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Kurzzusammenfassung

Das Ziel dieser Arbeit war es, ein verbessertes Verstandnis fur die Gro-
3enabhangigkeit der Bruchzdhigkeit zu gewinnen. Hierfiir wurden mittels
fokussierter lonenstrahlen gekerbte Mikrobiegebalken in verschiedenen
Groflen vom Submikrometerbereich bis hin zu einigen 10 pm in B2-NiAl
und Wolfram prapariert. Diese beiden Materialien besitzen charakteristi-
sche Sprod-Duktil-Ubergange, die oberhalb der Raumtemperatur liegen.
Dies erlaubte es, Bruchvorgange, welche von begrenzter plastischer Ver-
formung um die Rissspitze begleitet werden, auf der Mikroskala zu unter-
suchen. Neue Methoden zur Beschreibung und Bestimmung des lokalen
elastisch-plastischen Bruchverhaltens bzw. der Bruchzdhigkeit wurden
hierfiir erarbeitet. Im Speziellen wurde das J-Integral-Konzept zur Ermitt-
lung von Rissfortschritt tiber Steifigkeitsmessungen auf die Mikroskala
tibertragen. Dies ermdoglichte eine prazise Analyse des fiir die Bruchzdhig-
keit charakteristischen Ubergangs von Rissabstumpfung zu stabilem Riss-
fortschritt.

Die Versuche an einkristallinem NiAl fiir die beiden untersuchten Risssys-
teme der harten und weichen Orientierung ergaben Bruchzdhigkeiten,
welche in guter Ubereinstimmung mit Literaturdaten aus makroskopi-
schen Versuchen sind. Ein Grof3eneffekt wurde somit auf der untersuch-
ten Skala nicht gefunden. Eine Zugabe von geringen Mengen an Eisen zu
den Einkristallen wirkte sich nicht merklich auf die Bruchzdhigkeit, je-
doch auf den Rissfortschritt und folglich auf die Risswiderstandskurven
aus.

Bei Wolfram zeigten Versuche an Einkristallen eine klare Abhdngigkeit
der Bruchzdhigkeit von der Probengrofde, wobei die kleinsten Proben rein
sprode versagten. Die an Hand von REM-Bildern beobachtete plastische
Verformung in den grof3eren Biegebalken wurde durch EBSD-Messungen
quantifiziert. Ebenso wie auf der Makroskala zeigte das untersuchte Riss-
system <100>{100} eine Belastungsratenabhangigkeit. So wurde bei grofie-
ren Belastungsraten wegen der eingeschrankteren thermischen Verset-
zungsbeweglichkeit ein sproderes Versagen festgestellt. Untersuchungen
an plastisch vorverformten Proben zum Einfluss der Versetzungsdichten
auf das Bruchverhalten ergaben die gleichen Bruchzahigkeiten. Allerdings
versagten die Proben vorzeitig bei niedrigeren J-Integralen. Diese Tatsa-
che wurde mit der geringen Mobilitat der von der Rissspitze emittierten



Versetzungen in Folge von starker Kaltverfestigung sowie erhohter Flief3-
spannung in den Proben erklart. Experimente an ultrafeinkérnigem Wolf-
ram zeigten, dass die Proben sprdoder als erwartet versagten. Dies wurde
darauf zuriickgefiihrt, dass auf der Mikroskala ein an der Rissfront giinstig
fir Spaltbruch liegendes Korn den Bruchvorgang bereits entscheidend
beeinflusst.



Abstract

The objective of this work was to get an improved understanding of the
size dependence of the fracture toughness. For this purpose notched mi-
cro-cantilevers were fabricated ranging in dimensions from the submicron
regime up to some tens of microns by means of a focused ion beam. B2-
NiAl and tungsten were chosen as model materials as their brittle to duc-
tile transition temperatures are well above room temperature. In that way,
fracture processes accompanied by limited plastic deformation around the
crack tip could be studied at the micro scale. For this size regime, new
methods to describe the local elastic-plastic fracture behavior and to
measure the fracture toughness were elaborated. Particular focus was set
on the J-integral concept which was adapted to the micro scale to derive
crack growth from stiffness measurements. This allowed a precise analysis
of the transition from crack tip blunting to stable crack growth which is
necessary to accurately measure the fracture toughness.

Experiments in single crystalline NiAl showed for the two investigated
crack systems, namely the hard and the soft orientation, that the fracture
toughness at the micro scale is the same as the one known from macro-
scopic testing. Thus, size effects were not found for the tested length
scale. The addition of little amounts of iron did not affect the fracture
toughness considerably. Yet, it influenced the crack growth in those sam-
ples and consequently the resistance curve behavior.

Concerning experiments in single crystalline tungsten, the fracture
toughness showed a clear dependency on sample size. The smallest canti-
levers fractured purely by cleavage. Larger samples exhibited stable crack
growth along with plastic deformation which was recognizable in SEM-
micrographs and quantified by means of EBSD measurements. Just as in
macroscopic testing, the investigated crack system <ioo>{i00} demon-
strated a dependency on loading rate with higher loading rates leading to
a more brittle behavior. This is linked to the thermally activated disloca-
tion mobility which is more constrained in those samples. Investigations
on plastically predeformed samples were performed in order to study the
influence of the dislocation density on the fracture behavior. It was found
that the fracture toughness was again not affected but that the prede-
formed samples failed at an earlier stage at lower J-integrals. This is due to
the lower mobility of the dislocations emitted from the crack tip in



consequence of the high amount of strain hardening and the higher flow
stress in those samples. Experiments in ultrafine-grained tungsten re-
vealed a fracture behavior which was more brittle than expected. A single
grain at the crack front with its crystallographic orientation being prone
to cleavage failure can decisively influence the fracture behavior at the
micro scale.



1 Einleitung

Die Bruchzahigkeit als bekannter Werkstoffparameter und Materialkon-
stante beschreibt den Widerstand eines Materials gegen das Versagen
durch Bruch bzw. Rissfortschritt. Im Falle metallischer Werkstoffe hangt
sie auf der Makroskala vor allem von der Mikrostruktur, also beispielswei-
se der Korngrofde, den Korngrenzen, Poren und auch der Versetzungs-
dichte ab. Das von dieser Mikrostruktur ausgehende elastisch-plastische
Verformungsvermogen beeinflusst konsequenterweise die Bruchvorgange.
Mit den gangigen Konzepten, die fiir unterschiedliche Belastungsarten
rissbehafteter Werkstoffe entwickelt wurden, ist im Wesentlichen eine
zuverldssige detaillierte bruchmechanische Charakterisierung von allen
Werkstoftklassen moglich.

Es gibt jedoch Anwendungsbereiche, fiir welche diese Konzepte nicht
mehr greifen. Dies ist zum einen dann der Fall, wenn die Dimensionen
der zu untersuchenden Bauteile zu klein sind, um an ihnen gemaf} den
verfiigbaren Standards zuverldssige Versuche durchzufiihren. Mit der
einhergehenden Bauteilminiaturisierung, welche beispielsweise auf dem
Gebiet der technischen Sensorik stattfindet, entstehen Bauteilgrofien im
Mikrometerbereich. Zur Bestimmung der Bruchzdhigkeit und des Bruch-
verhaltens derartiger Bauteile sind in den meisten Fallen Techniken not-
wendig, die Versuche auf der gleichen Grofdenskala ermoglichen. Dies
liegt daran, dass eine Extrapolation von Daten aus makroskopischen Ver-
suchen bis zur Mikroskala auf Grund von Grofdeneffekten verfdlschte
Werte liefern wiirde. GrofReneffekte treten auf, wenn die von der Mikro-
struktur abhdngige innere Materiallingenskala im Bereich der Probendi-
mensionen liegt und nicht vernachlassigbar ist [1].

Nicht nur miniaturisierte Bauteile, sondern auch komplex aufgebaute
Werkstoffe wie Vielschichtsysteme, die beispielsweise in Flugzeug- und
Gasturbinen Verwendung finden, sind hinsichtlich ihrer einzelnen
Schichten getrennt zu untersuchen. Hierbei bedarf es neuartiger lokaler
Priifmethoden, die eine zielgenaue Charakterisierung der mechanischen
Eigenschaften und darunter auch der Bruchzdhigkeit erlauben [2]. Aber
nicht nur die Schichten selbst, in welchen chemische Gradienten auftre-
ten konnen, sondern auch separate mikrostrukturelle Elemente wie
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Korngrenzen, Ausscheidungen oder auch Grenzflachen kénnen nur durch
mikromechanische Priifverfahren getestet werden. Die Ergebnisse aus
derartigen Experimenten dienen in der Folge dann unter anderem als
wichtige Eingangsparameter fiir weiterfiihrende Berechnungen.

Wie auch auf der Makroskala versagen Materialien auf der Mikroskala
nicht immer ideal-sprode, was im Allgemeinen zu einer erschwerten Be-
rechnung der Bruchzdhigkeit fithrt. Plastische Verformung an der Riss-
spitze und somit die Ausbildung einer plastischen Zone wirken dem Riss-
fortschritt entgegen. In Folge dessen greifen Methoden der linear-
elastischen Bruchmechanik nicht mehr und Konzepte der FlieRbruchme-
chanik sind zur Charakterisierung des Bruchvorgangs anzuwenden.

Ziel dieser Arbeit war es, existierende Methoden der Fliefbruchmechanik,
welche fiir makroskopische Proben gelten, zur Beschreibung des elas-
tisch-plastischen Bruchvorgangs auf die Mikroskala anzupassen. Hierfiir
wurden gekerbte Mikrobiegebalken hergestellt und sowohl ex-situ als
auch in-situ im Rasterelektronenmikroskop getestet. Als Modellmateria-
lien dienten auf Grund ihres begrenzt plastischen Materialverhaltens die
intermetallische Phase B2-NiAl sowie Wolfram. Uber Berechnungen der
Versetzungsdichten erfolgte im Anschluss eine Analyse des beobachteten
Bruchverhaltens an Hand der plastischen Verformung an der Rissspitze.



2 Grundlagen und Literaturiiberblick

2.1 Bruchmechanik

Mit Hilfe der Bruchmechanik soll ein sicherer Umgang mit Werkstoffen
unter Einbeziehung von Spannungskonzentrationen an Materialdefekten
wie beispielsweise Rissen und Poren gewahrleistet werden. Dabei ist das
Bruchverhalten eines rissbehafteten Werkstoffes unter kritischen Belas-
tungen stark abhdngig von seinem elastisch-plastischen Materialverhal-
ten. Auf Basis unterschiedlicher Konzepte ist eine detaillierte bruchme-
chanische Beschreibung moglich.

2.1.1 Linear-elastische Bruchmechanik

Die linear-elastische Bruchmechanik (engl. linear-elastic fracture mecha-
nics, LEFM) beschaftigt sich mit dem Bruchverhalten von ndherungsweise
sprode versagenden Materialien, deren Verhalten mit dem Hooke 'schen
Gesetz beschrieben werden kann. Mit Hilfe des Modells nach Griffith [3]
ist es moglich, die Ausbreitung eines Risses, der sich in einer unendlich
ausgedehnten Platte mit homogener Dicke befindet, zu beschreiben. Ge-
mafd der von ihm aufgestellten Energiebilanz tritt dann Rissfortschritt ein,
wenn die elastische Verzerrungsenergie W,,;, die bedingt durch Risswachs-
tum frei wird, grofder ist als die Energie W,, die zur Schaffung neuer
Bruchflichen notwendig ist. Die kritische Energiefreisetzungsrate G, fir
einen Riss der Lange 2a bei ebenem Spannungszustand (ESZ) ergibt sich
zu:

mo.2a

G. = 2.1
¢ E

mit o, als der kritischen von auflen aufgepragten Zugspannung und E
dem Elastizitaitsmodul des Materials. Indem rein elastisches Materialver-
halten vorausgesetzt wird, entspricht G, einem Materialkennwert, welcher
ein Maf3 fiir die Stirke der Atombindung des untersuchten Materials ist.
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Irwin [4] erweiterte die Ideen und fiihrte das Konzept des Spannungsin-
tensitdtsfaktors ein. So ist eine gegentiber der Rissgrofde unendlich ausge-
dehnte Platte mit rein elastischem Materialverhalten Sprodbruch ausge-
setzt, wenn eine kritische Spannung tiberschritten wird. Die von Wester-
gaard [5] vorgeschlagene Spannungsfunktion, die das Spannungsfeld vor
einer Rissspitze beschreibt, findet hierbei Einsatz. Der Spannungsintensi-
tatsfaktor K ist abhdngig von der Lage des Risses zur Beanspruchungs-
richtung und der moglichen Relativbewegung der Rissoberflichen. Wird
der Riss durch Normalspannungen beansprucht, so spricht man vom Mo-
dus I. Demgegentiber stehen Modus II (Langsscherung) und Modus III
(Querscherung). Diese Modi sind in Abbildung 2.1 prasentiert.

Modus I Modus II Modus I

Abbildung 2.1: Verschiedene Modi zur Rissoffnung [6].

Der meist untersuchte und auch bedeutendste hiervon ist jedoch Modus I.
Fir endlich ausgedehnte Platten bzw. Bauteilgeometrien ergibt sich fiir
diesen der Spannungsintensitdtsfaktor K; zu:

K,=a\/ﬁ-f(%) 2.2

mit f als Geometriefaktor, der eine Korrekturfunktion darstellt, die von
der Riss- und der Bauteilgeometrie abhdngig ist. Bei letzterer ist insbe-
sondere das Aspektverhdltnis a/W entscheidend, wobei W die Bauteil-
breite darstellt. Erreicht die auferlegte Normalbeanspruchung die Bruch-
spannung o,, so wird aus K; direkt K;., die Bruchzahigkeit, da die Probe
an diesem Punkt versagt. In der Literatur werden fiir viele Testgeometrien
— beispielsweise CT-Proben, Vierpunkt- und Dreipunktbiegeproben - die
Losungsansatze fiir entsprechende Spannungsintensititsfaktoren gelistet
[7,8]. Fiir Biegeproben sieht die Norm ASTM E 399 [9] bei ebenem Deh-
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nungszustand (EDZ) und fiir Materialien, die lediglich eine den Proben-
dimensionen gegeniiber kleine plastische Zone haben, nachfolgenden
Losungsansatz vor:

Kigrm = F—l; f (i) 2.3
BwW°>/2 w

wobei F die auf die Probe aufgebrachte Kraft, L der Hebelarm entspre-
chend der verwendeten Biegegeometrie und B die Probendicke ist. Diese
Groflen sind fiir den Biegebalken in Abbildung 2.2 illustriert.

A F

Abbildung 2.2: Schema zur Geometrie des einseitigen Biegebalkens.

In der Norm [9] wird ebenfalls die Vorgehensweise zur Ermittlung der
kritischen Last F, bestimmt, mit deren Hilfe die Berechnung der Bruchza-
higkeit erfolgt. Fiir die jeweils spezielle Biegegeometrie ist die Geometrie-
funktion tiber Finite-Elemente-Simulationen bestimmbar. So ermittelten
Matoy et al. [10] die Geometriefunktion fiir den einseitig eingespannten
Biegebalken zu:

f (%) = 1,46 + 24,36 (%) — 47,21 (%)2 +75,18 (%)3 24

Wihrend der Spannungsintensitdtsfaktor eine lokale Grof3e darstellt, be-
schreibt die Energiefreisetzungsrate das globale Materialverhalten [11].
Beide sind jedoch fiir linear-elastische isotrope Materialien im Falle des
ESZ direkt miteinander durch folgende Beziehung verkniipft:
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G =— 2.5

Im Falle eines EDZ ist E durch den Term E/(1 — v?), mit v als die Quer-
kontraktionszahl, zu ersetzen. Jedoch gilt dieser Zusammenhang nicht fiir
elastisch anisotrope Materialien. Die Faktoren E/(1 —v?) im Falle des
EDZ und E im Falle des ESZ sind bei Anisotropie durch Ezp; bzw. Egs, zu
ersetzen. Diese beiden Faktoren berticksichtigen sowohl die elastischen
Konstanten des Materials als auch die Lage des untersuchten Risssystems
in der Probe. Die Berechnungen unterliegen hierbei der von Sih und
Liebowitz [12] entwickelten Theorie zum linear-elastischen Spannungs-
feld um eine Rissspitze. Die Bruchzdhigkeit kann somit iiber G, sowie die
elastischen Nachgiebigkeiten S;; fiir einen anisotropen Korper mit kubi-
scher Kristallstruktur berechnet werden:

_1/4
2.6

1
Si1 S, (1S, 72 285,48
Kie = (625, = (G- [ ® Zzi(sf) +T}

Formel 2.6 gilt jedoch lediglich fiir einen entlang seiner kristallographi-
schen Basisvektoren <100> ausgerichteten Kérper. Um somit nicht nur die
elastische Anisotropie, sondern ebenfalls die Lage des Risses in Bezug auf
die Probenkoordinaten zu ermitteln, ist eine zusatzliche Rotation der
Basisvektoren in die jeweils vorliegenden Kristallorientierungen der Pro-
ben durchzufiihren. Diese Vorgehensweise, wie fiir das elastisch stark
anisotrope Material NiAl die Faktoren Egp; bzw. Egs, bestimmt werden,
ist im Anhang in Kapitel 8.2 detaillierter aufgefiihrt.

2.1.2  Plastische Zone und plastische Dehngradienten an der
Rissspitze

Bei der linear-elastischen Spannungsanalyse scharfer Risse entstehen the-
oretisch unendlich hohe Spannungen an der Rissspitze. In realen Materia-
lien hingegen sind Spannungen an der Rissspitze hauptsachlich deswegen
nur begrenzt hoch, da das Material eine plastische Zone entwickelt. Ist
diese beziiglich der Proben- und Rissdimensionen relativ klein, so gelten
nach wie vor die Gesetze der LEFM. Irwin [4] fiihrte Abschitzungen zur
Grofde dieser plastischen Zone an Hand der elastischen Spannungsanalyse

10
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durch, indem er die Streckgrenze o, des Materials als Grenzfall fiir plasti-
sche Verformung beriicksichtigte. Bei Vernachldssigung von Kaltverfesti-
gung ist die Spannungsverteilung vor der Rissspitze bis zu einem Abstand
r =71, liber eine horizontale Linie charakterisiert, wie in Abbildung 2.3
gezeigt ist.

A
G N
\ .
.« elastisch
o N\ elastisch-
L plastisch
_————4—4—/ r'
“—>
r,

Abbildung 2.3: Schematische Darstellung nach [11] zur Abschdtzung der
plastischen Zone. Die schraffierte Fldche zeigt die umzuverteilenden Span-
nungen an.

Die Spannungssingularitit unmittelbar an der Rissspitze ist somit quasi
abgeschnitten. Bei plastischer Verformung miissen sich die Spannungen
neu verteilen, da die in einem rein elastischen Material auftretenden
Spannungen von einem elastisch-idealplastischen Material nicht getragen
werden konnen. Konsequenterweise muss sich die plastische Zone - wie
analytisch in [11] gezeigt ist — auf das Doppelte vergrofdern. Somit gilt bei
ESZ fiir die GrofSe der plastischen Zone: 1, = 2 75, Im EDZ wird die plasti-
sche Verformung durch den dreiachsigen Spannungszustand starker un-
terdriickt und es gilt:

2
T 1 /(K
PLESZ I
7, — [ — J— 2.
pLEDZ 3 3 <ay> 7

Drugan et al. [13] berechneten in ihrer Studie die maximal an der Riss-
spitze erreichbaren Normalspannungen fiir Risse im Modus I im Falle
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eines elastisch-idealplastischen Materialverhaltens zu etwa 2,6 ¢,,. Den fiir
den EDZ durchgefiihrten Berechnungen lagen dabei die Formulierungen
der konventionellen Plastizititstheorie zu Grunde. Findet Kaltverfesti-
gung Beriicksichtigung, so fiihrt dies zu einer Erhéhung der Flief3span-
nung an der Rissspitze. Jedoch wurde mittels numerischer Studien aufge-
zeigt, dass die maximale Zugspannung den vier- bis fiinffachen Wert von
gy selbst bei sehr ausgepragtem Verfestigungsverhalten nicht tiberschrei-
tet [14]. Demzufolge diirfte die Aufspaltung atomarer Bindungen, die
Spannungsniveaus in der Groéfenordnung von ~100, (=E/10) fiir die
meisten Metalle erwarten lasst, nicht auftreten, sobald sich eine wohl
definierte plastische Zone um die Rissspitze ausbildet.

Verschiedene Theorien zur Dehngradientenplastizitit haben sich in den
letzten Jahrzenten derartigen Problemstellungen gewidmet. Im Folgen-
den sollen lediglich die Ausfithrungen von Fleck und Hutchinson [15-17]
in Kiirze genauer beleuchtet werden. Dehngradienten erscheinen bei-
spielsweise bei mikroskopischen Harteeindriicken [18,19], Torsionsexpe-
rimenten an sehr diinnen Metalldrdhten [15] oder Biegeexperimenten an
Metallfolien [20]. Aber auch an scharfen Rissspitzen treten Dehngradien-
ten, wie in Abbildung 2.4 (a) dargestellt ist, auf.

12 , : ; ; :
(a) T T T T (b) 051\ =t/r, N=02
---------- oo 10+ v =0,3
: s,/ E = 1/300
’Ypl >> 0 ,: , sl 0,3 y 1
| & sl o
For :. X - 5 o
ypf_ 0 —. /. )
"/7_————’ 2 ! ! 1 1 1
J— . 6,00 0,02 0,04 0,06 0,08 0,10 0,12
l l l x/rpI

Abbildung 2.4: (a) Schematische Darstellung der plastischen Zone bei Vor-
handensein von Gradienten in der plastischen Dehnung nach [15] und (b)
auf die FliefSsspannung normierte Zugspannungen als Funktion des Ab-
stands zur Rissspitze fiir verschiedene Verhdltnisse von materialspezifi-
scher Langenskala zur GrofSe der plastischen Zone nach [14].

Wahrend sich die Probe nahezu im gesamten Volumen rein elastisch ver-
formt (y,; = 0), ergeben sich in der plastischen Zone und hier speziell in
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der unmittelbaren Umgebung der Rissspitze (y,; » 0) ausgepragte Gradi-
enten in der plastischen Dehnung. Letztere fithren zu der Erzeugung so-
wie Speicherung von geometrisch notwendigen Versetzungen (engl. geo-
metrically necessary dislocations, GNDs). Diese wiederum erh6hen die an
der Rissspitze vorliegenden Normalspannungen signifikant, wie in Abbil-
dung 2.4 (b) aufgezeigt ist. Die Daten sind einer Studie von Wei und Hut-
chinson [14], die das Risswachstum im stationaren Zustand bei EDZ und
unter Modus I analysierten, entnommen. Thr Modell beinhaltet die pha-
nomenologische Materiallangenskala /, die keine Konstante ist, sondern
von der Mikrostruktur des Materials abhdngt. Ein im Material gemessener
Dehngradient ist mit dieser Materiallangenskala zu vergleichen, um fest-
zustellen, ob er einen Effekt auf die FlieRspannung hat. Je kleiner [ ist,
desto geringer wirkt sich der Dehngradienteneffekt auf die Fliefspannung
und folglich auf den zusatzlichen Verfestigungsbeitrag aus. Ein Dehngra-
dienteneffekt ist dann nicht vernachldssigbar, wenn die erzeugten GNDs
in der plastischen Zone einen merklichen Beitrag zu den Zugspannungen
T liefern. Dies zeigen die Kurvenverldaufe in Abbildung 2.4 (b). Fir diese
wurde ein Verfestigungsexponent N von 0,2, eine Querkontraktionszahl v
von 0,3 sowie ein Verhaltnis von Flieffspannung zu Elastizitdtsmodul o, /E
von 1/300 angenommen. Die schwarz eingezeichnete Kurve symbolisiert
hierbei den auf die Flief3spannung normierten Verlauf der vorherrschen-
den Zugspannungen als Funktion des Abstandes von der Rissspitze. Sie
gilt fiir den Fall der klassischen ],-Flie3theorie, in der Dehngradienten
keine Berticksichtigung finden und das Material als Kontinuum betrachtet
wird. Das Verhdltnis von phanomenologischer Materiallingenskala zur
Grofde der plastischen Zone [/1y, ist folglich gleich Null. Findet [ jedoch
Berticksichtigung und ist [ im Verhaltnis zu 7, nicht vernachlassigbar, so
ist ein deutlicher Anstieg der vor der Rissspitze vorherrschenden Zug-
spannungen zu erwarten, wie die roten Kurvenverldufe zeigen. Diese er-
hohten Zugspannungen konnen das Bruch- und Verformungsverhalten
entscheidend beeinflussen.

Auswirkungen auf den Spannungszustand

Bei der Analyse makroskopischer Bruchproben wird sichergestellt, dass
die plastische Zone klein gegeniiber den Probendimensionen ist. So grei-
fen konventionelle Verformungs- und Bruchtheorien, da unter anderem
Gradienteneffekte vernachldssigbar sind. Die plastische Zone darf gemaf3
der Norm E 399 [9] eine bestimmte Grofde nicht tiberschreiten, um K-
kontrollierte Versuche durchzufiihren und Bruchzihigkeiten fiir den EDZ
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zu erhalten. Die Angabe ist sehr konservativ gewdhlt, was an makroskopi-
schen Experimenten tiberpriift wurde [11]:

K 2
a,B,(W—a) =25 <i> 2.8
Oy

Der Spannungszustand beeinflusst je nach Grofde der plastischen Zone
das Bruchverhalten, wie in Abbildung 2.5 zu erkennen ist. Ist Formel 2.8
erfiillt, so liegt der fiir dicke Proben typische Normalspannungsbruch vor
(EDZ). Bei sehr schmalen Proben hingegen bestimmen die freien Oberfla-
chen, an denen ein ESZ gefunden wird, mafdgeblich das durch einen
Scherbruch charakterisierte Versagensbild. Im Ubergangsbereich variiert
das Bruchverhalten der Probendicke entsprechend, da sich beide Zustan-
de iiberlagern. Der Ubergang ist gemifd des Modells nach Broek und Vlie-
ger [21] vernachlassigbar fiir sprode Materialien aber umso ausgepragter
je hoher die Bruchdehnung und je niedriger die FliefSsspannung des Mate-
rials ist. Fiir sehr schmale Proben ist das Bruchverhalten nicht ganz ver-
standen. Vielen Modellen ist jedoch gemein, dass ein erneutes Abfallen
der Bruchzahigkeit wahrscheinlich ist, was auch mit verschiedenen Expe-
rimenten bestatigt wurde.

T = const.

ebene ebene

Spannung Ubergang

Dehnung

Probengrélie

Abbildung 2.5: Schema zum Bruchverhalten und zur Bruchzdhigkeit von
Materialien in Abhdngigkeit von den Probendimensionen nach [11].

Im Falle eines EDZ und eines Normalspannungs- bzw. Spaltbruchs erfolgt
typischerweise ein nahezu linearer Kraft-Verschiebungsverlauf im Bruch-
experiment. Im Rahmen des Kleinbereichsfliefdens sind begrenzte plasti-
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sche Verformungen an der Rissspitze tolerierbar. Werden die Bedingun-
gen von Formel 2.8 jedoch nicht eingehalten, da die plastische Zone zu
grofd wird, ist eine Bestimmung der Bruchzdhigkeit mit den Methoden der
elastisch-plastischen Bruchmechanik (engl. elastic-plastic fracture mecha-
nics, EPFM), auch FliefSbruchmechanik genannt, moglich.

213 Konzepte der elastisch-plastischen Bruchmechanik

Fiir viele Materialien ist es nahezu unmoglich, das Bruchverhalten und die
-zdhigkeit mittels LEFM zu ermitteln, da die Probendimensionen unwirt-
schaftlich grof3 ausgelegt werden miissten. Im Folgenden sollen die bei-
den wichtigsten Verfahren zur Bestimmung des Bruchverhaltens elas-
tisch-plastischer Materialien ndher betrachtet werden.

2.1.3.1 Das Rissspitzenoffnungsverfahren

Das Rissspitzenoffnungsverfahren (engl. crack tip opening displacement,
CTOD) ermdoglicht die Berechnung kritischer Rissspitzenoffnungen
CTOD, = 6, zur Bestimmung der Bruchzahigkeit K;. s nach ASTM Norm
E 1290 [22]. Die Rissspitzen6ffnung, die in Abbildung 2.6 (a) gezeigt ist,
kann nicht direkt gemessen werden.

-
>

Rissmindungsoffnung v

Abbildung 2.6: (a) Schematische Darstellung zur Rissspitzenéffnung § und
(b) Bestimmung des plastischen Anteils von CMOD, v,,.

Deshalb wird ein Modell verwendet, welches die Ermittlung dieses Para-
meters indirekt iiber die Rissmiindungs6ffnung v (engl. crack mouth ope-
ning displacement, CMOD) ermoglicht. Da dieses Modell nicht ausrei-
chend prazise fiir elastische Verformungen ist, wird § in einen elastischen
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Anteil §,; und einen plastischen Anteil 6, aufgeteilt, wie in [23] detaillier-
ter erldutert ist. Es lasst sich im isotropen Fall fiir den EDZ wie folgt ge-
mafd der sogenannten Basismethode formulieren:

Klqz(l - VZ) rpl(W - ao) Upi

=90 o, =d
et T Opt = oyE (W — ap) + ag

2.9

wobei d,, ein dimensionsloser Faktor ist, der gemaf [24] vom Verfesti-
gungsexponenten N und dem Verhdltnis aus o,,/E, also dem Verhaltnis
aus Streckgrenze und E-Modul, abhdngig ist und a, die anfangliche Riss-
linge charakterisiert. K;, wird, wie zuvor beschrieben, nach der LEFM
gemadfd Formel 2.3 ausgewertet. Jedoch hangt der Spannungsintensitats-
faktor von einer charakteristischen Last F; ab, die gemaf} der ASTM Norm
E 1290 [22] und entsprechend Abbildung 2.6 (b) definiert ist. Der plasti-
sche Rotationsfaktor r,, betragt nach [11] ca. 0,44 fiir die SE(B) (engl.
single edge bend) Probengeometrie und dieser Wert wird auch fiir die Bie-
gebalken verwendet. Der Spannungswert oy wird als effektive Flief3span-
nung bezeichnet und stellt gemafR der Norm [22] die Hafte der Summe
aus Streckgrenze und Zugfestigkeit dar. Uber die aus den Experimenten
gewonnen Kraft-CMOD-Daten ist eine Berechnung des plastischen An-
teils von CMOD, vy, mittels einer Hilfsgeraden moglich wie in Abbildung
2.6 (b) dargestellt. In dieser Arbeit kommt einzig die Basismethode [22]
zum Einsatz. Flir Materialien, die plastische Verformung an der Rissspitze
aufweisen, ist es lediglich ein Naherungsverfahren bei der Berechnung der
Bruchzdhigkeit, die wie folgt ermittelt wird:

K = oy E 6, 210
0 Jdn 1= v?) '

Fiir recht sprode versagende Materialien wird §,. durch das Einsetzen in-
stabilen Rissfortschritts im Experiment charakterisiert, ohne dass zuvor
stabiler Rissfortschritt registriert wird. Bei sehr duktilen Materialien wird
&, Uber den Beginn eines sich ausbildenden Kraftplateaus bestimmt. Die-
ses stellt sich auf Grund eines Gleichgewichts zwischen Rissfortschritt
(Kraftabfall) und fortschreitender Verfestigung (Kraftanstieg) ein [22]. Zur
prazisen Bestimmung von 6, ist das kompliziertere und in dieser Arbeit
nicht verwendete Risswiderstandsverfahren auf die Auswertung anzu-
wenden.
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2.1.3.2 Das J-Integral Konzept

Das zweite und in der Praxis noch hdufiger als das CTOD-Verfahren ein-
gesetzte Konzept zur Beschreibung des elastisch-plastischen Bruchverhal-
tens besteht aus der Berechnung von J-Kontourintegralen. Das Besondere
an dem auf Rice [25] zuriickgehenden Verfahren ist, dass das J-Integral
sowohl als Energiefreisetzungsrate fiir nicht linear-elastische Materialien
als auch als Spannungsintensitatsfaktor betrachtet werden kann.

Im Falle eines linear-elastischen Materialverhaltens folgt: /] = G. Dabei
wird J als pfadunabhdngiges Wegintegral I' definiert, das idealerweise in
einem rein elastisch verformten Bereich um die Rissspitze liegen sollte,
und das wie folgt berechnet wird:

aui
] =J (Wdy — Tiads> 2.11
r

Das Konzept sowie die entsprechenden Grofien sind in Abbildung 2.7 (a)
dargestellt. Die Wegunabhadngigkeit erleichtert fiir eine Vielzahl an Test-
geometrien die Berechnungen fiir entsprechende Wegintegrale, da direkt
auf die Probenberandungen als Messgrofien zuriickgegriffen werden
kann. Materialien mit einer hohen Zihigkeit versagen nicht spontan bei
einem festen J bzw. §, sondern zeigen vielmehr einen ansteigenden Riss-
widerstand mit ansteigendem Rissfortschritt, wie in Abbildung 2.7 (b) zu
erkennen ist. Fiir Metalle erfolgt typischerweise zu Beginn des Experi-
ments eine Abstumpfung des anfdnglich scharfen Anrisses auf Grund von
plastischer Verformung. Bei Erhohung der Belastung entstehen erste
Hohlraume vor der Rissspitze. Diese wachsen im weiteren Verlauf zu-
sammen, bis sie schliellich so zu einem ersten Rissfortschritt beitragen.
Diese charakteristische Stelle gilt es an Hand der Messdaten zu ermitteln,
da hier ein kritischer Wert J. bestimmbar ist, aus dem im Anschluss die
Bruchzdhigkeit abgeleitet wird.

Vorteilhaft an der Methode gegeniiber dem CTOD-Verfahren ist die Tat-
sache, dass die Flief3spannung nicht bekannt sein muss. Diese kann sich
auf Grund von Grofieneffekten und Dehngradienten an der Rissspitze
deutlich vom makroskopischen Wert unterscheiden.
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(a) (b) A Ris;sabstumpfuﬁgsge’ ade
........ © / R.
,,,,,,,,,,,,, 5 / J-R - Kurve
2 Jo
T |
d -
Y
% ds

Rissfortschritt Aa

Erste Rissabstumpfung

Bildung von Hohlr&umen

W = Verformungsenergiedichte Koaleszenz der Hohlrdume

T; = 0;; * nj = Spannungsvektoren
u; = Verschiebungsvektoren
ds = Lingeninkrement entlang von I’

Lastanstieg

Stabiler Rissfortschritt

Abbildung 2.7: (a) Schema zum pfadunabhdngigen Kontourintegral um eine
Rissspitze mit den entsprechenden Gréfsen und (b) Zusammenhang zwi-
schen Messdaten und physikalischen Vorgdngen beim elastisch-plastischen
Bruchvorgang.

Bestimmung des J-Integrals gemdfd der Basismethode

Fir die SE(B)-Geometrie wird im Falle der Basismethode im ASTM Stan-
dard E 1820 [26] nachfolgende Formulierung zur Approximation der
Bruchzdhigkeit mittels J-Integrale gegeben. Dabei wird J wiederum in
einen elastischen und in einen plastischen Anteil getrennt:

Klqz(1 _Vz) 77‘4pl

mit 7 als Konstante, die fiir die Biegegeometrie gleich 2 gesetzt wird und
Ap; der Flache unter der Kraft-Verschiebungs-Kurve ohne den elastischen
Beitrag [26]. Um fiir die Basismethode ein moglichst genaues J. zu be-
stimmen, ist eine Vielzahl von Experimenten zur Charakterisierung des R-
Kurvenverhaltens, das auch Risswiderstandsverhalten genannt wird, not-
wendig. Dies ist allerdings sehr unwirtschaftlich. Die Basismethode soll
auf Grund ihrer unkomplizierten Auswertung deshalb als Naherungsver-
fahren eingesetzt werden.
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Die Anwendung der Basismethode ist in Abbildung 2.8 genauer fiir (a)
einen durch Sprédbruch und (b) einen duktil durch stabilen Rissfort-
schritt versagenden Werkstoff schematisch prasentiert.

i Beginn stabiler Rissfortschritt

Fq ;
Spaltbruch / Abbruch des
/ Experimentes
K
Verschiebung " Verschiebung

Abbildung 2.8: Schemata zur Bestimmung von Ay, fiir (a) ein durch Spréd-
bruch und (b) ein durch stabilen Rissfortschritt versagendes elastisch-
plastisches Material.

Ist die Auswertung erfolgreich, so wird der Parameter A,; der kritische
entscheidende Faktor zur Ermittlung des plastischen Anteils des J-
Integrals. Die Bruchzahigkeit K, ist fiir den isotropen Fall sowie EDZ
dann direkt Gber J bestimmbar:

JE

- 2.1
d—v2) 3

ch, J =

Bestimmung des J-Integrals mittels Risswiderstandsverfahren

In dieser Arbeit wird zusatzlich zur Basismethode das Risswiderstandsver-
fahren verwendet. Ziel ist es bei der Quantifizierung der Bruchzdhigkeit
an Hand dieser Methode die Stelle zu lokalisieren, an der stabiler Rissfort-
schritt einsetzt. Das an diesem Punkt berechnete J-Integral wird dann als
J. bezeichnet, wenn die experimentellen Bestimmungen nach [26] einge-
halten sind. Die Bruchzahigkeit K, ; ist fiir den isotropen Fall sowie EDZ
wiederum nach Formel 2.13 zu ermitteln. Es gibt die Moglichkeit, den
Widerstand gegen Rissausbreitung in einer einzigen Probe an Hand vieler
partieller Entlastungen zu bestimmen. Diese Vorgehensweise ist schema-
tisch in Abbildung 2.9 illustriert.
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Aol

»

Verschiebung

Abbildung 2.9: Beispielhafte Darstellung zur Bestimmung entscheidender
GroéfSen bei der Ermittlung des Risswiderstands mittels partieller Entlastun-
gen in einer einzigen Probe.

Fiir jedes Segment sind die Kraft F, ;) sowie die jeweiligen Flachen A, ;
zu berechnen. Fiir das beschriebene Vorgehen ist Formel 2.12 wie folgt
abzudndern:

T =Jer,y ¥ pro) 2.14
(K ()) (1-v%
]el = L 215
n(Apl(L)_Apl(l |, %~ %y
Jov,) = Jpri-1 + 2.16
pLE) pL{-1) B(W —ag_1)) W - ag-1))

Kiq, (i) stellt dabei den im Testabschnitt i mittels LEFM entsprechend nach
[26] bestimmten Spannungsintensitdtsfaktor dar. Die mit dem Subskript
(i — 1) gekennzeichneten Grofden beziehen sich auf den unmittelbar da-
vorliegenden Testabschnitt. Der zweite Faktor im zweiten Summanden
erlaubt eine Beriicksichtigung des inkrementell gewachsenen Risses. Des-
sen Bestimmung ist vor allem auf der Mikroskala deutlich erschwert. Zum
einen gibt es die Moglichkeit, die aktuelle Risslange a;) tiber die mitauf-
genommenen REM-Bilder auszuwerten, wie beispielsweise von Wurster et
al. [27] prasentiert. Es gibt aber auch ein zweites Verfahren, welches in
dieser Arbeit auf die Mikrobiegebalken angepasst wurde. Aus den jeweili-
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gen Entlastungssegmenten sind die Nachgiebigkeiten 1/k zu ermitteln,
wobei ein Anstieg in den Nachgiebigkeiten auf einen Rissfortschritt riick-
geschlossen werden kann [11]. Dies wird im spateren Verlauf ndher erldu-
tert.

Auch das J-Integral-Konzept besitzt gewisse Anforderungen an die Pro-
bendimensionen, um den Versuch als giiltig zu erachten. Je nach verwen-
deter Priifnorm weichen diese Bestimmungen leicht ab. Im Standard
ASTM E 1820 [26] werden sie wie folgt angegeben:

10 Jiimi
B,(W —ay) = 20Jimie 2.17
Oy
(W —ag)/4 = Aapmax 2.18

Im Falle moderater plastischer Verformung zeigte Shih [24], dass zwi-
schen / und & der Zusammenhang gilt: /] = 0,,6/d,. Dementsprechend
sind beide Parameter gleichwertig bei der Charakterisierung des elastisch-
plastischen Bruchverhaltens. Sie sollen in dieser Arbeit bei der Bestim-
mung der Bruchzdhigkeit mittels Mikrobiegebalken Verwendung finden.

2.2 Mikroskalige Experimente zum lokalen
Bruchverhalten

In den letzten Jahrzehnten haben sich einige mikro- und nanomechani-
sche Testverfahren zur Bestimmung der lokalen mechanischen Werkstoft-
eigenschaften entwickelt. Viele davon, wie die tiefenregistrierende Har-
teprifung [28], Mikrozug- [29,30] und Mikrostauchversuche [31], sind
dabei heutzutage etabliert und fiir das Verstindnis mikrostruktureller
Vorginge unverzichtbar. Die Mdglichkeit, Proben mittels fokussierter
Ionenstrahlen herzustellen, hat dabei geholfen, in den Mikro- und sogar
Submikrometerbereich vorzudringen und gleichsam eine Vielfalt an Ma-
terialien zu charakterisieren. Neben einer ansteigenden Zahl an Verof-
fentlichungen zu Mikrobiegeexperimenten, in welchen vorrangig Grofien-
effekte, das kristallplastische Verhalten auf der Mikroskala sowie diinne
Schichten analysiert wurden [32-36], rlicken mehr und mehr Mikro-
bruchexperimente in den Vordergrund. Nur durch sie ist eine lokale Aus-
wertung der Bruchmechanismen moglich. Dabei wurden zur lokalen
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Bestimmung der Bruchzdhigkeit in den vergangenen Jahren unterschied-
liche Techniken entwickelt.

Eine der dltesten von den nanomechanischen Techniken stellt dabei die
tiefenregistrierende Hartepriifung dar, bei der iiber die Auswertung der
Risslingen um die jeweiligen Eindriicke direkt auf die Bruchzdhigkeit
geschlossen wird [37,38]. Jedoch ist dieses Verfahren in der Praxis nicht
immer anwendbar. Im Zusammenhang mit diinnen harten Schichten auf
nachgiebigen Substraten werden die Ergebnisse von Eigenspannungen,
die in den Schichten vorliegen, sowie von der Verformung des Substrats
beeinflusst. Aus diesen Griinden haben Sebastiani et al. [39] eine Technik
basierend auf der Indentierung von Mikrosdulen entwickelt, die es ihnen
erlaubt, diese Probleme zu tiberwinden und gleichzeitig eine Vielzahl an
Proben zu testen. Eine weitere Moglichkeit, diinne und vom Substrat los-
geloste Schichten bruchmechanisch zu analysieren, bietet der Bulge-Test,
wenn in die zu untersuchenden Membranen Anrisse eingebracht werden
[40,41]. Die meisten Untersuchungen zum Bruchverhalten auf lokaler
Skala fanden in den vergangenen Jahren jedoch an Hand von Mikrobiege-
balken, die hierfur sehr viele Vorteile liefern, statt. Neben einer Studie mit
einer als Doppelbiegebalken bezeichneten Geometrie zur Auswertung der
Bruchzahigkeit von harten Beschichtungen [42], sind vorrangig Arbeiten
mit einem einseitig eingespannten Biegebalken (engl. cantilever) entstan-
den. Im Speziellen beschaftigten diese sich mit diversen experimentellen
und mikrostrukturellen Einfliissen auf das lokale Bruchverhalten sowie die
Bruchzdhigkeit. Diese sollen im Folgenden thematisch untergliedert ge-
nauer betrachtet werden.

2.21  Experimentelle Einfliisse

e Probenschddigung durch Praparation mit fokussiertem lonenstrahl
Die generelle Formgebung der Mikrobiegebalken bei der Praparation mit
fokussierten lonenstrahlen erfolgt gewohnlich mit seitlich einfallenden
Ionen. Es bildet sich so je nach untersuchtem Material eine dufdere Scha-
digungsschicht von < 30 nm aus [43], die somit meist einen vernachlassig-
baren Einfluss auf das Materialverhalten hat. Wird jedoch die Kerbe eben-
falls durch einen Ionenstrahl eingebracht, so entsteht der erste Rissfort-
schritt im geschadigten Bereich. Dieser Umstand bedarf einer kritischeren
Betrachtungsweise.

Durch den Vergleich von natiirlichen mit mittels Galliumionen geschnit-
tenen Anrissen stellten Wurster et al. [27] in ihren Mikrobiegeversuchen
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an einkristallinem Wolfram fest, dass sich die Bruchzdhigkeit in derselben
Grofdenordnung befindet. Sie schlossen daraus, dass der Praparationsein-
fluss durch die Ionen eine untergeordnete Rolle spielt, so lange die ge-
schaffenen Kerben geniigend scharf sind. Kupka et al. [44,45] und Igbal et
al. [46] verwendeten seitlich geschnittene Kerben, die den Vorteil haben,
dass weniger Schadigung im Kerbgrund entsteht als bei senkrechter Bes-
trahlung. U-formige Kerben wurden von Kupka et al. [44,45] eingesetzt,
um eine Spannungserh6hung an der zu testenden Korngrenze in einer Al-
Legierung zu erzeugen. Bei Igbal et al. [46] war eine moglichst scharfe
Kerbe erwiinscht. Es ergaben sich hierfiir Kerbradii von ca. 80 nm. Durch
das von ihnen beobachtete sprode Bruchverhalten in ihren NiAl-
Einkristallen schlussfolgerten sie, dass ein eventueller Schadigungseffekt
nicht mafdgeblich ist. Auch Jaya et al. [47] sahen bei Versuchen an Silizi-
um keinen Einfluss der Probenherstellung mit hochenergetischen Galli-
umionen auf die Bruchzdhigkeit, da ihre erzielten Werte sehr gut mit
makroskopischen Daten tibereinstimmten. Ein leicht abgerundeter Anriss
(r < 200 nm) wirkte sich ihren Untersuchungen zufolge nach auch nicht
negativ auf die Ergebnisse aus.

e Anriss- und Probengeometrie

Im Hinblick auf die Anrissgiite und den Einfluss von Galliumionen am
Kerbgrund stellten Mueller et al. [48] Nachforschungen mit der Chevron-
Kerbe an nanokristallinem Aluminiumoxid sowie Quarzglas an. Sie erhiel-
ten mit Hilfe von Finite-Elemente-Rechnungen fiir die beiden Materialien
auf prazise Weise Bruchzdhigkeiten und sehen einige Vorteile gegentiber
anderen Anrissgeometrien. So wird die Bruchzdhigkeit bei Vorhandensein
eines atomar-scharfen Anrisses bestimmt, der sich in einer schadigungs-
freien Umgebung befindet. Aufderdem erleichtert die V-formige Geomet-
rie die Auswertung bei sprodem Rissfortschritt. In der Arbeit von
Takashima und Higo [49] wurde eine amorphe Ni-P Schicht untersucht.
Dabei untersuchten sie den Effekt eines leicht abgerundeten mittels Io-
nenstrahl produzierten Anrisses und eines Ermiidungsanrisses in ihren
Mikrobiegebalken und fanden erniedrigte Bruchkrifte im Falle der Pro-
ben mit Ermiidungsanriss.

Fiir die Mikroskala gibt es keine vorgegebenen Probengeometrien fiir die
Versuche. Jaya et al. [47] diskutierten deshalb verschiedene Mikrobruch-
geometrien beziiglich der Anwendbarkeit. Sie fiihrten entsprechende Ex-
perimente an Silizium durch und erhielten dieselbe Bruchzahigkeit fiir
alle Geometrien, woraus sie auf eine prinzipielle Anwendbarkeit der un-
tersuchten Geometrien schlossen. Jedoch fanden sie jeweils Vor- und

23



Grundlagen und Literaturiiberblick

Nachteile fiir die getesteten Strukturen. Fiir den einseitig eingespannten
Biegebalken sind zumindest fiir das Modellmaterial Silizium ihrer Mei-
nung nach die Aufnahme stabilen Rissfortschritts sowie die Ermittlung
von Reibungs- und Kontaktbedingungen problematisch. Neben der Pro-
bengeometrie ist auch die experimentelle Versuchsdurchfithrung in den
unterschiedlichen Studien oft verschieden. Mangels Vorschriften sind
deshalb mogliche Einfliisse auf das Bruchverhalten auch diesbeziiglich
genau zu priifen.

2.2.2  Mikrostrukturelle Einflisse

¢ Diinne Schichten

Die erste Anwendung, bei der gekerbte Mikrobiegebalken zur Berechnung
der Bruchzdhigkeit herangezogen wurden, geht auf Di Maio und Roberts
[50] zuriick. Sie wendeten dabei die von Weihs et al. [51] erstmals vorge-
stellte Technik an und erweiterten sie durch die Einfiihrung eines mittels
Ionenstrahl eingebrachten Anrisses. So war es ihnen moglich, die Bruch-
zdhigkeit einer Hartmetall-basierten Schicht, losgelost vom unterliegen-
den Stahlsubstrat, zu bestimmen. Auch weitere Arbeiten behandelten auf
dhnliche Weise mit teils leicht abweichenden Geometrien diinne Schich-
ten wie Armstrong et al. [52], Massl et al. [53] und Matoy et al. [10]. Ta-
kashima und Higo [49] fanden fiir eine amorphe Ni-P Schicht eine
beziiglich makroskopischer Versuche erhohte lokale Bruchzahigkeit. Sie
begriindeten dies mit der plastischen Zone. Da diese in ihrer Grofe kon-
stant bleibt, die Probendimensionen jedoch abnehmen, ist ein Ubergang
vom Klein- zum Grof3bereichsflieffen in ihren Mikrobalken, welche sich
deutlich plastisch verformten, feststellbar.

e Lokale chemische Zusammensetzun
Fiir die lokale Analyse der bruchmechanischen Eigenschaften von Oxida-
tionsschutzschichten in Nickelbasissuperlegieren fiihrte Webler [2] Mik-
robiegebalkenversuche durch. Fiir die NiAl-Schicht, in der auf Grund von
Diffusionsprozessen die lokale chemische Zusammensetzung variiert,
wurde der Einfluss der Abweichung von der Stochiometrie auf die lokale
Bruchzdhigkeit getestet. Mit zunehmendem Aluminiumgehalt sank die
Bruchzdhigkeit ab und sprodes Bruchverhalten mit glatten Bruchflachen
wurde beobachtet. Bei zunehmendem Nickelgehalt hingegen streuten die
Ergebnisse deutlich mehr und plastische Verformung an der Rissspitze
ging dem Spaltbruch voraus. Dies fithrte zu leicht hheren Bruchzahigkei-
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ten. Zu dhnlichen Schlussfolgerungen kamen Jaya et al. [54] bei ihren
Nachforschungen zu (Pt,Ni)Al Schichten, in denen sie eine Zunahme der
Bruchzdhigkeit hin zum Substrat, wo die Aluminiumkonzentration nied-
riger ist, feststellten. Dabei verwendeten sie neben der einseitig auch eine
beidseitig eingespannte Biegegeometrie.

e Korngrenzen

Eine der ersten Gruppen, die sich mit dem bruchmechanischen Verhalten
einzelner Korngrenzen auf der Mikroskala beschiftigten, waren Arm-
strong et al. [55-57]. Mit den von ihnen prdparierten Mikrobiegebalken
fiilhrten sie beispielsweise Versuche an unterschiedlich zur Langsachse
ausgerichteten Korngrenzen in Stahl durch. Durch eine vorangegangene
definierte Wirme- und Atzbehandlung war so eine Untersuchung des
lokalen Spannungsrisskorrosionsverhaltens moglich. In einer weiteren
Studie [57] beschiftigten sie sich mit oxidierten Korngrenzen in einer
Nickellegierung. Die so durchgefiihrten mechanischen Tests, die von wei-
teren Charakterisierungsverfahren begleitet wurden, erlaubten ein tieferes
Verstandnis des Risswachstums an diesen Korngrenzen. Auch Kupka et al.
[44,45] beschaftigten sich mit dem Bruch einzelner Korngrenzen. An
Hand von simulierten und experimentellen Biegebalkenversuchen quanti-
fizierten sie das anisotrope elastisch-plastische Bruchverhalten in einer
Aluminiumlegierung. Sie fanden relativ sprodes Versagen, das im Allge-
meinen durch die Praparation mit Gallium noch intensiviert wird. Fiir das
gleiche Material fiihrten sie zum besseren Verstandnis des Verformungs-
verhaltens der in der Korngrenzumgebung befindlichen Kérner und zum
Einfluss der Struktur der Korngrenze Finite-Elemente-Rechnungen durch.
So waren sie in der Lage, das kombinierte Verformungs- und Bruchverhal-
ten detailliert zu beschreiben.

e Grenzflichen
Schaufler et al. [58] beschaftigten sich neben der Bruchzdhigkeit von
Grenzflaichen auch mit der Haftfestigkeit amorpher wasserstofthaltiger
Kohlenstoffschichten auf einer gradierten Chromschicht. An Hand von
gekerbten und ungekerbten Biegebalken schlossen sie auf die Qualitat der
untersuchten Schichtsysteme, wobei gut haftende Schichten durch eine
entsprechend hohere Haftfestigkeit bzw. Bruchzahigkeit charakterisiert
wurden. Einen sehr dhnlichen Ansatz wahlten Matoy et al. [59], die die
Grenzflichen verschiedener Siliziumoxid-Metall-Systeme untersuchten.
Uber die maximale Biegespannung beim Bruch sowie durch die Kenntnis
der Grof3e der zuvor eingebrachten Defekte an der Grenzflachenoberseite,
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bestimmten sie experimentell und iiber Simulationen die kritischen Ener-
giefreisetzungsraten. Im Gegensatz zu den beiden beschriebenen Studien
analysierten Hirakata et al. [60] das elastisch-plastische Bruchverhalten an
einer Kupfer-Silizium-Grenzflache. Das Delaminationsverhalten und die
Spannungsverteilungen an der Grenzfliche wurden aufderdem mittels
Finite-Elemente-Rechnungen charakterisiert. Uber ein makroskopisches
Vergleichsmodell mit Anriss wurde auflerdem fiir die entsprechende
Grenzfliche eine Bruchzihigkeit mittels J-Integral berechnet. Ahnlich wie
in der Arbeit von Halford et al. [61] studierte Igbal [62] das mikroskalige
Verformungs- und Bruchverhalten von TiAl. Dabei nutzte er die Biegebal-
kentechnik, um die einzelnen Phasen bzw. die Grenzflichen in diesen
lamellaren Strukturen bruchmechanisch zu priifen. Auf Grund des nicht
zu vernachldssigenden plastischen Anteils in den Versuchen verwendete
er das J-Integral-Konzept.

¢ Anisotropie im Bruchverhalten

Fir die intermetallische Phase B2-NiAl stellten Igbal et al. [46] Berech-
nungen mittels LEFM zur lokalen Bruchzdhigkeit in unterschiedlich ori-
entierten Einkristallen an. Die berechneten Bruchzdhigkeiten sind des-
halb genauso grofd wie die makroskopisch ermittelten, da die ortliche
Flief3spannung um die Rissspitze sehr hoch ist und sich die plastische
Zone starker begrenzt. Zum besseren Verstandnis der Bruchmechanismen
bei Wolfram fithrten Schmitt et al. [63] und Bohnert et al. [64] Experimen-
te und Simulationen zur Bruchzdhigkeit an einkristallinen Proben durch.
Ahnlich wie bei makroskopischen Experimenten an gleich ausgerichteten
Einkristallen [65] zeigten ihre Ergebnisse einen deutlichen Einfluss von
der Kristallorientierung auf die plastische Verformung in ihren Proben.
Uber die J-Integral-Methode sowie das Rissspitzenéffnungsverfahren un-
tersuchten Wurster et al. [27] den Einfluss der Lage des vorliegenden Riss-
systems zur Spaltbruchfliche {100} in einkristallinem Wolfram. Dabei
erhielten sie eine ansteigende Bruchzdhigkeit mit zunehmender Abwei-
chung der Riss- von der Spaltbruchfliche. Die Autoren konnten zeigen,
dass die LEFM die Bruchzdhigkeit deutlich unterschatzt, und dass sich
nur durch das schwierig auszuwertende R-Kurvenverhalten das Bruchver-
halten beschreiben ldsst.
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Motivation und Aufgabenstellung fiir diese Arbeit

Gerade in Hinsicht auf Materialien, die eine nicht vernachlassigbare plas-
tische Zone ausbilden, konnen die Bruchmechanismen und die -zdhigkeit
auf der Mikroskala nicht mit Standardmodellen und -methoden beschrie-
ben bzw. berechnet werden. Der Kern dieser Arbeit stellt somit die sorg-
faltige Anpassung bestehender Konzepte der EPFM zur lokalen Charakte-
risierung der Bruchvorgdnge dar. Zur besseren Vergleichbarkeit mit Lite-
raturdaten fand der Grofiteil aller Untersuchungen an einkristallinem B2-
NiAl bzw. Wolfram statt. Stichpunktartig sind in Kiirze die wichtigsten
Punkte dieser Arbeit angefiihrt.

Experimentelles:
e Optimierung der Anrissgiite fiir die mittels lonenstrahl geschnittenen

Strukturen

e  Charakterisierung der plastischen Verformung an der Rissspitze mit-
tels Orientierungsmikroskopie

e Ableitung der Rissinitiierung und des Rissfortschritts aus den Expe-
rimenten iiber in-situ Beobachtungen sowie das R-Kurvenverhalten

e Abschitzung der bei der Priparation durch die implantierten
Galliumionen verursachten Schadigungszone auf die Messergebnisse

Materialverhalten:

e  Uberpriifung des Einflusses der Belastungsrate und der plastischen
Vorverformung auf das Bruchverhalten

e Studium von Grofieneffekten tiber die Variation der Biegebalkendi-
mensionen

e Untersuchung von Anisotropie in der Bruchzahigkeit durch Testen
von Einkristallen mit verschiedener kristallographischer Orientierung

e  Ermittlung des Einflusses von Korngrenzen auf das Bruchverhalten
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3 Materialien und Probenpraparation

Die Materialien B2-NiAl und Wolfram sind zwei beziiglich ihrer mechani-
schen Eigenschaften detailliert untersuchte Modellwerkstoffe. Zur Ver-
gleichbarkeit mit Literaturdaten beziiglich der Bruchzdhigkeit sowie des
Verformungsverhaltens macht es deshalb Sinn, sie fiir die Mikrobiegebal-
kenversuche heranzuziehen.

3.1 Intermetallische Phase B2-NiAl

Die geordnete kubische B2-Phase vom Typ CsCl besteht aus zwei inei-
nander geschachtelten kubisch primitiven Elementarzellen, wie in Abbil-
dung 3.1 (a) gezeigt.

(b) <100>

<100> <100>

Abbildung 3.1: (a) Elementarzelle von B2-NiAl, wobei an den Eckpositionen
die Ni-Atome sitzen und auf der raumzentrierten Stelle das Al-Atom und (b)
richtungsabhdngiger E-Modulkorper von NiAl aus [66].

Die B2-Phase ist die einzige in dieser Arbeit untersuchte Struktur aus dem
Phasendiagramm von Nickelaluminium. Daher ist im Folgenden stets
diese Phase, welche kurz NiAl genannt wird, gemeint. Die Bindungen
dieser Phase haben gemafd Untersuchungen zu Elektronendichten sowohl
einen metallischen als auch kovalenten Anteil [67]. Liegt NiAl in der sto-
chiometrischen Zusammensetzung - hier ist der Anteil von Ni- sowie
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Al-Atomen gleich hoch - ist der Schmelzpunkt am hoéchsten und betragt
1638 °C bei einer Dichte von lediglich 5,85 g/cm? [68,69]. Die Gitterkon-
stante betragt bei Raumtemperatur fiir den stéchiometrischen Fall
0,2887 nm, jedoch ist sie stark vom Ni/Al-Verhaltnis abhangig [70].

Mechanische Eigenschaften
Da lediglich Einkristalle untersucht wurden, sind im Folgenden ebenfalls

nur Studien zu den mechanischen Eigenschaften von NiAl-Einkristallen
zusammengetragen. Diesbeziiglich zeigt NiAl eine nicht vernachldssigba-
re elastische Anisotropie, wie in Abbildung 3.1 (b) zu erkennen ist. Der
experimentell von Rusovic et al. [69] ermittelte Anisotropiefaktor betragt
in etwa 3,74. Die elastischen Konstanten bei Raumtemperatur sind in Ta-
belle 3.1 aufgelistet. Fiir die in dieser Arbeit verwendeten Risssysteme, die
in Kapitel 3.3 dargestellt sind, sind je nachdem, ob ESZ oder EDZ vorliegt,
ebenfalls die zugehorigen charakteristischen Moduli E* angegeben. Die
genaue Berechnung dieser Moduli ist im Anhang in Kapitel 8.2 ndher er-
lautert.

Tabelle 3.1: Elastische Konstanten von NiAl nach [69] zur Berechnung von
Egpz und Egg, fiir die weiche und harte Orientierung sowie fiir die hier ver-
wendeten Risssysteme.

Efpz (GPa) Etsz (GPa)
C,(GPa) C,(GPa) C. (GPa)  weich hart weich hart

199 137 16 170 195 125 151

Findet die Belastung entlang der <100>-Achse statt, wird in der Literatur
von einer harten Orientierung gesprochen [68]. Ansonsten wird von wei-
chen Orientierungen berichtet, da hier die plastische Verformung bei
Raumtemperatur und darunter von <100>-Versetzungen getragen werden
kann [71]. Fiir den Fall der harten Orientierung entfallt jedoch die aufge-
l6ste Schubspannung auf die <ioo>-Versetzungen. Konsequenterweise
werden bei deutlich hoheren aufgelosten Schubspannungen erst <ii>-
Versetzungen aktiv, wie von Field et al. [72] oder Loretto und Wasilewski
[73] in Druckversuchen gefunden wurde. Hierbei ergeben sich sehr hohe
Flief3spannungen von bis zu 1400 MPa bei Raumtemperatur. Fir Zugver-
suche hingegen wird eine ausgepragte Sprodigkeit fiir beide Orientierun-
gen unterhalb des Spréd-Duktil-Ubergangs (engl. brittle-ductile
transition, BDT), der fiir NiAl zwischen ca. 320 °C und 370 °C liegt [72,74],
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festgestellt. Fiir die harte Orientierung wird bis nahezu 320 °C keine plas-
tische Verformung bei Bruchspannungen von 1200 MPa bis zu 1400 MPa
beobachtet. Fiir verschiedene weiche Orientierungen werden bei Raum-
temperatur Streckgrenzen bis zu ~210 MPa bei weniger als 1% plastischer
Dehnung bestimmt [72,75,76]. Genau wie fiir die harte Orientierung gilt
auch fiir die weichen Orientierungen, dass erst ab etwa 320 °C plastische
Dehnungen prazise ermittelt werden konnen. Durch die Zugabe von ge-
ringen Mengen an Legierungselementen wie Eisen, Molybdan oder Galli-
um (zwischen 0,1-0,25 at%) wurde von Darolia et al. [77] eine Erh6hung
der Duktilitdt bei an Raumtemperatur durchgefiihrten Zugversuchen ge-
funden. Die durch das Mikrolegieren bewirkte Herabsetzung der hohen
Ordnungsenergie von NiAl unterstiitzt Gleitprozesse und erhoht somit
die plastische Verformung.

In der Literatur finden sich zahlreiche bruchmechanische Untersuchun-
gen an einkristallinen makroskopischen NiAl-Proben, aus welchen wiede-
rum das markante Anisotropieverhalten von NiAl erkennbar ist. So liegt
die experimentell bestimmte Bruchzahigkeit fiir die weiche Orientierung
bei Raumtemperatur zwischen 2-3 MPa-m"* [66,78] und 5 MPa-m"* [79].
Diese Spanne zeigt, dass die Ermittlung der Bruchzahigkeit bei NiAl von
der Priifmethodik - und hier insbesondere von der Beschaffenheit des
Anrisses — abhdngig sein kann und Stochiometrieeffekte und Verunreini-
gungen berticksichtigt werden miissen [79]. Aus diesem Grunde wird der
von Bergmann et al. [78] angegebene Wert von ~2 MPa-m"” als Referenz
fir diese Arbeit genommen. Hier wurden mittels einer besonderen
Druckermiidungs-Technik scharfe Anrisse in grofde, den Kriterien des
ASTM Standards E 399 entsprechende Vierpunktbiegeproben erzielt.
Uberdies liegt die chemische Analyse der hochreinen stéchiometrischen
Einkristalle genau vor. Uber theoretische first-principles Berechnungen
zur Spaltbruchenergie von Yoo und Fu [80], in denen der Einfluss von
Plastizitat nicht zum Tragen kommt (T =0 K), ist eine Ermittlung der
bevorzugten Spaltbruchflichen fiir Ubergangsmetall-Aluminide méglich.
Fir NiAl sind dies die {n0}-Flachen und Bruchzihigkeiten von knapp un-
ter 1 MPa-m"> wurden fiir entsprechende Risssysteme im Falle von ideal-
sproden Einkristallen berechnet.

Fir die harte Orientierung wird eine erhohte Bruchzahigkeit von
6,4 MPa-m"? [81], welche iiber das CTOD-Verfahren fiir Vierpunktbiege-
proben quantifiziert wurde, angegeben. Werte reichen aber auch bis zu
~9 MPa-m"* [82]. Die Anisotropie in der Bruchzihigkeit ist auf die hohe
Ordnungsenergie von NiAl zuriickzufiihren, die zu bevorzugten Spalt-
bruchflachen fiihrt. Je weiter die Rissebene von der Spaltbruchebene
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entfernt liegt, desto hoher ist die Bruchzdhigkeit. Des Weiteren fiihrt die
Zugabe des Legierungselementes Eisen von 0,14 Gew.-% sowohl in der
weichen als auch in der harten Orientierung zu einer leichten Erh6hung
der Bruchzdhigkeit fiir Experimente bei Raumtemperatur [83].

3.2  Wolfram

Das kubisch-raumzentrierte (krz) Ubergangsmetall Wolfram wurde eben-
falls ausgiebig in Hinsicht auf die mechanischen Eigenschaften unter-
sucht. Wiederum sollen im Folgenden die fiir diese Arbeit relevanten Er-
gebnisse in Kiirze fiir Ein- sowie Polykristalle zusammengefasst werden.
Auf Grund seiner nahezu perfekten elastischen Isotropie sind lediglich
der E-Modul von 411 GPa und die Querkontraktionszahl v von 0,28 zur
Bestimmung der Bruchzdhigkeit beziiglich der elastischen Konstanten zu
kennen. Die Dichte liegt bei 19,3 g/cm? unter Normalbedingungen, die
Schmelztemperatur ist mit 3420 °C tiberdurchschnittlich hoch auf Grund
der kovalenten Atombindung und die Gitterkonstante betragt bei Raum-
temperatur 0,3165 nm.

Einkristalle

Die von Argon und Maloof [84] aus Zugversuchen an einkristallinem Ma-
terial mit niedrigem Verunreinigungsgehalt erhaltenen Daten zeigen eine
ausgepragte Dehnraten- und Temperaturabhangigkeit. Fiir eine niedrige
Dehnrate von 10™ /s, bei der sich die Dehnratenempfindlichkeit nicht
mehr entscheidend auf die FliefSspannung auswirkt, erhielten sie eine
Streckgrenze von ~230 MPa und eine hohe Verfestigungsrate fiir <100>-
ausgerichtete Proben bei Raumtemperatur. Die Autoren bestimmten so
eine Zugfestigkeit von nahezu goo MPa und wiesen hierfiir Gleitsysteme
vom Typ {no}<11> sowie {n2}<mi> nach.

Beziiglich seines Verformungs- und Bruchverhaltens am BDT wurde
Wolfram von Riedle und Hartmaier in ihren Dissertationen durch Expe-
rimente bzw. Simulationen detailliert erforscht [65,85]. Riedle fiihrte
Dreipunktbiegeversuche an gekerbten Proben durch und untersuchte den
Einfluss der Temperatur und der Belastungsrate auf den BDT. Dabei fand
er fiir eine vorgegebene Kristallorientierung der Probe eine Verschiebung
des BDT hin zu hoheren Temperaturen fiir grofder werdende Belastungs-
raten. Jedoch sank die Bruchzdhigkeit ebenfalls mit steigender Belas-
tungsrate fiir eine beliebige konstant gehaltene Temperatur im Bereich
bis zum BDT. Erklart wurde dies tiber die Versetzungsmobilitat, die in
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diesem Regime der vorherrschende Faktor ist [86]. Ist im Gegensatz hier-
zu die thermische Aktivierung von Versetzungsquellen nicht gegeben
bzw. sind zu wenige aktive Quellen vorhanden, so ist die Nukleation von
Versetzungen der entscheidende Faktor.

Des Weiteren beeinflusst die kristallographische Ausrichtung mit einem
entsprechend verdnderten Risssystem die Bruchzahigkeit sowie den BDT.
Dies zeigt, dass der intrinsische Spaltbruchvorgang stark anisotrop ist.
Proben mit einer {no}-Rissebene ergaben beispielsweise eine hohere
Bruchzahigkeit als Proben mit {100}-Rissebene [87-89]. Die Autoren erlau-
terten dies mit dem sogenannten lattice trapping - Effekt. Dieser besagt,
dass der beim Bruchprozess fortschreitende Riss auf Grund des diskonti-
nuierlichen Kristallgitters ,eingefangen® wird [90]. Dies fithrt zu der Erkla-
rung weshalb die Anisotropie im Spaltbruchverhalten bei Wolfram nicht
von der thermodynamischen Theorie von Griffith fiir den Sprédbruch [3]
erklart werden kann. Die Theorie unterschatzt die Bruchzdhigkeit folg-
lich. So stellen die {100}-Ebenen trotz ihrer gegeniiber den dichtest ge-
packten {no}-Ebenen erhohten Oberflichenenergie die bevorzugten
Spaltbruchflachen dar.

Bei Versuchsreihen zum Einfluss plastischer Vorverformung auf die
Bruchzdhigkeit wurde bei sehr niedrigen Temperaturen (ca. -200 °C) eine
gegeniiber nicht vorverformten Proben erhohte Bruchzahigkeit gemessen.
Dies wird von den Autoren damit erklart, dass die in der Umgebung der
belasteten Rissspitze befindlichen Versetzungen als Quellen fiir neue Ver-
setzungen wirken. Letztere sorgen fiir eine Abschirmung der Rissspitze
und folglich eine hohere Bruchzdhigkeit. Eine Umkehr dieses Effekts wird
jedoch mit ansteigender Temperatur beobachtet. In diesem Bereich wir-
ken sich die durch Kaltverfestigung erhohte Flief3spannung sowie die be-
grenzte Versetzungsmobilitit negativ auf die Bruchzdhigkeit aus. Der
BDT wird dabei zu hoheren Temperaturen verschoben [86].

An Hand diskreter Versetzungsmodelle konnte Hartmaier [85] die be-
schriebenen experimentellen Ergebnisse von Riedle an Wolfram genauer
beleuchten. So wird dargestellt, dass die Rissspitzenplastizitat als mikro-
plastische Verformung zu betrachten ist, bei der nicht die Schraubenver-
setzungen - wie sonst tblich in kubisch-raumzentrierten Massivmateria-
lien - die Trager der plastischen Verformung darstellen. Wiirden lediglich
Schraubenversetzungen betrachtet werden, so wiirde die Bruchzdhigkeit
im Temperaturbereich unterhalb des BDT stark unterschatzt werden. Ihre
Bewegung durch das Kristallgitter bedarf einer sechsmal grofderen thermi-
schen Aktivierungsenergie von ungefihr 1,8 eV gegeniiber Nicht-
Schraubenversetzungen.
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Hartmaier und Gumbsch [91] stellten weitere Berechnungen zur Aktivie-
rungsenergie des BDT an. Dabei bemerkten sie, dass selbst fiir Materialien
wie Wolfram mit einem Spannungsexponenten m # 1 und selbst bei einer
Temperaturabhdngigkeit des Spannungsexponenten die Aktivierungs-
energie fir den BDT konstant ist. Sie ist identisch mit den experimentell
ermittelten Werten fiir Versetzungsgleiten. In einer weiteren Arbeit bear-
beiteten die gleichen Autoren die Fragestellung, ob die von aufen auf die
Probe aufgeprdgte Belastungsrate in die unmittelbare Umgebung der
Rissspitze als Dehnrate oder Spannungsintensititsfaktorrate iibermittelt
wird [92]. Es ist hierbei bekannt, dass eine an der Rissspitze erzeugte Ver-
setzung durch das von ihr geschaffene elastische Spannungsfeld die Riss-
spitze abschirmt und zu einer Verringerung des lokalen Spannungsinten-
sitatsfaktors fithrt [93]. Erst wenn sie sich von der Rissspitze fortbewegt
und die dufdere Last weiter erhoht wird, steigt der lokale Spannungsinten-
sitatsfaktor weiter an.

Polykristalle
Margevicius et al. [94] untersuchten das Bruchverhalten und die Bruchza-

higkeit fiir rundgehdmmerte polykristalline Wolframproben bei -200 °C
und Raumtemperatur. Die Kérner zeigten dabei eine ausgepragte Textur
in Langsrichtung der extrudierten Stabe auf. Dies fiihrte zu vorwiegend
transgranularem Versagen auf den {10}-Spaltbruchflichen, wenn die Pro-
benldngsachse ebenfalls in Langsachse der Stabe gewahlt wurde. Fiir der-
artige Proben wurden bei Raumtemperatur Bruchzdhigkeiten von etwa
12,6 MPa-m"” errechnet, wohingegen fiir Proben, die quer zur Extrusions-
richtung pripariert wurden, lediglich etwa 8,0 MPa-m"* bestimmt wur-
den. Bei letzteren Proben fand primdr intergranulares Bruchverhalten
entlang der elongierten Korner statt. Die Autoren folgerten aus dem Ver-
gleich der Versuche bei den beiden unterschiedlichen Temperaturen, dass
sich fiir die Polykristalle anders als fiir Einkristalle im untersuchten Tem-
peraturbereich plastische Verformung nicht mafdgeblich auf die Bruchza-
higkeit auswirkt.

Die Arbeiten von Rupp et al. [95,96] lieferten sehr dhnliche Ergebnisse. An
Hand von gesintertem und anschlieflend gewalztem Material wurden
mittels in-situ Dreipunktbiegeversuche drei beziiglich des texturierten
Materials verschiedene Rissfrontorientierungen untersucht. Fiir Versuche
bei Raumtemperatur fanden sie genau wie Margevicius et al. [94] eine
erhohte Bruchzihigkeit mit etwa 13,3 MPa-m'> fiir die Proben, deren
Langsachse parallel zur Walzrichtung war. Fiir die anderen beiden Pro-
benorientierungen werden Werte um die 8,2 MPa-m"? angegeben. Unab-
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hangig von der Orientierung zeigten alle Proben sprodes Verhalten. Der
Einfluss der Belastungsrate ergab, dass selbst wenn der Einfluss der Belas-
tungsrate lediglich fiir zwei der drei Probenorientierungen gegeben war,
die errechneten Aktivierungsenergien fiir den BDT sehr gut mit denen
von Einkristallen tibereinstimmten [91]. Die Autoren schlossen hieraus,
dass die Verformungsmechanismen am BDT dieselben sind.

Auch Gludovatz et al. [97] fanden, dass insbesondere die durch das Her-
stellungsverfahren (beispielsweise Sintern, Schmieden oder Tiefziehen)
eingestellte Mikrostruktur einen groflen Einfluss auf die Bruchzahigkeit
sowie die -mechanismen unterhalb des BDT haben. Fiir polykristallines
Reinmaterial erhielten sie deshalb fiir die Bruchzadhigkeiten eine grofde
Spanne zwischen 5,1 - 35,1 MPa-m"* bei Raumtemperatur fiir verschiedene
Testgeometrien. Uber das Verfahren der Ultrahochverformung (engl.
severe plastic deformation, SPD) war es Faleschini et al. [98] moglich die
Raumtemperatursprodigkeit von ultrafeinkdrnigem Wolfram mit einer
Korngréfie von ca. ~300 nm von zu Beginn etwa 5 MPa-m"* (gesintert) auf

1/2 ¢

bis zu 20-30 MPa-m"* je nach Verformungsgrad zu erhohen.

3.3 Probenmaterial und -praparation

Eine Ubersicht der in dieser Arbeit untersuchten Materialien und ihrer
Bezeichnung ist in Tabelle 3.2 gegeben.

Tabelle 3.2: Ubersicht der in der Arbeit verwendeten Proben.

Material Korngrof3e Risssystem Bezeichnung
Ba-NiAl Einkristall ~ Weich <110> {10} NiAl weich
Einkristall Hart <110> {100} NiAl hart

B2-NiAl + Einkristall =~ Weich <110> {no} ~ NiAl(Fe) weich
0,14 Gew.-% Fe  Einkristall Hart <110> {100} NiAl(Fe) hart

Einkristall <100> {100} W-SX
Wolfram Einkristall <100> {100} W-SX-pl.
790 nm - W-UFG

Die stochiometrischen NiAl- und NiAl(Fe)-Einkristalle stammen aus
friheren Arbeiten von Thome [66] und Bergmann [83]. Fir die
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eisenhaltigen Proben wurde dabei entsprechend weniger Nickel eingewo-
gen. Um eine bessere Vergleichbarkeit mit den Ergebnissen aus der Arbeit
von Thome zu bekommen, wurden die gleichen Risssysteme in den Mik-
robiegebalkenversuchen betrachtet. Die Wolfram-Einkristalle stammen
ebenfalls noch von einer fritheren Studienarbeit von Scharfe [99]. Die
plastische Vorverformung in dem im Folgenden W-SX-pl. genannten Ein-
kristall betragt hierbei ca. 1%, welche kontrolliert per Druckversuch ein-
gebracht wurden.

Um nicht nur die Auswirkung hoher Versetzungsdichten, sondern zusatz-
lich den Einfluss von Korngrenzen auf die plastische Verformung sowie
die Bruchzdhigkeit zu analysieren, wurde eine Wolfram-Probe mit ultra-
feinkorniger (engl. ultrafine-grained, UFG) Mikrostruktur untersucht.
Mittels des Verfahrens der Hochdrucktorsion [100] wurde iiber grofde
Probenbereiche hinweg eine homogene und nahezu untexturierte Mikro-
struktur mit einer mittleren Korngr6fle von ca. goonm (Medi-
an = 790 nm) eingestellt. Das mit dem Rasterelektronenmikroskop (REM)
aufgenommene Bild in Abbildung 3.2 (a) stellt dabei das Gefiige deutlich
dar. In Abbildung 3.2 (b) ist eine mittels Orientierungsmikroskopie er-
zeugte Messung der inversen Polfigur (IPF) gezeigt. In dem kleinen, je-
doch reprasentativen Probenbereich ist keine Vorzugsorientierung der
Korner zu erkennen. In derartige homogene Bereiche wurden die Mikro-
biegebalken prapariert.

Abbildung 3.2: (a) REM-Bild von W-UFG und (b) Messung mittels Orientie-
rungsmikroskopie, dargestellt im IPF-Farbschema zur Texturanalyse; diin-
ne (>5°) und dicke (>10°) schwarze Linien markieren Korngrenzen.

Zur erfolgreichen Durchfithrung der Mikrobiegebalkenversuche ist eine
sorgfaltige Probenpraparation notwendig. Die Balken werden aus experi-
mentellen Griinden an der Materialoberflache in der Niahe der Proben-
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kanten geschnitten. In diesem Bereich muss sichergestellt sein, dass die
wahrend der mechanischen Probenpriparation eingebrachte oberfla-
chennahe Verformung eliminiert ist. Aus diesem Grunde wurden die Pro-
ben nach den konventionellen Schleif- und anschlief3enden Politurschrit-
ten stets elektropoliert.

Eine Ubersicht der fiir die jeweiligen Materialien nach dem konventionel-
len Schleifen vorgenommen Praparationsschritte ist in Tabelle 3.3 aufge-
zeigt. So wie von Igbal et al. [46] beschrieben, wurde in einem abschlie-
3enden Schritt die tiefenregistrierende Hartepriifung zur Analyse der
Oberflachenbeschaffenheit der Proben genutzt.

Tabelle 3.3: Metallographische Prdparationsschritte und -parameter fiir die
verwendeten Materialien.

Elektropolitur
Politur Vibra-Politur Spannung
Elektrolyt (Dauer)

NiAl / OP-S + H,o0,

NiAl(Fe)  (Verh. 9/1) OP-S (24 h) Struers A3 50V (10 s)

bis 1 um
(Diamant)

0,4 g NaOH +

Wolfram 100 ml Hyo

OP-S (24 h) 8V (60 s)
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4 Experimentelle Versuchsdurchfiihrung

41 Probenherstellung mittels FIB

Fir diese Studie wurden Mikrobiegebalken in verschiedenen Grofiendi-
mensionen mit fokussierten Ionenstrahlen (engl. focused ion beam, FIB)
hergestellt. Dabei werden typischerweise Galliumionen mit 30 kV aus
einer Flissigmetall-lonenquelle mittels elektrostatischer Linsen auf eine
Probenoberfliche beschleunigt, an der ein lokaler und prazise steuerbarer
Materialabtrag stattfindet. Gallium hat gegeniiber anderen Elementen die
Vorteile, dass es bei Raumtemperatur bereits im fliissigen Aggregatzu-
stand vorliegt, und dass eine relativ lange Betriebsdauer der Ionenquelle
von bis zu ~2000 Arbeitsstunden erzielt wird. Dariiber hinaus ist es hoch-
vakuumtauglich und liefert durch seinen grof3en lonenradius mit entspre-
chender Masse einen gewiinscht hohen Impulsiibertrag beim Sputterpro-
zess. Bei diesem werden die lonen in die Materialoberfliche implantiert,
wobei Gitterdefekte wie beispielsweise Leerstellen und Versetzungsloops
im Falle von kristallinen Materialien entstehen und Atombindungen ge-
brochen werden. Des Weiteren wird der oberflichennahe Bereich - je
nach Materialeigenschaften und Winkel des eintreffenden Strahls - bis zu
~100 nm amorphisiert. Neben dem gezielten Materialabtrag werden au-
8erdem Sekundarelektronen (SE) sowie -ionen generiert, die zur Bildge-
bung genutzt werden kénnen.

Die beiden zur Herstellung der Mikrobiegebalken verwendeten Zwei-
strahlgerdte, bei denen eine Kombination der REM- mit der FIB-Technik
stattfindet, waren das Crossbeam 1540 EsB (Carl Zeiss AG, Deutschland)
und das Helios NanoLab 600i (FEI company, USA). Die Herstellung der
gekerbten Balkengeometrien erfolgte stets an den jeweiligen Probenkan-
ten, wie in Abbildung 4.1 demonstriert, um rechtwinklige freistehende
Strukturen zu ermoglichen. Es wurden verschiedene Groflenverhdltnisse
realisiert. Die kleinsten Balken hatten Probendimensionen mit einem
Verhadltnis von Lange zu Hohe zu Breite von etwa 3 pm / 0,9 pm / 0,5 pm
und die grofdten Balken von 24 pm /16 pm /13 um. Ab diesen letzten Di-
mensionen stofdt die FIB-Technik an ihre Grenze und die Produktion
einer groferen Probenanzahl wird zu zeit- und ressourcenintensiv. Es
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wurde jedoch mit den hochsten zur Verfligung stehenden Ionenstromen
(bis 65 nA) zusatzlich ein Balken in Wolfram mit den Verhaltnissen von
72 um / 45 pm / 25 pm prapariert, um eine bessere Abschdtzung fiir die
spater diskutierten Grofieneffekte zu erzielen.

Abbildung 4.1: Herstellung der Mikrobiegebalken mittels FIB. (a)-(d) sche-
matische Darstellungen zu den einzelnen Prozessschritten; Pfeile zeigen die
Richtungen der einfallenden Ionen bei 30 kV an und (e) REM-Bild von fertig
prdparierten Mikrobiegebalken in Wolfram mit Angabe der Kristallorientie-
rung.

Fir die Vorschnitte wird zuerst eine diinne Wand (a) hergestellt und im
Anschluss ein erster Freischnitt zu einem Steg (b) durchgefiihrt. Dabei
kommen je nach gewiinschter Grofde fokussierte Ionenstrome zwischen
2-20 nA zum Einsatz. Somit nehmen diese beiden Schritte (a) und (b)
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zusammen nicht ldnger als 1h pro Geometrie in Anspruch. Nach der
Durchtrennung dieses Stegs (c), wodurch zwei noch ungekerbte Biegebal-
ken entstehen, werden die linienférmigen Anrisse geschnitten (d). Dabei
werden moglichst niedrige Ionenstrome eingestellt, um entsprechend
scharfe Anrisse zu erzielen. Jedoch diirfen die Schnitte zur Vermeidung
von Driftproblemen jeweils nicht langer als etwa 9o s betragen. So stehen
Strome zwischen 10 pA und 1 nA je nach Anrisstiefe zur Auswahl. Die An-
risse wurden fiir alle Balken mit senkrecht einfallenden Ionen geschnit-
ten. Eine Uberpriifung der Anrisstiefe sowie der Anrissgiite erfolgte dabei
fir jede Probe zuvor im Vollmaterial durch das Schneiden mehrerer Li-
nien bei verschiedenen lonenstromen sowie Zeitintervallen mit anschlie-
3ender Querschnittsanalyse. Es stellten sich zwei gleich gute Vorgehens-
weisen zur Einbringung der Anrisse heraus. Sie sind in Abbildung 4.2 na-
her illustriert.

(@) \ (b) \
. Abrundungseffekt Steg
=) anal
/g /) (] [PE

> >

<> >

B Bﬁna/ B Bﬁnal

Abbildung 4.2: Vorgehensweisen bei der Anrisserzeugung mittels FIB (rote
gestrichelte Linie): (a) Schneiden mit Abrundungseffekt und (b) Schneiden
mit erzeugtem Steg.

Es ist unmdglich, einen homogenen Anriss iiber die gesamte Breite hin-
weg mit einem Schneidevorgang zu erzeugen. Wird der linienférmige
Schnitt, wie in (a) gezeigt ist, iber die Breite hinaus angelegt, wird ein
unerwiinschter Abrundungseffekt zu den Seiten hin geschaffen. Bei der in
(b) dargestellten Vorgehensweise bleiben seitliche Stege zuriick. Matoy et
al. [10] nutzten die zuletzt genannte Vorgehensweise, um scharfe Anrisse
fir ihre sproden Materialien zu erzeugen. Jedoch zeigte sich bei Testver-
suchen in NiAl und Wolfram, dass sich die Stege plastisch verformten und
so die Messergebnisse verfdlscht wurden. Durch eine seitliche Politur der
Proben waren fiir beide aufgezeigten Vorgehensweisen die Biegebalken
auf ihre gewiinschte Breite einstellbar. Dies erfolgte bei reduzierten Io-
nenstromen von 200-500 pA bzw. 2-10 nA fiir die kleinen bzw. grofien
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Geometrien. Bei der Uberpriifung der Anrisse mittels hochaufgeldster
REM-Aufnahmen wurden so Kerbradii von ca. 20 nm (bei 10 pA) und etwa
60 nm (bei 1 nA) gemessen. Derart homogene Anrisse sind mit einem seit-
lichen Schneiden nicht erreichbar. Je nach Balkengrofie wurden die Anris-
se zwischen 0,5 pum und 4 pm vom Vollmaterial entfernt angebracht, um
sicherzustellen, dass sich die Balkeneinspannung nicht plastisch verformt.
Samtliche Schnitte, auch die Anrisse wurden bei 30 kV Beschleunigungs-
spannung durchgefiihrt, da nur so ausreichend fokussierte Schnitte mog-
lich waren.

In Abbildung 4.3 ist ein Balken gezeigt, so wie er fiir einen in-situ Versuch
im REM eingesetzt wurde. Dabei Ist F die vom Kraftmesssystem aufge-
brachte Kraft, L der Hebelarm zwischen Kraftangriffspunkt und Anriss,
W die Balkenhohe, B die Balkendicke und a die Anrisslange.

(b) |weich <100>
<110> .
<110

Abbildung 4.3: (a) REM-Bild eines Mikrobiegebalkens in B2-NiAl zur Durch-
fiihrung eines in-situ Versuches und (b) die kristallographische Orientie-
rung mit entsprechend ausgerichteter Elementarzelle fiir die beiden unter-
suchten Risssysteme.
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REM-Bilder wurden vor und nach der Durchfiihrung der Biegeexperimen-
te stets zur Vermessung der Balkendimensionen genutzt. Auf Grund einer
leichten Abweichung des Querschnitts von der rechtwinkligen Geometrie
wurden die Langen W und B dabei stets in Bezug auf die Seitenflaichen
bzw. Ober- und Unterflache gemittelt. Das Schneiden des Anrisses mit
einem lonenstrom von 10 pA ermoglichte ein homogenes Aspektverhalt-
nis a/W = 0,3 sowie einen kleinstméoglichen Kerbrundungsradius r.

4.2 Einfluss der Probenpraparation mittels FIB

Neben den zahlreichen Vorteilen, die die FIB-Technik bei der Herstellung
von konturgenauen Proben bis zum Submikrometerbereich bietet, erge-
ben sich ebenfalls Nachteile. Die Auswirkung der geschadigten Rand-
schicht der mittels FIB praparierten Proben auf das Materialverhalten ist
stets zu tberpriifen. Gemafd verschiedener Analysemethoden wie Trans-
missionselektronenmikroskopie (TEM) [43], Rontgenbeugung [101,102]
oder auch Atomsondenmikroskopie [103] sind die FIB-geschddigten Be-
reiche fiir diverse Materialien experimentell bestimmbar. Fiir eine Prapa-
ration mit Ga-lonen hangen diese Bereiche vom Material und dessen Mik-
rostruktur, sowie von der angelegten Beschleunigungsspannung und von
der Bestrahlungsrichtung ab.

Fiir die in dieser Arbeit untersuchten einkristallinen Materialien NiAl und
Wolfram wurden TEM-Untersuchungen durchgefiihrt. Ziel war es dabei,
die amorphe Randschicht sowie den Bereich der plastischen Verformung
im Material auf Grund der Implantation von hochenergetischen Ga-lonen
zu quantifizieren. Die generelle Bearbeitung simtlicher Konturen der
Mikrobiegebalken fand auf die schonendere Variante bei parallelem
Schneiden statt. Jedoch wurde der Anriss, dessen Konturgenauigkeit vor-
rangig ist, und der den Bruchprozess mafdgeblich beeinflusst, bei senk-
recht einfallenden Ionen geschnitten. Aus diesem Grund wurden Bereiche
des Vollmaterials mit senkrecht einfallenden Ga-Ionen, die mit 30 kV be-
schleunigt wurden, behandelt. Im Anschluss erfolgten Zielpraparationen
zur TEM-Analyse, welche in Abbildung 4.4 fiir die beiden Materialien
dargestellt sind.

Es ist deutlich erkennbar, dass die Gesamtgrofde der geschadigten Schicht
in Wolfram etwa 250 nm betrdgt. Direkt an der Grenzfliche zwischen
Wolfram und der Pt-Schicht befindet sich eine homogene schwarz er-
scheinende Schicht von ca. 30 nm, die vermutlich die amorphe Rand-
schicht darstellt. Die restliche Schicht ist stark verformt, was an den
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Versetzungen, welche fiir den dunklen Kontrast in diesem Bereich sorgen,
liegt. Mittels des Beugungsbildes, das ebenfalls eingezeichnet ist, wird
jedoch klar, dass dieser Bereich dennoch weiterhin seine kristalline Struk-
tur beibehdlt. Fiir NiAl betragt die geschadigte Schicht lediglich ca.
70 nm. Die amorphe Randschicht ist auch kleiner als bei Wolfram und
betragt etwa 10 nm. Wiederum wird durch das Beugungsbild erkenntlich,
dass der GrofSteil der Schicht kristallin bleibt. Es wird aus den Untersu-
chungen an beiden Materialien deutlich, dass der Anteil der amorphen
Schicht, fiir die es keinen eindeutigen Nachweis gibt, klein im Vergleich
zur verformten Schicht ist. Im Hinblick auf die in dieser Arbeit gezeigten
Biegebalkengrofien ist die Auswirkung dieser amorphen Schicht auf die
Ergebnisse der Bruchversuche vernachlassigbar.

100 nm|

Abbildung 4.4: TEM-Aufnahmen im Hellfeld mit Beugungsbildern aus den
geschddigten Bereichen von (a) Wolfram und (b) NiAl

4.3  In-situ Versuche im Rasterelektronenmikroskop

In-situ Experimente im REM ermdglichen Untersuchungen von Proben
mit sehr kleinen Dimensionen im Mikro- bis hin zum Submikrometerbe-
reich [104]. Nur so kdnnen oft erst die mechanischen Eigenschaften von
einzelnen mikrostrukturellen Elementen wie Korngrenzen [44], Ausschei-
dungen und Grenzflachen [59] ermittelt und verstanden werden. Auch bei
der Charakterisierung sehr diinner Schichten haben sich in-situ Versuche
als duferst wertvoll erwiesen [58,105]. Des Weiteren konnen gerade bei
den im Folgenden vorgestellten in-situ Bruchexperimenten das Verfor-
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mungsverhalten um die Rissspitze, sowie Bruchmerkmale wie die Rissini-
tilerung und -ausbreitung genau untersucht werden. Schlief3lich sind nur
durch in-situ Versuche Methoden wie die des Rissspitzenoffnungsverfah-
rens auf dieser Groflenskala einsetzbar.

431  Aufbau und Kraftmesssystem

Fir die hier durchgefiihrten in-situ Versuche im REM (Crossbeam 1540
EsB) wird ein MM3A-EM Mikromanipulator mit angebrachtem Kraft-
messsystem FMS (engl. force measurement system) der Firma Kleindiek
Nanotechnik (Deutschland) auf der REM-Plattform befestigt, wie in Ab-
bildung 4.5 zu sehen.

1 wini

Probenhalter

Abbildung 4.5: (a) Aufbau der in-situ Versuchsvorrichtung mit dem in alle
drei Raumrichtungen beweglichen Mikromanipulator, (b) das aufsteckbare
Kraftmesssystem und (c) der zur Krafteinleitung bestimmte Biegearm.

Auf einem REM-Probenhalter, der am anderen Ende dieser Plattform be-
festigt wird, ist die Probe montierbar. Das Vorjustieren des Aufbaus findet
unter einem Makroskop statt, so dass lediglich die Feinanndaherung des
aus Siliziumnitrid bestehenden Biegearms an die Probe mittels Piezoakto-
ren im REM geschieht. Fiir eine begrenzte mechanische Durchbiegung
des Biegearms, auf dem sich eine piezoresistive Schicht befindet, ist eine
entsprechende elektrische Spannung messbar. Wird die Durchbiegung
der Kraftmessspitze (bestehend aus Biegearm und piezoresistiver Schicht)
vor ihrem Einsatz tiber eine nachgiebige Referenznadel mit bekannter
Steifigkeit kalibriert, so kann die elektrische Spannung tiber eine direkte
Proportionalitdt in ein Kraftsignal tiberfiihrt werden. Fiir genauere Details
zur Kalibrierung sei an dieser Stelle auf die Arbeit von Igbal [62] verwie-
sen. Mit diesem Kraftmesssystem sind maximal Krafte bis ca. 500 pN zu
erreichen. Dies verdeutlicht, dass auch nur entsprechend kleine Proben
getestet werden konnen.
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4.3.2  Digitale Bildkorrelation

Neben den direkten Beobachtungen der Verformungs- und Bruchmecha-
nismen, ist es das Ziel, aus den in-situ Versuchen Kraft-Verschiebungs-
kurven zur Bestimmung der Bruchzdhigkeit zu gewinnen. Das Vorgehen
ist in Abbildung 4.6 exemplarisch fiir ein Biegeexperiment illustriert.
Jedoch kénnen mit dem Kraftmesssystem einzig Krafte als Funktion der
Zeit aufgezeichnet werden und eine Bestimmung der Verschiebungen ist
nur indirekt tiber die digitale Bildkorrelation (engl. digital image correla-
tion, DIC) moglich. Zur Verwendung kam die Analysesoftware Veddac 5.1
(Chemnitzer Werkstoffmechanik GmbH, Deutschland). Hierfiir wird der
Versuch per Video mit einer voreingestellten Bildaufnahmerate aufge-
zeichnet, um im Folgenden die aus dem Video extrahierten Bilder pas-
send mit dem aufgenommenen Kraft-Zeit-Verlauf zu korrelieren.

Die Helligkeits- und Kontrastverhadltnisse sowie die Scanrate sind dabei
von grofder Bedeutung fiir eine erfolgreiche digitale Bildkorrelation. Die
Scanrate darf weder zu hoch, da sonst der Rauschpegel in den Aufnahmen
zu grofd ist, noch zu niedrig sein, da sonst zu wenige Bilder fiir die DIC
zur Verfigung stehen. Beste Bedingungen wurden im Inlens-Modus bei
moglichst kleinem Arbeitsabstand von etwa 5 mm erzielt. Auf Grund der
einzig manuell steuerbaren Durchbiegung des Mikrobiegebalkens mittels
der Kraftmessspitze, ist ein verschiebungskontrolliertes Experiment nicht
durchfithrbar. Deshalb wurde stets auf eine lastratenkontrollierte
(dF/dt = const.) Versuchsdurchfithrung geachtet, wie in Abbildung 4.6 (c)
erkennbar ist. Da die nach LEFM ausgewerteten Spannungsintensitatsfak-
toren K;gpy neben der Kraft lediglich von der Geometrie abhdngig sind,
wurden auf diese Weise einigermafden konstante Raten dK/dt zwischen
0,10 - 0,20 MPa-m"?/s erhalten. Eine rein verschiebungskontrollierte
Durchfiihrung ist auch deshalb nicht zu bewerkstelligen, da sich der Bie-
gearm aus Geometriegriinden bei der Durchbiegung nicht nur wie ge-
wiinscht in y-Richtung, sondern auch in x-Richtung verschiebt, wie aus
Abbildung 4.6 (b) ersichtlich ist. Dies wurde bei der Berechnung des He-
belarms L berticksichtigt.
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Abbildung 4.6: (a) REM-Bild vor Beginn des Experiments mit ausgewdhltem
Bereich (blaue Linie) fiir die DIC und (b) vergréfierte Ansichten des in (a)
gelb umrandeten Gebiets fiir zunehmende Verschiebungen, ersichtlich an
der gestrichelten weifsen Startlinie. In (c) sind sowohl der direkt erhdltliche
F(t)-Verlauf (grau) als auch der mittels DIC ermittelte F(h)-Verlauf (gelb)
fiir das in (b) gezeigte Experiment dargestellt.
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4.4  Tiefenregistrierende Hartepriifung

Das mechanische Testverfahren zur tiefenregistrierenden Hartepriifung,
auch Nanoindentierung genannt, hat sich in den vergangenen drei Jahr-
zenten stark entwickelt [106]. Es hat gegeniiber den konventionellen
Techniken zur Hartepriifung einige unverzichtbare Vorteile, die dafiir
sorgen, dass sich dieses Messverfahren - ausgemacht an der sehr grofden
Zahl an wissenschaftlichen Veroffentlichungen - grofier Beliebtheit er-
freut. Eine grofde Anzahl an lokalen mechanischen Eigenschaften konnen
direkt aus den aufgenommenen Kraft-Eindringkurven, wovon eine sche-
matisch in Abbildung 4.7 dargestellt ist, gewonnen werden.

max

Belastung\

Kraft, F

Entlastung

Eindringtiefe, h

Abbildung 4.7: Schema fiir eine Kraft-Eindringkurve aufgenommen mit ei-
ner Berkovich-Pyramide in einem elastisch-plastischen Material.

Dazu zahlen klassisch die Harte und der Elastizitatsmodul aber auch die
Flief3spannung und das Verfestigungsverhalten sind beispielsweise indi-
rekt tiber Simulationen erhaltlich [107,108]. Vorteilhaft ist zudem, dass
die zur Hartebestimmung erforderliche Kontaktflache zwischen der Mate-
rialoberfliche und dem Eindringkorper, der in den meisten Fallen die
Geometrie einer Berkovich-Pyramide besitzt, nicht vermessen werden
muss. Es geniigt, die sogenannte Flachenfunktion, also die exakte Geo-
metrie der Spitze des Eindringkorpers, zu kennen. So kann bei einer ge-
wissen Kontakttiefe h, direkt auf die Kontaktfliche A, geschlossen wer-
den. Hierfiir ist die Kontaktsteifigkeit S tiber eine Entlastung zu bestim-
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men. Die von Oliver und Pharr [28] entwickelte Methode beruht darauf,
den oberen Anteil der Entlastungskurve anzufitten. Im Anschluss wird die
Kontaktsteifigkeit tiber die 1. Ableitung dieses Fits nach der Eindringtiefe
an der Stelle von h = h,,,, berechnet.

G (dF )
- dh h=Rmax !

Somit kann direkt durch Kenntnis der Geometrie des Eindringkorpers,
der maximalen Eindringtiefe sowie Last und der Kontaktsteifigkeit die
Kontakttiefe h. ermittelt werden. Werden nun Hartemessungen in einem
Referenzmaterial, dessen elastische Eigenschaften bekannt sind, durchge-
fihrt, so ist die Flachenfunktion des Eindringkorpers bestimmbar. Die
Harte kann somit in den Experimenten bestimmt werden durch:

H — Fmax
A, 4.2

Die tiefenregistrierende Hartepriifung wurde genutzt, um die oberfla-
chennahe Materialschadigung durch hochenergetische Ionenimplantation
zu quantifizieren. Ziel war es hierbei, die Grof3e der geschadigten Schicht,
wie in Abbildung 4.4 gezeigt, zu bestimmen. Dies wurde an Hand von
Hartemessungen bei geringen Eindringtiefen (< 300 nm) ndher analysiert.
Ein dhnliches experimentelles Vorgehen wurde von Shim et al. [109] ge-
wahlt. Sie untersuchten die Effekte, die bei der Herstellung von Mikrosau-
len mit Ga-lonen auftreten und sich auf die mechanischen Eigenschaften
wie die FlieRspannung und das Verfestigungsverhalten auswirken. Sie
fanden auflerdem an Hand von Nanoindentierungen, die sie an einer
elektropolierten bzw. FIB-bestrahlten einkristallinen Molybdanlegierung
durchfiihrten, einen Anstieg der Harte im oberflichennahen Bereich, den
sie auf mikrostrukturelle Veranderungen zuriickfiihrten [110]. Wahrend
Eindriicke in die elektropolierte Oberfliche die niedrigsten Hartewerte
lieferten, stieg die Harte bei Eindriicken in FIB-behandelte Oberflichen
deutlich an. Je steiler die Ionen auf die Oberfliche trafen, desto hoher
waren die gemessenen Hartewerte.

Die in dieser Arbeit durchgefiihrten Messungen wurden mit einem Nano-
indenter XP (Keysight Technologies, USA) im belastungskontrollierten
Modus und mit einer Berkovich-Pyramide durchgefiihrt. Vor der experi-
mentellen Durchfithrung wurde auf eine sehr gute Beschaffenheit der
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Spitze sowie einer genauen Kalibrierung der Flichenfunktion geachtet.
Aufserdem wurde stets fiir alle Experimente eine niedrige maximale Drift-
rate von 0,05 nm/s eingestellt. Fiir die in dieser Arbeit untersuchten Ma-
terialien NiAl und Wolfram wurden, wie in Abbildung 4.8 schematisch
gezeigt, Harteeindriicke analog zu [110] durchgefiihrt.

(a)

Referenz-
Oberflache

Ga-lonen (b) Nanoindentierung

le——
— T

n
—

rr ol —

Abbildung 4.8: Schema zur Quantifizierung der FIB-Schddigung. (a) Mate-
rialabtrag sowie Schddigung eines Ga-Ionen ausgesetzten Bereiches und (b)
Ermittlung der Tiefe dieser beeinflussten Zone mittels Hdrteeindriicke bei
unterschiedlichen Eindringtiefen.

In einem ersten Schritt wurden quadratische Strukturen mit einer Kan-
tenldnge von etwa 200 pum bei senkrecht einfallenden Ionen in NiAl und
Wolfram geschnitten, wie in Abbildung 4.8 (a) vereinfacht dargestellt ist.
Im Anschluss wurden Harteeindriicke mittels Nanoindentierung bei un-
terschiedlichen Eindringtiefen in der zuvor elektropolierten Referenzum-
gebung und in der FIB-behandelten Zone vorgenommen. In Abbildung
4.9 sind die resultierenden Harteverldufe fiir beide Materialien gezeigt.

@) NiAl (b) Wolfram
5,0 T T T T 20 T T T
r % = Ga30kVv ¢ Ga30kV
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Eindringtiefe / nm Eindringtiefe / nm

Abbildung 4.9: Hdrte als Funktion der Eindringtiefe fiir unterschiedliche
Oberflachenbehandlungen fiir (a) NiAl und (b) Wolfram.
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Fir NiAl ergibt sich hierbei ein klassischer Eindringgrofdeneffekt wobei
mit abnehmender Eindringtiefe ein Anstieg der Harte registriert wird [18].
Die Eindriicke in die FIB-behandelte Oberflache liefern bis zu einer Ein-
dringtiefe von etwa 150-200 nm erh6hte Hartewerte. Der Einfluss der ge-
schadigten Schicht ist so klar erkennbar. Fiir die Wolfram-Probe wurden
zur Bestimmung der Auswirkung des Energieeintrags der Ionen in die
Oberfliche zwei bei unterschiedlichen Beschleunigungsspannungen be-
strahlte Felder untersucht. Neben den Referenzeindriicken (Elektropoli-
tur) sind die hieraus gewonnenen Harteverlaufe dargestellt. Fiir die unter-
schiedlichen Bedingungen steigen so die Hartewerte mit abnehmender
Eindringtiefe verschieden stark an, wobei die lonen mit den hochsten
Energien entsprechend die grof3ten Hartewerte bis zu einer Eindringtiefe
von ca. 175 nm liefern. Es ist klar zu erkennen, dass die 5 kV Ga-lonen den
kleinsten Einfluss, der bis etwa 70 nm registrierbar ist, haben. Jedoch war
diese Beschleunigungsspannung nicht einsetzbar. Besitzen die Ionen kei-
ne ausreichende Energie, konnen sie nicht ausreichend fokussiert werden.
Konsequenterweise sind die Anrisse zu unscharf, der Kerbradius zu grof3
sowie die Rissoffnung zu weit.

Ein direkter Zusammenhang zwischen den in Abbildung 4.4 gezeigten
geschadigten Schichten, welche in den TEM-Bildern klar erkenntlich wa-
ren, und den Daten der Nanoindentierungen existiert nicht. Jedoch sind
die fiir beide Materialien erhohten Hartewerte deutliche Beweise fiir die
oberflachennahe Schddigung. Im Falle der 30 kV Ga-lonen ist die Diffe-
renz zwischen den Harteverlaufen von geschddigtem Material und der
Referenz (Elektropolitur) fiir Wolfram deutlich gréfer als fiir NiAl. Dies
ist in guter Ubereinstimmung mit der GroRRe der im TEM vermessenen
geschddigten Schicht, die fiir Wolfram ebenfalls deutlich grofler war als
fir NiAl.

Der Nanoindenter XP sowie der Nanoindenter G2oo (Keysight Technolo-
gies) wurden zudem fiir die ex-situ Experimente an den Mikrobiegebalken
mit den grofleren Dimensionen zur Bestimmung der Kraft-
Verschiebungskurven herangezogen. An Hand dieser war eine diskonti-
nuierliche und kontinuierliche Ermittlung der Kontaktsteifigkeit moglich.
Ziel war es dabei, durch Kenntnis der Steifigkeit auf die plastische Ver-
formungsenergie sowie den Rissfortschritt riickzuschlief3en.
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4.5  Ex-situ Versuche im Nanoindentierungssystem

Ex-situ Experimente, die ohne die direkte Beobachtung der Probe unter
Belastung durchgefiihrt werden, bieten einige Vorteile gegeniiber in-situ
Experimenten. So ist das Justieren im Allgemeinen wesentlich handlicher
und weniger zeitintensiv als Untersuchungen im REM. Wenn gewtinscht
- in dieser Arbeit jedoch nicht im Vordergrund - konnen ebenfalls Umge-
bungseinfliisse (wie verschiedene Stickstoff- und Wasserstoffpartialdrii-
cke) viel leichter realisiert werden. Das Nanoindentierungssystem - sei es
der G2oo oder der XP - erlauben es gegeniiber dem vorgestellten Kraft-
messsystem, bedeutend grofdere Biegebalken zu testen, da Krafte bis zu
500 mN mit dem verbauten Priifkopf erreichbar sind. Des Weiteren sind
Kraft-Verschiebungskurven viel kontrollierbarer (durch konstante Last-
bzw. Verschiebungsraten), schneller und praziser bestimmbar. In Abbil-
dung 4.10 ist der Versuchsaufbau mit dem Nanoindentierungssystem am
Beispiel des G200 gezeigt.

R

-
S

Prifkopf mit
Eindringkorper

Abbildung 4.10: Priifaufbau mit ausrichtbarem Stativ zur Durchfiihrung
eines ex-situ Experimentes im G2oo Nanoindentierungssystem.

Als Eindringkorper dienten zwei keilformige Spitzen. Eine davon hat eine
Linge von 20 pm, einen Offnungswinkel von 60° und einen Spitzenradius
von ca. 5 pum. Durch die Abrundung wird ein Eindringen der Spitze in den
Balken vermieden und der Kontakt ist rein elastisch. Dies wurde tiber
Referenzeindriicke bei entsprechenden Kraften im Vollmaterial iberpriift.
Aufderdem miissen die aufgenommenen Verschiebungen nicht korrigiert

52



Ex-situ Versuche im Nanoindentierungssystem

werden und ein reiner Biegefall liegt vor. Dringt der Eindringkorper hin-
gegen in den Balken ein, so entstehen zusdtzlich unerwiinschte Zugspan-
nungen. Ist jedoch kein Abdruck nach dem Experiment erkennbar, so
fihrt dies zu dem Problem der prazisen Bestimmung des Hebelarms. Aus
diesem Grunde sind vor dem Biegeexperiment Referenzeindriicke bei
hohen Kraiften ins Vollmaterial vorzunehmen und der Eindringkorper im
Anschluss iiber eine relative Wegsteuerung vom Referenzeindruck auf
den Biegebalken zu bringen. Somit besteht die Moglichkeit, den Hebel-
arm mittels nachtriglicher Auswertung von REM-Bildern selbst bei voll-
stindig abgebrochenem Balken zu bestimmen. Die Auswirkung der Spit-
zenverrundung auf den Hebelarm wahrend des Biegeexperimentes wird
von Demir et al. [33] diskutiert. Jedoch ist es in Wirklichkeit schwierig,
die exakten Kontaktbedingungen festzulegen, da auch begrenztes Abrut-
schen des Eindringkorpers moglich ist. Aus diesem Grunde wurde der
Hebelarm fiir die Auswertungen als konstant angenommen.

Der zweite verwendete Eindringkorper gleicht dem beschriebenen, besitzt
jedoch keine Abrundung sondern eine scharf zulaufende Kante. Da ledig-
lich niedrige Eindringtiefen von maximal 500 nm - wiederum an Hand
von Referenzeindriicken bestimmt - fiir die grofiten Balken ermittelt
wurden, sind die durch das Eindringen erzeugten Zugspannungen ver-
nachldssigbar. In den Versuchen wurde stets die laterale Kraft mit aufge-
zeichnet. Das Verhaltnis aus lateraler zu vertikaler Kraft betrug dabei
< 5%, weshalb die Vernachlassigung der lateralen Kraft in erster Naherung
legitim ist. Der grofde Vorteil besteht jedoch in einer klareren Definition
der Kontaktbedingungen sowie einer praziseren Ermittlung des Hebel-
arms durch den auf dem Biegebalken verbleibenden Eindruck. Fiir den
Fall eines vollstindigen Abbrechens des Balkens wurden ebenfalls Refe-
renzeindriicke im Vollmaterial zur nachtraglichen Bestimmung des He-
belarms wie bereits beschrieben vorgenommen. Die Positioniergenauig-
keit der Eindringkorper ist dabei sehr gut (relativer Fehler von etwa
+ 0,5 um). Ein weiterer grofler Vorteil eines keilférmigen Eindringkorpers
gegeniiber einem Woirfelspitzenindenter (engl. cube corner) ist neben
dem bedeutend niedrigeren Eindringen in den Balken die Vermeidung
von Torsionsmomenten. Durch die lange Kante des keilférmigen Ein-
dringkorpers ist selbst bei nicht vollstindiger Zentrierung eine schiefe
Biegung auszuschlieflen. Eine plane Ausrichtung ist dabei mittels des viel-
seitig anpassbaren Stativs einstellbar. An Hand von Referenzeindriicken
im Vollmaterial bei niedrigen Eindringtiefen (< 100 nm) ist auf diese Wei-
se die gewiinschte Lage der Probe beziiglich des Eindringkorpers einstell-
bar.
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In dieser Arbeit wurden zwei unterschiedliche Methoden entwickelt, die
eine Bestimmung der Bruchzdhigkeit nach ASTM E 1820 [26] gemaf} der
Berechnung von J-Integralen fiir Mikrobiegebalken erlauben. Bei der ers-
ten Methode werden partielle Entlastungssegmente zur Bestimmung der
elastischen Nachgiebigkeiten in die Kraft-Verschiebungs-Kurven einge-
fihrt, wie in Abbildung 4.11 (a) zu erkennen ist.

@) (b)
A A
Kraft . Kraft
kmk@ Belastung 4 - T
Verschiebung " Verschiebung "

Abbildung 4.11: (a) Methode mit partiellen Entlastungen zur Bestimmung
der Steifigkeiten k;y und (b) Methode mit CSM-Signal zur Analyse der har-
monischen Kontaktsteifigkeiten.

In regelmaf3igen Abstanden von ca. 300-500 nm erfolgt in der Belastungs-
kurve eine partielle Entlastung, so dass aus deren oberen Abschnitt die
aktuelle Nachgiebigkeit durch einen linearen Fit angendhert werden
kann. Dieser Abschnitt ist durch die beiden Krafte Fp,qy, ;) und Fpoq i
beschrankt. Sie stellen die maximale Kraft im Teilsegment (i) unmittelbar
vor der partiellen Entlastung bzw. die Kraft im Entlastungssegment, deren
Betrag 9o0% der maximalen Kraft hat, dar. Diese Definition ist notwendig,
da in den experimentellen Entlastungen auf Grund der Kontaktbedingun-
gen stets leichte Hystereseschleifen zu erkennen waren.

Fir die zweite Methode wird die kontinuierliche Messung der harmoni-
schen Kontaktsteifigkeit (engl. continuous stiffness measurement, CSM)
verwendet, um daraus kontinuierlich die Biegesteifigkeit zu ermitteln.
Dieses Verfahren ist in Abbildung 4.1 (b) vorgestellt. Die Messmethode
geht auf Pethica und Oliver [111] zurilick und erlaubt klassischerweise die
kontinuierliche Bestimmung der Harte und des Elastizitaitsmoduls als
Funktion der Eindringtiefe bei Messungen mit der tiefenregistrierenden
Hartepriifung. Durch Uberlagerung der Kraft-Verschiebungs-Kurve mit
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einer sinusformigen Schwingung ist so aus jeder dieser Schwingungen ein
gemittelter Steifigkeitswert berechenbar. Standardmaf3ig und so auch in
dieser Arbeit werden Verschiebungsamplituden von 2 nm verwendet und
eine Frequenz von 45 Hz benutzt. Grofdere Amplituden fithren allgemein
zu einem niedrigeren Rauschpegel in den Messungen. Jedoch sind durch
grofdere Amplituden bedingte unerwiinschte Verformungsprozesse nicht
auszuschlieen. An Hand von ungekerbten Biegebalken fand eine Uber-
prifung des Verlaufes der Kontaktsteifigkeit statt. Lediglich fiir Amplitu-
den unterhalb von 3 nm wurde ein erwartungsgemafs konstantes Signal
bei Einsetzen von plastischer Verformung im Biegebalken erzielt. Da der
Rauschpegel bei Amplituden von 3 nm vergleichbar mit Messungen bei
2 nm war, wurde sicherheitshalber fiir alle im Folgenden gezeigten Mes-
sungen mit CSM-Signal auch eine Amplitude von 2 nm eingestellt. Teil-
weise wurden zur Uberpriifung der Ubereinstimmung beider Methoden
Versuche mit CSM-Signal und partiellen Entlastungen im selben Biege-
balkenexperiment durchgefiihrt.

Jedoch sind fiir die Anwendung der Methode mit CSM-Signal einige
Punkte auf Grund eines nicht vernachldssigbaren Eindringens des Ein-
dringkorpers mit spitz zulaufender Kante in die Balkenoberseite zu be-
achten. So besteht eine Abhdngigkeit der Eindringtiefe und der harmoni-
schen Kontaktsteifigkeit von der Balkendicke B des Biegebalkens sowie
der aufgebrachten Kraft. In Abbildung 4.12 (a) ist ein mittels FIB freige-
schnittener Steg, der unterschiedliche Breiten aufweist, im NiAl-
Vollmaterial gezeigt.

b
(a) b,
40+ B =129 um
| z 30} |
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Eindringtiefe / nm

Abbildung 4.12: (a) REM-Bild mit Eindriicken in unterschiedlich breite Stege
(2,8 um < B < 12,9 um) durchgefiihrt mit dem keilférmigen Eindringkérper
mit scharfer Kante fiir NiAl; rote Pfeile markieren die Eindriicke, deren
Kraft-Eindringkurven in (b) dargestellt sind.
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In diese einzelnen Abschnitte wurden Eindriicke bis zu einer Tiefe von
500 nm vorgenommen und die Kraft-Eindringkurven aufgezeichnet. Drei
davon sind exemplarisch in Abbildung 4.12 (b) zu sehen sind. Es ist deut-
lich zu erkennen, dass fiir einen breiteren Steg, der einen breiteren Balken
symbolisiert, erst bei einer vergleichsweise hoheren Kraft dieselbe Ein-
dringtiefe erreicht wird als fiir einen schmaleren Steg.

Um im Biegeexperiment auch nur die reine Balkenverschiebung zu be-
stimmen, ist die Eindringtiefe von der gemessenen Verschiebung zu sub-
trahieren. Hierfiir muss der Verlauf der Eindringtiefe als Funktion der
Kraft durch einen Fit mdglichst genau beschrieben werden, wie in Abbil-
dung 4.13 (a) gezeigt ist. Im Biegeexperiment, fiir das ebenfalls die Kraft
aufgezeichnet wird, ist so fiir jede Verschiebung bis zum Kraftmaximum
die unerwiinschte Eindringtiefe in den Balken berechenbar. Diese kann
dann von der Gesamtverschiebung abgezogen werden und es bleibt die
reine Biegeverschiebung.

(@) (b)
600 . . . . 800 : : . .
£
Fit durch Polynom 5. Grades £
450+ 1 Z 600+ 1
g T~ 2 =
o 3g
‘® 300+ 1 S ©400r 1
g % g Fit durch Polynom 5. Grades
2 150+ 4+ T < 200 1
i 8
B =129 um é B=12,9um
0 L L L L 0 L L L L
0 10 20 30 40 50 0 10 20 30 40 50
Kraft / mN Kraft / mN

Abbildung 4.13: Bestimmung der Korrekturfunktionen tiber ein Polynom
5. Grades fiir (a) die Eindringtiefe und (b) die harmonische Kontaktsteifig-
keit fiir den Eindruck in den Steg mit B = 12,9 um.

Auch die gemessene harmonische Kontaktsteifigkeit, die fiir die gleiche
Stegbreite als Funktion der Kraft in Abbildung 4.13 (b) gezeigt ist, ist zu
korrigieren, wie von Kupka und Lilleodden [44] demonstriert wurde.
Durch ein in Reihe geschaltetes System zweier Federsteifigkeiten ist die
Biegesteifigkeit des Balkens Sgqren Wie folgt mit Hilfe der harmonischen
Kontaktsteifigkeit aus dem entsprechenden Eindruck im Steg Sgingruck
sowie der gemessenen Steifigkeit Sgemessen ZU bestimmen:
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Skindruck Sgemessen .
4.3

SBatken =
SEindruck - Sgemessen

Entsprechende Korrekturen sind in Abbildung 4.14 firr die weiche Orien-
tierung in NiAl exemplarisch vorgefiihrt, ohne weiter auf das Materialver-
halten einzugehen. Bei Kraftzunahme steigt gleichsam die Differenz zwi-
schen der korrigierten und der gemessenen Kraft-Verschiebungs-Kurve.
Die korrigierten Steifigkeiten liegen stets leicht iiber den im Experiment
aufgezeichneten Daten. Sobald in den so korrigierten Daten fiir die Stei-
figkeiten ein erstes lokales Maximum erreicht wurde, wurde dieser Wert
als Ausgangssteifigkeit fiir den Biegebalken gesetzt. Diese ist zur Berech-
nung des Rissfortschritts von grofder Bedeutung, da hier Aa = o definiert
wird. An Hand von im Folgenden vorgestellten Simulationen ist erklart,
wie die so aus den Methoden bestimmten Biegesteifigkeiten fiir die Be-
rechnung von Risslingen genutzt werden konnen.

10 : . . : 16
Steifigkeit
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Verschiebung / nm

Abbildung 4.14: Korrektur der Rohdaten fiir einen mit dem CSM-Signal auf-
gezeichneten Versuch mit zusdtzlichen partiellen Entlastungen fiir NiAl in
der weichen Orientierung.

4.6  Finite-Elemente-Modell zum
Mikrobiegebalkenversuch

Der Fokus in dieser Arbeit liegt auf den experimentellen Mikrobiegebal-
kenversuchen. Jedoch sind zu deren Auswertung detaillierte Simulationen
unverzichtbar. Um den Geometriefaktor der Mikrobiegebalken zur
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Bestimmung der Bruchzahigkeit nach LEFM zu ermitteln, fiihrten Igbal et
al. [46] Finite-Elemente (FE) Simulationen mit der Software Abaqus
(Dassault Systémes, Frankreich) aus. Fiir unterschiedliche Aspektverhalt-
nisse der Mikrobalken wurden rein elastische Berechnungen durchgefiihrt
und tiber eine Mittelung mehrerer Kontourintegrale um die Rissspitze die
Spannungsintensitatsfaktoren K; errechnet. Somit wurden bei bekannter
Geometrie die entsprechenden Geometriefaktoren bestimmt. Als wichtige
Erkenntnis wurde hierbei gefunden, dass leichte Abanderungen in der
Breite oder Dicke der Balken sich nicht entscheidend auf den Geomet-
riefaktor auswirken. Lediglich das Verhdltnis aus Anrisslange zu Balken-
hohe a/W hat mafdgeblichen Einfluss. Dies ist fiir die experimentelle Vor-
gehensweise entscheidend, da identische Geometrien auf Grund der nicht
vollautomatisierbaren FIB-Praparation nicht hergestellt werden konnen.
Zur Aufzeichnung von Risswiderstandskurven wird neben den berechne-
ten J-Integralen auch der Rissfortschritt benétigt. Da ein Grofsteil der Ex-
perimente jedoch ex-situ durchgefiihrt wurde, war eine direkte Bestim-
mung, wie beispielsweise von Wurster et al. [27] aus REM-Aufnahmen
beschrieben, nicht moglich. Daher wurden FE-Simulationen mit einem
zweidimensionalen (2D) Modell, das in Abbildung 4.15 gezeigt ist, durch-
gefiihrt.

Ah

(a)

Max

0 MPa
Min
von Mises

Feste Einspannung

Abbildung 4.15: 2D-FE-Modell zur Bestimmung der Biegesteifigkeit mit der
von Mises Vergleichsspannung. (a) Gekerbter Biegebalken mit entsprechen-
den Randbedingungen bei Ausblendung der Vernetzung und (b) VergréfSe-
rung des Bereiches um die belastete Rissspitze mit Vernetzung.

Die Simulationen haben den Zweck, die aktuelle Risslinge indirekt tiber
Steifigkeitsmessungen an der verwendeten Biegebalkengeometrie zu er-
mitteln. Auf die dritte Dimension kann in den Simulationen auf Grund
der geraden Rissfront verzichtet werden. Das linear-elastische Modell hat
dabei Abmessungen, die nahe an denen der Biegebalkendimensionen lie-
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gen. Fir alle Simulationen wurden ein isotropes Materialverhalten und
der E-Modul sowie die Querkontraktionszahl von Wolfram mit 411 GPa
bzw. 0,28 ausgewdhlt. Dadurch, dass sich die Kristallorientierung in den
verschiedenen Simulationen nicht verandert, sondern nur das a/W-
Verhaltnis und dadurch, dass nur relative Biegesteifigkeiten von Interesse
sind, sind die Simulationsergebnisse auch auf elastisch-anisotrope Mate-
rialien wie NiAl tibertragbar.

Der Biegebalken selbst ist nicht fest eingespannt, sondern geht unmittel-
bar in einen Bereich der Dicke B*, der mit denselben Materialeigenschaf-
ten jedoch mit der vierfachen Biegebalkendicke B versehen ist, iiber. Die-
ser dickenverstiarkte Bereich, so wie er dem Experiment in etwa ent-
spricht, ist erst tiber eine feste Einspannung fixiert. Fiir die Vernetzung
kommen fiir den gesamten Balken sowie die verbreiterte Balkeneinspan-
nung biquadratische Vierecke mit ebenem Dehnungszustand (CPES8-
Elemente) zur Verwendung. Der Unterschied zwischen EDZ bzw. ESZ ist
marginal, wobei sich die Elemente mit EDZ leicht steifer verhalten. Die
Vernetzung wurde dabei adaptiert, bis Konvergenz in den Simulationser-
gebnissen erzielt wurde.

Die Lasteinbringung ist mittels einer auf einen Knoten bezogenen Ver-
schiebungsrandbedingung bewerkstelligt. Dabei kann der Hebelarm, also
der Abstand zwischen der so eingebrachten Last und der Position des
Anrisses prinzipiell beliebig gewahlt werden, da wie bereits erwdhnt nur
relative Biegesteifigkeiten von Interesse sind. Es muss jedoch gewdhrleis-
tet sein, dass das Moment, bestehend aus dem Produkt aus Hebelarm und
Kraft, als Funktion der Verschiebung bei jeweils verschiedenen Hebelar-
men konstant ist. Ist der Hebelarm zu klein, nehmen die Scherkrafte zu
und verfdlschen das Ergebnis, da dann kein reiner Biegefall mehr vorliegt.
Fir den ungekerbten Biegebalken, der in Abbildung 4.16 (a) dargestellt
ist, wird fiir kleine bis mittlere Durchbiegungen auf halber Balkenhohe
erwartungsgemaf$ die neutrale Faser gefunden.

Bei gerader Biegung entfallen alle Schubspannungen und die Normal-
spannungen entlang der Richtung der Balkenhohe (S..) und der Balkendi-
cke (Sy;). Lediglich die Normalspannungen entlang der Balkenldangsachse
(Su) bleiben bestehen. Bei Einbringung einer Kerbe entstehen jedoch zu-
satzlich zu den Normalspannungen in Langsrichtung, wie in Abbildung
4.6 (b) erkennbar, dieses Mal ebenfalls Zug- bzw. Druckspannungen in
Richtung der Balkenhohe, wie in Abbildung 4.16 (c) ersichtlich. Die Uber-
lagerung der beiden Normalspannungen fiihrt zu einer komplexen Ver-
anderung der neutralen Faser im gekerbten Biegebalken ab einer be-
stimmten Anrisslange. FE-Berechnungen zeigen, dass bei beziiglich der
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Balkendimensionen kleinen Anrisslangen (a/W < 0,15) fiir kleine Biegun-
gen die neutrale Faser erhalten bleibt. Da in den nachfolgenden Experi-
menten das a/W-Verhdltnis stets tiber diesem Wert liegt, wird in Folge

dessen auch kein klarer Verlauf der neutralen Faser mehr im Balkenldngs-
schnitt erwartet.

(a) (b) ()
«
Sy 0 MPa Sy Eo MPa S, 0 MPa
Druck Druck Druck

Abbildung 4.16: 2D-FE-Modelle zum Vergleich des Spannungszustands im
(a) ungekerbten und (b) und (c) gekerbten Biegebalken; aufgetragen sind

die Normalspannungen S, in Balkenldngsachse bzw. S., in Richtung der
Balkenhohe.

Zur Bestimmung des Rissfortschrittes in den Experimenten sind zwei
Schritte notwendig. Fir den ersten Schritt werden separate FE-

Rechnungen bei verschiedenen a/W-Verhdltnissen zwischen o und 0,9
durchgefiihrt.

(a) 6 T T T 2 (b) 120 T T
— B/W=0.38 100 e B/W=0.38
— B/W=0.6 AW = 0.2 o = BW=06
% 4t 1 < 80 1
= T Polynom 4.Grades
& 'Ef» 60 j
¥ 2| =051 S 40
a/lW=0.5 &
20
0 L L L J % L L L L
0.0 0.3 0.6 0.9 1.2 0O 02 04 06 08 10
Verschiebung / ym a/W - Verhaltnis

Abbildung 4.17: (a) Kraft-Verschiebungs-Verldufe fiir zwei Biegebalken mit
leicht verdnderten B/W-Verhdltnissen fiir unterschiedliche a/W-

Verhdltnisse und (b) der aus mehreren solcher Simulationen zusammenge-
setzte Steifigkeitsverlauf mit Fit.
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Fir zwei verschiedene B/W-Verhdltnisse bei jeweils zwei unterschiedli-
chen a/W-Verhidltnissen sind die zugehorigen linearen Kraft-
Verschiebungs-Kurven in Abbildung 4.17 (a) gezeigt. Aus deren Steigun-
gen werden direkt die Biegesteifigkeiten bestimmt, die in Abbildung 4.17
(b) aufgezeigt sind, wobei alle Werte auf den Wert des ungekerbten Bal-
kens mit a/W = o normiert sind. Dadurch, dass sich die experimentellen
Balken in ihrer Geometrie prozessbedingt alle leicht unterscheiden, wer-
den ebenfalls unterschiedliche Balkendicken simuliert. Dabei ist erwar-
tungsgemald erkennbar, dass ein leicht verdndertes B/W-Verhdltnis eine
Auswirkung auf die Steigungen in den Kraft-Verschiebungs-Kurven hat.
Jedoch beeinflusst es nicht den Steifigkeitsverlauf als Funktion der a/W-
Verhdltnisse, da dieser wie beschrieben normiert dargestellt ist. Dies wie-
derum hat den Vorteil, dass experimentelle Biegebalken mit dhnlichen
Dimensionen durch denselben Verlauf der relativen Biegesteifigkeit be-
schrieben werden kénnen.

Im zweiten Schritt kann mit dem aus den Simulationen bekannten Stei-
figkeitsverlauf, mit dem vom Biegebalken bekannten a/W-Verhailtnis so-
wie der experimentell bestimmten Biegesteifigkeiten die aktuelle Risslan-
ge zu jedem Zeitpunkt des Experimentes berechnet werden. Hierfiir wird
ein homogener und gleichmafiger Rissfortschritt angenommen.

4.7  Orientierungsmikroskopie

4.71  Physikalische Grundlagen und Auflésung

Die Orientierungsmikroskopie (engl. electron backscatter diffraction,
EBSD) ermdglicht die Bestimmung einzelner Kornorientierungen, einer
moglicherweise im Material vorhandenen Textur, Orientierungsbezie-
hungen beispielsweise in Hinblick auf Korngrenzen, sowie Phasenidenti-
fikationen und -verteilungen in Werkstoffen [112]. Treffen hochenergeti-
sche Elektronen, wie in Abbildung 4.18 (a) skizziert ist, fokussiert auf ein
entsprechendes Probenvolumen, werden die Elektronen zuerst inelastisch
gestreut, wobei sie lediglich einen kleinen Anteil ihrer Energie verlieren.
Treffen sie im Anschluss auf die Gitterebenen, welche die Bragg-
Bedingung nach Formel 4.4 erfiillen, erfolgt eine elastische Streuung, wo-
bei typische EBSD-Muster auf einem Phosphorschirm entstehen.
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ni=2dsing, 4-4

mit n als einer natiirlichen Zahl, die die Beugungsordnung angibt, 4 der
Wellenldnge der Elektronen, d der Gitterebenenabstand und 6 der Win-
kel zwischen einfallendem Elektronenstrahl und der Gitterebene. Diese
Muster, auch Pattern genannt, bestehen aus vielen einzelnen und der
Kristallstruktur entsprechenden Paaren aus Kikuchi-Linien, so wie in Ab-
bildung 4.18 (b) zu erkennen. Sie entsprechen der Projektion der riickge-
streuten und kohdrent gebeugten Elektronen, die die Materialoberflache
in Form der Kossel-Kegeln verlassen, auf den Phosphorschirm.

(@) ~20 kV e-Strahl

Kikuchi-Linie
~70° gekippte

! gnomonische
U Projektion der
Gitterebenen

Kosselkeggel

Kristall mit einer Schar ~ Phosphor-
von Gitterebenen (rot)  Schirm

Abbildung 4.18: (a) schematische Darstellung einer EBSD-Messung nach
[113] zur Erzeugung des in (b) dargestellten Kikuchi-Patterns fiir Wolfram
bei 20 kV.

In dieser Arbeit wurde das automatisierbare Softwarepaket AZtec und der
Nordlys II EBSD-Detektor verwendet (beides Oxford Instruments, Eng-
land). Zur quantitativen Bestimmung von Versetzungsdichten um Riss-
spitzen ist auf die Erzeugung qualitativ hochwertiger EBSD-Pattern Wert
zu legen. Hierbei sind bei der Aufnahme der Kikuchi-Linien - neben dem
richtigen Abstand zwischen Probe und Detektor sowie Arbeitsabstand der
Probe - einige Aspekte zu beachten. Eine entsprechende Korrektur des
Hintergrunds, eine passende zentrale Ausleuchtung des Detektors mit der
richtigen Helligkeit und ausreichend Kontrast sowie eine hohe Bildauflo-
sung (in dieser Arbeit meist tiber ein 1x1 oder 2x2 Binning realisiert) sind
von grof3er Bedeutung. Jedoch kann es folglich zu einer langeren Belich-
tungszeit (in etwa 300 ms bis 500 ms pro Scanpunkt) kommen, die wiede-
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rum zu einer langeren Messzeit fiihrt. Aus diesem Grund wurde vereinzelt
bei langen Messungen auch mit einer Driftkorrektur gearbeitet. Nachdem
in der vorliegenden Arbeit lediglich Einkristalle mit bekannter Kristall-
struktur mittels EBSD untersucht wurden, hitte die Anzahl der zu detek-
tierenden Bander aus Zeitgriinden herabgesetzt werden konnen. Es zeigte
sich jedoch, dass eine bessere Winkelauflosung mit ansteigender Zahl an
Bandern (bis etwa 7-8) erreichbar war.

Um die Indizierung der aufgenommenen Pattern zu verbessern wurde die
Hough-Auflosung erhoht und die in der Software auswdhlbare Methode
Refined Accuracy angewendet. Hierbei kann eine verbesserte Indizierung
automatisch vorgenommen werden, indem ein bereits durch das konven-
tionelle Verfahren indiziertes Paar von Kikuchi-Linien durch den nun
bekannten Bragg-Winkel simuliert wird [114]. Im Anschluss wird das si-
mulierte Band an das detektierte Band gefittet und dadurch die drei be-
stimmten Euler-Winkel noch einmal verfeinert. Nach erfolgter Indizie-
rung wird unter anderem eine Orientierungsabweichung (engl. mean
angular deviation, MAD) zwischen den gemessenen und den simulierten
Pattern sowie ein Wert fiir deren Qualitdt angegeben. Der MAD-Wert
hangt dabei von der Giite der erzeugten Pattern ab und befindet sich zwi-
schen null und zwei, wobei null die exakte Losung widerspiegelt und ein
hoher Wert bedeutet, dass es eine zweite Losung mit gleicher Wahr-
scheinlichkeit gibt. In den hier durchgefiihrten EBSD-Messungen betrug
der MAD-Wert im Mittel o,3. Werden fiir konventionelle EBSD-
Messungen Winkelauflosungen zwischen 0,5° und 0,7° berichtet [115], so
ist je nach verwendetem Detektor nach [114] entsprechend der verwende-
ten Indizierungsmethodik eine verbesserte Auflésung von bis zu 0,05°,
also einem Faktor von 10, fiir konventionelle EBSD-Messungen moglich.
Die Winkelauflosung fiir den in dieser Arbeit verwendeten Detektor bei
den eben beschriebenen Parametern liegt demzufolge bei ca. 0,3° und
gleicht dem erzielten MAD-Wert.

Es gibt moderne, jedoch weitaus zeitintensivere Methoden zur Erhohung
der Winkelauflosung. Diese wurden jedoch nicht verwendet und sollen
deshalb im Folgenden nur kurz beschrieben werden. Zum einen gibt es
eine 3-D Hough-Methode, bei der ein weiterer Parameter bei der Uber-
fihrung der Kikuchi-Linien in den Hough-Raum eingefiihrt wird und
somit eine verbesserte Indizierung erreicht wird [116]. Es werden hier
Winkelauflésungen von o0,01° berichtet. Eine weitere Technik stellt die
sogenannte Kreuzkorrelation (engl. cross-correlation) dar [117]. Hier wer-
den relative Pixelverschiebungen mittels zweier aufgezeichneter EBSD-
Pattern errechnet und zu einer Genauigkeit von bis zu 0,05 Pixeln, was
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einer Winkelauflésung von 0,005° gleichgesetzt werden kann, bestimmt.
Dies fithrt zum entscheidenden Vorteil, dass somit bereits kleine elasti-
sche Dehnungen wie sie beispielsweise in Diinnschichtsystemen auftreten
nicht nur prazise, sondern in Hinblick auf konventionelle Messmethoden
tiberhaupt bestimmt werden kénnen.

4.7.2  Bestimmung von Versetzungsdichten

Versetzungsdichten aus EBSD-Messungen werden rein tiber die GNDs
quantifiziert [118,119]. Nur sie erzeugen auf Grund von geometrischen
Zwangen lokale Dehngradienten im Kristallgitter und somit ebenfalls
Orientierungsunterschiede in Einkristallen. Demgegeniiber generieren
statistisch gespeicherte Versetzungen (engl. statistically stored disloca-
tions, SSDs) keine Rotationsgradienten und kénnen entsprechend mittels
EBSD nicht detektiert werden, da sie in einem Referenzvolumen beziig-
lich ihrer Burgersvektoren einen Nettobetrag von Null erzeugen. SSDs
erhohen jedoch den Rauschpegel in den Messungen, in denen Orientie-
rungsunterschiede gemessen werden. Motz et al. [35] beschreiben, wie die
Versetzungsdichte von GNDs p;yp ndaherungsweise durch 2D Rotations-
gradienten bestimmt wird. Dies ist fiir den Fall einer Biegung, bei der das
Kristallgitter um den Gesamtwinkel w verkippt wird, in Abbildung 4.19 (a)
schematisch dargestellt.

Die dargestellten Versetzungen kompensieren die geometrisch auferleg-
ten Rotationsgradienten und fithren zu einer Krimmung k des Kristallgit-
ters dhnlich einer Kleinwinkelkorngrenze. Der Zusammenhang fiir eine
partielle Verkippung, bei der sich mehrere Versetzungen entsprechend
der Probenhohe tibereinander befinden, dem Abstand h sowie dem Betrag
des Burgersvektors b ist fiir kleine Winkel naherungsweise:

Aw = 4.5

S S

Fiir die gesamte Verkippung, bei der N solcher Anordnungen im Abstand
d zueinander vorliegen, und eine gewisse Zone x plastisch verformen ist

folglich:
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w=N-Aw=-="Aw= 4.6
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Uber den mittleren Abstand dgyp kann die mittlere Versetzungsdichte
penp berechnet werden (fiir h = d):

_ 1 _w
PeND = dCZ;ND =~ %b 4.7

Man sieht so sehr deutlich, dass die Versetzungsdichte direkt proportio-
nal zur lokalen Kriimmung des Kristalls k = w/x bzw. zum Dehngradien-
ten ist und ansonsten nur vom Betrag des Burgersvektors abhdngig ist.
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Abbildung 4.19: (a) optimale Anordnung von GNDs zur Aufnahme lokaler
Dehngradienten nach [35] und (b) Analyse des mittleren Orientierungsun-
terschiedes zum ersten Nachbarn in einem 3x3-Feld, angepasst nach [120].

Diese theoretischen Schritte werden nun auf die EBSD-Messung ange-
wendet. Neben verschiedenen weiteren Methoden der Ermittlung von
Dehnungen und Versetzungsdichten [120-122] beruht die KAM-Analyse
(engl. kernel average misorientation) darauf, mittlere Orientierungsunter-
schiede zwischen einem zentralen und dessen benachbarten Scanpunkten
in einem vordefinierten Umfeld zu berechnen [120]. Dies ist in Abbildung
419 (b) aufgezeigt fiir ein quadratisches Gitter und der ndchste-
Nachbarn-Auswertung - hier ein 3x3-Kernel. Dabei ergibt sich allgemein
fiir ein quadratisches Gitter folgender Zusammenhang;:
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n
1 _
KAM:%ZGL =9, 48
i=1

wobei n dem n-ten Nachbarn entspricht und 6; den jeweiligen Orientie-
rungsunterschieden. Fiir die Berechnung werden auf3erdem der Umfang
L = 4a(2n+1) sowie die Flache A = a?(2n+1)? des betrachteten Feldes beno-
tigt, wobei a die Schrittweite ist. Die Schrittweite ist ein wichtiger Faktor
in diesen Messungen. Sie darf aus einer Fiille von Griinden je nach unter-
suchter Mikrostruktur weder zu klein noch zu grof3 sein [120]. In den hier
gezeigten Untersuchungen schwankte sie zwischen 50-100 nm, um eine
gute Auflosung bei gleichzeitig niedrigem Messrauschen 6, zu erhalten.
Somit ldsst sich pgyp wie folgt ermitteln:

@-06) L (-6, 4
PanD = T Ty a@n+ 1)

4.9
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5 Mikrobiegebalkenversuche in NiAl

In diesem Kapitel werden die experimentellen Ergebnisse der NiAl- und
NiAl(Fe)-Einkristalle dargestellt. Von Interesse sind hierbei insbesondere
die Orientierungsabhdngigkeit, die Grofdeneffekte sowie der duktilisie-
rende Effekt von Eisen. In Kapitel 5.1 erfolgt eine Vorstellung der einge-
setzten und neu entwickelten Methoden am Beispiel der NiAl-
Einkristalle. Am Ende dieses Kapitels erfolgen fiir NiAl zusammen mit
NiAl(Fe) ein tabellarischer Uberblick der Ergebnisse zur Bruchzihigkeit,
eine Zusammenfassung und die Diskussion der Ergebnisse.

5.1 NiAl-Einkristalle

Zum besseren Verstandnis werden fiir NiAl stets die gleichen Farben in
den jeweiligen Darstellungen gewdhlt. Es werden zwei Risssysteme unter-
sucht, welche in Abbildung 4.3 bereits vorgestellt wurden:

¢ weiche Orientierung <110> {110}
e harte Orientierung <110> {100}

Die Ergebnisse werden dabei in die in-situ im REM und in die ex-situ mit
Hilfe der Nanoindentierungssysteme durchgefiihrten Experimente unter-
gliedert.

5.1.1  Auswertung nach der LEFM

5..1.1  Weiche Orientierung <1o>{10}

In-situ Versuche

In Abbildung 5.1 (a) sind exemplarisch drei Kraft-Verschiebungs-Kurven
von in-situ getesteten Mikrobiegebalken der weichen Orientierung mit
einem Grofdenverhdltnis L/W /B von ca. 7/2,5/2 dargestellt. Auf Grund
leicht unterschiedlicher Probenabmessungen und eines von Versuch zu
Versuch variierenden Hebelarms, erscheinen die Proben unterschiedlich
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steif. Unter Verwendung von Formel 2.3 ist eine Normalisierung der Kraft
auf die Geometrie moglich. Auch eine Normalisierung der Verschiebung
beziiglich der gesamten Verschiebung bis zum Sprodbruch ist sinnvoll, da
ein grofderer Hebelarm im Allgemeinen auch zu grofderen Verschiebungen
fuhrt, wie in (a) zu erkennen ist. Die so entstandenen Kurven fallen im
anfanglichen linear-elastischen Bereich aufeinander, wie in Abbildung
5.1 (b) aufgezeigt ist. Jedoch streuen die Daten leicht bei grofieren Ver-
schiebungen, bei denen eine Abweichung vom linearen Verhalten gefun-
den wird. In diesem Bereich findet plastische Verformung, die bei Be-
trachtung der Balken im SE-Kontrast jedoch schwer erkennbar ist, an der
Rissspitze statt. Eine Parameterstudie bei verindertem a/W-Verhiltnis
von 0,2 < a/W < 0,45 wurde durchgefiithrt. Dabei wurden dieselben Ver-
laufe fiir die Spannungsintensitdtsfaktoren erhalten. Fiir die in-situ Versu-
che wurde deshalb versucht, ein konstantes Verhaltnis von a/W = 0,3 ein-
zustellen.

(a) (b)
500 : : : 25
400+ « 20¢

5 300¢ g;u 15

§ 200+ =10t

f
100} % 05
0

0 200 400 600 80 %0 02 04 06 08 10
Verschiebung / nm Relative Verschiebung / -

Abbildung s5.1: (a) Kraft-Verschiebungs-Kurven der weichen Orientierung
und (b) Spannungsintensitdtsfaktoren als Funktion der relativen Verschie-
bung bis zum Sprédbruch (gestrichelte Linie); das REM-Bild zeigt eine typi-
sche Bruchfldche.

Allen Proben der weichen Orientierung ist gemein, dass sie durch Spréd-
bruch versagten, wobei in manchen Experimenten kurz vor dem Bruch
etwa 100-200 nm stabiler Rissfortschritt beobachtet wurde. Eine Auswer-
tung nach LEFM gemafs der ASTM Norm [9] ist nicht giiltig, da der Quo-
tient Fp,,/F, grofSer als 1,1 ist. Die Kurven dienen deshalb lediglich zur
Vergleichbarkeit. Naherungsweise ist eine Abschatzung der Bruchzahig-
keit iiber die LEFM mdglich, wie von Igbal et al. [46] gezeigt wurde. Wird
F = F,4y in Formel 2.3 gesetzt, ergibt sich fiir die in-situ Versuche der
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1/2

weichen Orientierung ein Ky gpy von 2,1+ 0,3 MPa-m"?. Der hier ange-
gebene Wert sowie die im Folgenden berechneten Bruchzdhigkeiten sind
stets Mittelwerte aus den jeweiligen Messungen sowie der Standardab-
weichung. Eine detailliertere Beschreibung des Messfehlers wird im An-
hang in Kapitel 8.1 gegeben. Der Index Q driickt dabei aus, dass der be-
rechnete Wert gemafd der Norm [9] nicht allen Bedingungen geniigt und
lediglich ein ,konditioneller Wert bestimmbar ist.

Ex-situ Versuche

In Abbildung 5.2 (a) sind zwei nach der LEFM ausgewertete Kurven von
ex-situ Mikrobalken im Vergleich mit zwei Kurven der in Abbildung
5.1 (b) gezeigten in-situ Balken dargestellt. Hierfiir wurde der keilférmige
Eindringkorper mit Spitzenradius von 5 um gewahlt. Die ex-situ Balken
besitzen ein Grofdenverhaltnis L/W /B von ca. 30/9/7 und sind durch das-
selbe Bruchverhalten wie die kleineren Balken charakterisiert. In Abbil-
dung 5.2 (b) sind zwei REM-Bilder zum Gro6fienvergleich bei gleichem
Maf3stabsbalken dargestellt. Zur Bestimmung des R-Kurvenverhaltens
wurden partielle Entlastungen bei den Versuchen durchgefiihrt. Diese
sind jedoch fiir die Auswertung nach der LEFM irrelevant und werden erst
in Kapitel 5.1.3 detaillierter behandelt.

(a)2 ;
’ ‘ ‘ .444
_O".‘r ;
2,0} ' _
3 ’
© 1,5¢ 4
S
2 10 00 nm/s
X 05 oo in-situ, LIWIB = 7/2,5/2
---.— ex-situ, L/W/B = 30/9/7

0%0 02 07 06 08 10 12
Relative Verschiebung / -

Abbildung 5.2: (a) Spannungsintensitdtsfaktoren als Funktion der relativen
Verschiebung bis zum Sprodbruch fiir die weiche Orientierung; zwei ex-situ
bei unterschiedlichen Verschiebungsraten getestete Biegebalken mit partiel-
len Entlastungssegmenten sind mit zwei in-situ Balken aufgetragen und (b)
REM-Bilder zum GréfSenvergleich.

Auf ein linear-elastisches Belastungssegment folgt ein Bereich, in dem
plastische Verformung an der Rissspitze stattfindet, ehe die ex-situ
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Proben bei ca. 1,8 MPa-m"* durch Spaltbruch versagen. Ein GrofReneffekt
wurde somit auf dieser Langenskala fiir die weiche Orientierung nicht
gefunden. Wie aufderdem zu erkennen ist, ist keine Belastungsratenab-
hangigkeit vohanden, da ex-situ Versuche bei 20 nm/s die gleichen Er-
gebnisse liefern wie Versuche bei 100 nm/s. Auf Grund des Spitzenrun-
dungsradius von ~5pum des Eindringkorpers wird ein reines Biegemo-
ment erhalten, da der Kontakt zwischen Eindringkoérper und Biegebalken
rein elastisch bleibt. Jedoch weisen die unterschiedlich stark ausgepragten
Hystereseschleifen beider Proben im Entlastungs- und Wiederbelastungs-
bereich auf eine moglicherweise leicht abgedanderte Kontaktlinie hin.

5..1.2 Harte Orientierung <110>{100}

In-situ Versuche

In Abbildung 5.3 (a) sind drei beispielhafte Kurven fiir die harte Orientie-
rung dargestellt. Nach einem linear-elastischen Belastungssegment folgt
fir alle Kurven ein ausgeprdagtes Verfestigungsverhalten. In etwa nach
Erreichen des Kraftmaximums (bei ca. 2000 nm) setzt stabiler Rissfort-
schritt ein, der erst bei weiterer Durchbiegung (ab ~3000 nm) unkontrol-
lierbar wird. Der Kraftabfall nach Uberschreiten des Maximums ist auf
den sich reduzierenden Biegequerschnitt zuriickzufithren. Die Span-
nungsintensitatsfaktoren fir die drei Kurven, die in Abbildung 5.3 (b)
dargestellt sind, sind bis zu dem in (a) erkennbaren Maximum berechnet.

(a) (b)
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Abbildung 5.3: (a) Kraft-Verschiebungs-Kurven der harten Orientierung und
(b) Spannungsintensitdtsfaktoren als Funktion der Verschiebung bis zum
einsetzenden stabilen Rissfortschritt; das REM-Bild zeigt eine typische
Bruchfldche.
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Ebenso wie fiir die weiche kann auch fiir die harte Orientierung die
Bruchzdhigkeit nach der LEFM nur abgeschdtzt werden, wobei sich
KioLEFm ZU 3,5%0,3 MPa-m"* ergibt, wenn die Auswertung wiederum
uber F,,, erfolgt. Im Vergleich zur weichen Orientierung werden deut-
lich grofiere Spannungsintensitatsfaktoren und Verschiebungen erreicht,
was eine ausgepragtere plastische Verformung an der Rissspitze anzeigt.

Ex-situ Versuche

In Abbildung 5.4 (a) ist ein ex-situ Versuch fiir die harte Orientierung bei
einer konstanten Verschiebungsrate des Eindringkorpers von 100 nm/s
dargestellt. Wiederum sind zur Vergleichbarkeit des Bruchverhaltens
nach der Auswertung mittels LEFM direkt die Spannungsintensitatsfakto-
ren aufgetragen. Hier jetzt tiber das Maximum hinaus, um die Darstellung
der partiellen Entlastungen im ex-situ Versuch zu ermdglichen. Diese sind
jedoch fiir die LEFM-Auswertung in diesem Kapitel nicht weiter zu beach-
ten. Wird das Kraftmaximum erneut als die charakteristische Grofde zur
Berechnung verwendet, werden Bruchzihigkeiten von ca. 3,6 MPa-m"* fiir
die harte Orientierung erreicht. Die Auftragung erfolgt zur Vergleichbar-
keit der zwei Balkengrofien, fiir die in Abbildung 5.4 (b) REM-Bilder ge-
zeigt sind, als Funktion der relativen Verschiebung bis zum spontanen
Versagen durch instabilen Rissfortschritt.

(a) (b)

Sprung \
100 nm/s

e in-situ, LAWVB = 7/2,5/2 |
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8002 074 06 08 10 12
Relative Verschiebung / -

Abbildung 5.4: (a) Spannungsintensitdtsfaktoren als Funktion der relativen
Verschiebung bis zum unkontrollierbaren Rissfortschritt fiir die harte Ori-
entierung; ein ex-situ Versuch bei einer Verschiebungsrate von 100 nm/s
mit partiellen Entlastungssegmenten ist zusammen mit einem in-situ Bal-
ken aufgetragen und (b) REM-Bilder zum GréfSenvergleich.
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Beide Mikrobiegebalken zeigen mit Erreichen des Kraftmaximums einen
kleinen Sprung auf, der gestiitzt durch in-situ Beobachtungen am kleine-
ren Balken auf einsetzenden stabilen Rissfortschritt zuriickzufiihren ist.
Auch fiir die harte Orientierung ist somit ein Grofdeneffekt in der Bruch-
zdhigkeit auf der gezeigten Skala auszuschliefden. Zusatzliche Versuche
bei einer Verschiebungsrate von 20 nm/s ergaben hierbei die gleichen
Verlaufe der Spannungsintensitdtsfaktoren. Ein belastungsratenabhangi-
ges Verhalten in diesem Bereich ist so auszuschlief3en.

5.1.2  Auswertung mittels CTOD

Eine bessere Bestimmung der Bruchzdhigkeit erlauben die Methoden der
EPFM. Wie in Kapitel 2.1.3.1 beschrieben, ist die Basismethode auf das
CTOD-Verfahren anwendbar, wenn die Rissmiindungsoffnungen per digi-
taler Bildkorrelation aus den REM-Bildern ermittelt werden. Die CTOD-
Auswertung erfolgte deshalb lediglich fiir die in-situ Versuche. In Abbil-
dung 5.5 (a) sind fiir die weiche und die harte Orientierung exemplarische
Verldufe gezeigt.
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Abbildung 5.5: (a) Kraft-CMOD-Kurven fiir die weiche und die harte Orien-
tierung und (b) Abfolgen von REM-Bildern fiir die in (a) mit rémischen
Buchstaben gekennzeichneten Punkte; zusdtzlich ist zu jeder Orientierung
ein REM-Bild nach Versuchsende bei leichter seitlicher Verkippung zur Ver-
anschaulichung der Bruchfldchen gezeigt.

Fir die weiche Orientierung ergibt sich wiederum ein kurzes linear-

elastisches Belastungssegment, gefolgt von einem Bereich mit plastischem
Anteil. Kurz vor Versagen durch Sprodbruch lasst sich im REM-Bild mar-
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ginal Rissfortschritt beobachten (Teilbild II). Beim Blick auf die glatte
Bruchflache ist so bei manchen Proben eine Arrestlinie auszumachen. Die
Stufen auf der sonst glatten Bruchflache sind mit einer leichten Fehlorien-
tierung von 1-2° zur <no>-Balkenlangsachse zu erklaren.

Fiir die harte Orientierung werden deutlich hohere Krafte und auch gro-
f3ere Werte fiir v;,; bei vergleichbarer Geometrie erreicht. Bei vielen Ver-
suchen wurde ein Kraft-Plateau im Kurvenverlauf gefunden. War dies der
Fall, so wurde der Beginn dieses Plateaus (siehe Kurvenpunkt II) fiir die
Konstruktion der Hilfsgeraden verwendet. Diese Vorgehensweise lasst
sich gut mit den REM-Beobachtungen in Einklang bringen, da in der
REM-Bilderabfolge von II auf III klar Rissfortschritt zu erkennen ist. Die-
ses Mal ist die Bruchflache deutlich von der ausgepragten plastischen Ver-
formung an der Rissspitze gepragt. Sie erscheint sehr uneben und rau mit
vielen Vertiefungen. Auch in der Bruchzdhigkeit ergeben sich erwar-
tungsgemaf$ grofde Unterschiede zwischen beiden Risssystemen. Zu deren
Berechnung tiber das CTOD-Verfahren wird die Flief3spannung des Mate-
rials benotigt. Es ist bekannt, dass Dehngradienten an Rissspitzen und
speziell bei kleinen Probendimensionen und auch die begrenzte Anzahl
aktiver Versetzungsquellen einen Grofdeneffekt auf die Flieffspannung
haben konnen [14,35]. Dieser mogliche Einfluss auf die Fliefdspannung
wird in dieser Auswertung jedoch vernachlassigt. An Stelle dessen werden
makroskopische Werte fiir die Flief3spannung aus Druckversuchen ver-
wendet. Neben einem d,, von 0,5, das die Verfestigung von NiAl gemaf}
[24] im EDZ charakterisiert, wurden deshalb nachfolgende Werte einge-
setzt: Oy yeich =150 MPa und oy 4+ = 1400 MPa. So ergibt sich ein Kjq s
zu 1,8 + 0,3 MPa-m"”* und 7,9 + 0,6 MPa-m"” fiir die weiche bzw. harte Ori-
entierung.

5..3  Auswertung mittels J-Integral

5.1.3.1 Weiche Orientierung <1o>{10}

Basismethode

Zur Auswertung mittels J-Integral wurde einerseits die Basismethode her-
angezogen. Das R-Kurvenverhalten war fiir die in-situ Versuche aus
Griinden mangelnder Prazision nicht durchfiihrbar. Jedoch war auf Grund
der in-situ Beobachtungen im REM der Punkt des Rissfortschritts sehr gut
zu bestimmen. Wie bereits oben beschrieben, fand fiir die weiche Orien-
tierung nur sehr begrenzt stabiler Rissfortschritt statt und die Probe
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versagte unmittelbar darauf durch Spaltbruch. Deshalb wurde die gesam-
te Flache A, unter der Kurve zur Auswertung herangezogen, wie in Ab-
bildung 5.6 (a) fiir eine der bereits in Abbildung 5.1 (a) vorgestellten Kur-
ven naher erldutert ist.
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Abbildung 5.6: Auswertung mit der Basismethode an Hand der Kraft-
Verschiebungs-Kurven der weichen Orientierung fiir (a) einen in-situ und
(b) einen ex-situ Versuch.

Fir die ex-situ Versuche, fiir die exemplarisch in Abbildung 5.6 (b) eine
Kurve dargestellt ist, erfolgte die Auswertung ebenfalls iiber die Basisme-
thode. Jedoch wurde die plastische Flache dieses Mal mittels der Steifig-
keit aus dem letzten Entlastungssegment vor dem Bruch an Stelle der
Steifigkeit aus der anfanglichen Belastung wie in den in-situ Experimen-
ten berechnet. Nach den Formeln 2.12 und 2.13 betragen die so ermittelten
Bruchzihigkeiten Kj,; =3,7+ 0,2 MPa-m"> fiir die in-situ und
Kig)=32%0,5 MPa-m"* fiir die ex-situ Versuche. Im Rahmen der Mess-
genauigkeit stimmen diese Ergebnisse folglich gut iiberein. Jedoch ist der
an Hand der ex-situ Versuche bestimmte Wert genauer, da bei ihm die
Entlastung vor Versuchsende berticksichtigt wurde.

Risswiderstandsverfahren — Methode mit partiellen Entlastungen

Zur Ermittlung des R-Kurvenverhaltens wurde die in Abbildung 4.1 (a)
beschriebene Methode eingesetzt. Allerdings ist das tiber die partiellen
Entlastungen erhaltene R-Kurvenverhalten fiir die weiche Orientierung
auf Grund des Versagens durch Spaltbruch und des nicht sehr ausgeprag-
ten Rissfortschritts nicht besonders aussagekraftig. Auch war die Streuung
in den Nachgiebigkeiten zu grof3, um ein kritisches J-Integral zu berech-
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nen. Aus diesen Griinden wurde direkt auf die im folgenden Abschnitt
vorgestellte Methode mit CSM-Signal ibergegangen.

Risswiderstandsverfahren — Methode mit CSM-Signal

Durch die Verfiigbarkeit des CSM-Modus im Nanoindentierungssystem
ist eine kontinuierliche Aufzeichnung der Risswiderstandskurve moglich.
Fir die in Abbildung 4.u1 (b) vorgestellte Technik wurde stets der spitze
keilformige Eindringkorper, der bessere Kontaktbedingungen bietet, ver-
wendet. In Abbildung 5.7 (a) ist neben dem Spannungsintensitatsfaktor
ebenfalls die bereits tiber die harmonische Kontaktsteifigkeit berechnete
Biegesteifigkeit des getesteten Balkens fiir die weiche Orientierung aufge-
tragen.
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Abbildung 5.7: NiAl weiche Orientierung: (a) Spannungsintensitdtsfaktor
und Biegesteifigkeit als Funktion der Verschiebung bis zum Sprédbruch und
(b) die kontinuierliche Risswiderstandskurve.

Im gezeigten Versuch wurden auflerdem drei partielle Entlastungen
durchgefiihrt. Aus diesen lassen sich ebenfalls die Biegesteifigkeiten (vier-
eckige blaue Symbole) fiir die entsprechenden Abschnitte berechnen. Es
zeigte sich hierbei eine gute Ubereinstimmung der beiden Methoden hin-
sichtlich der Biegesteifigkeiten. Auch mittels des CSM-Signals, tiber das
der nahezu konstante Verlauf der Biegesteifigkeit ersichtlich ist, liefd sich
das sprode Verhalten der weichen Orientierung gut dokumentieren.
Durch die in Abbildung 5.7 (b) dargestellte Risswiderstandskurve ist er-
kennbar, dass kaum mehr als 0,2 pm stabiler Rissfortschritt vor dem Ein-
setzen des Spaltbruchs erreicht wird. Rissfortschritt ist bis zu einem
J-Integral von ~50 N/m nicht erkennbar. Im Anschluss knickt die Kurve
leicht ab, wobei das Messrauschen eine prazisere Beschreibung
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verhindert. Um hier einen kritischen Wert ], angeben zu konnen, wurde
in der Methode eine vertikale Linie, die die Abszisse bei 0,2 pm schneidet,
definiert. Dieser Wert wurde in dieser Arbeit in Anlehnung an die Angabe
im ASTM Standard [26] gewdhlt. In letzterem wird fiir makroskopische
Proben eine Rissabstumpfungsgerade vorgeschlagen, die die Abszisse bei
0,2 mm schneidet. Da dies auf der mikroskopischen Skala nicht durch-
fithrbar ist und Werte unterhalb von 0,2 um auf Grund von Messrauschen
bzw. Messfehlern als zu unsicher gelten, wurde der Wert von 0,2 pm ein-
gefiithrt. Er stellt eine konservative untere Grenze bei der Berechnung der
Bruchzdhigkeit dar. Der Schnittpunkt der Daten mit dieser vertikalen
Linie soll J, darstellen. Ein relativer Wert, wie beispielsweise die 0,2%-
Dehngrenze bei der Bestimmung der Streckgrenze in Zugversuchen ist
nicht moglich, da stets absolute Werte bei Risswiderstandskurven aufge-
tragen werden.
Da der Rissfortschritt kaum mehr als 0,2 pm in den Experimenten fiir die
weiche Orientierung betrug, wurde in diesem Fall J;,,, stets gleich ], ge-
setzt. Im Mittel wurde so in zwei giiltigen Versuchen ein j, von
108 + 19 N/m bzw. eine Bruchzihigkeit von 4,3 + 0,4 MPa-m"”* bestimmt.

5.1.3.2 Harte Orientierung <110>{100}

Basismethode
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Abbildung 5.8: Auswertung einer Kraft-Verschiebungs-Kurve der harten
Orientierung fiir einen in-situ Versuch mittels der Basismethode.

Wie bereits beschrieben, wurde fiir die harte Orientierung stabiler Riss-
fortschritt, welcher stets mit dem Maximum in den Kraft-Verschiebungs-
Kurven einherging, mittels REM-Bilder festgestellt. Deshalb wurde A,
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auch nur bis zu diesem charakteristischen Punkt ausgewertet, wie in Ab-
bildung 5.8 fiir eine der bereits in Abbildung 5.3 (a) gezeigten Kurve de-
monstriert ist. Es ergab sich so fiir die Auswertung nach der Basismethode
eine Bruchzahigkeit K ; von 8,5+ 0,5 MPa-m"? aus insgesamt fiinf Ver-
suchen.

Risswiderstandsverfahren — Methode mit partiellen Entlastungen

Das diskontinuierliche Verfahren zur Bestimmung der Steifigkeiten war
fir NiAl in der harten Orientierung auf Grund des ausgepragten duktilen
Bruchverhaltens besser anwendbar als fiir die weiche Orientierung. Die
zum ex-situ Versuch mit partiellen Entlastungen aus Abbildung 5.4 (a)
zugehorige Risswiderstandskurve ist in Abbildung 5.9 (a) aufgetragen.
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I e hart, 100 nnvs
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Abbildung 5.9: (a) Risswiderstandskurve fiir das ex-situ Experiment aus
Abbildung 5.4 (a); die Rissabstumpfungsgerade wurde fiir o, = 1400 MPa
berechnet und (b) REM-Bild in Seitenansicht des Biegebalkens nach Ver-
suchsende.

Die Kurve spiegelt das Verhalten eines Materials wieder, das durch Riss-
abstumpfung gefolgt von stabilem Rissfortschritt charakterisiert wird.
Dies ist auch an Hand des in Abbildung 5.9 (b) gezeigten REM-Bildes klar
erkenntlich. Typischerweise entspricht die Steigung der Rissabstump-
fungsgeraden in etwa der doppelten effektiven Fliefdspannung. Diese ist
wiederum definiert als die Haélfte der Summe aus Streckgrenze und Zug-
festigkeit [26]. Dadurch, dass NiAl bei Raumtemperatur eine ausgepragte
Sprodigkeit aufweist, wurde deshalb lediglich die tiber Druckversuche
bestimmte Fliefdsspannung von 1400 MPa verwendet [73]. Die im Experi-
ment gefundene Steigung belduft sich auf etwa der 2,7-fachen Flief3span-
nung. Dies ist somit in guter Ubereinstimmung mit der im Standard [26]
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angegebenen Bedingung, dass die Steigung der Rissabstumpfungsgeraden
mindestens so grof3 wie die zweifache Fliefdspannung sein muss. Nach
einem kritischen J-Integral von ca. 400 N/m, ist ein zweiter ansteigender
und linear abschdatzbarer Trend zu erkennen, der den stabilen Rissfort-
schritt beschreibt. Das Experiment endet, sobald ab etwa 80oo N/m insta-
biler Rissfortschritt einsetzt.

Gemaf [26] werden ein maximales J-Integral, das als J;;,i; eingetragen ist,
und ein maximaler Rissfortschritt Aa,,,, bestimmt. Beide Groflen sind
von den Probendimensionen, also von der Probendicke B, von der Pro-
benhohe W sowie vom Anriss a abhdngig. Die Bestimmungen hierfiir sind
in den Formeln 2.17 und 2.18 festgelegt. Wahrend beziiglich des erlaubten
Rissfortschritts fiir alle vier durchgefiihrten ex-situ Versuche die Bestim-
mungen eingehalten sind, betragen die Grenzen fiir das J-Integral
420 N/m <] < 537 N/m. Somit liegen nahezu alle der zur Ermittlung der
Regressionsgeraden fiir den Rissfortschritt bendtigten Datenpunkte tiber
dieser Grenze. Es ist zu erwahnen, dass in [26] noch viele weitere Bestim-
mungen vorgegeben werden, die auf der untersuchten Grofdenskala nicht
einzuhalten sind, wie bereits von Wurster et al. [27] beschrieben. Ermit-
telt aus vier Versuchen, betrigt die Bruchzihigkeit so 8,9 + 0,3 MPa-m">,
Ex-situ Versuche an den grofderen Balken und in-situ Versuche an den
kleineren Balken zeigen - wie auch bei der weichen Orientierung - eine
gute Ubereinstimmung in der Bruchzihigkeit.

Risswiderstandsverfahren - Methode mit CSM-Signal
Fir die harte Orientierung ist ein Experiment mit CSM-Signal in Abbil-

dung 5.10 (a) gezeigt. Auch tber den elastischen Bereich hinaus ist ein
konstanter Verlauf der Biegesteifigkeit auszumachen. Erst ab etwa 1 um
Durchbiegung nimmt die Steifigkeit sukzessive ab, bis nach etwa 6 pm
instabiler Rissfortschritt einsetzt. Die iiber die partiellen Entlastungen
berechneten Steifigkeiten (viereckige Symbole) gegen Ende des Versuches
stimmen wiederum gut mit den CSM-Daten tiberein. Die in Abbildung
5.10 (b) dargestellte Risswiderstandskurve gibt das durch ausgeprdgte
plastische Verformung gepragte Bruchverhalten wider. Ein erstes Abkni-
cken wird nach etwa 75 N/m festgestellt. Im Anschluss steigt der Risswi-
derstand, wenn auch nicht homogen bis knapp unter 1,2 pm an, bevor
instabiler Rissfortschritt folgt.

Durch die kontinuierliche Bestimmung der Risslange ist nun eine verbes-
serte Auftragung des Spannungsintensitatsfaktors moglich. Wurde bisher
immer ein konstantes a/W -Verhaltnis zur Berechnung des Geometriefak-
tors eingesetzt, ist nun so zu jedem Zeitpunkt im Experiment ein beziig-
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lich der aktuellen Risslinge korrigierter Wert K, poy yorrigiere ZUr Auftra-
gung vorhanden. In Abbildung 5.10 (c) ist dieser als Funktion der Zeit zur
Ermittlung der lokalen Spannungsintensititsfaktorrate dK/dt (im Fol-
genden als Belastungsrate bezeichnet) gezeigt.
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Abbildung s5.10: NiAl harte Orientierung: (a) Spannungsintensitdtsfaktor
und Biegesteifigkeit als Funktion der Verschiebung bis zum instabilen Riss-
fortschritt, (b) die kontinuierliche Risswiderstandskurve; mit eingezeichnet
ist der Fit zur Bestimmung von ], und (c) nach der Rissldnge korrigierter
Spannungsintensitdtsfaktor als Funktion der Zeit zur Ermittlung der loka-
len Belastungsrate; die Daten ab der gestrichelten Linie wurden fiir die Be-
stimmunyg der Fitfunktion in (b) herangezogen.

Es ist klar erkennbar, dass mit Uberschreiten des linear-elastischen Berei-
ches die Belastungsrate fiir den verschiebungskontrollierten Versuch
(8 nm/s) abfallt. Dies ist mit der Ausbildung der plastischen Zone erklar-
bar. Nach Durchschreiten eines Ubergangsbereiches, der nach ca. 300 s
fir das gezeigte Experiment vorbei ist, stellt sich eine zweite und nahezu
konstante Belastungsrate ein. Die Daten in diesem Bereich wurden zur
Bestimmung von J, iiber den ebenfalls in Abbildung 5.10 (b) gezeigten Fit
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herangezogen. Die von der Norm [26] vorgegebene mathematische Form
fir den Fit ist y = bx¢. Er wurde in den zuvor gezeigten Versuchen mit
partiellen Entlastungen aus Griinden der Datenanzahl und der Genauig-
keit nicht angewendet. Dafiir fand wie gezeigt eine lineare Approximation
statt. Durch die hohe Datendichte ist nun die dargestellte Fitfunktion
einsetzbar. Sie musste fiir die hier durchgefiihrten Versuche an der harten
Orientierung zur Beriicksichtigung einer konstanten Belastungsrate je-
doch angepasst werden. Durch Bestimmung des stets positiven Parame-
ters a in der Fitfunktion ist die zur Ermittlung von J, notwendige zweite
Kurve definiert als y = a + 0,2 pm. Aus wiederum zwei giiltigen Versuchen
wurde so bei einer Belastungsrate von 3,5-10° MPa-m"?/s (dK /dtg,ge) ein
Jo von 31 N/m und eine Bruchzdhigkeit von 7,8 + 0,2 MPa-m'"? berechnet.
Der Vorteil dieser Auswertemethodik, bei der der Rissfortschritt fir die
ersten 250 nm nicht betrachtet wird, liegt des Weiteren darin, dass ein
moglicher Einfluss der Anrissgiite auf Grund der FIB-Priparation elimi-
niert ist. Auch der ASTM Standard [26] schldgt die Auswertung der Daten
mittels Fit erst ab einem bestimmten Wert fiir den Rissfortschritt vor, was
ebenfalls gut zur eingesetzten Methode passt.

Es wird deutlich, dass die beiden vorgestellten Methoden zum J-Integral
iiber die partiellen Entlastungen bzw. das CSM-Signal unterschiedliche
Verlaufe im Risswiderstandsverhalten im Falle der harten Orientierung
liefern. Dies ist auf Belastungsrateneffekte zurtickzufithren. Im ersten Fall
werden die Steifigkeiten aus grofieren Entlastungssegmenten heraus be-
stimmt, wahrend im zweiten Fall die Steifigkeiten aus den jeweiligen Os-
zillationen ermittelt werden. Diese Oszillationen betragen nur 2 nm. Bil-
det sich zu Beginn des Experimentes erst eine plastische Zone aus, so
spielt die Art der Bestimmung der Steifigkeit in diesem Bereich eine grof3e
Rolle. Der Vorteil der CSM-Methode ist hier, dass sie die Ausbildung der
plastischen Zone und die aktuelle Belastungsrate dK/dt besser beschrei-
ben kann. Dies liegt daran, dass das Experiment nicht wie bei den partiel-
len Entlastungen unterbrochen werden muss. Der Nachteil ist allerdings,
dass nur gewisse maximale Belastungsraten einsetzbar sind, da es ansons-
ten zu Regelungsproblemen kommt. In Folge dessen sind mit CSM-Signal
nur die angegebenen und somit recht niedrigen Belastungsraten durch-
fiihrbar. Jedoch wird der Ubergang zwischen Rissabstumpfung und stabi-
lem Rissfortschritt besser durch das CSM-Signal beschrieben. Die ASTM-
Norm E 1820 [26] gibt zur Auswertung von Materialien mit Methoden der
EPFM an, dass bis zum Erreichen der maximalen Kraft F,,, im Versuch
maximal 3 min vergehen diirfen, und dass die Belastungsrate K in diesem
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Testabschnitt konstant sein muss. Gerade der letzte Aspekt ist in mikro-
skaligen Experimenten jedoch schwer einzuhalten.

5..4  Vergleich der Ergebnisse

In Abbildung 5.1 sind die in den vorangegangenen Kapiteln vorgestellten
Ergebnisse fiir NiAl in der weichen sowie harten Orientierung dargestellt.
Zusatzlich sind Ergebnisse aus makroskopischen Bruchversuchen von
Bergmann und Vehoff [83] und Mikrobiegeversuche von Igbal et al. [46]
zum Vergleich dargestellt. Die Autoren werteten ihre Versuche jedoch
lediglich nach der LEFM aus.

10

Literaturdaten B weich, Kiein Diese Arbeit
B weich, groR
8 I hart, klein

makroskopisch B hart, groR

mikroskopisch

Bruchzahigkeit / MPa-m"?

Bergmann u. Vehoff Igbal et al. LEFM CTOD J-Integral (p.E.) J-Integral (CSM)

Abbildung 5.11: Die mit den unterschiedlichen Methoden berechneten
Bruchzdhigkeiten fiir NiAl fiir die kleineren und die gréfSeren Biegebalken
sind zusammen mit Literaturdaten von Bergmann und Vehoff [83] und
Igbal et al. [46] dargestellt. Fiir das CTOD-Verfahren war eine Bestimmung
der Bruchzdhigkeit nur aus den in-situ Versuchen méglich; fiir die Berech-
nungen mit dem CSM-Signal wurden lediglich die grofsen Biegebalken in
Betracht gezogen; ,p.E.“ bedeutet partielle Entlastung.

Es ist klar ersichtlich, dass die weiche Orientierung fiir jede gewdahlte
Auswertemethode eine deutlich niedrigere Bruchzdhigkeit als die harte
Orientierung zeigt. Werden die Mikrobiegebalken rein nach der LEFM
ausgewertet, so ergibt sich ebenso wie bei Anwendung des CTOD-
Verfahrens eine sehr gute Ubereinstimmung mit den Daten aus [83].
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Dieses Vorgehen dient somit der Ermittlung einer unteren Grenze. Die
von Igbal et al. [46] ermittelten und leicht erh6hten Werte sind auf den
groferen Kerbradius - bedingt durch den Praparationsprozess — zurtick-
zufithren. Aus der Literatur ist fiir NiAl bekannt, dass ein grofderer Ker-
bradius zu einer erhohten Bruchzdhigkeit fithrt [78]. Wird die plastische
Verformungsenergie in den Proben mit berticksichtigt, so ist erwartungs-
gemafl tiber die Auswertung mittels J-Integral fiir die beiden vorgestellten
Methoden eine erhohte Bruchzihigkeit von ~4 MPa-m"> messbar. Auf
Grund des limitierten stabilen Rissfortschritts ist dessen prazise Bestim-
mung kaum moglich. Fiir die Auswertung wurde an Stelle dessen das Ein-
setzen von instabilem Rissfortschritt als Kriterium gewdhlt. Dieses Vorge-
hen tiberschatzt so den wahren Wert der Bruchzdhigkeit leicht und stellt
somit eine obere Grenze dar.

Die sich wahrend des Biege-/Bruchvorgangs stark plastisch verformende
harte Orientierung zeigt je nach Auswerteverfahren deutlich hohere
Bruchzdhigkeiten. Im Vergleich der nach LEFM ausgewerteten Proben
mit der Literatur sind die von Igbal et al. [46] erhhten Werte erneut auf
einen grofleren Kerbradius zuriickzufiithren. Beziiglich der Daten von
Bergmann und Vehoff [83] ist anzunehmen, dass die in dieser Auswertung
unberiicksichtigte plastische Zone beziiglich der Probendimensionen
deutlich unterschiedlich ausfdllt. Dadurch, dass sie in den makroskopi-
schen Proben viel kleiner als in den Mikrobiegeproben ist, ist in Folge
dessen eine prazisere Bestimmung der Bruchzdhigkeit an Hand der gro-
Beren Proben zu erwarten. Wird hingegen in der Auswertung die plasti-
sche Verformung wie im CTOD-Verfahren oder auch in den beiden
J-Integral-Methoden berticksichtigt, so ist eine Erh6hung der Bruchzdhig-
keit von ~3,5 MPa-m"”? auf ~8 MPa-m"” zu finden.

Es ist anzumerken, dass der Vergleich mit Versuchsdaten aus makrosko-
pischen Proben schwierig ist. Die lokalen Methoden entsprechen keiner
Priifnorm und miissen wie oben beschrieben basierend auf den bestehen-
den Standards zur Bestimmung der Bruchzdhigkeit angepasst werden.
Aus diesem Grund ist der Vergleich unterschiedlicher Materialien unter
Anwendung derselben Auswertemethodik besser. In nachfolgendem Ka-
pitel 5.2 werden deshalb die Ergebnisse der Mikrobiegebalkenversuche an
den NiAl(Fe) Einkristallen vorgestellt, die dann im Anschluss mit den
eben gezeigten Ergebnissen verglichen werden.
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5..5  Plastische Zone um die Rissspitze

Fiir NiAl sind in Abbildung 5.12 EBSD-Messungen gezeigt. Diese wurden
im inneren Bereich von Biegebalken der weichen und harten Orientierung
nach durchgefithrtem Experiment angefertigt. Die Biegebalken haben ein
Groflenverhaltnis von (L/W /B = 7/2,5/2). An Hand von Referenzpunkten,
die sich in unverformten Bereichen der Biegebalken und geniigend weit
weg von der Rissspitze befinden, sind die sich im Material befindlichen
Misorientierungen aufgetragen. Diese wiederum wurden mittels der Eu-
ler-Winkel ausgewertet. Sie stellen die plastisch verformten Bereiche um
die Rissspitze dar, da das Kristallgitter hier lokal auf Grund von Verset-
zungsbewegungen rotiert ist. Versetzungsdichten sind derart allerdings
nicht quantifizierbar.

Abbildung 5.12: EBSD-Messungen zur qualitativen Darstellung der plastisch
verformten Bereiche iiber Misorientierungs-Schaubilder von NiAl in der (a)
weichen und (b) harten Orientierung.

Weiche Orientierung

Die plastische Zone ist im Falle der weichen Orientierung stark auf den
Bereich um die Rissspitze beschrankt. In der gezeigten Darstellung ist sie
schon sehr ausgepragt, da die Aufnahme nach dem Spaltbruch, der durch
die gestrichelte Linien skizziert ist, entstanden ist. Dennoch sind Misori-
entierungen von bis zu 7° zu erkennen, die auf Versetzungsaktivitdt hin-
deuten. Die asymmetrische Form der plastischen Zone reicht bis zu 1 um
in den Bereich, in dem der Biegebalken eingespannt ist. Auf der anderen
Seite des Risses verlaufen die Versetzungen von der Rissspitze aus in
rickwartiger Richtung zur Balkenoberseite. Der hier gemessene Winkel
von ~135° ist in guter Ubereinstimmung mit dem vermuteten Gleitsystem
des Typs <100>{100} in dieser Richtung, da der Burgersvektor fiir NiAl bei
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Raumtemperatur vom Typ <100> ist [68]. Dieses Gleitsystem wurde be-
reits fir das gleiche Risssystem von Goken et al. [123] in Vierpunkt-
Biegeversuchen fiir NiAl gefunden.

Harte Orientierung
Fir die harte Orientierung hingegen wird ein ganz anderes Verhalten

gefunden. Der noch nicht durchtrennte Querschnitt vor der Rissfront ist
plastisch stark verformt, was an Hand der grofden sehr lokalen Misorien-
tierungen bestimmbar ist. Unmittelbar in der Rissebene ist der Grad der
Verformung so hoch, dass keine Indizierung mehr moglich ist. Ein ver-
formter Bereich, in der Misorientierungen von 2-3° messbar sind, entwi-
ckelt sich in Richtung der Balkenldngsachse. Dies liegt an der grofden
plastischen Verformung des Biegebalkens selbst durch die grofden Durch-
biegungen. Diese setzt ein, sobald sich das Material vor der Rissspitze
nicht weiter verfestigen kann und der experimentell gemessene stabile
Rissfortschritt einsetzt.

Die EBSD-Messungen sind in gutem Einklang mit TEM-Untersuchungen
von Baither et al. [124]. Die Autoren fiihrten in-situ Zugversuche an NiAl
in der harten und in der weichen Orientierung durch und charakterisier-
ten die plastische Verformung um die Rissspitzen in den Proben. Sie fan-
den, dass Rissfortschritt in NiAl auf der Mikroskala bei Raumtemperatur
stets mit plastischer Verformung einhergeht. In ihren Experimenten wur-
de ein belasteter Riss in der weichen Orientierung durch die Emission von
Versetzungen abgeschirmt, was zu diskontinuierlichem Rissfortschritt
fithrte. Diese Beobachtung war bei den in dieser Arbeit gezeigten Biege-
versuchen an der weichen Orientierung nur bei manchen Proben, welche
kurz vor dem Versagen durch Spaltbruch Rissfortschritt zeigten, maoglich.
Jedoch ist aus der EBSD-Messung in Abbildung 5.12 (a) deutlich die mit
dem Spaltbruch einhergehende Versetzungsemission erkennbar. Fiir die
harte Orientierung fanden Baither et al. [124], dass die plastische Zone
viel konzentrierter um die Rissspitze liegt. Bei der Belastung werden
halbkreisformige Versetzungsloops an der Rissspitze nukleiert, wovon
sich einzelne Segmente in Schraubenorientierung umwandeln. Diese sind
auf Grund ihrer nahezu zweifach hoheren Peierlsspannung gegentiber
Stufensegmenten viel unbeweglicher und schirmen folglich nachfolgende
Versetzungen viel effektiver ab. Aufderdem entsteht ein Mangel an Ver-
setzungsquellen durch die geringe Wahrscheinlichkeit fiir Quergleitpro-
zesse. Diese beiden Tatsachen fithren zum einen zu einer beschrankten
plastischen Zone um die Rissspitze, wie auch aus der EBSD-Messung in
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Abbildung 5.12 (b) hervorgeht. Zum anderen wird dadurch weiterer Riss-
fortschritt bewirkt.

Ziel der Arbeit von Ng et al. [125] war es, die Verteilung sowie das Verhal-
ten von Versetzungen in der Umgebung von belasteten Rissen in einkris-
tallinen makroskopischen NiAl- Proben zu untersuchen. Sie nutzten hier-
fur die ECCI-Technik (engl. electron channeling contrast imaging), die es
ihnen erlaubte fiir eine in der weichen und eine in der harten Orientie-
rung belastete Vierpunkt-Probe Versetzungen an Rissspitzen sichtbar zu
machen. Wie in der Arbeit von Baither et al. [124] und auch in dieser Ar-
beit wurden fiir beide Orientierungen erhohte Versetzungsdichten in der
unmittelbaren Umgebung von sowohl belasteten als auch entlasteten
Rissspitzen gefunden. Eine versetzungsfreie Zone vor aufgehaltenen Riss-
spitzen fanden sie nicht. Entlang der Rissflanken fanden sie deutlich nied-
rigere Versetzungsdichten und schlossen hieraus, dass die generelle Spro-
digkeit von NiAl bei Raumtemperatur von der unregelmafigen Emission
von Versetzungen herriihrt

Durch Untersuchungen mit dem Rasterkraftmikroskop fanden Thome et
al. [81] fiir die weiche und die harte Orientierung Versetzungsemission an
Rissspitzen und eine generelle Abschirmung der Rissspitzen durch diese
Versetzungen. Dabei wurden plastische Zonen von 20-go pm ausgemes-
sen. Auch diese Autoren fiihren die Sprodigkeit von NiAl bei Raumtempe-
ratur auf die begrenzte Versetzungsbeweglichkeit zuriick. Dies erkldaren
sie mit der Versetzungsverteilung an der Rissspitze, welche sich nicht
verandert, wenn der belastete Riss entlastet wird. Die von ihnen gemesse-
nen versetzungsfreien Zonen vor der Rissspitze passen jedoch nicht zu
den EBSD-Messungen in Abbildung 5.12. Eine mogliche Erklarung hierfiir
ist, dass — wie von Baither et al. [124] beschrieben - Versetzungsloops an
der Rissspitze emittiert werden, welche an der Probenoberflache mit dem
Rasterkraftmikroskop nicht messbar sind.
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5.2 NiAl(Fe)-Einkristalle

Es werden wieder dieselben Risssysteme zur besseren Vergleichbarkeit
sowie zur Ermittlung des genauen Einflusses der Zugabe von 0,14 Gew.-%
Eisen untersucht. Wiederum sollen einheitliche Farben zum Verstandnis
beitragen:

e weiche Orientierung <110> {110}

Es werden jedoch lediglich die Ergebnisse der ex-situ Versuche vorge-
stellt. Die in-situ Versuche gaben den Einfluss des Eisens auf das Bruch-
verhalten nicht so genau wider wie die ex-situ Versuche. So wurden von
Webler [2] fir die weiche Orientierung und in der Diplomarbeit von
Przybilla [126] fiir die weiche und die harte Orientierung von NiAl(Fe)
sehr dhnliche Bruchzdhigkeiten wie fiir reines NiAl mittels Mikrobiege-
balken bestimmt. Die mit Methoden der LEFM und der EPFM erzielten
Ergebnisse hiervon sind zusammen mit allen in dieser Arbeit gezeigten
Ergebnissen von NiAl und NiAl(Fe) tabellarisch am Ende dieses Kapitels
in Tabelle 5.1 aufgezeigt. Zur Bestimmung der Bruchzdhigkeit wurden in
diesen Arbeiten sowie in der vorliegenden die elastischen Eigenschaften
von reinem NiAl ndherungsweise angenommen. Im Folgenden werden
nur die J-Integral-Auswertungen prasentiert. Da keine gesonderte Aus-
wertung zur Bestimmung der Bruchzdhigkeit nach LEFM notwendig ist,
wird diese gemeinsam mit den jeweiligen Kurven gezeigt. Deshalb erfolgt
direkt die Unterteilung in die beiden Risssysteme.

5.2.1  Weiche Orientierung <1o>{1o}

Basismethode

In Abbildung 5.13 ist neben einem reprasentativen Biegebalken der wei-
chen Orientierung in NiAl(Fe) ein weiterer von reinem NiAl bei gleicher
Belastungsrate von 0,03 MPa-m'"*/s gezeigt. Abgesehen von leichten Ab-
weichungen in der Geometrie ist das anfangliche Verformungsverhalten
nahezu gleich. Jedoch steigt der Spannungsintensitatsfaktor bis knapp
unter 2 MPa-m"? weiter an und es werden auch gréfere Durchbiegungen
gemessen, ehe es bei ca. 2400 nm zu sproder Rissausbreitung kommt.
Wiederum wurde ein Versuch zur Ermittlung des R-Kurvenverhaltens an
Hand von partiellen Entlastungen unternommen. Es zeigte sich aber, dass
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genau wie fiir NiAl die Datendichte zu niedrig war. Aus diesem Grund
wurde zur Bestimmung von ], die gesamte Kurve herangezogen. Erneut
wurde so die Steigung der letzten partiellen Entlastung im Experiment
ndherungsweise als finale Entlastung zum Zeitpunkt des Sprodbruchs
verwendet. Die Bruchzdhigkeit betragt 3,6 + 0,2 MPa-m"? und ist damit
leicht hoher als fiir reines NiAl.

2,0

—— NiAl
—— NiAl(Fe)

0 500 1000 1500 2000 2500
Verschiebung / nm

Abbildung 5.13: Spannungsintensitdtsfaktoren von NiAl(Fe) im Vergleich
mit NiAl als Funktion der Verschiebung fiir die weiche Orientierung.

Risswiderstandsverfahren — Methode mit CSM-Signal
Die Methode mit CSM-Signal hingegen gewdhrte erneut die genaueste
Untersuchung hinsichtlich des Risswiderstandsverhaltens, wie in Abbil-

dung 5.14 gezeigt.

250 T T T T T

Linearer Fit
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100

J-Integral / N/m
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Rissfortschritt Aa / um

Abbildung s5.14: Die zu den in Abbildung 5.13 gezeigten Kurven gehérigen
Risswiderstandskurven.
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Wiederum ist zum Vergleich die fiir reines NiAl ermittelte Kurve einge-
tragen. Wahrend sich beide Kurven zu Beginn tiberlagern, zeigt NiAl(Fe)
ab etwa 0,2 pm anders als reines NiAl stabilen Rissfortschritt bis ca. 1 pm,
der von dem Probenquerschnitt abhdngig ist. Dies macht deutlich, dass
die geringe Zugabe von 0,14 Gew.-% Fe bereits messbar stabilen Rissfort-
schritt auslost und wie auch auf der Makroskala [83] zu einem duktileren
Bruchverhalten fiihrt. Auf Grund des nahezu linearen Anstiegs der Riss-
widerstandskurve ab 0,2 pm wurde ebenfalls eine lineare Anndherung der
Daten zur Bestimmung von J, gewahlt. Das Ergebnis ist dasselbe wie bei
reinem NiAl bei etwa 120 N/m und folglich einer Bruchzdhigkeit von
4,5 MPa-m">. Somit ist fiir die weiche Orientierung festzuhalten, dass die
Zugabe von Eisen die Rissinitiierung auf der Mikroskala zwar nicht, wohl
aber den Rissfortschritt beeinflusst.

5.2.2  Harte Orientierung <no>{100}

Risswiderstandsverfahren — Methode mit partiellen Entlastungen

Der Vergleich zwischen NiAl und NiAl(Fe) in der harten Orientierung ist
in Abbildung 5.15 (a) aufgetragen. Wie exemplarisch hier zu sehen ist,
zeigten die NiAl(Fe) Proben allesamt leicht hohere Spannungsintensitats-
faktoren bis zu knapp iiber 4 MPa-m"2. Dariiber hinaus ist das Abfallen
der Werte nach Uberschreiten des Maximums bei etwa 6000 nm weniger
ausgepragt als fiir reines NiAl. Nach LEFM ausgewertet ergab sich so eine
Bruchzihigkeit von 4,3 + 0,3 MPa-m"”.

(a) 5 : : : (b) 1200
& 4 E 900}
z ']
& 3 = S anul
= © 600 o
~ 2r 8) c~"/.
£ < =~
g —— NiAl - 300 & —— NiAl
NiAl(Fe) <5 NiAl(Fe)
0 ! ! L 0 N L L L L
0 2500 5000 7500 10000 00 02 04 06 08 10
Verschiebung / nm Rissfortschritt Aa / ym

Abbildung 5.15: (a) Spannungsintensitdtsfaktoren von NiAl(Fe) im Vergleich
mit NiAl als Funktion der Verschiebung fiir die harte Orientierung und (b)
die dazugehérigen Risswiderstandskurven.

88



NiAl(Fe)-Einkristalle

Die Auswertung der partiellen Entlastungen zur Bestimmung einzelner J-
Integrale ist in Abbildung 5.15 (b) dargestellt. Es ist erkennbar, dass bis
zum Zeitpunkt des Einsetzens von instabilem Rissfortschritt ein geringe-
rer stabiler Rissfortschritt (ca. 0,6 pm) und gleichzeitig grofdere Werte fiir
das J-Integral von bis zu tiber 1000 N/m bei NiAl(Fe) erzielt werden. Der
Ubergang zwischen Rissabstumpfung und stabilem Rissfortschritt ist we-
niger stark ausgeprdgt als fiir NiAl, was eine genaue Ermittlung von J, bei
gleichzeitig leichter Streuung der Daten erschwert. So wurde fiir NiAl(Fe)
ein J, von 313 + 48 N/m bzw. eine Bruchzahigkeit von 7,8 + 0,5 MPa-m'?,
die leicht unter der von reinem NiAl liegt, bestimmt.

Risswiderstandsverfahren - Methode mit CSM-Signal

In Abbildung 5.16 (a) sind fiir jeweils einen Versuch an NiAl bzw. NiAl(Fe)
mit der Methode mit CSM-Signal die Spannungsintensitatsfaktoren aufge-
tragen.

(a) 5 (b) 2000 :
s — NiAl
€ 4l NiAl(Fe)
g £ 15001 Fit Funktionen
= 3| =
3 < 1000t
22t >
g 3
s IS L
x@ 1t — NiAl 5 900
NiAl(Fe) =
0 L L L 0 5N L L L
0 2000 4000 6000 8000 0,0 0,3 0,6 0,9 1,2
Verschiebung / nm Rissfortschritt Aa / um

Abbildung 5.16: NiAl(Fe) im Vergleich mit NiAl fiir die harte Orientierung
(a) nach der Risslinge korrigierter Spannungsintensitdtsfaktor als Funktion
der Verschiebung und (b) die zugehérigen Risswiderstandskurven.

Durch die Mdglichkeit, die Risslange kontinuierlich berechnen zu kon-
nen, ist so eine korrigierte Darstellung moglich. Sie zeigt, wie zu Ver-
suchsbeginn beide Kurven einander gleichen aber ab einer Verschiebung
von ca. 3000 nm die Kurve von NiAl genau wie NiAl(Fe) nahezu linear
aber deutlich starker ansteigt. Die Begriindung hierfiir liegt in dem grofRe-
ren Rissfortschritt in der Probe. Dieser wird bei NiAl(Fe) starker durch
das Fe gehindert. Konsequenterweise ergeben sich, wie in Abbildung
5.16 (b) ersichtlich ist, genau wie bei der Methode mit den partiellen Ent-
lastungen grofere J-Integrale fiir NiAl(Fe) bei gleichem Rissfortschritt.
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Wird wieder im Bereich einer konstanten Belastungsrate der Fit an die
Daten gewdhlt, so ergibt sich fiir NiAl(Fe) mit ca. 8,5 MPa-m"? im Ver-
gleich zu NiAl mit ca. 7,8 MPa-m"* eine leicht erhéhte Bruchzihigkeit.
Wiederum ist festzustellen, dass die Rissinitiierung kaum durch das Eisen
beeinflusst wird, da sich die Risswiderstandskurven zu Beginn tiberlagern.
Genau wie fiir die weiche Orientierung ist der duktilisierende Effekt von
Eisen beztiglich des Rissfortschritts auszumachen.

5.3  Vergleich der Ergebnisse von NiAl und NiAl(Fe)

Der direkte Vergleich zwischen den eben beschriebenen Ergebnissen von
NiAl(Fe) mit NiAl ist in Abbildung 5.17 aufgefiihrt. Per LEFM ausgewerte-
te Daten aus der Dissertation von Thome [66] an Vierpunkt-Biegeproben
mit Abmessungen im Millimeterbereich sind zusatzlich eingetragen.

10

Literaturdaten B veich, NiA Diese Arbeit
[ weich, NiAl(Fe)
8 B hart, NiAl
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Bruchzahigkeit / MPa:m"

Thome LEFM J-Integral (p.E.) J-Integral (CSM)

Abbildung s5.17: Vergleich der Bruchzdhigkeiten von NiAl und NiAl(Fe) fiir
die weiche und die harte Orientierung; dargestellt sind aus Griinden der
Ubersichtlichkeit lediglich die Ergebnisse aus den ex-situ Versuchen an den
grofseren Balken; ein zusdtzlicher Vergleich mit makroskopischen Daten ist
an Hand der Ergebnisse von Thome [66] méglich.

Werden die Daten nach LEFM ausgewertet, findet sich im Rahmen des
Messfehlers kein grofier Unterschied zwischen NiAl und NiAl(Fe) hin-
sichtlich der Mikrobiegebalken. Ein anderes Verhalten wurde bei Versu-
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chen an makroskopischen Proben der weichen Orientierung von
Thome [66] gefunden. Neben leicht erhohten Werten fiir NiAl mit ca.
3,4 MPa-m"*> wurden deutlich erhohte Werte fiir NiAl(Fe) von etwa
6 MPa-m"”> bestimmt. Das J-Integral-Konzept liefert auch fiir NiAl(Fe)
wiederum die genauesten Werte auf der Mikroskala. Fiir die weiche Ori-
entierung lasst sich auch hier kein Unterschied zwischen beiden Materia-
lien herausarbeiten. Bei Betrachtung der harten Orientierung jedoch ist
gerade bei Anwendung der Methode mit CSM-Signal der Effekt der Zuga-
be von Eisen in Form einer leicht erh6hten Bruchzdhigkeit messbar. Da
sich der Effekt wie oben erwdhnt jedoch primdr auf das Verhalten bei
Rissfortschritt auswirkt, ist klar, weshalb kein bedeutender Einfluss be-
zuglich der Bruchzdhigkeit, die durch Rissinitiierung charakterisiert ist,
gefunden wird. Der sich leicht umkehrende Effekt fiir die Methode mit
partiellen Entlastungen bei der harten Orientierung ist auf Probleme in
der Auswertung zuriickzufithren. In Tabelle 5.1 sind abschliefdend alle
Ergebnisse von NiAl und NiAl(Fe) eingetragen.
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D Orien- Durchfiihrung Grofse An- Belastungs- Kiq, Lerm Jo K,y Kig, s K.
= tierung (W-a,) zahl rate dK/dt Literatur
.W pm MPa-m"?/s MPa-m"? N/m MPam”> MPa-m’> MPa-m"
Z
..m in- Basis 1,7 £ 0,2 5 0,10 * 0,08 2,1+£0,3 81+8 3,7 £ 0,2
.W situ CTOD 1,8 + 0,1 4 - - - - 1,8+0,3 1,8 [83];
Z. ex- Basis 58 £0,4 2/2 0,29 £ 0,08 / 1,7+ 0,1 63 + 21 3,2%0,5 - 3,5 [46]
m situ 0,07 + 0,01
) CSM 10,6 + 0,1 2 0,02 * 0,01 1,9 + 0,1 108 + 19 4,3+0,4 -
S in- Basis 1,6 £ 0,1 5 0,14 + 0,01 3,5+0,3 375+ 41 8,5+ 0,5 -
m situ CTOD 1,7 £ 0,1 4 - - - - 7,9 = 0,6 6.0 [83];
s Part. +0 2/2 0,22 % 0,05 / 6+ 0,1 05 + 8,0+0 - ww EM .
m ex Entl. 55%05 0,06 + 0,01 30%0, 40547 9 %03 >
M situ CSM 8,0+ 0,1 2 0,003 * 0,001 3,8+ 0,1 31 +12 7,8 £0,2 -
)
)

s | &

. - * * *

Z [$) in- Basis 1620,2 8*/5 0,14 * 0,05 L4 % 03"/ 53+ 14 34 %07 -
i, . . /1,9 £0,2 1,4 £ 0,4 /3,0£0,5

g = weich situ 6,0 +1,6
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6 Mikrobiegebalkenversuche in Wolfram

In diesem Kapitel werden die experimentellen Ergebnisse von ein- und
polykristallinem Wolfram vorgestellt. Die Einkristalle wurden wiederum
in verschiedenen Grofdenverhdltnissen zur Untersuchung von Gréf3enef-
fekten prapariert. Die Auswirkungen von unterschiedlich hohen Verset-
zungsdichten und von Korngrenzen im Material auf die Bruchzdhigkeit
sowie das Bruchverhalten auf der Mikroskala stehen des Weiteren im
Vordergrund. Am Ende dieses Kapitels wird wiederum ein tabellarischer
Uberblick der Ergebnisse zur Bruchzihigkeit gegeben.

6.1 Ungekerbte Mikrobiegebalken

Ziel der Versuche an ungekerbten Mikrobiegebalken war es, das lokale
elastisch-plastische Verformungsverhalten im Falle der Biegung genauer
zu studieren. Hieraus sind Flief3spannungen abschatzbar, die im spateren
Verlauf der Arbeit zur Ermittlung der Grofde der plastischen Zone genutzt
werden sollen. Das Augenmerk liegt dabei auf dem unmittelbaren Uber-
gang vom elastischen in den plastischen Bereich der Verformung. In Ab-
bildung 6.1 (a) ist fiir Mikrobiegebalken ohne FIB-Anriss das lokale Ver-
formungsverhalten gezeigt. Hierfiir ist die Biegespannung oy 4, als
Funktion der Verschiebung, welche beziiglich des vom Eindringkérper
hinterlassenen Abdrucks korrigiert wurde, aufgetragen. Gemaf$ der linear-
elastischen Theorie fiir den einseitig fest eingespannten rechtwinkligen
Biegebalken ergibt sie sich an der dufleren Faser (Balkenoberseite), also
an der Stelle maximaler Zugbelastung, zu:

6 FL

Op,max = BwW? 6.1

Lediglich der linear-elastische Anteil der in (a) gezeigten Kurven ist so in
guter Ndherung giiltig. Sobald plastische Verformung einsetzt, verliert
Formel 6.1 ihre Giiltigkeit. Die Spannungen werden dennoch zur qualita-
tiven Vergleichbarkeit iiber den linearen Verlauf hinaus aufgetragen. Das
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Ende des linearen Bereiches wird iiber eine 95%-Gerade zur Ermittlung
einer lokalen Streckgrenze fiir die einzelnen Proben abgeschatzt. Es erge-
ben sich so Werte von 1650 MPa fiir den Wolfram-Einkristall W-SX,
2300 MPa fiir den vorverformten Wolfram-Einkristall W-SX-pl. und
2800 MPa fiir die ultrafeinkérnige Probe W-UFG.

5000

o /95%-Gerade (a)
a 4000
=
5 W-UFG
§ 3000 - Wox-pl. |
c
% 2000+ W-SX
g
@ 1000+
m

0 L L L

0 500 1000 1500 2000

Verschiebung / nm

Abbildung 6.1: (a) Biegespannung als Funktion der Verschiebung fiir die
mittels REM-Bilder in (b), (c¢) und (d) dargestellten W-Mikrobiegebalken
nach Versuchsende.

Fir W-SX ist ersichtlich, wie im Anschluss an den linear-elastischen Be-
reich ein sehr direkter Ubergang in ein erstes Kraft-Plateau erfolgt. Das
Verformungsverhalten ist beziiglich der Literatur [84], in der eine Streck-
grenze von 230 MPa angegeben wird, grundsatzlich verschieden und
merklich erhoht. In den makroskopischen Zugproben wird eine dufierst
ausgepragte Verfestigung festgestellt, welche hier nicht beobachtet wird.
Das lokale Verformungsverhalten ldsst sich nahezu durch ein elastisch-
idealplastisches Verhalten frei von Verfestigung charakterisieren. Es erge-
ben sich mehrere Plateaus. Diese sind darin begriindet, dass es ab-
schnittsweise zur Einfachgleitung, bei der die Versetzungen ungehindert
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Ungekerbte Mikrobiegebalken

in Richtung der neutralen Faser laufen, kommt. Diese Versetzungen miis-
sen jedoch erst an der Balkenoberseite, dem Ort maximaler Biegespan-
nung, nukleiert werden. Dieser Prozess ist schematisch in Abbildung
6.2 (a) dargestellt. Dies erklart die sehr hohen gemessenen Spannungen.
Durch Ausmessen der Winkel der sich ausbildenden Stufen an der Bal-
kenober- und Balkenaufienseite, wird auf Grund der aus der Literatur
bekannten Gleitsysteme [84] das System {nz2}<iu> fir die plastische Ver-
formung erwartet. Sobald die Versetzungsdichte auf dem aktiven Gleitsys-
tem zu hoch wird, wird ein neues und auf Grund der Geometrie ungiinsti-
ger gelegenes bei einer erhohten Fliefdsspannung aktiviert. Dies lasst sich
an Hand des in Abbildung 6.1 (c) zugehorigen REM-Bildes, auf dem meh-
rere feine Gleitspuren in unmittelbarer Umgebung der Einspannung
sichtbar sind, erkennen (weifSe Pfeile).

(a) (b)

max

Nukleation

\,b 65,9°

1
127

Abbildung 6.2: (a) Schema zur Spannungsverteilung und Versetzungsnuk-
leation im ungekerbten Biegebalken und (b) REM-Bild in Draufsicht des
Biegebalkens der W-SX-pl. Probe.

Fir die vorverformte Probe W-SX-pl. ist im Bereich der ersten 500 nm
starke Verfestigung auszumachen. Dies liegt an der bereits zu Beginn des
Experiments erhohten Versetzungsdichte. Anschliefdend ergibt sich ein
nahezu konstantes Kraft-Plateau, welches zu dem gezeigten konstanten
Spannungs-Niveau fithrt. Die Stufen an den Aufdenseiten sind, wie im
entsprechenden REM-Bild auszumachen ist, im Gegensatz zur W-SX Pro-
be lokal stark konzentriert. Auf Grund der hohen Verfestigung findet im
weiteren Verlauf kein Wechsel im Spannungsniveau mehr statt. An Stelle
dessen ergeben sich die in Abbildung 6.2 (b) im Topographie-Kontrast
des Riickstreuelektronendetektors gut zu erkennenden markanten Stufen
an der Oberseite des Balkens.

Fiir eine kleine Korngrof3e ist im Sinne der Feinkornhartung nach den von
Hall [127] und Petch [128] angestellten Untersuchungen eine erhohte
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Streckgrenze zu erwarten und ist fiir UFG-W auch messbar. Beziiglich der
W-SX-pl. Probe ist eine noch starkere Verfestigung fiir die UFG-Probe
feststellbar. Nach einer Verschiebung von ca. 1,5 pm versagt der Biegebal-
ken hauptsachlich durch interkristallinen Bruch, wie im REM-Bild in Ab-
bildung 6.1 (b) zu sehen ist. Der Bruch setzt dabei an der Balkenoberseite
ein, wo die grofdten Dehnungen und Spannungen erreicht werden. Ein-
zelne, in der Bruchfliche liegende Korner (weifle Pfeile), zeigen einen
stark inhomogenen Orientierungskontrast auf, welcher auf starke plasti-
sche Verformung riickschlief3en lasst.

Der Ubergang vom elastischen in den plastischen Bereich ist mittels
Spannungs-Dehnungs-Diagramme fiir den Biegebalken nicht charakteri-
sierbar. Aulerdem sind die FlieRspannungen nur Anndherungen, da sie
auf der linear-elastischen Theorie des Biegebalkens fundieren. Wahre
Flie3spannungen sind schwer messbar. Motz et al. [35] schlagen vor, eine
Flief3spannung zu berechnen, wenn der Querschnitt des Biegebalkens ab
einer gewissen Kraft vollstandig plastifiziert ist. Unter Annahme einer
homogenen Spannungsverteilung im Querschnitt o,(z) = o, ist in For-
mel 6.1 der Faktor 6 durch den Faktor 4 zu ersetzen. Es bleibt jedoch die
gleiche Abhdngigkeit der Biegespannung von der Kraft und der Geometrie
bestehen. Die qualitativen Unterschiede in den Kurvenverldufen gegen
Versuchsende sind somit aussagekraftig, wenn auch betragsmafSig zu
grof3.

6.2 Wolfram-Einkristalle

Alle einkristallinen Proben fiir die Bruchversuche besitzen das Risssystem
<100>{100} zur besseren Vergleichbarkeit der Ergebnisse mit makroskopi-
schen Daten. Auflerdem stellen die {100}-Ebenen die Spaltbruchflachen in
Wolfram dar. Zur besseren Verstandlichkeit wurde folgende farbliche
Darstellung zur Unterscheidung der Verformungszustande gewahlt:

o W-SX-pl. <100> {100}
Die Ergebnisse werden genau wie bei NiAl in die jeweiligen bruchmecha-
nischen Methoden untergliedert. Es werden insgesamt sieben verschiede-

ne Biegebalkengroflen betrachtet, deren mittlere Langenverhadltnisse so-
wie Ligamentlangen in Tabelle 6.1 aufgelistet sind.
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Tabelle 6.1: Untersuchte Gréfsendimensionen der W-Mikrobiegebalken.

Langenverhaltnis
L/W/Bin 3/0,9/0,5 4,5/1,51 6/2,5/2 8/5/4,5 20/8/6 24/16/13 72/45/25
pm/pm/pm

Ligamentldnge

(W-a,) in pm 0,6 Lo 1,8 2,9 4,8 9,5 28,5

6.2.1  Auswertung nach der LEFM

In Abbildung 6.3 (a) sind fiir verschieden groffe Mikrobiegebalken in
W-SX die Spannungsintensitatsfaktoren nach LEFM als Funktion der Ver-
schiebung aufgetragen. Aus Griinden der Ubersichtlichkeit sind die Kur-
ven versetzt eingezeichnet. Der Abstand zwischen den groflen Hilfsstri-
chen auf der Abszisse betragt so 500 nm.

Die drei kleinsten Biegebalken stellen mit einer Ligamentlinge von
(W-ay) 1,8 pm in-situ Versuche dar. Die anderen Biegebalken wurden
ex-situ getestet. Es ist eine deutliche Grof3enabhdngigkeit erkennbar, wo-
bei sich die kleinsten Balken rein sprode verhalten und mit zunehmender
Balkengrofde mehr plastische Verformung sowie stabiler Rissfortschritt
ersichtlich sind. Fiir die kleinsten Proben sind die niedrigsten Spannungs-
intensititsfaktoren mit ca. 1,4 MPa-m"* bestimmbar. Uber die spezifische
Oberflachenenergie y, von 2,92 J/m? fiir Wolfram [89] auf {100}-Flachen
lasst sich der theoretische kritische Spannungsintensitatsfaktor K; nach
Griffith fiir einen ideal-sproden Bruch bestimmen. Fiir den EDZ ergibt er
sich zu 1,61 MPa-m"? was nahezu mit den experimentellen Beobachtun-
gen im Einklang ist.

Fir die zweitkleinste Grofde kann die leicht erhohte Bruchzdhigkeit be-
reits mit plastischer Verformung an der Rissspitze erklart werden. Dies ist
an den erhdhten Spannungsintensitdtsfaktoren erkennbar und an der
Abweichung vom linearen Kurvenverlauf. Auch Kohlhoff et al. [89] fanden
kritische Spannungsintensitatsfaktoren von 2,0 MPa-m"”?, die in dieser
Grofdenordnung fiir das untersuchte Risssystem liegen, fiir den Fall von
Spaltbruch mit Versetzungsemission. Fiir die kleinste Grofe gilt hinge-
gen, dass die elastisch gespeicherte Energie ausreicht, um einen vollstan-
digen Spaltbruch zu erzeugen. Fiir den grofiten in-situ Balken mit
(W-ay) =1,8 pm ist erkennbar, dass der Spannungsintensititsfaktor im
Anschluss an den linear-elastischen Anfangsbereich weiter ansteigt.
Gleichzeitig wird an Hand der in-situ Beobachtungen stabiler Rissfort-
schritt ab dem Erreichen von ca. 2,5 MPa-m"> festgestellt.
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a . . . . . : :
( ) 6 ‘ Ligamentlange (W-a ) / pm ‘ 28,5
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Abbildung 6.3: (a) Spannungsintensitdtsfaktoren als Funktion der Ver-
schiebung fiir unterschiedliche Balkengrofsen in W-SX und (b) REM-Bilder
der entsprechenden Bruchfldchen. Aus Griinden des Kontrasts sind die bei-
den kleinsten Balken schrdg dargestellt. Die restlichen Bruchflichen sind
mit Angabe der kristallographischen Orientierung abgebildet. Der jeweils
kleinere Balken ist bei entsprechendem Maf$stab mit eingefiigt. WeifSe Pfeile
markieren die in <110> laufenden River-Lines.
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Die manuell mit dem Kraftmesssystem nahezu konstant eingestellten
Lastraten dF /dt mit ca. 13-17 uN/s fiir alle Versuche lassen sich in leicht
verschiedene Belastungsraten dK/dt tiberfiithren. Letztere betragen etwa
0,3 MPa-m'?/s fiir die groften gezeigten Biegebalken und etwa
0,19 MPa-m"?/s fiir die beiden anderen Grofen. Ein Versuch dauerte so
zwischen 8 s fiir die kleineren Balken und bis zu 22 s fiir die grof3eren. Das
unterschiedliche Verhalten im Rissfortschritt kann also auf einen mogli-
chen Belastungsrateneffekt zuriickgefiihrt werden. Er begriindet aber
nicht die unterschiedlich hohen Spannungsintensititsfaktoren bei Spalt-
bruch.

Im Hinblick auf die in Abbildung 6.3 (b) gezeigten Bruchflichen der in-
situ Versuche ist kaum ein Unterschied im Bruchverhalten auszumachen.
Lediglich bei manchen Experimenten zeigte sich im anrissnahen Bereich
der Bruchfldche (ca. 250 nm) ein weniger glattes Bild, das mit der Grofie
der geschadigten Zone auf Grund der FIB-Praparation tibereinstimmt. Der
restliche Bereich erscheint dufderst glatt und kontrastarm und ist vom
Spaltbruch gepragt. Drei exemplarische Kurven der ex-situ durchgefiihr-
ten Versuche sind ebenfalls in Abbildung 6.3 (a) gezeigt. Eine Probe mit
(W-ay) = 4,8 um ist erst spater gezeigt, da fiir sie nur der abgerundete
Eindringkorper verwendet wurde. Die hier gezeigten Kurven wurden je-
doch alle mit dem spitzen Eindringkorper getestet.

Wahrend das Abknicken vom linear-elastischen Bereich bei allen ex-situ
Versuchen bei ca. 3 MPa-m"” stattfindet, ist das Bruchverhalten grundle-
gend verschieden. Die kleinste Probe zeigt nur einen geringen Kraft- und
somit K;pry - Anstieg und eine Bruchzdhigkeit nach der LEFM von
3,3 + 0,3 MPa-m"? wird erreicht. Die Probe mit einer Ligamentlinge von
9,5 um zeigt mehr Verfestigung und deutlich mehr stabilen Rissfort-
schritt. Dies ist einerseits an den Bruchflichen erkenntlich und anderer-
seits am Kraftabfall in den Experimenten, der zu dem sinkenden Span-
nungsintensitatsfaktor K;gg, fithrt. Flr diese Balkengrofle wird eine
Bruchzihigkeit von 4,4 + 0,3 MPa-m"* erhalten. Der grofte Biegebalken
zeigt am meisten Verfestigung und folglich auch die hochste Bruchzahig-
keit mit 5,0 MPa-m"> Mehrere Spriinge sind im Kurvenverlauf zu erken-
nen. Diese sind auf separate Gleitprozesse an der Rissspitze, die im Weite-
ren noch genauer erldautert werden zuriickzufiihren. Nach Erreichen eines
Kraftmaximums wird der zuvor stabil laufende Riss gemafd der Bruchfla-
che tberkritisch lang. Hier versagt die Probe schneller als das Messsystem
eine Abnahme in der Kraft registrieren kann.

Fir die drei ex-situ Versuche sind die Bruchflichen mit unterschiedlichen
MafSstaben in Abbildung 6.3 (b) dargestellt. Zur besseren Vorstellung der
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Grofdenverhdltnisse ist der jeweils kleinere Biegebalken bei dem entspre-
chend Grofieren mit eingefiigt. Allen Bruchflachen ist gemein, dass sich
im Anschluss an den FIB-Anriss eine Zone des stabilen Risswachstums
zeigt. Besonders auf der Probe mit (W-a,) = 9,5 um zeigt sich, dass der
Riss beim Voranschreiten in <100>-Richtung bevorzugt in den energetisch
glinstigeren <no>-Richtungen eine Mikrofacettierung aufzeigt. Ab einer
gewissen kritischen Linge, die besonders von der Belastungsrate abhdngig
ist, kommt es zu Spaltbruch. Hierbei sind nahezu von der Mitte der
Bruchflache ausgehende River-Lines, die wiederum in <uo>-Richtungen
laufen, erkennbar. Dass der Riss nicht vollstindig durchlauft und eine
glatte Restbruchfldache hinterldsst, ist auf Einspannungseffekte zuriickzu-
fithren, die dem instabil wachsenden Riss kurz vor Ende entgegenwirken.

6.2.2  Auswertung mittels CTOD

An Hand des CTOD-Verfahrens, fiir das in Abbildung 6.4 (a) die Kraft-
CMOD-Kurven gezeigt sind, sind die Vorgange an der Rissspitze am deut-
lichsten zu erkennen.

(a) (b)

Kraft / uN

50 75 100 125
Rissmiindungsoéffnung / nm

Abbildung 6.4: (a) Kraft-CMOD-Kurven fiir W-SX und W-SX-pl. und (b)
Abfolgen von REM-Bildern fiir die in (a) mit romischen Buchstaben gekenn-
zeichneten Punkte; die Mikrobalken haben ein Verhdltnis von L/W /B von
ca. 6/2,5/2.

Die REM-Bilder zu ausgewdhlten Zeitpunkten im Experiment sind in Ab-
bildung 6.4 (b) prasentiert. Fiir beide Proben ist zu Beginn des Experi-
mentes erst bei Erreichen einer Kraft von ca. 400 pN eine erste Offnung
der Rissmiindung zu vermerken. Im weiteren Verlauf werden fiir W-SX
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erste Gleitspuren im 45°-Winkel zur {100}-Flache registriert (II) und eine
Weitung des Kerbgrunds ist erkennbar. Die Gleitspuren sind hierbei
durch einen Vergleich mit der Literatur auf Gleitsysteme vom Typ
{no}<i1> zuriickzufiihren [84]. Bei weiterer Durchbiegung intensivieren
sich die Gleitspuren und erster Rissfortschritt wird bei einem CMOD von
knapp unter 100 nm in dem gezeigten Versuch erzielt (III). An diesem
Punkt, der noch nicht das Ende des Bruchexperiments bedeutet, wird die
fiktive Entlastung zur Bestimmung des plastischen Anteils von CMOD,
vy, angebracht. Fiir W-SX-pl,, fiir das hier insgesamt ein kleineres v,,; von
ca. 70 nm bestimmt wurde, ist ein dhnlicher Kraftverlauf erkennbar. Im
Gegensatz zur W-SX Probe werden jedoch keine Gleitspuren an der Bal-
kenauflenseite beobachtet und erster Rissfortschritt ist mit unmittelba-
rem Versagen der Probe gekoppelt.

Mit einer Streckgrenze von etwa 230 MPa und einer Zugfestigkeit von
etwa 9oo MPa fiir W-SX [84] ergibt sich eine effektive Fliefdspannung
oy = 565 MPa. Fiir W-SX-pl. wird auf Grund der hohen Vorverformung ein
oy = 900 MPa angenommen. Da fiir beide Vorverformungszustande kaum
Verfestigung in den Experimenten auszumachen ist, wurde wie auch in
[27] ein d, =0,78 nach [24] angenommen. So ergeben sich kritische
Rissspitzenoffnungen fiir W-SX und W-SX-pl. zu 95 nm bzw. 65 nm und
in Folge dessen Bruchzihigkeiten von 5,5 MPa-m”> bzw. 5,7 MPa-m"” fiir
je einen giiltigen Versuch. Die Bruchzahigkeit ist auf Grund der Annahme
einer erhohten effektiven Flief3spannung fiir W-SX-pl. leicht erhoht. Je-
doch wurde neben Testmessungen lediglich ein giiltiger Versuch je Probe
durchgefiihrt und so ist aus statistischen Griinden nicht direkt auf eine
Erhohung der Bruchzdhigkeit zu schlieflen. Abschliefdend ist fiir das
CTOD-Verfahren zu sagen, dass beide Proben in etwa die gleiche Bruch-
zdahigkeit aufweisen.

6.2.3  Auswertung mittels J-Integral

Basismethode

Nur die grofiten Biegebalken der in-situ Versuche (L/W /B = 6/2,5/2) wur-
den zur Auswertung iiber die Basismethode des J-Integral-Konzepts her-
angezogen. Die beiden kleineren Grofden zeigten vernachldssigbare plasti-
sche Verformung. Wie fiir NiAl in der harten Orientierung gezeigt, wurde
auf Grund von einsetzendem Rissfortschritt nicht die gesamte Fldache un-
ter der Kurve zur Auswertung verwendet. An Hand der in-situ Beobach-
tungen wurde der Zeitpunkt in den Kraft-Verschiebungs-Kurven
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ausgemacht, an dem Rissfortschritt stattfand. Von dem zugehorigen
Kraftpunkt wurde durch Kenntnis der Belastungssteigung im Experiment
eine gedachte Entlastung mit derselben Steigung eingefiihrt. Die so ent-
standene Flache A,; wurde fiir nachfolgende Werte als Maf$ fiir plastische
Verformung bis zum Zeitpunkt des Rissfortschritts verwendet. Fiir W-SX
und W-SX-pl. ergeben sich so aus jeweils vier Messungen Bruchzdhigkei-
ten von 4,5+ 0,7 MPa-m”> bzw. 4,0 + 0,6 MPa-m">. Diese beiden Werte
liegen sehr nah beisammen, obwohl das Bruchverhalten recht verschieden
ist. Dies zeigt, dass eine signifikante Erhohung der Versetzungsdichte im
Biegebalken keine besonders grofde Auswirkung auf die Rissinitiierung zu
haben scheint.

Risswiderstandsverfahren — Methode mit partiellen Entlastungen

Zwei exemplarische ex-situ getestete Biegebalken (L/W /B = 20/8/6) sind
gemeinsam zum besseren Vergleich mit zwei von den im letzten Ab-
schnitt genannten in-situ Versuchen in Abbildung 6.5 (a) aufgetragen. Es
werden fiir die etwa um einen Faktor drei grofieren ex-situ Balken deut-
lich grolere Spannungsintensititsfaktoren von bis zu ~4,5 MPa-m'* fiir
beide Verformungszustinde gefunden. Auch wird nun deutliches Verfes-
tigungsverhalten in beiden Versuchen, fiir die sich Belastungsraten von
0,025 MPa-m"?/s einstellten, beobachtet. Wiederum versagt die vorver-
formte Probe bei niedrigeren Verschiebungen als die W-SX Probe (in etwa
70-80% der Gesamtverschiebung bis zum Bruch von W-SX).

() (b)
5 : : : : . 250
o 4 ex-situ g 200
g L/W/B = 20/8/6 >
@ 3t . -~ 150+
% o 15
=21 M w-sx | £ 100}
:45 d W-SX y
T4 insiu —— W-SX-pl] 80 ¢ W-SX
0 d L/W/B = 6/2,5[2 —+— W-SX-pl. 0 ‘ — VV:SX-pI.
00 02 04 06 08 10 1.2 0 150 300 450 600
Relative Verschiebung / - Rissfortschritt Aa / nm

Abbildung 6.5: (a) Spannungsintensitdtsfaktoren als Funktion der relativen
Verschiebung bis zum Sprodbruch fiir je einen kleineren und einen gréfSeren
Biegebalken von W-SX und W-SX-pl.; die ex-situ Versuche wurden bei einer
Verschiebungsrate von 20 nm/s mit partiellen Entlastungen getestet; (b)
Risswiderstandskurven der beiden Kurven aus (a).
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Uber die Auswertung der partiellen Entlastungen lassen sich die in Abbil-
dung 6.5 (b) dargestellten Risswiderstandskurven bestimmen. Neben den
linearen Fit-Kurven iiber die letzten vier Datenpunkte zur Beschreibung
des Rissfortschritts sind zusatzlich die Ursprungsgeraden eingezeichnet.
Deren Steigung entspricht der doppelten effektiven Flief3spannung. Diese
ist fir W-SX 130 MPa (=2.565 MPa) und fir W-SX-pl. 1800 MPa
(= 2-900 MPa). Es zeigt sich insbesondere fiir W-SX-pl., dass der anfangli-
che Bereich der Rissabstumpfung recht gut widergegeben wird, wahrend
fiir W-SX die Streuung in den Datenpunkten zu Beginn des Experimentes
leicht erhoht ist. Uber die Schnittpunkte der jeweiligen Geraden werden
fiir W-SX und W-SX-pl. kritische J-Integrale J, von 107 N/m bzw. 108 N/m
fir die beiden gezeigten Versuche erhalten. Aus jeweils zwei Versuchen
ist fiir W-SX und W-SX-pl. eine Bruchzihigkeit von 6,6 + 0,3 MPa-m">
bzw. 6,9 + 0,1 MPa-m"”* bestimmbar. Es zeigt sich diesbeziiglich erneut
kein bedeutender Unterschied zwischen den beiden Proben mit verschie-
denem Verformungszustand.

Risswiderstandsverfahren — Methode mit CSM-Signal

Findet das CSM-Signal Verwendung, so ist wiederum eine kontinuierliche
Messung der Biegesteifigkeit moglich. Durch die Tatsache, dass so wieder
die aktuelle Risslange ermittelt werden kann, ist eine Auftragung des kor-
rigierten Spannungsintensitatsfaktors durchfiihrbar, wie in Abbildung
6.6 (a) fur W-SX und einen Biegebalken der Grofle L/W /B = 24/16/13 zu
sehen. Partielle Entlastungen liefern ein tbereinstimmendes Ergebnis
(viereckige Symbole) mit den CSM-Daten. Es ist nun klar ersichtlich, wie
mit Uberschreiten des linear-elastischen Bereiches ein erster Abfall in der
Biegesteifigkeit ab ca. 0,3 um Verschiebung registriert wird. Hier ist fiir
den gezeigten Versuch ein kleiner Ausschlag im Messsignal sichtbar, der
auf die in den REM-Untersuchungen (CTOD) gezeigten Gleitaktivitdten
hinweist. Im weiteren Verlauf, in dem der Spannungsintensitatsfaktor
linear mit der Verschiebung ansteigt, fallt gleichsam die Biegesteifigkeit
ab. Ab etwa 2,7 pm Verschiebung kommt es zu instabilem Rissfortschritt
und der Versuch ist nicht mehr kontrollierbar. In Abbildung 6.6 (b) ist die
zugehorige Risswiderstandskurve aufgetragen. Sie zeigt einen wurzelfor-
migen Verlauf und lasst sich mit einem entsprechenden vom Standard
ASTM E 1820 [26] vorgeschlagenen Fit anndhern. Wiederum wird zur Be-
stimmung von J, als Kriterium fir Rissfortschritt ein Aa = 0,2 ym ange-
nommen. Fiir den Versuch mit anfianglicher Belastungsrate von
0,025 MPa-m"?/s ergibt sich so ein Wert von 99 N/m, der einer Bruchzi-
higkeit von 6,6 MPa-m"* entspricht.

103



Mikrobiegebalkenversuche in Wolfram

migen Verlauf und ldsst sich mit einem entsprechenden vom Standard
ASTM E 1820 [26] vorgeschlagenen Fit anndhern. Wiederum wird zur Be-
stimmung von J, als Kriterium fiir Rissfortschritt ein Aa = 0,2 um ange-
nommen. Fir den Versuch mit anfianglicher Belastungsrate von
0,025 MPa-m"?/s ergibt sich so ein Wert von 99 N/m, der einer Bruchza-
higkeit von 6,6 MPa-m"> entspricht.

(@) (b)
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—— J-Integral aus CSM
E Fitfunktion e
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< =2 ‘_ff
i 1308 E 400
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2 T Q = Fit: y = b-x
15} 159 =5 200 %
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Abbildung 6.6: (a) Nach der Rissldnge korrigierter Spannungsintensitdts-
faktor und Biegesteifigkeit fiir den ex-situ Versuch aus kombiniertem CSM-
Signal und partiellen Entlastungen bis zum instabilen Bruch an W-SX und
(b) zugehdrige Risswiderstandskurve mit Fit.

Die Methode mit CSM-Signal zeigt hier erneut ihre Vorteile gegeniiber
der Methode mit partiellen Entlastungen. So ist ersichtlich, dass der
Ubergang zwischen den Bereichen der Rissabstumpfung und des stabilen
Rissfortschritts nicht so pragnant ist, wie es die Messungen mit partiellen
Entlastungen haben vermuten lassen. Der Bereich der Rissabstumpfung
ist nur sehr schwach ausgeprdgt, da im Anschluss an den elastischen Be-
reich sofort Rissfortschritt einsetzt. Dies ist auch auf den bereits gezeigten
sehr geraden Bruchflichen in Abbildung 6.3 (b) illustriert. Insofern ist die
Methode mit CSM-Signal geeignet, um im Folgenden detailliertere Unter-
suchungen zum Einfluss der Belastungsrate, der Vorverformung sowie der
Probengrofe bei Wolfram anzustellen.

e Einfluss der Belastungsrate
Wird die zu Beginn aufgebrachte Belastungsrate dK/dt durch Verande-

rung der vorgegebenen Verschiebungsrate dh/dt des Eindringkorpers
erhoht, so ergibt sich das in Abbildung 6.7 (a) dargestellte Bruchverhalten
fir W-SX. Mit steigender Belastungsrate nimmt sowohl der Risswider-

104



Wolfram-Einkristalle

stand (niedrigere J-Integrale bei vergleichbarem Rissfortschritt), als auch
der Anteil des messbaren stabilen Rissfortschritts am Gesamtrissfort-
schritt ab. Konsequenterweise werden fiir die Belastungsraten
0,064 MPa-m“?/s (1 Versuch) und 0,122 MPa-m"?/s (2 Versuche) leicht
erniedrigte Bruchzdhigkeiten von 6,5 MPa-m"/? bzw. 5,6 MPa-m"? in Bezug
auf den oben bereits vorgestellten Versuch bei 0,025 MPa-m"?/s gemes-
sen. Die Methode mit CSM-Signal zeigt so trotz des unumganglichen
Rauschens im Messsignal klar die Abhdngigkeit des Bruchverhaltens fiir
Wolfram von der Belastungsrate auf. Die Tendenz, dass die Bruchzdhig-
keit bei Raumtemperatur und fest vorgegebener kristallographischer Ori-
entierung mit steigender Belastungsrate abnimmt, wurde auch von Riedle
fir makroskopische Biegeproben gefunden [65]. Zuriickzufiihren ist dies
auf den Prozess der thermisch aktivierten Versetzungsbeweglichkeit, wel-
cher belastungsratenabhangig ist. Somit wird fiir gréf3ere Belastungsraten
ein sproderes Verhalten erwartet.
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Abbildung 6.7: (a) Risswiderstandskurven von W-SX fiir dieselbe Geometrie
bei unterschiedlichen Belastungsraten und (b) Wechsel der effektiven Belas-
tungsrate im Experiment bei konstant gehaltener Verschiebungsrate dh/dt
exemplarisch fiir einen Versuch.

Jedoch ist die eingestellte Belastungsrate zu Beginn des Experimentes im
linear-elastischen Bereich deutlich hoher als gegen Ende, wie in Abbil-
dung 6.7 (b) fiir einen Versuch aus (a) dargestellt ist. Dieser Ubergang
findet bei allen Balken statt. Deshalb wird aus Griinden der Ubersicht-
lichkeit stets die anfangliche Belastungsrate in den Graphen angegeben.
Alle Belastungsraten sind bei der Zusammenfassung der Ergebnisse von
Wolfram im spateren Verlauf mit in Tabelle 6.2 angegeben. Anders als fiir
NiAl in der harten Orientierung zeigt sich fiir Wolfram keine Auswirkung
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dieses spontanen Wechsels der Belastungsrate auf das R-Kurvenverhalten.
Dies ist darin begriindet, dass der Ubergang sehr schnell abliuft und na-
hezu alle J-Integrale erst nach dem Wechsel der Belastungsrate bestimmt
wurden. Allgemein nimmt die Belastungsrate mit dem Beginn der plasti-
schen Verformung an der Rissspitze ab.

e Einfluss der Vorverformung
In Abbildung 6.8 (a) sind zwei Mikrobalken mit (W-a,) = 9,5 pm von W-

SX und W-SX-pl. dargestellt. Bei vergleichbarer Belastungsrate ist er-
kennbar, dass beide Proben bis zu einem Rissfortschritt von knapp unter
1,5 um das gleiche Verhalten im Risswiderstand aufweisen.

(a) (b)
800 — , , : :
(W-a)) = 9,5 um
| dK/dt = 0,025 MPa-m"*/s

()]
o
o

J-Integral / N/m
N I
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W-SX-pl.

o

00 05 10 15 20 25
Rissfortschritt Aa / um

Abbildung 6.8: (a) Kontinuierliche Risswiderstandskurven fiir W-SX und W-
SX-pl. und (b) REM-Bilder zu den dazugehdérigen Bruchflichen mit erkenn-
baren Bereichen des stabilen Rissfortschritts.

Wahrend das Risswachstum der vorverformten Probe an dieser Stelle
nicht mehr kontrollierbar ist und sie unmittelbar danach per Spaltbruch
versagt, steigt der Risswiderstand von W-SX weiter an. Erst ab knapp un-
ter 2,5 um stabilen Rissfortschritts und einem deutlich héheren J-Integral
beginnt die Probe durch instabilen Rissfortschritt zu versagen. Somit wird
erneut klar, dass die Vorverformung kaum eine Auswirkung auf die Riss-
initiierung hat. Die Bruchzdhigkeit liegt mit 6,5 + 0,4 MPa-m"> (vier Ver-
suche) nur geringfiigig unter der von W-SX mit 6,6 MPa-m'2. Die Tatsa-
che, dass sich eine erhohte Versetzungsdichte nicht auf die Rissinitiierung
und somit ebenfalls nicht auf die Bruchzahigkeit auswirkt, erklart, warum
allgemein kein FIB-Einfluss in den Bruchexperimenten festgestellt wird.
Eine Auswirkung konnte die amorphe Randschicht haben. Diese ist aber
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gang von stabilem Rissfortschritt zu Spaltbruch nicht direkt erfolgt, son-
dern der Riss zuerst bei erhohter Belastungsrate beschleunigt. Dieser Ab-
schnitt, der auf Grund der verdanderten Lastrate nicht in der Auswertung
berticksichtigt wird, macht sich auf der Bruchflache jedoch noch als stabi-
ler Rissfortschritt erkenntlich.

e Einfluss der Probengrofie

Fir die nachfolgenden Untersuchungen werden die Biegebalken mit einer
Ligamentlinge von (W-a,) = 9,5 um als Referenz verwendet. Fiir einen
ersten Vergleich, der in Abbildung 6.9 (a) gezeigt ist, wird ein ca. dreimal
grofderer Balken bei einer vergleichbaren Belastungsrate von etwa
0,13 MPa-m'*/s getestet. Beziiglich des getesteten Volumens wird ein un-
terschiedlicher Energiebeitrag, der sich auf das J-Integral auswirkt, ge-
messen. Deshalb wird ein auf die Ligamentlinge bezogenes ]-Integral
angegeben, wie in Abbildung 6.9 (b) dargestellt ist. Auch auf Grund der
verschieden grofden Bruchflachen ist bei der Betrachtung absoluter Gro-
3en ein grofierer stabiler Rissfortschritt fiir den grofderen Balken zu er-
warten. Deshalb wird der Rissfortschritt ebenfalls auf die Ligamentldnge
bezogen. Die beiden unterschiedlichen Grofen zeigen im Rahmen des
Messrauschens das gleiche Bruchverhalten. Fiir den grofden Balken mit
(W-ay) = 28,5 um wird so eine Bruchzihigkeit von 5,5 MPa-m"* gemessen,
die in guter Ubereinstimmung mit der des kleineren Balkens fiir die ent-
sprechende Belastungsrate ist.

Beim in Abbildung 6.9 (c) gezeigten Vergleich der Referenzgréfie mit ei-
nem um einen Faktor drei kleineren Mikrobiegebalken sind wieder relati-
ve Werte fiir das J-Integral und den Rissfortschritt aufgetragen. Es ist zu
erkennen, dass sich lediglich zu Beginn des Bruchvorgangs die Kurven
tiberschneiden. Im Anschluss nimmt der Risswiderstand in der kleineren
Probe aber ab ca. 0,025 relativem Rissfortschritt starker zu als fir die gro-
3ere. Die diesmal zu Beginn aufgepragte Belastungsrate von
0,025 MPa-m"?/s wird fiir beide Versuche mit einsetzendem Verfesti-
gungsverhalten, das hier nicht gezeigt ist, auf 0,012 MPa-m"?/s herabge-
setzt. Somit bleiben beide gezeigten Versuche hinsichtlich der Belas-
tungsrate vergleichbar. Es ergibt sich folglich eine leicht erh6hte Bruch-
zihigkeit fiir die kleinere Balkengréfle von 7,0 MPa-m"* (fiir zwei Versu-
che, die beide ein J, von 112 N/m ergaben).
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(a) (b)
1000 — : , , L 40— ,
dK/dt = 0,13 MPa-m"*/s £ 0,13 MPa-m"%/s
g 80 1 § 30}
E (W-ao) = 28,5 “1 =~ (W_ao) =95 um
< 600t 1 ) —
(U 1
Y = 20
& 400} 1 I
2 =
= 5 100 :
200 1 2 ™ (W-a,) = 28,5 um
- (W-a,)=9,5um £
0 N X X X = 0 L L L
0 1 2 3 4 5 000 005 010 0,15
Rissfortschritt Aa / pm Rissfortschritt Aa / (W-a,) / -
(@ 120

0,025 MPa-m"/s

©
o

r(W-a;) =2,9 ym

w
o
T

\

(W-a;) = 9,5 um

J-Integral / (W-a,) / N/mm?
(o]
o

o

00 0,1 0.2 03
Rissfortschritt Aa / (W-a,) / -

Abbildung 6.9: (a) Risswiderstandskurven von W-SX fiir die beiden grofSten
Probengréfsen. (b) und (c) auf die Ligamentldnge (W-a,) bezogene Risswi-
derstandskurven zur Darstellung des gréfsenabhdngigen Bruchverhaltens
bei jeweils gleichen Belastungsraten.

6.2.4 Vergleich der Ergebnisse

In Abbildung 6.10 sind die in den vorangegangenen Kapiteln vorgestellten
Ergebnisse zur Bruchzdhigkeit von W-SX dargestellt. Die mittels Vorver-
formung erhohte Versetzungsdichte wirkt sich auf den Rissfortschritt aus.
Im Rahmen der Messgenauigkeit wird aber kein Einfluss auf die Bruchza-
higkeit gefunden. Wie bereits fiir NiAl erlautert, ist der Vergleich mit den
Daten aus der Literatur fiir makroskopische Proben auf Grund des Man-
gels einer standardisierten lokalen Priifmethodik erschwert. Die Daten
von Riedle [65] fiir dasselbe Risssystem und eine Belastungsrate von
0,10 MPa-m'?/s wurden nach der Basismethode beziiglich des J-Integral-
Konzepts bestimmt. Deshalb soll an dieser Stelle auch nur der Vergleich
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mit den in dieser Arbeit tiber das J-Integral ermittelten Werten erfolgen.
Die fiir die jeweils grofiten Balken der beiden J-Integral-Methoden ermit-
telten Werte bei einer Belastungsrate von 0,12 MPa-m"?/s, die nahezu der
aus der Literatur entspricht, ergeben dabei 6,6 MPa-m"?>  bzw.
5,6 MPa-m'>. Sie liegen somit leicht unterhalb des makroskopischen Wer-
tes von 8,7 MPa-m" Jedoch wurde bei Riedle [65] auf Grund der Basisme-
thode auch die komplette Bruchenergie, was zu einer potentiellen Uber-
schatzung der Bruchzdhigkeit fithren kann, berticksichtigt. Fiir die loka-
len Auswertemethoden nach der EPFM, wird also je nach Gréfde und Be-

lastungsrate eine Bruchzihigkeit von ca. 5-7 MPa-m"* erzielt.
12 - - - 12
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10 7770,6 um [ 4.8 um 10
0.10 ,0 um [EEEE 9,5 um
N - ’ ,8um [BREE 28,5 um
E g E=29um 8
& 0,09 0,06
= 0,11 012
§ 6 ’ 0,456
=2
=
]
5 4 4
2
fial
2+— 2
0 T 0
Riedle LEFM CTOD J-Integral (p.E.)  J-Integral (CSM)

Abbildung 6.10: Die mit den unterschiedlichen Methoden fiir die verschiede-
nen GréfSen (charakterisiert mittels der Ligamentlinge W-a,) berechneten
Bruchzdhigkeiten fiir W-SX sind zusammen mit Literaturdaten von Riedle
[65] dargestellt; zusdtzlich sind iiber den Balken die mittleren Belastungsra-
ten in MPa-m"”/s angegeben. Dieser Graph zeigt nicht alle Daten fiir W-SX.

Interessanterweise ist bei der Betrachtung der Bruchzdhigkeit rein nach
der LEFM ein deutlicher Trend zu erkennen, selbst wenn die Belastungs-
raten nicht die gleichen sind. Je grofler der Balken, desto grofier ist der
maximale Spannungsintensitatsfaktor. Dieser wird hier als Maf} fiir die
Bruchzdhigkeit herangezogen, auch wenn ein maglicher vorheriger Riss-
fortschritt in den Messdaten keine Beachtung in der Berechnung des
Spannungsintensitatsfaktors fand. Die Begriindung liegt in der Ausbil-
dung einer plastischen Zone bzw. in der plastischen Verformung der
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Probe ausgehend von der Rissspitze. Je grofder das Probenvolumen ist,
desto bedeutender wird die Verfestigung und in Folge dessen die so be-
stimmte Bruchzahigkeit. Fiir die kleinste Probe wird der rein nach dem
Griffith-Kriterium bestimmte Wert gefunden. Es findet deshalb vermut-
lich auch unterhalb dieser Grof3e keine plastische Verformung mehr statt.

6.2.5 Plastische Zone um die Rissspitze

In diesem Abschnitt geht es darum, die im Kapitel 6.2, gezeigten Ergeb-
nisse mittels EBSD-Messungen und STEM-Aufnahmen (engl. scanning
transmission electron microscopy) zu erklaren. Zuerst erfolgt eine generel-
le Beschreibung der Entwicklung der plastischen Zone in einem Mikro-
biegebalken mit einer Ligamentlange (W-a,) = 9,5 um. Im Anschluss wird
der ebenfalls fiir diese Balkengrofde gefundene Einfluss der anfanglichen
Versetzungsdichte auf das Bruchverhalten diskutiert. SchlieRlich wird der
in den Risswiderstandskurven in Abbildung 6.9 (c) gefundene Effekt, bei
dem die kleineren Biegebalken einen erhohten Risswiderstand zeigten,
genauer analysiert.

Entwicklung der plastischen Zone im Biegebalken mit (W-a,) = 9,5 um

In Abbildung 6.11 (a) ist fiir W-SX ein Mikrobiegebalken vor dem Versa-
gen durch Spaltbruch dargestellt. Hierfiir ist lediglich der Bereich um die
Rissspitze vergrofiert gezeigt. Ein gezielter Abbruch des Experiments
wurde unternommen, um im Anschluss eine Analyse der plastischen Ver-
formung an der Rissspitze durchfithren zu kdnnen. Neben den charakte-
ristischen Gleitspuren an der Balkenaufdenseite ist bereits stabiler Riss-
fortschritt zu erkennen. Die Zielpraparation mittels FIB, die in Abbildung
6.11 (b) fiir den Balken aus (a) prdsentiert ist, zeigt eine ~8o nm diinne
Lamelle, welche der Balkenmitte entnommen wurde. Durch die Verwen-
dung des Dunkelfeld-Modus fiir das im REM bei 30 kV aufgenommene
STEM-Bild sind die Versetzungen als dunkle Stellen auszumachen. Es ist
aufderdem der Rissfortschritt in der Probe erkennbar. Der helle Bereich
unterhalb des Risses ist ein unerwiinschtes aber unvermeidliches Prapara-
tionsartefakt.

Auflerhalb der gekennzeichneten plastischen Zone ist die Versetzungs-
dichte deutlich niedriger und entspricht ndaherungsweise der Verset-
zungsdichte zu Beginn des Experimentes. Die erhohte Versetzungsdichte
unterhalb des Risses ist auf Nukleationsprozesse wahrend des Rissfort-
schritts zuriickzufithren. Dieser Bereich stellt die plastische Zone, welche

110



Wolfram-Finkristalle

eine Dimension von 13,; = 5 um besitzt, in der Probe dar. Jedoch stellt die-
se Aufnahme bereits das Ende des Experimentes dar, da der Riss bereits
ca. 1 um fortgeschritten ist. Fiir die theoretische Abschédtzung der Grofie
der plastischen Zone zum Zeitpunkt des ersten Rissfortschrittes ergibt
sich nach Formel 2.7 fiir den EDZ ein r,; =~ 63 pm bei einer verwendeten
FlieRspannung von 230 MPa und einer Bruchzihigkeit von 5,6 MPa-m">
fir den vorliegenden Versuch. Dieser Wert scheint mit Hinsicht auf die
STEM-Untersuchungen deutlich zu grof3 zu sein. Bei Verwendung einer
mittels ungekerbten Biegebalken ermittelten lokalen Streckgrenze von
~1650 MPa - siehe Abbildung 6.1 (a) - wird ein 7, = 1,2 pm berechnet.
Dieser Wert ist deutlich kleiner als die Dimensionen des untersuchten
Biegebalkens. In dem in Abbildung 6.9 (a) gezeigten Vergleich der grof3-
ten Biegebalken in W-SX war kein Unterschied im R-Kurvenverhalten zu
erkennen. Es wird daraus gefolgert, dass die plastische Zone zu Beginn
des Experiments, wenn die Bestimmung der Bruchzahigkeit erfolgt, klein
genug im Verhdltnis zu den Probendimensionen dieser Biegebalken ist. Es
ist in Folge dessen kein Grofdeneffekt zu erwarten.

= e e RS TARE R T

plastische Zone

Abbildung 6.11: Biegebalken mit Ligamentlinge (W-a,) = 9,5 um. (a) REM-
Bild im SE-Kontrast eines Mikrobiegebalkens in W-SX von einem vor dem
Spaltbruch unterbrochenen Experiment und (b) REM-Bild im STEM-Modus
(Dunkelfeld) des gleichen Balkens nach erfolgter Zielprdparation aus der
Mitte des Biegebalkens.
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Dieses Ergebnis wird zudem von der Lange der ausgemessenen Gleitspu-
ren an der Auflenseite des Biegebalkens gestiitzt. In Abbildung 6.12 ist ein
weiterer Mikrobiegebalken der gleichen Grofdenordnung wie in Abbil-
dung 6.11 (a) gezeigt.

5pum

Abbildung 6.12: REM-Bild in leicht verkippter Ansicht eines bis kurz vor
Spaltbruch getesteten Mikrobiegebalkens; die Gleitspuren ({110}-Fldchen)
gehen durch die ganze Probe.

Dieses Mal wurde das Experiment noch spater abgebrochen, was zu einer
leichten verbleibenden Biegung des Balkens fiihrte und aufderdem zu
Gleitlinien, die bis zur Balkenunterseite reichen. Das zeigt zum einen,
dass sich die plastische Zone kontinuierlich ausdehnt, bis sie den gesam-
ten Querschnitt ausfiillt. Aulerdem zeigt es, dass — wie bereits aus den
Simulationen in Abbildung 4.16 zu erkennen ist - kein eindeutiger Verlauf
der neutralen Faser, an welcher sich die Versetzungen aufstauen, im ge-
kerbten Biegebalken vorliegt.

Einfluss der anfanglichen Versetzungsdichte auf das Bruchverhalten
In Abbildung 6.13 (a) ist eine EBSD-Messung des in Abbildung 6.11 (a)

gezeigten Balkens prasentiert. Diese wurde unmittelbar vor der Zielprapa-
ration und ebenfalls in der Nahe der Balkenmitte durchgefiihrt. Fir die
Analyse des drittndachsten Nachbarn (7x7 Feld), ist die entsprechende
KAM-Auswertung zur Quantifizierung von Versetzungsdichten vorge-
stellt. So ist deutlich erkennbar, dass die im STEM-Bild in Abbildung
6.1 (b) ersichtlichen Versetzungen im Messrauschen (< 0,2°) untergehen.
Dies bedeutet, dass es sich bei ihnen nicht um GNDs, sondern um SSDs
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handelt. Lediglich um den fortgeschrittenen Riss herum ist p;yp lokal
erhoht (ca. 410/m?2). Das bereits beschriebene Messartefakt unterhalb
der Rissspitze fiithrt zu den verfdlschten Werten fiir die Misorientierung
(3). Die in Richtung der Unterseite des Biegebalkens leicht erhéhte Ver-
setzungsdichte (1) ist beziiglich des gemessenen Winkels von 65,9° im
Einklang mit dem auch in den makroskopischen Bruchversuchen [65]
gefundenen {n2}-Gleitebenentyp. Jedoch scheint sich diese lokale Erho-
hung der Versetzungsdichte nicht auf das Bruchverhalten im Sinne von
plastischen Dehngradienten auszuwirken.

(a) . (b)‘_ R o i et vt
{{ Riss- /" Riss-
' . fortschritt , _fortschritt
(1 )\ % (2)
(3)—> 5’0 ) o .:w_v (3) Pis
0° 0,5° 1°
‘ L ﬂ

0 3,5 710" / m?

Abbildung 6.13: Biegebalken mit Ligamentldnge (W-ay) = 9,5 um. EBSD-
Messungen von (a) W-SX und (b) W-SX-pl., dargestellt in der KAM-Analyse
des 3. Nachbarn; 1° Misorientierung entspricht einer Versetzungsdichte von
7-10"* /m?2,

Eine sehr dhnliche charakteristische KAM-Auswertung erhdlt man bei
gleicher Auftragungsart fiir die vorverformte Probe W-SX-pl., die in Ab-
bildung 6.13 (b) gezeigt ist. Zusatzlich zu den {n2}-Gleitebenen werden
dieses Mal auch fiir die {110}-Gleitebenen (2), die im 45°-Winkel erschei-
nen, lokal erhohte Versetzungsdichten gemessen (ca. 4-10*/m?). Auf den
REM-Bildern der W-SX-pl. Proben waren im Gegensatz zu den W-SX
Proben nie seitliche Gleitspuren im 45°-Winkel an den Aufdenseiten der
Balken sichtbar. Dies ldsst sich mit den EBSD-Messungen gut in Einklang
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bringen. Die an der Rissspitze erzeugten Versetzungen werden auf Grund
der starken Kaltverfestigung zu Versuchsbeginn in ihrer Mobilitit beein-
trachtigt und stauen sich auf. Sie sind so in den KAM-Messungen erkenn-
bar. Mit ihren erzeugten Spannungsfeldern begiinstigen sie die auf den
Riss wirkenden Zugspannungen. Dies ist aus den Experimenten abgelei-
tet, in denen die vorverformten Proben, wie beispielswese in Abbildung
6.8 aufgezeigt, bei einem niedrigeren ]-Integral sowie einem kleineren
Rissfortschritt durch Spaltbruch versagen. Es ist auflerdem aus der Litera-
tur [11] bekannt, dass ein Material, auf welches ein hoherer dreiachsiger
Spannungszustand an der Rissspitze wirkt, eher durch Sprodbruch ver-
sagt. Die nahezu geraden Rissfronten, die in Abbildung 6.8 (b) gezeigt
sind, lassen auf einen EDZ iiber fast die gesamte Breite des Balkens
schlieflen. Die Bereiche des ESZ an den Aufenseiten sind somit vernach-
lassigbar. Der erhohte dreiachsige Spannungszustand ist auch iiber die
ungekerbten Biegebalken in W-SX-pl. abzuleiten. In diesen wurde eine
erhohte Streckgrenze fiir die vorverformte Probe gefunden. Diese be-
schrankt die plastische Zone noch weiter und begiinstigt den Spaltbruch.
Wie fiir W-SX und W-SX-pl. erkennbar, ergeben sich keine signifikanten
Bereiche erhohter Versetzungsdichten pgyp tiber den Balkenldngsschnitt
hinweg. Bedeutende Dehngradienten auf Grund einer Rotation des Kris-
tallgitters sind zudem nicht zu erwarten, da die Biegebalken vor dem
Spaltbruch nahezu keine verbleibende Durchbiegung aufweisen.

Einfluss der Probengréfie
Die EBSD- und STEM-Untersuchungen zur plastischen Verformung an

der Rissspitze der Biegebalken in W-SX mit einer Ligamentlinge von
2,9 um sind in diesem Abschnitt zusatzlich aufgezeigt. In Abbildung 6.14
ist eine detaillierte Untersuchung des entsprechenden Biegebalkens dar-
gestellt. Im STEM-Bild ist wiederum deutlich die plastische Zone ausge-
hend von der Rissspitze zu erkennen. Dieses Mal sind signifikante Unter-
schiede aus der KAM-Analyse zum oben beschriebenen Verhalten der
grofderen Balken zu erkennen. Es finden sich nun Bereiche mit erhéhter
Versetzungsdichte p;yp im Balkenldangsschnitt. Die Werte sind in gutem
Einklang mit der nach dem Experiment verbleibenden Durchbiegung des
Balkens von w = 4°. Unter Verwendung von Formel 4.6 und einem Betrag
des Burgersvektors fiir Wolfram von 0,274 nm lasst sich die fiir eine ent-
sprechende Rotation des Kristalls benotigte Versetzungsdichte pgyp be-
rechnen. Der an der Rissspitze derart gemessene Gradient betragt gemaf3
der EBSD-Messung w/x = 3,1°/pm, wie in Abbildung 6.14 (d) naher erldu-
tert ist. Analytisch ergibt sich somit pgyp = 2,0-10"/m?. Dies ist indirekt
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eine Uberpriifung der lediglich zweidimensionalen KAM-Analyse. Letzte-
re spiegelt somit sowohl quantitativ als auch qualitativ die berechneten
Penp recht gut wider.

Riss-
fortschritt . . . ; —

Linien-
profil \

Misorientierung / Grad
N

x=1,3um
bam— L 1 L ®= 4°
2 |Jm s o/x = 3,1°/um
0° | 0.5° 1° %,0 05 10 15 20 25 3,0
0 26 5.2*10" / m? Abstand / ym

Abbildung 6.14: (a) Biegebalken mit Ligamentldinge (W-ay) = 2,9 um, (b)
REM-Bild im STEM-Modus (Dunkelfeld) des gleichen Balkens nach erfolgter
Zielprdparation, (c) EBSD-Messung dargestellt in der KAM-Analyse des
3. Nachbarn, wobei 1° Misorientierung einer Versetzungsdichte von
5,2:10" /m? entspricht und (d) Berechnung der Kristallgitterverkippung an
der Rissspitze an Hand des in (c) eingezeichneten Linienprofils.

Die lokale Erhohung der Versetzungsdichte an der Rissspitze vergrofiert
gleichsam die lokale Fliefspannung oy:

w
AO'f = aGb E 6.2
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Diese Erhohung ergibt sich fiir a = 0,3 und G =161 GPa fiir Wolfram zu
~185 MPa. In Folge dessen werden auf Grund des zusatzlichen Verfesti-
gungsbeitrags der GNDs deutlich hohere Krafte zur Erzielung von Riss-
fortschritt benotigt. Dies spiegelt sich in einem erhohten Risswider-
standsverhalten, wie es in Abbildung 6.9 (b) gezeigt ist, wider. Aus dem
REM-Bild im STEM-Modus in Abbildung 6.14 (b) ist klar ersichtlich, wie
sich die plastische Zone tiber den gesamten Langsschnitt der Probe entwi-
ckelt. Wiederum im 45°-Winkel befinden sich die Versetzungen unterhalb
der Rissspitze. Jedoch ist aus dieser rein qualitativen Betrachtungsweise
keine Unterteilung in GNDs bzw. SSDs moglich.

Inwiefern sich die SSDs auf den Bruchvorgang auswirken, ist schwierig
einzuschatzen. Die beiden Versuchsreihen mit den grofdten Balkendimen-
sionen zeigten das gleiche Risswiderstandsverhalten auf. Die Grofde der
plastischen Zone im EDZ ist auch in etwa gleich grof3, wenn fiir beide
Balkengrofden dieselbe Streckgrenze von 1650 MPa verwendet wird, da die
Bruchzdhigkeiten nahezu die gleichen sind. Jedoch fillt die plastische
Zone in Bezug auf die Probengrofie fiir beide gezeigten Grofien bei einer
lokal gleichermafden erhohten Streckgrenze von ca. 1650 MPa unter-
schiedlich groff aus. Fir den grofiten getesteten Biegebalken
(L/W |B = 72/45/25) ergibt sich nach Formel 2.8 fiir die Mindestgrof3e der
kleinsten Balkendimension - fiir die bestimmte Bruchzdhigkeit von
5,5 MPa-m"* und die genannte Streckgrenze — ein Wert von ~28 um. Die-
ser liegt nur unwesentlich tber der kleinsten Dimension, ndamlich der
Balkendicke von 25 pm. Die von der ASTM-Norm [26] aufgestellte konser-
vative Bedingung wird daher auf Grund der lokal erhohten Streckgrenze
nahezu eingehalten. Jedoch wird diese Bedingung von dem ca. Faktor 3
kleineren Biegebalken, der jedoch dasselbe Risswiderstandsverhalten in
Abbildung 6.9 (a) aufzeigt, nicht eingehalten. Es wird hieraus gefolgert,
dass die plastische Zone grofder als die von der ASTM-Norm [26] aufge-
stellte konservative Bedingung sein kann, solange keine Dehngradienten
das Risswiderstandsverhalten beeinflussen. Auch die Bruchflichen der
grofien Balken zeigen ein sehr dhnliches Bild, wenn sie mit den makro-
skopischen Bruchflichen von Riedle [65] verglichen werden. Es ist daher
auszugehen, dass die Biegebalken in dieser Arbeit, deren Ligamentldnge
(W-ay) = 9,5 um ist, keine Grofleneffekte zeigen. Bei den Biegebalken mit
einer Ligamentlange (W-a,) = 2,9 pm fithren die Dehngradienten zu ei-
nem erhohten Risswiderstandsverhalten und folglich einer leicht erh6h-
ten Bruchzihigkeit von 7,0 MPa-m"”. Die GroRe der Balken hat so einen
merklichen Einfluss auf das Bruchverhalten. Sobald die Balkengrofde noch
kleiner gewahlt wird, fallt die Bruchzahigkeit stetig ab, bis schlieflich fiir
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den untersten Wert das Griffith-Kriterium fiir den rein spréden Bruch
anwendbar ist. Die plastische Zone wird somit durch die Probengrofie
zunehmend beschrankt und bildet sich fiir die kleinsten Balken schlief3-
lich gar nicht mehr aus. Diese Schlussfolgerung geht auch einher mit der
Tatsache, dass die Spannungsintensitatsfaktoren K;gpy, stetig mit kleiner
werdender Balkengrofie fallen. Je grofier der Biegebalken ist, desto grofder
kann sich die plastische Zone im Laufe des Versuchs ausbilden, und desto
mehr Verfestigung wird erreicht. Fiir NiAl, fiir das nur zwei verschiedene
Groflen untersucht wurden, ist dieser Umstand weder fiir die weiche,
noch fiir die harte Orientierung beobachtet worden. Es wird jedoch ange-
nommen, dass auch hier fiir kleiner werdende Biegebalken ein sproderes
Bruchverhalten vorzufinden ist. Vor allen Dingen fiir die weiche Orientie-
rung von NiAl wird wie auch fiir Wolfram vermutet, dass das Bruchver-
halten unterhalb einer gewissen Balkengrdf3e tiber das Griffith-Kriterium
erklart werden kann.

6.3  Wolfram-Polykristall

Ziel der Mikrobiegebalkenversuche an den polykristallinen Proben war es,
den Einfluss von Korngrenzen in nahezu untexturierten Bereichen auf das
Bruchverhalten bei Wolfram zu untersuchen. Des Weiteren wird erwartet,
dass sich die Mikrostruktur auf die plastische Zone vor der Rissspitze
auswirkt. Auch die von bzw. nahe der Rissspitze emittierten Versetzungen
werden durch die Korngrenzen daran gehindert, das Material an der
Oberflache zu verlassen. Letzteres wurde beispielsweise bei der einkristal-
linen Probe gesehen. Im Folgenden sind ausschliefdlich ex-situ Versuche
an grofderen Proben (L/W/B = 24/16/13) gezeigt. Gewisse Mindestgrofien
waren notwendig, um eine moglichst grofde Anzahl von Koérnern in der
unmittelbaren Rissspitzenumgebung vorzufinden. Der Median der Korn-
grofde betragt bei der polykristallinen Probe ca. 790 nm. Waren zu wenige
Korner in der Rissebene, so zeigte sich, dass eine Auswertung auf Grund
von zu starker Streuung nicht moglich war.

Risswiderstandsverfahren - Methode mit CSM-Signal
Drei der insgesamt fiinf ausgewerteten Mikrobiegebalken mit FIB-Anriss

zur Bestimmung der Bruchzahigkeit sind in Abbildung 6.15 (a) aufgezeigt.
Bei einer Balkenbreite von ca. 13 pm ist bei der genannten Korngréfde da-
von auszugehen, dass etwa 16 Korner an der Rissfront liegen. Bei Betrach-
tung der Spannungsintensitatsfaktoren zeigt sich, dass im Anschluss an
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den elastischen Bereich bei leicht unterschiedlichen Werten zwischen
3,8-5,0 MPa-m"? ein erstes Abknicken der Kurven zu verzeichnen ist. Un-
mittelbar danach erfolgt, wie fiir eine Probe zu erkennen ist, der vollstan-
dige Bruch. Bei den anderen beiden gezeigten Proben wird der Riss abge-
fangen und es erfolgt nach einer Verschiebung von ca. 0,5 pm leichte Ver-
festigung gefolgt von einem nahezu konstanten Plateau. Nach einer Ver-
schiebung von ca. 1,2 pm versagen schlieflich auch diese Proben. Es wur-
den drei dhnliche Belastungsraten untersucht, die sich jedoch nicht ent-
scheidend auf das Bruchverhalten auswirkten.

(a) (b)

6,0 400
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Abbildung 6.15: W-UFG Probe: (a) Spannungsintensitdtsfaktoren als Funk-
tion der Verschiebung bis zum instabilen Rissfortschritt und (b) die zugeho-
rigen Risswiderstandskurven.

Die in Abbildung 6.15 (b) gezeigten Risswiderstandskurven geben in den
ersten 300 nm das Abstumpfungsverhalten der Rissspitze wider. Wahrend
die eine Probe bei einem J-Integral von 106 N/m versagte, ergaben sich fiir
die anderen beiden dargestellten Proben deutliche Spriinge bei 58 N/m
bzw. 111 N/m. Da diese Spriinge eindeutig auf einen Rissfortschritt hinwei-
sen, wurde fiir diese kritischen Werte die Bruchzdhigkeit bestimmt. Aus
den insgesamt fiinf gliltigen Versuchen ergab sich so eine gemittelte
Bruchzihigkeit von 6,3 + 0,8 MPa-m"”. Bei der Einschitzung dieser Daten
ist jedoch auf das Problem der Annahme eines homogenen Rissfort-
schritts in den FE-Simulationen, tiber die die Bestimmung des Rissfort-
schritts lauft, zu achten. Der in den Daten durch den Sprung charakteri-
sierte Rissfortschritt findet nicht an der gesamten Rissfront statt. Vermut-
lich verlauft er vielmehr durch ein oder zwei giinstig orientierte Korner
bzw. entlang einer Korngrenze. Die in Folge des partiellen Voranschrei-
tens der Rissfront erh6hte Spannungsintensitdt kann im Anschluss ent-
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weder abgefangen werden oder der Riss wird iiberkritisch und die Probe
versagt iiber die gesamt Risslange hinweg.

Es zeigte sich aus den Versuchen, dass die Proben einer merklichen
Streuung unterliegen. Diese ist mit der entsprechenden kristallographi-
schen Lage der einzelnen Korner sowie den in der Ndhe der Rissspitze
befindlichen Korngrenzen zu erkldren. Der Bruchvorgang ist am besten
an den Bruchflichen, von denen eine in Abbildung 6.16 gezeigt ist, zu
verstehen.

N-ufpt 2 NN gL

-Uiarl S W -oke LS

\

Abbildung 6.16: REM-Bilder von Biegebalken in W-UFG: (a) Ubersichtsbild
von Balken vor (rechts) und nach dem Experiment (links), (b) vergréfSerte
Darstellung eines getesteten Biegebalkens und (c) dessen Bruchfldche.

Bei der vergrofierten Ansicht der Bruchfldache ist erkennbar, wie der An-
riss zu Beginn des Bruches nicht homogen wie bei den einkristallinen
Proben verlauft, sondern nur in gewissen Bereichen (gelbe Pfeile). Es wird
auflerdem je nach Biegebalken sowohl transkristalliner Bruch (brauner
Pfeil) iiber mehrere Kérner hinweg als auch interkristalliner Bruch (blaue
Pfeile) beobachtet. Dieses Erscheinungsbild stimmt gut mit dem in der
Literatur gefundenen tberein. Vergleicht man die REM-Bilder mit denen
von Margevicius et al. [94], so fanden diese Autoren ebenfalls abhdngig
von der Kornausrichtung beide Bruchvorgange fiir polykristallines Wolf-
ram. Jedoch liegt die in dieser Arbeit gemessene Bruchzdhigkeit teils
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deutlich unter den in der Literatur zu findenden Daten [94-96]. Allerdings
ermittelten Gludovatz et al. [97] und auch Faleschini et al. [98] je nach
eingestellter Mikrostruktur auch sehr niedrige Werte, die sich im Bereich
der hier gemessenen befinden. Kontrar zu den Ergebnissen von Faleschini
steht jedoch die Tatsache, dass mit zunehmendem Umformgrad, also mit
abnehmender Korngrofle ein Anstieg in der Bruchzdhigkeit erkannt wird.
Der Vergleich sollte aber auch nicht zu direkt ausfallen, da bei der Be-
stimmung der Bruchzdhigkeit viele Parameter wie die Textur, die einge-
stellte Mikrostruktur, die Reinheit der Proben, das Herstellungsverfahren
oder auch die Belastungsrate von Bedeutung sind.

Beim Vergleich der Bruchzdhigkeiten zwischen der polykristallinen und
den beiden einkristallinen Proben ist interessanterweise kein grofler Un-
terschied zu vermerken. Fiir die einkristallinen Proben besteht das Riss-
system stets aus der Spaltbruchfliche, weshalb entsprechend niedrige
Bruchzdhigkeiten erwartet werden. Fiir die polykristalline Probe jedoch
liegen viele unterschiedlich orientierte Koérner sowie Korngrenzen an der
Rissfront. Das Bruchverhalten ist in Folge dessen deutlich verschieden,
was an den Risswiderstandskurven auszumachen ist. Jedoch sind die Wer-
te fiir die Bruchzdhigkeit vergleichbar mit den Einkristallen und nicht
erhoht, wie bei den makroskopischen Bruchproben. Dies liegt vermutlich
daran, dass zumindest ein Korn in der Rissfront nahe an den Spaltbruch-
bedingungen fiir Wolfram liegt. Dieses versagt bei einer kritischen Last
als erstes und definiert im Experiment den Punkt, an dem die Bruchza-
higkeit definiert wird. Im weiteren Verlauf versagt die Probe dann voll-
standig oder der Riss ldauft entlang von benachbarten Kérnern bzw. Korn-
grenzen weiter, wobei der Risswiderstand noch ein wenig ansteigt. In den
makroskopischen Proben ist ein derart schnelles Versagen nicht zu be-
obachten. Dies liegt daran, dass der Riss durch die Mikrostruktur am
Fortschreiten gehindert wird. Entsprechend werden makroskopisch deut-
lich grofere Bruchzdhigkeiten berechnet [95,98,129].

Alle in dieser Arbeit bestimmten Bruchzdhigkeiten der verschiedenen
Wolfram-Proben sind in Tabelle 6.2 zusammengefasst. Fiir die vorver-
formte und die UFG-Probe sind keine Literaturdaten zum Vergleich mit
angegeben. Riedle [65] untersuchte zwar die Vorverformung bei Einkris-
tallen aber fiir ein anderes Risssystem. Wegen der kristallographischen
Abhangigkeit der Bruchzdhigkeit bei Wolfram sind jedoch daraus keine
Riickschliisse fiir das hier verwendete Risssystem zu gewinnen. Die grofde
Streuung der Literaturdaten fiir die UFG-Probe, die bereits diskutiert
wurde, macht ebenfalls einen Vergleich zu den hier gezeigten Daten
schwierig.
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Tabelle 6.2: Ergebnisse der Mikrobiegebalkenversuche an Wolfram.
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7 Zusammenfassung

Das Ziel dieser Arbeit war eine detaillierte Bestimmung des Bruchverhal-
tens sowie der Bruchzdhigkeit auf der Mikroskala von Materialien mit
elastisch-plastischem Verformungsverhalten. Hierfiir wurden Versuche an
FIB praparierten Mikrobiegebalken, fiir welche eine Technik zur Erzeu-
gung moglichst scharfer und homogener Kerben prasentiert ist, durchge-
fithrt. Als Modellmaterialien fiir die Versuche wurden NiAl und Wolfram
verwendet, da diese beiden Materialien charakteristische Spréd-Duktil-
Ubergange, die oberhalb der Raumtemperatur liegen, besitzen.

Die Mikrobiegebalken wurden zum einen in-situ im REM und mit Hilfe
eines Kraftmesssystems getestet. Dies ermoglichte die Beobachtung von
Bruchvorgdngen wie Rissinitiierung und -fortschritt und plastischer Ver-
formung an der Rissspitze. Zum anderen wurden Mikrobiegebalkenversu-
che ex-situ in einem Nanoindentierungssystem durchgefiihrt. Dies erlaub-
te neben dem Testen von gréfleren Biegebalken eine kontrollierbarere
Versuchsdurchfithrung, wodurch auch verschiedene Belastungsraten ein-
stellbar waren.

Ein Kernpunkt dieser Arbeit stellte die Methodenentwicklung dar. Die
konventionellen bruchmechanischen Untersuchungen nach den ver-
schiedenen Normen sind auf der Mikroskala nicht bzw. nur teilweise an-
wendbar. Zur Bestimmung der Bruchzdhigkeit nach den Methoden der
elastisch-plastischen Bruchmechanik wurde fiir die in-situ Versuche das
Rissspitzenoffnungsverfahren angepasst. Hierfiir wurden kritische, mittels
digitaler Bildkorrelation bestimmte Rissmiindungsoffnungen aus REM-
Bildern vermessen. Fiir das J-Integral-Konzept wurde zum einen die Ba-
sismethode als Ndherungsverfahren angewendet. Zum anderen wurden
darliber hinaus neue Methoden entwickelt, die eine Berechnung des Riss-
fortschritts tiber die experimentell gemessenen Steifigkeiten ermoglich-
ten. Uber diese Methoden wurden mit partiellen Entlastungen in den Ver-
suchen und auch mit der harmonischen Kontaktsteifigkeit diskontinuier-
liche bzw. kontinuierliche Risswiderstandskurven aufgezeichnet. Zur Kor-
relation zwischen den Steifigkeitsmessungen und dem Risswachstum in
den Proben wurden FE-Simulationen durchgefiihrt.
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NiAl Einkristalle erlaubten es, auf Grund ihrer stark anisotropen plasti-
schen Verformung bei Raumtemperatur, lokale Untersuchungen zum
Bruchverhalten der weichen und harten Orientierung anzustellen. Fir
beide untersuchten Risssysteme war eine Beschreibung mit Methoden der
elastisch-plastischen Bruchmechanik bei weitem genauer als mit der line-
ar-elastischen Bruchmechanik. Die aus den Mikrobiegebalkenversuchen
bestimmten Bruchzihigkeiten von ~4 MPa-m"*> bzw. ~8 MPa-m"* sind
beziiglich Literaturdaten jeweils leicht erhoht. Im Hinblick auf die veran-
derte Auswertetechnik sind sie jedoch gut vergleichbar und ein Gréf3enef-
fekt ist nicht nachweisbar. Der durch die Zugabe von Eisen gefundene
duktilisierende Effekt auf das Materialverhalten wirkte sich vor allem auf
das Risswachstum aus. Die Rissinitiierung wurde hiervon nur unmerklich
beeintrachtigt, weshalb die Bruchzdhigkeiten der Proben mit Eisen im
Rahmen des Messfehlers die gleichen wie die von reinem NiAl sind.

Fiir Wolfram wurden Bruchversuche an Einkristallen und an einem ultra-
feinkornigen Polykristall durchgefiihrt. Ziel der Untersuchungen an den
Einkristallen war es, durch eine Variation der Grofde der Mikrobiegebal-
ken Grofdeneffekte an Hand des Risssystems <100>{100} zu untersuchen.
Es zeigte sich hierbei, dass die grofdten Biegebalken bei gleichen Belas-
tungsraten das gleiche Risswiderstandsverhalten aufzeigten. Eine Erho-
hung der Belastungsrate ergab eine Erniedrigung des Risswiderstands
sowie geringeren Rissfortschritt in den Experimenten. Dies liegt in der
thermisch aktivierten Versetzungsbeweglichkeit begriindet, welche sich
gerade fir kubisch-raumzentrierte Metalle stark bemerkbar macht. In
Folge dessen wurden tiber das J-Integral in Abhangigkeit von der Belas-
tungsrate Bruchzihigkeiten zwischen 5,5- 6,5 MPa-m”> berechnet. Mit
abnehmender Balkengrofde wurde eine sukzessive Abnahme des Verfesti-
gungsverhaltens und der plastischen Verformung gefunden. Die kleinsten
untersuchten Biegebalken mit Dimensionen im Submikrometerbereich
versagten schliellich rein sprode, selbst wenn die Belastungsraten beziig-
lich der grofderen Biegebalken leicht erhoht waren. Die experimentell be-
stimmte Bruchzdhigkeit lag nahe an der theoretisch tiber das Griffith-
Kriterium bestimmten mit ~1,5 MPa-m"?. Eine Zwischengrofle zeigte
hierbei den grofdten Risswiderstand auf. Das wurde mit den an der Riss-
spitze gefundenen Dehngradienten, die tiber die KAM-Analyse quantifi-
ziert wurden, erklart. Die Probengriofie beeinflusst auf dieser Skala die
plastische Zone und folglich das Bruchverhalten. Je kleiner die Proben
werden, desto geringer wird der Einfluss der plastischen Zone. Unterhalb
einer kritischen Balkengrofde tritt direkt Spaltbruch ein, da die elastisch in
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Zusammenfassung

den Proben gespeicherte Energie bereits zur Erzeugung der fiir den
Bruchvorgang benotigten Oberflachenenergie ausreicht.

Durch gezielte homogene plastische Vorverformung der Einkristalle war
auflerdem der Einfluss unterschiedlicher Versetzungsdichten auf das lo-
kale Bruchverhalten bestimmbar. Es zeigte sich, dass bei Erhohung der
Versetzungsdichte das gleiche Risswiderstandsverhalten eingestellt und
auch die gleiche Bruchzdhigkeit bestimmt wurde. Jedoch versagten die
vorverformten Proben bei niedrigeren J-Integralen frithzeitiger, da sich
die an der Rissspitze erzeugten Versetzungen auf Grund der starken Kalt-
verfestigung aufstauten und so mit ihren Spannungsfeldern die Rissoff-
nung begiinstigten.

An Hand der Wolfram-Polykristalle wurde das Zusammenspiel zwischen
Mikrostruktur und Rissfortschritt in den Mikrobiegebalken genauer eror-
tert sowie ein Vergleich zu den Einkristallen angestellt. Es zeigte sich hier,
dass die Proben sproder als erwartet bei ~6,5 MPa-m"* versagten. Dies ist
darauf zurtickzufiihren, dass ein an der Rissfront giinstig fiir Spaltbruch
liegendes Korn als erstes versagt und somit den Bruchprozess auf dieser
Skala dominiert.
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Anhang

8.1 Fehlerrechnung

Die Auswertungen der Mikrobiegebalken ergeben, dass die Versuche hin-
sichtlich der berechneten Bruchzdhigkeiten sehr reproduzierbar sind.
Dies liegt am Umstand, dass die in die jeweiligen Formeln eingehenden
Messgrofien stets auf die gleiche Weise und ohne die Berticksichtigung
von Messfehlern ermittelt wurden. Jedoch sind Messunsicherheiten, wel-
che im Folgenden abgeschitzt sind, fiir diese Grofen zu erwarten.
Dadurch, dass die Messgrofden je nach Methode unterschiedlich bestimmt
wurden, wird eine Unterteilung in die in-situ bzw. ex-situ Versuche und
in die jeweiligen bruchmechanischen Methoden vorgenommen. Die Vor-
gehensweise wird exemplarisch fiir NiAl aufgefiihrt. Die eingehenden Ein-
zelfehler der Messgrofien in den in der Arbeit verwendeten Formeln be-
ruhen auf keinen statistischen Grundlagen. Deshalb findet die lineare
Fehlerfortpflanzung Anwendung:

)t 2y [+ - "

=l I

In-situ Versuche

Die Messfehler der Messgrofden, die den in-situ Versuchen entnommen
sind, werden wie in Tabelle 8.1 dargestellt abgeschatzt. Sie beruhen auf
dem Kraftmesssystem sowie den unterschiedlich vergrofierten und quali-
tativen REM-Aufnahmen.

Tabelle 8.1: Verwendete Abschdtzungen der Messfehler der einzelnen Mess-
grofsen.

Mess- AF AL AB AW  Aa  A(a/W) AW —a,) Av, A4y,

grofe PN nm nm nm nm -- nm nm  pN-pm
Mess- 10 100 100 100 0 0,0 100 10 10
fehler > 3

e LEFM

Zur Bestimmung des Gesamtfehlers Af, der die Summe aus allen Ein-
zelfehlern darstellt, wird Formel 8.1 auf Formel 2.3 angewendet. Dieser
Fehler soll am Beispiel der in-situ getesteten Mikrobiegebalken fiir NiAl in
der weichen und harten Orientierung berechnet werden. Er ergibt sich zu
0,8 MPa-m"®> bzw. 1,0 MPa-m'?. In Hinsicht auf den in Kapitel 5.1.1
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berechneten Wert der Standardabweichung von 0,3 MPa-m”* aus den
jeweils fiinf Experimenten ist er ca. 3 Mal grofder. Die Begriindung hierfiir
liegt in der Aufsummierung der einzelnen Messfehler. Hauptsachlich die
beiden Messgrofien a und W wirken sich bedeutend aus. Aus diesem
Grund sind beide mit grofer Sorgfalt zu bestimmen. Nachdem dies mit-
tels hochaufgeloster REM-Bilder der Bruchflachen gelang, stellt der theo-
retisch bestimmte Wert eine Obergrenze dar.

e (CTOD

Fiir die Fehlerberechnung wird Formel 8.1 auf Formel 2.9 zur Bestimmung
der Rissspitzenoffnung 6 angewendet. Einige der in die letztgenannte
Formel eingehende Grofsen wie d, v, E, oy und auch r,,; werden dabei in
vereinfachender Weise als nicht fehlerbehaftet angenommen. Fiir K,
wird ein Fehler von 0,3 MPa-m"* bestimmt. Unter Beriicksichtigung der
Messfehler der einzelnen Messgrofien in Tabelle 8.1 ergibt sich somit im
Mittel ein theoretischer Fehler fiir § von 18 nm und 11 nm fiir die weiche
bzw. harte Orientierung. Dieser Fehler fiihrt fiir beide Orientierungen auf
Grund der vielen Einflussgrofien zu einem theoretischen Fehler fiir die
Bruchzihigkeit von 0,7 MPa-m">. Dieser Wert stimmt gut mit den Stan-
dardabweichungen, welche in Kapitel 5.1.2 prasentiert sind, tiberein. Der
statistische und der theoretische Fehler sind hier also in etwa gleich.

e J-Integral (Basismethode)

Fir die theoretische Fehlerberechnung werden die Grofden E, v und 7
wiederum als nicht fehlerbehaftet angenommen. Somit sind die Faktoren
Kiq, Ap;, B und (W —a,) als Messfehler bei der Bestimmung des
J-Integrals nach Formel 2.12 zu betrachten. Es ergeben sich so theoreti-
sche Messfehler fiir das J-Integral von 19 N/m und 56 N/m fiir die weiche
bzw. harte Orientierung. Dies fiihrt bei der Berechnung von K, ; in For-
mel 2.13 zu einem theoretischen Fehler in den Bruchzdhigkeiten von
0,4 MPa-m"? bzw. 0,6 MPa-m"* fiir die beiden Orientierungen. Die be-
rechneten Standardabweichungen von o,2 MPa-m"?> bzw. 0,5 MPa-m">
liegen erneut nahe an den jeweiligen theoretischen Messfehlern.

Ex-situ Versuche

Die Messfehler, die sich aus der Vermessung der REM-Bilder ergeben,
werden wie in Tabelle 8.1 fiir die in-situ Versuche gezeigt ist, behandelt.
Lediglich die Grofien AL und folglich AA,; werden in den ex-situ Versu-
chen anders als oben gezeigt abgeschatzt. Auf Grund der schwierigeren
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Bestimmung des Hebelarms L, die sich folglich auch auf die Berechnung
von Ay auswirkt, werden folgende Abschatzungen fiir die Messfehler vor-
genommen: AL =1 um und AA,; = 200 uN-um.

o LEFM
Der Messfehler ergibt sich zu 0,9 MPa-m"* bzw. 1,0 MPa-m"”* fiir die wei-
che bzw. harte Orientierung. Er ist somit nahezu identisch mit dem fiir
die in-situ Versuche angegebenen Messfehler. Die Auswirkung des
schwieriger zu bestimmenden Hebelarms fillt auf Grund des deutlich
grofderen Hebelarms in den ex-situ Versuchen somit nicht besonders ins
Gewicht. Wie auch fiir die in-situ Versuche ist die grofdte Fehlerquelle der
Geometriefaktor, welcher von den beiden Gréfden a und W abhangig ist.
Die in Kapitel 5.1.1 berechneten Werte fiir die Standardabweichung von
jeweils 0,1 MPa-m"* aus den jeweils vier Experimenten fallen erneut deut-
lich niedriger aus. Sinnvoll erscheint ein Messfehler von ca. 0,5 MPa-m"?,

welcher sich so zwischen statistischem und theoretischem Messfehler
befindet.

1/2 1/2

e J-Integral (Basismethode)

Auf Grund der komplizierten Bestimmung des J-Integrals tiber die Me-
thoden mit partiellen Entlastungen und dem CSM-Signal, wird lediglich
die Basismethode in Betracht gezogen. Die Messgrofien E, v und 1 wer-
den wiederum als nicht fehlerbehaftet angenommen. Die Basismethode
wurde nur auf die weiche Orientierung angewendet, da fiir die harte Ori-
entierung die anderen beiden Methoden, die beziiglich der Fehlerberech-
nung keine Beachtung finden, bessere Ergebnisse erzielt wurden. Es
ergibt sich so fiir die weiche Orientierung ein Messfehler fiir das J-Integral
von AJ =15 N/m, welcher zu einem theoretischen Fehler in der Bruchza-
higkeit von AKjq ;= 0,4 MPa-m"” fiihrt. Dieser stimmt mit dem theoreti-
schen Fehler aus den kleineren Biegebalken der in-situ Versuche iiberein.
Es wird deshalb dariiber hinaus angenommen, dass auch fiir die harte
Orientierung der Fehler gemaf der in-situ Versuche bei etwa 0,6 MPa-m'>
liegt.
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8.2 Anisotropie

Die elastische Anisotropie wirkt sich, wie in den Formeln in Kapitel 2 zu
erkennen ist, hinsichtlich der verwendeten Werte fiir E-Modul und Quer-
kontraktionszahl auf die Bruchzdhigkeit aus. Diese Anisotropie ist im
Falle von NiAl stark ausgepragt mit einem Anisotropiefaktor von ca. 3,74.
Fiir Wolfram ergibt sich ein Anisotropiefaktor von nahezu 1.

Die Auswirkung der elastischen Anisotropie auf die Bruchzdhigkeit soll
im Folgenden an Hand der in dieser Arbeit untersuchten Risssysteme fiir
beide Materialien dargestellt werden. Das jeweilige Risssystem ist dabei
einerseits durch die Rissfortschrittsrichtung x und andererseits durch die
Richtung der Bruchflichennormalen y eindeutig charakterisiert, wie in
Abbildung 8.1 aufgezeigt ist.

g
Bruchfldche

| ¥

Abbildung 8.1: Darstellung zur Charakterisierung des Risssystems.

Dabei soll gezeigt werden, dass es im Falle von NiAl von grofier Bedeu-
tung ist, die elastische Anisotropie zu berticksichtigen, wahrend fiir Wolf-
ram kein besonderer Einfluss zu erkennen ist. Im Folgenden stellt E den
(richtungsunabhdngigen) Elastizititsmodul und v die Querkontraktions-
zahl dar. Fiir NiAl wurden sie dabei mittels der elastischen Konstanten
und an Hand der Berechnungen von Hashin und Shtrikman [130] zu
180,4 GPa bzw. 0,31 bestimmt. Fiir das elastisch isotrope Wolfram wurden
die Werte fiir E und v aus den elastischen Konstanten bestimmt, welche
[131] entnommen sind. Die Groéflen Egp, bzw. Egg, stellen den
hinsichtlich des entsprechenden Risssystems korrigierten Elastizitatsmo-
dul im Falle eines EDZ bzw. ESZ dar.
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In Anlehnung an die Berechnungen von Lieberman und Zirinsky [132]
werden die Grofen Ezp, bzw. Egg; in einem rotierten Koordinatensystem
ausgedriickt. Die Transformationen geschehen beziiglich eines orthogo-
nalen Referenzsystems, dessen Orientierungen mit den Einheitsrichtun-
gen <100> des untersuchten kubischen Kristallsystems iibereinstimmen.
Die numerische Umsetzung fiir diese Berechnungen wurde in der Arbeit
von Moller vorgestellt [133]. Die darin beschriebenen Skripte dienten fiir
die Berechnung der fiir die entsprechenden Risssysteme bestimmten Elas-
tizitatsmoduli E*, die in Tabelle 8.2 aufgelistet sind.

Tabelle 8.2: Ubersicht der verwendeten Risssysteme, elastischen Konstanten
sowie berechneten Elastizitdtsmoduli.

Risssystem Cy C, Cu Eipz E/(1-v?) Efsz E
[x, %, x;](y,y.¥;) | /GPa /GPa |GPa /GPa /GPa /GPa /GPa

NiAl [o11](100) 195,2 151,4
NiAl [1-10](110) 199 137 u6 169,5 199,6 125,4 180,4
W [o01](100) 422,7 388,7 388,8

W [312](1-30) 50t 198 15h4 422,6 4227 388,7

Fir NiAl ist so klar ersichtlich, dass die Ergebnisse fiir Ezp; bzw. Egg,
deutlich von den gemittelten Werten nach [130] abweichen. Es wird am
Beispiel von NiAl deutlich, dass eine nicht vernachlassigbare Auswirkung
der Anisotropie in den elastischen Eigenschaften auf das Bruchverhalten
moglich ist. Fir das elastisch isotrope Wolfram hingegen stimmen die
Werte gut iiberein. Zur Uberpriifung der Transformationen wurde zusitz-
lich ein beliebig gewdhltes hoher indiziertes Risssystem ausgewahlt. Auch
hierfiir stimmen die Werte bis zur ersten Nachkommastelle tiberein, was
durch die minimale elastische Anisotropie erklarbar ist.
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Verzeichnis der Abkiirzungen und Symbole

Abkiirzung

BDT
CMOD
CSM
CTOD
DIC
EBSD
ECCI
EDZ
EPFM
ESZ
FE
FIB
FMS
GND
IPF
LEFM
MAD
REM
SE
SPD
SSD
STEM
TEM
UFG

Symbol

Bedeutung

brittle to ductile transition

crack mouth opening displacement
continuous stiffness measurement
crack tip opening displacement
digital image correlation

electron backscatter diffraction
electron channeling contrast imaging
ebener Dehnungszustand
elastic-plastic fracture mechanics
ebener Spannungszustand
Finite-Elemente

focused ion beam

force measurement system
geometrically necessary dislocations
inverse pole figure

linear-elastic fracture mechanics
mean angular deviation
Rasterelektronenmikroskop
Sekundarelektronen

severe plastic deformation
statistically stored dislocations
scanning transmission electron microscopy
Transmissionselektronenmikroskop
ultrafine-grained

Bedeutung
Risslange; Schrittweite in der EBSD-Messung

Anrisslange
Burgersvektor
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formung
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J-Integral

konditionelles J-Integral

elastischer Anteil des J-Integrals

plastischer Anteil des J-Integrals
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elastische Nachgiebigkeiten
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plastische Scherdehnung
Rissspitzenoffnung

elastischer Anteil der Rissspitzenoffnung
plastischer Anteil der Rissspitzendffnung
Geometriekonstante

Beugungswinkel; Misorientierung
Kristallgitterkrimmung

Wellenlange

Querkontraktionszahl
Versetzungsdichten

Biegespannung

Bruchspannung

FlieRspannung

Streckgrenze

effektive Fliefdspannung

Verkippung

Integrationspfad

Einige der in dieser Arbeit verwendeten Abkiirzungen sind
dem Englischen entnommen, um eine bessere Uberein-
stimmung mit Literaturbezeichnungen zu bekommen.
Manche Symbole sind auflerdem mehrdeutig. Unter-
schiedliche Bedeutungen wurden in diesem Fall mittels
Strichpunkten getrennt.
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Das Ziel dieser Arbeit war es, ein verbessertes Verstandnis fur die
GroBenabhangigkeit der Bruchzahigkeit zu gewinnen. HierfGr wurden
mittels fokussierter lonenstrahlen gekerbte Mikrobiegebalken in
verschiedenen GroBen vom Submikrometerbereich bis hin zu einigen
10 pm in B2-NiAl und Wolfram préapariert. Diese beiden Materialien
besitzen charakteristische Spréd-Duktil-Ubergange, die oberhalb der
Raumtemperatur liegen. Dies erlaubte es, Bruchvorgange, welche
von begrenzter plastischer Verformung um die Rissspitze begleitet
werden, auf der Mikroskala zu untersuchen. Neue Methoden zur
Beschreibung und Bestimmung des lokalen elastisch-plastischen
Bruchverhaltens bzw. der Bruchzahigkeit wurden hierfUr erarbeitet.
Im Speziellen wurde das J-Integral-Konzept zur Ermittlung von
Rissfortschritt Uber Steifigkeitsmessungen auf die Mikroskala
Ubertragen. Dies erméglichte eine prazise Analyse des fUr die Bruch-
zéhigkeit charakteristischen Ubergangs von Rissabstumpfung zu
stabilem Rissfortschritt.
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