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Zusammenfassung

Die Temperaturabhéngigkeit des Ausscheidungswachstums wurde an zwei Le-
gierungen Al-2at%Ag und Al-6at%Ag untersucht. Es wurde die Anderung der
Radien und der Absténde der Ausscheidungen einmal mit Hilfe des ,,Guinier
Fits“ und einmal mit Hilfe des ,Hard-Sphere-Modells“ bestimmt, graphisch
dargestellt und verglichen.

Um das Experiment zu realisieren, wurde im Rahmen der Diplomarbeit ein
Ofen entwickelt, der in eine Zugmaschine einbaubar und rontgendurchléssig
ist. Damit war es moglich, die Probe wiahrend eines Zugversuches zu beheizen,
um eine eventuelle Anderung in der Ausscheidungsform in Abhéngigkeit einer
von auflen angelegten Kraft und einer Temperatur zu untersuchen. Es wurde
festgestellt, dass im Rahmen der Auflésungsgrenze von etwa 1% keine messba-
re Anderung in der Form stattfindet.

Alle Versuche wurden in der Rontgenkleinwinkelanlage ,NANO-STAR* der
Firma Bruker-AXS durchgefiihrt.

Abstract

The temperature dependence of the precipitation growth was investigated by
two alloys: Al-2at%Ag and Al-6at%Ag. Changes in radii and the mean distan-
ce between the precipitations were, firstly, determined by ,, Guinier-fits* and
afterwards by using the ,,Hard-Sphere-Model“. The results of both calculation
methods are depicted in graphics and are compared with each other.

To realize the experiment, an X-Ray transparent furnace was developed
which could be mounted on the tensile machine. Due to this furnace, the in-
vestigation of the precipitations’ shape modification in dependence of external
load and temperature was possible. It was found out that there were no mea-
surable changes in shape within a resolution limit of 1%.

All experiments were carried out in the Small Angle X-ray Scattering-machine
»NANO-STAR*“ by Bruker-AXS.
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1 Motivation

Die Eigenschaften von Metallen beschéftigen die Menschheit seit der Bronze-
Zeit. Wahrend man sich damals weitestgehend nur fiir mechanische Eigenschaf-
ten wie Bruchfestigkeit und Hérte interessierte, interessieren wir uns heute
auch fiir die physikalischen Eigenschaften wie elektrische und Warmeleitfahig-
keit der Metalle. Wir verdanken den technischen Fortschritt unserer Zivilisati-
on den vielen Eigenschaften der Metalle. Ohne diese wéren nicht nur Gebiete
wie Elektrotechnik, Maschinen- und Flugzeugbau undenkbar, sondern auch
ganz alltdgliche Gegenstéinde wie ein Messer oder eine Nadel.

Eine wichtige Eigenschaft der Metalle ist ihre Fahigkeit, Legierungen aus-
zubilden. Unter einer metallischen Legierung versteht man ein kompaktes Ge-
misch von Metallen mit Metallen oder von Metallen mit Nichtmetallen. Bei
der Legierungsbildung koénnen sich gewisse Eigenschaften der Legierungspart-
ner auf die Legierung iibertragen und so zur Verbesserung dieser Eigenschaften
beitragen. Manche Eigenschaften entstehen aber auch erst bei der Legierungs-
bildung selbst.

Es konnen sich bei der Legierungsbildung unter anderem die mechanischen
Eigenschaften der Legierungspartner éndern. So kann die entstandene Legie-
rung eine hohere Streckgrenze aufweisen, was auf eine hohere Zugfestigkeit
hindeutet. Die Legierung kann hérter und/oder duktiler werden als ihre Le-
gierungspartner. Der Grund fiir diese Eigenschaftsédnderungen ist, dass die
gelosten , Fremdatome® in der Legierung das Wandern der Versetzungen, die
das Fliefverhalten bestimmen, blockieren. Es kénnen sich natiirlich auch phy-
sikalische Eigenschaften wie elektrische Leitfdhigkeit dndern. Der elektrische
Widerstand eines Reinmetalls wird ja bekanntlich durch jede Abweichung von
der Periodizitét des Gitters erhoht. Die Periodizitéit des Gitters kann unter an-
derem durch Einbau von ,Fremdatomen® gestort werden. Diese ,,Storungen*
konnen den Elektronenfluss blockieren und daher nimmt der Widerstand zu [1].

Man unterteilt Legierungen an Hand der Mischbarkeit der Legierungspartner
in drei Gruppen [2]:

e Kristallgemische: vollige Unmischbarkeit der Legierungspartner im festen



1 Motivation

Zustand.
e Mischkristalle: vollige Mischbarkeit der Legierungspartner.

e intermetallische Verbindungen: begrenzte Mischbarkeit der Legierungs-
partner.

Zu den wichtigsten und meist verwendeten Legierungen z#hlt mit sicher-
heit Stahl. Stahl ist eine Legierung zwischen Eisen und Kohlenstoff, die durch
Wirmebehandlungen und Kaltverformung ihre gewiinschte Eigenschaft erhalt.
Stahle konnen sehr weich und dafiir ausgezeichnet verformbar oder sehr hart
und dafiir sprode hergestellt werden. Je hoher der Kohlenstoffgehalt des Stahls
wird, desto fester, aber sproder wird er. Wie man sieht, sind die Eigenschaften
der Legierungen nicht nur von den einzelnen Legierungspartnern, sondern auch
von den jeweiligen Konzentrationen abhéngig.

Es existieren auch keramische Materialien, wie zum Beispiel Oxide oder
Carbide als Verbindung zwischen einem Metall und einem Nichtmetall. Diese
Materialien verbinden die Vorteile der Festigkeit bei hohen Temperaturen, die
Stabilitdt und die Oxidationsbestdndigkeit der keramischen Verbindung mit
der Festigkeit des Metalls.

Ziel der Materialforschung ist es, ,,gute® Eigenschaften einzelner Materialien
zu kombinieren und daraus neue Materialien, so genannte Verbundwerkstoffe
herzustellen. Aber um bestimmte Eigenschaften bis ins Detail verstehen zu
konnen, muss die Struktur bereits bestehender Materialen bzw. ihre Struk-
turdnderung unter bestimmten Umstédnden wie z. B. Temperaturschwankun-
gen oder der Anwesenheit externer Kréfte, untersucht werden.

Eine gute Moglichkeit zur zerstérungsfreien Strukturuntersuchung bietet un-
ter anderem die Rontgenkleinwinkelstreuung (RKWS). Diese Methode erlaubt
es, die Form und die Orientierungen von Partikeln in einem Bereich von 1 -
100 nm zu untersuchen, um dann von den so erhaltenen Informationen auf der
Nanoskala Riickschliisse auf die physikalischen Eigenschaften des Materials zu
ziehen.

Es wurde in dieser Arbeit ein Versuch gestartet, nicht nur die Anderung der
Struktur einer Probe unter thermischer Behandlung zu untersuchen, sondern
auch ihre Reaktion auf eine externe Kraft in-situ zu beobachten. Als Proben
wurden, aus Griinden, die im Abschnitt 4.1 besprochen werden, zwei verschie-
dene Al-Ag Systeme verwendet.



Das zweite Kapitel dieser Arbeit bietet einen kurzen Uberblick iiber die not-
wendigen theoretischen Grundlagen, die zum Verstdndnis der Ausscheidungs-
bildung notwendig sind. AuBerdem wird ein kurzer Uberblick iiber die Theorie
der Rontgenbeugung und der Rontgenkleinwinkelstreuung gegeben. Im dritten
Kapitel werden die verwendeten Messgerdte und ihre Funktionsweisen bespro-
chen. Das vierte Kapitel behandelt den Vorgang der Probenherstellung und die
Theorie der Auswertung der Streubilder. Im fiinften Kapitel werden die Er-
gebnisse der Messungen présentiert und verschiedene Auswertungsmethoden
vorgestellt. Abschlielend bietet das sechste Kapitel eine kurze Diskussion iiber
die erhaltenen Resultate und einen Ausblick iiber zukiinftige Experimente.






2 Grundlagen

2.1 Kontinuierliche Ausscheidung

Unter Phasenumwandlungen versteht man entweder eine Anderung des Aggre-
gatzustands oder eine Anderung der Modifikation. In dieser Arbeit wird nur
auf Phasenumwandlungen, bei denen sich die Modifikation &ndert, eingegan-
gen. Dazu zéhlen unter anderem Ausscheidungsvorgiange. Ein Ausscheidungs-
vorgang ist dadurch charakterisiert, dass sich eine neue Phase aus einer bereits
bestehenden Phase ausscheidet, ohne dass diese vollstandig aufgebraucht wird:

a; — ag + 3 (2.1.1)

Ausscheidungsvorgénge laufen bevorzugt bei Abkiihlung ab, weil die Endphase
bei tieferen Temperaturen meist stabiler ist als die Ausgangsphase [1].

Die treibende Kraft jeder Phasenumwandlung ist die Minimierung der Diffe-
renz der freien Enthalpie AG der Anfangs- und Endphase. Der freie Enthalpie-
Term setzt sich aus mehreren Anteilen zusammen:

e Volumsanteil
e Oberflachenanteil
e Elastischer Anteil

Zur Berechnung von AG betrachten wir zwei Phasen o und (8 und bezie-
hen die Enthalpiedifferenz einfachheitshalber nur auf das Volumen. Wenn sich
in der a-Phase ein kugelférmiges Teilchen der (3-Phase bildet, dann gewinnt
man einen Beitrag an freier Enthalpie, die proportional ist zum Volumen des
gebildeten Teilchens —%WT?’AGU. Es muss sich aber um das Teilchen eine neue
Grenzfliche bilden. Dafiir muss die Energie 471r%7,5 aufgewendet werden, wo-
bei 7,4 die freie Grenzflachenenergie zwischen den zwei Phasen ist.

Daraus ergibt sich fiir die Differenz der freien Enthalpie:

4
AG(r) = —§7T7’3AGU + 4mriy (2.1.2)
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Man erhélt aus einer Extremwertbildung der Funktion AG(r) einen Ausdruck
fiir den kritischen Keimradius 7*:

. 2

= 2.1.
r AG. (2.1.3)
und einen Ausdruck fiir die kritische Keimbildungsarbeit A:
1673
AG" = ——— 2.1.4
3(AG,)? ( )

Das ist jene Arbeit, die man aufwenden muss, um einen kritischen Keim zu
bilden. Abbildung 2.1 zeigt die erwdhnten Groflen schematisch.

JAG=4nry,,

)
=
[+ //
= /
E . /
€ o
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= 5 // df
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o4 ~
— ~
S \\
= B \
2n N,
5 \
o
= \
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AG = —?ﬁ r’ (Ag, —Ag,)

Abbildung 2.1: Schematische Darstellung des kritischen Keimradius und der
kritischen Keimbildungsarbeit (aus [1])

Keime mit r > r* nennt man stabil und sie wachsen in der Regel weiter,
Keime mit 7 < 7* sind instabil und schrumpfen [1].

Im Gegensatz zur spezifischen Grenzflichenenergie v ist AG, temperatu-
rabhéingig:

AG,=AH —TAS (2.1.5)

wobei H die Enthalpie und S die Entropie ist. Wenn die Phasen a und 3 im

Gleichgewicht sind, muss AG, = 0 sein. Das impliziert, dass AH = Tz AS sein

muss (7 ist hier die Gleichgewichtstemperatur). Setzt man dies in Gleichung
(2.1.2) ein, so erhilt man eine neue Beziehung fiir die freie Enthalpie AG,:

_ AHAT

AG, T

(2.1.6)
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Diesmal erhélt man aus der Extremwertbildung zwei temperaturabhéngige
Relationen fiir den kritischen Keimradius und die Keimbildungsarbeit:

2’7TG

. 16773 (T)?
AG = S X HPATY (2.1.8)

Man beachte die reziproken Abhéngigkeiten von der Unterkiihlung AT =
Te —T.

2.1.1 Keimbildung

Man unterscheidet zwischen homogener und heterogener Keimbildung. Bei der
homogenen Keimbildung ist keine Stelle der Ausgangsphase (Matrix) fiir das
Einsetzen der Keimbildung begiinstigt. Realistischer ist allerdings die hetero-
gene Keimbildung, bei der die Keimbildung der neuen Phase an Gitterfehlern
oder an bereits vorhandenen Grenzflichen einsetzt. Da in der Nidhe von Git-
terfehlern die Matrix im allgemeinen etwas aufgeweitet ist, ist die notwendige
Keimbildungsarbeit niedriger als an einer reguldren Matrixposition. Daraus
kann man auch schlielen, dass man eine geringere Unterkiihlung benétigt, da-
mit eine heterogene Keimbildung einsetzt. Man kann im allgemeinen sagen,
dass beim Vorliegen von Fremdkeimen die heterogene Keimbildung stets vor
der homogenen Keimbildung einsetzt, auler wenn die neue Phase die gleiche
Struktur und den gleichen Gitterabstand wie die Ausgangsphase aufweist [1].

2.1.2 Wachstum und Vergréberung

Bis auf martensitische Umwandlungen (auf die hier nicht ndher eingegangen
wird) laufen alle anderen Umwandlungen iiber Diffusion ab. Bei diffusions-
gesteuertem Wachstum muss man wiederum unterscheiden, ob die Umwand-
lung mit (Ausscheidungsvorginge) oder ohne eine Konzentrationsverschiebung
(Erstarrung reiner Metalle) stattfindet. Bei Ausscheidungsvorgéngen ist es im
allgemeinen so, dass sich um den Keim herum noch die iibersattigte Matrix be-
findet, die einen Konzentrationsgradienten darstellt. Damit die Legierung ins
,,Gleichgewicht“ kommt, muss dieser Konzentrationsgradient abgebaut werden.
Dies geschieht, indem sich der Keim mit Atomen aus der Matrix anreichert und
wéchst. Die Wachstumsgeschwindigkeit eines Keims kann entweder durch die
Anzahl der Atome, die iiber die Phasengrenze treten, oder durch die Anzahl
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der Atome, die aus der Matrix zum Einbau in den Keim herangeschafft wer-
den, bestimmt sein [1].

Wachstum und Vergroberung sind zwei Prozesse, die fast immer parallel ab-
laufen. Jeder gebildete Keim hat eine Grenzfliche zur Matrix, seine Oberfléche.
Das Verhéltnis der Grenzflachenenergie zur Volumsenergie der gebildeten Kei-
me soll nun mittels Wachstum und Vergroberung minimiert werden. Dabei
wachsen grofie Keime auf Kosten der kleineren Keime weiter.

Die klassische Vergroberungstheorie (LSW-Theorie) wurde von Lifschitz,
Slyozov und Wagner entwickelt und beschreibt die zeitliche Entwicklung des
Ausscheidungsradius. In diesem Modell wird von einem stark verdiinnten Sy-
stem mit sehr kleinem Ausscheidungsvolumen ausgegangen. Die Theorie be-
sagt, dass die Atome von den kleineren Ausscheidungsteilchen abdampfen und
durch die Matrix diffundieren, um an gréfleren Keimen zu kondensieren, wo-
durch die kleinen Keime zu gunsten der grofleren verschwinden. Die wichtigste
Erkenntnis der LSW-Theorie ist allerdings, dass fiir £ — oo der mittlere Aus-
scheidungsradius mit einem Potenzgesetz beschrieben werden kann [3]:

R(t) = Kt3 (2.1.9)

2.1.3 Faktoren, die die Form der Ausscheidungen
bestimmen

Die Form der Ausscheidungen wird durch das Zusammenspiel mehrerer Fak-
toren bestimmt. Zu den wichtigsten Faktoren zédhlen: der Betrag der Grenz-
flachenenergie zwischen Matrix und Ausscheidung, die Differenz in den elasti-
schen Konstanten und die Kristallstruktur des Gitters [4] [5].

Im allgemeinen kann man sagen, dass die Form der Ausscheidungen durch
das Gleichgewicht zwischen der Helmholtzschen Grenzflichenenergie AF, g
und der elastischen Helmholtz-Energie AF,; bestimmt wird. In der Festkorper-
physik kann man statt der Gibbschen freien Energie die Helmholtzsche freie
Energie benutzen, da das Volumen des Festkorpers in guter Naherung als kon-
stant angesehen werden kann.

In den Frithstadien der Legierungsentmischung, also solange die Ausschei-
dungen klein sind, wird ihre Form von AF,, /3 bestimmt. Wachsen die Ausschei-
dungen weiter, so wird irgendwann eine Gréfie ereicht, wo AF,; die Oberhand
gewinnt und die Form bestimmt.



2.1 Kontinuierliche Ausscheidung

Die Tatsache, dass sich die Form der Ausscheidungen unter elastischen Kréf-
ten dndert, wurde von Johnson und Cahn untersucht. Sie haben in einem zwei-
dimensionalen Modell herausgefunden, dass bei einer kritischen Groéfle kreis-
formige Ausscheidungen elliptisch werden. Thre Arbeit war allerdings auf el-
liptische Ausscheidungen beschrinkt. Diese Arbeit wurde von Thomson und
Voorhees verallgemeinert [6]. Dabei wurde die Gleichgewichtsform der Aus-
scheidungen als Funktion eines dimensionslosen Parameters L definiert:

l
L=6Cy— (2.1.10)
O'ag
Dabei ist L das Verhiltnis der elastischen Energie zur Grenzflichenenergie.
(4 ist eine elastische Konstante des Systems mit kubischer Anisotropie, und

| = 3‘2;/3 ist die Partikelgrofe [4].

19

o

a

=

10
0
b)

Abbildung 2.2: Zusammenhang zwischen dem dimensionslosen Parameter L
und der Ausscheidungssymmetrie (aus [4]).

Abbildung 2.2 zeigt den Zusammenhang zwischen L und der Symmetrie der
Ausscheidungen. Auf der y-Achse ist der Parameter alf aufgetragen. Dieser Pa-
rameter ist Null, wenn die Ausscheidungsform eine vierfache Symmetrie hat,
und ist bei einer zweifachen Symmetrie ungleich Null. Man sieht, wenn die
Ausscheidungen klein sind, ist die Grenzflachenenergie der dominante Faktor,
der die Form (kugelformig) bestimmt. Wenn aber L zunimmt, werden die ela-
stischen Krifte wirksam und fithren zu einer Formverinderung (Nadeln oder
Platten) [4].

Eine weitere Arbeit, die sich mit der Formverdnderung der Ausscheidun-
gen befasst, wurde von H. Gupta et al. publiziert. In dieser Arbeit wurde die
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Formverénderung der Ausscheidungen in Ni-Legierungen unter Zug und Druck
mittels Monte-Carlo-Simulationen untersucht. Dabei hat sich herausgestellt,
dass die Ausscheidungen bei einer Zugkraft ,in“ Richtung der Kraftwirkung
und bei einer Druckkraft ,senkrecht* zur wirkenden Kraft wachsen [7]. Diese

Erkenntnis wird in Abbildung 2.3 dargestellt.

o Tensile
Uniaxial Stress Axis
_ Compressive

Tensile Stress No Stress Compressive Stress

Abbildung 2.3: Strukturfunktion S(k,t) fiir Zug-, Druck- und ohne &duflere
Kraft (aus [7]).

Es ist zu beachten, dass es sich in Abbildung (2.3) um die Strukturfunktion
S(k,t) handelt, welche im reziproken Raum dargestellt wird. Dabei ist k der

Streuvektor und t die Zeit.

10



2.2 Theorie der Réntgenbeugung

2.2 Theorie der Rontgenbeugung

Festkorper werden grob in 2 Gruppen unterteilt: amorphe Festkorper und kri-
stalline Festkorper. Bei den Ersteren handelt es sich um Korper, in denen die
Atome und/oder Molekiile ungeordnet iiber den ganzen Festkorper verteilt
sind. Bei kristallinen Festkorpern gibt es, bis auf Gitterfehler, eine periodi-
sche und translationsinvariante Anordnung von Atomen und Molekiilen. Eine
Moglichkeit, Informationen iiber die Struktur fester Korper zu erhalten, ist
die Untersuchung mittels elektromagnetischer Strahlung. Die Wellenlénge der
verwendeten Strahlung muss dabei in der Gréfenordnung der betrachteten Ob-
jekte liegen. Dies bedeutet im Falle eines Festkorpers interatomare Distanzen,
die in der Gegend von einigen Angstrém (A) liegen. Hierzu eignen sich Ront-
genstrahlen also sehr gut.

In dieser Arbeit werden nur kristalline Festkorper betrachtet, so dass nicht
ndher auf amorphe Koérper und ihre Eigenschaften eingegangen wird. Bevor
man allerdings die réntgenographischen Untersuchungen auswerten kann, muss
man sich einige Grundlagen iiber das Kristallgitter und die Beugungsphéno-
mene aneignen.

2.2.1 Kiristallstruktur - Reziprokes Gitter - Miller Indizes

Bei einem idealen Kristall sitzen die Atome oder Gruppen von Atomen an
den Gitterpunkten und bilden die so genannte Basis. Man kann daher 3 fun-
damentale Basisvektoren a, b und ¢ als den Abstand eines beliebig gewéhlten
Nullpunkts zu den Nachbaratomen definieren. Die Lénge dieser Vektoren liefert
die Gitterkonstanten. Aus den Gittervektoren lésst sich der Translationsvek-
tor, der als Ortsvektor zu einem beliebigen Gitterpunkt definiert ist, angeben:

Die kleinste Zelle, die aus den Basisvektoren aufgebaut wird, nennt man Ele-
mentarzelle. Da sich ein ganzer Kristall durch Translation der Elementarzelle
aufbauen lasst, spricht man auch von einem Translationsgitter. Die gesamte
Kristallstruktur besteht also aus dem Translationsgitter und der Gitterbasis

[8].

Man kann eine Gitterebene durch mindestens 3 Punkte festlegen, die nicht
auf einer Geraden liegen. Die Orientierung einer Ebene wird durch die Schnitt-
punkte der Ebene mit den Koordinatenachsen festgelegt. Man bildet von den
Schnittpunkten die reziproken Werte und bringt diese Briiche auf gemeinsamen
Nenner. Die Zahler dieser Briiche ergeben dann ein Zahlentripel, (hkl), welches

11
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als Millersche Indizes bezeichnet wird. Dieses Tripel definiert eine Schar paral-
leler Netzebenen und die Richtung der Ebenen wird durch die Ebenennormale
n = [hkl] festgelegt.

Bei der Strukturuntersuchung von Kristallen hilft man sich, indem man das
Reziproke Gitter einfiihrt. Das Reziproke Gitter hat die reziproken Basisvek-
toren a*, b* und &*. @ steht senkrecht auf die durch die realen Basisvektoren b
und ¢ aufgespannte Ebene des Raumgitters. Daraus ergibt sich, dass das rezi-
proke Gitter des kubisch flichenzentrierten Gitters ein kubisch raumzentriertes
Gitter ist und umgekehrt. Das reziproke Gitter eines kubisch primitiven Git-
ters ist wieder kubisch primitiv [8].

Der reziproke Gittervektor
G = ha* + kb* + I (2.2.2)

steht senkecht auf die Ebene (hkl). Der Betrag von G ist umgekehrt proportio-
nal zum Abstand zwischen zwei benachbarten Ebenen der Ebenenschar (hkl)

8]:

2
G| = = (2.2.3)
dhkl

2.2.2 Bragg-Bedingung

FEin monochromatischer Elektronen- oder Rontgenstrahl wird an den Netz-
ebenen eines Kristalls nach dem Braggschen Gesetz gebeugt:

nA = 2d sinf (2.2.4)

Nur wenn der einfallende Strahl mit der Wellenldnge A unter dem Braggschen
Winkel auf die Netzebene auftrifft, kommt es zu konstruktiver Interferenz.
Dabei ist n € N und d der Netzebenenabstand, der fiir kubische Gitter mit
der Gitterkonstante a aus folgender Formel berechnet werden kann:

d=_—2 (2.2.5)

h.k,l sind die Millerindizes.
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2.2 Theorie der Réntgenbeugung

Abbildung 2.4: Schematische Illustration der Braggschen Beugung (aus [9])

2.2.3 Laue-Gleichungen

Die Laue-Beugung unterscheidet sich von der Bragg-Beugung dadurch, dass
man fiir die Laue-Beugung keine monochromatische, sondern spektral konti-
nuierlich verteilte Strahlung verwendet. Im allgemeinen sind Kristalle dreidi-
mensionale Gebilde, daher ist es notwendig, Vektoren zur Beschreibung der
Beugungsphidnomene zu verwenden.

Um die Laue-Gleichungen herzuleiten, betrachten wir im ersten Schritt eine
eindimensionale Atomkette, wobei die Atome im Abstand a angeordnet sein
sollen. Die Richtung des einfallenden Strahls sei ky und der einfallende Strahl
soll mit der Atomkette den Winkel «q einschliefen. Analog soll die Richtung
des gebeugten Strahls k sein und er soll mit der Atomkette den Winkel « ein-
schlieflen (siche Abbildung 2.5).

(k/ B
‘o & &
.. ®

)
J
/

Abbildung 2.5: Schematische Illustration der Beugung an einer Atomkette.
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2 Grundlagen

Damit die Wegdifferenz zwischen einfallendem und gebeugtem Strahl ein
ganzzahliges Vielfaches der Wellenldnge ist, muss folgende trigonometrische

Gleichung erfiillt sein:
a(cos o — cos ag) = hA (2.2.6)

Im néchsten Schritt betrachten wir eine zweidimensionale Anordnung von
Atomen mit dem Gitterabstand a in der einen und b in der anderen Richtung.
Wir nehmen diesmal an, dass die Winkel, die einfallender und gebeugter Strahl
mit der jeweiligen Gitterebene einschlieflen, 3y und (3 sind. Damit die Teilwellen
wieder konstruktiv interferieren, muss nun zusétzlich zur Gleichung (2.2.6) eine
zweite Gleichung erfiillt sein:

b(cos B — cos fBy) = kA (2.2.7)

Eine dritte Gleichung, die bei konstruktiver Interferenz erfiillt werden muss,
ergibt sich, wenn man nun einen dreidimensionalen Kristall betrachtet, wobei
der Gitterabstand in der dritten Richtung c betragt:

c(cosy — cosp) = LA (2.2.8)

Diese 3 Gleichungen sind die Laue-Gleichungen und betonen die 3-dimensionale
Natur der Beugung [10].

Eine zu den Laue-Gleichungen &dquivalente Darstellung ist Ak = G. Man
kann diese Gleichung so interpretieren, dass bei Streuung an einem Kristall nur
dann konstruktive Interferenz eintritt, wenn die Anderung des Wellenvektors
k gleich einem reziproken Gittervektor ist.

2.2.4 Absolute Intensitat

Die Bragg-Bedingung gibt nur eine Information iiber die Position der Reflexe.
Uns interessiert aber zusétzlich ihre Intensitdt. Allerdings weicht die gesamte
unter einem Winkel 6 gestreute Intensitéit erheblich von der einfallenden In-
tensitit ab. Im Falle von Rontgenstreuung wird das atomare Streuvermogen
praktisch durch die Elektronenhiille bestimmt. Fiir die Intensitét einer gebeug-
ten elektromagnetischen Welle gilt:

I x E? < A?
Wobei E die Feldstirke und A die Amplitude der gebeugten Welle ist.

Die wichtigsten Faktoren, die die Abschwéachung der Intensitét beschreiben,
sind der Strukturfaktor und der Formfaktor.
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2.2 Theorie der Réntgenbeugung

e Strukturfaktor

Der Strukturfaktor beschreibt die Interferenz zwischen Streuwellen von
verschieden Atomen der Elementarzelle. Fillt eine elektromagnetische
Welle auf ein Atom ein, so werden die Elektronen zur Schwingung ange-
regt und senden ihrerseits elektromagnetische Wellen aus. Dabei iiberla-
gern sich die Wellen jedes Ebenensystems (hkl) und es kommt je nach
Phasenbeziehung zu konstruktiver oder destruktiver Interferenz. Die Am-
plitude der resultierenden Schwingung fiir eine Einheitszelle wird durch
den Strukturfaktor gegeben:

F(hkl) — Z fi627ri(hxi+k‘yi+lzi) (229)

Als Beispiel betrachten wir ein kubisch flichenzentriertes Gitter mit 4
Atomen pro Elementarzelle. Die Atome sollen an den Positionen (0, 0, 0),
(3.3,0), (5,0,3) und (0,1,2) sitzen. Setzt man diese Koordinaten in
Formel (2.2.9) ein, so erhélt man:

F(hkl) — f[l + eﬂi(h-‘rk) + e7ri(k’+l) + eﬂi(h-‘rl)] (2210)

Nun kann man mit Hilfe der Relation "™ = (—1)" folgenden Schluss
ziehen: Sind alle Millerindizes (hkl) gerade oder alle ungerade, so ist F=4f
(konstruktive Interferenz). Sind hingegen die Millerindizes gemischt, so
ist F=0 (destruktive Interferenz).

e Der Formfaktor

Der Faktor f; in Gleichung (2.2.9) ist der Formfaktor. Da die Aufenthalts-
wahrscheinlichkeiten der Elektronen im Atom nicht gleichméafig verteilt
sind, wird die einfallende Strahlung nicht an allen Elektronen gleichzei-
tig gebeugt und daher kommt es zu Phasenverschiebungen zwischen den
gebeugten Strahlen. Der Formfaktor beriicksichtigt diese Phasendifferen-
zen. Er ist somit ein Maf fiir die Streukraft eines beliebigen Atoms in
der Elementarzelle. Man kann den Formfaktor auch als Verhiltnis der
Strahlungsamplitude, die von der tatséchlichen Elektronenverteilung im
Atom gestreut wird, zur Strahlungsamplitude, die von einem einzelnen,
punktformigen Elektron gestreut wird, ansehen.

15



2 Grundlagen

Zusétzlich gibt es noch den Lorentz- und den Polarisationsfaktor. Der Lor-
entzfaktor fasst verschiedene geometrische Einfliisse zusammen, die von der
Aufnahmetechnik bestimmt werden. Der Polarisationsfaktor beriicksichtigt den
Umstand, dass die in Rontgenrohren erzeugte Strahlen unpolarisiert sind. Al-
lerdings héngt die abgestrahlte Intensitéit eines Hiillenelektrons von der Pola-
risationsrichtung ab. Daher muss man, um den Gesamtbeitrag der gebeugten
Welle zu erfassen, iiber gleichberechtigte Polarisationsanteile mitteln. Im Falle
reiner Dipolstrahlung ist der Polarisationsfaktor zum Beispiel gegeben durch
[2]:

P =1+ cos*(26)
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2.3 SAXS (Small Angle X-ray Scattering)

2.3 SAXS (Small Angle X-ray Scattering)

Rontgenkleinwinkelstreuung (Small Angle X-ray Scattering) erlaubt eine Struk-
turanalyse von Objekten mit einer Grofie zwischen ungefdhr 1 - 100 nm.
Man unterscheidet zwischen kristallographischer und diffuser Rontgenklein-
winkelstreuung (RKWS).

Die kristallographische RKWS wird zur Untersuchung von periodischen An-
ordnungen von Atomen oder Molekiilen verwendet. Dazu werden die scharfen
Braggreflexe bei kleinen Streuwinkeln interpretiert.

Mittels der diffusen RKWS kann man Informationen iiber Gréfie, Form und
Orientierung von Inhomogenitéten in der Probe erhalten.

Bei der Rontgenkleinwinkelstreuung handelt es sich um elastische Streuung
zwischen Rongenquanten und den Elektronen, d.h. es wird beim Stof3 keine
Energie, sondern nur Impuls iibertragen. Man definiert den Streuvektor ¢ als
Differenz der Betriage der Wellenvektoren der gestreuten und der einfallenden

Welle.

- - 4dmsind
F=kK—-k |q= ”Am (2.3.1)
/'»\
K/ \
/N 9
/ e P - \
////Q 0 \\
e,// k
e

Abbildung 2.6: Definition des Streuvektors (aus [11])

Die Intensitdt des gestreuten Strahls wird im Experiment als Absolutqua-
drat der Fouriertransformierte der Streudichte p(7) beziiglich des Streuvektors
gemessen und ist gegeben durch:

2 (2.3.2)

1@,3) < |A@) \ [ sorcatiar

Jede Art der Abweichung von einer perfekten Gitterstruktur fiithrt zu zusétz-
lichen diffusen Streubeitrédgen. Misst man diese diffusen Beitrige in der Néhe
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2 Grundlagen

des Nullreflexes, spricht man von Kleinwinkelstreuung.

Betrachtet man ein Zweiphasensystem, in welchem die einzelnen Phasen
durch ihre Elektronendichte und Volumen charakterisiert sind und scharfe
Grenzen aufweisen, so ldsst sich die Streuintensitdt mit den jeweiligen Elek-
tronendichten p, und pg der einzelnen Phasen wie folgt schreiben [11]:

2

1(@) = (pa — ps)? (2.3.3)

/ ea:p(icj’?)d?’?7
1%

Gleichung 2.3.3 stellt die Grundgleichung der Kleinwinkelstreuung dar und
besagt, dass die gestreute Intensitdt im Wesentlichen nur von der Geometrie
der beteiligten Phasen abhéngt.

Integriert man die Intensitét {iber den gesamten reziproken Raum, so erhélt
man die Invariante Q:

Q:/fuwm (2.3.4)

2.3.1 Das Porodgesetz (q — o)

Voraussetzung ist die Existenz eines Zweiphasensystems. Integriert man die
Strukturfunktion I(q) tiber Kugelkoordinaten, so erhélt man das Porodgesetz,
welches neben der Bestimmung innerer Grenzflichen die Berechnung des so-
genannten Porodradius R, erlaubt. Der Porodradius ist durch das Verhéltnis
von Volumen zu Oberfldche der Inhomogenitéten definiert [12]:

R, = -t (2.3.5)
Dabei ist die Strukturfunktion I(q) gegeben durch:

I(q) = Pq™* fiir ¢ — oo (2.3.6)

Wobei P die Porod-Konstante ist. Trigt man q gegen ¢?I(q) auf, so erhélt
man einen sogenannten Kratky-Plot, woraus sich die Invariante Q bestimmen
lésst:

Q:/fumm (2.3.7)

Mit Hilfe der Invarianten Q kann eine weitere Grofle, ndmlich die Korrelations-
lange T, mit Hilfe von T' = %, bestimmt werden. Diese Grofle hat zum Beispiel
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in der Medizin eine grole Bedeutung und gibt dort die mittlere Dicke der Mi-
neralkristalle im Knochen an.

2.3.2 Guinier-Gesetz (q — 0)

Voraussetzung fiir dieses Gesetz ist die Existenz von isolierten Teilchen der
Phase « in der Phase (3, wobei der Abstand dieser Teilchen viel grofler sein muss
als die Grofle der Teilchen selbst. In diesem Fall ist die Intensitétsverteilung
fiir kleine q-Werte annéhernd gaufiverteilt und kann durch:

¢ Ry

I(q) = I(0)exp(~—

) (2.3.8)

berechnet werden. Dabei ist R, in Gleichung (2.3.8) der Tragheitsradius (ra-
dius of gyration) der Inhomogenitéten.

Betrachtet man z. B. kugelférmige Ausscheidungen, so kann man den Radius
R der Inhomogenitéten iiber die Beziehung [13] [14]:

5
R? = §R§ (2.3.9)

berechnen.

2.4 Elastizitatstheorie

Ein fester Korper kann unter dem Einfluss &uflerer Kréfte seine Gestalt d&ndern.
Je nachdem, ob die Deformation nach dem Beenden der Krafteinwirkung ver-
schwindet oder nicht, spricht man von elastischer oder plastischer Verformung.
Solange man sich im elastischen Bereich befindet, ist die relative Formverénder-
ung des Korper proportional zur duleren Kraft. Man unterscheidet 3 charak-
teristische Formverdnderungen:

1. Hookesches Gesetz: Elastizitdtsmodul

Hier ist die charakteristische Formédnderung, die der Korper durch Wir-
ken einer dufleren Kraft erfihrt, die Lingendnderung. Wird ein Korper,
der an einem Ende festgehalten wird, senkrecht zu seiner Querschnitts-
fliche q gezogen, so kann man die wirkende Kraft durch:

F = Eq— (2.4.1)
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beschreiben. Belastet man den Koérper allerdings iiber eine bestimmte
Grenze (Elastizitéitsgrenze) hinaus, so bleibt nach Beendigung der Kraft-
wirkung eine dauerhafte Formverédnderung iibrig.

Man definiert fiir den Fall, dass die Kraft senkrecht auf die Querschnitts-
flache wirkt, die Normalspannung:

o= (2.4.2)

Die relative Léngenédnderung ZA—Ol nennt man auch die Dehnung e. Mit
diesen zwei Notationen kann man nun die Gleichung (2.4.1) in die Form

umschreiben:

= (2.4.3)

Dies ist das bekannte Hookesche Gesetz. Die Normalspannung und der
E-Modul haben beide die Dimension eines Drucks (Kraft/Fléche) und
die zugehorige SI-Einheit [N/m?] heifit Pascal [15] [16].

. Kompressionsmodul

Wenn statt einer Zugspannung o ein Druck p = —o auf zwei gegeniiber-
liegende Seitenflichen einer Probe wirkt, so wird die relative Léangen-
und Volumsédnderung der Probe negativ (da ja die Probe zusammenge-
presst wird), dafiir aber nimmt die Querschnittsflache zu. Innerhalb der
Elastizitatsgrenzen gilt, dass die relative Volumsénderung direkt propor-
tional zum &dufleren Druck und umgekehrt proportional zu einer Material-
konstante K (Kompressionsmodul) ist:
AV p

—_— = 244
=2 (2:4.4)

. Schubmodul

Wirkt nun die d&uflere Kraft parallel zur Querschnittsflache q, so bezeich-
net man diese Kraft als Scherungskraft und die resultierende Spannung
als Scherspannung:

T=— (2.4.5)

Unter dem Einfluss einer Scherspannung werden die Kanten der Probe
um einen gewissen Winkel a gekippt. Ist der Scherwinkel a geniigend
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klein, so gilt ein &hnliches lineares Gesetz wie das Hookesche Gesetz
zwischen Scherspannung und Scherwinkel:

T =Ga (2.4.6)
die Proportionalitétskonstante G heifit Schermodul und wird auch in der

Einheit Pascal angegeben.

Man kann aufler den bereits besprochenen Gréflen noch eine Gréfle p, die
als Poissonzahl bekannt ist, einfithren. Sie ist als das Verhéltnis von relativer

Querkontraktion % zur Dehnung definiert:
Ad/d

Es ist noch sinnvoll zu erwahnen, dass die obigen Formeln nur fiir isotrope
Korper gelten. Unter ,, Isotropie® versteht man die Richtungsunabhéngigkeit ei-
ner physikalischen Eigenschaft. Da es bei isotrope Korper nur zwei unabhéngige
Konstanten geben kann, muss es zwischen allen elastischen Konstanten Rela-
tionen geben die sie miteinander verkniipft:

E

— 1 2.4.8
5g = 1tH (2.4.8)
E

S ) 2.4.9
e [t (2.4.9)
2G  1-2u

i 2.4.10
3K 1+upu ( )
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3 Messapparatur

3.1 Zugmaschine

Fiir die Zugversuche wurde die in Abbildung 3.1 gezeigte Zugmaschine ver-
wendet. Sie besteht im Wesentlichen aus 3 Komponenten:

1. Der Schrittmotor
Die Funktion des Schrittmotors besteht darin, die Spannbacken der Zug-
maschine kontrolliert auseinander zu bewegen.

2. Die Lastmessdose

Dient dazu, die Kraft anzuzeigen, mit der an der Probe gezogen wird.
Die Kraft wird in Newton (N) angegeben und muss spéter gemafl For-
mel (2.4.2) in eine Zugspannung umgerechnet werden. Die prinzipielle
Funktionsweise einer Lastmessdose ist die folgende: In der Lastmessdose
befinden sich mehrere Dehnmessstreifen (DMS), welche unter Einwir-
kung einer Last ihre Lange verdndern. Diese Langendnderung bewirkt
eine Widerstandsdnderung, welche wiederum in Form eines elektrischen
Signals gemessen und in eine Kraft umgewandelt werden kann.

3. Der Wegmesser (LVDT)
Zeigt den Weg an, den die obere Spannbacke der Zugmaschine gefahren
ist. Daraus lasst sich die relative Dehnung berechnen.

Natiirlich hat das gesamte System (Spannbacken, LMD, usw.) eine gewisse
Eigendehnung (Compliance oder Nachgiebigkeit), die eventuell beriicksichtigt
werden muss. Die Nachgiebigkeit wurde auf zwei verschiedene Arten bestimmt:

1. E-Modul-Bestimmung im Zugversuch:

Dazu wurde Aluminiumoxid verwendet. Dies ist ein keramischer Werk-
stoff mit einem E-Modul von 339 [GPa]. Der E-Modul der Probe wur-
de mittels Resonanzverfahren bestimmt. Dazu miissen die Dimensionen
und das Gewicht der Probe bestimmt werden. Diese Informationen wer-
den benétigt, um die Dichte der Probe zu berechnen. Um den E-Modul
zu bestimmen, wird die Probe in Kohlenstofffaserschleifen aufgehéngt
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Abbildung 3.1: Die Zugmaschine

und anschliefend wird ein breites Frequenzspektrum durch die Probe
geschickt. Man bestimmt diejenigen Frequenzen, bei denen die Probe in
Resonanzschwingung gerdat. Aus den so erhaltenen Resonanzfrequenzen
kann man schliellich einen E-Modul und zwei Schermodule bestimmen.

Es wurde eine 70,5 mm lange und 7 mm breite Al;O3-Probe zwischen
die Spannbacken der Zugmaschine eingeklemmt und mehrere Zugversu-
che durchgefiihrt. Da Aluminiumoxid einen sehr grofien E-Modul hat,
kann man die Dehnung der Probe vernachldssigen. D. h. die gesamte
gemessene Dehnung ist die Dehnung der Backen und der Lastmessdose.
Tragt man die Dehnung gegen die auf die Probe wirkende Kraft auf und
interpoliert linear, so erhilt man aus der Steigung die gesuchte Com-
pliance der Maschine:

C, = (0,33 £0,002) [um/N]

Dieser Vorgang ist in Abbildung 3.2 dargestellt.

. Bestimmung der Gesamtnachgiebigkeit des Systems:

Hier wurde eine Messreihe gestartet, bei der die Gesamtdehnung mit
mehreren Aluminiumpléttchen verschiedener Lénge im Zugversuch ge-
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Abbildung 3.2: Lineare Regression zur Bestimmung der Systemnachgiebigkeit
Cs

messen wurde. Wie man sich leicht iiberlegen kann, setzt sich die Ge-
samtdehnung Cj.s zusammen aus der Systemdehnung C, und der Pro-
bendehnung C,, [17]:
Coes = Cs + C), (3.1.1)
L

wobei €}, = =% ist. L ist die Lénge der Probe, q die Querschnittsfldche
und E ist der Elastizitdtsmodul der Probe.

Trégt man nun die Gesamtdehnung gegen die Probenlidnge auf und ex-
trapoliert gegen L = 0, so erhilt man die gesuchte Systemdehnung;:

C, = (0,87 +0,02) [um/N]

Abbildung 3.3 zeigt die lineare Regression zur Bestimmung der System-
dehnung.

Allerdings ist zu beachten, dass diese Methode im Vergleich zu der ersten
nicht sehr genau ist, da man viel mehr Datenpunkte (verschieden lange
Proben) brauchte, um einen aussagekréftigen Fit zu machen. Aber hier
ging es nur darum, einen ungefihren Schitzwert der Nachgiebigkeit zu
bekommen. Dies dient zur Abschétzung, ob die Systemnachgiebigkeit
einen wesentlichen Beitrag liefert und beriicksichtigt werden muss. Da
aber die hochste Belastung bei den Messungen 10 N betrug, ist eine
Nachgiebigkeit von 0,33 bzw. 0,87 um/N vernachlassigbar.
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Abbildung 3.3: Lineare Regression zur Bestimmung der Systemnachgiebigkeit
Cs
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3.2 Ofen

In dieser Arbeit wurden 2 Ofen verwendet: Einer fiir die reinen Temperatur-
messungen und einer fiir das Beheizen wéhrend der Lastmessungen. Der erstere
ist ein zylinderformiger Ofen mit einer Offnung, durch die der Rontgenstrahl
auf die Probe treffen kann. Die Probe befindet sich in einer Halterung, die
man von oben in den Ofen einfiihrt. Die Kerntemperatur wird mittels eines
Thermoelements in der unmittelbaren Nahe der Probe gemessen.

Der zweite Ofen wurde entwickelt (siche Anhang), um das Beheizen der Pro-
be wihrend einer Lastmessung zu erméglichen. Dazu wurde ein U-formiger
Ofen aus PEEK hergestellt. PEEK (PolyEtherEtherKeton) ist ein hochtem-
peraturbestindiger Kunststoff, der eine Dauergebrauchstemperatur von bis zu
260 °C zulédsst. Um den Ofen nach auflen zu isolieren, wurden Deckflachen aus
Teflon angebracht. Der gesamte Ofen ist auf einer Schiene montiert und ist
mittels eines Gelenkarmes in allen Raumrichtungen verstellbar. Der Ofen wird
seitlich an der Zugmaschine montiert und von vorne iiber die Probe geschoben.
Das Thermoelement wird, dhnlich wie beim runden Ofen, in Probennéhe an-
gebracht, um die Kerntemperatur mit groBtmoglicher Genauigkeit zu messen.
Abbildungen 3.4 und 3.5 zeigen die verwendeten Ofen.

Abbildung 3.4: Zylinderférmiger ~ Ofen,  verwendet  fiir die  reinen
Temperaturmessungen

Beide Ofen sind Widerstandsofen und werden mit maximal 29 V Wech-
selspannung betrieben. Der runde Ofen hat einen Widerstand von 18 €2 und
braucht im Gegensatz zu dem U-formigen Ofen, der einen Widerstand von 15 €2
hat, keinen zusétzlichen Lastwiderstand. Der Lastwiderstand des U-férmigen

Ofens betrug 470 €.
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Abbildung 3.5: U-formiger ~ Ofen, verwendet fiir die Last- und
Temperaturmessungen

3.3 Rontgenkleinwinkelanlage

Zur Aufnahme der Streudaten wurde die Rontgenkleinwinkelstreuanlage , NANO-
STAR® der Firma Bruker AXS verwendet. Sie besteht im Wesentlichen aus vier
Komponenten:

1. Eine Rontgenquelle

2. Eine Kollimationsstrecke

3. Eine Probenkammer

4. Ein zweidimensionaler ortsauflosender Detektor

Abbildung 3.6 zeigt die RKWS-Anlage Nanostar.

Der Hochspannungsgenerator zur Versorgung der Rontgenquelle hat eine
maximale Leistung von 5.4 kW. Von einer Kathode werden Elektronen emi-
tiert und mittels Hochspannung in Richtung der Cu-Drehanode beschleunigt.
Diese Elektronen dringen in das Anodenmaterial ein, wodurch sie die inneren
Elektronen des Anodenmaterials rausschlagen (anregen) und die dufleren Elek-
tronen in die dadurch frei gewordenen Plétze hineinfallen kénnen. Dadurch
entstehen nicht nur charakteristische Rontgenstrahlen, die eine Wellenlédnge
von Acy,, = 0.1542nm aufweisen und ein diskretes Spektrum besitzen, son-
dern auch Rontgen-Bremsstrahlung, welche durch Abbremsung der Elektronen
im Feld der Kerne entsteht [10].

Gekreuzte Gobel-Spiegel erzeugen einen weitgehend parallelen Rontgenstrahl,
welcher durch 3 Lochblenden geschickt wird. Die erste Blende verkleinert den
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Abbildung 3.6: Rontgenkleinwinkelstreuanlage NANO-STAR

Strahl, die zweite ldsst nur die Cu — K, Linie durch und die dritte Blende,
die etwas grofler als die anderen Blenden ist, reinigt den Strahl von parasitérer
Streuung an den anderen Blenden [11]. In der Probenkammer befindet sich ein
in x,y-Richtung verstellbarer Tisch, auf dem verschiedenste Probenhalterun-
gen montiert werden kénnen (wobei man beachten muss, dass die z-Richtung
die Strahlrichtung ist). Auflerdem beinhaltet die Probenkammer noch einen
kippbaren Glassy-Carbon-Halter, der zur Messung der Transmission zwischen
Probe und Detektor geschoben werden kann .

Die letzte Komponente ist der zweidimensionale Detektor vom Typ VAN-
TEC 2000, der eine Auflosung von 2048 x 2048 Pixel besitzt. Der Abstand
zwischen der Probe und dem Detektor ist variabel und kann zwischen 11 cm
und 108 cm eingestellt werden. Bei den Messungen in dieser Arbeit betrug der
Abstand stets 108 cm.

Ein hochabsorbierender Strahlstopper (Beamstop) ist auf zwei weitgehend
rontgentransparenten Drahten vor dem Detektor montiert, um den Primér-
strahl auszublenden. Denn wenn der Primérstrahl mit seiner vollen Intensitét
einfallen wiirde, konnte der Detektor zerstort werden. Vom Detektor werden die
aufgenommenen Streudaten an einem Messcomputer, welcher auch die gesamte
Anlage steuert, weitergegeben. Zur Vermeidung von Luftstreuung wird der
gesamte Strahlengang und die Probenkammer mittels einer Turbomolekular-
pumpe auf ca. 10™°mbar evakuiert [11].
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4.1 Probenherstellung und Praparation

Zur Untersuchung des Ausscheidungswachstums wurden Al2at%Ag- und Al6at%-
Ag-Proben benutzt. Die Probenwahl fiel aus folgenden Griinden auf diese Le-
gierungen:

1. Wegen ihres guten Kontrasts, auch bei sehr kleinem Silbergehalt, sind
sie ideal fiir Rontgenuntersuchungen.

2. Aluminium und Silber haben sehr dhnliche Gitterkonstanten a (siehe Ta-
belle 4.1) und daher bilden sich nahezu kohérente Ausscheidungen. Das
ist vorteilhaft, da man bei der Untersuchung der Temperaturabhéngig-
keit des Ausscheidungswachstums Kohérenzspannungen vernachléssigen
kann.

3. AlAg-Legierungen wurden schon in sehr vielen Arbeiten untersucht und
man kennt daher das Phasendiagramm weitgehend vollstandig (siehe Ab-
bildung 4.1). Dies erleichtert die Wahl der Abschreck- und Auslagerungs-
temperatur [18].

| | a[nm] E-Modul [GPa] Atommasse [u] ! e~-Konfiguration

Al [ 0,40495 70 26,98 [Ne]3523p!
Ag | 0,40853 79 107,8682 [K7]4d"55!

Tabelle 4.1: Einige Daten der Legierungspartner

Die AlAg-Proben wurden in einem Induktionsofen hergestellt. Dazu wurden
die einzelnen Komponenten unter Schutzatmosphére geschmolzen. Die Aufga-
be der Schutzatmosphére ist es, die Oxidation des Aluminiums zu verhindern.
Danach wurde die fertige Legierung, die in Form eines Zylinders vorlag, in
Scheiben geschnitten und auf eine rontgendurchléssige Dicke gewalzt. Fiir die
ideale Dicke der Probe gilt im allg. die Faustregel d;;=(Absorptionslinge)~?.
Fiir die Al-2at%Ag-Probe ergibt sich damit eine Dicke von etwa 60 pum und

fiir die Al-6at%Ag-Probe eine Dicke von 45 pum.
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Abbildung 4.1: Ausschnitt aus dem Al-Ag Phasendiagramm. Die metastabile
Mischungsliicke ist zusétzlich eingezeichnet. A nach Borelius,
o nach Bauer und Gerold, + nach Naudon und Caisso und e
nach Osamura et al. [3] [18] [19]
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Nach dem Walzen haben die Ausscheidungen eine starke Orientierung inner-
halb der Probe. Um diese Orientierung aufzul6sen, werden die Proben bei
500 °C iiber mehrere Stunden homogenisiert und, um den homogenen Zustand
einzufrieren, anschliefend in Ol abgeschreckt. Dieser Vorgang wurde in der in
Abbildung 4.2 gezeigten Abschreckanlage durchgefiihrt.

Abbildung 4.2: Abschreckanlage

Die Abschreckanlage besteht aus zwei ineinandergesteckte Quarzrohren. Um
das duflere Rohr befindet sich die Heizwicklung. Im inneren Quarzrohr hangt
die Probe in einer Probenhalterung, welche durch einen Magneten gehalten
wird. Durch das innere Rohr flieit wiahrend des Homogenisationsvorganges
Argon, um einer Oxidation der Probe vorzubeugen. Nachdem die Probe ho-
mogenisiert ist, schwenkt man den Magneten weg und die Probe fillt in einen
Behélter mit Ol. Der Grund, warum Ol und nicht Wasser verwendet wurde
ist, dass der Wasserdampf, der unweigerlich entsteht, dazu beitrigt, dass die
Probe an der Oberflache leicht oxidiert. Dies fiihrt wiederum dazu, dass die
Proben sprode werden und beim Zugversuch reiflen.
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4.2 Theorie der Durchfiihrung und Auswertung
4.2.1 Aufnahme der Streubilder

Um die Struktur der Proben zu untersuchen, miissen zuerst Streubilder auf-
genommen werden. Dazu werden die Proben in einem Probenhalter in der
Probenkammer platziert und ihre Positionen mit einer Nanography-Messung
bestimmt. Dies ist eine Integralintensitédtsmessung, die einmal mit und einmal
ohne Glassy-Carbon durchgefiihrt wird, um spéter die Transmission der Probe
berechnen zu kénnen. Weifl man nun die exakten Positionen, so kann man mit
der eigentlichen Messung beginnen.

Man iibergibt dem Computer in SAXS-VANTEC-Online den Dateinamen,
die Koordinaten der Probe und die Messdauer. Die Software steuert die wei-
teren Messungen vollautomatisch. Die an der Probe gestreuten Intensitéten
werden von einem zweidimensionalen Detektor erfasst und die Informationen
zum Computer weitergeleitet, wo sie mit Hilfe der GADDS-Software darge-
stellt werden. Nun muss man nur mehr die Streubilder auswerten, um die
Informationen iiber Grofle, Form, Orientierung etc. zu erhalten.

Zusitzlich zu den Proben wird eine Silber-Behenat-Probe (AgBeh) gemes-
sen, um den Abstand zwischen Probe und Detektor zu kalibrieren. Auflerdem
wird eine Leermessung zur Hintergrundkorrektur durchgefiihrt.

4.2.2 Kalibration

Bevor man die aufgenommenen Streubilder auswerten kann, muss man den
Abstand zwischen der Probe und dem Detektor und die Position des Primér-
strahls exakt bestimmen. Dies geschieht mittels einer an der selben Stelle wie
die eigentlichen Proben gemessenen AgBeh-Probe (Silberbehenat). Da es sich
bei AgBeh um ein Pulver mit lamellarer Struktur handelt, bekommt man die
fiir periodische Objekte charakteristischen Streuringe (Debye-Scherrer-Ringe).
Ein typisches AgBeh-Streubild ist in Abbildung 4.3 zu sehen.

Die Gitterkonstante von AgBeh ist bekannt und betragt:
a = 58,376A

Nun kann man mittels eines Kalibrationsprogramms in unserem Auswertungs-
programm SAXS-Offline unter dem Meniipunkt Process-Calibrate den ge-
wiinschten Abstand und die Position des Primérstrahls bestimmen.
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4.2 Theorie der Durchfithrung und Auswertung

Abbildung 4.3: Abstands-Kalibration mit Hilfe von SilberBehenat

Abstand Probe-Detektor und Position des Primérstrahls werden nun fiir alle
Messungen einer Messreihe iibernommen. Dies ist fiir die korrekte Integration
der Streubilder wichtig.

4.2.3 Integration der Streubilder

Die aufgenommene Streuintensitét (|g|, x) enthélt Informationen iiber Grofle,
Form und Orientierung der Teilchen in der Probe. Es existieren zwei verschie-
dene Integrationsmethoden:

1. Radiale Integration:
Dabei integriert man iiber den Streuwinkel 26, d.h. es wird in konzen-
trischen Kreisringen mit einer Schrittweite A(20) = (26)y — (260); in-
tegriert. Die Umrechnung in ¢ = |g] erfolgt mit ¢ = 47“8111 0. Aus der
20-Integration kann man Informationen iiber die Grofie der Teilchen er-
halten (siehe Abbildung 4.4).

2. Azimuthale Integration:
Hier integriert man die Streubilder {iber den Azimuthalwinkel x. Dabei
wird in Kreissektoren mit bestimmten Winkelschritten Ay = y2 — x1
integriert. Die y Integration liefert Informationen iiber mogliche Orien-
tierungen der Teilchen innerhalb der Probe (siehe Abbildung 4.5).
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Abbildung 4.4: Schematische Darstellung einer radialen Integration.

Abbildung 4.5: Schematische Darstellung einer azimuthalen Integration.
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4.2 Theorie der Durchfithrung und Auswertung

4.2.4 Hintergrundkorrektur

Obwohl die Probenkammer evakuiert ist, sind noch vereinzelt Luftmolekiile
bzw. Staubpartikel vorhanden, die unerwiinschte Streusignale hinterlassen. Au-
Berdem gibt es immer Streuung an den Blenden und am Beamstop, die man
nicht verhindern kann. Um ein ,reines® Streubild der Probe zu erhalten, ist es
daher wichtig, diese Storsignale zu eliminieren. Dazu muss allerdings als Erstes
die Transmission der Probe bestimmt werden. Obwohl die bei der RKWS ver-
wendeten Proben recht diinn sind, wird ein Teil der Strahlung von der Probe
absorbiert. Um die Transmission zu berechnen, verwendet man eine homogene
Referenzprobe mit bekannter Transmission (hier Glassy Carbon). Die einzel-
nen Intensitdten werden bei der Nanography-Messung in einer eigenen Datei
abgespeichert und koénnen zur Berechnung der Transmission abgefragt werden.
Die Transmission der Probe wird mittels:

I — I
 _ locir taolp (4.2.1)

Ioc —tacly

berechnet, wobei:
Igo: Die totale Intensitét pro Zeiteinheit der Streuung durch Glassy Carbon
I,: Die totale Intensitét pro Zeiteinheit der Streuung durch die Probe

Ie p: Die totale Intensitdt pro Zeiteinheit der Streuung durch Glassy Car-
bon und Probe

Iy: Die totale Intensitét pro Zeiteinheit der Streuung des Hintergrundes und
Glassy Carbons

tge: Die Transmission von Glassy Carbon (tge = 20%) ist.

Diese 5 Daten lassen sich aus den gemessenen Daten der Nanography und
der Proben bestimmen. Als néchstes werden die aufgenommenen Streudaten
vom Hintergrund bereinigt. Die bereinigte Intensitét ldsst sich auf diese Weise
berechnen:

Ji — 7 I tMessung-DMessung 499
bereinigt — 4 Messung — 4 Hintergrund- ( <L )
tHintergmmd . DHintergrund

Hier sind Dgintergrund bZW. Difessung die Zeitdauer der Messungen.
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4.2.5 Guinier-Fit

Als erste Ndaherung zur Bestimmung der Grofle der Ausscheidungen kann man
das Guinier-Gesetz heranziehen. Wie schon in Kapitel 2.3.2 beschrieben, ist
das Guinier-Gesetz durch

¢’ R?
3

I(q) = 1(0)exp(— ) (4.2.3)
gegeben.

Trigt man nun ¢? gegen In(I) auf, so bekommt man einen linearen Be-
reich, den man fitten kann. Man erhélt aus der Steigung der linearen Regres-
sion den Tragheitsradius der Ausscheidungen und kann mit Hilfe der Relation
(2.3.9) den Radius R der Ausscheidungen bestimmen. Abbildung 4.6 zeigt
einen Guinier-Fit.

In Intensitaet [w.e.]
O - N WA OO N ®
el o
1

0 0.01 0.02 0.03 0.04 0.05 0.06 0.07 0.08 0.09
2 -2
q° [Ang"?)

Abbildung 4.6: Guinier-Fit zur Bestimmung des Tragheitsradiuses R,. Daraus
lasst sich der Radius der Ausscheidungen bestimmen.

Diese Methode funktioniert allerdings nur gut, solange die Ausscheidungen
nicht sehr groB sind (bis ca. 3nm). Ab dieser GroBe wird der lineare Bereich
namlich so klein, dass man keinen aussagekriftigen Fit mehr machen kann.
Daher muss man zu anderen Auswertungsmethoden {ibergehen.
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4.2 Theorie der Durchfithrung und Auswertung

Die Methode des Guinier-Fits wurde auch verwendet, um eine etwaige El-
liptizitdt der Ausscheidungen nach den Lastmessungen nachzuweisen. Hierfiir
wurde eine ,,Cake-Integration” durchgefiihrt, dabei wird das Streubild in 36
Kreissektoren mit Offnungswinkeln von 10° (Azimuthal Bins) und mit jeweils
100 radialen Unterteilungen (Radial Bins) zerlegt und wieder zu einem ,,Streu-
bild“ zusammengesetzt. In diesem neuen Streubild wird nun die radiale Inten-
sitdtsverteilung in Abhéngigkeit des Winkels angegeben.

Abbildungen 4.7 und 4.8 zeigen den beschriebenen Vorgang der , Cake--
Integration®.

Abbildung 4.7: Schematische Darstellung der Unterteilung des Streubildes fiir
die ,,Cake-Integration*

Es wird nun jeder Sektor Guinier-geplottet und gefittet und der Radius in
Abhéngigkeit vom Winkel bestimmt. Liegt eine Elliptizitdt vor, so muss man
bei 90 ° und 270 ° einen groferen Radius bekommen.

Was sich noch in erster Naherung leicht berechnen lésst, ist der mittlere Ab-
stand zwischen den Ausscheidungsteilchen. Dies ldsst sich mit der Ndherungs-

formel:
27

d= (4.2.4)

Qmaw

bestimmen, wobei ¢, der g-Wert ist, bei dem die Streukurve ihr Maximum
erreicht hat. Dass diese Methode wirklich ,nur” eine N&herung darstellt, ist
gut in den Streukurven in Abschnitt 5 zu sehen. Man hat keine scharfen Ma-
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Cake-Integration einer A12at%04 z-Probe

05 1.0 15 2.0 2.5 30

350 =

300 =

250 =

Wirkel "
150 =
100 -
50 -
o -
05 10 15 2.0 25 3.0
O [nm™-1]
1] 1 a 3 4 H -] 7 -] -] 0

Abbildung 4.8: Das neu zusammengesetzte Streubild nach einer , Cake-
Integration“. Die Ausldaufer am rechten Bildrand kommen da-
her, dass man ein kreisférmiges Streubild zu einem rechteckigen
neu zusammensetzt.
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4.2 Theorie der Durchfithrung und Auswertung

xima, daher kann man den Wert des Maximums nicht exakt bestimmen.
Mit der Zeit verschiebt sich das Maximum der Streukurve zu kleineren q-

Werten. Dies ist so zu interpretieren, dass mit zunehmenden Radius R auch
der mittlere Abstand d zwischen den Teilchen zunimmt.
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4.2.6 Das Hard-Sphere-Modell

Da die Methode des Guinier-Fits nur beschréinkt anwendbar ist, miissen wir zur
Auswertung der Streukurven zu einer zweiten Methode greifen. Dazu verwen-
den wir das ,,Hard-Sphere-Modell“. In diesem Modell wird angenommen, dass
die Teilchen ,harte* Kugeln mit einem Radius Rpg und einem Volumsanteil

k sind [20] [21].

Abbildung 4.9: Schematische Darstellung der Hard-Sphere-Doméne und der
Hard-Sphere Wechselwirkung. (aus [21])

Die gefittete Strukturfunktion S(q) lautet wie folgt [20]:

1
) = Tk e@ A

wobei:

(4.2.5)

sin A — Acos A
G(A) = a( Ve )
(2Asin A+ (2 — A?)cos A — 2)
+ 0 YE
[—A%cos A+ 4{(34% — 6) cos A+ (A3 — 6A)sin A + 6}]
A5

+7

dabei ist:

A =2qRys
a=(1+2k)?/(1-k)*
B=—6k(1+k2)?%/(1—k)?
v = ka/2
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4.2 Theorie der Durchfithrung und Auswertung

Wobei hier G(A) der Formfaktor fiir die Teilchenkorrelation ist. Wie man
sieht, enthélt die Strukturfunktion S(q) zwei Parameter: Den Hard-Sphere-
Radius Ryg und einen zweiten Parameter k (Hard-Sphere Volume ratio), wel-
cher die Stéarke der Nahordnung beschreibt.

Um die Strukturfunktion zu fitten, wurden die Streudaten doppellogarith-
misch aufgetragen (q-Werte gegen Intensitét), anschlieBend die obige Funkti-
on in den Streudaten gefittet und daraus die Werte fiir Grofle und Abstand
der Ausscheidungen bestimmt. Dazu wurde das Programm MATHEMATICA
6.0 verwendet. Abbildung 4.10 zeigt den Hard-Sphere-Fit fiir eine Al2at%Ag-
Probe bei 220°C.

Urspriinglich war vorgesehen, dass die Streukurven in MATHEMATICA 6.0
vollautomatisch gefittet werden. Aufgrund numerischer Probleme war dies je-
doch nicht moglich, da man fiir jede Streukurve die Fit-Parameter héndisch
anpassen muss, um einen exakten Fit zu bekommen. Dies war natiirlich sehr
zeitintensiv, da der Computer pro Fit ca. 15 min Zeit bendtigt hat.
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Abbildung 4.10: Hard-Sphere-Fit fiir einer Al2at%Ag-Probe bei 220°C. Oben:
Streukurve nach 5 min. Unten: Streukurve nach 60 min.
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Eine weitere Methode zur Auswertung der Streudaten wére, das Fitten der
Streukurve mit der Beaucage-Funktion. Diese Funktion stellt ein vereinfachtes
Hard-Sphere-Modell dar. Tragt man die bereinigten Streudaten doppelloga-
rithmisch auf, so kann man die Streukurve in zwei Bereiche unterteilen. Der
erste Bereich ist fiir groffe und kleine Streuvektoren, welches durch ein abfallen-
des Potenzgesetz beschrieben werden kann, und der zweite Bereich fiir mittlere
Streuvektoren, wo die Streukurve einen Sattelpunkt aufweist. Beaucage hat ei-
ne vereinheitlichte Gleichung vorgeschlagen welche die Streuintensitét I(q) der
beiden Bereiche gleichzeitig beschreibt. Sein Modell umfasst einen Guinier-
Bereich, welcher die mittlere Groie der Streuobjekte mit Hilfe des Tréagheits-
radius beschreibt und einen Bereich mit abfallendem Potenzgesetz, welcher die
Masse oder die fraktale Natur der Streuobjekte beschreibt [22].

Die vereinheitlichte Funktion, die von Beaucage zur Untersuchung von SAXS-
Daten vorgeschlagen wurde, lautet wie folgt:

2 P2

I(q) = G exp(—=2) + B

3

(erf(ng/\/5)3] 426)

q

Wobei hier G der Guinier Vorfaktor, R, der Tréagheitsradius der Teilchen,
B ein konstanter Vorfaktor der Fraktalen Doménen und erf(x) die ,, Errorfunc-
tion* ist. P ist der Porod Exponent (fraktale Dimension). Im allgemeinen ist
1 < P < 3 fiir ein Massen-Fraktal und zwischen 3 < P < 4 fiir ein Oberflachen-
Fraktal. Fraktale besitzen die Eigenschaft, dass ihre Struktur unabhéngig von
der Langenskala, auf der sie betrachtet werden, gleich aussieht (Skaleninva-
rianz). Als Massen-Fraktal bezeichnet man zweikomponentige, in der Regel
porose Objekte, die aus Einzelteilen nach dem Prinzip der Selbstdhnlichkeit
aufgebaut sind. Oberflichenfraktale sind im Gegensatz zu Massenfraktalen
kompakte Teilchen mit einer rauen, selbstdhnlichen Oberflachenstruktur [15].

Ahnlich wie beim Hard-Sphere-Modell wurde auch von Beaucage eine Funk-
tion zur Beschreibung des Strukturfaktors S(q) vorgeschlagen, welche die Teilchen-
Teilchen-Wechselwirkung abhéngig vom Teilchenabstand d und dem Korrela-
tionsfaktor k; beschreibt [23]:

1
S(q) = —————~ 4.2.7
@ = 1577 (427
wobei 6(q) der Formfaktor fiir die Teilchenkorrelation ist:
0(q) = oS0 (gd) — qd cos (qd) (12.8)

(gd)?
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4.3 Die Experimente

4.3.1 Temperaturmessungen

Es wurde im Rahmen dieser Arbeit die Temperaturabhingigkeit des Aus-
scheidungswachstums von Al2at%Ag- und Al6at%Ag-Proben untersucht. Da-
zu wurden die Proben, wie in Abschnitt (4.1) beschrieben, hergestellt und im
runden Ofen bei verschiedenen Temperaturen untersucht.

Vor der eigentlichen Messung wurde der Ofen in die Vakuumkammer ein-
gebaut und der Abstand zwischen der fixen Ofenposition und dem Detektor
mittels einer AgBeh-Probe kalibriert. Anschlieend wurde eine Leermessung
durchgefiihrt. Danach wurde die Probe in die Probenhalterung gegeben und
die Position der Probe mittels einer Nanography-Messung bestimmt. Aus der
Nanography-Messung wurden auflerdem die Intensitatswerte zur Bestimmung
der Transmission herausgelesen und notiert.

Zuletzt wurden die Messungen selbst durchgefiihrt. Dazu wurde der Compu-
ter mittels eines ,slm “-files gestartet. Darin wird dem Computer die Position
der Probe, die Temperatur bei der gemessen werden soll und die Dauer einer
Messung angegeben. Das heifft, nach der Montage und Justierung lauft die
Messung vollautomatisch ab. Wie lang jede Probe gemessen wurde, wird im
néchsten Kapitel besprochen.

4.3.2 Lastmessungen

Ein anderes Ziel dieser Arbeit war die Untersuchung einer etwaigen Form-
verdnderung der Ausscheidungen unter der Wirkung externer Kréfte. Wie
schon in Abschnitt (2.1.3) besprochen, sind die Silberausscheidungen im Alu-
minium wegen des vernachléssigbar kleinen Misfits zwischen Ausscheidung und
Matrix anfangs kugelformig.

Der Aufbau fiir die Lastmessungen war erheblich komplizierter als der fiir die
reinen Temperaturmessungen. Es wurden extra dafiir Proben zwischen 4,5 und
5 cm Lénge hergestellt, was bei der Diinnheit der Proben eine Herausforderung
darstellte. Da die Proben sprode waren, bestand stets die Gefahr, dass sie beim
Walzen reiflen. Es wurde vor den eigentlichen Messungen, genauso wie bei den
Temperaturmessungen, die Distanz zwischen der Probe und dem Detektor ge-
eicht, indem man eine AgBeh-Probe zwischen die Klemmbacken eingeklemmt
und die AgBeh Probe vermessen hat. Danach wurden die Proben vorsichtig
in die Zugmaschine eingespannt und der U-férmige Ofen von vorne iiber die
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Probe geschoben. Damit die Proben beim Einklemmen nicht abgeschnitten
werden, wurden sie mit Alu-Folie umwickelt. Die weitere Vorgangsweise verlief
analog zu der Temperaturmessung: Position suchen, Intensitdatswerte fiir die
Transmission bestimmen und Messung mittels ,slm“-files starten.

Abbildung 4.11: Zeitliche Entwicklung der Streubilder einer Al2at%Ag Probe
bei 165 °C. Man sieht hier schon, wie sich der breite Streuring
immer stiarker herausbildet. Die Streubilder sind im rezipro-
ken Raum, d. h. wenn der Streuring kleiner wird, wird das
Objekt im Realraum grofler.
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5 Ergebnisse

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der Datenauswertung besprochen.
Es wurden fiir die Temperaturmessungen beide Auswertungsmethoden (sie-
he Kapitel 4.2.5 und 4.2.6) angewendet und die Ergebnisse verglichen. Fiir
die Lastmessungen wurde aus Griinden, die im néchsten Kapitel besprochen
werden, nur die Methode des ,, Guinier“-Fits angewendet.

5.1 Temperaturmessungen

Die Temperaturabhéngigkeit des Ausscheidungswachstums wurde an beiden
Legierungen Al-2at%Ag und Al-6at%Ag untersucht. Es wurden die Anderung
der Radien und der Absténde der Ausscheidungen einmal mit Hilfe des ,, Guini-
er“-Fits und einmal mit Hilfe des ,,Hard-Sphere“-Modells bestimmt, graphisch
dargestellt und verglichen.

5.1.1 Al-2at%Ag bei 120°C

Als erstes wurde eine Al-2at%Ag Probe bei 120 °C untersucht. Dabei hat sich
herausgestellt, dass diese Temperatur fiir eine deutlich messbare Anderung in
der Grofle und im Abstand der Ausscheidungen zu niedrig ist. Die Radien der
Ausscheidungen nehmen zwar zu, aber so langsam, dass man in einer akzepta-
blen Zeit keinen Effekt sieht. Abbildung 5.1 zeigt die zeitliche Entwicklung der
Streukurven einer Al-2at%Ag-Probe. Wie man sieht, liegen die Maxima der
Streukurven, welche ein Indiz fiir das Wachstum der Ausscheidungen bzw. fiir
die Vergroflerung der Abstédnde zwischen den Ausscheidungen sind, sehr nahe
beieinander.
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Al2at%Ag bei 120°C

In(Intensitat) [w. E]

0.05 0.10 015 0.20 025 0.30
d [Ang™(-1)]

Abbildung 5.1: Ausschnitt aus einigen Streukurven zu verschiedenen Zeiten fiir
eine Al-2at% Ag-Probe bei 120°C

Die Tabelle 5.1 zeigt die mittels ,,Guinier“-Fits bestimmten Werte fiir die
Radien und Absténde. R, ist der Trégheitsradius, welchen man aus der Stei-
gung der linearen Regression aus dem ,,Guinier“-Fit erhalt. Daraus ldsst sich
der Radius R der Ausscheidungen mit Hilfe von:

R \/gRg (5.1.1)
berechnen.

Der mittlere Abstand der Ausscheidungen kann in erster Ndherung mit der

Formel: 5
d= " (5.1.2)

Qma;v

bestimmt werden [24].
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5.1 Temperaturmessungen

| Zeit[min] | Ry[A] R [nm] gueo[A™!] d [nm] |

0 9,1 1,2 0,116 5,41

5 9,3 1,2 0,115 5,46
60 9,3 1,2 0,113 5,56
120 9,5 1,3 0,110 5,71
300 100 13 0,103 6,10
960 11,3 15 0,096 6,54

Tabelle 5.1: Entwicklung der Ausscheidungsradien R, errechnet aus den
Guinier-Fits, und der Abstéinde einer Al-2at%Ag Probe bei 120°C

Abbildung 5.2 zeigt graphisch die Resultate fiir die zeitliche Entwicklung
der Radien und die mittleren Abstdnde der Ausscheidungen, die mit Hilfe des
, Guinier“-Fits bestimmt worden sind.

Im Vergleich wurden R und d auch mit Hilfe des Hard-Sphere-Modells
bestimmt. Abbildung 5.3 zeigt die zeitliche Entwicklung dieser Parameter.
Zusitzlich wurde auch die zeitliche Entwicklung des Parameters k (siehe Ab-
schnitt 4.2.6) bestimmt. Der Parameter k beschreibt im Hard-Sphere-Modell
die Stédrke der Interaktion zwischen den kugelférmigen Ausscheidungen. Mit
anderen Worten gibt der Parameter k an, zu wieviel Prozent in der Umgebung
einer Kugel eine andere Kugel zu finden ist.

Die erhaltenen Werte aus beiden Auswertungsmethoden weichen nur leicht
voneinander ab. Die Tendenz der Radien- und Abstandszunahme ist sehr dhn-
lich. Es wird im néchsten Kapitel besprochen, woran das liegen kann bzw.
welches Modell wann sinnvoll zu benutzen ist.
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Abbildung 5.2: Resultate aus den Guinier-Fits. Oben: Zeitliche Entwicklung
der Radien, Unten: Zeitliche Entwicklung der Absténde einer
Al2at%Ag-Probe bei 120°C

52



5.1 Temperaturmessungen

1.30

1.25 .
1.20 A
1.15 4

110 .

mittlerer Radius R [nm]

1.05

1.00 4

0.95 T T T T T T T T
0 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600

Zeit [min]

5.0

49 10 N N e
4.8 A
4.7

4.6

454 @

mittlere Abstand d [nm]

4.4 -

4.3

42 T T T T T T T
0 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600

Zeit [min]

Abbildung 5.3: Resultate aus dem Hard-Sphere-Modell. Zeitliche Entwicklung
des mittleren Radius und des mittleren Abstands in einer
Al2at%Ag-Probe bei 120°C
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Abbildung 5.4: Resultate aus dem Hard-Sphere-Modell. Zeitliche Entwicklung
des Parameters k einer Al2at%Ag-Probe bei 120°C
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5.1 Temperaturmessungen

5.1.2 Al-2at%Ag bei 150°C

Als néchstes wurde eine Messreihe bei 150 °C gestartet. Abbildung 5.5 zeigt die
zeitliche Entwicklung der Streukurven fiir eine Al-2at%Ag-Probe bei 150 °C.

45
Al-2at%Ag bei 150°C
4.0 1
@® 5min
@ 15min
3.5 1 v 35min
A 1h
= 3.0 m 2h
€T
»
oy
L
.
£

05 T T T T

0.10 0.15 0.20 0.25
a [Ang"(-1)]

Abbildung 5.5: Ausschnitt aus einigen Streukurven zu verschiedenen Zeiten fiir
eine Al-2at% Ag-Probe bei 150°C

Hier sieht man schon eine leichte Verschiebung der Maxima zu kleineren
g-Werten. Diese Verschiebung zeigt, dass sich der mittlere Abstand zwischen
den Ausscheidungen vergrofiert. Die Schwierigkeit in der Bestimmung der Ma-
xima liegt darin, dass es sich um ziemlich breite Maxima handelt, daher gibt
es keinen exakten ¢,,,.-Wert. Um das Maximum angeben zu kénnen, wurde
aus allen g-Werten, die in der Ndhe des vermuteten Maximums liegen, der
Mittelwert gebildet:

o J al(q)dq

" = To)dg
Das ist auch der Grund, warum diese Methode nur eine grobe Naherung zur
Bestimmung des mittleren Abstandes darstellt.

(5.1.3)

In der Tabelle 5.2 sind die Werte fiir die Radien und die mittleren Absténde
zusammengefasst. Wie man sehen kann, nimmt der Radius schon innerhalb
der ersten 3 Stunden um 0,35 nm und der mittlere Abstand zwischen den
Ausscheidungen um etwa 1,6 nm zu.
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5 Ergebnisse

| Zeitmin] | Ry[A] R [nm] gueo[A™!] d [nm] |

5 78 1,02 0,152 41
10 79 1,03 0,148 4,2
15 80 1,04 0,139 4,5
35 83 1,07 0,132 4,8
60 8,7 1,10 0,130 48
90 9,2 1,20 0,126 5,0
120 98 1,30 0,117 5,4
180 10,6 1,40 0,110 5,7

Tabelle 5.2: Entwicklung der Ausscheidungsradien R, errechnet aus den
Guinier-Fits, und der Absténde einer Al-2at%Ag Probe bei 150°C

Die Radien und die mittleren Abstdnde wurden mit Hilfe der Relationen
5.1.1 bzw. 5.1.2 berechnet. Die mittels des ,,Guinier“-Fits erhaltenen Resulta-
te sind in Abbildung 5.6 dargestellt.

Auch hier wurde zum Vergleich das Hard-Sphere-Modell angewandt und

man sieht wieder eine leichte Abweichung in den Resultaten. Die zeitliche Ent-
wicklung des Parameters k wird in Abbildung 5.8 gezeigt.
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Abbildung 5.6: Resultate aus den Guinier-Fits. Oben: Zeitliche Entwicklung
der Radien, Unten: Zeitliche Entwicklung der Absténde einer
Al2at%Ag-Probe bei 150°C
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Abbildung 5.7: Resultate aus dem Hard-Sphere-Modell. Zeitliche Entwicklung

der mittleren Radien und der mittleren Abstiande in einer
Al2at%Ag-Probe bei 150°C
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Abbildung 5.8: Zeitliche Entwicklung des Parameters k einer Al2at%Ag-Probe
bei 150 °C
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5.1.3 Al-2at%Ag bei 190°C

Eine weitere Messreihe wurde bei 190 °C gestartet. Wie man in Abbildung 5.9
sieht, kommt es bei dieser Temparatur zu einer schnelleren Verschiebung der
Maxima. Dies deutet darauf hin, dass die Ausscheidungen bei dieser Tempe-
ratur offensichtlich viel schneller wachsen als bei 120 °C bzw. 150 °C.

Al2at%Ag bei 190°C

In(Intensitat) [w.E.]

002 004 006 008 010 012 014 016 018 0.20
a [Ang"(-1)]

Abbildung 5.9: Streukurven fiir Al-2at%Ag bei 190 °C

In Tabelle 5.3 sind wieder die Resultate der ,, Guinier“-Fits zusammengefasst.
In diesem Fall nimmt der Radius der Ausscheidungen innerhalb der ersten 3
Stunden um 2,14 nm und der mittlere Abstand um 9,62 nm zu. Die Radien
und mittleren Abstdnde wurden auch hier mit Hilfe der Relationen 5.1.1 und
5.1.2 bestimmt.

60



5.1 Temperaturmessungen

| Zeit[min] | Ry[A] R [nm] gueo[A™!] d [nm] |

0 8.3 1,1 0,126 5,0
5 9,3 1,2 0,121 5,7
10 9,8 1,3 0,108 5,8
15 10,3 14 0,088 7.2
35 137 18 0,065 9,6
60 175 23 0,060 10,4
90 196 25 0,058 11,1

120 21,8 2,8 0,051 12,3

180 254 33 0,043 14,6

Tabelle 5.3: Entwicklung der Ausscheidungsradien R, errechnet aus den
Guinier-Fits, und der Absténde einer Al-2at%Ag Probe bei 190 °C

Ziel dieser Temperaturmessungen ist nicht nur das Studium des Wachstums-
verhaltens der Ausscheidungen bei verschiedenen Temperaturen, sondern auch
die Bestimmung einer geeigneten Temperatur fiir die nachfolgenden Lastmes-
sungen. Dabei soll das Wachstum schnell genug sein, um in einer akzeptablen
Zeit (von hochstens einigen Tagen) eine etwaige Anderung in der Form zu se-
hen, aber langsam genug, damit es nicht zu Kohérenzspannungen im Gitter
kommt, wodurch man dann unerwiinschte innere elastische Kréifte erhalten
wiirde.

In den Abbildungen 5.10 und 5.11 sind die Ergebnisse der beiden Fit-Methoden
dargestellt. Auch hier beobachtet man einen Unterschied in den Messergebnis-
sen.
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Abbildung 5.10: Resultate des Guinier-Fits. Oben: Zeitliche Entwicklung des

Radius, Unten: Zeitliche Entwicklung des Abstands einer
Al2at%Ag-Probe bei 190°C
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Abbildung 5.11: Resultate aus dem Hard-Sphere-Modell. Zeitliche Entwick-
lung der mittleren Radien und der mittleren Absténde in einer
Al2at%Ag-Probe bei 190°C

63



5 Ergebnisse

0.185

0.180 A
0.175 A
0.170 -
~ 0.165 4
0.160 -
0.155 A

0150 1 ®

0.145

0 50 100 150 200 250 300 350
Zeit [min]

Abbildung 5.12: Zeitliche Entwicklung des Parameters k, erhalten aus dem
Hard-sphere-Modell, einer Al2at%Ag-Probe bei 190°C
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5.1 Temperaturmessungen

5.1.4 Al-2at%Ag bei 220°C

Als letztes wurde eine Al-2at%Ag Probe bei 220 °C untersucht. Wie man in
Abbildung 5.13 sieht, erfolgt hier die Verschiebung der Maxima sehr schnell,
was auf ein sehr schnelles Wachstum schlieflen lésst.

Al2at%Ag bei 220°C

5 min

30 min
1h

1h 30 min

b4 o @

In(Intensitat) [w.E.]

0.02 004 006 008 010 012 014 016 018 020
q [Ang™(-1)]

Abbildung 5.13: Ausschnitt aus einigen Streukurven fiir Al-2at%Ag nach ver-
schiedenen Zeiten bei 220 °C

Dies wird auch in Tabelle 5.4 deutlich. Innerhalb einer Stunde erreicht man
bei dieser Temperatur einen Radius von ca. 3 nm. Es wurde allerdings nicht
lange bei dieser Temperatur gemessen, da sich die Streubilder wegen der groflen
Kohérenzspannungen und der daraus folgenden Streifen im Streubild als nicht
auswertbar erwiesen haben.
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| Zeitmin] | Ry[A] R [nm] gueo[A™!] d [nm] |

5
10
15
20
25
30
60

12,3
14,4
16,5
17,8
19,8
20,9
24 4

1,6
1,9
2.1
2.3
2,6
2.7
3,2

0,084
0,074
0,064
0,057
0,054
0,498
0,040

75
8,5
9,8
11,0
11,6
12,6
15,7

Tabelle 5.4: Entwicklung der Ausscheidungsradien R, errechnet aus den
Guinier-Fits, und der Abstinde einer Al-2at%Ag Probe bei 220 °C

In den Abbildungen 5.14 und 5.15 sind die Ergebnisse der beiden Fit-Methoden
graphisch dargestellt. Wie man an Hand der Graphen erkennen kann, weichen
die Ergebnisse der Auswertungsmethoden auch hier nur minimal von einander

ab.
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Abbildung 5.14: Resultate des Guinier-Fits. Oben: Zeitliche Entwicklung der
Radien, Unten: Zeitliche Entwicklung der Absténde in einer

Al2at%Ag-Probe bei 220°C
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Resultate aus dem Hard-Sphere-Modell. Zeitliche Entwick-
lung des mittleren Radius und des mittlern Abstands in einer
Al2at%Ag-Probe bei 220°C
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Abbildung 5.16: Zeitliche Entwicklung des Parameters k, erhalten aus dem
Hard-Sphere-Modell, einer Al2at%Ag-Probe bei 220°C
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5.1.5 Al-6at%Ag bei 150°C

Analog zu den Al-2at%Ag-Proben wurden auch Al-6at% Ag-Proben bei ver-
schiedenen Temperaturen untersucht. Die erste Messreihe wurde bei 150°C
gestartet. Man sieht bei der Al-6at% Ag-Probe schon bei 150 °C deutlich ver-
schobene Maxima der Streukurven. Allerdings erfolgt diese Verschiebung nach
relativ langer Beobachtungszeit.

10

Al-6at%Ag at 150°C

15 min
2h
7h
13h
28h

arqdee

In (Intensity)
~J

004 006 008 010 012 014 016 018 020
d [Ang *(-1)]

Abbildung 5.17: Ausschnitt aus einigen Streukurven nach verschiedenen Zeiten
fiir eine Al-6at%Ag-Probe bei 150 °C

Die errechneten Daten aus den ,, Guinier“-Fits sind in Tabelle 5.5 zusammen-
gefasst. Wie man sehen kann, wéchst der Radius der Ausscheidungen innerhalb
der ersten 28 Stunden von 1,7 nm auf ca. 3,5 nm. Auch der mittlere Abstand
der Ausscheidungen nimmt sehr stark zu, ndmlich von ca. 7,7 nm auf 12 nm.
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5.1 Temperaturmessungen

Zeit | RyJA] R [m] gue[A™'] d[nm] |
Bmn | 134 17 0081l 77
0min | 144 1,9 00782 80

1h 16,1 2,1 0,0797 8,2

2h 18,5 24 0,0768 8,4

5h 21,3 2,8 0,0697 9,4

8h | 224 29 00626 10,0

13 h 23,5 3,0 0,0583 10,8

17h | 255 3.3 0,0569 11,0

23h | 264 3.4 00541 116

28 h 26,9 3,5 0,0526 12,0

Tabelle 5.5: Entwicklung der Ausscheidungsradien R, errechnet aus den
Guinier-Fits, und der Absténde einer Al-6at%Ag Probe bei 150 °C

Analog zu den vorherigen Messungen wurden auch hier die Ergebnisse beider
Fit-Methoden in den Abbildungen 5.18 und 5.19 graphisch dargestellt. Hier ist
ebenso eine leichte Abweichung in den Ergebnissen festzustellen.

Ein Effekt, welcher bei den Al-6at%Ag-Proben sehr interessant ist, ist die
zeitliche Entwicklung des Parameters k. Wie schon frither erwahnt, ist der
Parameter k ein Maf fiir die Nahordnung, d. h. wie grof§ die Wahrscheinlich-
keit dafiir ist, in der Umgebung einer Ausscheidung weitere Ausscheidungen
zu finden. Im Gegensatz zu den Al-2at%Ag-Proben zeigt die zeitliche Ent-
wicklungskurve fiir den Parameter k hier ein deutliches Maximum, was auf
eine Vergroberung des Systems schlieffen lidsst. Wie schon im zweiten Kapitel
erwahnt, kommt es nach der Keimbildung zu Wachstum und Vergroberung,
wodurch kleine Keime zu Gunsten der gréfleren schrumpfen. Daher sinkt auch
die Wahrscheinlichkeit fiir das Auffinden weiterer Keime in der Umgebung ei-
nes groffen Keimes. Dieses Phinomen wird bei der Al-6at%-Probe bei allen
Temperaturen beobachtet.
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Abbildung 5.18: Resultate aus den Guinier-Fits. Oben: Zeitliche Entwicklung

der Radien, Unten: Zeitliche Entwicklung der Absténde einer
Al6at%Ag-Probe bei 150°C
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Abbildung 5.19: Resultate aus dem Hard-Sphere-Modell. Zeitliche Entwick-
lung der mittleren Radien und der mittleren Absténde in einer

Al6at%Ag-Probe bei 150°C
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Abbildung 5.20: Zeitliche Entwicklung des Parameters k, erhalten aus dem
Hard-Sphere-Modell, einer Al6at%Ag-Probe bei 150 °C
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5.1 Temperaturmessungen

5.1.6 Al-6at%Ag bei 165°C

Die nédchste Temperatur, bei der das Wachstum der Ausscheidungen unter-
sucht worden ist, betrug 165 °C. Bei dieser Temperatur sieht man eine deutli-
che Verschiebung der Maxima und das in einer kiirzeren Messzeit. Dies ist in
Abbildung 5.21 dargestellt.

Albat%Ag bei 165°C

RT
15 min

mEpPdqdoe

10h
20h

In (Intensitat) [w. E.]

L -
_\-‘

002 004 006 008 010 012 014 016 018 020
q [Ang(-1)]

Abbildung 5.21: Streukurven fiir Al-6at%Ag bei 165°C

Tabelle 5.6 fasst die Messergebnisse aus den ,, Guinier“-Fits zusammen.

Zeit ‘ RQ[A} R nm] @¢me[A7Y] d [nm] ‘
15 min | 12,9 1.7 0,0768 8,2
1h | 162 21 00754 83
2h | 218 28 00660 94
3h 23,3 3,0 0,0654 9,6
5h 25,3 3,3 0,0583 10,8
7h 26,4 3,4 0,0555 11,3
10 h 28,1 3,6 0,0526 11,9
14h | 292 38 00498 12,6
20 h 30,1 3,9 0,0469 13,4

Tabelle 5.6: Entwicklung der Ausscheidungsradien R, errechnet aus den
Guinier-Fits, und der Abstinde einer Al-6at%Ag Probe bei 165°C

In Abbildungen 5.22 und 5.23 ist die Entwicklung von R und d, berechnet
mit Hilfe des ,, Guinier-Fits®, dargestellt.
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Abbildung 5.22: Resultate aus den Guinier-Fits. Oben: Zeitliche Entwicklung

der Radien, Unten: Zeitliche Entwicklung der Absténde einer
Al6at%Ag-Probe bei 165°C
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Abbildung 5.23: Resultate aus dem Hard-Sphere-Modell. Zeitliche Entwick-
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Abbildung 5.24: Zeitliche Entwicklung des Parameters k einer Al6at%Ag-
Probe bei 165°C
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5.1.7 Al-6at%Ag bei 190°C

Obwohl fiir die Al-6at% Ag-Proben die ideale Temperatur fiir die Lastmessung
schon gefunden worden ist, wurde noch eine Messreihe bei 190 °C gestartet um
das Wachstumsverhalten auch bei hoheren Temperaturen zu untersuchen.

In (Intensitat) [w.E.]

Abbildung 5.25:

Al6at%Ag bei 190°C

RT
15 min
30 min
1h

1h 30 min
2h

EEpbdqdoOe

T T T T T T T o
0.02 0.04 0.086 0.08 0.10 0.12 0.14 0.16 0.18 0.20

q [Ang"(-1)]

Ausschnitt aus mehreren Streukurven nach verschiedenen Zei-
ten fiir eine Al-6at%Ag bei 190°C

Die nachfolgende Tabelle 5.7 zeigt wieder die errechneten Werte fiir R und
d mit Hilfe des ,,Guinier“-Fits.

|

Zeit | RJA] R [nm] gue[A™'] d[nm] |

1h15min | 47,1 4,7 0,0455 13,8
1 h 45 min | 37,3 4,8 0,0413 15,2

2h 15 min | 40,5 5,2 0,0384 164

15min | 146 19 0,0882 7.1
30min | 235 3,0 0,0654 9,6
45min | 29,1 3.8 0,0526 12,0

1h 278 4,2 0,0460 134

2h 40,3 52 0,0398 158

Tabelle 5.7: Entwicklung der Ausscheidungsradien R, errechnet aus den
Guinier-Fits, und der Abstinde einer Al-6at%Ag Probe bei 190 °C
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Abbildung 5.27: Resultate aus dem Hard-Sphere-Modell. Zeitliche Entwick-
lung der mittleren Radien und der mittleren Absténde in einer
Al6at%Ag-Probe bei 190°C
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Hard-Sphere-Modell, einer Al6at%Ag-Probe bei 190 °C
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5.2 Lastmessungen

Die Durchfithrung der Lastmessungen erwies sich als einiges komplizierter
als die reinen Temperaturmessungen. Zum einen war die Probenherstellung
aufwéindiger und zum anderen sind die meisten Versuche daran gescheitert,
dass die Proben nach kurzer Zeit gerissen sind. Auch der Messaufbau war viel
aufwindiger, wie man in Abbildung 5.29 sehen kann.

Abbildung 5.29: Der Messaufbau fiir die Lastmessungen. Man sieht die Zug-
maschine und den U-férmigen Ofen, eingebaut in die Proben-
kammer der RKW-Anlage.

Die Lastmessungen sind ausschlielich mit Al-2at%Ag-Proben durchgefiihrt
worden. Der Grund dafiir ist, dass die Al-6at% Ag-Proben wegen des hoheren
Silbergehaltes viel sproder und daher kaum belastbar sind. Dieses Problem
hat sich bereits beim Walzen der Proben gezeigt. Es war fast unmoglich, Pro-
ben mit einer fiir die Zugversuche geeigneten Lénge von ca. 5 cm herzustellen,
weil sie teilweise schon wihrend des Walzens gerissen sind. Schlieflich war es
moglich, zwei Proben fiir die Zugversuche herzustellen, beide Proben sind dann
aber beim Zugversuch gerissen.

Auch in der Auswertungsmethode gibt es Einschrankungen. Die Auswertung
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5 Ergebnisse

der Daten erfolgte nur mit Hilfe des ,,Guinier“-Fits. Der Grund hierfiir ist,
dass die Streukurven nach der Cake-Integration zu breit sind, um sie mit dem
Hard-Sphere-Modell zu fitten. Der Fehler im Fit mit dem Hard-Sphere- Modell
wire um einiges grofler gewesen als mit dem Guinier-Fit. Dies sieht man in

Abbildung 5.30.
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Abbildung 5.30: Doppellogrithmische Auftragung der Streudaten fiir das Fit-
ten mit dem Hard-Sphere-Modell. Wie man sieht ist der
hintere Teil der Streukurve, welcher die Informationen iiber
GrofBle usw. enthélt, zu breit um einen aussagekréftigen Fit zu
erhalten.

Es wurden insgesamt mehrere Versuche gestartet, allerdings verliefen die
meisten erfolglos. Im Folgenden werden alle Versuche, auch Fehlversuche, auf-
gelistet und kurz besprochen.

5.2.1 Al-2at%Ag bei 150°C unter 6 N Last

Die erste Lastmessung erfolgte bei 150 °C und 6 N Last. Die Probe hatte die
Dimensionen:

d= (80 £ 2)um
b=(52+0,1)mm
Dies entspricht einer mechanischen Spannung von:

o =14,4 MPa
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5.2 Lastmessungen

Diese Probe ist nach einigen Stunden vorzeitig gerissen. Die Auswertung hatte
insofern keinen Sinn, da sich der Radius in der kurzen Zeit kaum geédndert
hatte und man daher auch keine Anderung in der Form erwarten konnte.

5.2.2 Al-2at%Ag bei 150°C unter 10 N Last

Die néchste Messreihe wurde bei der gleichen Temperatur gestartet, aber mit
einer hoheren Last. Die Probe hatte die Dimensionen:

d= (55+2)um

b=(9+£0,1)mm

Dies entspricht einer mechanischen Spannung von:
o =20 MPa

Die Probe wurde 23 h bei dieser Temperatur und Last gehalten.

Abbildung 5.31 zeigt die Streubilder dieser Al2at%Ag-Probe einmal nach 10
min und einmal nach 23 Stunden.

Abbildung 5.31: Streubilder einer Al-2at%Ag-Probe nach 10 min unter 10 N
Last (links) und nach 23 h unter 10 N Last (rechts), jeweils
bei 150°C

Wie man sieht, ist die Intensitéit der Streubilder sehr gering. Dies liegt dar-
an, dass offensichtlich beim Abspeichern der Streubilder durch den Computer
ein Fehler passiert sein muss. So war auch eine weitere Auswertung dieser
Messreihe aus diesem Grund nicht mehr moglich. Aber wenn man die Streu-
bilder genauer betrachtet, sieht man, dass zwischen den 2 Streubildern kaum
ein Unterschied im Intensitétsring zu sehen ist. Das wiederum bedeutet, dass
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die Ausscheidungen nicht so gewachsen sind, wie es bei der Temperatur und
nach dieser Zeit zu erwarten gewesen wére.

5.2.3 Al-2at%Ag bei 190°C unter 4 N Last

Auch wenn die ersten zwei Versuche auf Grund der Proben gescheitert sind,

so ist es offensichtlich, dass eine Messtemperatur von 150 °C einfach zu niedrig

ist, um ein schnelles Wachstum der Ausscheidungen zu erzielen. Daher wurde

nach den 2 Fehlversuchen bei 150 °C eine Messreihe bei 190 °C gestartet. Da

nicht klar war, ob sich die relativ lange Probe bei dieser Temperatur sehr stark

ausdehnt, wurde die erste Messung bei einer niedrigeren Last durchgefiihrt.
Die verwendete Probe hatte diesmal die Dimensionen:

d = (55 £ 2)um
b= (7+0,1)mm
Dies entspricht, bei einer Last von 4 N, einer mechanischen Spannung von:
o =10,4 MPa

Leider ist diese Probe schon nach 50 min Messzeit gerissen und war daher
auch nicht auswertbar. Es war unklar, ob die Probe gerissen ist, weil es innere
Spannungen in der Probe gab oder ob andere Faktoren dazu gefiihrt hatten.

5.2.4 Al-2at%Ag bei 190°C unter 5 N Last

Als nachstes wurde eine Probe bei 190°C und 5 N Last vermessen. Die Probe
hatte folgende Dimensionen:

d = (65+2)um
b=1(6,2+0,1)mm
Bei einer Last von 5 N entspricht dies einer mechanischen Spannung von:
oc=12,4 MPa

Abbildung 5.32 zeigt die Streubilder einmal nach 16 Stunden und einmal nach
48 Stunden.

Zur Auswertung der Streubilder wurde eine Cake-Integration durchgefiihrt
und jeder Bereich ,, Guinier“-gefittet. Abbildung 5.33 zeigt die winkelabhéngi-
gen Radien fiir das Streubild nach 48 Stunden. Wie man sieht, kann man
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5.2 Lastmessungen

Abbildung 5.32: Streubilder einer Al-2at%Ag-Probe (links) nach 16 Stunden
unter 5 N Last und (rechts) nach 48 Stunden unter 5 N Last,
gemessen jeweils bei 150°C

keine konkrete Aussage iiber eine bevorzugte Richtung machen. Wie schon
in Abschnitt 4.2.5 besprochen worden ist, erwartet man in Falle einer Form-
verdnderung die grofiten Radien bei 90° und 270°. Was man in Abbildung
5.33 sieht ist eher eine statistische Schwankung der Radien, bedingt durch den
Fehler im ,, Guinier“-Fit.

Es kam die Frage auf, ob der von uns entwickelte Ofen wirklich die Tem-
pertur erreicht, die eingestellt wird. Um dies zu iiberpriifen, wurde nach der
Messreihe bei 190 °C und 5N Last die Temperatur an der Probe selbst mit Hil-
fe eines zweiten Thermoelements gemessen. Dabei hat sich herausgestellt, dass
es offensichtlich durch Warmeleitung iiber die Zugmaschine (Klemmbacken
und LMD sind auch aus Metall) zu einer Ableitung der Warme kommt, wo-
durch die Probe um mindestens 10 °C kiihler ist, als zuvor am Ofen eingestellt
wurde. Dieses Problem wiirde auch erkldren, warum es nicht zum erwarteten
Wachstum der Ausscheidungen kam.
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Radius [nm]

Abbildung 5.33: Winkelabhéngige Radien nach 48 Stunden unter 5 N Last und
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5.2 Lastmessungen

5.2.5 Al-2at%Ag bei 200°C unter 7 N Last

Um das Temperaturproblem zu umgehen, wurde bei der néchsten Messreihe
am Ofen statt der gewiinschten 190 °C, 200 °C eingestellt, in der Hoffnung, dass
die Probe dadurch echte 190 °C erreicht. Diese Probe hatte die Dimensionen:

d= (88 £2)um
b= (5+0,1)mm
Die angelegte Last entspricht demzufolge einer mechanischen Spannung von:

o=16 MPa

Abbildung 5.34 zeigt die Streubilder einmal nach 2 Stunden und einmal nach
20 Stunden. Hier sieht man ein deutliches Wachstum der Ausscheidungen. Der
Intensitatsring ist viel scharfer und der Radius des Ringes ist deutlich kleiner
(reziproker Raum).

Abbildung 5.34: Streubilder einer Al-2at%Ag-Probe (links) nach einer Stun-
de unter 7 N Last und (rechts) nach 20 h unter 7 N Last,
gemessen jeweils bei 200 °C

Auch hier wurde die Auswertung mit Hilfe der Cake-Integration durch-
gefithrt und auch hier ist nur eine statistische Schwankung der Radien zu
beobachten. Dieser Sachverhalt wird in Abbildung 5.35 dargestellt. Man sieht
diesmal ein deutlicheres Wachstum der Radien von R = 0,9 nm auf R= 1,6 nm.
Diese Radienzunahme entspricht trotzdem nicht den Erwartungen, die sich aus
den Temperaturmessungen ergeben hatten. Es ist auch hier keine bevorzug-
te Richtung fiir die Radienzunahme, die auf eine Formverédnderung hindeuten
konnte, sichtbar.
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Abbildung 5.35: Oben: Winkelabhédngige Radien nach 2 Stunden unter 5 N
Last und 190°C. Unten: Winkelabhéngige Radien nach 20
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5.2 Lastmessungen

Diese Messreihe war insofern die letzte, da danach der U-férmige Ofen teil-
weise geschmolzen ist. Eigentlich hétte das Ofenmaterial eine Dauergebrauch-
stemperatur von 260 °C aushalten miissen, aber anscheinend wurden die Heiz-
dréhte lokal heifler und brannten sich in das Tragermaterial ein.

Im néchsten Kapitel werden die Ergebnisse aus diesem Kapitel nochmals

kurz zusammengefasst und ebenso mogliche Verbesserungsvorschlige aufgeli-
stet.
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6 Diskussion

6.1 Temperaturmessungen

Wie im Kapitel 5 des Ofteren erwihnt, weichen die Ergebnisse der beiden
Auswertungsmethoden leicht voneinander ab. Der Grund fiir diese Tatsache
ist folgender:

e Guinier-Fit: Die Methode des ,,Guinier“-Fits funktioniert nur solange,
bis die Ausscheidungen einen Radius von ca. 3 nm erreicht haben (siehe
4.2.5). Danach wird der lineare Bereich so klein, dass nicht geniigend
Datenpunkte fiir einen aussagekriftigen Fit vorhanden sind. Daher kann
man das Wachstumsverhalten der Ausscheidungen nur bis zu dieser Grofie
auf diese Weise untersuchen.

e Hard-Sphere-Modell: Hier ergibt sich ein anderes Problem. Am Anfang,
wenn die Radien der Ausscheidungen noch relativ klein sind (bis ca. 2,5
nm), ist das Maximum der Streukurve (in doppellogarithmischer Auf-
tragung) nicht stark genug ausgepriagt. Daher ist ein Fit mit Hilfe des
Hard-Sphere-Modells relativ ungenau. Ab dieser Grofle allerdings ist ein
exakter Fit moglich, sodass der Fehler klein wird.

Es scheint also, dass diese zwei Auswertungsmethoden einander perfekt er-
génzen, um das Verhalten von Ausscheidungswachstum ab der Abschreckung,
bei der die Teilchen eine Grofle von nicht einmal 1 nm aufweisen, bis hin zu
einer Gréfle von einigen Nanometern, zu untersuchen. Abbildungen 6.1 und 6.2
zeigen den Verlauf der Radienzunahme, ausgewertet mit beiden Methoden, im
Uberblick.
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Abbildung 6.1: Der Verlauf der Radienzunahme fiir eine Al-2at%Ag-Probe bei
den Temperaturen 150°C, 190°C und 220°C (oben) ausge-
wertet mit Hilfe des Guinier-Fits (unten) mit Hilfe des Hard-
Sphere-Modells.
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Abbildung 6.2: Der Verlauf der Radienzunahme fiir eine Al-2at%Ag-Probe bei

den Temperaturen 150°C, 165°C

und 190°C (oben) ausge-

wertet mit Hilfe des Guinier-Fits (unten) mit Hilfe des Hard-

Sphere-Modells.

95



6 Diskussion

So ist ersichtlich, dass der Verlauf der Radienzunahme in beiden Auswer-
tungsmethoden dhnlich ist, nur die Absolutwerte weichen etwas voneinander

ab.
Analog geschieht das auch mit der Zunahme der Ausscheidungsabsténde.

In den Abbildungen 6.3 und 6.4 sind die mittleren Abstdnde, ausgewertet mit
beiden Methoden, dargestellt.
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Abbildung 6.3: Der Verlauf der Abstandszunahme fiir eine Al-2at%Ag-Probe
bei den Temperaturen 150 °C, 190 °C und 220 °C (oben) ausge-
wertet mit Hilfe des Guinier-Fits (unten) mit Hilfe des Hard-

Sphere-Modells.
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Abbildung 6.4: Der Verlauf der Abstandszunahme fiir eine Al-2at%Ag-Probe
bei den Temperaturen 150 °C, 190 °C und 220°C (oben) ausge-
wertet mit Hilfe des Guinier-Fits (unten) mit Hilfe des Hard-
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6.2 Lastmessungen

6.2 Lastmessungen

Wie schon bei der Datenauswertung besprochen, haben die Lastmessungen
nicht den erhofften Effekt gezeigt. Man kann sich dafiir, mit Hilfe von Abbil-
dung 2.2 in Kapitel 2.1.3, einen mdoglichen Grund iiberlegen. In unseren Expe-
rimenten konnte der Parameter L, welcher als das Verhéltnis der elastischen
Energie zur Grenzflachenenergie definiert wurde, den kritischen Wert, ab dem
eine externe Kraft eine Formverdnderung hervorrufen kann, nicht erreichen.
Warum man den kritischen Wert nicht erreichen konnte, und wie die experi-
mentelle Methode eventuell verbessert werden kann, wird noch kurz diskutiert.

6.3 Ausblick

Es wurde im Rahmen dieser Arbeit vieles versucht, um eine Formverdnderung
der Ausscheidungen zu beobachten - vergeblich. Als eine der technischen Ursa-
chen, weshalb die Lastmessungen keine zufriedenstellenden Resultate geliefert
haben, ist mit Sicherheit der Ofen bzw. die nicht ausreichende thermische Iso-
lierung der Probe anzunehmen. Diese Vermutung liegt insofern nahe, da die
Ausscheidungen bei Verwendung des U-formigen Ofens in der gleichen Zeit
und bei gleicher Temperatur nicht die Grofle erreicht haben, wie bei Einsatz
des zylinderférmigen Ofens.

Hier wiirde man mit Sicherheit ein besseres Ergebnis erzielen, wenn man
die Klemmbacken der Zugmaschine zum Beispiel mit einem Peltier-Element
kiihlen wiirde oder wenn man die Klemmbacken aus einem nicht warmeleitenden
Material herstellen wiirde, damit die der Probe zugefiithrte Wiarme nicht ab-
geleitet werden kann. Man miisste auch mit Sicherheit einen neuen Ofen aus
hitzebestdndigerem Material herstellen, damit die Heizdrdhte den Ofen nicht
zum Schmelzen bringen.

Eine andere Losungsmoglichkeit wére, die Probe mittels Laserstrahlung oder
fokussierende Halogenlampen zu beheizen. Dies wére insofern effektiver, da
man lokal viel hohere Temperaturen erreichen kénnte, ohne dass man zuséitz-
lich noch die Zugmaschine beheizt. Allerdings kénnte es zu Platzproblemen in
der Probenkammer der RKWS-Anlage kommen.

Als weitere Ursache ist auch eine zu niedrige angelegte Last an den Proben

anzusehen. Um dieses Problem zu 16sen, miisste man Proben herstellen, die an
den Enden wesentlich dicker sind, sodass sie beim Einklemmen in die Klemm-
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backen der Zugmaschine nicht reiflen, aber an der Stelle, an der gemessen wird,
erheblich diinner sind, so dass der Rongenstrahl die Probe durchdringen kann.
Damit konnten man eine viel héhere mechnanische Spannung erreichen.

Inwieweit diese moglichen Fehlerursachen tatséchlich eine erfolgreiche Mes-
sung verhindert haben, kann nur vermutet werden. Jedenfalls wird man in der
Zukunft versuchen, die oben genannten Verbesserungsmoglichkeiten in die Tat
umzusetzen und die Versuchsanordnungen entsprechend zu adaptieren.
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A: Technische Zeichnungen

U-férmiger Ofen aus PEEK (PolyEthylenEtherKeton):
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Deckplatten aus Teflon:
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