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Kapitel 1

Einleitung

Aluminiumlegierungen zeichnen sich als Leichtmetalllegierungen insbesonde-
re durch ein geringes Gewicht bei gleichzeitig mittleren bis hohen Festigkeiten
aus. Daher werden sie als bevorzugte Konstruktionswerkstoffe iiberall dort
eingesetzt, wo die Gewichtsersparnis zum entscheidenden Faktor wird, wie
dies in der Flugzeugindustrie der Fall ist.Durch Zulegieren verschiedener Ele-
mente lassen sich die Festigkeitswerte der Alulegierungen in weiten Grenzen
erhohen und auch andere Materialeigenschaften entscheidend beeinflussen.

Die Aluminiumindustrie hat sich nach der Entdeckung der Ausscheidungs-
hartung 1905 durch Alfred Wilm in kiirzester Zeit zu einem der grofsten
Industriezweige im Metallwesen entwickelt und konnte seitdem ein Anwen-
dungsfeld nach dem anderen fiir ihre Produkte erschliefen. Deshalb werden
Aluminiumlegierungen oft und mit vielen Methoden untersucht.In dieser Ar-
beit werden AlCu und AlMgSi Legierungen als Probenmaterial verwendet,
da diese Legierungsklassen zu den gebrauchlichsten und technologisch rele-
vantesten Klassen gehoren.

Der fiir diese Legierungsklassen relevante Hartungsmechanismus ist die Aus-
scheidungshértung, bei der Ausscheidungen einer zweiten Phase als Hinder-
nisse fiir die Bewegung von Versetzungen wirken und so zur Festigkeitssteige-
rung des Kristalls beitragen. Diese Ausscheidungen, die als Gleichgewichts-
phase oder als metastabile Zwischenphasen vorliegen, entstehen durch eine
geeignete Thermobehandlung aus einem iibersattigten a-Mischkristall. Die
Zwischenphasen sind grundséatzlich metastabil, da sie iiber wesentlich hoher
liegende freie Enthalpie verfiigen als die Gleichgewichsphase. Dariiber hinaus
sind sie nanoskalig dimensioniert und bekannt fiir ihre festigkeitssteigernde
Wirkungen.

In dieser Arbeit werden die als inkohérente Ausscheidungen vorliegenden, in-
termetallischen Gleichgewichtsphasen © bzw. 5 in Aluminiumlegierungen des
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8 KAPITEL 1. EINLEITUNG

AlCu bzw. AIMgSi Systems untersucht. Diese stabilen Gleichgewichtsphasen
entstehen durch direkte Ausscheidung aus der Matrix oder durch Vergro-
berung von ©’- bzw. ['-Teilchen, indem die freie Energie beim Durchlauf
der metastabilen Phasen sukzessiv abgesenkt wird. Diese Gleichgewichtspa-
sen treten meist nach fortgeschrittener Uberalterung auf und konnen keine
festigkeitssteigernde Wirkung entfalten. Dies ist fiir die industrielle Anwen-
dung unerwiinscht, da dadurch der ganze Ausscheidungszyklus wiederholt
werden muss. Daher sind genaue Kenntnisse iiber die Bildungsbedingungen
der Gleichgewichtsphasen auch fiir die Industrie von besonderer Bedeutung.

Die Positronen-Annihilations-Spektroskopie (PAS) hat sich als Methode zur
Untersuchung der Defekte in Aluminiumlegierungen bewéhrt. Jedoch sind
bisher keine Anstrengungen unternommen worden, auch einzelne Ausschei-
dungen hinsichtlich ihrer defekt spezifischen Eigenschaften zu untersuchen.
Dies wiére insbesondere im Hinblick auf eventuelle Referenzen besonders wiin-
schenswert. Ausscheidungen der Gleichgewichtsphase liegen in der Groéfse im
pm-Bereich und konnen somit mit einem feinfokussierten Positronenstrahl
einzeln erfasst werden, wie es die Bonner Positronen Mikrosonde (BPM) zu-
ldsst. Ziel dieser Arbeit ist es deshalb, mit einem feinfokussierten Positronen-
strahl einzelne Ausscheidungen zu untersuchen.



Kapitel 2

Theoretische Grundlagen

2.1 Defekte im Festkorper

Ein Idealkristall wird definiert als ein dreidimensionales,periodisches,unendliches
Gitter von Bausteinen, deren Punktlagen die Symmetrie einer von insgesamt
230 Raumgruppen erfiillen. Alle Abweichungen von dieser streng periodi-
schen Anordnung der Bausteine im Kristall werden Kristallbaufehler bzw.
Kristalldefekte genannt.

Kristalle unterscheiden sich von Fliissigkristallen, polykristallinen sowie amor-
phen Festkorpern im Wesentlichen nur durch die vorhandene Fernordnung.
Diese fehlt den nichtkristallinen Festkorpern ganz oder teilweise, sodass sie
hauptséchlich durch die Nahordnung charakterisiert sind. Wahrend ein Kris-
tall einen Schmelzpunkt besitzt, verfiigt der amorphe Festkorper iiber ein
sich iiber einen Erweichungsbereich erstreckendes Schmelzverhalten und kann
Rontgenstrahlen im Vergleich zum Kristall nicht beugen. Schlieflich kénnen
kristalline und nichtkristalline Materialen voneinander durch die Zustands-
dichte unterschieden werden. Amorphe Materialien besitzen abgesattigte, um
einen Mittelwert gauftverteilte Bindungswinkel und Bindungsabstédnde zu den
nachsten Nachbarn.

Viele Materialen liegen sowohl in kristalliner als auch in amorpher Form vor
und existieren als Kristalle und als Gléser (unterkiihlte Schmelzen), so kommt
z.B. SiOy amorph als Opal und kristallin als Quarz vor und erscheint dabei in
unterschiedlichen, metastabilen Modifikationen verschiedenster Druck- und
Temperaturbereiche!.

"Wihrend Hochquarz, Tridymit und Christobalit mit einer Dichte von 2,65 gcm™3
als Temperaturmodifikationen von SiOs in der Natur vorkommen, finden sich Coesit und
Stishovit mit einer Dichte von 3,01 gcm ™3 als Hochdruckmodifikationen in irdischen Ge-

steinen ausschlieflich in der Ndhe von Meteoritenkratern, so z.B. im Nordlinger Ries an der
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10 KAPITEL 2. THEORETISCHE GRUNDLAGEN

Ein Idealkristall konnte aber nur am absoluten Nullpunkt existieren, daher
sind alle Kristalle im thermodynamischen Gleichgewicht solchen Stérungen
ausgesetzt, dafs alle Realkristalle niemals fehlerfrei vorkommen und stets De-
fekte aufweisen.

Diese Defekte dufsern sich in makroskopisch und mikroskopisch erkennbaren
Baufehlern, z.B. kristallinen, fliissigen oder gasférmigen FEinschliissen (,,Li-
belle*); Rissen; Parkettierung, wenn grofe Gitterblocke versetzt werden und
schlieflich duflern sie sich in submikroskopisch, rontgenographisch oder elek-
tronenmikroskopisch nachweisbaren Baufehlern, z.B. sehr kleinen, fiir sich
alleine genommen fehlerfreien Gitterbereichen, die um geringe Winkelbetra-
ge verschoben sind und eine Art Mosaikstruktur bilden; atomare Baufehler,
wenn Atome oder Ionen falsch eingebaut werden.

Viele mechanische und elektrische Eigenschaften der kristallinen bzw. po-
lykristallinen Werkstoffe werden mafigeblich von Defekten im Kristallgitter
bestimmt, z.B. die Steuerung der elektrischen Leitfdhigkeit iiber viele Gro-
fsenordnungen durch wirtsfremde Beimengungen von anderswertigen Frem-
datomen in das Wirtsgitter und diffusiongesteuerte, temperaturabhingige
Stofftransportphdnomene, die gekoppelt an Leerstellen zur Hartung der Le-
gierungen beitragen.

Die durch eine grofte Mannigfaltigkeit ausgezeichneten Kristallbaufehler kon-
nen nach ihrer rdumlichen Ausdehnung eingeteilt werden.Wahrend nulldi-
mensionale Punktdefekte die Leerstellen, Zwischengitteratome oder das bei
Ionenkristallen in der Anionliicke eingefangene Elektron beschreiben, zdh-
len zu den eindimensionalen Liniendefekten die Versetzungen als Storungen
langs einer Linie. Schliefslich werden die Korn-und Phasengrenzen bzw. alle
Grenzflachen eines Kristalls als zweidimensionale Flachendefekte aufgefasst.
Dariiberhinaus kann man die Fremdphasen und Ausscheidungen, die haufig
als dreidimensionale Volumendefekte bezeichnet werden, mit den zweidimen-
sionalen Flachendefekten zusammen infolge ihrer gemeinsamen Phasengrenz-
flache mit der Matrix im thermodynamischen Gleichgewicht als mehrdimen-
sionale Defekte betrachten.

Eine sinnvolle experimentelle Untersuchung der Materie mit Positronen wird
erst durch die Prisenz dieser Kristalldefekte ermdglicht.

Im folgenden wird auf einige wichtige,vor allem zur Festigkeitssteigerung re-

Grenze zwischen Schwébischer und Fréankischer Alb. Diese bei SiOg-reichem Nebengestein
gebildeten Hochdruckminerale, deren ungewthnlich hohe Dichten auf die Auswirkungen
eines Meteoriteneinschlages vor ca. 15 Mill. Jahren zuriickzufiithren sind, existieren bei
Raumtemperatur metastabil und wurden inzwischen auch syntetisch hergestellt, so z.B.
Coesit bei 800 °C und ca. 35 - 103 at. sowie Stishovit bei 1000 °C und 10° at.
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levante Kristalldefekttypen eingegangen.

2.1.1 Nulldimensionale Baufehler - Punktdefekte

Zu den Punktdefekten werden Einfachleerstellen, Zwischengitteratome so-
wie Fremdatome gezdahlt. Man spricht von substitutionellen Storstellen, wenn
Atome natiirlich vorkommender Fehlordnungen oder bewufst eindotierte Frem-
datome andere Gitteratome auf reguléren Gitterplitzen ersetzen (Abb. 2.1).
Wandert ein Gitteratom aus dem Kristallinneren zur Kristalloberfliche und
fehlt somit den regulédren Gitterpunktlagen ein Atom, spricht man von ,,Schottky-
Defekt*.

Zwischengitteratom Leerstelle

322234

\

Substitutionelles Atom

Abbildung 2.1: Verschiedene Punktedefekte. Alle Punktdefekte fiihren zu einer
oben im Bild nicht dargestellten Verzerrung des Gitters und fungieren dariiber
hinaus als attraktive Potentiale fiir Positronen. Vor allem Leerstellen mit einem
negativen Potential eignen sich als Positronenfallen und kénnen das Positron auf
seinem Diffusionsweg durch das Material bis zu seiner Annihilation binden.

Wird ein Atom aus seinem reguldren Gitterplatz an einen sogenannten
Zwischengitterplatz in den Raum zwischen den Atomen verschoben, spricht
man von ,Frenkel-Defekt“.Das Atom auf dem Zwischengitterplatz und die
entstandene Leerstelle werden zusammen als Frenkel-Paar bezeichnet.

Solche Leerstellen konnen z.B. durch plastische Verformung oder auch durch
Bestrahlen des Festkorpers mit schnellen Elektronen oder schweren Teilchen
(Neutronen, Ionen) erzeugt werden. Die Leerstellen kénnen sich abhéngig
von ihrer Beweglichkeit aneinander anlagern und Mehrfachleerstellen bis hin
zu groferen Clustern bilden [Kop07|. Erfolgt die Dotierung durch sogenannte
lonenimplantation (Beschufs mit Ionen), kann gezielt eine geringe Konzentra-
tion gewiinschter Fremdatome in ein Kristallgitter eingebracht werden. Der
Bereich des Gitters, in den ein Ion eindringt, wird allerdings dabei oft gestort.
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Daher muss man durch sogenanntes Tempern die entstandenen Schiden am
Gitter wieder ausgleichen. Sind die Atome im Gitter reguldr angeordnet, so
entspricht dies einem Zustand der minimalen Energie. Beim Tempern kon-
nen die Atome des gestorten Gitters durch die bei zunehmender Temperatur
erhohte Diffusion der Gitteratome leichter ihre reguldre Anordnung erreichen
[Dem05|. Bei diesem als Tempern bezeichneten Wiederherstellen der Gleich-
gewichtskonzentrationen von Defekten werden Konzentrationen von Defekten
durch das langsame Erwidrmen und wieder Abkiihlen erneut auf die Maxwell-

Boltzmann-Form gebracht und diese entsprechend auf ein Minimum bzw. null
reduziert [Ash05].

Die Zahl der Oberflachenplétze ist gegen die Zahl der Pliatze im Volumen
verschwindend klein, daher tragen beim Schottky-Defekt nur die Liicken zur
Entropie bei, wahrend beim Frenkel-Defekt sowohl das Atom als auch die
Liicke im Zwischengitter unabhéngig voneinander im Kristall verteilt sind
und man deshalb zwei unabhéngige Beitrige zur Entropie erhélt [Iba02].

Da das Atom auf dem Zwischengitterplatz insbesondere in Metallen mit ih-
rer hohen Packungsdichte schlechter gebunden ist, setzt die Bildung eines
Frenkel-Defekts eine Entropievermehrung voraus und erfordert bedingt durch
die in der Umgebung eines Zwischengitteratoms ausgebildeten starken Git-
terverzerrungen relativ grofe Energien (einige eV) [Kop07]. Die Bildungsent-
halpie fiir Zwischengitteratome in Metallen liegt um einen Faktor 3 hoher als
die fiir Leerstellen, daher entstehen sie im thermodynamischen Gleichgewicht
in einer vergleichsweise geringen Konzentration |Got07].

In Ionenkristallen wird bevorzugt, dass gleich viele Leerstellen fiir Kationen
wie fiir Anionen entstehen, weil dann der Kristall insgesamt elektrisch neu-
tral bleibt. Hier liegen die Bildungsenthalpien von Schottky- und Frenkel-
Defekten nahe beieinander, sodass sich bei einer Erwérmung der Kristalle
beide Defekttypen ausbilden [Iba02, Dem05|.

Betrachtet wird im Folgenden ein Festkorper bestehend aus n Leerstellen und
N Atom- oder Ionenriimpfen. Erfihrt dieser beim Befordern einer Leerstelle
aus dem Kristallinneren an die Kristalloberfliche eine Erhohung der inneren
Energie und eine Entropievermehrung, setzt ein Leerstellenbildungsmecha-
nismus ein.

Geht man von der im thermodynamischen Gleichgewicht minimal werdenden
Gibbs’schen Freien Energie G aus,

G=U-TS+pV (2.1)

iiberfiihrt diese in die fiir konstante Temperatur und konstantes Volumen
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einen Minimalwert annehmende Helmholtzsche freie Energie F
F=U-TS (2.2)

und verkniipft die letztgenannte thermodynamische Gréfse nach dem Boltzmann-
Prinzip mit der statistischen Groke Entropie,

NI

n!(N —n)! (2:3)

SZH'UTh—l—kB'lH

laRt sich so daraus die Leerstellenkonzentration fiir einen Kristall bei einer
gegebenen Temperatur T ndherungsweise zu
F F

eu(T) = ¢ = exp[‘j;h] -expl- ) (2.4)

bestimmen [Kop07]. Der hochgestellte Index F in Glg.2.4 deutet an, dass die
durch Glg.2.1 gegebene Gibb’sche Freie Energie unter Anwendung von kon-
stantem bzw. kleinem Druck in die Darstellung der Freien Energie tiberfiihrt
wurde.

Die Entropie (Glg. 2.3) setzt sich dabei aus zwei Anteilen zusammen. Der
erste Term bezieht sich auf die thermische Entropie St,=n - oy, der zweite
Term auf die Konfigurationsentropie Sk¢=kg - InW. Die thermodynamische
Wahrscheinlichkeit W hat hierbei nach Boltzmann im thermodynamischen
Gleichgewicht des Systems ein Maximum.

e ist durch AU=n - ¢! definiert und bezeichnet dabei die zur Beférderung

eines Gitteratoms aus dem Kristallinneren an die Kristalloberfliche benttig-
te Energie und of, gibt die Erhohung der thermischen Entropie je erzeugte
Leerstelle an. Die Konfigurationsentropie Sk¢ beschreibt beim Vorhanden-
sein von Leerstellen die Verteilungsmoglichkeiten der thermischen Energie
des Kristalls auf mogliche Schwingungszusténde des Kristallgitters.

Abgesehen von den in Form von diinnen, langen Kristallnadeln ausgebildeten
Whiskern, die aus der Gasphase praktisch als defektfreie metallische Einkris-
talle abgeschieden werden, bleibt jedoch die in Glg.2./ theoretisch geforderte
Realisierung reiner Stoffe - das theoretisch gefordete Verschwinden der Leer-
stellen bei der absoluten Nulltemperatur - in der Praxis nicht erfiillt, da sich
bei tiefen Temperaturen keine kristallinen Gleichgewichtsformen ausbilden
und die Leerstellen sich beim Ann&hern an die absolute Temperatur schon
vorher  einfrieren” und die Defekte sich aufgrund unterdriickter Diffusions-
prozesse nicht ausheilen konnen. Punktdefekte kommen also selbst in einem
Kristall vor, der sich im thermodynamischen Gleichgewicht befindet [Ash05].

€, hat bei Edelmetallen einen Wert von etwa 1 eV und der Entropiefaktor
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exp [orn/kp| eine Grofenordnung von 10. Fiir die tatséchliche Leerstellen-
konzentration ergibt sich bei Metallen am Schmelzpunkt gewdhnlich eine
Grofenordnung von 1074 [Kop07].

2.1.2 Eindimensionale Baufehler - Versetzungen

Unter eindimensionalen Defekten versteht man die Versetzungen als Sto-
rungen ldngs einer Linie. Dabei unterscheidet man die Stufen- und Schrau-
benversetzungen (Abb. 2.2). Versetzungen werden durch den Burgersvektor
beschrieben. Um Richtung und Betrag des Burgersvektors zu ermitteln, be-
trachtet man einen beliebigen geschlossenen Umlauf um eine Versetzungsli-
nie. Dieser startet von einem Gitterpunkt und endet an diesem, indem er den
Defekt einkreist ohne ihn zu kreuzen . Dazu werden die Positionen des Git-
terpunktes, bei dem dieser Umlauf abgeschlossen wurde, verglichen fiir einen
Kristall mit und ohne Versetzung. Aus der Differenz der beiden Umléufe re-
sultiert sich das iiberschiissige Stiick bzw. die als Burgersvektor bezeichnete
Gittertranslation.

Steht der Burgersvektor senkrecht auf der Versetzungslinie, so handelt es sich

Abbildung 2.2: Stufen- und Schraubenversetzung. Die linke Abbildung zeigt ei-
ne Stufenversetzung. Bei einem Burgers-Umlauf (blau) um eine Stufenversetzung
entsteht ein Burgersvektor b (rot). Dieser steht senkrecht auf der Versetzungslinie
§. Der Vektor § zeigt aus der Papierebene heraus. Die rechte Abbildung zeigt eine
Schraubenversetzung. Bei einem Burgers-Umlauf (blau) um eine Schraubenverset-
zung entsteht ein Burgersvektor b (rot). Dieser verlauft parallel zu der Versetzungs-
linie 8. Versetzungen sind bei der plastischen Verformung der Metalle wesentlich
beteiligt und sie beeinflussen entscheidend die beobachtete Festigkeit realer Kris-
talle, nach [Rea53, Wid99|.

bei dieser Versetzung um eine Stufenversetzung. Liegt der Burgersvektor par-
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allel zu der Versetzungslinie, so wird die Versetzung als Schraubenversetzung
bezeichnet, da bei jedem Umlauf um die Versetzungslinie wendeltreppenartig
von einer Atomebene in die ndchste bewegt wird.

Man kann sich die Stufenversetzung in einem Kristall durch Einschieben ei-
ner zusatzlichen Ebene von Atomen oder aber auch durch Entfernen einer
schon vorhandenen Ebene von Atomen konstruiert denken.

Eine Stufenversetzung bewegt sich auf einer wohl definierten, von Burgers-
vektor und Versetzungslinie aufgespannten Gleitebene, die die Versetzungsli-
nie iiberstreicht. Schraubenversetzung verfiigt hingegen nicht iiber eine wohl
definierte Gleitflache, sie besitzt jedoch abhéngig von der inneren Struktur
eine Vorzugsebene. Man findet die Stufen- und Schraubenversetzung aller-
dings selten in reiner Form vor. Versetzungslinie und Burgersvektor konnen
im allgemeinen jeden Winkel einschliefsen. In einem Fall zwischen den bei-
den Grenzfillen gibt es als Uberlagerung dieser beiden Grenzformen beliebige
Ubergénge mit Schrauben- und Stufenanteil. Wéhrend bei der reinen Schrau-
benversetzung die Versetzungslinie notwendigerweise immer als eine Gerade
vorliegt, kann die Versetzungslinie einer reinen Stufenversetzung von einer
Geraden abweichen und einen kreisférmigen Verlauf aufweisen. Versetzungen
enden nicht einfach im Kristall; sie bilden vielmehr Ringe oder sie enden an
Oberflachen oder Defekten.

Versetzungen entstehen durch mechanische Verformungen oder bei Kristal-
lisationsprozessen, wenn Temperatur- und Spannungsgradienten vorliegen.
Sie stehen im thermodynamischen Gleichgewicht, treten jedoch nicht in nen-
nenswertem Mafse auf, wie es fiir Punktdefekte der Fall ist. Versetzungen
- sowie Oberflichendefekte - sind aller Wahrscheinlichkeit nach metastabile
Konfigurationen des Kristalls. Diese Defekte konnen praktisch ,eingefroren®
werden, sobald der Kristall hinreichend langsam an das thermodynamische
Gleichgewicht herangefiihrt wird [Ash05|. Versetzungen sind bei der plasti-
schen Verformung der Metalle wesentlich beteiligt und sie beeinflussen bzw.
bestimmen die beobachtete Festigkeit realer Kristalle sowie die Geschwindig-
keit des Kristallwachstums und damit auch den Habitus? eines Kristalls, in-
dem bei einem Keim bzw. Kristall die langsamer wachsenden Flachen sténdig
grofer werden, bis die schneller wachsenden Flachen bzw. Netzebenen sich
verkleinern oder gar ganz verschwinden. In einem polykristallinen Gefiige
geht jedoch diese Polyeder-Gestalt der Einkristalle in der Regel vollstandig

2Habitus: zur Beschreibung der Morphologie eines Kristalls verwendet man Begriffe wie
Tracht (als die Menge aller an einem Kristall auftretenden, geometrischen Formen) und
den Habitus als das relative Grossenverhéltnis der Flachen an einem Kristall. Es gibt drei
unterschiedliche Habitusgrundtypen: isometrisch, planar oder taflig und prismatisch oder
nadelig ausgebildete Kristalle.
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verloren, da viele spontan gebildete Keime, die zuerst ungehindert weiter-
wachsen konnen, sich schlieflich durch gegenseitige Berithrung (Bildung von
Korngrenzen) bei der Entfaltung regelméfiger Formen beeintrachtigen.
Insbesondere kommt der Schraubenversetzung eine wachstumsfordernde Rol-
le zu, da die Stufe wihrend des Wachstums erhalten bleibt, lagern sich Bau-
steine (Atome, lonen) aus energetisch giinstigen Griinden bevorzugt an einer
Stufe an. Die Umgebung der Versetzungen stellt also Orte minimaler freier
Energie dar.

Auch chemische Reaktionen wie Phasenumwandlungen oder Atzungen laufen
vorzugsweise an Versetzungen ab. Beim Atzen bildet sich an einer Kristallo-
berfliche vorwiegend an den Austrittsstellen einer Versetzung ein Muster von
Atzgruben aus. Durch Zahlen der letzteren unter dem Mikroskop it sich
die Anzahl der Versetzungen pro Fliche ermitteln. Die Werte reichen von
103m~2 bei den besten Germaniumkristallen bis zu 10'm~=2 bei den stark
deformierten Metallen [Moo04].

Versetzungen werden bei der plastischen Verformung grofte Dienste zuge-
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Abbildung 2.3: Das Abgleiten einer Versetzung durch das Kristallgitter erfolgt
analog zur Bewegung eines Teppichs mittels einer hineingebrachten Falte. Die Ver-
formung von Metallen lduft iiber die Wanderung von Versetzungen ab, daher ist es
energetisch giinstiger, wenn an der Oberfliche eine Stufenversetzung gebildet wird,
die anschliefend durch Lésen und Kniipfen von Bindungen zwischen direkt benach-
barten Atomen mit minimalem Energieaufwand durch den Kristall geschoben wird.
T ist die von aufsen wirkende Scherspannung, nach [Loe0§].

schrieben. Wirkt eine Schubkraft parallel zu einer Atomreihe, so kann man
mit realistischen Schubspannungen in einem idealen Kristall keine plastische
Verformung hervorrufen, da alle Atome einer Netzebene gleichzeitig bean-
sprucht bzw. auf einmal verschoben werden miissten. Da die Verformung
von Metallen iiber die Wanderung von Versetzungen ablduft, ist es energe-
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tisch giinstiger, wenn an der Oberfliche eine Stufenversetzung gebildet wird,
die anschlieftend durch Losen und Kniipfen von Bindungen zwischen direkt
benachbarten Atomen mit minimalem Energieaufwand durch den Kristall
geschoben wird; analog zur Bewegung eines Teppichs mittels einer hinein-
gebrachten Falte, die man leichter durch den Teppich schieben kann, als
dass man ihn als ganzes iiber den Boden zu schieben versucht (Abb. 2.3)
[Iba02, Kit06].

Die Energie einer Versetzung steigt linear mit dem Schubmodul, quadratisch
mit dem Burgersvektor und logarithmisch mit dem Verhéltnis aus Kristall-
bzw. Korngrosse zu Burgersvektor an. Da jedoch hierbei das Verhéltnis Korn-
groke zu Burgersvektor sehr gross und zudem logarithmisch ist, &ndert sich
somit die Gréfenordnung - fiir realistische Kristallgrossen - nicht. Daher kann
die Energie einer Versetzung pro Langeneinheit anndhernd gleich zum halb-
en Produkt aus Schubmodul und dem Quadrat des Burgersvektors angesetzt
werden.

1
E ~ 5G - b? (2.5)

Zerfallt eine Versetzung in Teilversetzungen, so kann die Versetzung ihre
Energie theoretisch verringern; da aber parallele Versetzungen einander ab-
stofen, ist die damit verbundene Energie jedoch weitaus grofer als die durch
Aufspaltung gewonnene Energie. Eine Aufspaltung wird daher aus energeti-
schen Griinden gemieden [Got07].

2.1.3 Mehrdimensionale Baufehler

Aufser Leerstellen und Versetzungen kommen in einem Kristall auch Fehl-
stellen hoherer Ordnung vor. Zu den zweidimensionalen Gitterfehlern zéhlen
Grenzflachen wie Korn-, Zwillings- und Phasengrenzen sowie Stapelfehler.
Dreidimensionale Defekte sind Ausscheidungen und Hohlrdume.
Grenzflachen in einem Kristall entstehen durch das Auftreten von diskonti-
nuierlichen Anderungen in der Gitterorientierung oder den Gitterabstéinden.
Man spricht von kohédrenten Grenzflichen, wenn diese Unterschiede durch
elastische Gitterverzerrungen iiberbriickt werden und der Gitterzusammen-
halt dabei erhalten bleibt.

Je grofer der Unterschied zwischen den beiden Gitterbereichen wird, um so
mehr werden Gitterfehler in die Grenzfliche eingebracht. Der Gitterzusam-
menhalt geht dadurch teilweise (teilkohérent) oder vollstédndig (inkohérent)
verloren (Abb. 2.4).

Korngrenzen entstehen zumeist in einem polykristallinen Gefiige, wenn Kris-
tallite (Kérner) beim Wachstum der Keime aus der Schmelze durch gegensei-
tige Beriihrung keine regelméfigen Formen entfalten konnen. Diese Kristal-
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Abbildung 2.4: Phasengrenzflichen von kohérenten, teilkohdrenten und inkohé-
renten Ausscheidungen im umgebenden Grundgitter. Diese unterscheiden sich im
Wesentlichen in ihrer Kohdrenz zum Grundgitter. Die schwarzen Linien symbolisie-
ren Gitterebenen, die je nach Typ in Ausscheidung und Matrix fortgesetzt werden.
Mit zunehmender Inkohérenz steigt die Gitterverzerrung und die elastische Energie
an. Infolgedessen wird es energetisch giinstiger, diesen Effekt durch das Einfiigen
von Versetzungen auszugleichen, nach [Klo07].

lite besitzen gleiche Kristallstruktur, sind im Gefiige statistisch verteilt und
rdumlich unterschiedlich orientiert. Der Grenzbereich gegeneinander stossen-
der unterschiedlich orientierter Kristallite wird als Korngrenze bezeichnet.
Dieser Grenzbereich ist inkohdrent und beschrankt auf einen Saum weniger
Atomabsténde. Ubliche Korner weisen in den meisten Metallen einen Durch-
messer zwischen 15 pym und 250 ym auf [Ber08].

Ist das einzelne Korn selbst in sogenannte Subkdrner unterteilt bzw. sind
verschiedene Bereiche eines Einkristalls um geringe Winkel gegeneinander
geneigt, so bezeichnet man ihre Grenzflichen als Kleinwinkelkorngrenzen,
die sich aus einer Reihe von iibereinander angeordneten Stufenversetzungen
aufbauen. Relativ geringe Unterschiede in der Orientierung kénnen also durch
Einbau von Versetzungen ausgeglichen werden.

Sind gegeneinander verkippte Subkornbereiche auch noch um kleine Winkel
verdreht, so wird eine solche Kleinwinkelkorngrenze von gemischten Verset-
zungen gebildet. Ist der Kipp- oder Drehwinkel grofser als 4°, spricht man von
Grofswinkelkorngrenzen. Korngrenzen stellen Hindernisse fiir die Bewegung
von Versetzungen dar.

Werden die einzelnen parallel (111) angeorneten, dichtestbesetzten Gitter-
ebenen mit der Stapelfolge ...ABCABC... aufeinandergestapelt, entstehen
kubisch flachenzentrierte Kristallgitter. Eine Aufeinanderstapelung einzelner
parallel (001) angeorneter, dichtestbesetzter Gitterebenen mit der Stapel-
folge ...ABAB... fithrt jedoch zum hexagonal dichtest gepacketem Kristall-
gitter. Treten Storungen in der normalen Schichtenfolge auf, spricht man
von Stapelfehlern. Bei einer Storung durch Leerstellen z.B. in einer C-Ebene
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...ABCABABCABC... édndert sich die Stapelfolge zu einem hexagonal dich-
test gepackten Kristallgitter. Beobachtet werden solche Stérungen insbeson-
dere bei dichtest gepackten Metallkristallen und bei bestimmten Schicht-
strukturen wie z.B. Graphit.

Bei einer aus zwei oder mehr Phasen bestehenden Legierung liegen an ei-
ner Phasengrenze nicht nur Bereiche unterschiedlicher Orientierung, sondern
auch unterschiedlicher chemischer Zusammensetzung und Gitterstruktur vor.
Abweichungen in Gitterstruktur und Gitterabstand bestimmen die Art der
Phasengrenze. Ahnliche Phasen kénnen kohérente bzw. teilkohirente Grenz-
flachen ausbilden.

Weisen beide Phasenstrukturen grofere Unterschiede auf, bleibt deren Ko-
harenz in der Grenzflache nicht erhalten und es wird eine inkohérente Pha-
sengrenze gebildet, die einer Grofswinkelkorngrenze entspricht [Ber08].
Entstehen Zweitphasen im festen Zustand durch Ausscheidung aus einer fes-
ten Matrix, konnen dabei anstatt inkohdrenter Phasenteilchen zunéchst ko-
hiirente oder teilkohdrente Ubergangsphasen auftreten, da die Bildung einer
kohérenten Grenzflache vergleichsweise wenig Energie erfordert.
Auscheidungen und Korngrenzen fithren zu elastischen Verzerrungen im Kris-
tallgitter. Da diese Verzerrungen potentielle Energie besitzen, bringen sie den
Kristall in einen energetisch ungiinstigen Zustand. Erreicht wird ein energe-
tisch gilinstiger Zustand durch die Bildung von Versetzungen und Leerstellen
im Umfeld von Ausscheidungen und Korngrenzen [Vol89].

Ausscheidungen sind Hindernisse fiir die Bewegung von Versetzungen und
tragen zur Steigerung der Festigkeit eines Werkstoffs wesentlich bei. Auf diese
sogenannte Ausscheidungshértung wird in Kapitel 2.2.4 ndher eingegangen.

2.2 Verfestigungsmechanismen

Der Festkorper reagiert auf eine dufere Kraft mir einer durch das Hookesche
Gesetz beschriebene Forménderung, namlich Dehnung € und Scherung ~

oc=FE-¢ (2.6)

T=G- vy (2.7)

Gewdhlich ist Elastizitdtsmodul E grofer als Schubmodul G, d.h. das Mate-
rial leistet bei Zugspannung o einen groferen Widerstand gegen Verformung
als bei Schubspannung 7 [Got07]. Hoher Elastizitdtsmodul bedeutet also star-
ke Bindungen und hohe Packungsdichte des Festkorpers.

Unter Einwirkung einer aufteren Kraft dufsert sich das mechanische Verhalten
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eines Festkorpers entweder in einer Festigkeit, wenn die Widerstandsfahigkeit
aufere Belastung aushéilt, oder in einer Verformbarkeit. Man unterscheidet

1. reversible Verformung, wenn der Festkorper bei Entlastung seine ur-
spriingliche Form einnimmt.

2. irreversible Verformung, wenn die Formadnderung nach Entlastung bleibt.

3. Bruch, wenn Bindungen benachbarter Atome gebrochen werden und
Risse sich in makroskopischen Bereichen ausbreiten

Erfolgt die bleibende Forménderung nach Uberschreiten eines als Streckgren-
ze bezeichneten Schwellwertes, dem Ende des elastischen Bereichs, dann liegt
eine plastiche Verformung vor. Bei dieser Verformung dndert der Festkorper
zwar seine Gestalt, jedoch nicht seine Kristallstruktur. Die Forménderung
wird makroskopisch durch Dehnungen und Schiebungen hervorgerufen, mi-
kroskopisch ist sie hingegen nur durch Schiebungen moglich, sodass die Lan-
genénderungen durch Gleiten verwirklicht werden. Dabei werden ganze Kris-
tallbereiche ldngs einer Ebene um ein ganzzahliges Vielfaches des Atomab-
standes in einer Ebene verschoben. Die Entstehung der Gleitstufen auf der
Oberfliache wird auf solche Gleitung zuriickgefiihrt.

Steht eine in den Kristall eingeschobene Halbebene z.B. einer Liicke gegen-
iiber, dann befindet sich die Versetzung im allgemeinen im Zustand niedrige-
rer Energie. Die Versetzung muss beim Vorbeischieben an einer gegentiber-
liegenden Ebene nun einen Sattelpunkt maximaler Energie iiberwinden.

Zur Aktivierung dieser Bewegung wird eine dem auf der Gleitebene herr-
schenden Schubpotential entsprechende Kraft bendtigt, sodass die Verset-
zung in ihrer Bewegung das sogenannte periodische Peierlspotential 7p speist

™ x G- exp[—i] (2.8)
Dieses Potential ist proportional zum Schubmodul, aber es wird kleiner mit
steigendem Gleitebenenabstand d und abnehmendem Burgersvektor b in-
folge exponentieller Abhéngigkeit von den zwei letztgenannten Grofsen. Das
bedeutet, eine Versetzung sucht sich zum Wandern ein solches aus {hkl}-
Gleitebene und <uvw>-Gleitrichtung bestehende Gleitsystem, welches den
geringsten Widerstand entgegensetzt.

In kfz-Kristallen® ( Cu, Au, Al) erfolgt daher die Gleitung ausschlieflich auf

3kfz: kubisch fléichen zentriert
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{111} <110>-Gleitsystemen; denn hierauf ist das Peierlspotential am kleins-
ten. Verdeutlicht wird dies durch die Betrachtung des benachbarten Netze-
benenabstandes in einem kubischen System mit Gitterparameter a,
ag
dpa = T
In kfz-Kristallen wird der Gleitebenenabstand dyy fiir {111}-Ebenen am
grofsten und der Burgersvektor b wird in <110>-Richtungen am kleinsten, da
die Atome in diesen dichtest gepackten Richtungen einander beriihren. Das
Peierlspotential wird also insgesamt herabgesetzt. Die Peierlsspannung wird
in anderen Gleitsystemen eben durch diese exponentielle Abhéngigkeit (d/b)
viel grofer und dadurch wird auch eine Bearbeitung des Materials insgesamt
schlechter.

(2.9)

Da es in kubischen Kristallen vier {111}-Ebenen mit je drei <110>-Richtungen
gibt, verfiigen kfz-Kristalle iiber 12 verschiedene Gleitsysteme; das Wirksam-
werden von 4 dquivalenten (111)-Ebenen macht eben diese Metalle besonders
weich, dehn- und hdmmerbar. Gold kann z.B. zu einer so diinnen Folie ausge-
hdmmert werden, das es das Licht schwach griin durchscheinen lasst [Bo87].
In Kristallen mit hexagonal dichtester Kugelpackung (Mg, Zn, Ti, Be) gibt
es hingegen nur eine Gleitebene, ndmlich (0001)-Ebene mit 3 Gleitrichtungen
<1120>. Hexagonale Kristalle besitzen also nur drei verschiedene Gleitsys-
teme und daher sind sie weniger gut verformbar.

Kristalle, die den kubisch-innenzentrierten Wolfram-Strukturtyp (W, Li, Mo,
Na) aufweisen, sind im Vergleich zu Kristallen der hexagonalen und kubisch-
flachenzentrierten Symmetrie noch sproder.

Ubersteigt die Peierlsspannung die Bruchspannung, dann kann keine Verset-
zungsbewegung vor Eintreten des Bruches auftreten, was bei geringsymme-
trischen Kristallstrukturen (Keramiken, intermetalische Phasen) beobachtet
wird; dieses Verhalten wird als spréde bezeichnet.

Versetzungen konnen sich auch quer zu der Gleitebene bewegen. Man spricht
dann vom Klettern. Dieses wird durch thermische Leerstellen im Kristall ak-
tiviert, indem bei Stufenversetzungen Leerstellen bzw. Zwischengitteratome
emittiert bzw. absorbiert werden. Hierauf wird weiter nicht eingegangen.

In der Luftfahrt- und Automobilindustrie ist eine Verformung der Werkstoffe
unerwiinscht. Von diesen Materialien wird eine hohe Streckgrenze erwartet,
damit sie im Gebrauch nur elastische Verformung aufweisen.

Entsprechend den Anforderungen, die in der Technik, der Industrie oder all-
taglichem Gebrauch an die Materialien gestellt werden, gilt es, das Verfor-
mungsvermogen, das von der Struktur, dem Gefiige und den &usseren Bean-
spruchungen abhéngt, festigkeitssteigernd zu modifizieren.
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Das Grundprinzip jeder Hartung beruht darauf, die Bewegung von Verset-
zungen zu behindern, indem ihnen Hindernisse in den Weg gelegt werden.
Hierzu werden nun im folgenden einige Methoden vorgestellt.

2.2.1 Versetzungsverfestigung

Unter Versetzungsverfestigung versteht man Verformungs- oder Kaltverfesti-
gung. Werden die im Material vorhandenen Versetzungsquellen durch Verfor-
mung aktiviert, so fiihrt dies stdndig zur Erzeugung von neuen Versetzungen
(Frank-Read-Mechanismus) und im Bereich der Verformung zu einer Erho-
hung der Versetzungsdichte. Somit behindern sich Versetzungen in einem me-
tallischen Werkstoff mit zunehmender Versetzungsdichte untereinander, z.B.
dadurch, dass sich Versetzungen des gleichen Gleitsystems aufstauen oder mit
Versetzungen aus anderen Gleitsystemen wechselwirken. Die Festigkeitsstei-
gerung erfolgt schon durch mechanische Beanspruchung beim Herstellungs-
prozess (Kaltwalzen, Tiefziehen von Stahlblechen fiir Karosseriebéden).

Weitreichende Spannungsfelder, die vorwiegend auf die iibrigen Versetzun-
gen im Kristall zuriickgehen, wirken als Hindernisse fiir das Gleiten von
Versetzungen. Der mittlere Abstand zwischen den Versetzungen ist dabei
umgekehrt proportional zur Quadratwurzel der Versetzungsdichte. Fiir den
maximalen Hinderniswiderstand (Schub- bzw Fliefspannung) ergibt sich

T o< Gby/p (2.10)

Fiir ein unverformtes Metall mit b = 4 - 107! m und typischer Versetzungs-
dichte p = 10% cm™2, erhiilt man den Wert 7 =4 -107° G. Wird jedoch das
unverformte Material (z.B. Kupfer) stark verformt, wodurch die Versetzungs-
dichte auf p = 10'° cm~2 ansteigt, so erhoht sich die FlieRspannung um den
Faktor 100 auf 7 = 4 - 10~* G, also auf einen Wert, der dominierend zum Wi-
derstand beitrdgt [Boh95].

Die hohen Spannungskonzentrationen, die bei dieser Verfestigung entstehen,
wirken sich nachteilig aus, da die Duktilitdt durch diese verringert und eine
eventuelle Bruchbildung begiinstigt wird. Diese Methode wird fiir technische
Anwendungen begrenzt eingesetzt, nicht zuletzt deshalb, weil bei Tempera-
turerhhung (z.B. Schweifsen) die erreichte Festigkeit durch Erholung wieder
verlorengeht.

2.2.2 Korngrenzenverfestigung

Unter Korngrenzenverfestigung versteht man Feinkornhértung oder Korn-
feinung. Hierbei wird der Werkstoff (Stahl, Al, Ti) durch mechanische Be-
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anspruchung (Schmieden) verfestigt. Die Bewegung von Versetzungen wird
durch Korngrenzen behindert. Somit wirken Korngrenzen als Hindernisse fiir
die Bewegung von Versetzungen. Wird ein polykristallines Material mecha-
nisch beansprucht, beginnt die Verformung in giinstig orientierten Kornern
und es wird eine aus mehreren hintereinander angeordneten Versetzungen
bestehende Mehrfachgleitung herbeigefiihrt. An den Korngrenzen bildet sich
ein Aufstau von Versetzungen und es kommt zur Uberlagerung der Span-
nungsfelder. Bei einer bestimmten Anzahl von aufgestauten Versetzungen
(,Aufstaulange) wird der Korngrenzenwiderstand iiberwunden, sodass die
plastische Verformung ins Nachbarkorn iiberspringen kann. Dies wird durch
die Hall-Petch-Beziehung beschrieben, bei der sich die kritische Schubspan-
nung umgekehrt proportional zur Quadratwurzel des Korndurchmessers ver-

halt
1

v (2.11)
Da in ein Korn nur eine bestimmte Anzahl von Versetzungen hineinpafst,
wird die Aufstauldnge durch den Korndurchmesser begrenzt. Besitzt ein po-
lykristalliner Werkstoff ein grobkoérniges Gefiige (grofe Korngrofe), erféhrt
er nur leichtere plastische Verformung, da die auf die Korngrenzen wirkende
Kraft (proptortional zu Aufstauldnge bzw. Anzahl der aneinandergereihten
Versetzungen) steigt.

Hat das polykristalline Material hingegen ein feinkorniges Gefiige (kleine-
re Korngrofe), so bleibt die Kraftwirkung auf die Korngrenzen relativ gering
und das Material wird schwerer plastisch verformt. Dass sich Versetzungen in
einem feinkornigeren schneller als in einem grobkornigeren Material an den
Korngrenzen aufstauen, verhilft den feinkornigen Stoffen zu einer hoéheren
Festigkeit.

2.2.3 Mischkristallhartung

Unter Mischkristallverfestigung versteht man die Hartung durch Wechselwir-
kung zwischen Versetzungen und Fremdatomen. Diese Fremdatome sind als
statistisch verteilte Punktdefekte subtitutionell (regulare Gitterpunkte beset-
zend) oder interstitiell ( Zwischengitterpléitze besetzend) in das Matrixgitter
eingebettet bzw. hinzulegiert. Sie behindern das Wandern von Versetzungen
durch elastische, chemische und elektrische Wechselwirkungen.

Dabei verursachen Fremdatome bzw. Legierungsatome eine symmetrische
Verzerrung ihrer Umgebung, wodurch die Versetzungsbewegungen erschwert
werden. Die Mischkristallhdrtung ist relativ temperaturbestéindig und die
Loslichkeit der Atome nimmt bei Temperaturerhéhung im Allgemeinen zu,
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jedoch haben die Atome, die einen grofsen Effekt beziiglich der Steigerung
der Harte verursachen, nur geringe Loslichkeit; daher wird nur méafige Fes-
tigkeitssteigerung erzielt. Die Festigkeitserhohung durch Mischkristallbildung
kann mit einer Abhéngigkeit von Atomradienunterschied, Schubmodul und
Fremdatomkonzentration beschrieben werden. Bei verdiinnten Mischkristal-
len ist die Mischkristallverfestigung bzw. die Schubspannung allgemein zur
Wurzel der Fremdatomkonzentration (Gehalt an gelésten Atomen) ¢ propor-
tional

T X /e (2.12)

Die elastische Wechselwirkung héngt von Atomradienunterschied und dem
Schubmodul ab. Hierbei unterscheidet man die parelastische von der dielas-
tischen Wechselwirkung.

Die parelastische Wechselwirkung beschreibt die Wechselwirkung zwischen
Fremdatom und der Versetzung. Die letzteren zwei wechselwirken miteinan-
der mittels ihrer elastischen Spanungsfelder, die auf den Atomradienunter-
schied zwischen Fremd- und Matrixatom und die dadurch verursachte Git-
terverzerrung zuriickzufiihren sind. Fremdatome minimieren ihre an elasti-
sche Verzerrung verbundene Energie beim Aufenthalt an einer Versetzung.
Bei einer Trennung der,yagabundierenden Versetzung von einem Fremda-
tom nimmt die elastische Energie des Fremdtoms wieder zu und diese wird
als riicktreibende Kraft auf die Versetzung aufgewendet. Die Uberwindung
dieser Kraft dussert sich schlieflich in einer erhéhten kritischen Schubspan-
nung gegeniiber derjenigen der reinen Matrix.

Die elastische Wechselwirkung beruht auf dem verdnderten Schubmodul. Be-
sitzen Fremd- und Matrixatome unterschiedliche Schubmodule, dann ergibt
sich daraus ein Energieunterschied gegeniiber dem reinen Metall. Da die Ener-
gie einer Versetzung zum Schubmodul proportional ist, wird auch der Beitrag
des vom Fremdatom eingenommenen Volumens zur Gesamtenergie der Ver-
setzung anders sein.

Chemische Wechselwirkung beschreibt die Abhéngigkeit der Stapelfehlener-
gie von der Zusammensetzung. Die Stapelfehlenergie nimmt gewohnlich mit
zunehmender Fremdatomkonzentration ab. Fremdatome wandern daher be-
vorzugt zu Versetzungen, um durch Konzentrationserhchung die Stapelfehl-
energie zu verringern. Dies wirkt sich positiv auf die Energiebilanz im Kristall
aus, jedoch fithrt abnehmende Stapelfehlenergie zur Erhohung der Aufspal-
tungsweite von Teilversetzungen. Dadurch verringert sich die Gesamtener-
gie, sodass diese Teilversetzungen schwerer wieder zusammengefiihrt werden,
wenn eine Versetzung durch den Kristall bewegt werden soll [Got07], [Hor08].
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Hierbei sollte die Natur,die die prominentesten Beispiele zu den entschei-
dend an den endogenen Prozessen zur Gestaltung der Erdoberfliche (Erd-
kruste bzw. Erdmantel) beteiligten Mischkristallen - zumindest deren Bil-
dung betreffend - liefert, nicht unerwéhnt bleiben; diese aus der silikatischen
Schmelze entstandenen, gesteinsbildenden Mineralien mit vulkanischem oder
plutonischem Ursprung kommen als Mischkristalle vor, z.B. Olivine als Insel-
silikat oder Pyroxene aus der Familie der Feldspéte als Geritistsilikat, jeweils
als Mischkristalle der vollstédndig mischbaren, reinen Endgliedern.

2.2.4 Ausscheidungshartung

Die Ausscheidungshértung, als wichtigste Methode zur Hartung metallischer
Werkstoffe, beruht darauf, dass sich eine zweite Phase bei einer Entmischung
der Legierung als feinverteilte Partikel im Grundgitter (Matrix) ausscheidet.
Diese Ausscheidungen wirken als starke Hindernisse fiir die Bewegung von
Versetzungen und tragen zur Festigkeitssteigerung bei; daher spricht man
von Auscheidungshértung.

Dazu muss aber vorher im festen Material eine Ausscheidung vorliegen. Die-
se ist eine von moglichen Reaktionen, die sich im festen Zustand abspielen;
Lauft eine Phasenumwandlung nur in einer Richtung, z.B. die Bildung von
Calcit (CaCOgz, 3m ) aus Aragonit (CaCOs, mmm ) beim trockenen Erhit-
zen auf 400 bis 500 °C, so spricht man von einer monotropen (irreversibel)
Phasenumwandlung

Aragonit(orthorhom.) Frhigen Calcit(trigonal) (2.13)
Je hoher die Temperatur, um so rascher erfolgt die Phasenumwandlung.
Ebenso wird sie durch die Anwesenheit von Wasser und gelosten Stoffen
begilinstigt, bspw. vollzieht sich in einer wéssrigen NaCl-Losung die Umwand-
lung bereits bei 80 °C. Dieses Verhalten kennt man auch vom Kohlenstoff, der
als Graphit (hexagonal) und Diamant (kubisch) vorkommt. Calcit und Gra-
phit bilden also die bestdndigeren Phasen gegeniiber Aragonit und Diamant,
die bei Raumtemperaturen u.U. sogar liber geologische Zeitrdume hinweg
metastabil existieren kénnen, jedoch bei einer Anderung der Zustandsvaria-
blen stets monotrop in ihren stabilen Zustand iibergehen [Str77].

Die Umwandlung des Aragonits in den Calcit eignet sich zur Echtheitsprii-
fung von archéologischen Skulpturen aus Marmor mit Hilfe von z.B. Réntgen-
strukturanalyse oder Neutronen-Aktivierungsanalyse. Da sich an der Skulp-
tur unter Witterungsverhéltnissen iiber grofse Zeitrdume hinweg eine Milli-
meter bis Mikrometer dicke Petina aus Calcit bildet, wihrend das Innere der
Skulptur unverindert aus Aragonit besteht.
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Erfolgt die Phasenumwandlung vor- und riickwirts, z.B. der Ubergang® des
trigonal kristallierenden Quarz (SiOq, Punktgruppe 32) beim Erhitzen auf
573 °C in den hexagonalen Hochquarz (SiOy, Punktgruppe 622) - umgekehrt
kommt es beim Abkiihlen auf diese Umwandlungstemperatur wieder prompt
zur Bildung von Quarz - , spricht man von einer enantiotropen Phasenum-
wandlung

Quarz (trigonal) *&° Hochquarz (hexagonal) (2.14)

Entstehen aus o zwei Phasen z.B. § und 7 , spricht man von einer eutektoiden
Umwandlung

a— B+ (2.15)

Bei einer Ausscheidung wird ausgenutzt, dass die Loslichkeit fiir ein oder
mehrere Legierungselemente (Fremdatome) mit sinkender Temperatur ab-
nimmt. Uberschreitet der Fremdatomgehalt einen kritischen Wert bzw. die
Loslichkeitsgrenze, erfolgt eine Entmischung, indem sich der mit gelosten B-
Atomen tberséttigte einphasige a-Mischkristall ayx durch Diffusion in eine
Zweiphasenlegierung a + # umwandelt.

ayg — a+ 8 (2.16)

Der Kristall 5 (Ausscheidung) wird in o (Matrix) neu gebildet. Dabei &n-
dert das Letztere nur seine Zusammensetzung von iibersattigtem aynk auf «
(Gleichgewicht), jedoch nicht seine Kristallstruktur [Hor08g].

In den Kristallen werden in der Regel nur Atome gel6st. Liegen molekulare
Gase, wie Hy, Ny oder molekulare Fliissigkeit wie HoO vor, so miissen diese
erst dissoziieren, bevor sie in Losung gehen. Da es bei Ausscheidung um Ato-
me geht, wird infolge des angestrebten thermodynamischen Gleichgewichtes
eine neue Phase als Reaktionsprodukt erwartet. Um den Gleichgewichtszu-
stand zu erreichen, miissen Atome vor allem diffusiongesteuert die Platze
tauschen. Begiinstigt werden diese zur Entstehung einer neuen Phase bei-
tragenden Prozesse durch Kristallkeime, deren Bildung eine Aktivierungs-
energie AG zum Uberwinden der Energiebarriere erfordert. Die Zahl der
wachstumfiahigen Keime verhélt sich dabei einem Boltzmannfaktor propor-
tional, dessen Exponent durch das Verhétnis der Aktivierungsenergie AG zur

4Diese in der Keramik als Quarzsprung bezeichnete Umwandlung vollzieht sich bei
573 °C, wobei der trigonal kristallisierende Quarz in den hexagonalen iibergeht. Dies
macht sich durch eine abrupte Anderung der Symmetrieelemente bzw. Symmetrieeigen-
schaften bemerkbar und ist mit einer betrichtlichen Volumenkontraktion bzw. Expansion
der Quarzkorner verbunden, da dies zu erheblichen Spannungen im Gefiige fiihrt, werden
quarzhaltige Produkte zur Vermeidung der Haarrisse in keramischen Glasuren iiber diesen
Quarzsprung langsam abgekiihlt bzw. aufgeheizt [Str77].
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termischen Energie kT bestimmt wird; mit abnehmender Aktivierungenergie
bzw.zunehmender Unterkiihlung unter die Gleichgewichtstemperatur bilden
sich immer mehr wachstumfahige Keime. Die Bildung einer neuen Phase setzt
also immer eine gewisse Unterkiihlung voraus.

Fiir Ausscheidungen benétigte Atome werden dabei durch Fremddiffusion be-
fordert. Bei Keimbildung bzw. Keimwachstum miissen im Inneren des Fest-
korpers Grenzflachen aufgebaut und oft das Gitter der umgebenden Matrix
verzerrt werden; dies alles kostet Energie und beeinflusst die Keimbildung.

Um u.a. die texturelle® Beschaffenheit des Festkorpers, die Wirkungsweise
von Ausscheidungen auf die Versetzungsbewegung und die daraus folgenden
Konsequenzen beurteilen zu kénnen, werden zu deren Beschreibung die dem
Grundgitter und der Auscheidung gemeinsamen Phasengrenzflichen hinzu-
gezogen.

Drei Arten von Phasengrenzen werden unterschieden, namlich kohérente, teil-
koharente oder inkohdrente Phasengrenzen. Diese Unterteilung bezieht sich
auf die unterschiedlichen Gitterparameter von Auscheidung und Matrix. Ko-
héarente Ausscheidungen treten bei Legierungselementen mit &hnlichen Git-
terparametern von Auscheidung und Matrix auf. Gute Ubereinstimmung der
Gitterparameter von Auscheidung und Matrix fordert gewohnlich geringe
Grenzflichenenergie und erméglicht feinverteilte, homogene Ausscheidungs-
teilchen.

Die Phasengrenzen werden semikohérent, wenn nicht mehr alle Gitterpara-
meter (Gitterebenen) sich durch die Phasengrenzen stetig fortsetzen konnen.
Liegen kohérente (semikohérente) Phasengrenzen vor, dann setzen sich die
Gitterebenen mit leichter Verzerrung iiber die Phasengrenzen hinweg stetig
fort, sodass Versetzungen aus der Matrix in die Ausscheidungen iibertreten,
die Atome oberhalb der Gleitebene um einen Burgersvektor verschieben und
diese Auscheidungen schneiden. Durch Abscheren ldngs der Gleitebene ent-
steht eine Antiphasengrenze in einem geordneten Teilchen und die Ordnung
des Teilchens wird zerstort, was zum Abscheren zusétzlich die Aufbringung ei-
ner Antiphasengrenzenenergie erfordert. Die Antiphasengrenze spielt jedoch
keine Rolle, wenn die Teilchen ungeordnet vorliegen.

Die Verfestigungsmechanismen, die bei der Mischkristallhdrtung zur Geltung
kommen, behindern auch hierbei die Bewegung von Versetzungen und tragen
zur Wechselwirkungsenergie mit Versetzungen bei. Schneidet eine Versetzung
eine kohérente Ausscheidung, so wird die Phasengrenzfliche der Ausschei-

STextur: die rdumliche Anordnung, d.h. Raumlage, Verteilung und Raumausfiillung der
Gemengeteile.
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dung zur Matrix vergrossert, was einer Wechselwirkungsenergie entspricht.
Diese muss von der Versetzung aufgebracht werden, wodurch sich die kriti-
sche Schubspannung 7g erhoht. Letztere verhélt sich proportional zur Wurzel
des Ausscheidungsradius r

7§ X /T (2.17)

Werden zwei Phasen gleichzeitig (eutektoide Ausscheidung) gebildet oder
unterscheiden sich die Strukturen und die Gitterkonstanten von Ausschei-
dung und Matrix so sehr, dass sich keine Gitterebene der Matrix in die Aus-
scheidung stetig fortsetzt, werden die Phasengrenzflachen inkohérent. Grofse-
re Gitterkonstantenunterschiede haben in der Umgebung der Phasengrenze
elastische Verzerrungen zur Folge und bedingen die Erhéhung der elastischen
Energie. Da die Aktivierungsenergie infolge dieser Gitterstérungen sehr hoch
liegt und diese durch die Defekte mit ihrem Beitrag zur Grenzflachenenergie
herabgesetzt wird, bilden sich die Keime bzw. Phasen vorzugsweise an die-
sen Gitterstorungen (insbesondere an Korngrenzen und Versetzungen). Die
Phasen sind jedoch im Vergleich zu homogener Keimbildung in der Regel un-
gleichmafsig verteilt. Inkohérente Phasengrenzen wirken sich wie Korngren-

O © ©
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Abbildung 2.5: Teilchenschneiden und Orowan-Prozess. In der oberen Bildhélfte
ist der Orowan-Prozess dargestellt, mit dem vor allem inkohdrente Ausscheidungen
umgangen werden. Wéahrend des Teilchenschneidens, das in der unteren Bildhélfte
visualisiert ist, wird eine Ausscheidung abgeschert und eine neue Phasengrenzflédche
entsteht.

zen als uniiberwindbare Hindernisse auf die Bewegung von Versetzungen aus.
Versetzungen konnen daher inkohérente Ausscheidungen nicht schneiden, sie
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konnen jedoch die Ausscheidungen mit dem Orowan-Mechanismus iiberwin-
den (siche Abbildung 2.5). Hierbei wolbt sich die Versetzung zwischen den
einzelnen Ausscheidungen aus, bis sich der Kriimmungsradius der Auswol-
bung bei weiterem Voranschreiten der Versetzung unabhéngig von der Span-
nungserhohung vergrossert und sich antiparallele Versetzungsteile hinter der
Ausscheidung beriihren und sich schliefslich eine freie Versetzung ablost. Bei
diesem Mechanismus werden Versetzungsringe durch die Schubspannung fest
an die Ausscheidung gepresst. Das aufgebaute Spannungsfeld der Verset-
zungsringe sorgt dafiir, dass eine nachfolgende Versetzung zum Uberwinden
der Teilchen gewohnlich hohere Spannung als vorangegangene Versetzung be-
notigt.

Die Orowan-Spannung 7or verhélt sich dabei umgekehrt proportional zum
Auscheidungsradius r bzw. zum mittleren Teilchenabstand S

G-b G-b
TOR = —q &

S r

(2.18)

Der mittlere Teilchenabstand S ist dabei mit der Teilchengrosse r iiber den
Volumenbruchteil f (Volumenanteil der Teilchen) verkniipft®.

Aus der Gleichung 2.18 wird ersichtlich, dass es beim Aushérten auf eine
gleichméfige Verteilung der Teilchen in der Matrix ankommt, insbesondere
bei Legierungen mit geringerem Fremdatomanteil, da sonst der mittlere Teil-
chenabstand S zu groft wird.

Die Spannung 75 zum Schneiden der Ausscheidung (siehe Abbildung 2.5)
kann nicht grofer als die Orowan-Spannung 7or werden; daraus ergibt sich
fiir 7¢ = Tor eine vom prozentualen Volumenanteil der gelosten Teilchen un-
abhéngige, optimale Teilchengrofie rop; , bei der eine maximale Festigkeit
erreicht werden kann

G - b?

ropt X (219)
Dabei bezeichnet v die effektive Grenzflachenenergie der Ausscheidung. In-
kohérente Ausscheidungen, die bei hohen Temperaturen gebildet werden, be-
sitzen in der Regel sehr grofse Korngrosse und eignen sich daher wenig zur
Festigkeitssteigerung.

Bei einer Aushértung wird also das Ziel angepeilt, den optimalen Teilchenra-
dius rop einzustellen oder zumindest die Konzentration der gelosten Atome
groft, die Korngrosse oder die Absténde zwischen den Teilchen klein zu ma-
chen und diese Faktoren im Gefiige miteinander zu verbinden [Hor08, Got07].

6r=S.f
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Voraussetzungen zum Herbeifithren einer Ausscheidungshartung lassen sich
am besten an einem bindren Zustandsdiagramm als Funktion der Tempera-
tur des in Gewichts- oder Atomprozent angegebenen Mischungsverhéltnisses
der reinen Komponenten A und B veranschaulichen.

Die eingangs erwahnte abnehmende Loslichkeit eines Legierungselements mit
sinkender Temperatur ist nicht hinreichend zum Aushérten im festen Zu-
stand. Dariiber hinaus wird die Ausscheidung von kohérenten bzw. teilko-
hdrenten Phasen notwendig. Bleibt diese Ausscheidung aus, erfolgt keine
Aushértung, selbst wenn dies vom Zustandsdiagramm als mdglich progno-
stisiert wird. Sehr oft fiihrt eine starke Ubersittigung (z.B. im System Cu-
Zn) nicht zwingend zu einer Ausscheidung oder aber es scheidet sich der
[-Mischkristall direkt aus. Folgende Voraussetzungen zum Herbeifiihren ei-
ner Ausscheidungshirtung miissen also erfiillt werden

1. Abnehmende Loslichkeit des Legierungselements mit sinkender Tempe-
ratur

2. Eine beschrankte Mischkristallbildung der beiden Legierungskompo-
nenten

3. Eine bestehende Tendenz zur Bildung kohédrenter Zwischenphasen

Als erster Schritt wird die Legierung einer Glithbehandlung im Temperatur-
bereich des homogenen Mischkristalls unterzogen. Bei dieser auch als Lo-
sungsglithen oder als Homogenisieren bezeichneten Gliithbehandlung wird die
Legierung bis zu einer Temperatur oberhalb der Loslichkeitslinie aufgeheizt,
bis sich bei dieser Glithtemperatur ein homogener Mischkristall ayk bildet.

Als zweiter Schritt wird der Mischkristall mit so hoher Abkiihlgeschwindig-
keit von der Losungstemperatur abgeschreckt, dass sich der Mischkristall bei
Raumtemperatur in einem iiberséattigten, homogenen Zustand befindet. Hier-
durch wird also die Bildung der Gleichgewichtsphase unterdriickt.

B-Mischkristalle Sy, die sich bei einer langsamen Abkiihlung entsprechend
dem Gleichgewichtszustand an Korngrenzen ausgeschieden hétten, kénnen
sich nun nicht ausscheiden - weite Wege bis zu Korngrenzen infolge ebenfalls
unterdriickter Diffusion -. Hierbei sind also mehr B-Atome im ayk gelost,
als es dem Gleichgewichtszustand entspricht.

Als dritter und letzter Schritt wird der an gelosten B-Atomen iiberséttigte
Mischkristall ausgelagert. Diese Auslagerungsbehandlung kann bei Raum-
temperatur (Kaltaushdrtung) oder bei einer erhohten Temperatur (War-
maushértung) erfolgen. Beim Auslagern scheiden sich aus dem iiberséttigten
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a-Mischkristall B-Atome aus, da jedoch bei diesen Auslagerungstemperatu-
ren die Bildung der Gleichgewichtsphase weiterhin unterdriickt bleibt und die
Diffusionprozesse auf das stabile Gleichgewicht hin langsam ablaufen, erfolgt
die Ausscheidung in Form von Zwischenphasen. Diese werden in der Regel
durch sogenannte Ausscheidungssequenzen der jeweiligen Legierung entspre-
chend detailliert charakterisiert.

Als erste Stufe der Auscheidung treten kohirente Phasen auf. Grofie Ahn-
lichkeit der Gitter von Ausscheidung und Matrix hat hierbei eine sehr kleine
Keimbildungsenergie zur Folge und fiihrt zur Bildung von mit dem Matrixgit-
ter vollstandig kohérenten Teilchen. Da Letztere als Hindernisse fiir die Be-
wegung von Versetzungen wirken, macht sich bei diesem Vorgang eine deutli-
che Festigkeitssteigerung bemerkbar. Gewohnlich erfolgt diese Ausscheidung
bereits bei sehr niedriger Temperatur, daher spricht man von einer Kaltaus-
hartung. Kaltausgelagerte Legierungen gehoren zum Typ Al-Cu-Mg.

Als néchste Stufe beobachtet man das Auftreten von teilweise kohdrenten
Ausscheidungen. Hierbei liegen erreichte Festigkeitswerte in der Regel hoher
als bei kohédrenten Ausscheidungen. Da aber die Festigkeitssteigerung nach
Erreichen eines Maximums wieder abfillt, gewinnt bei dieser Warmebehand-
lung die Einstellung der giinstigsten Zeit- und Temperaturwerte zum Erhalt
erwiinschter Werkstoffeigenschafften zunehmend an Bedeutung. Diese Wir-
mebehandlungsstufe bezeichnet man als Warmaushértung oder Warmausla-
gerung. Warmausgelagerte Legierungen gehoren zum Typ Al-Si-Mg.

Als letzte Stufe der Ausscheidung tritt eine inkohérente Phase auf, diese kann
bereits die Gleichgewichtsphase sein. Da inkohérente Phasen aufgrund ihrer
Grosse keinen Einfluss auf die Bewegung von Versetzungen ausiiben, nimmt
die Festigkeit gegeniiber den beiden anderen Ausscheidungsstufen wieder ab.
Wird diese als Uberalterung bezeichnete Festigkeitsabnahme bei einer aus-
scheidungshéartenden Legierung beobachtet, so muss erneut ausgehértet wer-
den.

Die optimale Grésse der Ausscheidungen liegt je nach der Legierung zwischen
1 und 10 nm. Teilchenabstédnde sollten kleiner als 10 nm und Durchmesser
der ausgeschiedenen Teilchen sollten 1-3 nm betragen, um starke Hartung zu
erzielen [Got07, Hor08|.

2.3 Aluminiumlegierungen
Aluminium gehort als chemisches Element mit der Ordnungszahl 13 der Bor-

Aluminium-Gruppe an. Es ist mit einem Gewichtsanteil von 8,1 % nach Sau-
erstoff (46%) und Silizium (28%) das dritthdufigste Element und vor Ei-
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sen das héufigste Metall der Erdkruste (siehe auch Tabelle 2.1) vor. Hierbei
macht die Erdkruste etwa 0,8 % des Volumens bzw. 0,4 % der Masse der Erde
aus. Aluminium ist ein silberweiftes, dehnbares und relativ weiches Leichtme-
tall. Es kristallisiert im kubisch-flachenzentrierten Gitter und lasst sich leicht
verarbeiten und verformen. Aluminium ist ein guter Warmeleiter und seine

Element ‘ Gewichts % ‘ Atom % ‘ Tonenradius A ‘ Volumen %

o) 46,60 65,55 1,40 93,77
Si 27,72 21,22 0,42 0,36
Al 8,13 6,47 0,51 0,47
Fe 5,00 1,92 0,74 0,43
Mg 2,00 1,84 0,66 0,29
Ca 3,63 1,94 0,99 1,03
K 2,59 1,42 1,33 1,83

Tabelle 2.1: Uberblick iiber die hiufigsten Elemente der Erdkruste sowie deren
entsprechenden Anteile. Man kann die Erdkruste als eine dichte Packung von Sau-
erstoff (93,8 %) auffassen, in deren kleineren Liicken Si und Al und in deren etwas
groferen Liicken sich die tibrigen Ionen befinden. Bei den Werten der Volumenpro-
zente wirkt sich die Gréfe des jeweiligen Ionenradius drastisch aus, nach [Mat83)],
[Mas66].

elektrische Leitfahigkeit betragt etwa 65 % der Kupferleitfahigkeit, weshalb
es héufig in der Elektrotechnik verwendet wird. Aluminium ist trotz seines
unedlen Charakters an Luft und in Wasser bestdndig, da sich stets eine diin-
ne Oxidschicht bildet, die den Werkstoff schiitzt.

Aluminium besitzt im Grundzustand die Elektronenkonfiguration [Ne] 3s* 3p!
und damit nach den Hund’schen Regeln den Grundzustand 2P, /2. Die Exis-
tenz energetisch giinstiger d-Orbitale am Aluminiumatom und die Radien-
zunahme gegeniiber Bor begiinstigen das Auftreten der Koordinationszahl 4
oder mehr in Aluminiumverbindungen.

Aluminium wurde erst 1821 von M. P. Berthier im Bauxit, einem Mineralerz,
entdeckt und 1827 von Christian Oerstedt und Friedrich Wéhler in Pulver-
form in kleinen Mengen gewonnen. Die spiate Entdeckung des Aluminiums im
Vergleich zu anderen Metallen - Fe, Cu, Au, Sn usw. wurden schon seit Jahr-
hunderten oder gar seit Jahrtausenden abgebaut - ist darauf zuriickzufiihren,
dass Aluminium in der Natur nicht gediegen, sondern stets in Verbindung mit
Sauerstoff vorkommt, z.B. als Alumosilikat (Feldspat, Glimmer, Ton) oder
Aluminiumsilikat (Bauxit). Reines kristallines Aluminiumoxid findet sich als
Korund, der durch Verunreinigungen mit Chromoxid (Rubin) oder mit Ti-
tanoxid (Saphir) gefdarbt sein kann.
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Bauxit, benannt nach dem Fundort Les Baux in Siidfrankreich, ist das natiir-
liche Rohmaterial fiir die Aluminiumherstellung und entsteht durch chemi-
sche Verwitterung aus feldspatreichen Gesteinen in semiariden Klimazonen
mit langerer Niederschlagszeit und anschliefender Trockenzeit. Dabei wird
Aluminium von Silizium getrennt, sodass beide von nun an in ihrer Ent-
wicklung getrennte Wege gehen. Der Bauxit besteht aus Alumo- und Alu-
miniumsilikaten” in verschiedenen Mischungsverhiltnissen und weiteren Ne-
bengemengteile, insbesondere Kaolinit, Quarz und Hamatit. Reines Alumini-
um wird meist nach dem Bayer-Verfahren durch Schmelzflusselektrolyse des
aus Bauxit gewonnenen Aluminiumoxids Al;O3 hergestellt. Da eine direkte
Schmelzelektrolyse an dem hohen Schmelzpunkt des Aluminiumoxids (2050
°C) scheitert, wird zur Schmelzpunktserniedrugung eine Losung von Alumi-
niumoxid in geschmolzenem Kryolith Nag[AlFg] benutzt. Die Elektrolyse von
Al, O3, das zu 15-20 % in einer Kryolith-Schmelze gelost ist, findet dann bei
950 °C statt.

Geringe Dichte, giinstige mechanische Eigenschaften, gute Wérmeleitfahig-
keit, einfache Verformbarkeit und hinreichende Korrosionsbestandigkeit ma-
chen Aluminium zu einem wertvollen Werkstoff zur Verwendung insbesondere
auch im Fahrzeug- und Flugzeugbau. Seine Ungiftigkeit erlaubt die Verwen-
dung von Aluminium in der Nahrungsmittelindustrie.

Reines Aluminium besitzt lediglich eine geringe Festigkeit von etwa 100
N/mm? und wird daher meist nur als Folie eingesetzt. Um die physikalischen
Eigenschaften, vor allem Héarte und Festigkeit, verbessern und damit héhe-
ren strukturellen Anforderungen geniigen zu konnen, wird Aluminium héufig
mit anderen Leicht- oder Schwermetallen legiert. Hierbei gehen zwar manche

"Die Verwitterung der Silikate ist von besonderer Bedeutung, da Silikate als Gemeng-
teile der Gesteine mit rund 79 Vol % (Feldspite 58 Vol %) am Aufbau der Erdkruste
beteiligt sind. In diesen Geriiststrukturen sind [SiO4]-Tetraeder iiber siamtliche 4 Ecken
mit benachbarten Tetraedern verkniipft. Jedem Si-Ion sind damit nur 4 halbe O-Ionen
zugeordnet. Daraus ergibt sich fiir das dreidimensionale Geriist die Formel SiOs, iden-
tisch mit der Formel von Quarz, eine elektrostatisch abgeséttigte Struktur. Geriistsilikate
sind nur méglich, wenn ein Teil des Si*t durch AI3* substituiert wird. Hierbei wird Al
wie Si tetraedrisch im Kristallgitter von Sauerstoff umgeben. Dies fiihrt jedoch zu einer
Erhohung der Valenzzahl von vier auf fiinf. Folglich vergrossert jedes AlO4-Tetraeder im
Anionenradikal die negative Ladung um eine Einheit und dadurch erhilt die Struktur ei-
ne negative Aufladung, zu deren Abséttigung der Einbau von Kationen notwendig ist. Da
das dreidimensionale Geriist stark aufgelockert ist, haben in den grofen Hohlrdumen grofie
Kationen, wie Nal*, Ca?T etc. Platz, z.B. Ca bei Anorthit Ca[AlSizOg] oder Na bei Albit
Na[AlSi3Og]. In den Aluminiumsilikaten ist das Aluminium im Gegensatz zu Alumosilika-
ten oktaedrisch von O-, OH-und F-Ionen im Kristallgitter umgeben. Chemisch lassen sich
die ,Hydroxide* des Aluminiums wegen der verschiedenen Bindung des H in zwei Gruppen
einteilen AIOOH und Al(OH)s, in denen es wieder je zwei Modifikationen gibt, ndmlich
a- und ~-Phasen. Diese bilden in verschiedenen Mischungsverhéltnissen Bauxit [Mat83].
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Eigenschaften, wie z.B. geringer Verformungswiderstand oder Korrosionsbe-
standigkeit, verloren, jedoch werden stattdessen die Festigkeitseigenschaften
ganz erheblich gesteigert, selbst wenn der atomare Anteil der jeweiligen Bei-
mengung an der Legierung sehr gering ist. Es gibt unterschiedlichste Alumi-
niumlegierungen, die jeweils auf bestimmte Anforderungen hinsichtlich ihres
Anwendungszwecks abgestimmt sind. Diese Legierungen unterscheiden sich
von einander in ihrer Zusammensetzung und weisen recht unterschiedliche
Eigenschaften auf. Aluminiumlegierungen lassen sich nach Art ihrer Verar-
beitung in Guss- und Knetlegierungen differenzieren. Diese wiederum las-
sen sich nach dem jeweiligen Mechanismus der Festigkeitssteigerung und der
damit evtl. einhergehenden Warmebehandlung in aushértbare und nichtaus-
héartbare Legierungen unterteilen. Die wichtigste Aluminiumgusslegierung ist
die eutektische Legierung von Aluminium und Silizium. Ihr Eutektikum liegt
bei etwa 12 % Silizium und hat einen Schmelzpunkt von 576 °C. Diese Legie-
rung besitzt hohe Festigkeit und ausgezeichnete Giefeigenschaften und lasst
sich im Allgemeinen gut schweifen. Die Festigkeit wird durch die Zusétze
von Magnesium und Kupfer gesteigert, wodurch allerdings die Korrosionsbe-
standigkeit verringert wird. Aluminiumgusslegierungen mit diesen Elemen-
ten finden als Werkstoffe beispielsweise fiir Motoren- und Getriebegehduse im
Fahrzeug- und Flugzeugbau Verwendung. Zu den Knetwerksoffen zéhlen au-
fser Reinaluminium im Wesentlichen die nichtaushartbaren Legierungen vom
Typ AlMg, AIMn und AIMgMn sowie die aushértbaren Legierungen vom Typ
AlCu(Mg) und AlMgSi. Knetwerkstoffe werden vor allem durch Umformen
(Walzen, Strangpressen) bearbeitet und entstehen zunéchst durch Warmver-
formen, da erst dabei das grofiere und sprode Korngrenzengefiige zerkleinert
und beim spéteren Kaltverformen knetbar wird [Dom87|. Hierbei lassen sich
bereits durch geringe Zusétze von anderen Legierungselementen (hauptséich-
lich Cu, Mg, Si, Ni, Zn, Mn) die Festigkeitswerte in weiten Grenzen erhhen
und auch andere Eigenschaften entscheidend beeinflussen. Besonders bekannt
ist die AlICuMg-Legierung ,,Duraluminium®, die aufgrund ihrer geringen Dich-
te sowie ihrer Festigkeit in der Fahrzeug- und Flugzeugindustrie seit mehr
als hundert Jahren Anwendung findet. Kennt man von einer Legierung die
Ausscheidungssequenz und die zugehorigen kritischen Temperaturen, so kann
dies eine entscheidende Rolle spielen, um die Werkstoffe auf gewisse Anforde-
rungen abzustimmen und zu modifizieren. Im Folgenden wird auf die Prozesse
eingegangen, die sich in Legierungen von AlCu und AlMgSi abspielen.

2.3.1 Das System AlCu

Das bindre System AlCu stellt aufgrund seiner recht frithen Entdeckung
[Willl], seiner traditionsreichen Verwendung und der eingehenden Unter-
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suchung ein Musterbeispiel fiir das Prinzip der Ausscheidungshartung bzw.
Aushértung dar. Hierbei wird die Festigkeitssteigerung durch Ausscheidun-
gen einer zweiten Phase bei der Auslagerung eines iiberséttigten Mischkris-
talls erreicht, insofern die Ausscheidungsteilchen die zu verfestigende Matrix
in einer feindispersen Verteilung durchdringen [Ber08]. Die Ausscheidungs-
hartung verleiht den entsprechenden Aluminiumlegierungen grofse Bedeutung
als Strukturwerkstoffe. Ohne Aushértbarkeit wéiren die Einsatzmoglichkeiten
von Aluminiumlegierungen fiir Konstruktionszwecke sehr beschriankt. Die in
Luft- und Raumfahrt verwendeten AlCu-Legierungen enthalten iiblicherwei-
se 0,6 bis 6,8 Gewichtsprozent Kupfer. Allerdings gelten Legierungen mit
derartigen Kupferanteilen aufgrund ihrer Rissneigung beim Schweissen als
schlecht bzw. nicht schweissbar.

Das binédre AlCu-Phasendiagramm (siehe Abbildung 2.6) ist gekennzeichnet
durch eine eutektische Erstarrung (eutektischer Punkt bei 547 °C und 33,2
Gew.-% Cu) und eine begrenzte Loslichkeit von Kupfer im a-Mischkristall.
Die maximale Loslichkeit von Cu in Al betriagt 5,65 Gew.-% (ca. 2,4 at.-%)
bei 548 °C und nimmt zu niedrigeren Temperaturen stark ab (auf weniger als
1 Gew.-% bei Temperaturen unterhalb 300 °C und weniger als 0,1 Gew.-%
bei Raumtemperatur).

Zur Aushirtung wird eine Zusammensetzung verwendet, die bei hoheren

5 : : L+Al,Cu
500 | s/ mies max & ram & ¢
400 // _
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Temperatur [°C]
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Abbildung 2.6: Das binire Al-Cu-Phasendiagramm. Dargestellt ist der alumi-
niumreiche Teil des Gleichgewichtsphasendiagramms. Die in rot angedeuteten Be-

reiche geben annidhernd die Existenzgebiete der einzelnen metastabilen Ausschei-
dungspasen an [Klo07], [Ost07] und [Ber08|.

Temperaturen als Mischkristall a vorliegt, bei tieferen Temperaturen im ther-
modynamischen Gleichgewicht aber aus einem Phasengemenge o + © besteht
|Got07]. Der a-Mischkristall hat kubisch flachenzentrierte Struktur und die
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Gleichgewichtsphase ist die als © bezeichnete, intermetallische Phase Al,Cu.
Die Letztere kristallisiert tetragonal und weist beziiglich Zusammensetzung
und Kristallstruktur relativ grofse Unterschiede zur Matrixphase « auf, so-
dass die ©-Phase nur als inkohérente Ausscheidung vorliegen kann.

Zur Aushértung der Al-Cu- Legierungen wird zunéchst Cu bei der Tempe-
ratur Ty (495 °C) ein homogener Mischkristall o hergestellt (die sogenannte
Losungsglithung) und anschlieftend wird diese einphasige Legierung auf die
Temperatur T; (Raumtemperatur) durch Abschrecken rasch abgekiihlt, so-
dass die diffusionsgesteuerte Bildung von © unterdriickt und die einphasige,
feste Losung auf Raumtemperatur ohne Umwandlung unterkiihlt wird. Hier-
durch ergibt sich also ein an Cu-Atomen iiberséttigter a-Mischkristall, der
nun den Ausgangszustand fiir die Bildung der festigkeitssteigernden Aus-
scheidungsteilchen beim néchsten Schritt des Ausscheidungshértens, dem so-
genannten Auslagern, darstellt.

Beim Auslagern werden die bei der Abkiihlung unterdriickten Diffusionspro-
zesse durch erneute Zufuhr thermischer Energie kontrolliert angeregt, wo-
durch die Ausscheidung Cu-reicher Teilchen herbeigefiihrt wird. Die Bildung
von wachstumsféhigen, iiberkritischen ©-Keimen ist nach dem Abschrecken
auf Raumtemperatur thermodynamisch gehemmt und das Gefiige ist be-
strebt, sich dem Gleichgewichtszustand wieder anzunahern, wobei sich je
nach Auslagerungstemperatur und Auslagerungsdauer verschiedene feindi-
sperse Ausscheidungszustinde ergeben. Die hohe Unterkiihlung hat hierbei
zur Folge, dass Keime vermehrt gebildet und damit metastabile Ausschei-
dungen feindispers verteilt werden. Diese Cu-reichen Ausscheidungen sind
keine Ausscheidungen der Gleichgewichtsphase ©, sondern metastabile, ko-
hiirente oder teilkohéirente Ubergangsphasen, die als GPI, GPII bzw. ©” und
©’ bezeichnet werden [Haa84|. Die Abkiirzung GP steht fiir die nach ihren
Entdeckern benannten Guinier-Preston-Zonen. Diese Ubergangsphasen wer-
den gebildet, da unter den gegebenen Auslagerungsbedingungen die geleistete
Keimbildungsarbeit fiir kohdrente und teilkohérente Ausscheidungen wesent-
lich geringer ist als die Keimbildungsarbeit, die fiir die inkohérente Gleich-
gewichtsphase © aufgrund der hohen Grenzflichenenergie geleistet werden
kann [Ber08].

Die metastabilen Phasen mit kohédrenten oder teilkohdrenten Phasengrenzfia-
chen sind grundsétzlich instabil, da ihre freie Enthalpie wesentlich héher liegt
als die der Gleichgewichtspase ©. Um die Gleichgewichtsphase zu erreichen,
werden mehrere, gewohnlich auseinander hervorgehende, metastabile Phasen
durchlaufen, wobei die freie Enthalpie sukzessiv abgesenkt wird. Die Phasen,
die sich zuerst bilden, sind gew6hnlich entmischte kohdrente Guinier-Preston-
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Zonen, deren Zahl mit zunehmender Temperatur abnimmt, bis sich oberhalb
einer kritischen Temperatur keine Entmischungszonen mehr bilden, sondern
nur noch inkohdrente Phasen auftreten . Die freie Energie der Legierung
nimmt iiber die Ubergangsphasen schneller ab als durch direkten Ubergang
zur Gleichgewichtsphase [Got07, Por00]. Der totale Ausscheidungsprozess in
Al-Cu-Legierungen lésst sich als

ag — a1 + GPI = a3 + GPII/0" — a3 + 0" — ay + ©(Al,Cu)  (2.20)

angeben. Hierbei ist o der urspriinglich iiberséttigte Mischkristall, oy die
Legierungszusammensetzung der Matrix im Gleichgewicht mit GPI-Zonen,
ag die Legierungszusammensetzung der Matrix im Gleichgewicht mit GPII-
Zonen bzw. ©" usw. [Por00].

GPI-Zonen: GPI-Zonen enstehen aus Kupfer-Leerstellen-Cluster, die sich
direkt nach dem Abschrecken bilden und sich nach kurzer Auslagerungsdauer
(bei Raumtemperatur nach mehreren Stunden [Ber(08]) zu den feinverteilten
GPI-Zonen umwandeln. Die Guinier-Preston-Zonen des Typs I sind mono-
atomar mit Kupferatomen besetzte {100}-Ebenen bzw. flichenhafte Anrei-
cherungen von Cu-Atomen parallel zu {100}-Ebenen des a-Mischkristalls.
Durch die flachenhafte Anordnung von Cu-Atomen im Aluminiumgitter wer-
den in der Matrix aufgrund des im Vergleich zu Aluminium keineren Atom-
radius von Kupfer (rqg,= 1,27 A°, ry= 1,43 A°) betrichtliche Verzerrungs-
spannungen hervorgerufen, iiber die die Kohédrenz zwischen GP-Zonen und
Matrixgitter aufrechterhalten wird. Die Ausscheidungen mit geringem Teil-
chenabstand und die Kohérenzspannungen bewirken den Verfestigungseffekt
(Kaltaushartung). Die GPI-Zonen weisen eine Ausdehnung von etwa 2-8 nm
auf [Ber08, Ost07].

GPII-Zonen: Die auch als ©”-Phase bezeichneten, im Matrixgitter noch
vollstdndig kohérenten Ausscheidungen bestehen aus alternierenden {100}-
Ebenen von Aluminium- und Kupferatomen, wobei zwei oder mehr {100}-
Ebenen von Cu-Atomen durch drei {100}-Ebenen von Al-Atomen getrennt
sind [Hu06]. Da die Cu-Atome einerseits und die Al-Atome andererseits be-
vorzugt Positionen in aufeinander folgenden Schichten einnehmen, kénnen
die ©”-Auscheidungen aufgrund der geordneten Verteilung von Komponen-
ten in der Struktur als eine Art Uberstruktur der GPI-Zonen betrachtet
werden [Boh95]. Die ©”-Ausscheidungen und das Matrixgitter unterschei-
den sich somit in ihrem strukturellem Aufbau merklich voneinander. ©"-
Ausscheidungen entstehen bei Lagerung der iiberséttigten, festen Losung
iiberwiegend im Temperaturbereich von 80 bis 200 °C, sind koharent zum
a-Mischkristall und wachsen zu Platten von etwa 2 bis 10 nm Dicke und
30 bis 150 nm Durchmesser [Ber08, Ost07|. Die GPII-Zonen und die damit
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verbundenen starken Kohérenzspannungen sind fiir die hohen Festigkeitsstei-
gerungen bei Warmauslagerung verantwortlich.

©’-Ausscheidungen: Ab 150 °C, vorzugsweise bei Temperaturen um 200
°C und dariiber, bildet sich die ©'-Phase. Diese weist ein tetragonal verzerr-
tes Gitter vom Fluorit-Typ ® (CaFy)auf [Hu06|. Die Bildung von ©'-Teilchen
erfolgt entweder aus ©"-Teilchen, die bei zeitweiser Koexistenz mit der ©’-
Phase schlieflich in diese iibergehen oder sie erfolgt direkt aus der iiberséttig-
ten Matrix durch Ausscheidung an Versetzungen. ©'-Teilchen sind ebenfalls
plattenférmig und insgesamt teilkohérent, da die Kohédrenz zum Matrixgitter
nur noch in den tetragonalen Basisflachen bestehen bleibt, wéhrend die Man-
telflachen infolge zu grofer Plattendicke zunehmend inkohérent werden. ©'-
Teilchen tragen nur in Ausnahmeféllen geringfiigig zur Aushértung bei, wenn
©’-Teilchen aus ©”-Ausscheidungen hervorgehen und sie dadurch ausreichend
homogen verteilt sind. Teilchenvergréberung bei langerer Glithzeit und die
Vergrosserung der Teilchenabsténde fiihren insgesamt zur Festigkeitsabnah-
me, da die Versetzungen die Teilchen mit dem Orowan-Mechanismus leichter
umgehen konnen. ©'-Ausscheidungen bilden Plattchen von etwa 10-30 nm
Dicke und 100-300 nm Durchmesser und werden mit diesen Abmessungen
erstmals einer Beobachtung im Lichtmikroskop zugénglich [Got07, Ber0§].
©-Ausscheidungen: Die inkohérente, intermetallische Gleichgewichtsphase
© mit der stochiometrischen Zusammensetzung Al,Cu entsteht bei Tempe-
raturen iiber 300 °C durch Vergréoberung von ©’-Teilchen oder durch direk-
te Ausscheidung aus der Matrix und wird meist erst nach fortgeschrittener
Uberalterung gebildet, spielt also fiir die Festigkeitssteigerung gar keine Rol-
le. Die stabile ©-Phase kristallisiert tetragonal in der Raumgruppe 14/mem
(Gitterparameter a = 6,063 , ¢ = 4,873 ) und enthélt 12 Atome in der Ele-
mentarzelle [Arm05|. Die ©-Teilchen sind meist nadelférmig ausgebildet und
weisen eine Grofe von einigen Mikrometern auf. Teilchenabstinde der ©-
Phase sind deutlich grofer als die der metastabilen Ubergangsphasen.

Alle im Aluminium-Kupfer-System auftretenden Phasen sind in Abbildung
2.7 illustriert. Es ist gut zu erkennen, dass die Ausscheidungen eine an-
dere Kristallstruktur aufweisen als der a-Mischkristall. Zur Steigerung der
Festigkeit tragen also vor allem die GPI- und GPII-Zonen bei, die als Hin-
dernisse fiir die Bewegung von Versetzungen wirken. Da sich die Ausschei-
dungen in nanoskaliger Dimension bewegen, konnte es Alfred Wilm zur Zeit
seiner Entdeckung (1906) folgerichtig nicht gelingen, das Geheimnis der be-

8Die Struktur des reguliren Fluoritgitters gleicht einem flichenzentrierten Ca®2-
Wiirfel, in den ein primitiver F~'-Wiirfel der halben Kantenldnge zentralliegend hinein-
gestellt ist, wobei jedes Ca-Ion hexaedrisch (wiirfelférmig) von acht F-Ionen umgeben ist,
wihrend jedes F-Ion tetraedrisch von vier Ca-Ionen umgeben wird.
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obachteten Festigkeitssteigerungen mit den lichtmikroskopischen Methoden
zu entliiften. Erst 1938 konnten unabhéngig voneinander Guinier und Pre-
ston Cu-reiche Zonen in Al-Cu-Legierungen anhand von Streifenbildung in
Rontgenbeugungsbildern nachweisen. Eine detaillierte Beschreibung nanos-
kaliger Ausscheidungen erfolgte jedoch erst 1959, als die direkte Beobachtung
von GP-Zonen mit Elektronenmikroskopen méoglich wurde [Por00, Hor01].
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Abbildung 2.7: Ausscheidungsphasen des AlICu-Systems mit Gréfenangaben
nach [Haa84].

2.3.2 Das System AlMgSi

Aluminium-Legierungen mit den Hauptlegierungselementen Magnesium und
Silizium gehoren zu den meist warmausgehérteten 6000er-Legierungen und
weisen mittlere bis hohe Festigkeiten (120-400 N/mm?) auf. Sie verfiigen iiber
eine gute Korrosionsbestandigkeit und eine sehr gute Schweifbarkeit im Ver-
gleich zu den 2000er AlCu-Legierungen. AIMgSi-Legierungen sollten jedoch
nicht ohne Schweifszusatz geschweiftt werden, da sie zur Warmrissbildung
neigen. Zur Verhinderung der Rissbildung verwendet man Metall-Fiillungen
(filler metals), welche hohere Anteile von Silizium oder Magnesium aufwei-
sen [Mat05]. Die 6000er-Legierungen werden vor allem in der Automobil- und
Flugzeugindustrie eingesetzt. Bei Konstruktionen im Flugzeugbhau kann z.B.
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die Verwendung von gut schweifbaren Legierungen mafgeblich zur Gewichts-
reduktion beitragen.

Den Hauptlegierungselementen Mg und Si, die typische Anteile von jeweils
weniger als 1 Gew.-% aufweisen, werden ferner Mn, Cu, Zn und Cr beige-
mengt, um bestimmte Eigenschaften zu optimieren.

Das ternédre System Al-Mg-Si ldsst sich durch die stéchiometrische Festle-
gung des Verhéltnisses von Magnesium zu Silizium zu einem quasi-binéren
System, namlich Al-Mg,Si reduzieren. Daraus resultiert das in der Abbildung
2.8 dargestellte Phasendiagramm mit den Komponenten Al und Mg,Si, wel-
che die zugehorige Gleichgewichtsphase des terndren Systems darstellt. Sie
weist eine maximale Loslichkeit von 1,85 Gew.-% bei 595 °C und wird S ge-
nannt.

Die Festigkeitssteigerung wird auch bei dieser Legierung durch feinverteilte,

L
660 ——
—_—
a+L

600
o 595 °C
s o
3
S 500 A
©
Q- .
§ / o + Mg,Si

400 /

1,0 2,0
Mg,Si [Gew.-%]

Abbildung 2.8: Quasi-bindres Phasendiagramm des Systems AIMgSi nach
[Ost07].

nanoskalige Ausscheidungen verursacht, die als Hindernisse fiir die Bewegung
von Versetzungen wirken.

Die Ausscheidungssequenz dieser Legierung ist im Vergleich zum AlCu-System
recht komplex und wirft mehr Unklarheiten auf als dies bei AlCu-Legierungen
der Fall ist. Erklarungsbedarf besteht vor allem bei den Friihstadien der Aus-
scheidungsbildung.

Gegenwirtig wird die in Abbildung 2.9 aufgestellte Ausscheidungssequenz
favorisiert. Hierbei bilden sich in dem {ibersattigten Mischkristall zunéchst
Cluster der einzelnen Legierungsatome. Diese Mg- und Si-Cluster treten spa-
ter gemischt als Co-Cluster auf [Edw98|. Danach bilden sich die GP-Zonen,
die als 1 bis 2 nm grofe, runde Plattchen vorliegen und Magnesium und
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Silizium in etwa zu gleichen Anteilen geldst enthalten [Mar01]. Und anschlie-
fsend bildet sich die 8”-Phase. Die ”-Phase, die manchmal auch als GPII-
Zone bezeichnet wird, besteht ebenso wie die GPI-Zonen aus nadelférmigen,
nanoskaligen Ausscheidungen und tragt entscheidend zur Héartung bei. Die
B"-Ausscheidungen, die 10 bis 50 nm lang und im Durchmesser 2 bis 3 nm
grof sind, kristallisieren monoklin [Sag94]. Diese Phase wird wihrend einer
Warmauslagerug bei ca. 180 °C ausgebildet [Mar01, Sag94]. Es herrscht je-
doch Unklarheit dariiber, aus welchen Vorstadien schlieflich die (”-Phase
entsteht.

Die f’-Phase und die Gleichgewichtsphase ( fiihren wieder zu einer Abnahme
der Festigkeit und sind daher in der Praxis nicht erwiinscht [Buh04|. Die /-
Phase, die eine kubisch-flichenzentrierte Struktur mit dem Gitterparameter
a = 0,642 nm besitzt, ist vollig inkohérent [Sag94].

Die f’-Phase kristallisiert hexagonal und besteht aus stabformigen Ausschei-
dungen. Das Mischungsverhéltnis aus Magnesium und Silizium ist nicht ge-
nau bekannt, es wird jedoch der Wert um Mg 7Si herum favorisiert [Jac72].

Zu erwihnen bleibt die Warmebehandlung, durch die das gewiinschte Pha-

% Mg-Cluster Mg-Si-

Abbildung 2.9: Ausscheidungssequenz des AIMgSi-Systems nach [Ost07, Edw98].
Die Grafik ist [Klo07] entnommen.

sengemisch und damit die Festigkeitseigenschaften eingestellt werden. Weicht
das tatsdchliche Verhéltnis von Silizium zu Magnesium vom stochiometri-
schen ab, so &ndern sich auch die mechanischen Eigenschaften des Materials.
Ein Uberschuss an Magnesium verbessert z.B. das Korrosionsverhalten. Ein
Uberschuss an Silizium erhéht dagegen die Festigkeit der Legierung und be-
schleunigt die Ausscheidungsbildung [Ost07].

Die endgiiltige Festigkeit héngt vor allem von der gesamten Temperaturge-
schichte des Materials, insbesonder auch von der Dauer der Zwischenlagerung
bei Raumtemperatur, ab. Diese sogenannte Kaltauslagerung, die in der in-
dustriellen Praxis z.B. transportbedingt oft unvermeidbar ist, beeinflusst die
erreichbaren Festigkeiten nach einer anschliekenden Warmebehandlung maf-
geblich. Dies bedeutet, dass sich wiahrend der Kaltauslagerung Ausscheidun-
gen bilden, welche bei einer anschliefsend folgenden Warmaushéartung nicht
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vollsténdig aufgelost werden. Je nachdem, ob derartige frithen Ausscheidun-
gen abhangig von der Legierungszusammensetzung die Bildung der 3”-Phase
begiinstigen oder verhindern, spricht man vom positiven bzw. negativen Ef-
fekt der Kaltauslagerung. Legierungen mit einem hohen Silizium-Uberschuss
zeigen negativen Effekt, indem sie nach einer Kaltauslagerung zu Festigkeits-
verlusten tendieren und ca. 20 % ihrer maximal moglichen Endfestigkeit ver-
lieren, welche bei einem Verzicht auf eine vorangehende Kaltauslagerung er-
reichbar wiren [Yam00, Mat00|. Legierungen mit einem geringeren Anteil an
Silizium und Magnesium gewinnen zwar durch die Kaltauslagerung an Harte,
aber sie erreichen im absoluten Vergleich die Harte siliziumreicher Legierun-
gen nicht. Eine Vermutung geht davon aus, dass fiir die Bildung der 3”-Phase
weniger Silizium und Magnesium zur Verfiigung stehen, da die GPI-Zonen,
die sich bei niedriger Temperatur bilden, bei einer nachfolgenden Warmaus-
lagerung mit den nadelférmigen Ausscheidungen der 3”-Phase konkurrieren
[Sag96]. Im Allgemeinen wird davon ausgegangen, dass die Ausscheidungen
der Kaltauslagerung sich nicht als Keime fiir die 5”-Phase fungieren [Mur98|.
Wird jedoch die Legierung nach dem Abschrecken bei einer hoheren Tempe-
ratur (ca. 70 °C) ausgelagert, so wird bedingt durch die Entstehung von
GP-Zonen vorzugsweise die 3”-Teilchen gebildet, sodass hierbei nicht génz-
lich ausgeschlossen werden kann, dass die so gebildeten GP-Zonen doch als
Keime fiir 5”-Phase zur Verfligung stehen [Mur99|. Hinsichtlich der Ausschei-
dungssequenz werden vor allem sowohl die Frithstadien und ihre Relation zu
Clustern und GP-Zonen als auch die Ursachen des negativen Effekts noch
recht kontrovers diskutiert [Edw98|. Diesbeziiglich ergeben sich jedoch Wi-
derspriiche, die sowohl auf die Messergebnisse als auch auf die Schlussfolge-
rungen der Forschergruppen zuriickzufiihren sind (siehe z.B. [Sag94, Mur99)).
Diese Erklarungsanséitze lassen einen eventuell moglichen Einfluss von ein-
geschreckten Leerstellen génzlich vermissen. Ein diesbeziiglich entwickeltes
Modell, welches die Leerstellen miteinbezieht (vgl. [Yam00]), wurde experi-
mentell jedoch nicht verifiziert.

Um den negativen Effekt der Kaltauslagerung zu verhindern oder zumindest
dessen Einfluss zu verringern, werden gewohnlich zwei verschiedene Ansétze
verfolgt. Die Ansétze bestehen einerseits in der Optimierung der Legierungs-
zusammensetzung [Hon04] und andererseits in der Optimierung der thermi-
schen Prozesskette [Gup02].

2.4 Positronenspektroskopie

Im Jahre 1928 sagte Dirac die Existenz des Positrons aus seiner relativis-
tischen Wellengleichung voraus, als er die Kovarianz des Energie/Impuls-
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Vierervektors untersuchte [Dir30]. 1932, im Jahr der Entdeckung des Neu-
trons, entdeckte und benannte Carl Anderson ? in Nebelkammerspuren der
kosmischen Hoéhenstrahlung das Positron [And33]. Das Positron wurde erst-
malig in den 40er Jahren des letzten Jahrhunderts zur Untersuchung von
Festkorpern eingesetzt [Beh42|. Die Untersuchungen in der Positronenanni-
hilation gewannen zusétzlich an Bedeutung, als von De Benedetti gefunden

wurde, dass die beiden Annihilationsquanten im Laborsystem nicht exakt
kollinear sind [DeB49.

Das Positron, als das Antiteilchen des Elektrons, hat die gleiche Masse und
den gleichen Spin wie das Elektron, ist aber positiv geladen; sein magneti-
sches Moment ist daher parallel zum Spin. Im Vakuum ist ein Positron stabil (
T1/2 > 2 - 10?2 Jahre [Sch88]). In kondensierter Materie annihilieren das Elek-
tron und sein Antiteilchen, das Positron, bei Aufeinandertreffen nach einer
kurzen Zeit, in der Grofenordnung 100-300 ps, unter Erzeugung von zwei
oder drei Photonen zu Gammastrahlung. Im Schwerpunktsystem werden bei
der Annihilation in den meisten Féllen zwei v-Quanten emittiert, die sich
mit gleichem Impuls und einer Energie von je 511 keV in entgegengesetzte
Richtungen relativ zum urspriinglichen Massenmittelpunkt bewegen.

Das Positron kann mit einem Elektron allerdings nur fiir kurze Zeit auch einen
gebundenen Zustand bilden. Das um den gemeinsamen Massenmittelpunkt
ykreisende” Elektron-Positron-Paar, welches an ein Wasserstoffatom erinnert
und daher Positronium genannt wird, endet ebenfalls mit der Annihilation.
Das Positronium, dessen Bildung in Metallen durch die Abschirmung der Po-
sitronenladung durch die umgebenden Leitungselektronen verhindert wird,
bildet sich vorzugsweise in Isolatoren und im Vakuum ( Bindungsenergie 6.8
eV).

Mit Positronen lassen sich die Impulsdichten der Elektronen darstellen und
Informationen aus dem Impulsraum direkt gewinnen, da die Erhaltungssét-
ze fiir das Elektron-Positron-Paar vor und nach der Annihilation gelten und
die Informationen iiber den Elektronenimpuls in der Annihilationsstrahlung
nicht verloren gehen.

Werden Positronen im Kristallgitter durch das lokal negative Potential eines
Defektes gebunden, so dndern sich die Eigenschaften der Annihilationstrah-
lung in Abhéngigkeit von Defekttypen charakteristisch. Dank dieses Cha-
rakteristikums wird das Positron als Sonde zur Untersuchung von Defekten
eingesetzt [Mac67].

Die Messung der Impulsdichteverteilung im Festkorper kann z.B. zur Rekon-

9Drei Jahre spiter entdeckte C. Anderson das Myon in Nebelkammerspuren, die auf
dem Pike’s Peak in Colorado aufgezeichnet worden waren. 1936 wurde er fiir seine Entde-
ckungen mit dem Nobelpreis geehrt.
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struktion der Fermi-Fléche ausgenutzt werden. Weiterhin ergibt eine Ana-
lyse der Strahlungsquanten Informationen iiber den Impuls des zerstrahlten
Elektrons. Hieraus werden Riickschliisse auf die Defekte im Material gezogen
[Wes73|. Heutzutage stellt die Positronen-Annihilation-Spektroskopie (PAS)
eine etablierte Methode in der Untersuchung von Leerstellen in Metallen und
Legierungen und in der zerstorungsfreien Materialpriifung von Festkorpern
dar. Neueste Tendenzen in der PAS &ufsern sich in der Hinwendung auf An-
wendungsgebiete, wie Halbleiter und Hochtemperatursupraleiter, und in der
Positronenstrahltechnik (Technik der ,langsame Positronen®) in der Hinwen-
dung auf Untersuchung von Defektprofilen.

2.4.1 Positronenquellen

EC (9,5%)
B(0,1%)

v (1,275 MeV)

B+ (96,9%)

0+

0+

Abbildung 2.10: Zerfallschemata von ?’Na und %®Ge. Mit einer maximalen Po-
sitronenenergie von 544 keV bzw. 1,89 MeV und einer Halbwertszeit von 2,6 Jahren
bzw. 271 Tagen.

Positronen werden in der Natur durch die kosmische Strahlung in der obe-
ren Atmosphére beim Zerfall der positiv geladenen Myonen p* erzeugt und
entstehen auch beim 1-Zerfall von neutronenarmen Kernen radioaktiver Iso-
tope und durch Paarbildung aus hochenergetischer ~-Strahlung (E, > 1,022
MeV). Zur Erzeugung und Aufbereitung von Positronen als Fehlstellenson-
den fiir Werkstoffuntersuchungen kommen also folgende Moglichkeiten in Be-
tracht:

1. Paarerzeugung (hw — e™ 4+ e7)
2. Zerfall des Anti-Myons (ut — et + 7, + 1e)
3. ft-Zerfall (p — et +n+ 1)

Die ersten beiden Methoden zur Erzeugung von Positronen werden nur un-
ter grofsem technischen Aufwand realisiert und eignen sich daher fiir den
taglichen Laborgebrauch nicht, da sie Grofsanlagen, wie Beschleuniger oder
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Kernreaktoren, in der Nahe des Experimentes erfordern.

Positronen aus dem [1-Zerfall werden daher in der Materialforschung als
Fehlstellensonden eingesetzt. Radioaktive Isotope, die bei Methoden der Positronen-
Annihilation-Spektroskopie (PAS) als Positronenquelle verwendet werden,
sollten einige labortechnische Anforderungen, wie ausreichend lange Halb-
wertszeit und gute Ausbeute an emittierten Positronen im Vergleich zum
konkurrierenden Elektroneneinfang, erfiillen und dariiberhinaus 6konomische
Aspekte mitberiicksichtigen, preiswert und leicht vefiighar sein.

Diese Anforderungen werden aber nur von einigen wenigen 37-Strahlern er-
fiillt. Am hiufigsten werden hierbei ??Na und %®*Ge verwendet. Zerfallsche-
mata der beiden Nuklide sind in der Abbildung 2.10 dargestellt.

Mit einer Halbwertszeit von 2,6 Jahren zerfillt 22Na durch B7-Zerfall mit
einer maximalen Energie von 544 keV zu 90,4 % in einen angeregten Kern-
zustand von ?2Ne. Dieser angeregte Zustand geht unter Aussendung eines -
Quants in den stabilen Grundzustand von ??Ne iiber. Das mit jedem Positron
emittierte prompte y-Quant (1275 keV) ermoglicht als Startsignal die Positro-
nenlebensdauermessungen durch die Bestimmung der Zeitdifferenz zwischen
dem Erscheinen dieses Quants und den Annihilationsquanten (0,511 MeV)
[Sme83].

Mit einer Halbwertszeit von 271 Tagen zerfillt ®*Ge durch Elektronenein-
fang zu 100 % in %8Ga, welches nach 68 Minuten durch einen [*-Zerfall
mit einer maximalen Energie von 1,89 MeV in das stabile %Zn zerfillt. Das
Tochternuklid ®®Ga, welches um vier Grofenordnungen kleinere Halbwerts-
zeit aufweist und als der ,eigentliche” Positronenemitter fungiert, wird als
8Ge/%®Ga-Generator iiberwiegend bei der Dopplerspektroskopie eingesetzt.
Benotigte Aktivititen der Quellen reichen von etwa 5 - 10° Bq fiir Messungen
der Positronenlebensdauer und der Dopplerverbreiterung bis zu 0,5 - 5 - 10°
Bq fiir die Messungen der Winkelkorrelation und der Strahltechniken. Die
Aktivitit der in der Bonner Mikrosonde verwendeten ??Na-Quelle betrigt
(nach Stand 2006) etwa 12 mCi bzw. 44,4 - 10" Bq.

2.4.2 Positronen im Festkorper

Dringen Positronen in den Festkorper ein, verlieren sie innerhalb weniger Pi-
kosekunden ihre kinetische Energie und werden auf die thermische Energie
des Festkorpers Ex, = SkgT (= 40 meV bei RT) abgebremst [Nie80|. Die-
ser Prozess, bei dem sich das Positron anschliefsend mit dem umgebenden
Kristall im thermischen Gleichgewicht befindet, 1auft in einem Bruchteil der
Positronenlebensdauer ab und wird Thermalisierung genannt. Die wichtigs-
ten Mechanismen fiir den Energieverlust in Metallen lassen sich nach einer

Energieskala des Positrons einordnen.
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1. Bremsstrahlung (einige MeV)

2. Inelastische Streuung an Elektronen (einige 100 keV)
3. Plasmonische Anregungen (0,5 eV bis einige 100 eV)
4. Phononische Anregungen (einige meV bis 1 V)

Liegt die Energie bei einigen MeV, dominiert der Energieverlust durch Bremss-
trahlung im Coulombfeld der Atomkerne. Hierbei wird das Positron von ei-
nigen MeV auf ca. 100 keV abgebremst. Anschlieffend verliert das Positron
seine Energie durch inelastische Streuungen an Rumpfelektronen. Dies fiihrt
anfangs iiberwiegend zur Anregung der kernnahen Elektronen und somit zu
Ionisation zugehoriger Atome im Metall. Die Energie des Positrons nimmt
bis auf einige keV ab und sinkt weiter auf wenige eV durch die Anregung der
Valenzelektronen. Diese hochenergetischen Prozesse, die sich innerhalb der
ersten 0,1 ps im Festkérper abspielen [Pus94, Sch88|, werden anschlieffend
von niederenergetischen Prozessen abgelost, welche nun in den folgenden 3
ps das Geschehen dominieren und die Energie des Positrons durch plasmo-
nische und phononische Anregungen letztendlich auf die thermische Energie
des Festkorpers reduzieren [Nie80, Per70].

Obwohl Positronen Fermionen sind, gelangen alle Positronen im Festkorper
ins thermodynamische Gleichgewicht, da sich wiahrend ihrer Lebensdauer im
Mittel immer nur ein Positron in der Probe befindet, was durch die Anpas-
sung der verwendeten Quellstéirke an die mittlere Lebensdauer des Positrons
realisiert ist. Das Positron kann daher den energetisch niedrigsten Zustand
einnehmen [Bel83|. In Metallen und Halbleitern erfolgt dies innerhalb von 3
ps, was wesentlich kiirzer als die mittlere Lebensdauer von ca. 100-200 ps in
Metallen ist [Wes73|. Die Zerstrahlung aus nichtthermischen Zustdnden kann
bei Raumtemperatur vernachléssigt werden.

Positronen besitzen durch die Natur des S*-Zerfalls eine breite Energiever-
teilung zwischen Null und einem maximalen Wert (z.B. fiir 2Na zwischen 0
und 0,54 MeV), fiir Positronen aus radioaktiven Quellen ist daher die Breite
des ST-Spektrums zu beriicksichtigen. Dringen hochenergetische Positronen
aus einer Quelle mit Energien bis zu einigen hundert keV in einen Festkor-
per ein, nimmt die Positronenintensitét I(z) mit zunehmender Eindringtiefe
z exponentiell ab, daraus folgt fiir das Implantationsprofil [Pus94]

p
[L43

max

I(z) =1, - exp[—a, 7] mita, ~ 17 (2.21)
Hierbei ist Ep.. die Maximalenergie des S7-Spektrums in MeV, p die Dichte
des Materials in g/cm?® und o' die mittlere Eindringtiefe in cm. Die mittle-
re Eindringtiefe fiir hochenergetische Positronen aus einer 22Na-Quelle weist
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hiernach eine Gréfenordnung von ca. 0,1 mm auf. Dies bedeutet fiir eventu-
elle Messgrossen eine Integration iiber das Volumen der Probe .

Zur Untersuchung einer bestimmten Schicht benotigt man daher einen mo-
noenergetischen Strahl mit passender Energie. Dies ldsst sich durch einen
durchstimmbaren langsamen Positronenstrahl realisieren. Das Implantati-
onsprofil der Positronen wird durch die verschiedenen Streuprozesse wihrend
der Thermalisierung bestimmt. Aus zahlreichen experimentell verifizierten Si-
mulationsrechnungen ergibt fiir monoenergetische Strahlen die nach Ghosh
abgeschétzte Formel die mittlere Eindringtiefe zZ(E) [Gho95]

e A
7(B) = E (2.22)

E ist hier die Positronenenergie in keV, p die Dichte in g/cm?, z(E) die
mittlere Eindringtiefe in gcm, n und A sind Fitparameter. Empirisch las-
sen sich die Werte fiir Metalle mit n—=1,6 und A = 4.0ugem2keV ™" angeben
[Pus94, Veh87].

Die mittleren Eindringtiefen o' von Positronen aus den Isotopen **Na und
%8Ge sowie fiir monoenergetische Quellen mit 30 keV in einigen Metallen und
den untersuchten Legierungen sind in der Tabelle 2.2 aufgefiihrt.

Der theoretische Wert 4,35 g/cm?® (exp. Wert 4,33 g/cm® [Arm05]) fir die
Dichte von AlyCu ( ©-Phase) und der Wert 1,92 g/cm? fiir die Dichte von
Mg, Si (5-Phase) wurden aus den kristallographischen Daten (siche Abb. 2.7)
nach der Glg. 2.23 ermittelt . Hierbei bedeutet Z die Anzahl der Atome bzw.
die Anzahl der Formeleinheiten in der Elementarzelle, M die Massenzahl, V
Volumen der Einheitszelle und Ny, die Avogadrosche Zahl ( 6,023-10%® mol ™).
Der experimentelle Wert 4,33 g/cm? fiir die Dichte von Al,Cu stammt aus
einer Messung an einem nach modifiziertem Bridgman-Verfahren syntheti-
sierten AlyCu-Einkristall, bei dem durch das langsame Anheben des Ofens
an der Probe (zylindrische Al,Cu-Barren) ein Temperaturgradient anliegt
und woraufhin die Probe vom Boden her kristallisiert |Arm05].

1OWihrend Aluminium und Kupfer jeweils 4 Atome in der Elementarzelle (EZ) enthal-
ten, sind in das Gitter von Al,Cu insgesamt 12 Atome verpackt. Hierzu tragen 8 Al-Atome,
die sich innerhalb der EZ befinden, und 15 Cu-Atome mit jeweils unterschiedlichem Bei-
trag zur EZ bei, d.h. 8 Cu-Atome an den Ecken mit je 1/8 Beitrag zur EZ, 4 an den
Kanten mit je 1/4 Beitrag, 2 im Zentrum der Basisflichen mit je 1/2 Beitrag und ein zen-
tralliegendes Cu-Atom mit vollem Beitrag. Dies ergibt aufsummiert den vollen Beitrag von
insgesamt 4 Cu-Atomen. Die Ermittlung der anteilsméfigen Beitrdge der Atome zur EZ
von -Phase lduft analog, man legt jedoch hierbei ein regulires CaFs-Gitter(Raumgruppe
Fm3m) zugrunde
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Material | p [/cm®] | by [m)] | 0 lge () | Zooey [im]

Al 2.70 91 541 3.4
Cu 8,96 28 163 1,0
O(ALCu) | 4,35 5T 336 2.1
Si 2.33 106 627 3.0
Mg 1,74 338 840 5.3
B(Mg,Si) | 1,02 128 761 18

Tabelle 2.2: Mittlere Eindringtiefe a;' bzw. Z(E) von Positronen aus *Na und
8Ge Praparaten (Epax—0,544 bzw. 1,89 MeV) und von monoenergetischen Po-
sitronen (Emax=30 keV) in Aluminium und seinen Legierungen. Die Positronen
aus 2?Na dringen bis in eine Tiefe der Gréssenordnung 0,1 mm ein. Die Dichte des
Materials ist p.

Z-M
V.- NL
Nach der Thermalisierung beginnt das Positron im Festkorper zu diffundieren
und wird dann nach seiner mittleren Lebensdauer mit einem Kristallelektron
zerstrahlen. Im defektfreien Kristallgitter bewegt sich das Positron nach der
Thermalisation als Bloch-Teilchen vorwiegend in den Zwischengitterberei-
chen, und die Annihilation erfolgt bevorzugt mit den Valenzelektronen.
Abgestossen von den positiven Atomriimpfen wird fiir das Positron bei der
Diffusion im Kristallpotential die Aufenthaltswahrscheinlichkeit im Zwischen-
gitterbereich am hochsten.

Das Bewegungsmuster von Positronen im Festkorper gleicht einem dreidi-
mensionalen Random-Walk. Dieser Random-Walk kann durch die folgende
Diffusionsgleichung 2.2/ beschrieben werden.

i, (%,t) = D.An (£,t) (2.24)

Die Funktion 1, (X, t) beschreibt die Anderung der Aufenthaltswahrschein-
lichkeit von Positronen an einem Gitterplatz. Der experimentell gefundene
Wert fiir den Diffusionskoeffizienten D liegt in vielen Materialien bei etwa
1 ¢cm?/s und hiingt von der thermischen Energie und der mittleren freien
Wegliange des Positrons zwischen den Streuereignissen ab [Sch88, Le092|. Bis
zur Annihilation des Positrons kann die mittlere Diffusionslédnge (L) durch
den Diffusionskoeffizienten D und die effektive Lebensdauer 7.g ausgedriickt

werden. .
<L+> = 4/ 6 . D+ © Teff (225)

Daraus ergibt sich bei einer mittleren Lebensdauer des Positrons 7.4 von
100- - - 300 ps eine mittlere Diffusionsldnge von 100- - - 400 nm. Das Positron

p= (2.23)
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diffundiert also den weitaus grofsten Teil seiner Lebensdauer im Festkorper
und legt dabei vor der Annihilation mit einem Kristallelektron recht grofse
Strecken zuriick. Diese Beweglichkeit duféert sich in einer hohen Abrasterung
von etwa 107 Atompositionen in kiirzester Zeit und somit dem experimentel-
len Nachweis von Defekten selbst in Konzentrationen von 10~7 pro Atom.

2.4.3 Wechselwirkung von Positronen mit Fehlstellen

In einem defektfreien Material diffundiert das Positron iiber die Zwischengit-
terplatze durch das Kristallgitter und befindet sich in einem delokalisierten
Bloch-Zustand. Aufgrund der Coulomb-Abstofsung durch die positiv gelade-
nen Atomriimpfe des Kristallgitters hat die potentielle Energie des Positrons
in den Zwischengitterplédtzen ein Minimum, und die Aufenthaltswahrschein-
lichkeit ist hier am grofiten.

Jeglicher Gitterdefekt mit offenem Volumen wirkt aufgrund der dort ver-
ringerten Coulomb-Abstofsung als attraktives Potential fiir Positronen, ins-
besondere Leerstellen bilden ein besonders anziehendes Potential. Abhéngig

A

Energie

1eV

Ort

Abbildung 2.11: Ausbildung eines attraktiven Potentials aufgrund des fehlenden
Atomrumpfs. Eine Einfachleerstelle bildet mit einer Bindungsenergie von ca. einem
Elektronenvolt ein attraktives Potential fiir den Einfang von Positronen. Ein lokali-
siertes Positron mit thermischer Energie kann diese Haftstelle bis zum Zerstrahlen
nicht mehr verlassen. Die Potentialmulde eines Zwischengitters ist im Vergleich da-
zu sehr viel flacher ausgebildet und wird zum wahrscheinlichsten Zerstrahlungsort
im defektfreien Kristall.

von der Tiefe des attraktiven Potentials unterscheidet man sogenannte tiefe
und flache Fallen. Diese werden durch die Bindungsenergie Eg von Positro-
nen in der Falle charakterisiert.

Liegt die Bindungsenergie in der Grofenordnung des thermalisierten Po-
sitrons (bei Raumtemperatur Ety, ~ 0,04 eV), handelt es sich um eine flache
Falle, aus der ein Entweichen des Positrons wahrscheinlich ist. Solche flachen
Fallen sind beispielsweise die Versetzungen in verformten Metallen. Abhéngig
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von der Probentemperatur, kann aber eine flache Falle bei sinkender Tempe-
ratur zu einer tiefen Falle werden und umgekehrt.

Der Einfang von Positronen wird durch das sogenannte Trappingmodell be-
schrieben. Dieses stellt phdnomenologisch die zeitliche Verteilung der Positro-
nen auf die verschiedenen Defektzustéinde in den Mittelpunkt und dient zur
Abschétzung der Wahrscheinlichkeit des Einfangs (trapping) und des Entwei-
chens (detrapping) von Positronen in Abhéngigkeit der Temperatur [Bra72|.
Die Rate « (T), mit der die Positronen pro Zeiteinheit in einen bestimmten
Fallentyp eingefangen werden, ergibt sich nach

A(T) = u(T) - ca (2.26)

aus der Konzentration cq des Defektes, und der spezifischen Einfangrate p,
die den Defekttyp beschreibt [WesT73].
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Abbildung 2.12: Darstellung eines typischen Positroneneinfangs in Ausscheidun-
gen. In der oberen Bildhéalfte sind eine rein kohdrente Ausscheidung, eine kohédrente
Ausscheidung mit Leerstelle sowie eine inkohédrente Ausscheidung abgebildet. In der
unteren Bildhélfte ist das jeweilige Potential sowie die Aufenthaltswahrscheinlich-
keit der Positronen (rot) schematisch dargestellt, nach [Klo07].

2.4.4 Methoden der Positronenspektroskopie

In der Positronenspektroskopie sind im Wesentlichen zwei physikalische Ef-
fekte experimentell zugédnglich, ndmlich die Lebensdauer des Positrons in der
zu untersuchenden Probe und die Impulsverteilung der Annihilationsquanten
im Laborsystem, wobei letztere in longitudinaler Richtung durch energieauf-
16sende, in transvaler Richtung durch winkelauflésende Messungen erfasst
werden kann. Die verschiedenen Methoden sind in Abb. 2.13 dargestellt.

Da das Positron nach der Thermalisierung geringe Relativgeschwindigkeit v
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Abbildung 2.13: Schematische Darstellung der Observablen der Positronen-
Annihilations-Spektroskopie (PAS). Ein Positron aus einer radioaktiven Quelle
oder einem Teilchenstrahl dringt in die Probe ein, thermalisiert innerhalb we-
niger Pikosekunden, diffundiert durch das Gitter und zerstrahlt schlieklich mit
einem Elektron der Probe. Der Zerstrahlungsort beeinflusst iiber den dortigen
Elektronenimpuls und die Elektronendichte die Observablen. Die Zeitdauer At
zwischen der Emission eines prompten 7y-Quants und dem Annihilationsquant
wird bei Messungen der Positronenlebensdauer 7.+ bestimmt. Die Dopplerverschie-
bung AE = +py,¢/2 wird durch die longitudinale Impulskomponente py, hervorge-
rufen und gewéhnlich durch den S-Parameter dargestellt. Der transversale Elek-
tronimpuls pt verursacht eine Abweichung von der Antiparallelitdt der emittier-
ten Gamma-Quanten und wird bei Experimenten zur gestérten Winkelkorrelation
AO = pp/moc genutzt, nach [Klo07].

zu den Elektronen aufweist, hdngt die Annihilationsrate
I'=ovn, x n, (2.27)

des langsamen Positrons vom Wirkungsquerschnitt der 2-y-Zerstrahlung o
(0 < 1/v) und von der Elektronendichte n, ab. Die Positronenlebensdauer
7 = 1/T" ist somit unabhéngig von der Geschwindigkeit v und umgekehrt pro-
portional zur Elektronendichte n, am Zerstrahlungsort. Die Lebensdauer des
Positrons ist also wesentlich von der Elektronendichte n. an dem Annihilati-
onsort bestimmt und wird {iblicherweise mit einer zeitauflosenden Fast-Slow-
Koinzidenz gemessen [Leo92|. Unterschiedliche Fehlstellentypen wie Leerstel-
len, Versetzungen oder Ausscheidungen fiihren zu einer unterschiedlichen
Lebensdauer. Typische Werte der Positronenlebensdauer 7.+ in defektfrei-
en dichtest gepackten Metallen liegen zwischen 100 und 160 ps, wahrend sie
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in defekten Metallen hohere Werte aufweisen [Pus94].

Das Positron zerstrahlt am Ende seiner Lebensdauer mit seinem Antiteil-

Schwerpunktsystem Laborsystem

Abbildung 2.14: Im Schwerpunktsystem werden beide Photonen antiparallel
emittiert. Die Transformation in das Laborsystem fiihrt zu zwei experimentell zu-
génglichen Observablen, die im wesentlichen von dem Elektronenimpuls bei der
Annihilation abhéngig sind. Der Transversalimpuls stért die Winkelkorrelation der
~v-Quanten. Der Longitudinalimpuls verdndert die Energie der Annihilationsquan-
ten und fiihrt zu einer Dopplerverbreiterung der 511 keV ~.-Energie.

chen, dem Elektron. Hierbei wird die Ruhe- und Bewegugsenergie von Elek-
tron und Positron in «-Strahlung umgewandelt. Dies erfolgt meistens iiber
die Annihilation in 2-v-Quanten. Der Zerfall in ein bzw. drei y-Quanten und
die zugehorigen Wirkungsquerschnitte sind um den Faktor o bzw. a® herab-
gesetzt, wobei « die Feinstrukturkonstante (o &~ 1/137) ist.

Im Schwerpunktsystem annihilieren das Elektron und Positron unter Aussen-
dung von zwei entgegengesetzten y-Quanten mit einer Energie von jeweils 511
keV. Beim Transformieren in das Laborsystem ist der Impuls des Elektron-
Positron-Paares zu berticksichtigen. Den Impuls des thermalisierten Positrons
(E; =~ 0,04 eV) kann man bei Raumtemperatur gegeniiber Elektronenimpuls
(E_ ~ 1-10 V) vernachléssigen. Wird der Elektronenimpuls im Laborsystem
in seine Komponenten zerlegt, so bewirkt der longitudinale Impuls des Elek-
trons py, eine Dopplerverschiebung der 511 keV-Linie um AE = +ppc/2. Der
Transversalimpuls stort hingegen die Winkelkorrelation und fithrt zu einer
Abweichung von 180° um A© = pr/mgc (sieche Abb. 2.14) [DeB49].

Fiir ein thermalisiertes Positron und ein Elektron der kinetischen Energie 10
eV (pL = 6,3 - 1073 mgc) ergibt sich aufgrund des longitudinalen Impulses py,
eine y-Quantenenergie von ca. 1,6 keV. Germaniumdetektoren mit Energie-
auflosungen von ca. 1,2 keV bei 511 keV konnen diese Dopplerverbreiterung
nachweisen [Haa03].



Kapitel 3

Experimentelle Grundlagen

3.1 Untersuchte Materialen

Im Rahmen dieser Arbeit wurden zwei Aluminiumlegierungen der in Ab-
schnitt 2.3 vorgestellten AlCu und AlMgSi Systeme untersucht. Die binére
AlCu Legierung enthélt 4 Gew.-% Kupfer (AlCuy) und entspricht damit
grob dem Kupfergehalt der technischen AA2024 Legierung. Die ternére AIMg-
Si Legierung besitzt die Zusammensetzung AlMg; (Sip s mit einem Gewichts-
anteil von jeweils einem Prozent Silizium und Magnesium.

3.2 Gerate

Zur Untersuchung und Identifizierung der #- und (-Phase in den in dieser
Arbeit untersuchten Legierungen wurden verschiedene Geréte und Appara-
turen verwendet. Die Funktionsweise dieser Geréte soll im Folgenden néher
beschrieben werden.

3.2.1 Rasterelektronenmikroskopie und EDX

In einem Rasterelektronenmikroskop (REM) wird mittels einer ,Elektronen-
kanone* (Glithkathode) ein Elektronenstrahl, die sogenannten Primérelek-
tronen, erzeugt, der von einem elektromagnetischen Linsensystem gebiindelt
und mit einer Energie im Bereich von typischerweise 8 bis 30 keV auf die
zu untersuchende Probe gefiihrt wird. Die Wechselwirkung des feinfokussier-
ten Elektronenstrahls (Durchmesser iiblicherweise kleiner als 50 nm) mit der
Probenoberfliche wird dann zur Erzeugung eines Bildes von der Probeno-
berfliche genutzt.

Wahrend der Abrasterung der Probe durch die Primérelektronen kommt es
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zu verschiedenen Prozessen, die jeweils zu unterschiedlichen Bildgebungs-
verfahren verwendet werden kénnen. Durch den Primérstrahl aus der Probe
herausgeschlagene Sekundarelektronen konnen in einem Sekundérelektronen-
analysator detektiert und zur Bildgebung verwendet werden, da die Energie
dieser Elektronen (typischerweise im eV Bereich) typisch fiir das abgeras-
terte Material ist. Auch die Neigung der Probenflichen zum entsprechenden
Detektor beeinflusst das aus Sekundarelektronen generierte Abbild. Auch
zuriickgestreute Elektronen konnen zur Bildgebung eingesetzt werden. Thre
Energie liegt iiblicherweise im keV Bereich. Die Intensitéit dieses Signals ist
hauptséchlich von der Ordnungszahl des Materials abhingig.

Die Analyse der durch den Elektronenbeschuss induzierten Fluoreszenzstrah-
lung wird als EDX (Energy Dispersive X-Ray Analysis) bezeichnet. Dabei
werden die fiir jedes Element charakteristischen Fluoreszenzlinien detektiert
und aus den jeweiligen Intensititen, die Elementverteilung der Probe be-
stimmt. Mit anderen Worten dienen also die mit K., Kg, Ly, - - - gekenzeich-
neten atomaren Rontgeniibergénge zur Charakterisierung der Probe. Die Ab-
rasterung einer Probe im EDX Modus erlaubt die Erstellung von elements-
pezifischen Landkarten“, das sogenannte EDX Mapping. In derartigen Ab-
bildungen ist die Verteilung eines spezifischen Elements als Helligkeitswert
kodiert.

Auch der zur Fluoreszenz in Konkurrenz stehende Auger-Prozess kann zur
elementsensitiven Analyse in Rasterelektronenmikroskopen eingesetzt wer-
den.

3.2.2 Die Bonner-Positronen-Mikrosonde (BPM)

Die Positronenmikrosonde ermoglicht ortsaufgeloste Messungen der Dopp-
lerverbreiterung der Annihilationsstrahlung. Diese Messungen finden mittels
eines langsamen Positronenstrahls im Mikrometerbereich statt. Die Bonner-
Positronen-Mikrosonde (BPM), deren Aufbau in Abbildung 3.1 dargestellt
ist, besteht im Wesentlichen aus einem Raster-Elektronen-Mikroskop (REM)
und einer Positronenquelle mit kleinem Phasenraum. Als Positronenquelle
dient hierbei ??Na, dessen Zerfallsschema in Kapitel 2.4 erlautert und in der
Abbildung 2.10 dargestellt ist. Als radioaktive Quelle besitzt 22Na ein konti-
nuierliches Spektrum. Daher sind die beim 31-Zerfall emittierten Positronen
nicht Teilchen identischer Energie. Fiir eine Strahlfithrung mit Positronen
miissen aber Teilchen identischer Energie vorliegen. Daher wird ein Modera-
tor verwendet, um die Positronen auf nahezu identische Energien zu bringen
und eine genaue Strahlfilhrung im magnetischen und elektrischen Feld rea-
lisieren zu koénnen. Hierzu nutzt man die negative Austrittsarbeit ¢, fiir
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Abbildung 3.1: Bonner-Positronen-Mikrosonde (BPM). Die Teilchenstrahlen von
Positronen und Elektronen werden jeweils von einer Kondensorlinse auf die Ein-
gangsebene des magnetischen Prismas fokussiert und von demselben magnetischen
Feld auf die REM-Achse abgebildet. Zur Strahlfiihrung der beschleunigten Positro-
nen stehen Strahljustiersysteme (SJS) zur Verfiigung. Der Kondensorzoom und die
Objektivlinse fokussieren den Strahl auf die Probe und ein direkt unter der Pro-
benkammer aufierhalb des Vakuums positionierter Germaniumdetektor detektiert
schliefslich die Annihilationsstrahlung, nach [Haa03].

Positronen an der Oberflache. Diese setzt sich aus dem chemischen Potential
w4 und der Dipolbarriere D zusammen.

o =—D—py (3.1)

o =+D — pu_ (3.2)

Die Dipolbarriere charakterisiert die Verbreiterung der Teilchenverteilung ins
Vakuum, wahrend das chemische Potential die Abstofung bzw. Anziehung
durch Atomkerne und Elektronenhiillen beriicksichtigt. Aufgrund der entge-
gengesetzten Ladung wirkt die Dipolbarriere fiir Elektronen anziehend und
fiir Positronen abstossend. Daraus ergibt sich fiir Positronen in den meisten
Materialien ein Austrittspotential ¢, nahe Null und fiir einige kleiner Null
[Sch88]. Positronen, die zur Oberfldche diffundieren, erfahren die nach aufsen



56 KAPITEL 3. EXPERIMENTELLE GRUNDLAGEN

gerichtete Kraft der Dipolbarriere und werden nahezu mit der selben Energie
von wenigen eV senkrecht aus der Oberfléche emittiert. Anschliefend kénnen
diese dann mit elektrischen und magnetischen Feldern abgesaugt, gebiindelt
und auf die gewiinschte Bahn beschleunigt werden |[Zam02|. Moderatoren
ermoglichen die Erhohung der Intensitiat von Positronen einer bestimmten
Energie. Die Positronen, die beispielsweise mit Wolfram moderiert werden,
besitzen eine Energie von 2,6 ¢V mit einer Unschérfe von 75 meV [Fis86].
Zwischen Positronen- und Elektronenquelle befindet sich ein magnetisches
Prisma. Moderierte Positronen werden von einem Zwischenpotential abge-
saugt. Der Moderator und die ??Na-Quelle liegen auf einer positiven Hoch-
spannung, und das Beschleunigungspotential kann bis zu 30 kV eingestellt
werden. Die Positronen werden dann zu einer auf Erdpotential liegenden
Elektrode hin beschleunigt. Mittels Kondensorlinse und Strahljustiersyste-
men wird der Positronenstrahl geformt, verkleinert und auf die Eingangsebe-
ne des magnetischen Prismas fokussiert. Da sich Positron und Elektron nur
durch das umgekehrte Vorzeichen der Ladung unterscheiden, werden nun bei-
de Teilchen um 90° umgelenkt und in die REM-Achse geleitet. Der Strahl
wird durch den Kondensorzoom in der REM-Séaule weiter verkleinert und
durch die Objektivlinse schliefslich auf die Probe fokussiert.

Im Positronenbetrieb kann die Probe unter dem Strahl mittels eines auto-
matisierten Zwei-Achsen-Motortisches bewegt und jeder beliebige Ort auf
der Probe in den Strahl gefahren werden. Hierbei lédsst sich der Tisch mit
einer Genauigkeit von Ax = Ay = 1 ym steuern. Um Linsenfehler hoherer
Ordnung auszuschlieffen, wird der Positronenstrahl nicht analog zum Elek-
tronenstrahl gerastert, sondern stattdessen wird die Probe unter dem Strahl
verfahren.

Das Energiespektrum der Annihilationsquanten wird von einem Germani-
umdetektor aufgenommen. Dieser befindet sich direkt unter der Probe und
besitzt bei der 478 keV Linie von "Be eine Auflésung von ca. 1,25 keV. Im
Schnitt wird jedes neunte, in der Probe annihilierte Positron vom Detektor
nachgewiesen [Haa03, Gre97|.

3.2.3 ,Positronentopf* mit einem Ge-Detektor (HMA)

Die Messungen der Dopplerverbreiterung wurden im sogenannten ,Positro-
nentopf” durchgefithrt. Hierbei handelt es sich um einen Vakuumrezipien-
ten mit einem Durchmesser von 40 cm und einer Hohe von 25 cm (Abb.
3.2). Die Proben werden im ,Positronentopf* in der Mitte des Bodens plat-
ziert. Die Positronenquelle wird gewohnlich direkt auf die Probe gelegt. Als
Positronenquelle wurde ®®*Ge verwendet, da dieses Isotop nur in geringem
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Mafe storende hochenergetische Quanten (stérkste 7-Linie bei 1077,3 keV
mit vernachlissigharem 3 % Beitrag zum Gesamtzerfall) emittiert und da-
mit die Voraussetzung zur Anwendung der HMA (siehe unten) erlaubt. Die

Vakuumrezipient

Quelle

r-_l/ Probe
17 Ge-Detektor
Vorverstérker .‘ Stabilizer ‘
! l
Hauptverstérker }—»| ADC |

MCA/PC

Abbildung 3.2: Positronentopf und die Beschaltung des Germaniumdetektors.
Die Messungen der Dopplerverbreiterung erfolgen im Positronentopf. Hierbei han-
delt es sich um einen grofen Vakuumrezipienten mit einem Durchmesser von 40
cm und einer Hoéhe von 25 cm. Aufgrund dieses Aufbaus reicht eine Probe zur
storungsfreien Messung der Dopplerverbreiterung. Die Amplitudensignale des mit
fliissigem Stikstoff (in blau dargestellt) gekiihlten Germaniumdetektors werden ver-
starkt, digitalisiert und von einem MCA zu einem Energiespektrum aufbereitet und
gespeichert.

Annihilationsstrahlung der Positronen wird auch hier mit nur einem einzigen
Germanium-Detektor gemessen. Die in den unteren Halbraum emittierten
Positronen gelangen vollstandig in die Probe. Die in den oberen Halbraum
emittierten Positronen zerstrahlen dann in der Wand oder im Deckel des Top-
fes. Der Raumwinkelanteil des Detektors liegt fiir die hierbei entstehenden
~v-Quanten unter 2 % [Zam02|. Die Starke der Untergrundsignale der An-
nihilationsquanten aus Zerstrahlung an den Wéanden des Topfes tragen mit
nur 0,15 % zu einem Spektrum bei und konnen daher vernachlassigt werden
[Haa06]. Man ist damit von der sonst iiblichen Notwendigkeit befreit, eine
zweite, identische Probe und mit dieser eine Sandwich-Geometrie von Quelle
und Proben anfertigen zu miissen.

Beansprucht die Aufnahme eines Spektrum relativ lange Messzeit, da z.B.
fiir die HMA! eine relativ hohe Statistik im Photopeak (mindestens 40 - 106
Ereignisse) notwendig ist, so ist es notwendig, Elektronik und Messdaten an
mehreren Stellen zu stabilisieren.

Um die Energieauflosung des Detektors zu tiberwachen und kurzzeitige Schwan-

'High Momentum Analysis
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kungen der Elektronik auszugleichen, wird wahrend der Messung der Anni-
hilationsstrahlung gleichzeitig eine Referenzmessung aufgenommen, indem
eine "Be Monitorlinie bei 477,6 keV immer mit detektiert wird. Zusitzlich
wird diese Linie von einem Stabilizer ausgewertet, der kurzfristige Schwan-
kungen der Elektronik iiber Nachregelung des Verstarkungsfaktors im ADC
ausgleichen kann. Die durch Schwankungen der Umgebungstemperatur be-
dingten, langfristigen Instabilitdten der Elektronik werden korrigiert, indem
alle 10 Minuten Daten zwischengespeichert und nachtréglich driftkorrigiert
werden. Durch die Verwendung nur eines einzigen Germaniumdetektor, sind
zusétzliche Korrekturen zum Zugriff auf den Hochimpulsteil notwendig. Wird
das Spektrum mit nur einem einzigen Detektor aufgenommen, werden samt-
lich eingehende Signale ungefiltert registriert. Dies fiihrt zu einem erhoh-
ten Untergrund, zu dem verschiedene Komponenten beitragen und der im
Hochimpulsanteil nicht vernachlissigt werden kann. Im Folgenden sollen die
verschiedenen Komponenten vorgestellt werden. Das untersuchte Annihilati-
onssignal liefert einen Hauptteil des Spektrums. Der Hauptbeitrag zu der
Verbreiterung des 511 keV «-Peaks wird durch die intrinsische Auflésungs-
funktion des Germaniumdetektors geleistet. Diese besteht gewohnlich aus ei-
ner Gausskurve mit endlicher Breite, die sowohl durch elektronische wie auch
detektoreigene Schwankungen verursacht wird. Die gesamte Annihilationsli-
nie im Photopeak besteht dann aus der Dopplerverbreiterung der Elektron-
Positron-Annihilation und dem durch Detektor und Elektronik erzeugten
Rauschen. Zusétzlich fiihrt Kleinwinkelcomptonstreuung, bei der geringfii-
gig Energie iibertragen wird und das Elektron nur einen vom Streuwinkel
abhéngigen Anteil der Energie erhélt, zu einer bei 511 keV endenden, stu-
fenformigen Komponente. Unvollstandige Ladungssammlung sowie Pile-Up
Effekte [Leo92| fithren auferdem dazu, dass im gemessenen Spektrum die
Gausskurve an beiden Flanken je einen exponentiellen Ausléaufer erhélt. Zu-
satzlich tragen auch noch weitere hochenergetische Quanten zu einem annéa-
hernd konstanten Untergrund im Bereich um 511 keV bei [Hel82]. Um aus
der Annihilationsstrahlung Informationen iiber den Elektronenimpuls bei 511
keV zu erhalten, muss der Untergrund in der Umgebung des Photopeaks ge-
nau abgezogen werden. Hierbei wird Peak und Untergrund als eine Funktion
der Energie P(E) beschrieben. Diese ldsst sich mit dem Ubergang von der
Energie in die neue Variable u(E) iibersichtlicher darstellen.

w(E) =2-vVIn2(E — Ey) /o (3.3)

Dabei bedeutet Ey das Zentrum und das o die Halbwertsbreite (FWHM)
der Gausskurve. Schliefslich lassen sich die oben diskutierten Effekte mit der
neuen Variable u(E) mathematisch in einer Formel fassen und als Funktion
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von P(u) mit neun Parametern darstellen.

P(u)=

ag - exp(—u?) +as/2- (1 — erf(u))+
ar/2 - exp (—ppu) - (1 — erf(u))+
ap/2 - exp (+pugu) - (1 + erf(u))+

Hierbei ist ag die Amplitude der Gaussfunktion, ag die Amplitude der Stu-
fenfunktion, a;, bzw. u, die Amplitude bzw. Steigung des niederenergetischen
Ausléufers, ag bzw. puy die Amplitude bzw. Steigung des hochenergetischen
Ausléufers und coder konstante Hintergrund. Dabei wurden die entsprechen-
den Anteile selbst jeweils mit der Auflosungsfunktion gefaltet. Hieraus re-
sultiert letztlich die sogenannte ,error function erf. Weitere Details hierzu
finden sich in [Haa03|. Die numerische Bestimmung obiger Parameter erfolgt
dabei mit der Methode der kleinsten Quadrate . Fiir die Analyse experimen-
teller Spektren unter dem Gesichtpunkt der oben angegebenen Formel P(u)
existiert ein M. Haaks geschriebenes Programm M SPEC, mit dessen Hilfe
die HMA genannte Prozedur durchgefiihrt werden kann. Schlieflich erhalt
man unter Verwendung dieses Ansatzes verléssliche Dopplerspektren bis zu
35 - 10™3mgc. Die verschiedenen Komponenten sind auferdem in ( Abb. 3.9)
visualisiert.
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Abbildung 3.3: Untergrundanteile bei der Hochimpulsanalyse eines Dopplerspek-
trums. Die normierte Zahlrate ist als Funktion der gemessenen Photonenenergie
aufgetragen. Dargestellt sind die Originaldaten einer tatsichlichen Messung und
einzelne Komponenten des Untergrundes sowie die korrigierte Daten nach Abzug
des Untergrundes. Die obere Kurve (schwarz) zeigt Originaldaten, also Messwer-
te mit Untergrund, die mittlere (blau) das Spektrum nach Abzug des konstanten
Hintergrundes und der Stufenfunktion. Die untere Kurve mit korrigierten Daten
(rot) ergibt sich schlieflich, wenn die Messwerte vollig vom Untergrund bereinigt
werden. In der oberen Abzisse sind zusétzlich die in den Longitudinalimpuls des

zerstrahlten Elektrons umgerechneten Werte der Photonenenergie angegeben, nach
[Haa06].



Kapitel 4

Messung und Diskussion

Man kann verschiedene Parameter der Positronenannihilation nutzen, um In-
formationen iiber das untersuchte Material zu erhalten, wie dies in Abschnitt
2.4.4 erlautert wurde. Im Rahmen dieser Diplomarbeit wurden die Methode
der Dopplerspektroskopie genutzt. Dazu wurde zunéchst ein Probenstandard
hergestellt, um einen definierten Anfangszustand zu erhalten. Die Probenpra-
paration bestand aus der Herstellung und der Warmebehandlung der Proben
und lief vor allem auf die Ziichtung der Gleichgewichtsphasen in den unter-
suchten Legierungen hinaus. Vor der Aufnahme der eigentlichen Messungen
der Dopplerverbreiterung im Topf und in der Mikrosonde sind vorbereitende
Untersuchungen zur Kontrolle der Proben durchgefiihrt und mittels Auflicht-
und Elektronenmikroskopie Bilder der Proben erstellt worden. Zum Schluss
wurden die auf Aluminium normierten, relativen Impulsverteilungen der ex-
perimentell erhaltenen Dopplerspektren mit numerisch simulierten Doppler-
spektren aus [Kor08| verglichen.

4.1 Probenpraparation

Zuerst wurden alle untersuchten Legierungsmaterialien sowie das Reinstalu-
minium (5N Al) in die gewlinschte Form gebracht, indem diese zu Platten
einer Grundflache von ca. 0,5 mal 0,8 cm und einer Dicke von ca. 0,3 cm
(fiir den Topf) bzw. 0,1 cm (fiir die Mikrosonde) geségt wurden. Anschlie-
fend wurden die so erhaltenen Proben durch Schleifen und Polieren auf die
eigentliche Messung vorbereitet.

Das Schleifen dient zur Vorbereitung auf das Polieren und sorgt dafiir, dass
die Unebenheiten auf Probenoberflichen und Verformungsschichten abgear-
beitet werden. Der Schleifvorgang wird in mehreren Schritten ausgefiihrt.
Hierbei werden Schleifpapiere grober bis sehr feiner Koérnung verwendet.

61
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Beim Schleifvorgang sollte eine zu starke Erwdrmung der Probe vermieden
werden, da es sonst hierdurch zu Beeinflussungen in der Schliffebene kommt.
Es wurde daher nass geschliffen und Wasser diente hierbei als Schmiermit-
tel. Beim Wechsel des Schleifpapiers wurde die Schleifrichtung jeweils um
90° gedreht, um dadurch eine verbesserte Abtragung erzielen und eventuelle
Kratzer aus der vorigen Schleifstufe beseitigen zu kénnen. Zwischen den ver-
schiedenen Schleifstufen wurden die Proben im Ultraschallbad mit Ethanol
gereinigt, damit die Schleifmittelreste aus der Vorstufe weitere Praparation
nicht zusétzlich erschweren. Die Proben wurden dazu mit 800er (22), 1200er
(14), 2400er (7) und 4000er (4) Schleifpapier geschliffen, wobei die Angaben
in Klammern die Kérnung der Schleifpapiere mit mittlerem Korndurchmes-
ser in yum angeben®. Die Parameter Kraft und Zeit zum Schleifen wurden
bei der Praparation den jeweiligen Materialien und den Probengeometrien
angepasst.

Die bis zur feinsten Kérnung geschliffenen Proben wurden anschlieftend noch
poliert, um die durch das Schleifen hervorgerufenen Unebenheiten abzutra-
gen. Als Poliermittel wurden Diamantsuspensionen mit Korngrofsen 3 pm
bzw. 1 pm eingesetzt. Nach dem Polieren wurden die Proben griindlich ge-
reinigt, damit zuriickgebliebene Reste der Probenpréiparation die Probenaus-
wertung oder das eventuell anschlieRende Atzen nicht empfindlich stéren.

Vor den Messungen wurden die Proben AIMg; ¢Sigg bzw. AlCuy eine Stun-
de bei 560 °C bzw. bei 495 °C lésungsgegliiht. Anschliefsend wurden beide
mit einer Abkiihlgeschwindigkeit kleiner als 0,5 °C pro Minute auf 350 °C
abgekiihlt und bei dieser Temperatur fiir ca. 48 Stunden ausgelagert, damit
sich die Gleichgewichtsphasen MgySi (8-Phase) bzw. Al,Cu (©-Phase) aus-
scheiden konnten.

Die thermischen Behandlungen erfolgten stets in einem Ofen unter Hochva-
kuum.

Wiéhrend auf ein Polieren mit Diamanten bei Messungen im Topf verzichtet
werden konnte, da sich die Annihilationsereignisse hierbei hauptséchlich in
einem Volumen unter der Probenoberfliche abspielen und kein Unterschied
zwischen geschliffenen und polierten Oberflachen beobachtet wird, machten
die Beobachtungen mittels Auflicht- und Elektronenmikroskops sowie die Un-
tersuchungen in der Mikrosonde zumeist eine sorgféltigere Probenpraparati-
on erforderlich. Da die Annihilationsereignisse in der Mikrosonde nahezu aus
einer oberflichennahen Schicht stammen und die Beobachtungen beim Auf-
lichtmikroskop auschlieflich im reflektierten Licht erfolgen, wurden Proben

'Die Kérnung bei Schleifpapieren wird durch die Grid- oder Meshzahl angegeben. Diese
kennzeichnet den Wert der Anzahl Maschen pro Quadratzoll eines Siebes mit dem die
Schleifkérner ausgesiebt werden.
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mit relieffrei polierten Oberflichen vorausgesetzt. Die durch das Polieren mit
Diamanten verursachte plastische Deformation und die so in die Probe ein-
gebrachten Defekte wurden durch die eben beschriebene Thermobehandlung
entfernt.

4.2 Vorbereitende Untersuchungen

Proben, die die oben beschriebene Warmebehandlung durchlaufen haben,
wurden zunéchst mit einem Auflichtmikroskop untersucht. Versuche die me-
tallographische Beobachtung der Mikrostruktur durch verschiedene Atzungen
zu verbessern [Sch91| erwiesen sich fiir beide Legierungen letztlich als eher
unergiebig. Lediglich eine Vorétzung mit einer Natriumhydroxidlosung (10 g
NaOH pro 100 cm?® H,0, 30 s bei 20 °C) verbesserte den optischen Kontrast
zwischen der Al-Matrix und der ©-Auscheidung deutlich. Hierbei wurde das
weifslich bis rosa erscheinende Al,Cu erkennbar dunkel angefiarbt (Abb. 4.1).
An dieser Stelle sei jedoch auch darauf hingewiesen, dass die weiteren, nicht

Abbildung 4.1: Auflichtmikroskopisches Bild der Probe AlCuyg. Nur der in der
rechten Bildhalfte dargestellte Bereich der zuvor wirmebehandelten und polierten
AlCuy - Legierung wurde mit Natronlauge gedtzt. ©-Ausscheidungen erscheinen
nadelig oder plattenférmig sowie weif bis rosa gefirbt (nach Atzung mi NaOH
schwarz, siehe rechten Bildteil). ©-Ausscheidungen weisen eine Dicke in der Gré-
fsenordnung von ca. 3-15 pm auf. Ein kleiner Skalenteil des im Bild abgebildeten
Okularmafstabes entspricht 1 pm.

optischen Untersuchungen stets an ungeétzten Bereichen der Proben durch-
gefiithrt wurden.
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Die Verbindung Mg,Si, die wegen ihres charakteristisch-verzweigten Auftre-
tens in der Literatur auch als ,chinesenschrift bezeichnet wird [Sch91|, weist
eine hellblaue Eigenfarbe im ungedtzten Zustand auf und lauft beim Polieren
dunkelblau oder bunt an (Abb. 4.2). Zusitzliche Atzungen brachten fiir diese
Legierung deshalb keinerlei Verbesserungen. Insgesamt léasst sich festhalten,

Abbildung 4.2: Auflichtmikroskopisches Bild von der Probe AIMg; ¢Sips. Die
komplex ausgebildeten (3-Ausscheidungen sind charakteristisch verzweigt, was auch
als ,,Chinesenschrift” bezeichnet wird. 3 ist im Hellfeld als blduliche Struktur er-
kennenbar. Die p-Teilchen sind ca. 2-4 pm breit und 10-15 pm lang. Ein kleiner
Skalenteil des mit abgebildeten Okularmafstabes entspricht 1 pm.

dass sich beide Gleichgewichtsphasen ohne zusitzliche Atzung optisch gut
nachweisen lassen, wenn auch eine NaOH Atzung fiir Al,Cu die Identifizie-
rung erleichtert.

REM-Bilder und EDX-Spektren wurden mit einem Rasterelektronenmikro-
skop der Firma JEOL des Typs JSM-6400F erstellt und erforderten aufser
einer gut polierter Oberflache im Wesentlichen keine zusétzliche Probenvor-
bereitung. Die Proben wurden zur Messung mit einem elektrisch leitenden
Untergrund, z.B. einem doppelt klebenden Graphitband, auf einem kleinen
Probenteller befestigt, um eine Aufladung der Probe zu verhindern. Der Pro-
benteller, der sich auf einem motorgesteuerten Schlitten befand, konnte in alle
drei Raumrichtungen bewegt werden. Die in Abb. 4.4 und Abb. 4.3 gezeig-
ten REM-Bilder wurden erhalten, indem die Probenoberflache mittels eines
feingebiindelten Primérelektronenstrahls abgerastert, das Signal in Grauwer-
tinformationen umgewandelt und synchron auf dem Bildschirm dargestellt
wurde. Dabei sind hier prinzipiell die selben Strukturen - © bzw. § - wie im
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Abbildung 4.3: MgsSi-Graubild. 5 ist in der Matrix topographisch erkennbar. Die
beim Abrastern der Probe aus dem Probenmaterial herausgeschlagenen Sekundar-
elektronen werden von einem Detektor angesaugt und analysiert. In dem Bild lésst
sich das charakteristisch verzweigte Auftreten der Chinesenschrift erkennen.

optischen Mikroskop deutlich erkennbar. Es ist somit klar, dass eine Orien-
tierung der Proben in der Mikrosonde mit dem enthaltenen REM moglich
ist.

Fiir jedes Element, das in der Probe AlMg; (Sips vorkommt, wurde jeweils
eine EDX-Map erstellt, indem von der Probe der zuvor markierte Bereich
der S-Phase gescannt wurde. Den in Abb. 4.5 dargestellten Bildern kann die
Verteilung der einzelnen Elemente in der Probe entnommen werden. Man er-
kennt die Anreicherungen der die 5-Phase bildenden Elemente im Ausschei-
dungsbereich sowie die entsprechende Aluminiumverarmung. Fine quantitave
Analyse ergab dabei die passende Stéchiometrie von 2:1 fiir Mg:Si.

Von der Theta-Probe wurden gewohnliche EDX-Spektren aufgenommen, nam-
lich einmal neben (Matrix) und einmal auf der Ausscheidung (Abb. 4.7 bzw.
Abb. 4.6). Die Auswertung der Rontgenspektren lieferte eine qualitative Ana-
lyse der untersuchten Probe. Hierbei konnten alle gemessenen Linien den
chemischen Elementen Aluminium und Kupfer zugeordnet werden. Erkennt-
nisse iiber die Elementverhéltnisse in der Probe konnten durch eine quanti-
tative Analyse gewonnen werden. Fiir diese Analyse wurde nach einer Unter-
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Abbildung 4.4: ©-Ausscheidung. Die taflig bis nadelig ausgebildeten Kristalli-
te der ©-Auscheidungen heben sich deutlich von der Matrix ab. Die im Vergleich
zur (3-Auscheidung (Abb. 4.3) deutlich ausgepragteren Helligkeitsunterschiede sind
auf die unterschiedliche Riickstreuung der Elemente in der Probe zuriickzufiihren.
Wiéhrend Kupfer (Z=29) als schweres Element fiir eine starke Riickstreuung sorgt
und der entsprechende Bereich hell erscheint, sind Bereiche mit leichteren Elemen-
ten hingegen dunkler abgebildet.

grundkorrektur und Peakentfaltung die sogenannte ZAF-Korrektur? berech-
net. Dies erfolgte durch einen Intensitétsvergleich der Signale untereinander
sowie mit geréteintern gespeicherten Standards. Den beiden Graphen (Abb.
4.7bzw. Abb. 4.6) entnimmt man deutlich den Unterschied zwischen Matrix
und Auscheidung hinsichtlich des Kupfergehalts. Fiir Theta wird jedoch eine
Stochiometrie von 3:1 anstatt der erwarteten 2:1 ermittelt, diese passt eher
zu den in Kapitel 2.3.1 vorgestellten, nanoskaligen ©”-Auscheidungen, die
aber nicht so grof werden kénnen. Dies wiederrum wirft offene Fragen auf
und zieht Diskussionsbedarf nach sich (siehe Kapitel 4.4).

4.3 Aufnahme der Messungen

Die Dopplerverbreiterung des Annihilationspeak wurde im ,,Positronen-Topf*
gemessen. Im Topf wurde jeweils nur eine Probe gemessen. Jede Probe wur-

27— Ordnungszahl, A= Absorption, F= Fluoreszenz
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Abbildung 4.5: EDX-Maps von der Verteilung der Elemente Aluminium, Magne-
sium und Silizium (von links nach rechts) in der Probe. Die Verteilung der Elemente
entspricht den Helligkeitswerten in den einzelnen Bildern. Offensichtlich enthélt 3
wie erwartet kein Aluminium.

de iiber einen Zeitraum von ca. 20 Stunden gemessen. Die Zéahlrate be-
trug dabei ca. 1200 Ereignisse pro Sekunde (cps) im Peak. Zur Anwen-
dung der HMA wurden im Annihilationspeak jeweils fiir beide Proben ca.
94 - 10% Ereignisse akkumuliert. Die Annihilationsquanten wurden von ei-
nem Germanium-Detektor registriert. Die Energieauflésung des verwendeten
Germanium-Detektors lag bei 1,35 keV bei einer Energie von 478 keV und
ermoglichte somit die Detektion der Dopplerverbreiterung mit geniigender
Genauigkeit. Die Signale des Germanium-Detektors wurden verstarkt und
von einem ADC digitalisiert. Die Zahlereignisse wurden iiber den MCA re-
gistriert und abgespeichert.

Die "Be-Quelle wurde in unmittelbarer Nihe der Positronenquelle auf dem
Topf Boden angebracht und diente zur Kontrolle und Stabilisierung der Elek-
tronik. Bei jeder durchgefiihrten Messung, sei es im Topf oder in der Mikro-
sonde, wurde anhand der “Be-Linie die Elektronik und die Detektorauflésung
kontrolliert und iiberwacht.

Vor Messungen in der Bonner Mikrosonde wurden die nach der oben beschrie-
benen Wirmebehandlung gebildeten Ausscheidungen von MgySi bzw. Al,Cu
durch Beobachtungen im Auflichtmikroskop identifiziert und mit kleinen Fo-
lienmarkierungen markiert. Die beiden Proben mit markierten Ausscheidun-
gen sowie die Referenzprobe wurden an einer zu diesem Zweck angefertigten
und in Abb. 4.8 dargestellten Halterung nebeneinander liegend untergebracht
und so im Probenkammer am Mikrometertisch befestigt. Der Durchmesser
des Positronenstrahls wurde stets so verringert gemacht, dass dieser immer
auf die ausgesuchte Ausscheidung passte. Die Orientierung der Proben erfolg-
te iiber das REM. Der Elektronenstrahl wurde im Elektronenmodus durch
die Scanspulen iiber die Probe gerastert.

Da im Positronenmodus nicht gerastert wird, wurde die Probe unter dem
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Abbildung 4.6: EDX-Spektrum der Theta-Ausscheidung in AlCuy . Die Signal-
intensitédt ist in Abhdngigkeit von der Energie der Réntgenquanten aufgetragen.
Das Spektrum besteht aus elementspezifischen Peaks von Aluminium und Kupfer
und einem breiten, durch Bremsstrahlung erzeugten, unspezifischen Untergrund.
Wéahrend der Peak bei 1,5 keV zum Aluminium gehért und aus iiberlagerten Li-
nien der K-Serie besteht, sind bei Kupfer neben den Linien der K-Niveaus (K,
bei 8 keV und Kg bei 8,9 keV) die nicht aufgelosten Linien der L-Serie bei 0,93
bzw. 0,95 keV zusdtzlich vorhanden. Im Vergleich zu dem von der Matrix auf-
genommenen Spektrum (Abb. 4.7) enthalten die Ausscheidungen wesentlich mehr
Kupfer-Anteile.

Positronenstrahl mit dem Mikrometertisch verfahren und der jeweils zu un-
tersuchende Bereich auf diese Weise unter den Strahl gebracht. Das Energie-
spektrum der Annihilationsquanten wurde von einem Germaniumdetektor
aufgenommen. Dieser befand sich direkt unter der Probe, besals bei 478 keV
eine Auflésung von ca. 1,25 keV und wies bei 511 keV eine Gesamtnachweis-
wahrscheinlichkeit von 0,11 fiir y-Promptquanten des Photopeaks auf. Dies
bedeutet, dass im Schnitt jedes neunte, in der Probe annihilierte Positron
nachgewiesen wurde.

Die Zahlrate betrug dabei ca. 400 bis 600 Ereignisse pro Sekunde. Jedes Ge-
samtspektrum enthielt mindestens 45 - 10° Ereignisse im Annihilationspeak,
was sozusagen das untere Limit fiir die HMA darstellt.

Der Positronenstrahldurchmesser wurde dadurch bestimmt, dass eine 5 ym
dicke Wolfram-Folie (Abb. 4.8) als diinne Fahne an der Probe aufgeklebt
wurde. Die Ausdehnung des Positronenstrahls in x- und y-Richtung wurde
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Abbildung 4.7: EDX-Spektrum von der Matrix der Probe AlCuyg. Das Spek-
trum beschreibt die Elementverteilung der Legierung in der Matrix, also einem
ausscheidungsfreien Bereich . Im Vergleich zu Abb. .6 erkennt man, dass die In-
tensitdten der Kupferlinien deutlich zuriickfallen. Dies spiegelt das Vorherrschen
des Aluminiums in der Matrix wider.

ermittelt, indem mit dem Positronenstrahl Linienscans bekannter Schritt-
weite senkrecht zu den Kanten der Fahne gemessen wurden. Trifft der Po-
sitronenstrahl dabei auf die Fahne, ergeben sich niedrigere Zahlraten, da die
Annihilationsereignisse an den vom Germaniumdetektor weiter weg befind-
lichen Orten stattfinden und dadurch viel weniger Annihilationsquanten in
den vom Detektor erfassten Raumwinkel gelangen. Hohe Zahlraten ergeben
sich hingegen, wenn der Positronenstrahl vorbei an der Fahne direkt den
Germaniumdetektor bzw. den dem Detektor viel ndher als die Probenhal-
terung liegenden Probenkammerboden trifft und dadurch mehr Annihilati-
onsquanten den Germaniumdetektor erreichen. Abhéngig vom Strahlprofil
ergibt sich somit beim Verfahren des Probenhalters ein charakteristischer
Abfall der Zahlrate im Germanium-Detektor (siche Abb.4.9). Der ungeféh-
re Strahldurchmesser ergibt sich aus der Differenz der beiden Messpunkte,
die 90 % bzw. 10 % des beschriebenen Abfalls aufweisen. Der Durchmesser
des Positronenstrahls betrug hiernach ca. 5-7 pm in x-Richtung bzw. 7,5-12
pm in y-Richtung. Diese Linienscans wurden nach jedem Probenwechsel und
nach jeder Verédnderung der Strahlfithrungssysteme durchgefiihrt.

4.4 Auswertung und Diskussion

Beide Ausscheidungen, namlich Al,Cu und Mg,Si, wurden optisch unter-
sucht. Sie lieflen sich bei einer auflichtmikroskopischen Beobachtung von der
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Abbildung 4.8: Die schematische Darstellung des aus Messing angefertigten Pro-
benhalters. Dieser wird in der Probenkammer am Mikrometertisch befestigt. Mit-
tels dieses automatisierten Zwei-Achsen-Motortisches ldsst sich jeder beliebige Ort
auf der Probe mit einer Genauigkeit von 1 pm ansteuern. Eine Wolfram-Folie als
diinne Fahne ist an der Probe aufgeklebt und dient der Bestimmung des Positro-
nenstrahldurchmessers. In die Probenhalterung sind zwei Locher angebohrt, die
jeweils von den zu messenden Proben (Probe und Al-Referenz) iiberdeckt werden,
um etwaige Kleinwinkelcomptonstreuung im Halter zu minimieren.

jeweiligen Matrix deutlich unterscheiden und eindeutig identifizieren. Diese
Unterscheidung beruhte vor allem auf dem Farbkontrast. Durch diesen konnte
die Ausscheidung in der Legierung aus der Matrix hervorgehoben betrachtet
werden. Die morphologische Ausbildung der nadel- und taflig erscheinenden
Ausscheidungsteilchen liefs sich jedoch aus Beobachtungen im Auflichtmikro-
skop nicht néher charakterisieren.

Proben wurden mit REM und EDX untersucht (vgl. Abschnitt 4.2). Beide
Phasen sind im REM gut zu erkennen, wie man dies den in Abb. 4.3 und Abb.
4.4 gezeigten Bildern entnehmen kann. Die EDX-Maps der -Phase zeigen
deutlich, dass die $-Phase ausschlieklich aus Mg und Si besteht. Die Stéchio-
metrie Mg:Si konnte damit im korrekten Verhéltnis 2:1 verifiziert werden.
Bei der ©-Probe wurden gewohnliche EDX Aufnahmen gemacht, einmal ne-
ben und einmal auf der Ausscheidung (sieche Graphen Abb. 4.6 und Abb.
4.7). Der Unterschied zwischen Matrix und Ausscheidung konnte zwar bei
den aufgenommenen Spektren deutlich erkannt werden, wie dies schon im
Abschnitt 4.2 hinsichtlich des Kupfergehalts erldutert wurde, die stochio-
metrische Ermittlung des Verhéltnisses Al:Cu lieferte jedoch nicht das er-
wartete Verhéltnis 2:1. Die ermittelte Stochiometrie von 3:1 passt eher zu
Theta’-Auscheidungen. Da aber diese in ihrer Ausdehnung nanoskalige Gré-
fsen aufweisen und die beobachteten Ausscheidungen sich im Mikrometerbe-
reich (3-15 um) bewegen, lasst sich eine Mischung aus verschiedenen Phasen,
eine ,falsche“ Thermobehandlung oder eventuell auch die Verwendung von
falschen Strahlparametern nicht ausschliefsen.



4.4. AUSWERTUNG UND DISKUSSION 71

16000 | ¥ W

14000 |-

Counts

12000 |

= Integral der 511keV Linie

10000 0 é 1‘0 1‘5 2‘0

Messpunkt
Abbildung 4.9: Zidhlratenabfall bei Linienscans tiber die Wolframfolie. Hohe Zéhl-
raten ergeben sich, wenn der Positronenstrahl vorbei an der Probenkante direkt den
Probenkammerboden trifft und dadurch mehr Annihilationsquanten den Germa-
niumdetektor erreichen. Niedrige Zihlraten ergeben sich hingegen, wenn die Po-
sitronen auf die Fahne treffen. Hierdurch gelangen weniger Annihilationsquanten
in den Detektor, da sich die Fahne weiter weg vom Detektor befindet. Der Strahl-
durchmesser ergibt sich aus der Differenz des Abstandes zwischen 90 % und 10 %
der vom Germaniumdetektor gemessenen, maximalen Zahlraten.

Volumenmessungen an beiden Probenzustdnden und ausgeheiltem Alumini-
um (Reinheit 5N) als Referenz wurden im ,Positronen-Topf* durchgefiihrt
und daraus Verhéltniskurven der Dopplerverbreiterung erstellt. Die Auswer-
tung der Spektren erfolgte dabei mit der Software M SPEC. Alle 10 Minuten
wurde ein Spektrum gespeichert und zur Auswertung mehrere Spektren drift-
korrigiert addiert, bis eine geniigende Statistik erreicht wurde. Gravierende
Schwankungen in der "Be-Monitorlinie wurden nicht festgestellt.

Diinne, polierte Proben mit markierten Ausscheidungen wurden in der BPM
untersucht. Dabei wurden jeweils die entsprechenden Ausscheidungen sowie
ein ausscheidungsfreier Bereich, die Matrix, und auch die Referenzprobe Alu-
minium gemessen, wie dies im Abschnitt 4.3 erlautert wurde. Die auf das aus-
geheilte Aluminium normierten Verhéltniskurven von Mg,Si-Ausscheidung
und der Matrix daneben sind in Abb. /.10 dargestellt. Aus der Messung in
der BPM ergibt sich fiir die relative Impulsverteilung von Ausscheidung und
Matrix jeweils der in der Abbildung dargestellte, deutlich unterschiedliche
Kurvenverlauf. Wahrend die Verhéltniskurve der Matrix nahezu flach und
kompatibel mit Aluminium verlduft, weist die der MgySi-Ausscheidung eine
deutliche Struktur auf. Im Gegensatz dazu weist die Messung im Positronen-
topf (siche Abb. 4.11) keine strukturellen Besonderheiten in Bezug auf reines
Aluminium auf. Die Matrix-Messung mit der Mikrosonde und die Volumen-
messung im Topf sind hingegen miteinander kompatibel. 5-Ausscheidungen
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Abbildung 4.10: Untersuchung einer einzelnen [ in der BPM. Dargestellt sind
die Verhéltniskurven von MgsSi-Ausscheidung und der Matrix daneben bzgl. ausge-
heiltem Aluminium. Der Unterschied zwischen der B-Ausscheidung und der Matrix
ist deutlich erkennbar. Wéhrend die Verhéltniskurve der Matrix nahezu flach und
kompatibel mit reinem Aluminium verlauft, weist die Kurve der $-Ausscheidung
eine signifikante Struktur auf. Eine Ausscheidung lédsst sich also als solche mit der
Methode der Dopplerspektroskopie in der Matrix identifizieren.

sind also bei einer Untersuchung mit einer radioaktiven Quelle ,unsichtbar®,
was durchaus auf ihren geringen Volumenanteil zuriickzufiithren sein diirfte.
Mit dem Positronenstrahl hingegen lasst sich also eine Ausscheidung als sol-
che in der Matrix eindeutig identifizieren.

Vergleicht man die Verhéltniskurven der reinen Legierungselemente Ma-
gnesium und Silizium (Abb. 4.12) mit dem der gemessenen [-Phase (Abb.
4.11), erkennt man zwar den Einfluss von Mg und Si auf den Kurvenlauf der
B-Phase, aber dieser kommt nicht in Form einer stochiometrischen Superpo-
sition von reinem Mg und Si zum Ausdruck. Dies ist darauf zuriickzufiihren,
dass 3 eine chemische Verbindung mit einer nicht reinmetallischen Bindung
ist und dadurch Elektronen und somit auch die Impulsverteilungen neu kon-
figuriert werden. Festzuhalten bleibt damit, dass mit einem Positronenstrahl
einzelne [-Ausscheidungen nachweisbar und messbar sind, wihrend die Vo-
lumenmessungen zeigen, dass diese Ausscheidungen dort im Wesentlichen
nicht detektierbar sind. Lediglich kleinste Einfliisse der Legierungselemente
sind eventuell diskutierbar. Auch die Abwesenheit eines Leerstellensignals ist
aufgrund der Thermobehandlung (langsames Abkiihlen) versténdlich.

Eine Fortfithrung der Interpretation mit Hilfe von numerischen Simulations-
rechnungen |[Kor08| ldsst schlieflich eine Zuordnung der Messkurve zu einer
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Abbildung 4.11: Vergleich von Messungen der 3 enthaltenden Proben in Topf
und BPM. Der Kurvenverlauf der im Topf durchgefiihrten B-Messung mit %8Ge-
Quelle dhnelt fast dem, der bei der Messung mit dem Positronenstrahl in BPM
fiir die Matrix erhalten wurde (sieche Abb. 4.10). Die Messung mit 8Ge-Quelle
ldsst also im Gegensatz zu der mit einem Positronenstrahl keine Unterscheidung
zwischen Ausscheidung und Matrix zu.

leerstellenfreien Ausscheidung zu (vgl. Abb. 4.13) zu. Da das Simulationsmo-
dell nur im Niedrigimpulsteil Schwachstellen hat, die Rechnungen jedoch im
Hochimpulsteil verlédssliche Werte generieren, ist die Zuordnung hier gerecht-
fertigt. Die eben angesprochenen Schwachstellen sind dabei auf die durch-
gefiihrte, atomare Superposition zuriickzufiihren, welche Umkonfigurationen
aufgrund von Bindungen génzlich unberiicksichtigt ldsst. Dennoch ist be-
merkenswert, dass der Kurvenverlauf doch tendenziell richtig wiedergegeben
wird, wenn auch die Intensitdt deutlich iiberschitzt wird (vgl. Abb. 4.13).
Es lédsst sich somit schlussfolgern, dass  hier als leerstellenfreie Ausschei-
dung gewachsen ist (der komplette Positroneneinfang in die Ausscheidung
ist durch den kleinen Strahldurchmesser gewéhrleistet).

Analog zu der Untersuchung der [-Phase wurde auch die ©-Phase gemes-
sen. Dazu wurden Dopplerspektren mit dem Positronenstrahl in der BPM
und einer ®Ge-Quelle im Topf aufgenommen (sieche Abb. 4.14). Wihrend
die Messung mit dem Positronenstrahl die ©-Ausscheidung von der Matrix
unterscheiden kann, liefert die Quellmessung keine signifikanten Strukturen
(vgl. 4.14).

Vergleicht man den gemessenen Kurvenverlauf mit einigen Simulationsrech-
nungen verschiedener AlCu Strukturen [Kor08|, so stellt man fest, dass kein
berechnetes Dopplerspektrum passt (siehe Abb. 4.15). Insbesondere ist keine
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Abbildung 4.12: Relative Impulsverteilung der reinen Elemente Mg, Si und Cu.
Alle Elemente sind auf Reinstaluminium normiert. Kupfer ist auf der rechten Ordi-
nate skaliert und weist im Bereich von 10 - 1073 mec (= 513, 5 keV) einen iiberaus
starken Anstieg auf. Dieses Phdnomen ist auf die 3d-Elektronen zuriickzufiihren,
die bei keinem der anderen untersuchten Legierungs-Elemente vorhanden sind.

Rechnung zu © mit der Messung vetréglich, was ein weiterer Hinweis dar-
auf ist, dass durch die Thermobehandlung keine ©-Ausscheidung generiert
wurde. Wie oben erwahnt, passt die ermittelte Stéchiometrie von 3:1 eher zu
den nanoskalig dimensionierten ©”-Auscheidungen, diese konnen aber nicht
so grok werden, daher scheint es am wahrscheinlichsten zu sein, dass die
durchgefiithrte Thermobehandlung nicht korrekt war.
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Abbildung 4.13: Dopplerspektrum der mit einem Positronenstrahl gemessenen 3-
Phase im Vergleich zu simuliertem Wert einer 8-Phase. Der Vergleich ldsst im Hoch-
impulsbereich (10 - 1072 mec und 24 - 1073 mec) eine Ahnlichkeit zwischen Messung
und Simulation zur -Phase ohne Leerstellen erkennnen. Im Bereich unterhalb von
10 - 10~ 3 mec sieht man einen deutlichen Unterschied zwischen den Verldufen der
simulierten und gemessenen Dopplerspektren. Dieser Unterschied ist vor allem auf
die atomare Superposition zuriickzufiihren, die die Valenzelektronen in der Simu-
lation schlecht beschreibt.
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Abbildung 4.14: Vergleich der ©-Untersuchungen in Topf und BPM. Auch hier
sind die Unterschiede zwischen © und Matrix mehr als deutlich. Die Werte aus der
hier nicht dargestellten Messung der Matrix mit dem Positronenstrahl weisen eine
der Quellmessung mit Ge entsprechende Verteilung auf. Die Messungen in BPM
zeigen also deutlich, dass fiir die Auflésung kleiner Strukturen keine Quellmessun-
gen verwendet werden kénnen.
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Abbildung 4.15: Simulierte Dopplerspektren verschiedener Strukturen des Al-
Cu Systems im Vergleich zu der mit dem Positronenstrahl gemessenen ©-Phase.
Hierbei weicht der gemessene Kurvenverlauf erheblich von dem berechneten ab.



Kapitel 5

Zusammenfassung

In dieser Arbeit wurden die als ©- bzw. $-Phase vorliegenden Einzelausschei-
dungen in Aluminiumlegierungen des A1Cu bzw. AIMgSi Systems untersucht.

Die Untersuchung der Proben umfasste dabei optische und elektronenmi-
kroskopische Methoden sowie die Methoden der Rontgenfluoreszenzanalyse
(EDX) sowie der Positronen-Annihilations-Spektroskopie (PAS). Vor den ei-
gentliche Untersuchungen wurden Probenstandards hergestellt, indem aus
den Ausgangsmaterialien Proben gefertigt und in diesen die Ausscheidungen
zu Gleichgewichtsphasen geziichtet wurden.

Bei der auflicht- und elektronenmikroskopischen Untersuchung prasentierten
sich die in der Matrix eingebetteten Ausscheidungen mit ihren morphologi-
schen Merkmalen, namlich im Falle der -Phase als sogenannte Chinesen-
schrift mit ihrem charakteristisch verzweigten Auftreten und im Falle der ©-
Phase als nadelférmig ausgebildete Kristallite. Die EDX Analyse der AlCu
Probe ergab zwar eine signifikante Anreicherung an Kupfer in der Ausschei-
dung im Vergleich zur Matrix, jedoch blieb bei einer quantitativen Analyse
der Spektren das erwartete Al:Cu Verhéltnis von 2:1 aus. Es handelte sich
wahrscheinlich also nicht um ©-Ausscheidungen. Aus den fiir die AIMgSi
Legierung angefertigten EDX Maps ging hervor, dass die Ausscheidungen
ausschlieflich aus Mg und Si bestanden und kein Aluminium enthielten. Die
quantitative Analyse ergab ein Mg:Si Verhéltnis von 2:1, also das korrekte
Verhiltnis fiir 5. Die Messungen im ,,Positronen-Topf* zeigten, dass Ausschei-
dungen bei diesen Volumenmessungen stets ,unsichtbar” bleiben. Bei Mes-
sungen in der Mikrosonde mit einem Positronenstrahl konnte gezeigt werden,
dass das Positronensignal einer einzelnen Ausscheidung eine mehr als signi-
fikante Abweichung von der entsprechenden Matrixmessung zeigt, und dass
sich die Ausscheidung somit als solche identifizieren lasst. Unter Verwendung
von numerisch berechneten Dopplerspektren konnte die Sondenmessung der

7
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p-Phase schliefslich als Signal einer leerstellenfreien Ausscheidung interpre-
tiert werden. Die entsprechende Untersuchung der Einzelauscheidung in Al-
Cu zeigte zwar den Kupfereinfluss in der Ausscheidung, lief sich jedoch mit
keiner Rechnung in Einklang bringen. Die falsche Stochiometrie der Aus-
scheidung wurde hierzu als die wahrscheinlichste Fehlerquelle ausgemacht.

In dieser Arbeit konnten damit erstmals einzelne Ausscheidungen mit Po-
sitronen experimentell erfasst und auf strukturelle Defekte hin untersucht
werden. Dariiber hinaus konnten ein methodisches Verfahren zur einfachen
Praparation und Identifikation von Ausscheidungen in Aluminium sowie die
Wichtigkeit von theoretischen Rechnungen zur Interpretation von Experi-
menten der PAS demonstriert werden. Auferdem wurde hinsichtlich des
AlMgSi Systems eine Dopplerverbreiterungsreferenz fiir die f-Phase gene-
riert. Neben Ausscheidungen von Gleichgewichtsphasen in anderen Alumi-
niumlegierungen sind dabei in Zukunft vor allem die Dispersionsphasen als
fruchtbare Forschungsgebiete denkbar.
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