und wird
bei hoheren Dehnraten negativ, wie die Dehnratenwechsel-Versuche bestatigen. Nach Abb.
5.7.a erreicht der Beitrag von Punktdefekt-Atmospharen zur Fliel3spannung mit zunehmender
Versetzungsgeschwindigkeit ein Maximum und fallt fir hohere Geschwindigkeiten wieder ab.

Wird in Abb. 5.7.a die Versetzungsgeschwindigkeit logarithmisch aufgetragen, so beschreibt
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der Anstieg (Ao, /Alnv)=(Ac/Alng) die Dehnratenempfindlichkeit r. Diese nimmt im stabi-

len Bereich mit v < viit. mit zunehmender Dehnrate bis auf Null ab. Die Abnahme wird im
Anomaliebereich in Abb. 5.7.b experimentell beobachtet. Ahnliche Effekte wurden auch in
TiAl [87] beobachtet. Das inverse Verhalten der Dehnratenempfindlichkeit im Bereich der
FlieRspannungsanomalie kann daher mit der Bildung von Punktdefekt-Atmosphéren an den

Versetzungen erklart werden.

Wird nach [20] die Theorie des Cottrell-Mechanismus zugrunde gelegt, so ergibt sich fir eine

kritische Versetzungsgeschwindigkeit ein maximaler Spannungszuwachs von

AO, .. =17c,B/b*. (5.14.)

Hierbei ist ¢ die Konzentration der Punktdefekte ynevird durchB:g—b ?—U (VS—VM)mit
T 1l-v

den Parametern u = 190,66 GPa, b = 0,453 i, 0,15 und Y; = b3 bestimmt. Das Volu-

men der PunktdefekteMvird in Anteilen vom Volumen der Matrixatome,vmit Vs = 1,1

Vu angenommen. Fir intermetallische Verbindungen wurde ein Cottrell-Mechanismus unter
Beteiligung von Verunreinigungen in [73, 88, 89] diskutiert. In [90] wird die Bildung von
Atmospharen mit intrinsischen Punktdefekten, Leerstellen oder Antisite-Atomen, infolge ei-
ner nicht-stéchiometrischen Zusammensetzung diskutiert. Um die Differenz der Fliel3span-
nungen in MoSi zwischen 500 und 990°C von ca. 190 MPa mit diesem Modell zu beschrei-
ben, muss eine Punktdefekt-Konzentration von ca. 4000 ppm vorliegen. Die geringe Verunrei-
nigung der (FZ)-MoSiEinkristalle mit extrinsischen Defekten (maximal 700 ppm) kann nur
einen Zuwachs von maximal 30 MPa erklaren. Im Rahmen des Cottrell-Modells muss der
wesentliche Anteil des Spannungszuwachses durch andere Punktdefekte aufgebracht werden.
In [87, 91, 102] wurde daher ein Modell vorgeschlagen, das fur intermetallische Verbindun-
gen die Moglichkeit einer energetisch gunstigen Versetzungskonfiguration unter Einbezie-
hung intrinsischer Punktdefekte annimmt. Diese Defekte kdnnen die Anordnung der Atome
im Versetzungskern unabhéangig von der stéchiometrischen Zusammensetzung der geordneten
Struktur beeinflussen. Dieser Zustand kann in einer beweglichen Versetzung nur durch Diffu-
sionsprozesse aufrechterhalten werden, die nach dem oben beschriebenen Modell eine zusatz-
liche Reibungsspannung erzeugen. Da es sich in diesem Fall um kurze Diffusionswege han-
delt, kbnnen die notwendigen Aktivierungsenergien im Vergleich zur Diffusion im massiven
Material [88] wesentlich kleiner sein. In [92] zeigen Berechnungen fur NiAl, dass fir eine

bestimmte Versetzungskonfiguration die Energie der Versetzung mit einem Antisite-Defekt
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niedriger ist als die einer Versetzung ohne diesen. Die Bildungsenergien fir Punktdefekte in
MoSi, wurden [93] nach der MEA-Method®&16dified Embedded Atom) berechnet. Danach
haben Si-Leerstellen und Antisite-Defekte die niedrigsten und etwa gleich grof3en Bildungs-
energien. Die Bindungsenergien dieser Punktdefekte an Versetzungen analog [92] wurden flr

MoSi, bisher nicht berechnet.

Fur das {110}/<111>-Gleitsystem kann also das makroskopische und mikroskopische Verfor-
mungsverhalten von MoSdurch einen diffusionsgesteuerten Prozess beschrieben werden.
Fiar die Beteiligung intrinsischer Punktdefekt-Atmosphéaren gibt es bisher keinen direkten
Nachweis. Werden jedoch intrinsische Punktdefekte im Kern der <111>-Versetzungen ange-
nommen, so kdnnen auch die bisher nicht diskutierten Vorzugsorientierungen der Versetzun-

gen erklart werden.

Diffusionsgesteuerte Reibungsspannungen der zweiten Kategorie in Abschnitt 2.1.2. fihren zu
einer isotropen Verteilung der Versetzungs-Substruktur. Vorzugsorientierungen der Verset-
zungen treten im Zusammenhang mit Anomalien der dritten Kategorie auf. In Abschnitt 5.2.
wurde bereits die Bevorzugung bestimmter Linienrichtungen diskutiert. Da bei tiefen Tempe-
raturen Uberwiegend andere Richtungen als im Temperaturbereich der Anomalie auftreten, ist
ein Zusammenhang zwischen Festigkeitsanstieg und Versetzungsorientierung im Anomaliebe-
reich sehr wahrscheinlich. Es wird daher angenommen, dass sich die beobachtete Anomalie
aus dem beschriebenen diffusionsgesteuerten und einem weiteren Anteil, bedingt durch Rei-
bungsspannungen ahnlich dem Peierls-Typ, zusammensetzt. Die Reibungskréafte des Peierls-
Typs konnen als Folge der Wechselwirkung intrinsischer Punktdefekte mit den Versetzungs-
kernen auftreten. Im Bereich der Anomalie treten Gberwiegend die stufennahe <110>-Orien-
tierung und reine Stufenversetzungen auf. Die <110>-Linienrichtung ist die Schnittlinie der
niedrigindizierten Gleitebenen (001) und {110}. Daher ist eine nicht-planare Aufspaltung der
Versetzungskerne denkbar, in deren Folge es zu einer <110>-Vorzugsorientierung kommt.
Des weiteren kdnnen Kletterprozesse eine Rolle spielen. Aus den Untersuchungen in [94, 95]
folgt eine hohe Beweglichkeit von Si-Leerstellen schon bei relativ niedrigen Temperaturen
von 500 K. Es ist denkbar, dass bei hheren Temperaturen Si-Leerstellen die Bindung an den
Versetzungskern Uberwinden und durch Klettern in reinen Si-Schichten [96], d.h. in (001)-
Ebenen, zu einer nicht-planaren Kernaufspaltung von Versetzungen mit <110>-Richtung fih-
ren. Zum Gleiten der Versetzungen missen ihre Kernaufspaltungen tberwunden oder die

raumliche Anordnung durch Diffusion mitbewegt werden. Dies betrifft hauptsachlich Verset-
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zungen mit niedriger Geschwindigkeit. Bewegen sich die Versetzungen hinreichend schnell,

bleiben sie unbeeinflusst von Klettervorgéangen.

Zusammenfassend kann gesagt werden, dass der anomale Anstieg der Fliespannung im Be-
reich mittlerer Temperaturen mit der Behinderung der Versetzungsbeweglichkeit durch intrin-
sische Punktdefekt-Atmospharen beschrieben werden kann. Die Madoglichkeit energetisch
gunstiger Versetzungskonfigurationen unter Einbeziehung dieser Defekte ist fir ivber

nicht untersucht worden. Nicht-planare Kernaufspaltungen als Folge einer Wechselwirkung
der Versetzungen mit diesen Punktdefekten kénnen die Vorzugsorientierungen der Verset-
zungen im Bereich der Anomalie erklaren. Bestatigt werden kénnen diese Annahmen jedoch
nur durch hochauflésende Elektronenmikroskopie. Die im folgenden Abschnitt zu diskutie-
rende Bildung von Stapelfehlern kann jedoch als ein Indiz fir diese Aufspaltung angesehen
werden. Diffusionsgesteuerte Prozesse sind sowohl zur Uberwindung einer moglichen Kern-
aufspaltung, als auch zum Bewegen raumlicher Anordnungen im Versetzungskern nétig. Fur
die FlieBspannungsanomalie des {110}/<111>-Gleitsystems kann daher dieser Mechanismus
als der die Versetzungsbeweglichkeit kontrollierende Prozess angesehen werden. Die Behin-
derung des Quergleitens fuhrt zu einer Lokalisierung der Verformung mit den beobachteten
Lastabfallen. Als Folge der Lokalisierung sind wesentlich héhere Versetzungsdichten zu er-
warten, so dass neben dem Anstieg der thermischen Komponente der FlieRspannung auch ein
Anstieg der athermischen Spannung zu erwarten ist. Diese wirde die geringen Betrage erkla-
ren, um die die FlieBspannungen in Relaxations-Versuchen zwischen 600 und 940 °C relaxie-

ren.

5.5. Charakterisierung der Stapelfehler auf (001)-Ebenen

Die folgenden Ausfuhrungen beziehen sich auf die im Abschnitt 4.6. beschriebenen flachen-
haften Fehler auf (001)-Ebenen, die sich bei der Erwarmung und bei der Verformung von
MoSi, bildeten. Es werden zunéachst die prinzipiell méglichen Fehler charakterisiert. Den ei-
genen Untersuchungsergebnissen werden die bisherigen Interpretationen dieser Fehler voran-

gestellt.

55.1. (001)-Fehlerflachen in MoSk
Die tetragonal geordnete Struktur von MoSi, gestattet prinzipiell (001)-Grenzflachen mit drei
verschiedenen FehlervektoreR,. in [001]-Richtung. Diese haben die Grof3e;, und

1[001]. Alle drei Fehlervektoren sind in der Elementarzelle von MoSAbb. 5.8. darge-
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stellt. Nach der Definition von Grenzflachen ”HE\I/O _ /D-“ﬂ

Kristallen in Abschnitt 3.3.3. kbnnen sie wie fol "J
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charakterisiert werden. Die Fehlervektor T:
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zeichnen daher beide einen Stapelfehler. ,."# 1010}
1[001] -Stapelfehler entsteht im Mo-Untergitts a® O
2 P g # [100]

und stellt einen einfachen Stapelfehler der tetragoAbbildung 5.8: Fehlervektoren fiir (001) -
. ] Grenzflachen in Mogi
nal-raumzentrierten Struktur dar. Dagegen ist der

%[001] -Stapelfehler an das von Si-Atomen gebildete Untergitter gebunden und somit ein rei-

ner Uberstruktur-Stapelfehler. Der Fehlervekﬁ),rzé[om] verbindet in der Elementarzelle

ein Mo-Atom mit einem Si-Atom. Dieser Vektor stellt einen unvollstandigen Translationsvek-
tor der geordneten Struktur dar. In einer gleichen, aber ungeordneten Struktur ware dieser

Fehlervektor jedoch ein vollstandiger Gittervektor und wiirde demzufolge auch keine Gitter-
stérung hervorrufen. Daher charakterisilérpt:%[om] eine Antiphasengrenze in der geordne-

ten Struktur von MoSi

5.5.2. BisherigeInterpretationen
In den bisherigen Veroffentlichungen [1, 3, 6, 8, 12-14, 70, 71, 97] finden sich mehrere Hin-

weise auf flachenhafte Fehler auf den (001)-Ebenen von MbD&ise Fehler mit einer Aus-
dehnung von mehren Mikrometern werden in [1, 3, 14, 97] irrtimlich als Stapelfehler auf
{110}-Ebenen interpretiert. Ihre Entstehung wird mit einer spannungsinduzierten Phasenin-
stabilitdt der C1ZStruktur gegentber der C40-Struktur begriindet. Diese Instabilitat sei fur
die Bildung von ¥4 <111>-Versetzungen verantwortlich. Mit ihrer Bewegung auf {110}-
Ebenen wirden diese Versetzungen eine Stapelfehlerflache erzeugen. C40 ist jedoch eine he-
xagonale Hochtemperaturphase des Mo-Si-Systems, die durch eine allotrope Umwandlung bei

Temperaturen oberhalb von 1900 °C gebildet wird und bis zum Schmelzpunkt bestandig ist.



5. Diskussion 104

Diese Umwandlung wird nicht in reinem MoSi, beobachtet [4]. Die tetragonale Phase von
MoSi; ist bis zum Schmel zpunkt stabil [98].

Aufgrund dieser Ergebnisse wurden die (001)-Stapelfehler in [71] neu interpretiert. Danach

kénnen bisher zwei Ursachen fir die Bildung von (001)-Fehlerflachen unterschieden werden.
Eine Ursache kann eine Dissoziation von Versetzungen sein. Sie tritt als Folge von Kletter-
prozessen wahrend der Verformung von Einkristallen bei Temperaturen oberhalb von 1000 °C
[6, 8] auf. Die Bildung der (001)-Fehlerflachen wird mit der Dissoziation von <331>- oder
<111>-Versetzungen erklart. Diese Dissoziationen fihren zu Antiphasengrenzen und komple-
xen Stapelfehlern. Sie werden im folgenden Abschnitt beschrieben. Neben der Versetzungs-
dissoziation wird ein Si-Verlust wahrend der Zuchtung der M&8Bikristalle fur die Bildung

von (001)-Fehlerflachen verantwortlich gemacht. Diese Fehler werden als Kondensations-
Fehlerflachen bezeichnet [13, 70, 71] und von Versetzungen des Franktyps begrenzt. Sie sind
thermisch stabil und nur in (FZ)-Einkristallen nachzuweisen, die bei relativ geringen Wachs-
tumsraten von ca. 10 mmigeziichtet wurden. Eine Kondensation von Leerstellen wird als
Ursache fur die Fehlerbildung ausgeschlossen [71], da nach Einkristallziichtung mit héherer
Wachstumsrate keine (001)-Fehlerflachen nachzuweisen sind. Diese Fehler zeigen Ausdeh-
nungen von mehreren Mikrometern zwischen den berandenden Partialversetzungen. In [70,

71] ist jeweils nur der Nachweis einer berandenden Partialversetzung wiedergeben. Die Sta-
pelfehler in [71] werden mit einem Fehlervek®g =£[001] und Burgersvektoren der beran-

denden Versetzungen parallel zu <100> beschrieben. Dieser Fehlervektor beschreibt den Ver-

lust einer einzelnen Si-Schicht parallel zu den (001)-Ebenen. In [70] wird die Bildung der
Kondensations-Stapelfehler mit einem Fehlervektor Rrr4[001], d.h. dem Verlust zweier

benachbarter Si-Schichten, interpretiert. Der Burgersvektor einer Partialversetzung verlauft in
[001]-Richtung. Die fehlende Ausléschung des Streifenkontrastes fur {013}-Reflexe wird mit
einer Dilatation des Kristallgitters in [001]-Richtung begriindet. Diese Interpretation des Feh-
lers als Antiphasengrenze widerspricht jedoch dem Stapelfehlerkontrast der Fehlerflachen in
[70].

Die bisher analysierten Ursachen fur die Bildung von (001)-Fehlerflachen irp Bio8ialso

zum einen diffusionsgesteuerte Kletterdissoziationen von Versetzungen wahrend der Verfor-
mung von MoSi bei hohen Temperaturen. Zum anderen werden eingewachsene (001)-Fehler-
flachen beschrieben, die als Folge einer lokalen nicht-stéchiometrischen Zusammensetzung

wéahrend der Kristallzichtung entstehen.
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5.5.3. Eigene Untersuchungen

Die eigenen Untersuchungen zu den (001)-Fehlern sind nicht in Ubereinstimmung mit den
bisherigen Interpretationen zu bringen. In unverformten, nicht warmebehandelten Einkristal-
len konnten keine (001)-Fehlerflachen nachgewiesen werden. Die Kletterdissoziationen von
<111>-Versetzungen sind nur in [6] nach Druckverformung bei 1400 °C beobachtet worden.
Es sind keine weiteren Verdffentlichungen bekannt, die diese Kletterdissoziation bestétigen.
In der vorliegenden Arbeit erstreckten sich die vorgestellten Druckverformungsexperimente
Uber einen Temperaturbereich von 300 bis 1200 °C. Nach diesen Verformungen konnten in
den jeweiligen TEM-Proben keine (001)-Fehlerflachen nachgewiesen werden. Eine Ausnah-
me bilden hier die Verformungsstrukturen, die nach einer Druckbeanspruchung bei 300 und
400 °C entstanden, und die in nachfolgenden In-situ-Dehnexperimenten unter Zug weiter bei
440 und 450 °C belastet wurden. Hier ist nicht zu klaren, ob die beobachteten (001)-
Fehlerflachen eine Folge der Druckbeanspruchung sind oder im Verlauf der In-situ-
Dehnexperimente entstanden (Abb. 4.26). In allen (FZ)-Mikrozugproben konnten nach den In-
situ-Dehnexperimenten flachenhafte Fehler auf den (001)-Basisflachen nachgewiesen werden.
In-situ-Dehnexperimente und zusétzlich durchgefuhrte Temperversuche haben gezeigt, dass
diese Fehler bei mittleren Temperaturen als Folge einer Dissoziationsreaktion von <111>-
Versetzungen auftreten. Besonders grof3e Ausdehnungen der berandenden Partialversetzungen
von 10 um und mehr sind nachweisbar, wenn die entsprechenden Proben nicht nur erhéhten
Temperaturen, sondern auch auf3eren Zugspannungen ausgesetzt sind. Der Einfluss der Tem-
peratur auf die beobachteten Versetzungsreaktionen deutet auf eine Beteiligung von Diffusi-
onsprozessen hin. Die besonders grof3en Abstande der Partialversetzungen unter Einfluss einer
aulReren Spannung lassen die Bildung einer gleitfahigen Partialversetzung vermuten, deren

Bewegung auf einer (001)-Ebene die Fehlerflache vergrofiert.

Bevor die moglichen Dissoziationen diskutiert werden, werden zunadchst die Argumente ange-
fuhrt, die andere Bildungsmechanismen ausschliel3en. Die Charakterisierung der (001)-Fehler-
flachen wurde im HVEM durchgefihrt. Die TEM-Proben waren wéhrend dieser Kontrastex-
perimente einer Bestrahlung mit energiereichen Elektronen von 1 MeV ausgesetzt. Die Bil-
dung von (001)-Fehlerflachen in ausscheidungs- und versetzungsfreien Kristallbereichen wur-
de in keinem der durchgefiihrten In-situ-Dehnexperimente und Temperversuche festgestellt.

Daraus koénnen folgende Schliisse gezogen werden.

Eine Kondensation von strukturellen und/oder thermischen Leerstellen und die Diffusion von
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Si-Atomen in fehlerfreien MoSi,-Einkristallen konnen als Ursache der Fehlerbildung mit Si-
cherheit ausgeschlossen werden. Die Kondensation von Leerstellen ware mit der Bildung von
Frank’schen Versetzungsringen verbunden. In Abhangigkeit von ihrer GréRe wirden kleine
Versetzungsringe (< 50 nm) einen ,kaffeebohnen“-ahnlichen Kontrast [55] und groRe Verset-
zungsringe einen Streifenkontrast der eingeschlossenen Fehlerflache zeigen. Die Diffusion
von Si-Atomen vollzieht sich in den (001)-parallelen Si-Schichten [96]. Eine Diffusion von
Silizium an die Oberflache der TEM-Proben hatte (001)-Fehlerflachen zur Folge, deren Kon-
trastverhalten mit den Frank’schen Versetzungsringen Ubereinstimmt. Die nachgewiesenen
(001)-Fehlerflachen (Abschnitt 4.6.) zeigen keine Ubereinstimmung mit dem Kontrastverhal-

ten von Frank’schen Versetzungsringen.

Die 1-MeV-Elektronenbestrahlung der Me&iinkristalle im HVEM kann Leerstellen auf Si-
Gitterplatzen erzeugen [94, 95]. Eine Schadigung des Probenmaterials durch die Bestrahlung
im HVEM kann jedoch als Ursache der (001)-Fehlerflachen ausgeschlossen werden. Mit Hilfe
der Positronlebensdauerspektroskopie wurde in [94, 95] nachgewiesen, dass durch Bestrah-
lung entstandene Leerstellen bereits bei 240 bis 300 K beweglich werden und bei Temperatu-
ren oberhalb 500 K ausheilen. Die Temperaturen der In-situ-Dehn- und -Temperversuche, bei
denen die Bildung der (001)-Fehlerflachen festgestellt wurden, lagen in allen Experimenten
oberhalb 500 K. Daher scheint die Annahme gerechtfertigt, dass infolge der Bestrahlung im
HVEM entstandene Leerstellen unmittelbar ausheilen und die Mikrostruktur der Probe nicht

beeinflussen.

Auch wenn eine Kondensation von Leerstellen und eine Diffusion von Si-Atomen im fehler-
freien MoSj als mdgliche Bildungsmechanismen fir (001)-Fehlerflachen entfallen, besteht
die Moglichkeit, dass diese Prozesse dennoch an bevorzugten Kristallbereichen stattfinden.
Solche Kristallbereiche wie beispielsweise 8ig-Ausscheidungen oder Versetzungen kon-

nen Kondensationskeime bzw. bevorzugte Diffusionswege darstellen. (001)-Fehlerflachen
sind in Dehnexperimenten und Temperversuchen jedoch weder ¢BizMasscheidungen

noch an <100>-Versetzungen nachzuweisen. Im letzteren Fall wurden die Temperversuche an
(C2)-Einkristallen durchgefiihrt. Das unter-stéchiometrische Mo:Si-Verhaltnis fuhrt zur Bil-
dung von M@Sis-Ausscheidungen. Es ist bisher nicht bekannt, inwiefern dies die thermisch
bedingte Bildung der (001)-Stapelfehler beeinflusst. Nach den bisherigen Erkenntnissen [1, 3,

6, 8, 12-14, 70, 71] kann die Bildung der Fehlerflachen aufgrund einer Kondensation von



5. Diskussion 107

Leerstellen an Versetzungen oder Ausscheidungen oder aufgrund eines Si-Verlusts durch

Rohrdiffusion von Si-Atomen entlang von V ersetzungskernen ausgeschl ossen werden.

(001)-Fehlerflachen wurden ausschlief3lich nach In-situ-Dehn- und -Temperversuchen als Fol-
ge der Dissoziation von <111>-Versetzungen in Md&nkristallen nachgewiesen. Im fol-

genden werden die moglichen Dissoziationen einer <111>-Versetzungen diskutiert.

5.5.4. Bildung von (001)-Fehlerflachen durch Dissoziation von %2 <111>-Versetzungen

Abb. 5.9. zeigt alle mdglichen Dissoziationen einer %2 [111]-Versetzung, die mit der Bildung
einer (001)-Fehlerflache verbunden sind. Als Folge einer Dissoziation analog Abb. 5.9.aund b
entstehen zwei Partialversetzungen, analog Abb. 5.9.c drei Partialversetzungen. Die Dissozia-
tionen a) und c) wurden nach einer Hochtemperaturverformung vor, Mof8, 8] nachge-

wiesen. Sie beschreiben die im Abschnitt 5.5.2. genannten Kletterdissoziationen. Der Fehler-
vektor R. nimmt in beiden Féllen den Wek[001] an. Er charakterisiert eine Antiphasen-

grenze. Die aul3eren Partialversetzungen der Dissoziation in Abb. 5.9.c fuhren zur Bildung

eines komplexen Stapelfehlers. Die Dissoziation einer <111>-Versetzung nach Abb. 5.9.b ist

mit dem FehlervektoR, = 1[001] eines einfachen Stapelfehlers verbunden.
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Abbildung 5.9: Dissoziationen einer ¥z [111]-Versetzung, die zur Bildung flachenhafter Fehler auf (001)-
Ebenen fuhren.

In Abschnitt 4.6. zeigen die nachgewiesenen (001)-Fehlerflachen das Kontrastverhalten von
intrinsischen Stapelfehlern (Abb. 4.32). Die Bildung einer Antiphasengrenze nach Abb. 5.9.a

und ¢ kann somit ausgeschlossen werden. Die Ausloschung des Streifenkontrastes in Abb.

4.36 lasst sich sowohl durch einen FehlervelRer=4[001] als auch durctR.=2[001] be-
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schreiben. Ein ﬁF von 1[001] ist jedoch nicht in Ubereinstimmung mit den maoglichen Ver-

setzungsdissoziationen in Abb. 5.9. Die Analyse der Burgersvektoren in Abb. 4.33 kann so-
wohl mit Abb. 5.9.a als auch mit Abb. 5.9.b beschrieben werden, wobei erstere wie eben dis-
kutiert entfallt. In Abb. 4.36 entspricht die Analyse der Burgersvektoren einer Dissoziation
nach Abb. 5.9.b. Die experimentellen Ergebnisse sind daher durch eine Versetzungsdissozia-
tion nach Abb. 5.9.b zu beschreiben. Diese Stapelfehler werden jeweils von einer auf den
(001)-Ebenen gleitfahigen Partialversetzung und von einer Frank-Partialversetzung berandet.
Daher kann sowohl Versetzungsgleiten als auch -klettern bzw. beide Mechanismen zur Bil-

dung der Stapelfehler fihren. Dieser Aspekt wird im folgenden diskutiert.

In In-situ-Temperversuchen wurde nachgewiesen, dass sich an <111>-Versetzungen Stapel-
fehler bilden kénnen. Diese Fehler sind kleiner als diejenigen, die nach Zugbeanspruchung in
In-situ-Dehnexperimenten nachgewiesen wurden. Aus dem Vergleich der entsprechenden
Versetzungen vor und nach dem Tempern (Abb. 3.33 und 3.36) folgt, dass sich Frank-Partial-
versetzungen durch Kletterdissoziation von der vollstandigen Versetzung abgespalten haben.
Die vollstandige Aufspaltung einer <111>-Versetzung entlang ihrer Versetzungslinie wurde in
Temperversuchen immer fur <110>-Linienrichtungen nachgewiesen. In diesem Fall entsteht
eine auf (001)-Ebenen gleitfahige ¥2 <110>-Schrauben-Partialversetzung. Die elastischen Li-
nienenergien der vollstandigen Versetzung und der beiden Reaktionsprodukte sind gleich
grof3. Die parallelen Reaktionsprodukte erfahren aufgrund ihrer senkrecht zueinander stehen-
den Burgersvektoren nach [20] keine zusatzlichen anziehenden oder abstofRenden Krafte.
Nach In-situ-Dehnexperimenten waren <111>-Versetzungen ebenfalls entlang ihrer gesamten
Versetzungslinie aufgespalten. Die Bildung der Stapelfehler erfolgte spontan. Die dabei ent-
standenen groRen Abstande der Partialversetzungen, insbesondere nach In-situ-Dehnexperi-
menten entlang [201], kdnnen nur durch Versetzungsgleiten, nicht jedoch durch Diffusions-
vorgange erklart werden.

Anhang dieser Ergebnisse kann die Dissoziation der <111>-Versetzungen durch Diffusions-
vorgange, aber auch durch eine energetisch neutrale Aufspaltung verursacht werden. Die ent-
standenen Partialversetzungen sind sowohl mit Gleit- als auch mit Diffusionsprozessen an der
Ausdehnung der Stapelfehler beteiligt. Das Klettern ei@01]-Frank-Partialversetzung
erfordert eine Diffusion von Mo- und Si-Atomen bzw. von Leerstellen auf Mo- und Si-Gitter-

platzen. Die Diffusivitdt von Mo-Atomen in MoSist wesentlich geringer als die von Si-

Atomen [94-96], so dass die Beweglichkeit der Mo-Atome die Klettergeschwindigkeit der
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Frank-Partialversetzung kontrollieren sollte. Unter dem Einfluss einer guinstig angreifenden
auBeren Zugspannung kann das Gleiten der % <110>-Partialversetzungen die Stapelfehler
vergrofRern. Die Orientierung der beiden, einen Fehler berandenden Partialversetzungen kann
sich durch Gleiten und Klettern &@ndern. Nachgewiesen wurden vorzugsweise <110>-
Schraubenorientierungen und <110>-nahe Linienrichtungen der Frank-Partialversetzungen
(Abb. 4.33 und 4.36).

Die niedrigste Temperatur, bei der in Temperversuchen die Dissoziation durch Kletterprozes-
se nachgewiesen wurde, ist 550 °C. Diese Temperatur stimmt sehr gut mit dem Beginn des
anomalen FlielRverhaltens in makroskopischen Verformungsexperimenten Uberein. Ein Zu-
sammenhang zwischen den festigkeitssteigernden Mechanismen und der beobachteten Bil-
dung von Stapelfehlern ist daher sehr wahrscheinlich. Wie bereits in Abschnitt 5.4.3. disku-
tiert, ist die <110>-Richtung eine gemeinsame Richtung der niedrigindizierten {110}- und
(001)-Ebenen. Die angenommene nicht-planare Aufspaltung der Versetzungskerne kann der
Ausgangspunkt fur die Dissoziation der <111>-Versetzungen sein. Da die elastischen Energie
durch die Dissoziation nicht reduziert wird, muss der Antrieb fir diese Reaktion in der Kern-
energie der <111>-Versetzungen oder in einer geringen Energie der Stapelfehlerenergie lie-
gen. Fur weiterfihrende energetische Betrachtungen der Dissoziation nach Abb. 5.9.b fehlen

Angaben zur Energig o der Fehlerflache und zum Diffusionskoeffizienten von Mo in Mo-

Si. In den bisherigen Untersuchungen [9, 10, 73, 99-101] werden die Energien von Fehlerfla-
chen auf {110}- und {013}-Ebenen genannt, die durch Aufspaltungen von %2 <331>- und Y2
<111>-Versetzungemntstanden sind. In [93] werden nach der MEA-Methode berechnete
Werte fur die Energien verschiedener Fehlerflachen angefiihrt. Fur die (001)-Fehlerflache
wird jedoch nicht der Fehlervektor benannt. Wie bereits in Abschnitt 5.5.2. erwahnt, wurden
(001)-Fehlerflachen bisher, d.h. in [13, 70, 71], als Kondensations-Fehlerflachen interpretiert.

Daher kann davon ausgegangen werden, dass sich die Energieangaben in [93] auf Fehlerfla-

chen mitR. =[001] oder R, =3[001] beziehen.

Im Gegensatz zu den bisher bekannten Interpretationen kann die Bildung von Stapelfehlern
auf (001)-Ebenen mit der Dissoziation von % <111>-Versetzungen in eine % <110>-
Partialversetzung und eine % <001>-Partialversetzung erklart werden. Diese Dissoziation ist
sehr wahrscheinlich eine Folge der Mechanismen, die auch das anomale FlieRverhalten des

{110}/ <111>-Gleitsystems verursachen.
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6. Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wurde das plastische Verformungsverhaten der einkristallinen
intermetallischen Verbindung MoSi, in makroskopischen Druckversuchen und In-situ-
Dehnexperimenten in einem Hoéchstspannungs-Elektronenmikroskop (HVEM) untersucht. In
der Literatur sind Gleitsysteme mit einem anomalen Anstieg der FlieBspannung bei mittleren
Verformungstemperaturen bekannt. Die vorgelegten Untersuchungen konzentrierten sich auf
die Mikroprozesse, die die Beweglichkeit der Versetzungen solcher Gleitsysteme in Abhan-
gigkeit von der Temperatur bestimmen. Dazu wurden Druckproben und Mikrozugproben mit
verschiedenen Orientierungen der Lastachse verformt. Da die Herstellung der in anderen La-
boratorien praparierten reinen Me&iinkristalle sehr aufwendig und teuer ist, standen fur die
Untersuchungen relativ kleine Einkristallstlicke zur Verfiigung. Die Orientierungen der Ver-
formungsproben wurden daher so gewéhlt, dass in allen Experimenten moglichst ein und das-
selbe Gleitsystem mit einem bei mittleren Temperaturen anomalen Festigkeitsanstieg aktiviert

wird.

Im Verlauf der makroskopischen Kompressionsexperimente wurden Spannungsrelaxations-
und Dehnratenwechel-Versuche durchgefuhrt. Diese dienten zur Bestimmung der Aktivie-
rungsparameter des Versetzungsgleitens, die bislang nicht untersucht wurden. Mit ihrer Hilfe
ist eine Charakterisierung der Verformungsprozesse maglich. In-situ-Dehnexperimente an
MoSi, wurden erstmals und erfolgreich durchgefuhrt. Sie hatten zum Ziel, das dynamische
Verhalten der Versetzungen in Abhangigkeit von der Temperatur zu bestimmen. Diese Expe-
rimente gestatten es, die Bewegung der Versetzungen direkt zu beobachten. Sie sind ein wert-
volles Instrument bei der Charakterisierung der Mikroprozesse, die das mikroskopische und

makroskopische Verformungsverhalten dieser intermetallischen Verbindung bestimmen.

In einem Temperaturbereich zwischen 300 und 1200 °C wurden Druckproben entlang der
[201]-Verformungsrichtung unter Druck beansprucht. Entlang der [302]- ufd F&ientie-

rungen wurden Druckproben zwischen 990 und 1200 °C verformt. Die dabei gewonnenen
Ergebnisse stimmen mit denjenigen der [201]-Verformungsrichtung Uberein. Die Auswertung
konzentrierte sich daher auf die Ergebnisse der Verformung entlang der [201]-Richtung. Bei
allen Verformungsrichtungen dominiert das Gleiten von Versetzungen mit einem % <111>-
Burgersvektor auf {110}-Gleitebenen. Die lichtmikroskopische Gleitspuranalyse bestatigt die

Aktivierung zweier gleichberechtigter Gleitsysteme des genannten Typs. Anhand der Daten
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der makroskopischen Verformung entlang der [201]-Richtung kénnen drei Temperaturberei-

che mit jeweils charakteristischem Verformungsverhalten unterschieden werden.

Unterhalb von 500 °C tritt mit abnehmender Temperatur ein Tieftemperaturanstieg der Fliel3-
spannung auf. Die Spannungs-Dehnungs-Kurven sind glatt. Anderungen der Dehnrate, wie sie
bei den Messprozeduren fur die Dehnratenempfindlichkeit auftreten, fihren zu transienten
Effekten. Diese sind um so deutlicher, je niedriger die Temperatur ist. Sie kdnnen mit einer
Veranderung der Dichte beweglicher Versetzungen interpretiert werden. Bei Spannungsrela-
xations-Versuchen auftretende transiente Effekte sind komplementar zu denen, die beim
Durchlaufen eines Streckgrenzeneffektes wahrend der nachfolgenden Wiederbelastungen auf-

treten.

Unter Benutzung einer Formel fur Taylor-Verfestigung wurde der athermische Anteil an der
FlieBspannung aus der Versetzungsdichte nach Druckverformung bei 300 °C zu etwa 30 bis
40 % abgeschatzt. Dieser Wert folgt auch aus dem asymptotischen Verlauf der Spannungsre-

laxations-Kurven.

Die Dehnratenempfindlichkeit der FlieRspannung bei einer Verformungsgeschwindigkeit von
10° s* sinkt von ca. 20 MPa bei 300 °C auf ca. 5 MPa bei 500 °C. Aus dem Verlauf der Re-
laxationskurven wurde die Dehnratenempfindlichkeit auch in einem grofRen Intervall der Ver-
formungsgeschwindigkeiten ermittelt. Unter Berlicksichtigung der oben erwéhnten transienten

Effekte ist eine Bestimmung der Aktivierungsparameter der Verformungsprozesse maoglich.

Im Tieftemperaturbereich nimmt das Aktivierungsvolumen V Werte zwischen 10 und 100 b3
an. Fur hohe Spannungen ist V kleiner als 20 b3. Mit einem nicht-linearen Regressionsverfah-
ren wurden die Parameter eines Potenzgesetzes den experimentellen Daten fur die Spannungs-
abhangigkeit des Aktivierungsvolumens bei hohen Spannungen angepaldt. Diese Parameter
und die GréRRe des Aktivierungsvolumens weisen auf den Peierls-Mechanismus als verfor-
mungsbestimmenden Mechanismus hin. Fiur hohe Spannungen wurde die Freie Aktivierung-
senthalpieAG zu 0,25 eV, die Helmholtzsche Freie Aktivierungsenefdie zu 2 eV be-

stimmt. Aus der Temperaturabhangigkeit der FlieRspannung folgt fir eine mittlere Tempera-
tur von 400 °C eine experimentelle Aktivierungsenthalyit, von 1,62 eV. Alle Daten sind

mit dem Peierls-Mechanismus fur die Beweglichkeit der Versetzungen vereinbar. Die gréf3e-
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ren Werte des Aktivierungsvolumens am oberen Ende des Tieftemperaturbereichs weisen si-

cher schon auf den Ubergang in den Anomaliebereich hin.

Die Mikrostruktur nach Druckverformung und In-situ-Dehnexperimenten zwischen 300 und
500 °C ist bestimmt von geradlinigen Versetzungen, die sich entlang kristallographischer
Richtungen in ihrer Gleitebene ausrichten. Diese Ausrichtung steht im Einklang mit dem Pei-
erls-Modell. Mit dem Linienspannungsmodell unter Bertucksichtigung der elastischen Ani-
sotropie wurden keine Vorzugsorientierungen der Versetzungen nachgewiesen. Neben einzel-
nen Versetzungen treten h&ufig Dipolanordnungen von Versetzungen auf parallelen Gleitebe-
nen auf. Reaktionsprodukte sich schneidender <111>-Versetzungen wurden nicht beobachtet.
Statt dessen bilden diese Versetzungen Anordnungen aus langen, eng benachbarten, parallelen

Segmenten entlang der [001]-Richtung.

Zwischen 500 und 1000 °C steigt die FlieBspannung um einen Faktor von ca. 3,5 an. Diese
positive Temperaturabhangigkeit der FlielBspannung wird als Fliel3spannungsanomalie des
aktiven Gleitsystems bezeichnet. Die makroskopische Verformung wird durch ruckartiges
FlieRen bestimmt. Das ruckartige FlieBen und das in In-situ-Dehnexperimenten zwischen 800
und 1000 °C beobachtete Auftreten von instabiler Versetzungsbewegung mit hohen Ge-
schwindigkeiten und viskoser Bewegung mit niedrigen Geschwindigkeiten bei gleicher Span-
nung werden mit einem diffusionsgesteuerten Prozess interpretiert. Die hierbei zusatzlich auf-
tretende Reibungsspannung lost den Anstieg der Flie3spannung aus. Die in den Einkristallen
vorhandenen Fremdatom-Konzentrationen sind fur den sehr starken Zuwachs der FlieRspan-
nung zu klein. Deshalb wird ein Modell vorgeschlagen, das auf der Wechselwirkung der Ver-
setzungen mit intrinsischen Punktdefekten aufbaut. Die FlieRspannungsanomalie ist von sehr
kleinen Werten fir die Dehnratenempfindlichkeit der Spannung sowie deren inverser Raten-
abhangigkeit begleitet. Diese Beobachtungen unterstiitzen das Modell einer diffusionskontrol-

lierten Versetzungsbeweglichkeit.

Im Temperaturbereich der FlieBspannungsanomalie zeigen die Versetzungen eine bevorzugte
Ausrichtung entlang der <110>- und der Stufenrichtungen. Es wird vermutet, dass hierfur eine
Aufspaltung der Kerne der Versetzungen mit groRem Stufenanteil in von der Gleitebene ab-
weichenden Ebenen verantwortlich ist. Eine Bewegung dieser Versetzungen ist dann nur
durch Einschniirung oder, in der aufgespaltenen Konfiguration, durch sogenanntes konservati-

ves Klettern moglich. Beide Vorgange erfordern die oben erwahnten Diffusionsprozesse. Die
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bei hohen Temperaturen vermuteten aufgespaltenen Versetzungen konnten mit dem HVEM
nicht abgebildet werden.

Die beobachteten Stapelfehler auf (001)-Ebenen kénnen durch Aufspaltung von %2 <111>-
Versetzungen entstehen. Als Reaktionsprodukte bilden sich eine auf (001)-Ebenen kletterfahi-
ge Y2 <001>-Frank-Partialversetzung und eine auf (001)-Ebenen gleitfahige %2 <110>-Partial-
Versetzung. Letztere zeigt Uberwiegend Schraubencharakter. Sowohl Kletter- als auch Gleit-
vorgange konnen die Fehlerflachen vergréRern. Die Kletterdissoziation tritt bevorzugt an
<111>-Versetzungen mit <110>-Linienrichtung bei den gleichen Temperaturen auf, bei denen
auch die FlieBspannungsanomalie beginnt. Es wird daher vermutet, dass diese Dissoziation fur
die <110>-Vorzugsorientierung bei hohen Temperaturen und fir die damit verbundene gerin-

ge Beweglichkeit dieser Versetzungen verantwortlich ist.

Die Reduzierung der Versetzungsbeweglichkeit im Bereich der FlieRspannungsanomalie ent-
spricht einem zuséatzlichen (Reibungs-)Beitrag zur Fliel3spannung. Die erhdhte effektive Span-
nung kann zu einer Erhéhung der Bildungsrate der Versetzungen und somit zu einem Anstieg
der Versetzungsdichte fihren. Deshalb wird sich im Anomaliebereich auch der athermische
Anteil der FlieBspannung erhéhen. Darauf weist hin, dass die Spannung in diesem Bereich nur
wenig relaxiert. An den Anomaliebereich schlief3t sich zu hohen Temperaturen ein starker
Abfall der FlieBspannung an. Dieser kann wie bei anderen Materialien durch einsetzende

Erholungsvorgénge gedeutet werden.

Summary

In the present work, the plastic deformation behaviour of single crystals of the intermetallic
compound MoSiwas investigated by macroscopic compression tests and by in-situ straining
experiments in a high-voltage electron-microscope (HVEM). Slip systems with an anomalous
increase of the flow stress at intermediate deformation temperatures are known for this
material. The present investigations were focussed on the microprocesses controlling the
temperature dependent mobility of dislocations of such slip systems. Samples for compression
tests and in-situ straining experiments were deformed along different loading axes. As the
manufacturing of MoSisingle crystals done in other laboratories is difficult and expensive,

only a few small samples were available. The loading axes were chosen in such a way that the
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same dlip system with an anomalous yield behaviour is activated in the different deformation

experiments.

Stress relaxation and strain rate cycling tests were performed during the compression tests in
order to determine the activation parameters of dislocation glide. Such investigations have not
been performed previously. By means of these parameters it is possible to characterize the
microscopic deformation processes. In-situ straining experiments were successfully performed
on MoSi; for the very first time. It was the aim of these experiments to study the temperature
dependent dynamic dislocation behaviour. In-situ straining experiments allow a direct
observation of the dislocation motion and they are therefore a helpful tool for characterizing
the microstructural processes controlling the deformation behaviour of this intermetallic

compound.

Bars of a [201] loading axis were compressed at temperatures between 300 and 1200 °C.
Specimens with [302] and [0&] orientations were deformed between 990 and 1200 °C. The
experimental results of the [302] and (l-oriented samples are in agreement with those of
the [201]-oriented ones and will therefore not be treated separately. Along all loading axes
mentioned, the deformation is carried by glide of dislocations with ¥2 <111> Burgers vectors
on {110} planes. Slip trace analysis confirmed the activation of two equivalent slip systems of
this type. According to the macroscopic deformation behaviour, three temperature ranges can

be distinguished for the [201]-oriented compression bars.

Below 500 °C, the usual low temperature increase of flow stress is observed. The stress-strain
curves are smooth. Changes in the deformation rate, necessary for measuring the strain rate
sensitivity, lead to transient effects which become more pronounced at decreasing
temperature. They can be explained by changes in the mobile dislocation density. The
transient effects during the stress relaxation tests are complementary to those occurring during

the yield drop effects at the following reloading.

For 300 °C, the athermal component of the flow stress was determined to amount to 30 to 40
% of the total stress by evaluating the dislocation density after the compression tests and using
a formula for Taylor hardening. This result follows also from the extrapolated behaviour of

the stress relaxation curves.
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At astrain rate of 10° s, the strain rate sensitivity of the flow stress decreases from 20 MPa

at 300 °C to 5 MPa at 500 °C. Along the stress relaxation curves, the strain rate sensitivity
was determined also in a wide range of deformation rates. From the data the activation
parameters of the deformation process were calculated, taking into account the transient

effects mentioned above.

In the low-temperature range, the activation volume amounts to 10 to 100 b3. For high stresses
it is smaller than 20 b3. In this high-stress range, a power law, describing the stress
dependence of the activation volume, was fitted to the experimental data by using non-linear
regression analysis. The obtained parameters as well as the numerical values of the activation
volume are characteristic of a lattice friction process, the Peierls mechanism. The Helmholtz
free energy obtained from the fit amounts to 2 eV. From the temperature dependence of flow
stress, the activation enthalpy was determined to 1,62 eV. The larger values of the activation
volume at the upper end of the low-temperature range hint at the transition to the range of the

flow stress anomaly.

Between 300 and 500 °C, the microstructure after compression and in-situ-straining
experiments exhibits straight dislocations aligned in their glide planes along crystallographic
directions. The oriented shape of the dislocations is in accordance with the Peierls mechanism.
The line tension model considering the elastic anisotropy of Md&s not hint at the
alignment of dislocations along preferred orientations. Besides single dislocations, dipole
arrangements of dislocations on parallel planes were found. Reaction products of intersecting
<111> dislocations have not been observed. Instead of reaction products, these dislocation

may form arrangements of long narrow segments parallel to [001] directions.

Between 500 and 1000 °C, the flow stress increases significantly by a factor of 3,5. The
positive temperature dependence of flow stress is known as a flow stress anomaly of the
active slip system. The macroscopic behaviour is characterized by serrated yielding. This and
the coexistence of unstable dislocation motion at high velocities and viscous motion at low
ones at equal stress observed during the in-situ experiments between 800 and 1000 °C are
explained by diffusion-controlled processes giving rise to additional friction forces. They
trigger the anomalous increase of flow stress. The impurity concentration of the investigated
crystals is too low to explain the significant increase of flow stress. Therefore a model is

suggested which takes into account intrinsic point defects. The flow stress anomaly is
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accompanied by low or even negative values of the strain rate sensitivity and by its inverse
dependence on the strain rate. These observations support the model of diffusion processes

controlling the dislocation mobility.

In the temperature range of flow stress anomaly, the dislocations exhibit preferred orientations
along the <110> and edge directions. This may be due to a dissociation of the cores of
dislocations with large edge components on planes deviating from the dip plane. Such
dislocations can only move by forming a constriction or by so-called conservative climb. Both
processes require diffusion as discussed above. The postulated climb dissociation could not be

proved by electron microscopy using the HVEM.

The observed stacking faults on (001) planes can be formed by a dissociation of %2 <111>
dislocations. The reaction products are a % <001> Frank partial dislocation, able to climb on
(001) planes, and a %2 <110> partial dislocation able to glide on (001) planes. The glide partial
dislocation has a large screw component. Climb as well as glide processes can lead to an
increase of the fault area. The climb dissociation starts at temperatures of the beginning of the
flow stress anomaly and occurs favourably on <111> dislocations aligned along <110>. It is
therefore assumed that this dissociation is responsible for the preferential alignment of

dislocations along <110> at high temperatures as well as for their accompanied low mobility.

The reduction of the dislocation mobility in the range of the flow stress anomaly corresponds
to an additional (frictional) component of the flow stress. The increased effective stress may
result in an increase of the formation rate of dislocations and accordingly to an increase of the
dislocation density. Therefore, triggered by the additional frictional stress the athermal part of
the flow stress will increase in the range of the anomaly. This agrees with the very small
relaxation of the flow stress in this range. At high temperatures, the anomaly range is followed
by a strong decrease of the flow stress. This can be explained by recovery processes as in

other materials.
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