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Kapitel 1
Einleitung

In den Lehrbiichern zur Physik der kondensierten Materie wird der Festkorper iiber die Struk-
tur des idealen Kristallgitters eingefiihrt. In der Realitdt sind diese Strukturen jedoch immer
durch Kristallbaufehler und Verunreinigungen gestort. Diese Gitterfehler bestimmen die me-
chanischen, elektronischen und optischen Eigenschaften der kondensierten Materie maB3geb-
lich, so dal3 der Festkorper in den meisten Féllen erst durch den gezielten Einbau von Fehlern
zum Werkstoff wird. Ein prominentes Beispiel dafiir ist der pn-Ubergang im Halbleiter, der
mittels Dotierung realisiert wird. Auch metallische Werkstoffe erhalten ihre industriell wich-
tigen Eigenschaften wie Hérte und Zéhigkeit erst durch das Zulegieren anderer Elemente. So
wird Eisen durch Hinzufiigen geringer Mengen von Kohlenstoff zum Stahl, und das im reinen
Zustand sehr weiche Aluminium erhélt seine Festigkeit durch Beimischung von Cu, Mg, Si
und weiterer Elemente. AuBBer durch chemische Verunreinigungen werden die Eigenschaften
der Werkstoffe erheblich durch geometrische Fehler im Kristallgitter bestimmt. So kann z.B.
ein und derselbe Werkstoff, je nach Versetzungskonzentration, weich und duktil oder hart und
zdh sein. Ein bekanntes Beispiel dafiir ist Schmiedeeisen, das im weichgegliihten Zustand
biegsam, im geschmiedeten Zustand hart und widerstandsfahig ist.

Im Allgemeinen befindet sich ein Werkstoff in einem, oft metastabilen, Nichtgleichgewichts-
zustand, der sich mit der Zeit diffusionsbasiert dndert. Ausscheidungsgehértete Aluminiumle-
gierungen erreichen den Zustand maximaler Harte erst nach einer Auslagerungszeit von meh-
reren Tagen. In dieser Zeit lagern sich die anféanglich auf atomarer Skala fein verteilten Legie-
rungselemente iiber einen leerstellengetriebenen Diffusionsprozell zu nanometergroBen Aus-
scheidungen zusammen, die dann die mechanischen Eigenschaften iiber die Behinderung der
Versetzungsbewegung bestimmen.

Zur Untersuchung dieser Phdnomene auf der atomaren Skala wére eine zerstorungsfreie und
effektive Fehlstellensonde mit breiter Anwendung wiinschenswert, die nicht nur geometrische
Kristallbaufehler, wie z.B. Versetzungen, Spriinge auf der Versetzungslinie (Jogs), oder Leer-
stellen nachweisen kann, sondern auch auf Fremdatome im Gitter sensitiv ist. Die Kristallpla-
stizitdt ist in diesem Zusammenhang ein ideales Verstindnisbeispiel, da hierbei sowohl geo-
metrische Defekte als auch die Legierungschemie eine Rolle spielen.

Die Plastizitit von Metallen und Legierungen wird durch die Bewegung und Multiplikation
von Versetzungen bestimmt. Im Gegensatz zu perfekten Silizium-Einkristallen sind in techni-
schen metallischen Legierungen immer Versetzungen vorhanden. Die Versetzungsdichte vari-
iert dabei um mehrere Groenordungen vom gut ausgeheilten bis zum stark deformierten Zu-
stand. Ausscheidungen einer anderen Phase, aber auch Versetzungen auf anderen Gleitsyste-
men (Waldversetzungen) bilden Hindernisse fiir die Versetzungsbewegung. Beim Passieren
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solcher Hindernisse werden weitere Versetzungen (Orowan-Prozel3, Frank-Read-Quelle), aber
auch Punktdefekte (Leerstellen und Zwischengitteratome) erzeugt. Bei Schneidvorgédngen
zwischen Versetzungen werden diese gezwungen, auf ein anderes Gleitsystem zu wechseln
(Klettern), was nur unter Emission von Punktdefekten mdglich ist. Ein weiterer sehr effekti-
ver Mechanismus zur Erzeugung von Punktdefekten ist das Jog-Dragging: Das Hinterherzie-
hen unbeweglicher Spriinge (Jogs) der Versetzungslinie aus der Gleitebene hinaus, bei der
Bewegung von Schraubenversetzungen. Durch diese Prozesse ist ein Anstieg der Verset-
zungsdichte immer von der Erzeugung von Punktdefekten begleitet.

Der direkte experimentelle Nachweis von Versetzungen ist im Transmissions-Elektronen-
mikroskop (TEM) moglich, erfordert aber eine aufwendige und zerstorende Probenpriparati-
on. Es konnen auBerdem nur kleine reprisentative Bereiche untersucht werden. Mdchte man
Informationen iiber den plastischen Zustand in bestimmten Stadien eines Zugversuchs, oder
wihrend der Ermiidung eines Bauteils erhalten, ist eine zerstorungsfreie MeBmethode notig,
die den Probenzustand nicht beeinflult und auch wihrend eines Versuchs (in-situ) MeBdaten
liefert.
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Abbildung 1.1: Prinzip der Materialuntersuchung mit Positronen am Beispiel eines Ermiidungsrisses in ei-
nem austenitischen Stahl. Im ausgeheilten Gitter (rechts oben) befindet sich das Positron delokalisiert im
Zwischengitter: Seine Wahrscheinlichkeit, mit einem kernnahen Elektron mit hohem Impuls zu zerstrahlen,
ist hoch, was in einem niedrigen S-Parameter resultiert. Der S-Parameter beschreibt die Kurvenform der
Annihilationslinie. Im Bereich der Ri3spitze (rechts unten) wird das Positron von einer Leerstelle eingefan-
gen: Die Wahrscheinlichkeit, mit einem &ufleren Valenzelektron zu zerstrahlen, das einen vergleichsweise
niedrigen Impuls besitzt, ist hoch, woraus sich ein hoher S-Parameter ergibt.

Mit Positronen als Sondenteilchen steht eine solche zerstorungsfreie Methode zur Unter-

suchung der Plastizitit zur Verfiigung, die eine sehr hohe Sensitivitit fiir Gitterfehler, wie

Leerstellen und Versetzungen besitzt. Dabei macht man sich drei wesentliche Eigenschaften

des Positrons zunutze:

1.) Das Positron diffundiert als hochbewegliches Teilchen durch das Gitter und sucht sich
somit die Gitterfehler selbst.

2.) Das Positron kann von Gitterfehlern eingefangen werden, die das Kristallgitter aufweiten,
und damit ein offenes Volumen erzeugen.

3.) Bei der Vernichtung mit einem Elektron sendet es Informationen iiber den Zerstrahlung-
sort mit der Annihilationsstrahlung zuriick ins Labor.



Die physikalische Situation auf mikroskopischer Ebene sieht dabei folgendermalen aus: als
positiv geladenes Teilchen wird das Positron im Kristallgitter von den Atomriimpfen abgesto-
Ben und hat seine hochste Aufenthaltswahrscheinlichkeit im Zwischengitter. Jegliches nicht
positiv geladenes offene Volumen bildet durch seine lokal erhdhte negative Ladung ein at-
traktives Potential fiir das Positron. Ist die Potentialtiefe grof3, verglichen mit der kinetischen
Energie des Positrons, wie es z.B. bei einer Leerstelle der Fall ist, spricht man von einer tiefen
Falle, aus der das Positron wihrend seiner Lebensdauer nicht mehr entkommen kann. Je
nachdem, ob das Positron im ungestorten Zwischengitter oder in einer Positronenfalle (z.B.
einer atomare Leerstelle) zerstrahlt, sieht es eine unterschiedliche elektronische Umgebung,
insbesondere eine unterschiedliche Elektronendichte und Elektronenimpulsverteilung. Der
longitudinale Anteil des Elektronenimpulses trigt zur Gesamtenergie des annihilierenden
Elektron-Positron Paares bei, und wird im Laborsystem als Dopplerverschiebung der Annihi-
lationsstrahlung bei 511 keV nachgewiesen. Aus der Dopplerkurve 1a6t sich ein einfacher
Zahlenwert destillieren, der S-Parameter, der die von der Dopplerverschiebung verursachte
Verbreiterung der 511 keV Linie quantifiziert. Ein hoher S-Parameter steht dabei fiir eine ho-
he Konzentration an Gitterdefekten.

Versetzungen bewirken nur eine geringe Aufweitung des Kristallgitters, und damit eine bei
Raumtemperatur flache Falle, aus der das Positron eine endliche Entweichwahrscheinlichkeit
besitzt. Da aber die Konzentration von Punktdefekten, speziell von Leerstellen und Jogs, mit
der Versetzungsdichte ansteigt, kann der S-Parameter als MaB fiir die Versetzungsdichte und
damit fiir die Plastizitdt interpretiert werden.

Durch die Entwicklung von Feinfokus-Positronenstrahlen, wie der Bonner Positronen-
Mikrosonde (BPM), ist es moglich, laterale Strukturen in der Versetzungsdichte zweidimen-
sional abzubilden. Momentan erreicht die BPM eine Ortsauflosung von einem Mikrometer,
was den aktuellen Weltrekord darstellt. Mit Hilfe der Positronen-Mikroskopie konnen plasti-
sche Strukturen, wie z.B. die plastische Zone vor einem Ermiidungsrif, oder die bei der
Zerspanung im Werkstlick erzeugte Schidigung, in Form einer Falschfarben-Landkarte abge-
bildet werden.

Es ist allgemein bekannt, dal Werkstoffe unter wechselnder Belastung eine endliche Lebens-
dauer besitzen, auch wenn die Last unterhalb der jeweiligen FlieBgrenze bleibt. Die Ursache
dafiir liegt in der Akkumulation von Gitterfehlen, wie Versetzungen, Leerstellen und Zwi-
schengitteratomen, die zu einer, meist negativen, Verdnderung der Materialeigenschaften
fiihrt. Eine Messung des Anstiegs der Fehlstellendichte mit Positronen wihrend der Material-
ermiidung erlaubt eine Abschitzung der Restlebensdauer eines Werkstiicks, falls die kritische
Fehlstellendichte bekannt ist, bei der das Material versagt. Versuche an verschiedenen Legie-
rungen haben gezeigt, dall sich die Restlebensdauer eines Werkstlicks aus Messungen wih-
rend des ersten Prozents seiner Lebensdauer zuverléssig vorhersagen 1463t.

Bei den hier untersuchten Werkstoffen wurde eine einfache Proportionalitit zwischen dem
Anstieg des S-Parameters und dem Logarithmus der Lastwechselzahl gefunden. Es ist aber
unwahrscheinlich, daf dieses rein empirische Resultat allgemein auf andere Werkstofte iiber-
tragen werden kann. Daher ist ein Modell wiinschenswert, dal den Verlauf des S-Parameters
mit der Lastwechselzahl aus den Materialparametern und der Probengeometrie berechnet.
Momentan befindet sich ein granulares Modell in der Entwicklung, das die polykristalline
Struktur einer Legierung beriicksichtigt. Erste Rechnungen an einfachen Systemen zeigen be-
reits gute Ergebnisse.

Die Doppler-Verbreiterung der Annihilationsstrahlung bildet die elementspezifische Elektro-
nenimpulsdichteverteilung am Zerstrahlungsort ab. Aus einem Doppler-Spektrum kann also
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nicht nur Information iiber die Konzentration der Gitterfehler gewonnen werden, sondern
auch tiiber die chemische Umgebung einer Positronenfalle. Dieser chemische Fingerprint ist
besonders deutlich bei Zerstrahlungsereignissen mit Elektronen aus kernnahen Orbitalen, die
hohe Impulse besitzen. Auf Grund der statistischen Seltenheit solcher Ereignisse sind sie im
Spektrum von einem um bis zu drei GroBBenordungen hoheren Untergrund tiberdeckt.

Mittels Koinzidenzspektroskopie (CDBS), bei der beide Annihilationsgammas gemessen
werden, oder einer mathematischen Methode zur Beschreibung des Untergrundes (High Mo-
mentum Analysis, HMA) konnen diese Ereignisse jedoch aus dem Spektrum herausgefiltert
werden. Uber den chemischen Fingerprint konnen z.B. Leerstellen-Fremdatom-Komplexe
oder nanoskalige Ausscheidungen in Legierungen identifiziert werden.

Durch die immerzu steigende Leistung aktueller Rechner ist es inzwischen moglich, Doppler-
spektren bestimmter atomarer Konfigurationen quantenmechanisch mit ab-initio Codes zu be-
rechnen. Die Identifizierung der tatsdchlichen Konfiguration einer Ausscheidung erfolgt dann
iiber einen Vergleich der gemessenen Spektren mit den numerisch berechneten Daten einer
Reihe von angenommenen atomaren Anordnungen.



Kapitel 2
Positronen als Fehlstellensonden

Bereits 1942 entdeckten Behringer und Montgomery im Winkel-Korrelationsexperiment eine
Signatur in der Annihilationsstrahlung von Elektron und Positron, die sie auf den Beitrag des
Elektronenimpulses zum Gesamtimpuls des zerstrahlenden Paares zuriickfiihrten [1]. In den
1960er Jahren stellte sich heraus, daf sich die Existenz von Leerstellen im Metall signifikant
auf die Zerstahlungsparameter des Positrons auswirkt. So konnten MacKenzie et al. die Tem-
peraturabhingigkeit der Gleichgewichts-Leerstellenkonzentration niedrigschmelzender Metal-
le in der Winkelkorrelation [2] und in der Positronen-Lebensdauer nachweisen [3]. 1964 be-
schrieben Dektyar et al. erstmals den Einflul plastischer Deformation auf die Positronenzer-
strahlung am Beispiel von Nickel und einer Nickellegierung [4]. Dieser Effekt wurde kurz
darauf als Einfang des Positrons in das von Versetzungen und Leerstellen gebildete offene
Volumen im Gitter gedeutet [5,6]. 1969 wiesen Grosskreutz et al. die Materialermiidung am
Beispiel von Aluminium und Kupfer als Anderung in der Positronen-Lebensdauer nach [7].
Eine gute Zusammenfassung dieser friilhen Arbeiten bieten die Ubersichtsartikel [8-13]. Seit
den 1970er Jahren gilt die Positronen-Annihilations-Spektroskopie (PAS) als eine Standard-
methode zur Bestimmung der Leerstellenbildungs-Enthalpie und der Leerstellenwanderungs-
Enthalpie in Metallen (sieche Landolt-Bornstein Band 25/I11 [14] und Zitate darin), wobei die
PAS im Falle hochschmelzender Metalle [15] oder hochdotierten Halbleiter [16] die einzige
Nachweismethode fiir Leerstellen darstellt.

Fiir die Untersuchung von Defekten im Festkorper ist die positive Ladung des Positrons es-
sentiell, da es dadurch von den Kernen im Gitter abgestoflen wird. Im idealen periodischen
Gitter liegt es in einem delokalisierten Bloch-Zustand vor [17,18], widhrend es an einem De-
fekt mit vergroBerter Gitterkonstante lokalisieren kann, soweit in ihm die Dichte positiver La-
dung geringer ist als im umgebenden Gitter. In Metallen, in denen Fehlstellen prinzipiell un-
geladen sind, bildet jedes offene Volumen somit ein attraktives Potential fiir Positronen. Die
physikalischen Aussagen der PAS basieren auf der Tatsache, dal3 das Positron in solche Git-
terfehler eingefangen werden kann und daf3 sich sowohl die Elektronendichte als auch die
Elektronenimpulsverteilung in einer solchen Positronenfalle von der des idealen Gitters unter-
scheiden. Als hochbewegliches Sondenteilchen sieht das Positron wéhrend seiner Lebensdau-
er 10° bis 10" atomare Positionen. Daraus resultiert die auBerordentlich hohe Empfindlichkeit
des Positrons auf Gitterdefekte in geringsten Konzentrationen (z.B. Leerstellen: ¢y, < 10°
6/Atom). Aufgrund seiner Eigenschaften erweist sich die PAS als niitzliche experimentelle
Methode in der zerstdrungsfreien Materialuntersuchung und zum Nachweis der Plastizitit in
Metallen und Halbleitern [19,20]. Seit einigen Jahren etabliert sich die PAS auch zunehmend
im Bereich der Ingenieurswissenschaften [21 - 23].



2.1 Positronenquellen

In der Natur wurden Positronen erstmals in der Hohenstrahlung experimentell nachgewiesen
[24], wo sie durch Paarbildung in elektromagnetischen Schauern sowie durch den Zerfall so-
larer Myonen entstehen. Kiinstlich konnen Positronen iiber die Konversion hochenergetischer
Gammastrahlung durch Paarbildung oder den Zerfall protonenreicher Kerne erzeugt werden,
die bei der Bestrahlung geeigneter Targets mit beschleunigten geladenen Teilchen (p, d,
a, ...) entstehen.

Die maximale Stirke langlebiger Positronenemitter im Labormalstab ist grundsitzlich auf
einige 10 mCi sowohl durch den Aufwand an Abschirmung als auch durch den Preis der Iso-
tope beschrinkt. Sehr starke Quellen verlieren dariiber hinaus einen betrdchtlichen Anteil an
Positronen durch Selbstabsorption im groftenteils inaktiven Quellmaterial. Mit in-situ er-
zeugten kurzlebigen Quellen oder der Erzeugung von Positronen {iber die Paarbildung kann
dieser Nachteil iberwunden werden. Jedoch ist dies nur im Rahmen von GroBforschungsein-
richtungen (Forschungsreaktoren, Beschleuniger) moglich.

2.1.1 Langlebige B'-Strahler

Im Labormafstab werden iiblicherweise radioaktive Isotope als Positronenemitter eingesetzt.
In Tabelle I sind einige der géngigeren Préparate aufgefiihrt (nach [25, 26]). Das bei weitem
am hiufigsten verwendete Isotop ist **Na, da es kommerziell als Losung (**NaCl, **Na,COs)
erhéltlich ist und seine Eigenschaften nahezu ideal fiir Positronen-Lebensdauermessungen
sind: Der B-Zerfall des **Na fiihrt zur einem angeregten Zustand von *Ne (Jp = 2+), der sich
tiber die Abgabe eines prompten Gammas von 1275 keV in den Grundzustand abregt. Dieses
kann — auch bei geringer Energieauflosung der Detektoren — gut von der Vernichtungsstrah-
lung separiert werden und wird in der Lebensdauerspektroskopie als Start-Signal verwendet.
Weitere Vorteile von **Na liegen in der Endpunktsenergie des B-Spektrums bei 540 keV, was
zu einer Eindringtiefe der Positronen zwischen 10 — 100 um fiihrt, und in der Halbwertszeit
von 2.6 Jahren, die den Aufwand fiir Quellpréparation und -wechsel in moderaten Grenzen
hélt.

Tabelle I: Eigenschaften einiger Positronenemitter fiir den Laboreinsatz. " Fiir Le-
bensdauermessungen geeignet; ® Fiir Doppler-Messungen geeignet [27].

Isotop Ty, Endpunkts- ¢ /Zerfall Y @>s1 1keV)/e+
Energie [MeV] (£, [keV])
Na D 2.6y 0.545 0.9 1(1275)
“Ge/ ®Ga ™ 271d 1.89 0.88 0.03 (1077)
*Co P 71d 0.474 0.15 0.99 (811)
Byt 16d 0.696 0.5 2 (1312, 983)
“cu® 12.7d 0.653 0.18 0.005 (1346)




Bei der Doppler-Spektroskopie stellt sich das prompte Gamma von **Na jedoch als ungemein
storend heraus. Compton-Streuereignisse der 1275 keV y-Quanten fiithren zu einem deutlichen
Untergrund im Bereich um 511 keV. Form und Intensitidt des Compton-Spektrums héngen
dabei stark von der Geometrie des Aufbaus sowie weiterer Faktoren, z.B. der Abschirmung
des Detektors, ab. Hier erweist sich ®®Ge als vorteilhaft, da zu seinem y-Spektrum nur ca. 3 %
Ereignisse mit Energien hoher als 511 keV (1077.4 keV) beitragen [26,28].

%Ge erzeugt Positronen iiber einen Mutter-Tochter-ProzeB: “Ge zerfillt mit einer brauchba-
ren Halbwertszeit zu ®*Ga (100% EC, T,, = 271 d), das wiederum iiber die Emission eines Po-
sitrons zu *Zn zerfillt (90% B', 1., = 68.4 m). Bei einer Endpunktsenergie des B-Spektrums
von 1.9 MeV werden mittlere Eindringtiefen bis zu 800 um erreicht.

Nachteilig an **Ge ist seine schlechte kommerzielle Erhiltlichkeit und die aufwendige Che-
mie der Standard-Verbindung ®*GeCly, die bei Normalbedingungen gasformig ist. **Ge 14Bt
sich aber auf einfache Weise aus natlirlichem Gallium tiber eine (d, 3n) Reaktion mit be-
schleunigten Deuteronen herstellen [29]. Diese Reaktion hat ihre Schwelle bei 14.1 MeV und
der maximale Wirkungsquerschnitt von 550 mbarn wird bei 13.5 MeV oberhalb der Schwelle
erreicht [30]. Zusitzlich wird bei der Bestrahlung ®Ge mit dem dreifachen Wirkungsquer-
schnitt erzeugt [31], das aber mit einer Halbwertszeit von 11, = 39 h abklingt.

Fiir den Einsatz im Labor ist eine Festkorperquelle wiinschenswert. Als giinstiges Ausgangs-
material hat sich Galliumphosphid (GaP) herausgestellt, das als einkristalliner Wafer erhalt-
lich ist. Die Reaktionsprodukte des Phosphors (*'S: Ty, =2.58s, *°S: 1), =2.18s [32]) konnen
dabei aufgrund ihrer geringen Halbwertszeiten vernachldssigt werden. Nach der Bestrahlung
und einer angemessenen Abklingzeit fiir das “Ge liegt der Emitter in einer kontaminationssi-
cheren Form vor, so dafl keine Abdeckung der Quelle nétig ist. Weitere Details der Quellpra-
paration finden sich in [29].

Das Isotop **Co wurde hiufig als Quelle angewandt, wenn eine kurzzeitige hohe Intensitit
wichtiger war als die Langzeitstabilitit des Gesamtaufbaus. Heutzutage hat **Co gegeniiber
*?Na an Bedeutung verloren, da es auBer der hoheren Aktivitit keine signifikanten Vorteile
bietet. Zecca zufolge soll es auch nicht mehr im Handel sein [33]. Fiir die Details der Herstel-
lung von *¥Co und einen Vergleich mit ?Na siehe [34,35].

Eine Interessante Alternative zur Untersuchung von Titan-Legierungen, die in naher Zukunft
technologisch wachsende Bedeutung bekommen, bietet *V. Es 148t sich auf einfache Weise
iiber eine (p,n) Reaktion direkt in der Probe aus natiirlichem Titan am Zyklotron aktivieren
(Ethresh = 4.9 MeV, Omax = 510 mbarn [30]). Eine solche intrinsische Quelle bietet einige Vor-
teile: Erstens kann sie durch eine Bestrahlungsmaske genau positioniert und dimensioniert
werden, zweitens ist sie kontaminationssicher und eréffnet damit die Moglichkeit von in-situ
Experimenten auch in komplizierten und schlecht zugénglichen Geometrien, z.B. Ermii-
dungsversuche an einer Pleuelstange im laufenden Motor. Pleuelstangen aus der Titanlegie-
rung TiAl6V4 sind im Rennsport Standart.

2.1.2 Kurzlebige B'-Strahler durch Aktivierung

Eine Vielzahl von kurzlebigen Emittern ist durch Aktivierung mit beschleunigten Protonen,
Deuteronen oder Heliumkernen herstellbar. Tabelle II gibt einen Uberblick iiber einige in der
Forschung genutzte Reaktionen. Auf diese Weise lassen sich sehr starke Quellen herstellen,
deren Aktivitédt prinzipiell nur von Energie und Strom des Beschleunigers und der Kiihllei-
stung am Target abhingt. Auf Grund der Halbwertszeiten im Bereich von Sekunden bis Mi-
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nuten miissen die erzeugten Aktivitdten schnell auf Position vor einen Moderator gebracht
werden. Dies geschieht z.B. an der Washington State University (WSU) mit einem Graphit-
Target, das nach der Bestrahlung um 180° vor den Moderator gedreht wird (oft-line) [36,37].
Eine andere Moglichkeit besteht in einem Aufbau mit fixiertem Target, in dem die Quelle
wiéhrend der Messung laufend aktiviert wird, was auch die Verwendung sehr kurzlebiger Iso-
tope erlaubt (on-line) [38 - 41].

Tabelle II: Aktivierungsreaktionen kurzlebiger Isotope. Experimente: ® AVF Zyklotron @ RIKEN, Ni-
shina Center for Accelerator based Science, Japan [38,40,42,43,44]; ® Washington State University, Pull-
man, USA [36,37]; © Sumitomo Heavy Industries, Tokyo, Japan [39,41].

Emitter Ty, Endpunkts- Reaktion Experiment
Energie [MeV]

e 20m 1.0 “N(p,o) AVEY

PN 10m 1.2 >C(d,n) AVF®, wsu®
20 2.0s 1.7 “N(d,n) AVF®Y

"F 110m 0.64 *0(p,n) AVF®
Ne 18s 2.22 “F(p.n) AVF®
“Mg 12s 3.03 “Na(p,n) AVF®
S 4.1s 3.9 *" Al(p,n) AVF®, SHI"
»p 4.2s 4.0 *$Si(d,n) AVEF®
“Zn 38m 3.4 “Cu(p.n) AVF®

Mit einer Halbwertszeit von 110 m stellt '*F eine Ausnahme dar, da es geniigend Zeit zur ra-
diochemischen Weiterverarbeitung des Isotops nach der Bestrahlung bietet. '°F wird kom-
merziell als Marker flir die Positronen-Emissions-Tomographie (PET) hergestellt, wobei lo-
nenaustauscher zum Abscheiden des Emitters verwendet werden. Die Gruppe am
AVF/RIKEN scheidet '°F aus der wiBrigen Losung auf einen Graphittriger ab und erreicht
damit eine Isotopenausbeute bis zu 96% [42,44].

2.1.3 Konversion von y-Strahlung iiber Paarbildung

y-Strahlung mit Energien oberhalb der doppelten Ruhemasse des Elektrons (1022 keV) wech-
selwirkt mit dem starken elektromagnetischen Feld der Atomkerne eines Targets und kann so
Elektron-Positron Paare erzeugen. Besitzt das urspriingliche Photon eine Energie weit ober-
halb der Produktionsschwelle kann sich ein elektromagnetischer Schauer ausbilden, in dem
eine ganze Anzahl Paare erzeugt werden. Dies macht den Prozel3 sehr effektiv. Hochenergeti-
sche Photonen fiir Positronenquellen werden in der Anwendung iiber drei physikalische Ef-
fekte erzeugt: (1) Die Erzeugung von Bremsstrahlung {iber den Beschull von Metallen mit
hoher Kernladungszahl mit schnellen Elektronen an einem Linearbeschleuniger (LINAC); (2)
Direkt aus der Kernspaltung an einem Reaktor; (3) Uber eine (n,y) Reaktion durch Neutro-
neneinfang an einem geeignetem Target ('Cd). Die Paarbildung findet entweder im Target
selbst oder einem externen Konverter statt, wobei Positronen und Elektronen im Weiteren



elektromagnetisch getrennt werden. Es wurde auch Synchrotronstrahlung an Speicherringen
als primdre Photonenquelle vorgeschlagen [45,46], jedoch nie realisiert.

Bremsstrahlung

Positronen durch Konversion von Bremsstrahlung zu erzeugen, gehort zu den Standarttechni-
ken in der Physik der Speicherringe. Dabei wird ein hochenergetischer Elektronenstrahl (10’
— 10’ eV) auf ein gekiihltes Target mit hoher Kernladungszahl und Dichte (Ta, W, Pt) ge-
schossen. Die dabei vom Elektron erzeugte Bremsstrahlung mit Energien bis zu einigen 10
MeV wird entweder im Target selbst oder in einem externen Konverter in Elektron-Positron
Paare umgewandelt, wobei Effizienzen bis zu 0.006 Positronen pro einfallendem Elektron
gemessen wurden [47]. Bereits Ende der 1960er Jahren wurde ein Linearbeschleuniger
(LINAC) zur Erzeugung langsamer Positronen eingesetzt [48]. Heute wird der LINAC von
verschiedenen GroBforschungseinrichtungen zur Erzeugung langsamer Positronen fiir die Ma-
terialforschung verwandt. Tabelle III zeigt die Eckdaten einiger Experimente.

Tabelle I1I: Einige Experimente, die einen LINAC zur Positronenerzeugung nutzen:  National Institute
of Advanced Industrial Science and Technology, Tsukuba, Japan [49,50]; ® Argonne National Laborato-
ry, Argonne, USA [47,51,52]; ©) ELBE Positron Source, Forschungszentrum Rossendorf [53,54]; @ Law-
rence Livermore National Laboratory, Livermore, USA [55], wurde Anfang 2000 eingestellt;  High En-
ergy Research Organisation KEK, Tsukuba, Japan [56,57]; ” Beijing Electron-Positron Collider, China
[58,59]; ™" Unmoderierte Positronen; “°*) Moderierte Positronen; ) gemessen; ) projektiert.

e Energie Pulsrate e Strom/Puls Max. e'/s Experiment
[MeV] [Hz] [MA]
70 100 0.004 1x10% ™9 ENL/AIST
15 k.a. 0.2 3x10’ Sl ANL®
40 1.3x10° 1 4.5x10" Tt EPOS/ELBE
100 300 400 3x10" ¢ov) LLNL?
2000 50 48 4x10° 1oV KEK ©
1300 12.5 800" 6x10° 1w BEPC?

LINAC-Quellen sind grundséatzlich gepulst, wobei sich, bei geeigneter Pulsform und Lange,
die Pulsstruktur direkt zur Lebensdauermessung verwenden 1dft. Mit einem LINAC lassen
sich hohe primére (unmoderierte) Positronenfliisse bis zu 1x108 Positronen pro Sekunde er-
reichen [49], was einer radioaktiven Quelle von ~2.5 mCi Aktivitdt entsprache. Allerdings
werden fiir die nahe Zukunft wesentlich hohere Fliisse projektiert [47,53].
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Abbildung 2.1: Wechselwirkung von Positronen mit dem Festkorper. (1) Beim Auftreffen auf die Oberfla-
che verhilt sich das Positron wie ein gewohnliches geladenes Teilchen und 16st eine Reihe von Sekundér-
prozessen aus; (2) Nach dem Eindringen in den Festkorper gibt das Positron innerhalb kurzer Zeit seine ki-
netische Energie durch StoBprozesse ab; (3) Wihrend seiner Lebensdauer diffundiert das Positron durch
das Gitter; (4) Das Positron wird entweder in einer Fehlstelle eingefangen und annihiliert dort oder im Zwi-
schengitter.

Kernspaltung

Auch die bei der Kernspaltung direkt entstehenden Spaltungs-Gammas lassen sich als primére
Photonenquelle fiir die Paarproduktion verwenden. Der High Intensity Positron Beam
(POSH) am Forschungsreaktor HOR in Delft verwendet ein Array aus Wolframfolien direkt
am Reaktorkern sowohl zur Paarbildung als auch zur Moderation der Positronen [60,61]. Im
Anfangsstadium von POSH kam aber auch **Cu als Positronenquelle zum Einsatz, das on-line
im Reaktorkern iiber (n,y) aus “Cu aktiviert wurde [62]. Nach [61,62] erreicht POSH eine
stabile Ausbeute von 810’ moderierten Positronen pro Sekunde.

Neutroneneinfang

Bei der Erzeugung von Positronen aus thermischen Spaltneutronen macht man sich den
enormen Einfangquerschnitt von 26000 barn der Reaktion BCd(n,y)"*Cd zunutze. Im Mittel
werden dabei 2.3 Photonen mit einer Energie groBer 1.5 MeV pro Neutron abgegeben
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[25,63]. Nach der Paarproduktion erreicht man insgesamt 0.66 Positronen pro thermischem
Neutron [64]. Auf diesem hocheffektiven ProzeB basiert die Positronenquelle NEPOMUK am
Forschungsreaktor FRM-II in Garching [65], die seit 2004 im Berieb ist. Unter Verwendung
von Platin als Konverter und Moderator werden moderierte Positronenfliisse von bis zu
1x10%/s erreicht, die fiir eine Vielzahl von Experimenten zur Verfiigung stehen [66].

Intrinsische Quellen

Mit hochenergetischen Photonen lassen sich Positronen auch direkt innerhalb der Probe er-
zeugen. Da hochenergetische Gammas in Luft nur geringfiigig aufstreuen und keine Positro-
nen transportiert werden miissen, ist weder ein Vakuumaufbau noch eine Strahlfithrung nétig.
Dadurch ist diese Methode nicht auf Festkorper beschriankt. Die Messung an fliissigen hoch-
schmelzenden Metallen sollte ebenfalls moglich sein [67,68].

2.2 Wechselwirkung von Positronen mit Materie

Dringt ein Positron in Materie ein, verliert es seine gesamte kinetische Energie innerhalb ei-
nes Bruchteils seiner Lebensdauer und befindet sich danach im thermodynamischen Gleich-
gewicht mit dem Gitter. Nach der Thermalisation diffundiert das Positron durch den Festkor-
per, wobei seine Aufenthaltswahrscheinlichkeit im Zwischengitter maximal ist. Am Ende zer-
strahlt es mit einem Elektron aus seiner Umgebung. Tabelle IV faft die fiir die Wechselwir-
kung von Positronen mit Materie wesentlichen Zeitskalen zusammen. Die physikalischen
Prozesse zwischen vom Auftreffen auf die Oberfliche bis zur Zerstrahlung mit einem Elek-
tron sind in Abbildung 2.1 illustriert.

Tabelle 1V: Zeitskalen des Positrons im Festkorper (Nach [13]). Referenzen: (a) [69],
(b) [70], (c) [71], (d) [9], (e) [11], () [72].

Zeitskala [s] Ref.

Thermalisation (Fermi-Energie) ~10"° (a)
Thermalisation (*/, kT) ~3x107"? (b)
Einfang in Fehlstelle ~x107" (©)
Lebensdauer des Positrons
Zwischengitter 1-3x10™" (d)
Fehlstelle 2-4x10™"° (d,e)
Oberfldchenzustand 4-6x107"° (f)

2.2.1 Oberflacheneftekte

Beim Auftreffen auf die Oberflache verhélt sich das Positron wie ein gewdhnliches geladenes
Teilchen. So kommt es zum Einen zu Riickstreuprozessen und der Re-Emission von Positro-
nen aus den oberflichennahen Lagen, wobei sich die Energiespektren beider Prozesse tiberla-
gern [73,74]. Zum Anderen finden einer Reihe von Sekundérprozessen statt, wie z. B. Ront-
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genfluoreszenzanregung und die Emission von Auger-Elektronen [75,76]. Diese Oberfld-
chenprozesse konnen auch zur Materialuntersuchung herangezogen werden. So lassen sich
Defektstrukturen in sehr diinnen Folien {iber die Intensitéitsverteilung der auf der Folienriick-
seite re-emittierten Positronen mit mikroskopischer Auflosung beobachten. Die Bahnen der
Positronen werden dazu elektromagnetisch — vergleichbar zu einem Transmissions-Elektro-
nenmikroskop (TEM) — aufgeweitet und mit einem Fldchendetektor abgebildet [77,78]. Die
Auger-Spektroskopie mit Positronen (PAES) bei der ein Positron mit einem Elektron aus der
K-Schale annihiliert und so die Auger-Anregung ausldst bietet, verglichen mit herkommlicher
AES, ein sehr untergrundarmes Spektrum. Im Gegensatz zur Anregung mit Elektronen wird
keine kinetische Energie benétigt, um das Elektron aus der Schale zu entfernen. Es kann da-
her mit sehr niederenergetischen Positronen (10-40 eV) gearbeitet werden [79,80].

2.2.2 Energieverlust und Thermalisation

Beim Eindringen unter die Oberflache gibt das Positron seine Energie iiber eine Reihe von
inelastischen StoBprozessen mit Elektronen sowie durch Phononanregung ab. Die Prozesse,
die dabei eine Rolle spielen, sind dhnlich wie beim Elektron, jedoch mit einigen wichtigen
Unterschieden, die sich aus der umgekehrten Ladung ergeben. So ist der Wirkungsquerschnitt
fiir Bremsstrahlung durch die AbstoBung vom Kern geringer als der des Elektrons [81], wéh-
rend die inelastische Streuung an Elektronen effektiver ist [82]. Fiir weitere Details siche auch
[13]. Tabelle V zeigt eine Ubersicht iiber die wichtigsten Prozesse. Nach der Thermalisation
befindet sich das Positron im Gleichgewicht mit dem Gitter und seine kinetische Energie folgt
einer Maxwell-Boltzmann-Verteilung [83] und liegt im Mittel bei */, kT (entspricht ~40 meV
bei Raumtemperatur). Dies ist moglich, da sich unter Laborbedingungen nie mehr als ein Po-
sitron gleichzeitig in der Probe befindet. Es konnte experimentell belegt werden, dafl der An-
teil des Impulses des thermalisierten Positrons am Gesamtimpuls des zerstrahlenden Positron-
Elektron-Paares verschwindend gering ist [84].

Tabelle V: Prozesse des Energieverlusts von Positronen in Materie.

Energieverlust Energiebereich
Bremsstrahlung > 10" eV
Inelastische Elektronenstreuung 10°-10° eV
Anregung von Plasmonen 1-10' eV
Anregung von Elektron-Loch-Paaren ~1 eV
Phononische Anregungen 10° - 1eV

Die Geschwindigkeit des Energieverlusts hingt stark von der Temperatur des Festkorpers ab.
Die Thermalisation auf Raumtemperatur findet innerhalb von ~3 ps statt [85,86], bei 10 K
dauert sie schon ~40 ps, was einen betriachtlichen Teil der Positronen-Lebensdauer ausmacht.
Abbildung 2.2 zeigt das Ergebnis von numerischen Rechnungen zur Thermalisation fiir ver-
schiedene Temperaturen von Jenssen et al. [87].
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Abbildung 2.2: Mittlere kinetische Energie von Positronen nach dem Eindringen in Aluminium als Funk-
tion der Zeit fiir verschiedene Temperaturen nach Rechnungen von Jenssen et al. [87]. Unter Normalbedin-
gungen (300 K) wird das Gleichgewicht nach ~3 ps erreicht.

2.2.3 Reichweite von Positronen in Materie

Das Implantationsprofil wird durch die Streuprozesse wihrend der Thermalisation bestimmt
und 148t sich numerisch fiir monoenergetische Positronen analog zu dem von Makhov [88] fiir
Elektronen gefundenen Ansatz abschitzen [89 - 92]. Die Parameter n, m, A der Makhov-
Verteilung miissen empirisch an das jeweilige Material angepallt werden. Fiir eine tabellari-
sche Ubersicht der Parameter fiir einige Metalle siche [93,94]. Fiir die Versuchsplanung ist
Kenntnis der mittleren Eindringtiefe und der Transmission unabdingbar. Abbildung 2.3 zeigt
das Implantationsprofil fiir Eisen und Eisenwerkstoffe bei verschiedenen Energien monoener-
getischer langsamer Positronen. Mit steigender Energie dringen die Positronen tiefer ein und
die Verteilung wird unschérfer, was bedeutet, da3 die Positronen iiber ein groferes Volumen
mitteln. Bei sinkender Energie steigt die Wahrscheinlichkeit zur Riickdiffusion allerdings er-
heblich an, so dal dem Annihilationssignal Ereignisse aus oberflichennahen Zustinden bei-
gemischt sind. Gerade bei der Untersuchung der Verteilung plastischer Deformation ist dies
unerwiinscht. Energieabhéngige Untersuchungen an Eisenwerkstoffen haben gezeigt, das sich
die Zerstrahlungsparameter oberhalb von 20 keV nicht mehr wesentlich édndern (siehe z.B.
[95]). Hinzu kommt die Gefahr der Kontamination der Mef3daten durch Annihilation an Ver-
unreinigungen auf der Oberfldche oder an Oxidschichten. Fiir Plastizitdtsmessungen sollte die
Positronenenergie also grundsétzlich oberhalb von 25 keV liegen.
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Abbildung 2.3: Intensititsvereilung fiir monoenergetische Positronen in Eisen (p = 7.86 g/cm’) fiir einige
relevante Energien auf Fliche 1 normiert nach [13,93] (Makhov-Profil: n = 1.6, m = 1.9, 4 = 4.0
pgemkeV™).
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Abbildung 2.4: Energicabhingige mittlere Eindringtiefe fiir monoenergetische Positronen in einigen Ele-
menten nach [13,93]. Sie kann nur als Anhaltspunkt fiir die Tiefe gelten, aus der die Information gewonnen
wird, da die Eindringtiefe eine breite Verteilung aufweist. Am Beispiel Fe ist die Halbwertsbreite dieser
Verteilung hellblau hinterlegt
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Abbildung 2.5: Transmission von Positronen aus dem B'-Spektrum verschiedener Positronenemitter fiir
ausgewihlte Elemente. oben: *Na, unten “*Ge. Bei den meisten Experimenten ist es wichtig, daB minde-
stens 99.9% der Positronen in der Probe zerstrahlen. Um die dafiir nétige Probendicke zu ermitteln, ist ein

solches Diagramm sehr hilfreich.
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Abbildung 2.4 zeigt die mittlere Eindringtiefe Z monoenergetischer Positronen fiir einige Ele-
mente bis 30 keV. Fiir m = 1.9 liegt das Maximum der Verteilung bei 0.76z . Z ist reziprok
von der Dichte abhéngig und steigt im wesentlichen mit E”, wobei n flir viele Materialien in
der Néhe von 1.6 liegt. Die mittlere Eindringtiefe ist nur als Anhaltspunkt fiir den Endpunkt
des Energieverlusts zu verstehen, da die Makhov-Verteilung gerade bei Energien oberhalb
10 keV um einige Mikrometer verschmiert ist. Zur Verdeutlichung ist der Bereich, der ober-
halb des halben Maximums liegt, fiir Eisen in Abbildung 2.4 hellblau hinterlegt.

Das Implantationsprofil von Positronen aus dem B’-Spektrum folgt nidherungsweise einem
Exponentialgesetz [93]. Die mittlere Eindringtiefe liegt je nach Material und Isotop im Be-
reich von einigen 10 pm — 1 mm.

Bei Experimenten mit (3-Strahlern ist es wichtig, daB die Daten nicht durch Annihilationse-
reignisse aullerhalb der Probe verunreinigt werden. Die Hauptfehlerquelle liegt hier aber nicht
in der oberflichennahen Annihilation, sondern bei Positronen, die die Probe durchdringen.
Zwei recht niitzliche Diagramme zur Abschdtzung der minimalen Probendicke finden sich in
Abbildung 2.5 fiir die Emitter **Na und **Ge.

2.2.4 Diffusion

Nach dem Erreichen des thermischen Gleichgewichts diffundiert das Positron durch das Git-
ter, wobei seine Aufenthaltswahrscheinlichkeit im Zwischengitter am groften ist. Im unge-
storten Gitter kann es als Bloch-artiges Wellenpaket interpretiert werden, das iiber den Be-
reich seiner deBroglie-Wellenldnge (Ae+ = 5.2 nm (300/T)”) delokalisiert ist. Bei Raumtempe-
ratur ist Ay = 5.2 nm, was in der GroBenordnung von 20 Gitterkonstanten liegt [13]. Ein
thermalisiertes Positron sicht also ~10° atomare Positionen gleichzeitig.

Klassisch entspricht die Diffusionsbewegung des Positrons oberhalb von ~10 K einem drei-
dimensionalen Random-Walk mit einer isotropen Streuung an Phononen [93,96]. Die Diffusi-
onskonstante in Metallen liegt bei Raumtemperatur (RT) in der GréBenordnung von 10™* m?/s
[97], die mittlerer freie Wegldnge bei ~5 nm und die Anzahl der Streuereignisse bis zur Zer-
strahlung in der GréBenordnung von 10°. Daraus ergibt sich eine mittlere Diffusionsweglinge
fiir defektarme Metalle von 200 — 500 nm.

Aus der hohen Beweglichkeit des Positrons erklért sich seine enorme Empfindlichkeit fiir Git-
terfehler. Wihrend seiner Lebensdauer sieht ein einzelnes Positron 10° — 107 Gitterpositionen.
Die untere Ansprechschwelle fiir leerstellenartige Defekte liegt bei ~10°/Atom [98], wihrend
die obere Ansprechschwelle dadurch gegeben ist, dal die Wahrscheinlichkeit auf einen De-
fekt zu treffen sich 100% néhert [99]. Sie liegt in der GroBenordung von 5x10™*/Atom fiir Ein-
fachleerstellen [98,100].

2.2.5 Einfang in Defekte

Storungen im Kristallgitter, die mit einer Vergroferung des Atomabstandes einhergehen fiih-
ren zu einer lokalen Erniedrigung des von den Kernen erzeugten elektrischen Potentials. Be-
ziiglich des Zwischengitterniveaus des idealen Kristalls bildet sich so ein effektiv negatives
Potential aus, in dem das Positron lokalisieren kann [10,101]. Die Bindungsenergie Eg des
Positrons an den Defekt hangt dabei direkt von der Tiefe der Potentialmulde ab.

Daraus folgt eine natiirliche Skala zur Klassifikation der Fehlstellen nach der kinetischen
Energie des thermalisierten Positrons (~0.04 eV bei RT). Ist die Bindungsenergie wesentlich
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grofer, (z.B. 0.5 — 1.2 eV in einer Leerstelle) als die kinetische Energie, spricht man von einer
tiefen Falle, aus der das Positron nicht wieder entkommen kann. Ein Versetzung hingegen
bildet eine flache Falle (50 — 100 meV), aus der ein Entkommen wahrscheinlich ist [102 -
104].

Die Wahrscheinlichkeiten der Zerstrahlung des Positrons aus den verschiedene Defekten und
dem freien Zustand im Zwischengitter wird von einem Trapping-Modell beschrieben, wie es
bereits 1967 vorgeschlagen wurde [105] (siehe auch: [6,10,106 - 108]. Abbildung 2.6 zeigt
einen fiir plastisch verformte Metalle typischen Potentialverlauf (links) mit dem dazugehdri-
gen Trapping-Modell (rechts):

Die Versetzung bildet eine flache aber ausgedehnte Potentialssenke, die von dem reziprok
zum Abstand abfallenden elastischen Verzerrungsfeld hervorgerufen wird [109]. Ein Jog auf
der Versetzungslinie bildet eine tiefe Falle mit einer Bindungsenergie in der GréBenordnung
von 1 eV. Das weitreichende Potential der Versetzung bildet dabei einen zusétzlichen Diffu-
sionsweg fiir das Positron [110]. Das dazugehorige Trapping-Modell wird durch die Ein-
fangraten fiir Versetzungen ( ;) und Leerstellen (&;,.) sowie die Ubergangsrate von der Ver-
setzung in die Leerstelle (k') bestimmt. Wesentlich in diesem Modell ist die nichtver-
schwindende Entweichrate () aus der flachen Falle. Die Annihilationsraten (Apu, Adist,
Avac) beschreiben die Zerstrahlung aus den unterschiedlichen Zustdnden. Mit einem solchen
Model 148t sich ein Satz von Ratengleichungen aufstellen, aus dem sich in einigen Féllen die
Defektkonzentrationen bestimmen lassen [11,19].

( delokalisiert - )

A
K, .
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Lle \ ) ( K
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Abbildung 2.6: Links: Potentialverlauf um eine Versetzung mit assoziiertem leerstellenartigen Defekt
(z.B. Jog). Rechts: Das dazugehorige Trapping-Modell. Die Versetzung bildet eine flache Falle aus der das
Positron wieder entkommen kann. Aus der tiefen Falle ist kein Entkommen moglich. Einmal eingefangen,
wird das Positron darin zerstrahlen.

Messungen der charakteristischen Positronen-Lebensdauer von Versetzungen zeigen einen
dhnlichen Wert wie fiir Leerstellen [106 - 108]. Der Einfang in die Versetzung stellt also nur
einen Zwischenzustand dar. So wird die Versetzungsdichte mit Methoden der Positronen-
Spektroskopie indirekt liber die Konzentration der assoziierten leerstellenartigen Defekte be-
stimmt.
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Die Wellenfunktion des Positrons W 148t sich zwar nicht direkt messen, aber iiber Simulati-
onsrechnungen abschitzen. Abbildung 2.7 zeigt W fiir ein in einer Leerstelle lokalisiertes Po-
sitron am Beispiel von Aluminium in halblogarithmischer Darstellung [111]. ¥" wurde mit
dem Code PosNew 99 [112] mit unrelaxierten Gitterpositionen berechnet. Es ist ein Schnitt

durch eine {110}-Ebene gezeigt. Die Rechnung ergibt einen Uberlapp von W' mit Elektronen
der nichsten Nachbaratome von ~96%.

2.2.6 Annihilation

Uber die Annihilation des Positrons erschlieen sich generell zwei physikalische Grof3en: Die
lokale Elektronendichte und die lokale Elektronenimpulsverteilung, wobei das lokalisierte Po-
sitron iiberwiegend die ndchsten Nachbaratome sieht. Wenn das Positron mit einem Elektron
zerstrahlt, wird die Ruhemasse beider Teilchen (2moc?) in Strahlung umgesetzt. Wird kein
Positronium gebildet, erfolgt die Zerstrahlung fast immer in zwei y-Quanten. Der nur in
Kernnihe mogliche 1y bzw. 3y Zerfall ist um o bzw. o’ unwahrscheinlicher als der 2y Zerfall
(Feinstrukturkonstante o = '/137) und wird hier nicht betrachtet [9].
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Abbildung 2.7: Wellenfunktion des Positrons " in einer Leerstelle in Aluminium in halblogarithmischer

Darstellung. Schnitt durch die [110] Ebene. Der Uberlapp von W' mit Elektronen der nichsten Nachbar-
atome betrigt ~96%.
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Im Schwerpunktsystem des annihilierenden Paares besitzen beide y-Quanten aufgrund der
Impulserhaltung die halbe Energie des Gesamtsystems (Eio; = moc2 —Eg = moc2 = 511 keV)
und werden in entgegengesetzte Richtung abgestrahlt. Beim Ubergang ins Laborsystem ver-
ursacht der Longitudinalteil des Paarimpulses p; aufgrund des Doppler-Effektes eine Ver-
schiebung der Energien der beiden Photonen um AE =+ p;c/2 (2.1), wobei sich die Gesamt-
energie E',, im Laborsystem aus der Lorentz-Transformation des sich bewegenden Schwer-
punktsystems ergibt (2.2).

E,=E, +AE=E, |1+ Lt | Ap=2LL€ 2.1)
’ 2m,c 2

E =E, J1-v}/c (2.2)

A@:tan—{&jz& 23)

myc ) myc

Da die kinetische Energie des Positrons klein gegeniiber der der Elektronen (1-10 eV) ist,
kann sie fiir die meisten Anwendungen vernachlissigt werden [113]. Der transversale Anteil
des Impulses pr bewirkt eine geringe Abweichung A® von der Antiparallelitit der y-Quanten
(2.3). Eine Doppler-Verschiebung von AE = 1 keV entspricht dabei einem Elektronenimpuls
von p; = 3.91x10~ mgc. Fiir isotrope Materialien entspricht dies wiederum einer Winkelab-
weichung von A® =3.91 mrad [114].

Schwerpunktsystem Laborsystem
E,=2E,  } 5, E,=E+E, 1} E,
A® =0 A® = 0,-0,
0, o 0, -
0, - o, ]
E, E,

Abbildung 2.8: EinfluB des Elektronenimpulses auf die 2y-Zerstrahlung. Links oben: Im Schwerpunktsy-
stem haben beide y-Quanten dieselbe Energie und werden antiparallel emittiert. Im Laborsystem verursacht
der Elektronenimpuls eine Verschiebung der Energien sowie eine Storung der 180°-Korellation (Doppler-
Effekt).

Beide Impulskomponenten sind experimentell zugénglich und werden zu Untersuchungen am
Festkorper eingesetzt: p; in der Doppler-Spektroskopie (Doppler Broadening Spectroscopy
DBS), pr in der Winkelkorrelationsmessung (ACAR bzw. 2D-ACAR: Angular Corellation of
Annihilation Radiation).
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2.3 Lebensdauer-Spektroskopie

Die Elektronendichte am Aufenthaltsort des Positrons ist proportional zur Zerstrahlungsrate
und damit umgekehrt proportional zur Positronen-Lebensdauer. Experimentell stehen zur
Messung der Lebensdauer zwei Methoden zur Verfiigung: 1.) Mit einem geeigneten Positro-
nenemitter, iiber die prazise Messung der Zeit zwischen der Entstehung des Positrons und sei-
ner Vernichtung. Dabei liefert ein koinzidentes y-Quant (z.B.: **Na: 1275 keV) das Signal fiir
die Entstehung des Positrons (Start-Signal), wihrend die Vernichtung iiber eines der 511 keV
Gammas detektiert wird (Stop-Signal). 2.) Mit einem gepulsten Strahl langsamer Positronen,
bei dem das Start-Signal durch den Puls definiert wird. In jedem Puls darf dabei hochstens ein
Positron enthalten sein und der Abstand zwischen zwei Pulsen mul} ldnger sein als die zu
messende Lebensdauer. Als Stop-Signal dient auch hier eines der 511 keV Gammas.

Uber die Positronen-Lebensdauer 148t sich nicht nur die Fehlstellendichte bestimmen, sondern
es lassen sich auch unterschiedliche Fehlstellentypen identifizieren, falls ein Trapping-Modell
fiir das zu untersuchende Material aufgestellt werden kann [98]. Das gemessene Lebensdauer-
Spektrum 146t sich in Komponenten zerlegen, die den charakteristischen Lebensdauern des
idealen Gitters und der unterschiedlichen Fehlstellentypen entsprechen. An das Spektrum
wird dazu eine Funktion angepalit, die aus der Summe der charakteristischen Lebensdauern,
gewichtet mit ihren Intensititen besteht. Eine Faltung dieser Summe mit ein bis drei GauB3-
Verteilungen beschreibt dabei die Zeitauflosung des Spektrometers. Durch die Vielzahl der
Koeffizienten der Anpassung sind der Zerlegung von Lebensdauerspektren aber praktische
Grenzen gesetzt. So ist es auch bei weit auseinander liegenden Lebensdauern nur selten mog-
lich, mehr als drei Komponenten zu identifizieren [115]. Bei nah beieinander liegenden Le-
bensdauerkomponenten liegt die Obergrenze meist bei zwei, und durch die endliche Zeitauf-
16sung des Systems ist eine Trennung auch bei drastischer Erh6hung der Zahlrate unmoglich.
Ist der Abstand der Lebensdauerkomponenten kleiner als die doppelte Zeitauflosung, lassen
sie sich iiberhaupt nicht trennen.

Es existieren einige Programmpakete zur Zerlegung von Lebensdauerspektren z.B.: Positron-
Fit [116] und LT [117]. Fiir einen Vergleich sieche z.B. [118]. Mit Hilfe eines geeigneten
Trapping-Modells lassen sich nach erfolgreicher Trennung aus den Intensititen und Lebens-
dauern die Konzentrationen der verschiedenen Fehlstellentypen errechnen. Die Aufstellung
des Modells ist dabei in keiner Weise trivial, da — falls vorhanden — auch flache Fallen be-
riicksichtigt werden miissen [119], die sich in vielen Fillen der Messung entziehen. Die mitt-
lere Lebensdauer, die ohne Modellannahmen aus dem Spektrum bestimmt werden kann, ist
ein MaB fiir die lokale Fehlstellendichte und besitzt einen dhnlichen Informationsgehalt wie
der S-Parameter. So 143t sich aus der mittleren Lebensdauer, unter der Annahme daf3 sich die
Verteilung der Fehlstellentypen nicht dndert, in ermiideten Metallproben die Versetzungsdich-
te bestimmen [99].

2.3.1 Klassische Sandwich-Geometrie: y-y Koinzidenz

Bei der klassischen Lebensdauerspektroskopie mit “*Na wird das koinzidente y-Quant des
**Na (1275 keV) und eines der 511 keV Annihilationsquanten mit Szintillationsdetektoren
nachgewiesen und die Zeitspanne zwischen den beiden Signalen gemessen (1275 keV: Start,
511 keV: Stop) (y-y-Koinzidenz, siche z.B.: [12]).
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Der MeBaufbau besteht im Prinzip aus zwei Plédttchen des Probenmaterials, zwischen die eine
in einer diinnen Folie (2-5 um Al oder Kapton) eingepackte “*NaCl-Quelle gelegt wird
(Sandwich-Geometrie). Die Detektoren werden dann im Winkel von 90° oder 180° um das
Sandwich angeordnet. Dies fiihrt nur dann zu einem reproduzierbaren Ergebnis, falls zwei in
allen relevanten Eigenschaften identische und homogene Proben zur Verfiigung stehen. Start-
und Stop-Signal werden {iber ihre Energie getrennt, wobei die Qualitdt der Trennung essenti-
ell fiir die Zeitauflosung des MeBsystems ist (typischerweise 180 — 300 ps). Als Szintillator-
materialien kommen fast ausschlieBlich Plastikszintillatoren [120] oder BaF, zum Einsatz.
BaF, hat den Vorteil einer schnell abklingenden Lichtkomponente (220 nm, 0.8 ns) die aber
durch eine langsame Komponente iiberlagert ist (310 nm, 600 ns) [121]. Plastikszintillatoren
besitzen zwar nur eine Komponente, haben aber durch ihre geringe Dichte den Nachteil einer
sehr geringen Stopwahrscheinlichkeit, so da3 die y-Quanten nur liber ihr Compton-Spektrum
nachweisbar sind [120]. Da eine saubere Trennung der Signale nur iiber schmale Energiefen-
ster moglich ist, wird der Lowenanteil der Signale verworfen und die maximal mdgliche Zahl-
rate ist durch Totzeiteffekte und zufallige Koinzidenzen limitiert [122].

2.3.2 Neue Szintillatoren

Seit einigen Jahren macht die Entwicklung von neuen Szintillatormaterialien vor allem fiir
Anger-Kameras in der Positronen-Emissions-Tomographie (PET) groB8e Fortschritte. Oxidi-
sche Seltenerd-Verbindungen erreichen schnelle Signalabklingzeiten und hohe Lichtausbeu-
ten [123]. Eins dieser Materialien sticht in seinen Eigenschaften aus den neuen Materialien
hervor: Mit Ce’" dotiertes Lutetiumorthooxysilikat (LSO) vereint eine hohe Lichtausbeute (27
Photonen/keV, ca. das 18-fache von BaF; [124]) mit zwei fast identischen Abklingzeiten von
~40 ns [125;126].

e LSO
/\ * BaF,

Intensitat [a.u.]
>

—— |
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Abbildung 2.9: Energiespektren von *Na, aufgenommen mit BaF, (@) und LSO (@) als Szintillatormate-
rial (vergleichbare Kristalldimensionen). Beim LSO erzeugt das 1275 keV Gamma einen klaren Peak, wih-
rend bei BaF; die Hohe des Peaks in der Grofienordung der Compton-Kante liegt. Dadurch erlaubt LSO ei-
ne saubere Trennung der Ereignisse mit schmalen Energiefenstern. Typische Energiefenster am Start-
Diskriminator sind blau hinterlegt.
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Gerade die letztere Eigenschaft macht LSO zu einem attraktiven Szintillatormaterial fiir die
Lebensdauermessung. Durch eine hohe effektive Kernladungszahl von 65.8 und eine Dichte
von 7.49 g/cm’ besitzt LSO einen Absorptionskoeffizienten fiir y-Strahlung in der GroBen-
ordnung von Wismutgermanat (BGO) [126].

Natiirliches Lutetium enthilt einen Anteil von 2.6% des instabilen Isotops '"°Lu, das iiber
-Zerfall mit einer Halbwertszeit von 3.8x10'y zu '"°Hf zerfillt. Die daraus resultierende
spezifische Aktivitit von ~10 Bq/g erzeugt einen intrinsischen Untergrund im Energiespek-
trum des Szintillators. Das Maximum des Spektrums von '"°Lu liegt bei 600 keV und hat nur
verschwindende Anteile groBer als 1 MeV [127]. Da die Zerfille von '°Lu nicht mit den Si-
gnalen des Positrons korreliert sind, kann es am Startdetektor diskriminiert werden und stort
nicht bei der Lebensdauermessung, solange die Positronenzihlrate signifikant grofer ist als
der intrinsische Untergrund. Abbildung 2.9 zeigt die Energiespektren von LSO und BaF; im
Vergleich. Im Gegensatz zu BaF, erzeugen die 1275 keV Gammas im LSO einen deutlichen
Photopeak. Das bedeutet, dal der Compton-Anteil nicht mit in die Start-Signale hineinge-
nommen werden muf} und ein enges Energiefenster am Diskriminator eingestellt werden kann
(in Abbildung 2.9 blau hinterlegt).

Ein erster Test an einer ausgeheilten Ni-Probe hat die Eignung von LSO fiir die Lebensdauer-
spektroskopie unter Beweis gestellt [127]. Durch die Abwesenheit einer zweiten Abklingzeit
im Szintillationslicht lie sich das Spektrum ohne Probleme mit einer einkomponentigen Auf-
16sungsfunktion analysieren.

2.3.3 B-y-Koinzidenz

Eine Alternative Messung der Lebensdauer ist mit der -y-Koinzidenz méglich [128,129], die
gegeniiber der y-y-Koinzidenz einige Vorteile bietet. Hierbei wird eine kleine Positronenquel-
le in einem Kollimator in einen Lichtleiter montiert, der sich auf der Frontseite eines Photo-
multipliers befindet. Bei bereits realisierten Experimenten befindet sich ein Szintillatorplétt-
chen (Plastik) vor der Austrittséffnung des Kollimators, in dem der Energieverlust der durch-
fliegenden Positronen das Start-Signal erzeugt. Das Stop-Signal wird mit einem zweiten De-
tektor nachgewiesen, der entweder hinter der Probe oder in 90° zum ersten angeordnet ist
[130]. Generell ermoglichen (-y-Spektrometer hohere Koinzidenzraten als y-y-Spektrometer
[99].

Um eine ausreichende Transmission zu erreichen, wird ein hochenergetischer Positronenemit-
ter mit kurzer Halbwertszeit verwendet (in [130]: 2Se/As: Epyg = 2.5 und 3.3 MeV,
Ty, = 8.4d). Die hohe Positronenenergie bringt den Nachteil mit sich, da3 die Positronen Strah-
lenschidden im Szintillator hervorrufen, so daf3 dieser innerhalb weniger Tage degeneriert. Ein
ganz entscheidender Vorteil hingegen ist, dal keine Sandwichgeometrie ndtig ist, was Mes-
sungen auch an inhomogenen Proben ermdglicht. Da es praktisch unmdglich ist, zwei identi-
sche Ermiidungsproben herzustellen, wird die B-y-Spektroskopie vorzugsweise bei der Mes-
sung der Lebensdauer in plastisch deformierten [131] und ermiideten [99,130,132] Metallen
eingesetzt. Der ndchste Entwicklungsschritt hin zur praxisnahen Anwendung der Positronen-
Lebensdauer ist ein robustes mobiles Lebensdauerspektrometer mit langen Wartungsinterval-
len, da in der praktischen Anwendung ein Wechsel von Szintillator und Quelle alle paar Tage
nicht vertretbar ist.
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Abbildung 2.10: Entwurf eines P-y-Spektrometers mit integrierten Photomultipliern (z.B. Hamamatsu
H3164-10) fiir den mobilen Einsatz. Die Positronenquelle ist in einem kleinen Goldtopfchen im Lichtleiter
des Start-Detektors untergebracht. Das Start-Signal wird durch den Energieverlust der Positronen in einem
Fliissigszintillator vor der Quelle nachgewiesen. Als Szintillator im Stop-Detektor kommt LSO zum Ein-
satz.

Abbildung 2.10 zeigt einen Entwurf eines solchen Spektrometers. Die Positronenquelle be-
steht aus ®*Ge und ist in einem Goldtopfchen mit 2 mm Wandstirke und einer Bohrung von
Imm Durchmesser montiert, das gleichzeitig als Kollimator dient. Bei einer Halbwertszeit
von 271 d reicht es, die Quelle ein bis zweimal pro Jahr zu wechseln. Das Start-Signal wird
durch den Energieverlust der Positronen in einem Fliissigszintillator vor der Quelle nachge-
wiesen, der durch einen schmalen Spalt von 50 — 100 um Breite vor dem Kollimator umge-
pumpt wird. Bei einem ausreichenden Reservoir wird die Degeneration der Szintillationsei-
genschaften nur geringfiigig mit der Zeit zunehmen. Sollte die Lichtausbeute zu sehr abneh-
men, kann der Fliissigszintillator ohne Demontage des Spektrometers ausgetauscht werden.
Zur Seite der Quelle hin und nach AuBen sind diinnwandige Austrittsfenster fiir die Positro-
nen nétig, um die Absorption gering zu halten. Da es nur gilt, eine Offnung vom Durchmesser
Imm abzudecken ist eine Titanfolie von 3 pm Dicke ausreichend. Die Transmission des
B*-Spektrums von **Ge durch zwei solcher Folien und 50 um Fliissigszintillator betrégt 0.95,
so dal} nur 5% der Positronen verloren gehen. Bei 100 um Fliissigszintillator wéren es 0.91
und 9% Verlust.

Wegen seiner hohen Lichtausbeute bietet sich LSO als Szintillatormaterial zum Nachweis des
Stop-Signals an. Die Wahrscheinlichkeit ein y-Quant von 511 keV in LSO abzustoppen liegt
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bei 0.91/cm [133]. Deshalb geniigt ein kleiner zylinderférmiger Kristall mit einem Durchmes-
ser von 10 mm, um eine hinreichende Nachweiswahrscheinlichkeit zu gewihrleisten. Das
Szintillationslicht wird mit einem modernen integrierten Photomultiplier (z.B. Hamamatsu
Model H3164-10) mit einem Durchmesser von 10 mm nachgewiesen. Dieses Modell ist mit
koplanaren Dynoden aufgebaut, was den Vorteil verschwindender Laufzeitunterschiede der
Elektronen von der Photokathode zur ersten Dynode mit sich bringt.

Zur Abschirmung des Stop-Detektors gegeniiber Annihilationssignalen aus dem Quellhalter
und dem Fliissigszintillator dient eine Platte aus Wolfram zwischen den Detektoren. Sie sollte
eine Dicke von mindesten 8 mm besitzen, so dafl die Transmission fiir 511 keV y-Quanten un-
terhalb von 5% liegt.

Ein solches Spektrometer kann kompakt und robust konstruiert werden und ist damit fiir die
Messung der Materialermiidung an realen Bauteilen pradestiniert. In der industriellen Materi-
alpriifung 146t sich damit der Anstieg der Versetzungsdichte wéhrend der Ermiidung z.B. in
einem Wohler-Test in-situ verfolgen. Da LSO sehr viel hohere Zihlraten vertrdgt als her-
kdmmliche Szintillatoren, konnen die Spektren in rascher Folge aufgenommen werden. Mit
einer geeigneten Software ist somit ein online-monitoring der Materialermiidung im Minuten-
takt moglich.

2.4 Doppler-Spektroskopie

Ebenso wie die Lebensdauer-Spektroskopie eignet sich auch die Doppler-Spektroskopie zur
Untersuchung der Gitterfehlerdichte im Festkorper. Aus der Dopplerverbreiterung der Annihi-
lationslinie 148t sich ein Parameter, der S-Parameter, bestimmen, der als Mal fiir die Gitter-
fehlerdichte interpretiert werden kann. Bei der Untersuchung von Plastizitit und Ermiidung ist
der S-Parameter die essentielle Grofle der Positronenspektroskopie, deren Dynamikbereich
vom thermisch ausgeheilten bis zum maximal verformten Zustand eines Metalls oder einer
Legierung reicht.

Zusitzlich zu diesem Parameter konnen aus dem Doppler-Spektrum Informationen iiber die
chemische Umgebung einer Positronenfalle gewonnen werden, das heifit z.B. iiber die nich-
sten Nachbaratome einer Leerstelle. Mit dieser zusétzlichen Information ist in vielen Fillen
eine Identifikation von Positronenfallen moglich.

2.4.1 Der 2-Gamma Zerfall

Beim 2-Gamma Zerfall geht die Gesamtenergie des annihilierenden Paares auf zwei
y-Quanten iiber. Im Laborsystem bewirkt der Elektronenimpuls eine Doppler-Verschiebung
des 511 keV Annihilations-Gammas. Die daraus resultierende Dopplerverbreiterung der An-
nihilationslinie liefert eine Aussage liber die Impulsverteilung am Aufenthaltsort des Posi-
trons [134,135]. Sie wird im allgemeinen iiber Linienformparameter ausgewertet. Der
S-Parameter (shape), der zuerst von MacKenzie eingefiihrt wurde [136], ist iiber den Quotien-
ten einer zentralen Region 4g um 511 keV und dem Integral iiber den gesamten Peak 4 defi-
niert. Er filtert den Teil der Annihilationsereignisse mit Elektronen mit niedrigem Impuls her-
aus. Der W-Parameter (wing) beschreibt die Annihilation mit Elektronen mit hohem Impuls
und ist der Quotient eines Bereichs im dufleren Teil Ay des Spektrums und des Peakintegrals
A [137]. Da 4 und As bzw. Ay keine unabhidngigen Groflen sind, ergeben sich die rein statisti-
schen Fehler der Linienformparameter aus der Quadratwurzel der Varianz zu [138]:
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Y A
§=25 w=2w (2.4)

A A
AS = JS(U=S)/ 4, , AW = JW(-W)/ A, (2.5)

Abbildung 2.11 zeigt Dopplerspektren von thermisch ausgeheiltem (schwarz: cy,e <
10°/Atom) und mit einer Dickenreduktion von 40% kaltgewalztem reinem Eisen (rot). Zum
Vergleich sind beide Spektren auf gleiche Flache normiert.

Die Wahl der Bereiche As und Ay ist in gewissen Grenzen willkiirlich. Im Falle des
S-Parameters zeigt sich, dal3 sich die beste statistische Signifikanz ergibt, wenn die Integrati-
onsgrenzen von A so eingestellt werden, da3 der S-Parameter in einem Bereich von 0.5 + 0.1
liegt. Der W-Parameter wird {iblicherweise in einem Bereich zwischen 10 — 20%10° myc be-
stimmt, wobei die Grenzen stark vom gemessenen Material abhdngen und eine sinnvolle obe-
re Grenze von der Gesamtstatistik im Peak bestimmt wird. Durch die geringere Anzahl an Er-
eignissen im dufleren Bereich des Peaks ist der W-Parameter statistisch weniger signifikant
als der S-Parameter. Da die Aussage beider Werte bei gleichem Fehlstellentyp dieselbe ist,
wird meistens nur der S-Parameter angegeben.
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Abbildung 2.11: Definition der Linienformparameter S und W als der Quotient aus den Bereichen A5 und
Ay und dem Gesamtintegral 4 am Beispiel von reinem Eisen (@ ausgeheilt, ® mit 40% Dickenreduktion
kalt gewalzt.
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Auch unter Verwendung moderner hochauflosender Germanium-Detektoren ist die instru-
mentelle Auflosung mit 1.1 — 1.3 keV bei 511 keV in der Grofenordnung der Dopplerverbrei-
terung. Dies ist ein generelles Problem der Dopplerspektroskopie. Schon geringste Anderun-
gen der Auflosung haben einen grofen Einfluf3 auf die Linienform. Es ist ein groBer apparati-
ver Aufwand notig, um die Auflosung iiber lingere MeBzeiten stabil zu halten. Dies gelingt
nur mittels einer Temperierung der analogen Elektronik (AT < 0.2K) und einer Kombination
aus analoger und digitaler Stabilisierung tliber die simultan mitgemessene y-Linie eines Moni-
torisotops.

Die Compton-Streuung von y-Quanten mit Energien oberhalb von 511 keV verschlechtert die
Qualitit des Spektrums erheblich, 146t sich aber durch die Verwendung geeigneter Positro-
nenquellen vermeiden. Das sind entweder Positronenemitter mit geringem Anteil hochenerge-
tischer Gammas, z.B. ®*Ge (~3% bei 1077 keV), oder langsame Positronenstrahlen, bei denen
die Quelle von der Probe rdumlich getrennt ist und entsprechend abgeschirmt werden kann.
AuBerdem gibt es hier die Mdglichkeit, das Untergrundspektrum bei abgeschaltetem Strahl zu
messen und vom Spektrum vor der Auswertung abzuziehen. Diese Moglichkeit besteht bei
der Verwendung von **Na nicht auf einfache Weise, da die stérenden Gammas (100% bei
1275 keV) koinzident mit den Positronen entstehen und somit nicht durch ein Veto unter-
driickt werden konnen.

Ebenso hat der sog. Pile-Up einen storenden Einflu auf die Linienform. Dieser entsteht,
wenn zwei oder mehr Ereignisse in einem Zeitfenster integriert werden (typisch: 20 us bei ei-
ner shaping time von 3 ps am Verstédrker). Ab einer gewissen Zahlrate (> 1.5 kcps) steigt die
Wahrscheinlichkeit von Pile-Up Ereignissen mit der Zahlrate an, was zu einer Zéhlratenab-
hingigkeit der Linienformparameter fiihrt. Dieser Einflu kann reduziert werden, wenn man
entweder mit exakt derselben Zihlrate {iber die gesamte Mefzeit mifit, oder besser von vorn-
herein unterhalb der Grenze von 1.5 kcps bleibt.

Da dem S- und W-Parameter keine direkten physikalischen Gréf8en entsprechen, sie aber ex-
trem sensitiv fiir Anderungen in der Fehlstellenkonzentration sind, ist es sinnvoll, relative Pa-
rameter einzufithren, die die Defektkonzentration oberhalb der Ansprechschwelle beschrei-
ben:

St =SSy s Wy =W IW,y (2.6)

rel re

Shuik bzw. Wy, bezeichnen hier die Werte einer defektarmen Referenzprobe des gleichen Ma-
terials. Eine gute Referenz bei Plastizititsuntersuchungen ist eine thermisch gut ausgeheilte
Probe desselben Materials oder ein anderer defektarmer reproduzierbar einstellbarer Werk-
stoffzustand. Bei der Messung von Ausscheidungssequenzen in Legierungen hat sich auch der
ausgeheilte Zustand des Hauptlegierungselements als sinnvolle Referenz herausgestellt [139].
Um eine von der Konzentration unabhéngige Aussage iliber den Fehlstellentyp zu machen
wurde der R-Parameter eingefiihrt [137]:

S = (1 - Idef )Sbulk + ]de_/'quf s W = (1 - ]de_/')VVbulk + ]def Wd@f (27)
R — S - S]mlk — Sde/ - Sbulk (2,8)
WWor Wiy =Wou
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Saerbzw. Waersind hier die defektspezifischen Parameter. Die Intensitét /.- enthdlt sowohl die
Konzentration der Fehlstellen als auch die spezifische Einfangwahrscheinlichkeit. Der
R-Parameter entspricht der Steigung in einem S/W-Diagramm [140,141]. In temperaturab-
hingigen oder implantationstiefeabhidngigen Mefreihen kann der R-Parameter zur Identifika-
tion der Fehlstellen herangezogen werden (siche z.B.: [142,143]).

2.4.2 Positronium

Wihrend die Bildung von Positronium in Metallen keine Rolle spielt, erweist sich die Signa-
tur des 3y-Zerfalls des Ortho-Positroniums als hilfreich bei der Untersuchung von ionischen
Kristallen oder amorphen Materialien.

Der Grundzustand des Positroniums ist das Singulett 'S mit L=0, S=0 (Para-Positronium p-Ps,
Tvacp-ps = 125 ps) und das Triplett 3S mit L=0, S=1 (Ortho-Positronium 0-Ps, Tyac, o-ps =
142 ns). Da ein System von zwei Photonen keinen Drehimpuls von 1 besitzen kann, zerfillt
das o0-Ps in mindestens drei Photonen, deren Energien sich zu 2myc? aufsummieren. In ioni-
schen Kristallen, amorphen oder porésen Materialien, sowie in Polymeren kann sich Positro-
nium bilden. Das offene Volumen von Poren mit einem Durchmesser von ca. 1 — 100 nm
kann durch die Messung der o-Ps Lebensdauer bestimmt werden, die im Material geringer ist
als im Vakuum (To.ps = 1.5 — 120 ns) [144,145]. Die grundlegenden Uberlegungen dazu gehen
auf die Modellvorstellung von Tao [146] und Eldrup [147] zuriick. Eine Ubersicht iiber die
Bestimmung des offenen Volumens iiber die o-Ps-Zerstrahlung findet sich in [148].

Die experimentell festgestellte verzogerte Bildung von Positronium, die das Tao-Eldrup-
Modell nicht wiedergibt, 146t sich hingegen mit dem Blob-Modell von Stepanov und Byakow
beschreiben [149], das fiir die Positronenzerstrahlung in wélrigen Losungen aufgestellt wur-
de, sich aber auch auf Polymere anwenden 1483t [150,151].

Auch im Doppler-Spektrum schligt sich die Anwesenheit von Positronium nieder. Bei der
Zerstrahlung aus dem 'S-Zustand des p-Ps besitzt das Elektron einen geringen Impuls, vergli-
chen mit den Elektronen im Festkorper: So fiihrt schon ein geringer Anteil an p-Ps-
Zerstrahlung im Doppler-Spektrum zu einem schmileren Annihilationspeak und damit zu ei-
nem deutlich hoheren S-Parameter. Wird das Verhéltnis der Bildung von p-Ps und o-Ps (1:3),
z.B. durch ein Magnetfeld verschoben (Positronium-Quenching [152,153]), ist dies ebenfalls
im Doppler-Spektrum sichtbar.

Im Festkorper zerfillt o-Ps am wahrscheinlichsten iiber den Pick-Off ProzeB3, bei dem es ein
Elektron mit entgegengesetztem Spin zum Positron aus der Umgebung einfidngt und dann in
zwei Photonen zerfallt [154,155,156]. Obwohl die Pick-Off Wahrscheinlichkeit um 2 bis 3
GroBenordungen iiber der des 3y-Zerfalls liegt [157], kann tiber das Verhéltnis Rrzwischen 3y
und 2y-Zerfall, unabhéngig von S- und W- Parameter Information iiber das offene Volumen
im Festkorper gewonnen werden. Der Index f steht fiir den Anteil an Positronium im Spek-
trum und Ry variiert zwischen Ry fiir 0% Ps-Bildung und R; fiir 100% Ps-Bildung.

Ry wird aus dem Spektrum durch das Verhiltnis der Zéhlrate Prim Photopeak zur Zahlrate V;
in einem Bereich zwischen der Compton-Kante und dem Photopeak gebildet (valley):

V-

Y
P

(2.9)
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Abbildung 2.12: Ortsaufgeldste Doppler-Messung iiber eine unter Druck ermiidete einkristalline Quarz-
probe. Alle Werte sind relativ zum Ausgangszustand des Materials angegeben. Flachenscans: (a), (b):
S- und W-Parameter und zeigen nur eine geringfligige Variation iiber die MeBflache. (c): Ry an denselben
Positionen bestimmt zeigt deutlich einen geschidigten Bereich. (d) — (f): Dieselben Daten als Mittelwert
tiber y. Eine leichte Gesamtschidigung fiihrt zu einer geringen Erhéhung des S-Parameters bzw. Erniedri-
gung des W-Parameters. Lediglich Ry zeigt eine Modulation {iber x.

Obwohl R, nur ein qualitativer Parameter ist, der Anderungen des offenen Volumens in Posi-
troniumbildnern wiedergibt, reicht dies oftmals aus. In dem man P und ¥ als Funktion vom
Positronium-Anteil im Spektrum f'schreibt, 146t sich eine quantitative Aussage machen:

Py = fB+(=1)B .V, =V +(1= 1)V, (2.10)
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Die Indizes 0 bzw. 1 stehen fiir f= 0 bzw. f= 1. Lassen sich die Werte fiir f= 0,1 experimen-
tell ermitteln, kann der Anteil f der Positronen, die als Positronium enden, nach (2.11) quanti-
tativ bestimmt werden [158].

-1

R —-R. P

=141 (2.11)
R, -R, P,

Ein Beispiel fiir die Aussagekraft des Verhiltnisses zwischen 3y- und 2y-Zerstrahlung ist die
in Abbildung 2.12 gezeigte ortsaufgeldste Doppler-Messung iiber einen unter Druck ermiide-
ten Quarz-Einkristall. Alle Werte sind relativ zum Ausgangszustand desselben Materials an-
gegeben. (a) — (c) zeigen Scans iiber die Probenoberfliche. Wihrend weder S- noch W-Para-
meter eine signifikante Ortsabhéngigkeit aufweisen, zeigt der Parameter Ry einen Bereich mit
erhohtem offenem Volumen, der auf eine lokale Schédigung schlieBen 14Bt. (d) — (f) zeigen
die Mittelwerte derselben Daten iiber y. Die Ermiidung driickt sich in einer Erhéhung der Feh-
lerdichte aus (hoherer S-Parameter, niedrigerer W-Parameter), zeigt jedoch in diesen Parame-
tern keine signifikante Abhéngigkeit vom Ort x. Der Mittelwert des Parameters R, ist eben-
falls auch im Mittel iiber y erhoht (R,= 1.03), gibt aber zusitzlich die Modulation aus (c)
wieder.

2.5 Aufbereitung der Doppler-Daten

Mit einem Ge-Detektor, dessen Geometrie auf den Energiebereich um 500 keV optimiert ist,
erreicht man eine Energicauflosung von < lkeV bei 477.6 keV ('Be). Die untere Grenze der
Energieauflosung ist durch Gauf3'sches Rauschen gegeben, das durch statistische Fluktuatio-
nen im Verhéltnis zwischen absorbierter Energie und der Entwicklung von Wiarme entsteht
(Fano-Faktor [159,160]). Aber selbst diese sehr gute Auflosung liegt in der Grofenordnung
der Linienbreite der Annihilationslinie (2 - 3keV), was bedeutet, da3 Detektor und Analog-
elektronik an der Grenze ihrer Spezifikationen arbeiten miissen. Dies macht den gesamten
Aufbau anfillig fiir externe Storungen. So ist die verwendete Elektronik sehr sensitiv auf
Temperaturschwankungen, was es notig macht, sie im einem Klimaschrank (AT < 0.1 K) un-
terzubringen. Ein weiterer Faktor ist die Luftfeuchtigkeit, da bereits ein geringer Feuchtig-
keitsfilm zu Oberfldchenentladungen in der HV-Elektronik fiihren kann, was eine instabile
Spannungsversorgung des Detektors zur Folge hat. Diese Gefahr kann durch die Ausstattung
des Labors mit einer Klimaanlage auf einfache Weise behoben werden.

2.5.1 Stabilisierung

Zusitzlich zu den oben genannten Faktoren wird die Qualitét des Spektrums durch eine Reihe
von Storungen negativ beeinfluflt, die recht unterschiedlicher Natur sein konnen. Es treten
Schwankungen bei der Digitalisierung der Gammaenergien mit Frequenzen von Minuten bis
zu Stunden oder Tagen auf. Um dieser Einfliisse Herr zu werden, ist eine aktive Stabilisierung
der Elektronik wihrend der Messung und bei der Datenauswertung notig.

Kurzzeitige Schwankungen kdnnen iiber einen Hardware-Stabilizer korrigiert werden, der
tiber zwei Flanken auf beiden Seiten des Peaks integriert und iiber die Asymmetrie den Ver-
starkungsfaktor der Elektronik nachregelt. Wird allerdings auf den Photopeak selbst stabili-
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siert, besteht die Gefahr des Aufbaus eines Regelkreises mit Riickkopplung, dessen Auswir-
kungen die Qualitdt des Spektrums eher verschlechtern als verbessern. Die einzige Mdglich-
keit zur Entkopplung besteht darin, eine radioaktive Quelle simultan mitzumessen, die eine Y-
Linie knapp unterhalb von 511 keV aufweist, und auf diese Linie zu stabilisieren [161].

"Be bietet hier mehrere Vorteile: Es besitzt nur eine y-Linie bei 477.6 keV (EC: 'Be — 'Li
(J="1) = 'Li (I=’/), T =3.9x10? eV [162]), es hat eine ertriglich lange Halbwertszeit von
53.3 d und es 14t sich iiber eine (*He, 20t) Reaktion in einem Graphit-Target mit hohem Wir-
kungsquerschnitt (100 mbarn bei 11 MeV oberhalb der Schwelle bei 7.1 MeV) am Zyklotron
herstellen [30].

Die Verwendung eines Monitorisotops ermoglicht es, einerseits die Stabilitit des Experiments
tiber die Halbwertsbreite der Zerfallslinie zu kontrollieren und andererseits eine Drift mit lan-
ger Zeitkonstante bei der Auswertung zu korrigieren. Dies ist insbesondere bei ldngeren MeB-
reihen notwendig. Dazu speichert man die Spektren in kurzen Zeitabstidnden, um sie nach der
Drift-Korrektur zu addieren. Die Zentren von Monitorlinie und Photopeak werden iiber eine
Anpassung an eine Peakfunktion (2.17) bestimmt, die auch die Form des Untergrunds bertick-
sichtigt. Dadurch ist die Drift an zwei Punkten im Spektrum bekannt und kann sowohl im
Gleichspannungsanteil als auch im Verstarkungsfaktor korrigiert werden. Eine Korrektur, die
nur ganzzahlige Verschiebungen erlaubt, ist bei Weitem zu ungenau.
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Abbildung 2.13: Zwei Beispiele fiir die digitale Zwei-Punkt-Driftkorrektur mit Splines: Differenz zwi-

schen gedrifteten Doppler-Spektren von reinem Aluminium vor der Korrektur (rot) und nach der Korrektur
(schwarz). (a) Drift am Photopeak: 7.11 Kanile = 524 eV. (b) Drift am Photopeak: 0.27 Kanile = 19.8 eV.
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Ebenso fiihrt die simple lineare Interpolation gerade in Bereichen mit geringer Zahlrate zu Ar-
tefakten. Gute Ergebnisse liefert die Interpolation mit kubischen Splines [163], wie sie in der
Bildverarbeitung seit langem Standard ist. Abbildung 2.13 zeigt zwei Beispiele anhand von
Differenzspektren mit groBer Drift (a) und mit geringer Drift (b). Die Differenz der unkorri-
gierten Spektren ist rot dargestellt, die der korrigierten schwarz. Auch wenn diese Kombinati-
on aus Hardware-Stabilisierung und digitaler Driftkorrektur [29] eine bedeutende Verbesse-
rung gegeniiber einem unstabilisierten Experiment darstellt, und stabile Messungen iiber 14n-
gere Zeitraume liberhaupt erst ermoglicht, muf3 einem klar sein, dal jede auch noch so ausge-
feilte Korrektur der Daten wiederum selber Artefakte erzeugen kann.

2.5.2 Untergrundreduktion zur Auswertung der Linienform

Der Untergrund unter dem Photopeak setzt sich aus einem externen Anteil, der seine Ursache
aulerhalb des Experiments hat, und einem intrinsischen Untergrund zusammen, der durch das
verwendete Isotop und die 511-keV Annihilationsstrahlung selbst verursacht wird. Der exter-
ne Anteil 146t sich normalerweise einfach durch geniigenden rdumlichen Abstand zu anderen
strahlungserzeugenden Experimenten reduzieren. Der intrinsische Anteil hochenergetischer
Gammas kann auf zwei Weisen fast komplett eliminiert werden: 1.) Durch die Verwendung
eines Positronenemitters mit geringem Anteil an hochenergetischen Zerfillen (z.B.: ®*Ge). 2.)
Mit einem langsamen Positronenstrahl, bei dem Quelle und Detektor rdumlich getrennt sind,
so daB die Quelle effektiv abgeschirmt werden kann. Der von der Annihilationsstrahlung
selbst verursachte Anteil besteht zum grofiten Teil aus Compton-Streuereignissen mit gerin-
gem Energieiibertrag, die in allen Materialien zwischen dem Entstehungsort des 511 keV
Quants und dem aktiven Volumen des Detektors stattfinden konnen. Er kann experimentell
zwar durch die Verwendung diinner Proben sowie diinner Vakuumfenster mit geringer Dichte
und niedriger Kernladungszahl Z kleingehalten werden, stellt aber immer den groBten Anteil
am Untergrund. Im Bereich des Photopeaks, also nur wenige keV von 511 keV entfernt, kann
das Compton-Spektrum als konstant angenommen werden, so da3 die Form des Untergrunds
Bk(E) einer Stufenfunktion ©(E-E)) (2.12) gefaltet mit dem Photopeak P(E) entspricht (2.13).
Ihre Breite entspricht dabei der Halbwertsbreite des Photopeaks.

O(E) = 1 heaviside(E — E —{ LB <K, 2.12
(E)= eaviside( 0) = 0:E>E, (2.12)
Bk(E)=O(E)® P(E) = J.P(E')G(E - E"dE’ (2.13)

In der PAS wird dieser Untergrund in vielen Fillen entweder ganz ignoriert oder durch eine
Gerade angendhert, was die Auswertung der Linienform-Parameter verfalscht. Eine andere,
sinnvolle Moglichkeit zur Beschreibung ist durch das stochastische Integral Bk;s(E) gegeben:
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Ag ist hierbei die Hohe der Stufe und A¢ der Kontinuums-Untergrund, der nach [164] im Be-
reich des Photopeaks als konstant angenommen werden kann. B, bezeichnet die Zdhlrate im
n-ten Bin des diskreten Energiespektrums, wihrend N die Gesamtanzahl der Bins im Photo-
peak ist. Das Stochastische Integral liefert eine genaue Beschreibung des Untergrundes, hat
aber den Nachteil, dal3 es nicht parametrisierbar ist. Da fiir die Bestimmung der Stufe nur de-
ren Intensitdt, Breite und Position wesentlich sind, 148t sich das Faltungsintegral unter der
Annahme eines Gaul3-formigen Peaks geschlossen berechnen:

B AGO-\/; erf[z\/ 111(2)(E-E0)] (2.15)
o

4,/In(2)

E'-E,

Bk(E) = TAG exp[— 4ln(2)[ j J@(E —E')dE' =

Ag ist hier die Amplitude des Peaks, ¢ seine Breite und £ seine Position, wiahrend erf() die
Error-Funktion bezeichnet. Fiihrt man noch die Anpafparameter As und A¢ ein, die die glei-
che Bedeutung wie in der Definition des stochastischen Integrals besitzen, 1a8t sich Bk(E) in
der Form der inversen Error-Funktion schreiben:

BK(E) = %[1 - erf(21/ln(2) @D + A, (2.16)

Die Beschreibung des gesamten Peaks P(E) ergibt sich dann als Summe einer Gauf3-Funktion
und des Untergrundes, wobei fiir beide dieselbe Position £y und Breite o angesetzt wird:

P(E) = A, exp[— 4ln(2)[E ;E 0 j } %(1 - erf(z,/ln(z) (E%EO)D +4, (2.17)

P(FE) ist stetig und differenzierbar und kann {iber den Least-Square-Algorithmus von Leven-
berg und Marquardt [163,165] mit den 5 freien Parametern Ey, 6, Ag, As und A¢ an die Daten
angepalit werden. Die Verwendung von Beschreibungen wie (2.16) geht auf die y-Spektros-
kopie der frithen 1980er Jahre zuriick, als erstmals Computer mit geniigend Rechenleistung
zur Verfiigung standen, um kompliziertere Anpafirechnungen an die MeBBdaten durchzufiihren
[166 - 169].

Abbildung 2.14 zeigt verschiedene Methoden zur Bestimmung des Untergrunds im Vergleich.
Das stochastische Integral und die inverse Error-Funktion unterscheiden sich kaum im Ergeb-
nis und liefern brauchbare bereinigte Daten fiir die Auswertung von S- und W-Parameter.
Beim Abzug eines linearen Untergrunds ergibt sich aber eine Asymmetrie in den bereinigten
Daten und schlimmstenfalls negative Werte auf der rechten Seite des Peaks. Zur Bestimmung
des S-Parameters mag eine lineare Korrektur in manchen Féllen (schmale Peakgrenzen) noch
zu gebrauchen sein, zur Auswertung des W-Parameters ist sie jedoch ungeeignet.
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Abbildung 2.14: Verschiedene Methoden zur Bestimmung des Untergrunds im Vergleich (Indiumphos-
phid InP): = Inverse Error-Funktion nach (2.17), = stochastisches Integral (2.14), = linearer Untergrund.
@ Rohdaten. Untergrundbereinigte Daten: ® mit (2.17), ® mit (2.14), ® mit linearem Untergrund. (2.14)
und (2.17) liefern beide ein brauchbares Ergebnis, das sich nur geringfiigig unterscheidet. Der lineare Un-
tergrund ist unbrauchbar.
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Abbildung 2.15: Energiespektrum von InP mit ‘Be Monitorlinie. Die orange Linie zeigt den nach (2.17)
bestimmten Untergrund. Im Annihilationspeak sind die Flachen zur Auswertung des S- bzw. W-Parameters
blau markiert, wihrend die verwendete Peakfldche grau hinterlegt ist.
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Im Gegensatz zu (2.14) liefert (2.17) mit hoher Prazision die Position des Peaks. Angewandt
auf Photopeak und Monitorlinie einer Serie von Spektren, lassen sich iiber die Anpassung von
(2.17) gute Ausgangswerte zur Bestimmung einer Drift im MeBaufbau ermitteln, und zur Kor-
rektur wie in Kapitel 2.5.1 beschrieben verwenden. Abbildung 2.15 zeigt ein Doppler-
Spektrum mit Monitorlinie. Die Bereiche zur Berechnung von S- und W-Parameter sind far-
big unterlegt.

2.5.3 Energieauflosung bei 511 keV

Fiir viele Uberlegungen ist die Kenntnis der Energieaufldsung und auch der Aufldsungsfunk-
tion bei 511 keV von Bedeutung. Aber gerade wegen der Dopplerverbreiterung ist diese im
Annihilationspeak nicht direkt der Messung zugénglich. Sie kann aber indirekt {iber einen
Satz von y-Linien in der Ndhe von 511 keV bestimmt werden, wobei darauf geachtet werden
muB, daB sich die y-Linien nicht iiberschneiden. Das Radioisotop **Rb besitzt drei geeignete
y-Linien bei 520.4, 529.6 und 552.6 keV [25]. Es 146t sich iiber eine (o,2n) Reaktion aus dem
natiirlichem Brom-Isotop *'Br herstellen (Gmsx = 1300 mbarn bei 25 MeV/Nukleon) [170] und
hat eine Halbwertszeit von 86.2 d. In Kombination mit ‘Be erhélt man einen Satz von vier um
511keV verteilten Linien. Nun sinkt die Energiecauflosung mit zunehmender Gesamtbelastung
des Ge-Detektors, so dal} sich iiber die Variation der Quellstirke eine MeBreihe der Auflo-
sungsfunktionen gegen die Gesamtzéhlrate aufstellen 146t (siehe Abbildung 2.16).
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Abbildung 2.16: Halbwertsbreite von vier y-Linien (7Be und 83Rb) in der Nédhe von 511 keV gegen die
Zidhlrate pro Sekunde im Spektrum aufgetragen. Aus den Daten wird die Energieauflésung bei 511 keV
nach (2.19) berechnet, wobei der Koeffizient o fiir jeden Detektor individuell angepal3t wird. Die orangen
Symbole (7) zeigen die errechnete Halbwertsbreite bei 511 keV (mit Regressionsgerade (—) zur Bestim-
mung von f(477.6, 511)).
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Mit dem Ansatz eines energieabhingigen Faktors (2.18) kann die Halbwertsbreite o5, bei
511 keV aus den Halbwertsbreiten der y-Linien interpoliert werden. In 1. Ndherung hégt die
Anderung der Halbwertsbreite in einem engen Energiebereich von der Quadratwurzel der
Energie ab, so dall man fiir f(E,,E,) Gleichung (2.19) ansetzen kann:

o(E,)=f(E,,E,)0(E)) (2.18)
1+oF,
J(ELEy) = 11 oE, (2.19)

Der Koeffizient o wird iiber eine Least-Square-Anpassung von (2.19) iiber den gesamten Da-
tensatz bestimmt und sein Wert — in diesem Falle (477.6, 511) = 1.023(3) — ist nur bedingt
auf einen anderen Detektor iibertragbar. Allerdings ist @ unabhédngig von der zihlratenabhén-
gigen Auflosung des Spektrometers, so dafl 05;; im laufenden MeBbetrieb aus der Monitorli-
nie errechnet werden kann. Ist die Halbwertsbreite bei 511 keV erst einmal bekannt, kann die
Auflésungsfunktion am Photopeak aus der Aufldosungsfunktion der Monitorlinie mit hoher
Genauigkeit durch Faltung bestimmt werden.

2.6 Die chemische Umgebung der Fehlstelle

Zusitzlich zu Informationen {iber die Fehlstellendichte enthélt das Dopplerspektrum Informa-
tionen {iber die chemische Umgebung des Zerstrahlungsortes. Chemische Umgebung bedeutet
hier die ndchsten Nachbaratome einer Positronenfalle. Die Zerstrahlung des Positrons mit
Elektronen aus deren Elektronenhiille fiihrt zu einer Impulsverteilung, die charakteristisch fiir
jedes chemische Element ist. So kdnnen die eine Positronenfalle umgebenden Atome in vie-
len Féllen identifiziert werden. Die "kernnahen" Elektronen aus der Hiille sind jedoch durch
die umgebenden Valenzelektronen stark fiir das Positron abgeschirmt, so daf3 sie nur zu einem
geringen Teil zur Gesamtstatistik des Annihilationspeaks beitragen und dieser Anteil zusitz-
lich von einem um GréBenordungen hoheren Untergrund iiberdeckt ist.

Uber die chemische Sensitivitit des Positrons konnten in Halbleitern [171] und intermetalli-
schen Verbindungen [172] Leerstellen auf den einzelnen Untergittern identifiziert werden,
sowie Ausscheidungssequenzen in Legierungen beobachtet werden [173,174].

Es gibt zwei Methoden, den chemisch sensitiven Teil des Doppler-Spektrums zu extrahieren:
Die Unterdriickung des Untergrundes durch die Messung beider Annihilationsquanten in
180°-Koinzidenz (Coincidence Doppler Broadening Spectroscopy CDBS [175 - 177]) sowie
die genaue mathematische Beschreibung und anschlieBende Subtraktion des Untergrundes
(High Momentum Analysis: HMA [29,178,179]).

Zusétzlich zur Zerstrahlung mit kernnahen Hiillenelektronen spielt die Annihilation mit Va-
lenzelektronen noch eine, wenn auch geringe, Rolle im Bereich hoher Impulse. Die Hochim-
pulsteile ihrer Wellenfunktionen reichen durchaus in den chemisch sensitiven Bereich des
Spektrums. Diese Anteile konnen allerdings rein experimentell nicht vom chemisch sensitiven
Teil abgetrennt werden und sind nur iiber eine numerische Rechnung zugéinglich [180].
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2.6.1 Koinzidenzmessungen

Die Verwendung zweier Detektoren in 180°-Koinzidenz ermdglicht es, zusammengehorende
Paare von y-Quanten herauszufiltern, die aus ein und demselben Annihilationsereignis stam-
men. Dabei bewirkt der Longitudinalteil des Elektronenimpulses bei einem Quant eine Ver-
schiebung zu niedrigerer Energie (£, = moc-AE), wihrend das andere um denselben Betrag zu
hoherer Energie verschoben ist (£, = moct+AE).

Trégt man die koinzidenten Ereignisse in einem zweidimensionalen Plot gegen die Energien
der beiden Detektoren auf, liegen die zusammengehorigen y-Paare auf der durch E+E; =

2moc definierten Diagonalen in der durch die Energieachsen aufgespannten Fliche (siehe
Abbildung 2.17).
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Abbildung 2.17: Koinzidenz-Doppler Spektrum (CDBS) von reinem ausgeheiltem Aluminium aufge-
nommen an der Positronenquelle NEPOMUK des Forschungsreaktors FRM II in Garching. Die koinziden-
ten Ereignisse befinden sich in einem diagonalen Bereich der Breite OF (weil} eingerahmt). Dieser wird bei
der Auswertung auf seine Léngsachse projiziert, so dafl sich ein eindimensionales Spektrum ergibt
(Abbildung 2.18). Die erhaltenen Ergebnisse héngen dabei stark von den Energickalibrierungen dE,, dE,
und OF ab. Der kreuzformige Untergrund wird durch zufillige Koinzidenzen zwischen den Annihilations-
quanten in einem Detektor und dem Gammauntergrund im anderen erzeugt. (Matrixgrofle 512x512 Kandle,
Logarithmische Falschfarbendarstellung, Gesamtereignisse: 1.1x10’, Energicauflosung: o, = 1.36 keV, o,
= 1.35 keV, Energiekalibrierung: dE|,= 56.21 eV/Kanal dE, = 56.18 eV/Kanal).
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Aufgrund der endlichen Energieauflosung 6, und 6, der beiden Spektrometer sind die koinzi-
denten Ereignisse quer zur Diagonalen verschmiert, so da man das untergrundbereinigte
Doppler-Spektrum durch die Projektion eines diagonalen Streifens der Breite OF auf eine Di-
mension erhélt. Mit CDBS gewonnene Spektren enthalten bei ausreichender Statistik und ge-
ringem Laboruntergrund Informationen iliber die Verteilung der Elektronenimpulse bis zu
60x 10 myc, eine Region, in der die Spektren der Einzeldetektoren von einen um drei GroBe-
nordungen héheren Untergrund iiberlagert sind [181].

Praktisch werden CDB-Spektren mit einer analogen Koinzidenz-Elektronik aufgenommen.
Die koinzidenten Ereignisse werden digitalisiert und in einer zweidimensionalen Matrix ein-
sortiert, deren Bins einem Energieintervall entsprechen, dessen Breite durch die Energiekali-
brierungen dE » der beiden Detektoren gegeben ist. Der fiir die Auswertung interessante Be-
reich liegt symmetrisch um die Zentren des Annihilationspeaks und wird durch eine quadrati-
sche Matrix M der GroBe nxn représentiert. Jedes Element dieser Matrix enthilt die Anzahl
der Ereignisse im Energieintervall [E;.i,E;]X[E}.1,E;], wobei E; = E;.y + dEy und E; = Ej + dE)
ist. Die Projektion auf eine Dimension erfolgt in einem rechteckigen Bereich der Breite oF
um die durch E,+E; = 2myc definierten Gerade. Dieser Bereich ist in Abbildung 2.17 als wei-
Bes Rechteck eingezeichnet.
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Abbildung 2.18: Projektion der Al-Daten aus Abbildung 2.17 (@) und ausgeheiltem Kupfer (O) auf eine
Dimension nach dem unten beschriebenen Algorithmus (siehe (2.25), Breite des Projektionsfensters JF =
2.8 keV). Zum Vergleich sind beide Spektren auf Fldche 1 normiert.

Der kreuzformige Untergrund in Abbildung 2.17 wird durch zuféllige Koinzidenzen mit dem
von der Annihilationsstrahlung erzeugten Untergrund (siehe Kap. 2.6.2) und dem Gamma-
Untergrund des Labors verursacht. Die hohere Zéhlrate auf den niederenergetischen Seiten
wird durch Kleinwinkel-Compton-Streuung verursacht [182] (siehe Kap. 2.5.2). Der linke
bzw. untere Arm des Kreuzes zeigt dabei hohere Zahlraten als der rechte bzw. obere.
Abbildung 2.18 zeigt die eindimensionalen Spektren von Al und Cu, die mittels Projektion
aus den in Abbildung 2.17 gezeigten Daten berechnet wurden. Zum Vergleich sind beide
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Spektren auf Fliche 1 normiert. Cu — im Gegensatz zu Al ein Ubergangsmetall — zeigt ein
deutlich breiteres Spektrum, bei dem der Anteil oberhalb von 8x 102 moc durch die Zerstrah-
lung mit 3d-Elektronen verursacht wird.

Im Allgemeinen sind die Kalibrierungen der beiden Detektoren nicht gleich (dE; # dE»), was
signifikante Auswirkungen auf die resultierende Doppler-Kurve hat, wenn es im Projektions-
algorithmus ignoriert wird. Des weiteren hdngt die Qualitit der Resultate von der Wahl der
Breite JF des Projektionsbereichs um die Diagonale ab. Der Einfluf3 dieser Grofen auf das re-
sultierende Doppler-Spektrum wird im weiteren anhand der Spektren von Kupfer und Alumi-
nium diskutiert. Im Anschluf3 wird ein Projektionsalgorithmus skizziert, der die Abweichun-
gen in der Kalibrierung der beiden Detektoren beriicksichtigt.

Fehlerquellen bei der Datenauswertung

Die Auswahl der Breite des Projektionsfensters OF. wirkt sich deutlich auf das eindimensiona-
le Doppler-Spektrum aus. Ein zu schmaler Streifen verwirft zuviel Statistik, wahrend ein zu
breiter Streifen das Spektrum mit Untergrund-Ereignissen kontaminiert, und damit die Ergeb-
nisse verfalscht. In der Literatur werden sehr unterschiedliche Werte fiir OF angegeben, die
von 0.9 keV bis 2.4 keV reichen (siche z.B. [183] und [184]) — soweit JF {iberhaupt angege-
ben wird. Fiir eine Vergleichbarkeit der Ergebnisse von unterschiedlichen CDB-Spektro-
metern ist allerdings die Kenntnis von OF unabdingbar. Gebauer et al. untersuchten den Ein-
fluB von JOE auf den W-Parameter am Beispiel von GaAs, und fanden keine Abhingigkeit bis
3 keV, jenseits davon aber einen Anstieg von des W-Parameters mit OF [185].
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Abbildung 2.19: (a): Auflosungsfunktion des Koinzidenzsystems, bestimmt aus den zweidimensionalen
Daten von Aluminium. Aus der Breite eines GauB3-Fits (rote Linie) bestimmt sich die Gesamtauflosung des
Systems, in diesem Fall oy, = 1.23 keV. (b): Anzahl der koinzidenten Ereignisse im projizierten Spektrum
von Al in Abhéngigkeit von JF, relativ zum Wert bei JE = 6 keV (schwarze Symbole). Die rote Kurve
zeigt einen Fit mit einer Error-Funktion nach (2.20). Die obere Achse gibt die Energie in Einheiten von Gy
an. Die Region, in der der Datenverlust 5% iiberschreitet, ist grau unterlegt.

Es gilt also, ein Optimum fiir O£ zu finden. Die untere Grenze fiir OE hiangt von der Gesamt-
auflosung oy, des Systems ab. Nach Krusemann et al. kann eine gute Abschétzung fiir o, mit
einem GauB3-Fit iiber die durch E| — E, = 0 definierte Gerade gefunden werden [183], welche
senkrecht zur Koinzidenzgeraden liegt. Das Spektrum entlang dieser Geraden enthélt keine
physikalische Information iiber die Probe, bildet aber die Auflosungsfunktion des Systems ab.
Abbildung 2.21 (a) zeigt die aus den Al-Daten extrahierte Auflosungsfunktion. Fiir die Kup-
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ferdaten ergibt sich, innerhalb der statistischen Fehler, ein identischer Verlauf, weshalb die
Daten hier nicht gezeigt sind. In beiden Datensdtzen wurde eine Gesamtauflosung von Oi,t =
1.23 keV gefunden.

Der Einflul von oF auf die Qualitét der projizierten Spektren wurde durch Variation von oF
zwischen 0.5 und 6.0 keV bei der Projektion untersucht. Ebenso wie bei der Bestimmung der
Auflosungsfunktion konnte kein signifikanter Unterschied zwischen den Al- und Cu-Daten
festgestellt werden. In Abbildung 2.19 (b) ist das Integral / ,(JF) iiber den Koinzidenz-Peak
relativ zum Wert bei 0E = 6.0 keV in Abhédngigkeit von OF dargestellt (schwarze Symbole).
Fiir oo < 3JE folgt /,(SE) fast exakt einer Error-Funktion (rote Linie in Abbildung 2.19 (b)),
wie es bei einer GauB3-formigen Auflosungsfunktion zu erwarten ist:

1,(5E) = erf{z—vln(z)éE] (2.20)

tot

Bei OF = oy enthilt/ , (OF) 67% der urspriinglichen Daten, bei OF = 20 sind es 95%. Um
den Datenverlust gering zu halten, sollte also OF > 2 0i, gewéhlt werden. Fiir Werte oberhalb
von 3J0E weicht 1, (JF) geringfiigig von (2.20) ab, da hier der Untergrund aus zufélligen Ko-
inzidenzen eine Rolle zu spielen beginnt. Dieser Untergrund hat einen deutlichen Einflu} auf
die Linienform des projizierten Doppler-Spektrums, der gut mit Hilfe der Linienformparame-
ter quantifiziert werden kann. Abbildung 2.20 zeigt S- und W-Parameter in Abhéngigkeit von
OF fiir die Aluminium- und Kupfer-Daten.
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Abbildung 2.20: Abhingigkeit der Linienformparameter der projizierten Spektren von OF fiir Al (blau) und
Cu (rot). (a): S-Parameter (Grenzen: 2.74 x 10 myc); (b): W-Parameter (Grenzen: 16 — 26 x 10 myc). Die
grau unterlegten Flachen zeigen die Bereiche, in denen ein signifikanter Teil der Koinzidenzen abgeschnit-
ten wird (jeweils links) oder der Untergrund die Linienform verfélscht (jeweils rechts).
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Fiir beide Metalle zeigt der S-Parameter einen dhnlichen Verlauf mit einem Maximum zwi-
schen OF = 20 und OE = 30y In ausgeheilten Metallen wird der S-Parameter groftenteils
durch Zerstrahlungsereignisse mit Valenzelektronen bestimmt, weshalb die relative Anderung
mit OF weitestgehend unabhingig vom untersuchten Material ist. Oberhalb von 3 g,y nimmt
der S-Parameter mit ansteigendem OF ab, da der Untergrundanteil im Spektrum steigt, was zu
einer kiinstlichen Verbreiterung des Peaks fiihrt. Im Verlauf des W-Parameters unterscheiden
sich die beiden Metalle voneinander, da die Annihilation mit kernnahen Elektronen nicht vom
Beitrag des Untergrunds getrennt werden kann. Ubereinstimmend ergibt sich jedoch ein An-
stieg des W-Parameters mit OF oberhalb von 3 o Fiir Al entspricht der Verlauf des W-Para-
meters W(OE) den Ergebnissen von [185].

Aus diesen Ergebnissen konnen probenunabhingige Grenzen fiir die Breite des Projektions-
fensters gewonnen werden: OF sollte im Intervall 26, < OF < 3 0y liegen, um einerseits kei-
ne koinzidenten Signale abzuschneiden und andererseits die Kontamination der Daten mit
Untergrundereignissen gering zu halten.

Neben OF spielen die Energiekalibrierungen dE,, dE, der Detektoren bei der Projektion auf
die Diagonale eine entscheidende Rolle. dE| > gibt dabei das Energieintervall an, das in einem
zweidimensionalen Bin enthalten ist. Zum besseren Verstandnis definiert man den Winkel ¢
der Diagonalen, auf der die koinzidenten Ereignisse liegen, beziiglich des von E; und E; auf-
gespannten Koordinatensystems:

Q= arctan(jé2 J (2.21)

1

Man beachte, da3 ¢ hier der Einfachheit halber positiv definiert ist. Sind die Energiekalibrie-
rungen dE,, dE, beider Detektoren gleich, gilt ¢ = 45°. Sind sie nicht gleich, représentieren
auch die Kantenlédngen eines Bins nicht dasselbe Energieintervall, und die Diagonale liegt
nicht genau bei 45°, sondern weicht um den Winkel d¢ davon ab:

dE, —dE,

O = arctan
dE, +dE,

], @ =45°+0¢ (2.22)
Bleibt dies bei der Projektion unberiicksichtigt, bewirken bereits kleine Abweichungen von
45° (09 < 0.5°) erhebliche Artefakte im projizierten Spektrum. Dies wurde systematisch un-
tersucht, indem die Kalibrierung eines Detektors ohne Beriicksichtigung des Unterschieds
zwischen dE| und dE, veridndert. Um die Ergebnisse von den Absolutwerten dE ; unabhédngig
zu machen, wird die Asymmetrie A, eingefiihrt:

_ dE, —dE,

- 2.23
“ dE, +dE, 2.23)

Abbildung 2.21 zeigt die Abhédngigkeit der Linienformparameter S und W von A4c, am Bei-
spiel eines Spektrums von reinem ausgeheiltem Kupfer fiir drei verschiedene Werte von E
(Fiir Al erhélt man ein dhnliches Resultat). Ein von Null verschiedenes 4., bewirkt signifi-
kante Verdnderungen in der Form der Doppler-Kurve, wenn es nicht bei der Auswertung be-
riicksichtigt wird. Annihilationsereignisse mit hohen Elektronenimpulsen werden bei der Pro-
jektion unvollstindig aufsummiert, wihrend der Bereich um das Zentrum des Peaks weitge-
hend unbeeinfluflt bleibt. Dadurch erscheint der W-Parameter zu niedrig und auch das Ge-
samtintegral wird unterbewertet, was sich in einem zu hohen S-Parameter widerspiegelt.
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Abbildung 2.21: Einflul der Asymmetrie in den Energiekalibrierungen 4., auf die Linieformparameter S
und W am Beispiel von reinem ausgeheiltem Kupfer fiir drei Werte von OF (Energieauflésung der Spek-
trometer bei 511 keV: 61 = 1.377 bzw. 6, = 1.381 keV). Es wurden die selben Grenzen wie in Abbildung
2.20 verwendet.

Die obigen Resultate demonstrieren, da3 eine Auswertungsroutine fiir CDB-Spektren nicht
einfach wie allgemein iiblich bei 45° arbeiten kann, sondern die Parameter der einzelnen De-
tektoren explizit beriicksichtigen muB3. Ein solcher Algorithmus wird im Weiteren skizziert:

Ein Projektionsalgorithmus

Aus den obigen Uberlegungen zu moglichen Fehlerquellen bei der Auswertung von CDBS-
Daten wird klar, daB3 es fiir die Projektion nicht ausreichend ist, diskrete Werte aus M aufzu-
summieren. Ein hinreichend genauer Projektionsalgorithmus mufl die Werte des Doppler-
Spektrums durch Interpolation aus den Rohdaten bestimmen.

Bei einer CDBS-Messung werden, zusitzlich zu den Koinzidenzdaten, auch die Doppler-
Spektren der einzelnen Detektoren im Rohdatensatz gespeichert. Aus diesen Einzel-Spektren
werden iiber eine Anpassung der Peakfunktion (2.17) die Zentren der Annihilations-Peaks
sowie die Energieauflosungen 6, der beiden Detektoren bestimmt. Wird ein Monitor-Isotop,
wie z.B. 'Be mitgemessen, konnen die Spektren automatisch kalibriert werden. Im anderen
Fall miissen die Energiekalibrierungen explizit angegeben werden.

Die Rohdaten werden so in eine quadratische Matrix M der Grofle NxN einsortiert, dafl sich
das Zentrum des zweidimensionalen Koinzidenz-Peaks in deren Mitte Myy,n2 befindet. N
sollte dabei grof3 genug gewahlt werden, um alle relevanten Ereignisse in M zu speichern.
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Das Projektionsfenster mit der Breite OF wird
durch eine zweite Matrix D der GroBe nxm
dargestellt, die diagonal in M liegt (siche
Abbildung 2.22). Das Energieintervall dEp,
das von einem Element von D reprisentiert

wird, wird durch » vorgegeben: W
z
dE, = 2 (2.24)
n

Die GroBe n ist prinzipiell nicht festgelegt,
sollte aber so gewihlt werden, daB3 dEp in der M [NxN]
Néhe von dE| und dE; liegt. Ist dEp wesent-
lich groBer als dE)», geht Information verlo-
ren, wihrend ein kleineres dEp keinen zusitz-
lichen Informationsgewinn bring, aber den
Rechenaufwand erhoht. Die Grofle m ergibt
sich dann aus n zu m = N - n. Es gibt nun eine
eindeutige Transformation 7, die jedem Ele-
ment D;; von D nichtganzzahlige Koordinaten x"und y' in der urspriinglichen Matrix M zuord-
net. 7 beriicksichtigt die durch Unterschiede in der Kalibrierung hervorgerufene Verkippung:

Abbildung 2.22: Skizze zur Transformation der
Koinzidenzen aus der Rohdatenmatrix M in die
Matrix D. Die Projektion auf eine Dimension ge-
schieht iiber die Summation {iber i€ {0,n-1}.

dE
b y'=y +(jsing—icos D 2.25
= V= (jsing mﬂ; (2.25)

1 2

x"=x, +(jcosp+ising)

ie{o,n-1}, je{o,m-1}

X0, bzw. o sind dabei die Koordinaten der linken Ecke des Projektionsfensters in Einheiten
von dE; bzw. dE,. ¢ ist der in (2.21) definierte Winkel. Da x’ und y' im Allgemeinen nicht
ganzzahlig sind, mu8 der Wert D;; = M(x'(, /), y'(i, j)) durch Interpolation aus den umliegen-
den Eintrdgen von M bestimmt werden.

Mk,l+1 Mk+1,l+1

L.

® x%y'
D, = M(x'y"

|\/Ik+1,l

— UE,
=

<1 a’E1 b=

Abbildung 2.23: Interpolation der Elemente Dj; = M(x', y") mit nichtganzzahligem x',y" auf der Matrix M.
Der Unterschied zwischen dE; und dE; ist zur Verdeutlichung stark iibertrieben dargestellt.
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Eine einfache Interpolation iiber lineare Mittelwerte fithrt dabei zu Artefakten und ist daher
nicht zu empfehlen. Bikubische Splines in zwei Dimensionen beriicksichtigen sowohl die um-
liegenden Elemente aus M als auch die erste und zweite Ableitung nach den Indizes £, / von
M (Siehe [163], pp.116). Die Interpolation mit bikubischen Splines ist eine Standardmethode
aus der Bildverarbeitung und garantiert ein Maximum an Glattheit bei vertretbarem Rechen-
aufwand, und ist insbesondere dann von Vorteil, wenn die Werte in der Umgebung von (x’,)’)
stark variieren. Die Projektion von D auf eine Dimension erfolgt durch Summation tiber i:

n—

P =

J

1
D, (2.26)
i=0
Bei dieser Interpolation entstehen Fehler hauptsdchlich am Rand von M in Bereichen, in de-
nen viele Eintrige den Wert 0 oder 1 besitzen. Dies resultiert in Werten mit wechselndem
Vorzeichen und Betrag << 1, die aber physikalisch keine Rolle spielen, und somit gleich Null
gesetzt werden konnen.
Wird nach dem obigen Algorithmus verfahren und OF = 2.50, gewdahlt, sollte die Auswer-
tung von CDBS Daten zu vergleichbaren Ergebnissen fiihren, auch wenn die Rohdaten von
unterschiedlichen Spektrometern stammen.
Wie oben beschrieben, kann die Vernachldssigung der Detektoreigenschaften bei der Auswer-
tung zu Fehlern, insbesondere zu Asymmetrien, in den resultierenden Doppler-Spektren fiih-
ren. Physikalisch ist ein Dopplerspektrum symmetrisch, wenn die Richtungen der Elektronen-
impulse isotrop verteilt sind oder durch die Messung entsprechend {iber die Impulsrichtungen

gemittelt wird. Das folgende Beispiel soll verdeutlichen, wie solche Asymmetrien aus Fehlern
bei der Auswertung entstehen.
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Abbildung 2.24: Entstehung von Asymmetrien in CDB-Spektren. (a): Kanalweise Differenz eines Zn-
bzw. Cu-Spektrums mit einem Al-Spektrum. Energieauflosung und Energiekalibrierung der Detektoren mit
denen das Zn-Spektrum aufgenommen wurde, unterschieden sich stark voneinander, wéhrend die Cu- und
Al-Spektren mit gut aufeinander abgestimmten Detektoren aufgenommen wurden. (b): Die Matrix D des
Zn-Spektrums in logarithmischer Falschfarbendarstellung. Die Zentren der wei3en Linien zeigen die Posi-
tionen der Zeilenmaxima in D. Thre Breite steht fiir die Unsicherheit bei ihrer Bestimmung.
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Abbildung 2.24 (a) zeigt die CDB-Spektren von Zink und Kupfer, zur Hervorhebung der Un-
terschiede als Differenz zu einem symmetrischen Al-Spektrum dargestellt. Bei der Aufnahme
des Zn-Spektrum unterschieden sich die beiden Detektoren sowohl in der Energieauflosung
(0»/o01=1.07), der Energiekalibrierung (dE»/dE, = 1.01) als auch in der absoluten Nachweis-
wahrscheinlichkeit (NV,/N; = 1.14). Die Auswertung des Zn-Spektrums erfolgte ohne Bertick-
sichtigung dieser Unterschiede. Die Spektren von Cu und Al wurden hingegen mit einem gut
aufeinander abgestimmten Detektorpaar gemessen. Abbildung 2.24 (b) zeigt eine Darstellung
der Matrix D des Zn-Spektrums in logarithmischer Falschfarbendarstellung. Die Zentren der
weillen Linien stellen die Positionen der Zeilenmaxima in D dar, die durch Gaullanpassungen
an die Zeilen von D gewonnen wurden. Thre Breite entspricht dabei der statistischen Unsi-
cherheit der Gauflanpassung. Die Asymmetrie der zweidimensionalen Zn-Daten ist in der
Mitte von D besonders ausgepriagt. Im Differenzspektrum von Zn spiegelt sich dies in einer
Asymmetrie bei 8x107 mgc wieder, die im Kupferspektrum nicht auftritt.

Im Allgemeinen weichen die beiden Detektoren in einem Koinzidenzaufbau hinsichtlich ihrer
Parameter Energiekalibrierung, Energieauflosung und absolute Nachweiswahrscheinlichkeit
bei 511 keV voneinander ab. Um reproduzierbare und vergleichbare Ergebnisse zu erhalten,
miissen diese Parameter bei der Auswertung beriicksichtigt werden. Bleiben sie unberiicksich-
tigt und wird, wie allgemein {iblich, einfach die 45°-Diagonale zur Projektion verwendet,
kann es zu unphysikalischen Asymmetrien im resultierenden eindimensionalen Spektrum
kommen. Des weiteren sollte die Breite des Projektionsfensters an die Energieauflésung der
Detektoren angepallt werden, um ein Minimum an Untergrund bei einem Maximum an Stati-
stik 1m projizierten Spektrum zu erhalten [186].

2.6.2 Hochimpulsanalyse

Mit einer genauen Analyse des Untergrunds 148t sich der Hochimpulsteil der Elektronenim-
pulsverteilung auch aus dem Spektrum eines einzelnen Detektors ohne Koinzidenz gewinnen
(High Momentum Analysis HMA) [29,178,179]. Eine notwendige Voraussetzung dafiir ist
ein geringer y-Untergrund, insbesondere bei Energien oberhalb von 511 keV, weshalb die
Verwendung von **Na als direkte Positronenquelle bei der HMA nicht méglich ist.

Diese Voraussetzung kann entweder durch einen untergrundarmen Positronenemitter wie z.B.
%Ge oder durch einen Positronenstrahl erfiillt werden, bei dem Quelle und Spektrometer
rdaumlich voneinander getrennt sind, und so eine einfache Abschirmung der hochenergeti-
schen Begleitgammas moglich ist. Zusétzlich ist darauf zu achten, da3 kein y-Untergrund von
anderen Experimenten im Labor in den Detektor gelangt.

Wo es bei der Auswertung der Linienformparameter ausreichend war, den Kleinwinkel-
Compton-Untergrund [182] zu betrachten, sind zur Auswertung héherer Impulse zusitzlich
der unvollstindige Ladungsnachweis sowie der Pile-Up zu beriicksichtigen. Vor der Bestim-
mung des Untergrunds muf3 das Spektrum auf die differentielle Energieeffizienz des Detek-
tors korrigiert werden, um Artefakte durch ein unphysikalisch schiefes Spektrum zu vermei-
den.
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Die Energieeffizienz Eff(E) ist eine nicht-lineare Funktion der Energie, die nach [187] im Be-
reich um 511 keV durch eine Exponentialfunktion parametrisierbar ist:

Eff(E)=c, +c,exp(—E/cy) (2.27)

Die Koeftfizienten c;, ¢, und c; werden durch Anpassung an die Intensititen des y-Spektrums
eines Radioisotops bestimmt, das eine Vielzahl von y-Linien besitzt, deren relative Intensité-
ten bekannt sind (z.B. '*?Eu [25, 188], siche auch Abbildung 2.25).

Jeder reale Detektor besitzt eine endliche energieabhidngige Linienbreite, die als statistisch
normalverteilt angenommen werden kann. Dafiir gibt es im wesentlichen zwei physikalische
Ursachen. Zum einen Fluktuationen im Verhéltnis zwischen dem Anteil der absorbierten
Energie, die Elektron-Loch-Paare im Detektor erzeugt, und dem Anteil, der das Gitter auf-
heizt (Fano-Faktor) [159,160]. Zusitzlich erzeugen die Analogelektronik und der ADC weite-
res statistisches Rauschen auf dem Signal.
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Abbildung 2.25: Differentielle Effizienz eines Ge-Detektors gemessen mit dem Gammastrahler **Eu, rela-

tiv zur Effizienz bei 511 keV (@) und Fit nach 2.25 (—). Die blaue Linie zeigt ein typisches Doppler-
Spektrum. Im Inlett ist der relevante Bereich des Photopeaks herausvergrof3ert.
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Ein Teil der erzeugten Ladungstridger im Detektorkristall geht durch Rekombination, den Ein-
fang in Verunreinigungen und das Entweichen von Photoelektronen an der Oberflache verlo-
ren. Dies resultiert in einem niederenergetischen Ausldufer am Fufl des Peaks, der durch eine
Exponentialfunktion mit positivem Exponenten beschrieben werden kann.

Der Pile-Up, dessen Beitrag selbst bei geringen Zahlraten um die 1000 cps im Peak nicht Null
ist, erzeugt auf der hochenergetischen Seite des Peaks einen Ausldufer, der sich ebenfalls
durch eine Exponentialfunktion beschreiben 148t. Abbildung 2.26 gibt eine Ubersicht iiber die
Formen der einzelnen Beitrdge. Auf der linken Seite sind die Formen skizziert, die die einzel-
nen Beitrdge in einem "idealen" Spektrometer ohne Rauschen hétten. Insbesondere wiirde die
y-Linie eines Isotops mit nicht zu kurzer Halbwertszeit die Form einer 3-Funktion annehmen.
In einem realen Detektor (Abbildung 2.26 rechts) gehen die Formen der Beitrdge durch Fal-
tung mit einer Gaul3-Funktion aus denen des idealen Detektors hervor.

Eine dhnliche Beschreibung des Untergrundes wurde von Dryzek et al. angesetzt, jedoch mit
*’Na als Positronenquelle und einem zusétzlichen NaJ(Tl)-Detektor in Koinzidenz [189]. Die
Autoren erreichten eine gute Untergrundunterdriickung, konnten aber den Hochimpulsteil der
Spektren nicht auswerten.
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Abbildung 2.26: Die wichtigsten Komponenten im Untergrund einer y-Linie: In einem "idealen" Detektor
mit verschwindender Energieauflosung wiirden sowohl die y-Linie selbst als auch die Untergrundkompo-
nenten scharfe Verteilungen aufweisen. Ein realer Detektor erzeugt Gaul3'sches Rauschen einer endlichen
Breite und die realen Verteilungen gehen aus den idealen durch Faltung hervor (Obere Komponenten in li-
nearer, untere in halblogarithmischer Darstellung).
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Die oben beschriebenen Komponenten kénnen analytisch reprasentiert werden. Man erhilt ei-
ne Beschreibung des Peaks durch die Funktion P(E), die stetig und differenzierbar ist. Die
Terme (2.28), (2.29) und (2.32) mit der Definition (2.33) entsprechen dabei der Darstellung
von P(E) nach (2.17). Die Reprisentation der Auslidufer am Full des Peaks (2.30) und (2.31)
werden durch das Faltungsintegral einer Exponentialfunktion mit einer Normalverteilung er-
halten:

P(E) =

A, exp(-u(E)*) + (2.28)
2 - )+ (229)
2 expl—ptu( N - e (u(E) + (2.30)
2 expCatyu(E)(1 +erf (u(E)) 4 231)
4, (2.32)

Fiir eine bessere Ubersichtlichkeit wird der Term u(E) eingefiihrt:

u(E) = 2/In(2)(E - E,) ’ 033

o

wobel Ey das Zentrum des Peaks und o die Breite des normalverteilten Rauschens bezeichnet.
Die anderen Koeffizienten besitzen die folgende Bedeutung:

Ag Amplitude des Gaul3-Peaks

As Amplitude der Stufenfunktion

AL Amplitude des niederenergetischen Ausldufers
UL Exponent des niederenergetischen Ausldufers
Ap Amplitude des hochenergetischen Auslaufers
UE Exponent des hochenergetischen Ausldufers
Ac konstanter Untergrund

Insgesamt enthilt diese Darstellung neun Koeffizienten, deren Werte durch eine Least-Square
Anpassung (Levenberg-Marquardt [163]) an den Annihilationspeak bestimmt werden. Prak-
tisch geschieht dies in mehreren Schritten: Zuerst werden die Koeffizienten o, Ey, Ag, As und
Ac mit dem reduzierten Ansatz (2.17) bestimmt und der Untergrund (2.16) abgezogen. In ei-
nem Zwischenschritt werden am resultierenden Spektrum die Koeffizienten u;, Ay, ugund A¢
angepallt um Startwerte fiir die Anpassung aller neun Komponenten zu erhalten, die in einem
dritten Schritt durchgefiihrt wird [29].

Ebenso wie bei der CDBS ergibt die HMA erst ab einer Gesamtzahl von Ereignissen > 5x10’
sinnvolle physikalische Ergebnisse, was an der statistischen Seltenheit von Annihilationse-
reignissen mit hohen Elektronenimpulsen liegt. Abbildung 2.27 zeigt die verschiedenen Bei-
trdge zum Untergrund sowie die Originaldaten und die untergrundkorrigierten Spektren am
Beispiel von reinem ausgeheiltem Aluminium. Weitere Beispiele finden sich in [29].
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Abbildung 2.27: Die einzelnen Untergrundkomponenten am Beispiel von einem Aluminiumspektrum in
halblogarithmischer Darstellung: (=) Kleinwinkel-Compton-Untergrund und Kontinuumsuntergrund
(2.29), (2.32); (—) Unvollstandiger Ladungsnachweis (2.30); (—) Pile-Up (2.31); (=) Gesamter Unter-
grund; (@)Originaldaten; (®) Daten nach Abzug des Kleinwinkel-Compton-Untergrunds; (®) Daten nach
Abzug des gesamten Untergrunds.

Da bei der Messung iiber die Impulsrichtungen gemittelt wird, ist der Doppler-Peak physika-
lisch symmetrisch um 511 keV und es reicht zur Angabe der Ergebnisse aus, eine Hilfte des
Peaks darzustellen. Dabei werden die Mittelwerte von linker und rechter Seite gebildet, um
ein Faktor V2 an Statistik zu gewinnen, wie es auch bei der CDBS allgemein iiblich ist.
Abbildung 2.28 zeigt die Verteilung der Elektronenimpulse fiir einige reine Elemente. Bis auf
Silizium wurden alle Elemente vor der Messung zur Ausheilung der Gitterfehler einer Tempe-
raturbehandlung im Hochvakuum unterzogen (Fe: 680°C; Ni, Cu: 1000°C; Al: 500°C;
C: 900°C). Bei einer Gesamtzihlrate oberhalb von 5x107 wird der Untergrund durch die
HMA so effektiv abgezogen, daB die Elektronenimpulse bis ca. 40x10~ moc auswertbar sind.
Es finden sich zwei Klassen von Spektren, deren auffallendster Unterschied in den 3d-
Orbitalen der Ubergangsmetalle liegt. Aber auch diese unterscheiden sich durch die mit der
Kernladungszahl steigenden Elektronenimpulse (Inset in Abbildung 2.28).

In Abbildung 2.29 sind die Spektren von Al (links) und Cu (rechts) im Vergleich zwischen
HMA und CDBS dargestellt. Die CDB-Spektren vom der Positronenquelle NEPOMUK am
Forschungsreaktor Garching (FRM II) (O) und die HMA-Spektren (®) wurden an genau den-
selben Proben gemessen. Die Spektren () wurden mir freundlicherweise von Y. Nagai iiber-
lassen. Diese Datensdtze sind mit einer Auflésungsfunktion gefaltet um o= 1.3 keV zu errei-
chen und wurden zusétzlich geglittet.
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Abbildung 2.28: Elektronenimpulsverteilung einiger reiner Elemente, bestimmt mit HMA. Alle Kurven
sind auf dieselbe Fliche normiert. Jenseits von 40x107 moc verschwinden die Daten im Rauschen.

Fiir Al stimmen alle drei Datensitze bis auf eine Aufstreuung jenseits von 35x107 mgc gut
{iberein. Bei Cu zeigt sich ebenfalls eine gute Ubereinstimmung zwischen den HMA-Daten
und den CDB-Daten vom FRM II. Die HMA-Daten wurden mit sehr hoher Statistik (1.1x10%)
gemessen, so dal Elektronenimpulse bis 50x10~ moc ausgewertet werden konnten. Die Daten
von Nagai weichen jedoch bei niedrigen Impulsen (p. > 8x10™ moc) von den anderen beiden
Datensétzen ab. Da bei Cu die Reinheit und die Temperaturbehandlung zum Ausheilen der
Defekte besonders kritisch sind, ist die Abweichung héchstwahrscheinlich auf Unterschiede
in diesen Parametern zurtickzufiihren [178].

Das elementspezifische Dopplerspektrum kann heutzutage mit dem Programmpaket
DOPPLER [190, 191] auch numerisch berechnet werden. Dabei wird die Dichte-Funktional-
Theorie (DFT) [192, 193] verwendet, um die Schrodinger-Gleichung fiir alle Elektronenorbi-
tale zu 16sen. Die Austausch-Korrelationsenergie der Elektronen untereinander wird {iber eine
Lokale-Dichte-Approximation (LDA) angenéhert [194]. In einem ersten Schritt wird auf diese
Weise die radiale Schrodinger-Gleichung eindimensional fiir ein Atom gelost und aus den ku-
gelsymmetrischen Wellenfunktionen der verschiedenen Orbitale die Elektronendichte be-
stimmt. Zusammen mit den Kernpotentialen wird daraus das Coulomb-Potential im Kristall-
gitter durch Superposition zusammengesetzt. In diesem Potential wird die Schrodinger-
Gleichung fiir ein Positron geldst, wobei die Wechselwirkung des Positrons mit der Elektro-
nendichte mit LDA nach [195] approximiert wird. Die Annihilationsraten werden dann aus
dem Uberlapp der Positronendichte mit der Elektronendichte unter Beriicksichtigung der
Wechselwirkung zwischen Positronen- und Elektronendichte (Enhancement-Faktor [195]) fiir
jedes Orbital einzeln bestimmt.
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Abbildung 2.29: Vergleich von HMA und CDBS (Datensitze auf Fliche 1 normiert). Die Daten 4 wur-
den mir freundlicherweise von Y. Nagai iiberlassen (mit einer Auflosungsfunktion gefaltet, um 6 = 1.3 keV
zu erhalten). Materialparameter: Al (@,0): 99.999%, 3h bei 600°C; Cu (@,0): 99.9998%, 8h bei 1000°C.

Zur Berechnung der Doppler-Spektren wird nicht die Positronenwellenfunktion, sondern eine
empirische radiale Positronendichte verwendet, die durch sogenannte Fehlerfunktionen ange-
ndhert wird. Diese Funktionen sind in Kernndhe fiir eine Vielzahl von Elementen in [196] ta-
belliert und verschwinden am Kernort.

Annihilationswahrscheinlichkeitsdichte

Abbildung 2.30: Mit dem Programmpaket DOPPLER berechnetes Doppler-Spektrum von reinem ausge-
heiltem Gold (=), sowie die Beitriige der Au-Orbitale, deren Annihilationswahrscheinlichkeit iiber 107

liegt.
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Die Elektronenwellenfunkionen werden mit der empirischen Positronendichte iiberlagert und
mit sphirischen Besselfunktionen in den Impulsraum transformiert. Eine solche Néherung ist
moglich, da der Beitrag des Positronenimpulses zum Doppler-Spektrum verschwindend ge-
ring ist. Die Konfiguration des Gitters flieBt nur {iber die Annihilationsraten ein, mit denen die
Doppler-Spektren der einzelnen Orbitale gewichtet werden. Das Gesamtspektrum entsteht
dann durch Addition der Spektren der einzelnen Orbitale.

Diese Rechnung benutzt einige radikale Vereinfachungen. Insbesondere weichen die durch
atomare Superposition berechneten Orbitale der Valenzelektronen stark von der wirklichen
Form ab. Das fiihrt zu Verschiebungen im Doppler-Spektrum im Bereich niedriger Impulse
(pL < 12x10™ moc). Dennoch lassen sich wesentliche Eigenschaften von gemessenen Dopp-
ler-Spektren in den Rechnungen wiederfinden. Fiir die Impulse jenseits von 20x10™ moc
stimmt die Rechnung fiir reines Aluminium sehr gut mit den durch CDBS und HMA erhalte-
nen Spektren iiberein [178].
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Abbildung 2.31: Vergleich von HMA-Messung zu einer numerischen Rechnung: Ratio-Plot von reinem
ausgeheiltem Gold zu reinem ausgeheiltem Al. Die errechneten Spektren wurden mit einer Gauf3'schen
Auflosungsfunktion gefaltet, die der experimentellen entspricht (1.11 keV). Die Abweichung zwischen
Rechnung und Experiment bei niedrigen Impulsen wird maligeblich von der verwendeten atomaren Super-
position verursacht.

Abbildung 2.30 zeigt das gerechnete Doppler-Spektrum von reinem ausgeheiltem Gold sowie
die Beitriige der Orbitale, die mit mehr als 10" zum Gesamtspektrum beitragen [197]. Das
Spektrum enthilt zwei Buckel bei ca. 10x10™ mgc und ca. 33x10° mgc. Ersterer wird durch
die Annihilation mit 3d-Elektronen bestimmt, wéahrend letzterer hauptsidchlich durch Annihi-
lation mit den 4f, 5d und 5p Orbitalen verursacht wird.

In Abbildung 2.31 ist einen Vergleich zwischen den simulierten Daten aus Abbildung 2.30
und der experimentellen Impulsverteilung von Gold als Ratio-Plot zu reinem Aluminium dar-
gestellt. In einem Ratio-Plot werden die Spektren kanalweise dividiert, um Features bei hohen
Impulsen deutlicher herauszustellen. Aluminium ist dabei eine in der Literatur weitverbreitete
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Referenz. Das Minimum bei 20x107 mgc, sowie das Maximum bei ca. 33x107 mpc stimmen
in Theorie und Experiment hinreichend gut {iberein. Das erste Maximum in den MefB3daten bei
11.5x107 moc (3d-Elektronen) ist in der Rechnung um ca. 3x107 moc zu niedrigeren Impul-
sen hin verschoben. Hier zeigt sich bereits die Abweichung durch die atomare Superposition.
Eine dhnliche Abweichung zwischen Rechnung und Experiment wurde auch fiir reines Silber
gefunden [191].

Zusammenfassend kann man feststellen, dafl die iiber HMA mit nur einem einzelnen Ge-
Detektor gewonnenen Spektren bis zu Impulsen von ~40x10” mec mit Koinzidenzspektren
und numerischen Rechnungen konsistent sind, wenn eine untergrundfreie Positronenquelle
verwendet wird (z.B.: ®*Ge oder ein Positronenstrahl). Bei einer Gesamtanzahl von Annihila-
tionsereignissen von einigen 10® sind die Elektronenimpulse sogar bis 50x107 moc zuging-
lich. Bei der HMA kann mit Zahlraten von 1000 — 1500 cps gemessen werden, ohne daf3 sich
die Energieauflosung des Detektors signifikant verschlechtert. Das ergibt eine deutliche Ver-
besserung gegeniiber der CDBS, da die Koinzidenzzihlrate ungefihr eine Grofenordung un-
terhalb der Zahlrate eines einzelnen Detektors liegt.

Ein weiterer Vorzug der HMA besteht darin, da3 sie ohne zusétzliche Hardware in ein vor-
handenes Doppler-Spektrometer implementiert werden kann. Dies ist besonders dann von
Vorteil, wenn sich an einer Anlage aus geometrischen Griinden kein zweiter Detektor anbrin-
gen 1d6t. In Kombination mit einem Feinfokus-Positronenstrahl kann mittels HMA die chemi-
sche Umgebung von Gitterdefekten ortsaufgelost gemessen werden, was besonders bei der
Untersuchung von inhomogenen oder plastisch verformten Proben von Interesse ist.

2.6.3 Untersuchung von Ausscheidungen in einer Al-Cu-Mg Legierung

Technisch nutzbare Aluminiumlegierungen erhalten ihre Hérte iiber feinverteilte Ausschei-
dungen in der GroBenordung von wenigen Nanometern bis zu einigen zehn Nanometern, die
die Versetzungsbewegung effektiv behindern. Die erste ausscheidungsgehirtete Al-Legierung
(3.5-4.5 Gew.% Cu, 1 Gew% Mg) wurde 1906 von A. Wilm durch Zufall entdeckt und von
thm Duralumin getauft [198]. Die Zugfestigkeit von Duralumin liegt gegeniiber reinem Alu-
minium beim 5- bis 7-fachen. Als AA 2024 (AlCu4Mgl) findet es bis heute fast unveréndert
eine breite Anwendung im Flugzeugbau. Erst 1938 gelang es jedoch, die Struktur reiner Kup-
fer-Ausscheidungen mittels Rontgenbeugung aufzukliren [199,200] Diese bilden sich schei-
benférmig auf den {100}-Ebenen des Al-Gitters. Zu Ehren ihrer Entdeckern A. Guinier und
G.D. Preston werden die Cu-Ausscheidungen als Guinier-Preston-Zonen (GPZ) bezeichnet.
Metallurgisch werden Al-Cu-Mg Legierungen durch Losungsgliihen, Abschrecken und Aus-
lagern hergestellt. Direkt nach dem Ldsungsglithen und Abschrecken befindet dich die Legie-
rung in einem metastabilen Zustand und Cu und Mg liegen in einer iibersattigten festen Lo-
sung vor (supersaturated solid solution). Die Kinetik der Ausscheidungsbildung ist recht
komplex und lduft iiber mehrere metastabile Phasen ab, was als Ausscheidungssequenz be-
zeichnet wird. Die in [201] vorgeschlagene und noch heute akzeptierte Ausscheidungsse-
quenz fiir AI-Cu-Mg ist in Abbildung 2.32 skizziert.

Im ibersittigten Mischkristall diffundieren die Legierungselemente iiber einen schnellen,
durch Platzwechselprozesse mit eingeschreckten Leerstellen angetriebenen Mechanismus,
wobei sich metastabile Bindungszustinde aus Leerstellen und Legierungsatomen bilden. An
diese lagern sich weitere Legierungsatome an und bilden nach kurzer Zeit Agglomerate aus
wenigen Atomen. Je nachdem, ob sie aus einem Element (Mg, Cu), oder aus beiden bestehen,
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spricht man von Clustern oder Co-Clustern [202]. Durch weitere Anlagerung bilden sich aus
diesen Cu- und Mg-reiche Zonen, die als Guinier-Preston-Bagaryatskii-Zonen (GPB I) be-
zeichnet werden [201]. Die Struktur dieser Frithphasen konnte bisher nicht eindeutig geklart
werden, da sie im Gegensatz zu der GPZ in reinen Al-Cu Legierungen [203] nicht im Trans-
missions-Elektronenmikroskop (TEM) nachweisbar sind. Es ist aber sehr wahrscheinlich, daf3
Cluster, Co-Cluster und GPB I koexistieren [204]. Im weiteren Verlauf bildet sich eine im
TEM identifizierbare Phase, die S"-Phase, deren Struktur allerdings ebenfalls ungeklart ist.
Fiir die GPB I und die S” wurden eine Vielzahl von Gitterkonfigurationen vorgeschlagen. Fiir
eine Ubersicht und Diskussion der verschiedenen Modelle siehe [205,206]. Da Leerstellen in
Al bei Raumtemperatur hochbeweglich sind, lduft die Bildung der GPB I innerhalb einiger
Stunden bei RT ab, wihrend die Ausbildung der S"-Phase, die fiir die Hirte der Legierung
verantwortlich ist, sich durch Auslagern bei RT nach ca. 5 Tagen einstellt. Bei hoheren Tem-
peraturen und lidngerer Auslagerungszeit (16h bei 200° C) bildet sich schlieBlich die Gleich-
gewichtsphase S. Die S’-Phase wird inzwischen nicht mehr als eigene Phase, sondern als Ko-
existenzbereich von S und S angesehen [206].

super cluster/ S".phase
saturated co-cluster/ GFEB I S'-phase S-phase
solution GPB1 ( )

Abbildung 2.32: Schema der Ausscheidungssequenz einer Al-Cu-Mg Legierung [201]. Aus dem iibersét-
tigten Mischkristall bilden sich bei RT zundchst Agglomerate aus wenigen Atomen (Cluster/Co-Cluster),
sowie Cu- und Mg-reiche Zonen (GPB I), die miteinander koexistieren. Diese wachsen im weiteren zu gro-
Beren Ausscheidungen (S"-Phase). Die Gleichgewichtsphase S wird erst bei ca. 250° C erreicht S’ stellt ei-
ne Mischung aus S” und S dar.

Die S-Phase besitzt die chemische Zusammensetzung Al,CuMg, ihre kristallographische
Struktur war ebenfalls lange Zeit umstritten, obwohl sie im TEM sichtbar ist [207]. Die an
Al,CuMg Einkristallen gemessene [208] und fiir die S-Phase bereits 1952 vorgeschlagene or-
thorhombische Struktur (Cmem) [209,210] konnte inzwischen durch den Vergleich von Elek-
tronen-Strukturrechnungen [211] mit Beugungsmessungen [212] bestdtigt werden.

Uber den Einfang von Positronen in diese Leerstellen 148t sich ihre chemische Umgebung —
und deren Anderung — wihrend der Auslagerung beobachten, was bereits 1979 fiir Al-Zn Le-
gierungen gezeigt werden konnte [213]. Eine relativ aktuelle Ubersicht {iber Untersuchungen
zu Al-Legierungen mit Positronen findet sich in [214].

Abbildung 2.33 zeigt S- und W-Parameter von AA 2024 relativ zu reinem ausgeheiltem Alu-
minium wéhrend der Auslagerung bei Raumtemperatur nach Losungsglithen bei 500 °C und
Abschrecken in Wasser. Der Bereich zur Bestimmung des W-Parameters wurde zwischen 8
und 25x10 myc festgelegt, um die Annihilation mit den 3d-Elektronen des Kupfers heraus-
zufiltern (siehe Dopplerspektrum in Abbildung 2.36).

Auf der Zeitachse ist das Ende einer jeden Messung relativ zum Zeitpunkt des Abschreckens
angegeben. Innerhalb der ersten Stunde nach dem Abschrecken liegt der W-Parameter we-
sentlich {iber dem von reinem Aluminium, was auf einen hohen Anteil von Leerstellen mit
Cu-haltiger atomarer Umgebung hindeutet (Wc/Wa; = 2.13). Der S-Parameter ist in Bezug zu
reinem Aluminium nur geringfligig erhdht. Es ist aber davon auszugehen, dal er durch die
kupferreiche Umgebung der Leerstellen erniedrigt wird (Scu/Sai = 0.978), wie es auch bei er-
miidetem AA 2024 gefunden wurde [139].
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Abbildung 2.33: S- und W-Parameter von AA 2024 relativ zu reinem ausgeheiltem Aluminium wéahrend

der Auslagerung bei Raumtemperatur. Die angegebene Zeit steht fiir das Ende einer Messung.

Dieses Ergebnis kann durch Einfang der Positronen in Cu-Leerstellen Komplexen (Cu-Vac)
erklart werden, die allein aus statistischen Griinden direkt nach dem Abschrecken vorliegen.
Innerhalb von ca. 10 Stunden sinkt der W-Parameter auf ein Minimum, wihrend der
S-Parameter seinen Maximalwert erst nach ca. 40 Stunden erreicht. Im weiteren Verlauf der
Auslagerung fdllt der S-Parameter leicht ab und der W-Parameter steigt wieder auf den Wert
nach dem Abschrecken an.

1.120
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< 1.110
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90h

1.004
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Abbildung 2.34: Ausscheidungssequenz von AA 2024 im W(S)-Diagramm. S- und W-Parameter sind auf
reines ausgeheiltes Aluminium bezogen. Die Auslagerungszeit in Stunden steht fiir das Ende der MeBzeit.
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Der unterschiedliche Verlauf von S- und W-Parameter deutet auf das Vorhandensein von
zweli verschiedenen Positronenfallen hin, zwischen denen Konkurrenz beim Einfang der Posi-
tronen besteht. Deutlicher wird das in der W(S)-Darstellung in Abbildung 2.34, in der die
MeBwerte auf zwei Geraden mit unterschiedlicher Steigung liegen, zwischen denen ein Uber-
gangsbereich existiert [215].
Die Erhohung des S-Parameters auf Kosten des W-Parameters wéihrend der ersten 10 Stunden
ist ein Hinweis auf die Bildung von Cu-haltigen Clustern, deren Konzentration ansteigt, wéh-
rend die Konzentration von Cu-Vac Komplexen in der Al-Matrix abnimmt. Das Doppler-
Spektrum von AA 2024 (Abbildung 2.36) zeigt aber auch einen deutlichen Beitrag von Mg,
woraus folgt, dal Mg bei der Clusterbildung ebenfalls eine Rolle spielt.
Der W-Parameter war bisher so definiert, das der Anteil der 3d-Elektronen des Kupfers aus
dem Doppler-Spektrum herausgefiltert wurde. Er 148t sich aber auch ein Parameter W* defi-
nieren, der auf die Annihilation mit Elektronen des Mg sensitiv ist. Wie das Dopplerspektrum
in Abbildung 2.36 zeigt, liegen die dazugehorigen Ereignisse im Impulsbereich zwischen 3
und 7 x10” moc. Da die Dopplerkurve von Mg unter der von Al liegt, bedeutet ein niedrigerer
Parameter W* einen hoheren Anteil der Annihilation mit Mg. Abbildung 2.35 zeigt den Ver-
lauf von W* mit der Auslagerungszeit. Der Anteil von Mg an der Annihilation nimmt inner-
halb der ersten 20 Stunden deutlich zu und geht nach ca. 60 Stunden in Sittigung.
Der geringe Anteil von Mg zu Beginn der Auslagerung spricht dafiir, daf} sich keine stabile
Mg-Vac Komplexe bilden, sondern der da3 der Anstieg von W* auf den Einfang in Cu-Mg
Co-Cluster mit anhaftenden Leerstellen beruht, deren Konzentration im Laufe der Zeit steigt.
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Abbildung 2.35: Der Parameter W*, der den Anteil der Annihilation mit Mg im Dopplerspektrum be-
schreibt, liber die Auslagerungszeit. Da das Doppler-Spektrum von AA 2024 im Impulsbereich zur Be-
stimmung von W* unterhalb dem von Al liegt, bedeutet ein niedriger Parameter W* einen hoheren Anteil
an Annihilationen mit Mg-Elektronen.

Dies wird durch neuere Elektronen-Strukturrechnungen bestétigt, die eine Abstoung zwi-
schen Mg Atomen und Leerstellen in Al zeigen [216]. Wiirde Mg die Rolle eines Leerstellen-
fangers spielen, wie in der dlteren Literatur oft angenommen, wire sein Einflul direkt nach
dem Abschrecken am grofBten.

Eine genauere Untersuchung ist nur {iiber das komplette Doppler-Spektrum moglich.
Abbildung 2.36 zeigt vier mit HMA aus den vorherigen Daten gewonnene Doppler-Spektren
relativ zu reinem ausgeheiltem Aluminium [215].

55



——10-20h
—0—20-30h

1.10 —v—50-60h

ratio to anealed Al

0 10 20
p, [10° m c]

Abbildung 2.36: Doppler-Spektren von AA 2024 wihrend der Auslagerung bei Raumtemperatur als Ratio-
Plot. Es sind jeweils 10 Stunden zusammengefaBt. Die Anderungen im Dopplerspektrum der ersten 10
Stunden sind zu groB3, um diese Spektren fiir die HMA aufzuaddieren.

Dabei wurden die Rohdaten von jeweils zehn Stunden Mefzeit aufaddiert. Die Daten der er-
sten zehn Stunden konnten nicht sinnvoll addiert werden, da sich die Spektren in der An-
fangsphase zu stark dndern.

Allen vier Spektren gemein ist ein hoher Beitrag der Leerstellen bei niedrigen Impulsen, der
Beitrag von Mg, der zu einem Minimum bei 5 x10~ moc fithrt, sowie der Beitrag der 3d-
Elektronen des Kupfers (Maximum bei ~10 x10~ moc). Wie es auch die Parameter W und W*
zeigen, nimmt der Anteil von Mg und Cu iiber die Auslagerungszeit zu.

Das Verstindnis von Dopplerspektren einer Legierung ist aber nicht so einfach, da sie im All-
gemeinen nicht durch Linearkombination aus den Spektren der Legierungselemente und der
Matrix zusammengesetzt werden kdnnen. Dies gilt besonders dann, wenn die Gitterstruktur
einer ausgeschiedenen Phase von der sie umgebenden Matrix abweicht, oder die Gitterabstén-
de der umliegenden Matrixatome durch die Ausscheidung veridndert werden. Fiir einen Ver-
gleich mit numerisch gerechneten Spektren ist es daher nétig, die genaue atomare Konfigura-
tion einer Modellstruktur, sowie ihre Wechselwirkung auf die umliegenden Matrixatome zu
beriicksichtigen.

Im Allgemeinen verdndert die Anwesenheit von Fremdatomen die Gitterabstinde zu den Ma-
trixatomen signifikant. Man spricht in diesem Zusammenhang von relaxierten Atompositio-
nen. Diese konnen mit einem ab-initio Code, wie z.B. SIESTA [217], selbstkonsistent be-
rechnet werden. Ebenso wie das oben beschriebene Programmpaket DOPPLER basiert
SIESTA auf der Dichte-Funktional-Theorie [192,193]. SIESTA berechnet aber nur die Va-
lenzelektronen explizit, wahrend die kernnahen Orbitale zu Pseudo-Wellenfunktionen zu-
sammengefalit werden. Die dadurch eingesparte Rechenzeit macht die Berechnung einer gro-
Beren Anzahl von Atomen in realistischen Zeiten iiberhaupt erst moglich. SIESTA bestimmt
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die Coulomb-Krifte auf die Atome in der Ausgangskonfiguration und verschiebt deren Koor-
dinaten dann in Richtung niedrigerer Kréfte. Dies wird iterativ solange durchgefiihrt, bis sich
alle Atome im Kriftegleichgewicht befinden. Aus den so erhaltenen relaxierten Atomkoordi-
naten wird das Annihilations-Spektrum mit DOPPLER berechnet.
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Abbildung 2.37: Berechnete Doppler-Spektren verschiedener Modellstrukturen fiir die Friihstadien der
Ausscheidungssequenz mit DOPPLER relativ zu Aluminium. Lediglich die S-Phase mit einer Leerstelle
auf dem Cu-Untergitter stimmt mit den experimentellen Spektren iiberein.

Abbildung 2.37 zeigt die berechneten Spektren einiger moglicher Kandidaten [215]: Einfach-
leerstelle in Al, die S-Phase mit einer Leerstelle auf den Cu-Untergitter (S-V¢y), bzw. auf dem
Mg-Untergitter (S-Vwg), sowie eine Mini-GPZ aus vier Cu-Atomen die in einer {100}-Ebene
um eine Leerstelle angeordnet sind.

Uber einen Vergleich mit den experimentellen Daten IiBt sich die Leerstelle in Al mit Sicher-
heit ausschlieen. Auch die Mini-GPZ und S-Vy, sind unwahrscheinlich, da beide im Bereich
niedriger Impulse unterhalb von Eins liegen, was den experimentellen Daten widerspricht.
Die S-Phase mit V¢, stimmt aber relativ gut mit dem Experiment iiberein, was darauf hin-
weist, daf3 die frithen Ausscheidungsphasen der S-Phase zumindest dhnlich sind.
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Abbildung 2.38: Gemessenes XANES-Spektrum von ausgelagertem AA 2024 (H) und mit FEFF-8 be-
rechnete Spektren fiir mehrere Modelannahmen der Friihstadien der Ausscheidungsbildung (Linien).

Eine erginzende Methode zur Identifikation der friihen Phase bietet die Rontgen-Absorptions-
Spektroskopie (XAS). Schldgt ein Rontgen-Quant ein Elektron aus dem Atom heraus, verlaft
es diese als Kugelwelle, die an den umliegenden Atomen gestreut wird. Dies fiihrt zu Struktu-
ren im Spektrum in der Ndhe der Absorptionskante, die spezifisch fiir die Abstdnde der um-
gebenden Atome sind (X-ray absorption near edge structure XANES [218]). Minima und
Maxima in den XANES-Spektren ergeben sich dabei durch Interferenz von Mehrfach-
Streuereignissen. Ebenso wie Doppler-Spektren lassen sich XANES-Spektren auf der Basis
von relaxierten Atomkoordinaten simulieren. Das Programm FEFF-8 [219] berechet sowohl
Einfach- als auch Mehrfachstreuung der Elektronen an den umliegenden Atomen, wobei auch
die libernidchsten Nachbarn mitberiicksichtigt werden. Abbildung 2.38 zeigt ein gemessenes
XANES-Spektrum der K-Kante des
Kupfers in AA 2024 sowie die be-

o T — rechneten Spektren mehrerer Mo-
5 wol § [ Auslagern bei RT ] Qellanpahmen [220]-‘
§ fg) Ubereinstimmend mit den Resultta—
g 24 ten der Doppler-Messungen zeigt
‘% 200 5 / auch hier die S-Phase (rote Linie in
8 3 Abbildung 2.38) die beste Uberein-
o Or ] ] 1 stimmung mit den MeBergebnissen.
Das erste Maximum liegt bei der
Zeit Rechnung bei niedrigerer Energie

Abbildung 2.39: Mefischema mit gekiihltem Probenhalter. als im Experiment, was darauf hin-

Nach Losungsglithen (30 min bei 560°C) und Abschrecken deutet, dal die Atomabstinde des
bei RT wird die Probe auf -40°C abgekiihlt. Die Messungen Cu zu ihren Nachbarn im AA 2024
finden bei dieser Temperatur statt. Zur Auslagerung wird ~ etwas kleiner sind als in der reinen
der Probenhalter fiir das entsprechende Zeitintervall auf RT ~ S-Phase.
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Die Untersuchung der Ausscheidungskinetik direkt nach dem Abschrecken ist mit Positro-
nenspektroskopie bei Raumtemperatur nicht moglich, da sich die Struktur der Legierung wih-
rend der Messung zu stark veridndert. Es konnte aber von Reyset et al. gezeigt werden, dal} die
Kinetik bei -40°C einfriert und eine Lagerung {iber den Zeitraum einiger Stunden keinen Ein-
fluB} auf die Struktur der Legierung hat [221]. Wird die Probe direkt nach dem Abschrecken
bei RT auf einen gekiihlten Probenhalter [222] montiert, konnen die ersten Minuten der Aus-
scheidungssequenz mit Positronen untersucht werden. Die Messungen finden dann bei -40°C
statt, wihrend die Auslagerung durch kurzzeitiges Aufheizen auf RT simuliert wird. Durch
geschicktes Experimentieren kann die Zeit zwischen Abschrecken und Einbau auf unter eine
Minute beschrinkt werden, so dal} die Probe ca. 2 Minuten nach dem Abschrecken auf -40 °C
abgekiihlt ist. Abbildung 2.39 zeigt eine Skizze des Zeitverlaufs einer solchen Mefreihe.
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Abbildung 2.40: Mittlere Positronen-Lebensdauer in einer AlCuMg-Laborlegierung iiber der Auslage-
rungszeit nach dem Abschrecken. Ein Totaleinfang in Al-Leerstellen (V) wird erst nach einer Minute er-
reicht.

Die ersten Minuten der Ausscheidungssequenz wurden auf diese Weise an zwei Laborlegie-
rungen mit Positronen-Lebensdauerspektroskopie untersucht [223]: Einer AICuMg-Legierung
mit 1.87 at.% Cu und 1.78 at.% Mg, die weitestgehend AA2024 entspricht, und einer AIMg-
Si-Legierung mit 0.42 at.% Mg, 0.41 at.% Si.

Die Lebensdauern in der AlCuMg-Legierung sind iiber den Zeitraum von einer Stunde nach
dem Abschrecken in Abbildung 2.40 halblogarithmisch dargestellt. Jedes untersuchte Spek-
trum enthilt 1.7x10” Ereignisse, was eine verldBliche Auswertung garantiert. Im Inlett sind
die aus den Spektren nach [224] errechneten Anteile des Einfangs in leerstellenartige Defekte
angegeben. Das erste Spektrum direkt nach dem Abschrecken besteht aus zwei Komponenten:
einem 30%igen Einfang in leerstellenartige Defekte und 70% der reduzierten Al-Lebensdauer.
Alle weiteren Spektren lassen sich nicht in mehrere Komponenten zerlegen und zeigen Total-
einfang in Al-Leerstellen-Komplexe, wie er auch von anderen Autoren nach einer Zeit von 30
— 60 min gemessen wird [225,226].
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Bei der anderen auf diese Weise untersuchten Legierung (AIMgSi mit) ist diese Verhalten
noch ausgeprigter (siche Abbildung 2.41). Hier sind die Spektren bis 5 Minuten nach dem
Abschrecken zweikomponentig mit einem Einfang von 30% in leerstellenartige Defekte. Erst
nach 10 min wird das aus der Literatur bekannte einkomponentige Spektrum mit 220 ps Le-
bensdauer gefunden [223].
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Abbildung 2.41: Mittlere Positronen-Lebensdauer in einer AlMgSi-Laborlegierung iiber der Auslage-
rungszeit nach dem Abschrecken. Nach 10 min wird der Wert fiir Totaleinfang in V,; erreicht. Innerhalb
der ersten 5 min werden nur ~30% der Positronen in Leerstellen eingefangen

Laborlegierungen unterscheiden sich von technischen Legierungen durch das weitgehende
Fehlen von Verunreinigungen. Trotz dieses Unterschieds lassen sich Ergebnisse vergleichen,
wenn man berticksichtigt, dafl die Diffusion von Legierungselementen in den reineren Legie-
rungen schneller abliuft.

Im frithesten Stadium der Ausscheidungssequenz scheint ein GroBteil der Legierungsatome in
Form von Leerstellen-Fremdatom-Komplexen vorzuliegen, die ein steiles Trapping-Potential
und damit einen niedrigen Einfangquerschnitt aufweisen, so daB3 der Grof3teil der Positronen
im Al-Bulk zerstrahlt. Erst wenn sich im weiteren Verlauf der Ausscheidungssequenz weitere
Legierungsatome angelagert haben und Agglomerate aus mehreren Fremdatomen um eine
Leerstelle entstehen, findet ein Totaleinfang in diese Leerstellen-Fremdatom-Komplexe statt.
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Kapitel 3

Positronen-Mikrosonden

3.1 Ein Uberblick aktueller Projekte

Die meisten plastisch verformten oder ermiideten Materialproben zeigen eine stark inhomo-
gene Verteilung der Gitterfehler liber das Probenvolumen. Je nach Probengeometrie dndert
sich die Versetzungsdichte in Abstinden weniger Mikrometer signifikant. Mit Positronen-
quellen, die tiblicherweise Durchmesser von 0.5 bis einigen Millimetern besitzen, lassen sich
diese Strukturen nicht auflosen. Fiir eine Untersuchung dieser Phinomene mit Positronen ist
es daher unabdingbar, in den Mikrometerbereich vorzustof3en.

Die einfachste, wenn auch unbefriedigendste Methode, eine Ortsauflosung unterhalb der Ab-
messung einer radioaktiven Quelle zu erhalten, ist das Ausblenden der Annihilationsstrahlung
mit Kollimatoren [227]. Auf diese Weise wurden Ortsauflosungen um 100 pm erreicht, je-
doch der grofite Anteil der Positronen verworfen. Weitaus effektiver ist es, einen langsamen
Positronenstrahl mit definierter Energie auf die Probe zu fokussieren.

Eine zwingende Voraussetzung zur Realisierung eines Feinfokus-Positronenstrahls sind mo-
noenergetische Positronen, die {iber Moderation aus dem [-Spektrum eines Positronenemit-
ters gewonnen werden. Dabei macht man sich die negative Austrittsarbeit einiger reiner Me-
talle (z.B.: W, Mo, Pt) fiir Positronen zunutze. Thermalisiert ein Positron oberflichennah im
Moderator, kann es zur Oberfliche diffundieren und wird von dort mit definierter Energie
senkrecht zur Oberfldche emittiert. Die Energieverteilung moderierter Positronen entspricht
dabei einer Maxwell-Verteilung [13]. Die Moderation von Positronen wurde 1950 erstmals
von Madansky und Rasetti untersucht [228]. Auch wenn es den Autoren nicht gelang, mode-
rierte Positronen signifikant nachzuweisen, erwies sich ihre Idee als richtig und konnte von
Cherry 1958 bestitigt werden [229]. Seitdem sind grof3e Fortschritte in der Entwicklung von
Moderatoren gemacht worden, wobei hauptsdchlich hochschmelzende Metalle (z.B.: [230])
wie W oder Pt sowie feste Edelgase [231,232] zum Einsatz kommen. Fiir eine Ubersicht iiber
die Positronenmoderation siche auch [13,233].

Um eine laterale Auflésung im Submillimeterbereich zu erreichen, wurden in den letzten
Jahrzehnten unterschiedliche Ansédtze verfolgt: So kann die negative Austrittsarbeit direkt zur
Abbildung von Strukturen auf moderierenden Oberfldchen verwendet werden (Positron Re-
Emission Microscopy (PRM) [234]). Der Kontrast wird dabei durch Unterschiede in der Mo-
derationseffizienz erzeugt, die z.B. von Unterschieden in der Defektkonzentration, Bereichen
mit verschiedener Kristallorientierung oder Oberfldchenstrukturen herriihren [235]. Eine hohe
Ortsauflosung wird bei der PRM durch wiederholte magnetische nicht-konservative Strahl-
verkleinerung durch Remoderation erreicht (brightness enhancement [236]). Erste bildgeben-
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de Resultate durch Abbildung des mit Positronen bestrahlten Bereichs auf eine Kanalplatte
wurden 1988 von Brandes et al. in Transmissionsgeometrie [78] und von van House et al. in
Reflektionsgeometrie [237] erzielt. Die Reflektionsgeometrie bietet dabei den Vorteil, daf3
auch dicke Proben untersucht werden konnen, wenn ihre Oberflidche eine genligende Reinheit
aufweist. 1995 wurde von Goodyear und Coleman ein weiteres PRM vorgestellt, das in Re-
flektionsgeometrie arbeitet [238].

Bestrahlt man, dhnlich wie in einem Transmissions-Elektronenmikroskop (TEM), eine diinne
Folie mit Positronen (Eyi, zwischen einigen keV und einigen 100 keV), kann ein Kontrast
auch ohne die Moderationseigenschaften des Targets erzeugt werden. Durch seine entgegen-
gesetzte Ladung unterscheidet sich die Wechselwirkung des Positrons mit dem Target dabei
wesentlich von der des Elektrons, so da3 andere Kontraste als im TEM erhalten werden. Ein
solches Transmissions-Positronenmikroskop (TPM) wurde erstmals 1988 von van House et
al. aufgebaut [239]. Am KEK in Japan befindet sich derzeit ein TPM im Aufbau, das aus ei-
nem modifizierten kommerziellen TEM besteht, das an den langsamen Positronenstrahl des
KEK angeschlossen werden soll [240,241]. Bei den hier beschriebenen Gerdten RPM und
TPM ist die GroBBe des Positronenstrahlflecks auf der Probe nicht relevant fiir die erreichte
Ortsauflosung. Diese wird, wie auch beim TEM, ausschlieBlich durch die Qualitét der Strahl-
optik bestimmt.

Ein anderer Zugang zu hoher Ortsauflosung, der es ermoglicht die Fehlstellenverteilung in
prinzipiell beliebigen Proben zu untersuchen, besteht darin, einen fein fokussierten Positro-
nenstrahl in die Probe zu implantieren und die Annihilationsparameter von Positron und Elek-
tron zu messen. Dabei definiert die Diffusion des Positrons ein physikalisches Limit fiir die
minimal erreichbare Ortsauflosung, das fiir Strahlenergien von 1 - 50 keV nach [89,242] zu
0.2 - 2 pm abgeschitzt werden kann, wobei der Diffusionsradius stark von der Dichte des un-
tersuchten Materials und seiner Fehlstellenkonzentration abhdngt. Zum Abrastern der Probe
wird entweder der Positronenstrahl mittels Scan-Spulen wie beim Raster-Elektronen-
mikroskop (SEM) iiber die Probe gefiihrt, oder die Probe bei feststehendem Strahl unter der
Strahlposition bewegt. Das erste Raster-Positronenmikroskop (Scanning Positron Microscope
SPM), wurde 1988 von Brandes et al. realisiert [243], wobei jedoch nur eine Auflosung von
Millimetern erreicht wurde. 1995 schlugen Seijbel et al. [244] und Zecca et al. [245,246] un-
abhéngig voneinander ein SPM vor. Seijbel setzte dabei auf ein modifiziertes kommerzielles
SEM, das den Positronenstrahl des Forschungsreaktors in Delft iiber eine Remoderatorstufe
als primére Positronenquelle verwendet.

Der Entwurf von Zecca basiert auf einen gepulsten langsamen Positronenstrahl mit *Na als
Quelle, bei dem iiber die Pulsflanke ein Start-Signal zur Lebensdauermessung zur Verfligung
steht. Der Positronenstrahl mit einem Durchmesser von 2 mm wird durch eine von Shao et al.
vorgeschlagene magnetische Linse (sog. Pfannenkuchenlinse [247]) am Probenort auf einige
Mikrometer zusammengezogen. Dieses Konzept schlieBt ferromagnetische Materialien als
Proben aus, da diese das Fokussierungsfeld verzerren wiirden. Das Gerdt wurde 1997 in Miin-
chen realisiert und erste Testmessungen an einer Au/Si Struktur wurden verdffentlicht [248].
Ein weiterer sehr ambitionierter Entwurf wurde 1997 von Sterne et al. vorgestellt [249,250].
Wie das SPM von Zecca basiert es auf einem gepulsten Positronenstrahl, dessen Phasenraum
durch drei aufeinanderfolgende Remoderationsstufen verkleinert wird. Um trotzdem hohe
moderierte Fliisse zu erreichen, sollte der am LINAC des LLNL erzeugte Positronenstrahl als
primidre Positronenquelle verwendet werden [55]. Es wurden Pulsraten von 20 MHz bei einer
Zeitauflosung von 100 ps angestrebt. Dieses Projekt wurde aber leider aus politischen Griin-
den eingestellt.
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1993 wurde am Helmholtz-Institut in Bonn ein SPM entworfen und 1996 in Zusammenarbeit
mit der Firma Zeiss/LEO Electron Optics fertiggestellt. Im Unterschied zu anderen Positro-
nen-Mikrostrahlen wurde die Bonner Positronen-Mikrosonde (BPM) konsequent als Laborge-
rit konzipiert. Der Nachteil geringerer primérer Positronenfliisse im Vergleich zu Reaktor-
oder Beschleunigerquellen wird durch eine hocheffiziente Moderation und eine verlustarme
Strahlfiihrung kompensiert. Selbst mit einer *?Na-Quelle mittlerer Stirke (10 mCi) lassen sich
so Zahlraten von 2000 cps im Photopeak des y-Spektrums erreichen, was ~5.7x10* Positronen
am Probenort entspricht. Als erste Testmessung wurde bereits 1997 die Fehlstellenverteilung
bei einem Drei-Punkt-Biegeversuch in Kupfer vermessen [251,252]. Fiir die BPM wurden
1996 vom Bundespatentamt zwei Patente erteilt [253].

Inzwischen wurde in Japan ein weiterer Feinfokus-Positronenstrahl fertiggestellt, der mit ei-
ner “*Na-Quelle als primirem Positronenstrahler arbeitet. Die Geometrie der Quelle weist
groBe Ahnlichkeiten mit der der BPM auf. Im Gegensatz zur BPM wird aber ein Moderator
aus festem Neon verwendet, der zwar im Vergleich zum Wolfram-Moderator eine hohere Ef-
fizienz liefert, aber auch instabiler im Bezug auf die Anzahl der moderierten Positronen ist.
Ebenso wie bei der BPM werden Komponenten aus der Elektronenmikroskopie fiir die Fo-
kussierung und Strahlfithrung verwendet. In ersten Testmessungen an einem Kupfernetz er-
reicht das System einen Strahldurchmesser von 14.5 um, bei einer Zahlrate von 150 — 200 Po-
sitronen pro Sekunde [254].

3.2 Die Bonner Positronen-Mikrosonde (BPM)

3.2.1 Funktionsweise der BPM

Die Bonner Positronen-Mikrosonde (BPM) besteht aus der Kombination eines Positronen-
strahls mit feinem Fokus und einstellbarer Strahlenergie und einem voll funktionsfahigem Ra-
ster-Elektronenmikroskop (SEM). Mit einem motorgesteuerten 2-Achsen-Positioniertisch
(Ax, Ay = 1um) verfiigt die BPM {iber ein absolutes Koordinatensystem im dem eine Probe im
SEM-Modus eingemessen werden kann. Uber die so gefundenen Koordinaten lassen sich die
mit Positronen erhaltenen Ergebnisse problemlos den Positionen auf der Probenoberfldche
zuordnen, so dal} ein zusétzliches Anbringen oder Aufdampfen von Positionsmarken (Pt, Au,
Pd) nicht nétig ist. Zusétzlich konnen die MeBpositionen auch bei einer zwischenzeitlichen
Entnahme der Probe aus der Vakuumkammer wiedergefunden werden, was insbesondere bei
zerstorungsfreien Reihenuntersuchungen, wie z.B. Ermiidungsversuchen essentiell ist.

Tabelle VI: Eigenschaften der Bonner Positronen-Mikrosonde im Uberblick.

Gammas im Photopeak (511 keV): Positronen <2000 cps

Untergrund 0.7 cps
Strahlenergie: Positronen 4.5-30keV

Elektronen 0.3-30keV
Strahldurchmesser: Positronen 1-200 pm

Elektronen <12 nm

63



Tabelle VI gibt einen Uberblick iiber die wesentlichen Parameter der BPM. Im Normalbetrieb
bei Strahldurchmessern um die 20 pm wird eine Zdhlrate von bis zu 2000 Annihilationsgam-
mas pro Sekunde im Energiespektrum erreicht. Das heil}t, da3 ein Bildpunkt, je nach der fiir
die MeBaufgabe notigen Statistik, zwischen 100 und 300 Sekunden MefBzeit erfordert. Damit
1Bt sich z.B. die komplette plastische Zone vor einem Ermiidungsril innerhalb eines Tages
vermessen. Eine Verringerung des Strahldurchmessers unter 20 um ist nur unter Einbuflen in
der Zahlrate moglich. An der Grenze der Ortsauflosung bei 1 um sinkt die Zdhlrate auf 50
Gammas pro Sekunde ab. Die Strahlposition bleibt aber hinreichend lange stabil, um auch mit
diesen Zahlraten verniinftig zu messen.
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Abbildung 3.1: Funktionsweise der Bonner Positronen-Mikrosonde. Eine Positronenquelle und eine Elek-
tronenkanone sind auf der gegeniiberliegenden Seite eines magnetischen Prismas angeordnet. Kondensor-
linsen fokussieren beide Teilchenstrahlen auf die Eingangsebene des Prismas, das sie um 90° nach unten
auf den Eingangsfokus einer elektromagnetischen S&ule abbildet. Eine in der Rasterelektronenmikroskopie
iibliche Kombination aus Kondensorzoom und Objektivlinse fokussiert die Strahlen schlieBlich auf die
Probe, die auf einem programmierbaren Motortisch montiert ist. Im Strahlengang befinden sich drei Strahl-
justiersysteme, hier in griin dargestellt und mit SJS; — SJS; bezeichnet. Die Lage der Cross-Over ist durch
blaue Kreuze markiert. Es stehen drei Szintillationsdetektoren zum Einfddeln des Strahls zur Verfiigung

(Q.1 — Q).
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Abbildung 3.1 zeigt eine Skizze des Funktionsprinzips: Positronenquelle und Elektronenka-
none befinden sich auf den gegeniiberliegenden Seiten eines magnetischen Prismas. Konden-
sorlinsen fokussieren beide Teilchenstrahlen auf die Eingangsebenen des Prismas. Dessen
Geometrie geht auf Castaign und Henry zurlick [255], und wurde in der Transmissions-
Elektronenmikroskopie (TEM) als Energiefilter zur Kontrastoptimierung eingesetzt.

Die Idee dabei ist ein symmetrisches Einkoppeln beider Strahlen in den Strahlengang ohne
Umpolen oder Schalten des Ablenkfeldes des Prismas. Dadurch werden Remanenzeffekte
vermieden, die eine Neujustage des Strahlengangs nach jedem Wechsel der Teilchenart erfor-
derlich machen wiirden. Besitzen beide Strahlen dieselbe kinetische Energie, bildet das Pris-
ma sie mit demselben Feld auf den Eingangsfokus der SEM-Saule ab. Eine {ibliche Kombina-
tion aus Kondensorzoom und Objektivlinse projiziert die Strahlen auf die Probenposition.

Abbildung 3.2: Skizze des Aufbaus der BPM. Abschirmung, Vakuumschlduche und Leitungen sind der
Ubersichtlichkeit halber weggelassen. (1) Quellkammer mit Positronenquelle. (2) magnetisches Prisma, (3)
Elektronenquelle, (4) SEM-Saule mit Kondensorzoom und Objektivlinse, (5) Probenkammer mit Motor-
tisch, (6) Kammer zur Pridparation des Moderators, (7) Linearfithrung, (8) Ge-Detektor mit Dewar, (9)
schwingungsisolierte HV-Vakuumpumpen.

Je nach Wahl der Spulenstrome in der Sdule kann der Durchmesser des Positronenstrahls zwi-
schen 1 pm und 200 pm eingestellt werden, was einen weiten Anwendungsbereich erlaubt.
Uber die einstellbare Positronenenergie zwischen 4.5 und 30 keV sind sowohl die Oberfli-
cheneigenschaften bei 4.5 bis ~20 keV zuginglich, als auch das Probeninnere (bulk) bei
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30 keV. Zur Entkopplung von Gebdudeschwingungen und Trittschall ist die BPM auf einem
80 mm dicken Aluminiumblech montiert, das an Federn aufgehédngt ist. Fiir weitere Details
zur BPM siehe [256].

Die Annihilationsstrahlung der Positronen wird mit einem koplanaren, auf y-Energien von 0.5
MeV optimierten Germanium-Detektor gemessen (Nachweiswahrscheinlichkeit bei 0.5 MeV:
~60%), der mit analoger und digitaler Stabilisierung eine Energieauflosung von 1.05 keV bei
477.6 keV ("Be) erreicht. Der Ge-Detektor ist so unter der Probenkammer angebracht, daB er
einen Raumwinkel von Q/4n = 0.3 abdeckt.

Im Gegensatz zum in [245,248] beschriebenen Aufbau, ist zur Strahlfokussierung kein zusitz-
liches inhomogenes Magnetfeld unterhalb der Probenposition nétig, so dal der Probenort ab
2 mm unterhalb der Objektivlinse feldfrei ist. Das ist eine zwingende Voraussetzung fiir die
Untersuchung ferromagnetischer Werkstoffe (z.B.: Stdhle, Ni-Legierungen).

Der Motortisch auf dem sich die Probenhalterung befindet, ist {iber eine externe Motorsteue-
rung programmierbar. Mit entsprechender Software wird automatisch eine vorher definierte
Liste von Koordinaten angefahren und fiir jeden MeBpunkt ein Spektrum gespeichert. Auf
diese Weise werden die meisten Messungen automatisch erledigt, z.B. {iber Nacht oder iibers
Wochenende.

3.2.2 Eine miniaturisierte Positronenquelle

Quelle und Moderator der BPM sind miniaturisiert ausgefiihrt, um schon am Anfang des
Strahlengangs einen kleinen Phasenraum zu erhalten (Siche Abbildung 3.3). Das **Na-Salz ist
dabei in einem Goldhalter mit einer Bohrung von 500 um untergebracht.

Um Verluste durch Selbstabsorption in der Quelle klein zu halten, wird ein Salz mit hoher
spezifischer Aktivitit verwendet (~320Ci/g). Die Dicke der Salzfiillung betrdgt ~200 um, so
daB auch der hintere Teil der Quelle noch Positronen zum Moderator hin abgibt (Mittlere
Eindringtiefe des B-Spektrums von **Na in NaCl: ~100 um). Fiir eine Quellfiillung verwendet
man typischerweise eine Aktivitit von 10 mCi, die aus der willrigen Losung in das Quellre-
servoir auskristallisiert wird. Nach hinten ist die Quelle mit einem Tantal-Stopfen abgeschlos-
sen, mit dem das Salz iiber eine Schraube komprimiert wird. Die Halterung ist ebenfalls aus
Tantal gefertigt und dient als erste Abschirmung. Zum Moderator hin ist die Quelle mit einer
3 um Titanfolie abgeschlossen, die iiber einen Spannring angedriickt wird. Titan bietet auch
als diinne Folie eine verniinftige Festigkeit und absorbiert bei 3 um Dicke nur 5% der Posi-
tronen des 3-Spektrums.

Der Moderator ist als Kombination aus Reflektions- [257] und Transmissionsgeometrie [258]
aus Wolfram aufgebaut. Wolfram ist der effizienteste unter den metallischen Moderatormate-
rialien [259] und hat eine negative Austrittsarbeit fiir Positronen von 2.6 = 0.075 eV. Der ak-
tive Teil des Moderators besteht aus einer konische Bohrung in einem Wolfram-Einkristall,
an deren Innenwand die Reflexionsmoderation stattfindet. Die Bohrung hat eine Restrauhig-
keit von unter 1 pm und einen Offnungswinkel von 10°, der nach Lynn et al. eine maximale
Effizienz bietet [258]. Zur Quelle hin ist auf die Offnung eine 0.5 um dicke Wolframfolie
aufgeschweiBt, in der die Transmissionsmoderation stattfindet. Der Moderator befindet sich in
10 um Abstand von der Quelle, um den Raumwinkel optimal auszunutzen.
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Abbildung 3.3: Skizze von Quelle und Moderator. Das 2Na-Salz befindet sich in einem Goldhalter von
500 pm Durchmesser, der nach hinten durch einen Tantalstopfen verschlossen ist. Nach vorne, zum Mode-
rator hin, ist die Quelle durch eine 3 um Titanfolie abgeschlossen, die iiber einen Spannring angedriickt
wird. Der Moderator aus Wolfram befindet sich unmittelbar vor der Quelle in einer Halterung, die in drei
Richtungen justierbar ist. Die Beschleunigung auf Arbeitsenergie findet zweistufig auf einer Strecke von
600 um statt.

Da der Moderator oberflachenrein und frei von Fehlstellen sein muf3, die als Positronenfallen
wirken, ist eine aufwendige dreistufige Temperaturbehandlung nétig (Moderatorkonditionie-
rung: 1.) Glithen bei 1500°C, 2.) Entkohlen der Oberfliche mit reinem Sauerstoff bei 1000°C,
3.) Rekristallisationsgliihen und Entgasen bei 3000°C, siehe auch [260]). Diese Behandlung
findet mittels Elektronenstrahlheizung in einer iiber ein Plattenventil mit der Quellkammer
verbundenen speziellen Praparationskammer statt (siche Abbildung 3.2). Bei einem Transport
des konditionierten Moderators durch Luft wiirden ca. 90% der Effizienz verloren gehen. Um
dies zu vermeiden, wird der Moderator mit einer Linearfiihrung von der Priparationskammer
zur Quellkammer verschoben, wobei durch eine zusdtzliche Pumpe das Vakuum wihrend des
ganzen Vorgangs aufrechterhalten wird.

Die Effizienz des Moderators kann aus der Aktivitit der Quelle und den am Probenort er-
reichten Positronenzihlraten zu 1.7x10 abgeschitzt werden, wobei Verluste im Strahlengang
von 60% angenommen werden. Bei einen Vakuum von 1x10” mBar in der Quellkammer er-
reicht der Moderator eine Standzeit von einem halben Jahr.
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Abbildung 3.4: Strahlengang der moderierten Positronen im Bereich der Beschleunigungselektroden, ge-
rechnet mit Simion7. Die Bahnen der beschleunigten Positronen von den Innenwénden der Moderatorboh-
rung sind in Rot dargestellt, die von der Transmissionsfolie in Schwarz. Der erste Cross-Over wird von der
BPM auf die Probe abgebildet.

Quelle und Moderator liegen auf dem elektrischen Potential der Beschleunigungsspannung
und sind miteinander iiber einen Goldkontakt leitend verbunden, damit sich kein statisches
Potential aufbaut, das bei einem Uberschlag zur Zerstérung beider Bauteile fithren wiirde. Die
Beschleunigung der Positronen auf ihre Arbeitsenergie von typischerweise 30 keV erfolgt
zweistufig auf einer Strecke von 1.5 mm.
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Abbildung 3.5: Mit Simion 7 bestimmte Strahlprofile fiir die in Abbildung 3.4 gezeigten Einstellungen.
Links: Am ersten Cross-Over hinter der Beschleunigungselektrode. Rechts: In der Eingangsebene des Kon-
densors. (H) Von der Folie des Moderators emittierte Positronen; (M) Positronen von der Innenwand der
Moderatorbohrung.

Uber ein Zwischenpotential wird ein Feldgradient in der Moderatorbohrung erzeugt, der die
Positronen absaugt. Uber die Potentialdifferenz zur auf Masse liegenden Beschleunigungs-
elektrode werden die Positronen weiter beschleunigt (siche Abbildung 3.3). In dieser Geome-
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trie hat der Positronenstrahl seinen ersten Fokus (Cross-Over) direkt hinter der Beschleuni-
gungselektrode. Der Wert des Zwischenpotentials ist dabei von entscheidender Bedeutung
und beeinflult sowohl die Effizienz der Beschleunigungsstufe als auch die Lage des ersten
Cross-Overs im Strahlengang und damit die optischen Abbildungseigenschaften des Gesamt-
systems. Abbildung 3.4 zeigt eine Simulationsrechnung des Strahlengangs der Positronen mit
Simion7 [261] fiir ein Zwischenpotential von 1.4 keV und eine Arbeitsenergie von 30 keV.
Die von der Innenwand der Moderatorbohrung emittierten Positronen (rot) haben auch nach
der Beschleunigungselektrode einen etwas anderen Strahlengang als die moderierten Positro-
nen von der Transmissionsfolie (schwarz).

Dies fiihrt zu einen inhomogenen Strahlprofil, dessen simulierter Querschnitt in Abbildung
3.5 dargestellt ist, und zwar links am Ort des 1. Cross-Overs und rechts in der Eingangsebene
der Kondensorlinse. Die von der Moderatorinnenwand emittierten Positronen haben in der
Eingangsebene des Kondensors ein ca. doppelt so breites Strahlprofil als die von der Folie
stammenden. Die Randbereiche des Strahls werden jedoch im weiteren Verlauf des Strahlen-
gangs durch Blenden hinter dem Prisma und im Kondensor-Zoom der SEM-Siule abgeschnit-
ten, wobei ca. 60% der Positronen verloren gehen. Am Probenort resultiert daraus ein anné-
hernd GauB-férmiges Profil, das von einem Halo umgeben ist, wobei die maximale Intensitét
im Halo 2% des Intensitdtsmaximums nicht {iberschreitet.

3.2.3 Strahljustage und optische Strahlverkleinerung

Typische Strahlstrome beim Rasterelektronenmikroskop der BPM liegen bei einem bis eini-
gen zehn Mikroampere, was 10> — 10'* Elektronen pro Sekunde entspricht. Die Strahlver-
kleinerung kann hier nicht nur optisch, sondern auch durch Ausblenden des grofiten Teils des
Strahlquerschnitts erreicht werden. Der Positronenstrom ist hingegen kleiner als 10°/s, was
eine sehr akkurate Strahljustage unter Vermeidung von Verlusten notig macht. Ahnlich wie
im SEM-Teil der BPM befinden sich drei Stahljustiersysteme (SJS) im Strahlengang, die ei-
nen Parallelversatz des Strahls und eine Korrektur des Strahlwinkels ermdglichen. Thre Posi-
tionen sind in Abbildung 3.1 skizziert. Die SJS sind aus ein oder zwei Luftspulenpaaren auf-
gebaut, die iiber jeweils zwei unabhédngige Parameter fiir die beiden Raumrichtungen senk-
recht zur Strahlachse eingestellt werden. Zusétzlich wird die Lage des ersten und zweiten
Cross-Overs in Strahlrichtung {iber das Zwischenpotential in der Beschleunigungselektrode
und den Kondensorstrom eingestellt. Die Lage des dritten Cross-Overs unterhalb des Prismas
wird dann iiber dessen Abbildungseigenschaften durch die des zweiten Cross-Overs be-
stimmt.

Innerhalb der SEM-Séaule sind zwei verschiedene Strahlenginge mit sehr unterschiedlichen
Eigenschaften moglich. In einem Fall wird eine der Linsen des Kondensorzooms abgeschaltet
oder mit minimalen Stromen betrieben, was einen Strahlengang ohne Cross-Over in der Sdule
ergibt. Mit diesem Strahlengang ist zwar nur eine gesamte Strahlverkleinerung von bis zu
1:20 moglich, er hat aber den Vorteil sehr geringer Positronenverluste in der Séule. Im ande-
ren Fall wird das Kondensorzoom so betrieben, das ein Cross-Over in der Sédule existiert. Bei
dieser Einstellung 148t sich eine Strahlverkleinerung bis 1:500 erreichen, man verliert aber auf
Grund grofler Aperturwinkel in der Séule bis zu 95% der Positronen (siehe auch [256,262]).
Abbildung 3.6 verdeutlicht die beiden Arbeitsbereiche anhand einer Darstellung der mit dem
Detektor Q; am Probenort gemessenen Zihlrate in Abhéngigkeit von den Stromen /I und I,
in den beiden Spulen des Kondensorzooms. Bei Werten aus dem oberen rechten Bereich ver-
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lauft der Positronenstrahl durch einen Cross-Over im Kondensorzoom. Die fiir den Elektro-
nenbetrieb der BPM voreingestellten Werte sind durch weile Kreise bezeichnet, wobei die
Strahlverkleinerung von L; nach Lg hin zunimmt. Im unteren linken Bereich verlduft der Posi-
tronenstrahl ohne Cross-Over in der Séule. Hier liegt auch der Arbeitspunkt (P;) fiir Positro-
nen bei minimalem Strahlverlust und einem Strahldurchmesser von 20 um. Im Bereich da-
zwischen, begrenzt durch zwei schwarze Kurven, ist keine Strahlfokussierung moglich, da
hier die Bildweite des Kondensorzooms oberhalb der Lange des Strahlengangs liegt.
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Abbildung 3.6: Zihlrate am Detektor Q; in Abhdngigkeit von den Strémen Ix; und I, durch die beiden
Linsen des Kondensorzooms. Die schwarzen Linien grenzen die Bereiche ein, in denen ein Cross-Over in
der Séule existiert (oben rechts) oder keiner existiert (unten links). Im Bereich dazwischen ist eine Fokus-
sierung nicht moglich, weil die Bildweite groBer als die Lénge des Strahlenganges ist. Die weillen Kreise
zeigen die Voreinstellungen der Arbeitspunkte fiir den Elektronenstrahl der BPM (L; bis Lg). P; bezeichnet
den Arbeitspunkt fiir Positronen bei Strahldurchmesser von 20 um und aufwérts. Die Arbeitspunkte fiir
kleine Strahldurchmesser liegen auf der bei P, beginnenden Linie.

Um einen Positronen-Strahldurchmesser von 1 um oder darunter zu erhalten, kann die BPM
wegen der hohen Strahlverluste nicht auf den Arbeitspunkten fiir Elektronen betrieben wer-
den. Geringere Verluste ergeben sich auf der beim Punkt P, in Abbildung 3.6 beginnenden
Linie. Folgt man dieser nach rechts, wird ein Strahldurchmesser von 1 um erreicht, wobei nur
3% der Positronen diesen Strahlengang iiberleben [262]. Zur Bestimmung des Strahldurch-
messers wurde ein Loch von 5 pm Durchmesser in einer 300 nm dicken Goldfolie mit Posi-
tronen abgerastert. Abbildung 3.7 zeigt das Ergebnis (links) und einen Linienscan aus diesen
Daten mit angefitteter Sigmoide (rechts), aus deren Steilheit der Strahldurchmesser bestimmt
wird. Er betrigt in diesem Beispiel 1 um [262].
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Die BPM kann also mit geringem Strahlstrom und einer Ortsauflosung von 1 pm betrieben
werden oder mit hohem Strahlstrom bei einer Auflosung von ca. 20 um. Die Auswahl der
Einstellung fiir eine Messung hédngt von der physikalischen Fragestellung und der damit ver-
bundenen Strukturgréfe ab. In einigen Féllen ist es sogar sinnvoll, den Strahl auf mehr als
20 um zu defokussieren, um iiber lokale Schwankungen, z.B. einzelne Kristallkdrner, zu mit-
teln.

Zum Einfddeln der Positronen in den Strahlengang stehen Szintillationsdetektoren an drei Po-
sitionen zur Verfligung (In Abbildung 3.1 mit Q.;, Qo und Q; bezeichnet). Mit Hilfe dieser
Detektoren kann der Positronenstrahl sukzessive vom Moderator (Detektor Q.;) durch das
Prisma (Detektor Qo) und durch die Saule (Detektor Q) gefiihrt werden. Die Empfindlichkeit
der Detektoren fiir einzelne Positronen ist insbesondere nach einem Quell- oder Moderator-
wechsel hilfreich, wenn die Parameter fiir die einzelnen SJS neu bestimmt werden miissen.
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Abbildung 3.7: Scan mit einem Positronenstrahl von 1 pm Durchmesser iiber ein 5 pm @ Loch in einer
diinnen Goldfolie. Die Koordinaten sind in den Absolutwerten des Motortisches gegeben. (a): Falschfar-
bendarstellung der Zahlrate in den Absolutkoordinaten der BPM. (b): Eine ausgewihlte Linie aus (a), sowie
ein Sigmoidenfit iiber die Daten (rote Linie), der den Anstieg der Zahlrate innerhalb eines 1 um Schrittes
des Motortischs zeigt.

Ist einmal eine optimale Justage der BPM gefunden, sollte sie sich wihrend einer Mefreihe
nicht d&ndern. Mechanische Spannungen oder durch Temperaturschwankungen hervorgerufene
Anderungen der Geometrie fiihren jedoch zu Abweichungen des Strahlengangs vom vorgese-
henen Verlauf, was im schlimmsten Falle zur Folge hat, da} der Positronenstrahl den Proben-
ort nicht mehr erreicht. Zum Ausgleich dieser Abweichungen miissen die Parameter der SJS
wihrend der Messung nachgefiihrt werden. Dazu wurde eine automatische Strahljustage ent-
wickelt, die sich die Tatsache zu Nutze macht, dal} alle Abweichungen von der Justage zu ei-
ner Verringerung der Positronenzdhlrate flihren. Ein einfacher Algorithmus mif3t zwischen
einzelnen MeBpunkten einer MeBreihe die Anderung der Zihlrate in Abhingigkeit von einer
Variation einzelner Justageparameter. Sollte sich das Maximum der Zdhlrate nicht mehr am
eingestellten Arbeitspunkt der BPM befinden, wird der Parameter entsprechend nachgestellt.
Dieses Vorgehen ermdglicht auch lange MefBreihen liber den Zeitraum von mehreren Tagen
bis Wochen, ohne das die BPM von Hand nachjustiert werden muf3 [263].
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Kapitel 4

Plastizitat und Materialermiidung

Bereits in den 1960er Jahren — in den Anfangen der Positronenphysik — stellte sich heraus,
daf die groBe Sensitivitidt der Positronen fiir Gitterfehler die PAS zu einem geeigneten In-
strument zum Nachweis von Plastizitit und Ermiidung in metallischen Werkstoffen macht
[4,5]. Ausgehend vom thermisch ausgeheilten Zustand in Metallen steigt die Versetzungs-
dichte wéhrend eines Zug- oder Ermiidungsversuchs um mehrere GréBenordungen. In beiden
Filllen kommt es dabei zu einer signifikanten Anderung sowohl in der mittleren Positronen-
Lebensdauer, als auch im Doppler-Spektrum. Dies kann jedoch nicht allein iiber den Einfang
von Positronen in Versetzungen erklart werden, da Versetzungen bei Raumtemperatur flache
Positronenfallen mit einer Bindungsenergie in der GroBenordung von <100 meV darstellen
[102-104].
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Abbildung 4.1: Uberblick iiber unterschiedliche Methoden zur Fehlstellenanalytik. PAS: Positronenspek-
troskopie, OM: optische Mikroskopie, TEM: Transmissionsmikroskopie, X-ray: Rontgenstreuung,
nS: Neutronenstreuung. Nach [264].

Durch eine Vielzahl irreversibler Prozesse werden wiéhrend der Versetzungsmultiplikation
Leerstellen und Zwischengitteratome erzeugt [10, 265]. Ein effektiver Mechanismus ist das
Schneiden von Versetzungen, wobei nicht-gleitfahige Spriinge (Jogs) auf der Versetzungslinie
entstehen. Gleiten diese Versetzungen, so konnen sich die Spriinge nur durch Klettern bewe-
gen, wobei Ketten von Zwischengitteratome und Leerstellen erzeugt werden (Jog-Dragging)
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(siehe Abbildung 4.2 und z.B. [266]). Die Erzeugung von Versetzungen ist also immer an die
Erzeugung von Leerstellen und leerstellenartigen Defekten gekoppelt [267, 268], die mit ho-
her Sensitivitit mit Positronen nachweisbar sind. In diesem Sinne wird der Anstieg der Ver-
setzungskonzentration wéhrend plastischer Verformung und Ermiidung indirekt {iber eine Er-
hohung der Leerstellenkonzentration nachgewiesen.
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Abbildung 4.2: Bewegung einer Schraubenversetzung mit Jogs (Spriingen auBlerhalb der Gleitebene).
(a): Glatte Versetzung ohne Spannung. (b): Unter Spannung baucht sich die Versetzung in der Gleitebene
aus. (c¢): Beim Gleiten hinterldf3t sie an den Jogs Ketten von Leerstellen, die sich, wenn es energetisch giin-
stig ist, zu Agglomeraten (d) zusammenschlieen. Nach Hull [266].

Es gibt eine ganze Reihe von experimentellen Techniken zur Charakterisierung und Identifi-
kation von Stérungen der Kristallstruktur. Aber nur wenige bieten einen direkten Zugang zu
atomaren Fehlstellen wie Leerstellen, Versetzungen und Leerstellenagglomeraten. Abbildung
4.1 zeigt einen Uberblick iiber diese Methoden und ihren Sensitivititsbereich. Die PAS be-
setzt darin eine Nische bei atomaren Defekten iiber einen sehr groBen Dynamikbereich der
Fehlstellenkonzentration von 10 bis 10 pro Atom. Die Nachweistiefe 148t sich dabei iiber
die kinetische Energie der Positronen vom Sub-Nanometerbereich bis zur Gréenordung von
Zentimetern einstellen. Im Falle einfacher Fehlstellengeometrien lassen sich die Zerstrah-
lungsparameter des Positrons in Metallen, Legierungen und Halbleitern mit ab-initio Metho-
den quantenmechanisch berechnen [93]. In einigen Fillen ist so eine Identifikation des Fehl-
stellentyps durch Vergleich der Rechnungen mit den experimentellen Ergebnissen moglich.

4.1 Nachweis der Plastizitat mit Positronen

Bei den meisten plastisch verformten oder ermiideten Proben weist die Fehlstellenkonzentra-
tion eine stark inhomogene Verteilung iiber das Probenvolumen auf. Die Léngenskala der
Konzentrationsdanderung reicht dabei, abhéngig von Versuchsaufbau und Probengeometrie,
von einigen Mikrometern bis zu Millimetern. Ortsauflésungen unter einem Millimeter sind
mit konventionellen Positronenquellen nur schwer zu erschlieBen und werden erst durch Un-
tersuchungen mit einem Feinfokus-Strahl moglich.

74



gtech (‘x ) 8wuhr(‘x )
e

T T

Abbildung 4.3: Lokale Dehnung &(x) iiber den Probenquerschnitt einer Drei-Punkt-Biegeprobe (NF: neu-
trale Faser). (a) Technische Dehnung. (b) Wahre Dehnung.

1997 wurde, als erste Testmessung der Bonner Positronen-Mikrosonde (BPM), das Fehlstel-
lenprofil iiber ein Pléttchen technischen OFC-Kupfers gemessen, das in einem Drei-Punkt-
Biegeversuch iiber 3x10* Zyklen ermiidet wurde [251,252]. Die maximale Dehnungsamplitu-
de betrug £=4x10" an der Probenoberfliche. Eine Besonderheit der Drei-Punkt-Biege-
geometrie ist die neutrale Faser in der Probenmitte, an der praktisch keine Kréifte und damit
auch keine Dehnungen auftreten (siche Abbildung 4.3). Die Dehnungs- und Spannungsampli-
tuden nehmen ihr Maximum an den Probenoberfliche an und variieren fiir kleine Amplituden
nidherungsweise linear iiber der Probenquerschnitt [269]. Danach ist zu erwarten, dal auch die
Fehlstellenkonzentration an der Probenoberfliche maximal wird und an der neutralen Faser
keine Anderung zeigt.
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Abbildung 4.4: Erste Messung mit der Bonner Positronen-Mikrosonde: Verlauf des S-Parameters iiber den
Querschnitt eines Kupferpléttchens nach Ermiidung im Drei-Punkt-Biegeversuch. Die neutrale Faser liegt
475 pum unter der Oberflache.
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Vor der Ermiidung wurde ein fehlstellenarmer Ausgangszustand iiber eine Warmebehandlung
bei 900 °C im Hochvakuum eingestellt. Dadurch wird sichergestellt, dafl die MeBergebnisse
nicht durch die Vorgeschichte (z.B. Kaltwalzen) des Werkstiicks iiberlagert werden. Beim
damaligen Zustand der BPM war die Messung mit einem Strahldurchmesser von 30 pm nur
mit einer Zahlrate von ~30 cps moglich, so daB lediglich vier MeBpunkte aufgenommen wur-
den, um den Verlauf des Fehlstellenprofils zu zeigen.

Abbildung 4.4 zeigt die Ergebnisse. Der S-Parameter nimmt von der neutralen Faser zur
Oberflache hin zu. In der Umgebung der neutralen Faser (bei 375 bzw. 475 um) sind die Wer-
te des S-Parameters im Rahmen der Fehler identisch und entsprechen dem Wert fiir ausgeheil-
tes Kupfer. Im Abstand von 100 um von der Probenmitte ist die lokale Dehnung
ax) < 8x10™. Diese Amplitude reicht nicht aus, um die Versetzungsdichte innerhalb von
3x10* Verformungszyklen iiber die Ansprechschwelle fiir Positronen hinaus zu erhohen. Die-
se wurde von Wider et al. fiir Kupfer zu 0z = 3(1)x 10'2 m™ bestimmt [99].
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Abbildung 4.5: Spannungs-Dehnungs-Diagramm des ferritischen Stahls C45E. Verlauf der Zugspannung
o (—) und des S-Parameters (®) bei steigender Dehnung im Zugversuch. Der Bereich der ausgeprigten
Streckgrenze (Liiders-Dehnung) ist herausvergroBert.

Um den Zusammenhang des S-Parameters mit der Versetzungsdichte genauer zu untersuchen
wurden eine Reihe von Zugversuchen an reinen Metallen (Al und Cu: [110]) und technisch
relevanten Legierungen durchgefiihrt (austenitischer Stahl AISI 321 und ferritischer Stahl
C45E [21,270], Titan und Titanlegierung TiAl6V4 [271]). Die Abbildungen 4.5 und 4.6 zei-
gen die Ergebnisse fiir den ferritischen Stahl C45E aus drei unabhingigen Zugversuchen. Wie
im vorangegangenen Experiment wurde ein reproduzierbarer Ausgangszustand iiber eine
Wirmebehandlung eingestellt (3h bei 680°C im Hochvakuum). Abbildung 4.5 zeigt die Zug-
spannung und den S-Parameter abhingig von der Dehnung fiir C45E. Bis zur Flie3grenze bei
O = 340 MPa verhilt sich die Legierung elastisch. Im Bereich der ausgepréigten Streckgren-
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ze (&2 <e<~1%) ist die plastische Verformung durch das Losreilen der Versetzungen von
interstitiell gelosten Kohlenstoffatomen (Cotrell-Wolken [272]) bestimmt (Liiders-Dehnung
[273]). Da es hier nur zu einem geringen Anstieg der Versetzungsdichte kommt, steigt der
S-Parameter nur um einen kleine Betrag auf 1.004(2). Im weiteren Verlauf des Zugversuchs
jenseits der Streckgrenze steigt die Versetzungsdichte an, was durch eine stetige Zunahme des
S-Parameters bis hin zum Bruch bei & = 13.5% wiedergegeben wird.

Eine genauere Einsicht in den elastischen Anteil der Zugverformung zeigt Abbildung 4.6 in
einer Auftragung des S-Parameters gegen die Zugspannung. Die Daten stammen von zwei
unabhingigen Messungen an rohrchenformigen Proben, in deren Inneren sich eine Positro-
nenquelle (22Na) befindet. In elastischen Bereich unterhalb der FlieBgrenze bei 0y, = 330 MPa
ist kein Anstieg des S-Parameters zu beobachten. Jenseits der Liiders-Dehnung bei
o = 380 MPa verlduft der S-Parameter bis zum Bruch bei o3 = 610 MPa ndherungsweise li-
near mit der Zugspannung [270].
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Abbildung 4.6: In-situ Messung des S-Parameters wihrend eines Zugversuchs an C45E in zwei unabhén-
gigen Versuchen mit rohrchenformiger Probengeometrie (Querschnittsflichen: 0.9 mm?® M, 3.2 mm® X).
Die Positronenquelle befindet sich im Inneren des Rohrchens.

Definiert man die Verfestigung ARy als Zunahme der Flie3grenze nach jedem Zugschritt, fin-
det man empirisch eine Proportionalitit zwischen der Anderung im S-Parameter AS = S-1 und
der Verfestigung ARy. Unter der Annahme einer homogenen Versetzungsdichte ist die Verfe-
stigung im feinkornigen Polykristall proportional zur Wurzel aus der Versetzungsdichte pqis
[274]. Es 148t sich also die folgende einfache Beziehung fiir polykristalline Metalle ableiten:

Duis ~ AS? 4.1)

Mit Hilfe numerischer Anpassung eines Trapping-Modells an Positronen-Lebensdauermes-
sungen kann der Empfindlichkeitsbereich fiir den Fehlstellennachweis mit Positronen in ver-
formten Metallen nach Staab et al. eingegrenzt werden [100]:
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1.5 x10° cm™ < pgig < 5.4%10'° cm™ (4.2)
1.2 x10° < Cyoe < 4.3x10™ (4.3)
1.4 X107 < Cupuee < 3.3x107™ (4.4)

Puist 18t die Versetzungskonzentration, Cy,. die Leerstellenkonzentration und Cgyse die Konzen-
tration von Leerstellenagglomeraten von ca. 5 — 10 Leerstellen. Bei plastisch verformten Me-
tallen ist Cy, allerdings mit Cgig korreliert.

Auch wenn die in (4.2) - (4.4) angegebenen unteren Schwellen recht zuverldssig sind, kann
die obere Schwelle nur als grobe Abschétzung gesehen werden, da die Voraussetzung einer
mikroskopisch homogenen Versetzungsverteilung fiir starkere Verformungsgrade nicht gege-
ben ist. Im Allgemeinen bilden sich im fortgeschrittenen Stadium stark inhomogene Verset-
zungsstrukturen wie z.B. persistente Gleitbdnder aus (z.B.: [275]).

4.2 Abbildung von Deformationszonen — Ein Uberblick

Bei der Untersuchung von Plastizitit und Ermiidung in Metallen ist die Ausdehnung und
Form plastisch deformierter Bereiche oft von besonderem Interesse. So kann z.B. von der
GroBe einer plastischen Zone vor einem Ermiidungsril auf den weiteren Rif3fortschritt ge-
schlossen werden [276]. Es gibt nun eine ganze Anzahl von Methoden zum ortsaufgelosten
Nachweis plastisch deformierter Bereiche. Diese konnen in zwei Klassen unterteilt werden: in
zerstorende und zerstorungsfreie Methoden. Einen kurze Ubersicht gibt ein Artikel von Uguz
[277].

4.2.1 Zerstorende Methoden

Transmissions-Elektronenmikroskopie

Einen direkten Nachweis von Versetzungen und Ver-
setzungsstrukturen ermoglicht die Transmissions-
Elektronenmikroskopie (TEM). Die TEM gehort de-
finitiv zu den zerstorenden Methoden, da ein diinnes
Pléattchen (Dicke ~30 nm), das fiir Elektronen einer
Energie von 200 — 400 keV durchléssig ist, aus der zu
untersuchenden Region herauspripariert werden muf3.
Die TEM kann atomare Auflosung erreichen, wobei
der Bildkontrast durch Streuung der Elektronen an
den Atomriimpfen erzeugt wird. Durch ihr mechani-
sches Verzerrungsfeld geben Versetzungen ebenfalls
einen Bildkontrast im TEM. Ein sehr schones Bei-
spiel fiir die Abbildung einzelner Versetzungen zeigt Abbildung 4.7: TEM-Aufnahme von Ver-
Abbildung 4.7 (aus [278]). Aufgrund der hohen Auf- setzungen in Niz;Al erzeugt durch eine Inden-
16sung ist der untersuchbare Bereich auf die Grofe  tereindruck mit 800 uN Andruckkraft.
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von einigen pm’ beschrénkt. So ist mittels TEM zwar die Abbildung einzelner Versetzungen
sowie von Versetzungsstrukturen moglich, bei der Untersuchung ausgedehnter deformierter
Bereiche kann die Versetzungsdichte jedoch nur stichprobenhaft an einigen Orten der Probe
bestimmt werden.

Oberflachenitzung

Eine weitere Methode zum direkten Nachweis von Versetzungen ist die Atztechnik, die sich
sowohl zum Nachweis einzelner Versetzungen als auch von Unterschieden in der Verset-
zungskonzentration eignet. Dabei wird ausgenutzt, daB ein materialspezifisches Atzmittel die
Probenoberfldache abhingig von der Konzentration von Versetzungen unterschiedlich angreift.
Gleitlinien auf der Oberfliche sowie die DurchstoBpunkte von Versetzungen bilden dabei
Angriffspunkte fiir die Atzung. Die versetzungsreichen Bereiche erscheinen dann in der mi-
kroskopischen Aufnahme dunkler [279]. Abbildung 4.8 zeigt eine solche Aufnahme von der
plastischen Zone um einen Ermiidungsrif3 in siliziumhaltigem Stahl Fe-3Si (aus [279]).

Abbildung 4.8 Abbildung von Versetzungen an der Oberflache an einem Ermiidungsrif3 in siliziumhalti-
gem Stahl (Fe-3Si) durch Atzen (aus [279]).

Hartemessung

Die lokale Erh6hung der Versetzungsdichte fiihrt zu einem Anstieg in der Oberflachenhérte.
Die Haérte an sich ist keine wohldefinierte physikalische Grofe. Sie hingt auBler vom Verfor-
mungszustand von einer Vielzahl von Einfliissen ab. In ausscheidungsgehérteten Legierun-
gen, d.h. in den meisten Stdhlen und technisch relevanten Al-Legierungen wird die Hérte
malgeblich von Form, Grofle und Anzahl der Ausscheidungen bestimmt. Dennoch kann die
Hirtesinderung withrend eines Verformungs- oder Ermiidungsversuchs als MaB fiir Anderung
der Versetzungsdichte interpretiert werden, wenn sich die anderen Materialparameter nur ge-
ringfiigig dndern. Fiir viele Materialklassen 148t sich die Hérte unter Beriicksichtigung des
Probenzustands in mechanische Grof3en, wie z.B. die Zugfestigkeit empirisch umwerten. Die-
se Umrechnungen sind tabelliert und innerhalb der EU normiert [280]. Die géngigste Metho-
de zur Hirtebestimmung ist dabei die Vickers-Hértepriifung, bei der eine Diamantpyramide
mit definierter Andruckkraft in die Oberfliche eingedriickt wird, und die Vickers-Harte HV
entweder aus der Diagonalen des Eindrucks nach Entlastung oder seiner Tiefe berechnet wird
[281,282]. Bei Anwendung kleiner Kréfte von 0.1 N oder geringer ergeben sich Eindriicke
mit einer Diagonalen in der GréBenordnung einiger Mikrometer oder darunter, so daf die
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Hiérte ortsaufgelost gemessen werden kann (Mikro- bzw. Nanohérte-Priifung). In Materialfor-
schung und Industrie ist die HV-Priifung weitverbreitet, was vor allem in ihrer einfachen
Durchfiihrung begriindet ist. Auch in der Grundlagenforschung wird die HV zum Vermessen
plastischer Bereiche eingesetzt. So wurden die Ausdehnungen monotoner und zyklischer pla-
stischer Zonen vor Rissen in Stdhlen von mehreren Autoren mittels HV-Messung bestimmt.
Im Zuge der technischen Entwicklung nimmt dabei die Gro3e der Vickers-Eindriicke von ei-
nigen 10 um bis in den Sub-Mikrometerbereich hin ab [283 - 286].

Im Vergleich zur Untersuchung mit Positronen hat die Hiartemessung eine geringere Sensitivi-
tit fiir kleine Anderungen in der Versetzungsdichte. Abbildung 4.9 zeigt dies anhand von
zwel Beispielen fiir Stdhle ((a): austenitischer Stahl AISI 316L [131] ; (b) ferritischer Stahl
C45E [270]). Bei der Messung iiber die Querschnittsfliche eines Drehteils aus AISI 316L ist
ein Anstieg in der Versetzungsdichte noch bis zu 5 mm unterhalb der Oberfldche mit Positro-
nen nachweisbar, wéihrend ein signifikanter Anstieg der Harte nur bis ~0.5 mm unterhalb der
Oberflaiche meBbar ist. Die hohere Sensitivitit der Positronen kommt noch deutlicher zum
Vorschein, wenn man an einer inhomogen verformten Metallprobe erst ortsaufgeldst mit Posi-
tronen mift und danach an denselben Orten die HV bestimmt. Abbildung 4.9 (b) zeigt einen
solchen Vergleich fiir C45E. In Bereichen, in denen sich der S-Parameter bereits um 5 % &n-
dert, ist kein Anstieg in der Hirte mef3bar. Erst fiir hohere Versetzungsdichten korreliert der
Abstieg des S-Parameters mit einem Anstieg der Hirte.
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Abbildung 4.9: Vergleich der Empfindlichkeiten von PAS und Vickers-Hértemessung. (a) Messung iiber
den Querschnitt eines Drehteils aus austenitischem Stahl AISI 316L [131]: (®)S-Parameter nach dem Dre-
hen des Werkstiicks im Lieferzustand. Der Wert im Inneren entspricht der Versetzungskonzentration des
Lieferzustands. (®) Vickers-Hérte nach dem Abdrehen. (O) Referenzwert des S-Parameters nach Tempe-
raturbehandlung. (b) Eine Vielzahl von Messungen von HV und S an identischen Orten in einer inhomogen
verformten Probe des Karbonstahls C45E [270]. Die blaue Linie ist als eye-guide zu verstehen.

Allen oben genannten (zerstdrenden) Methoden ist gemeinsam, daB sie die Probe soweit ver-
andern, daB eine Fortfiihrung des Versuchs oder eine Messung mit einer anderen Methode am
selben Zustand unmdglich ist. Dariiber hinaus ist es ebenfalls nicht mdglich, Anderungen in
der Versetzungsdichte wihrend des Versuchs (in-situ) zu messen.
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4.2.2 Zerstorungsfreie Methoden

Optische Mikroskopie

Die plastische Deformation eines Metalls hinterldafit sichtbare Spuren auf der Oberfliche.
Durch die Abgleitung im Inneren der Kristallkorner bilden sich auf der Oberfldche Gleitlinien
aus. Im optischen oder Elektronenmikroskop kann die Form einer plastischen Zone iiber die
Gleitlinien abgeschitzt werden, wobei heutzutage Software zur Bildaufbereitung und Muster-
erkennung zum Einsatz kommt [287]. Diese Methode ist vergleichsweise unsensitiv, da sicht-
bare Gleitlinien erst bei stirkerer Verformung auftreten (siehe auch Abbildung 4.17).

Bei der Abgleitung kommt es zu Anderungen in der Hohe der Probenoberfliche. Diese topo-
graphischen Verdnderungen lassen sich durch optische Interferenzmethoden sichtbar machen,
wenn die Probe vor dem Versuch auf optische Qualitit poliert wurde [288,289]. Dabei gilt al-
lerdings eine #hnliche Einschrinkung wie fiir Gleitlinienmethoden, da geringe Anderungen
der Versetzungsdichte nicht unbedingt eine Anderung der Probentopographie hervorrufen.

Displacement Mapping

Eine weitere Moglichkeit, plastische Zonen in Er-
miidungsversuchen nachzuweisen, besteht im Dis-
placement Mapping. Hierbei wird die Probenober-
fliche vor dem Ermiidungsversuch von einer Bil-
derkennungssoftware anhand von charakteristischen
Oberflachenmerkmalen kartiert, z.B. iiber die Korn-
grenzen nach vorherigem Anitzen. Nach der Ermii-
dung wird eine zweite Kartierung vorgenommen
und es werden die Verschiebungsvektoren der
Oberflichenmerkmale berechnet. Abbildung 4.10
zeigt die farbkodierte Darstellung der Verschiebung
um einen Ermiidungsrif} in der Aluminiumlegierung
AA 2024 [290]. In der Néhe des Risses versagt die
Methode, da dort die Verdnderungen der Oberfldache
zu stark sind und die Bilderkennungssoftware die
urspriinglichen Merkmale nach der Rillbildung
nicht mehr wiederfindet. Im Bereich geringer De-  Abbildung 4.10: Abbildung der plasti-
formation, in dem die Verschiebung nur wenige Pi-  schen Zone vor einem ErmiidungsriB in der
xel betrigt, bekommt die Software ebenfalls Aluminiumlegierung AA 2024 iber eine
Schwierigkeiten, so da die duBere Grenze der pla-  Displacement Map. Die Verschicbung
stischen Zone nur als Abschétzung interpretiert wer- markamef Punkte_ auf der O,berﬂéChe nach
den darf. der Flellldung ist farbkodwrt dargestellt
. . . und iiber ein SEM-Bild gelegt.

Bei der Entwicklung von Bilderkennungssoftware

sind inzwischen gewaltige Fortschritte erzielt wor-

den. So gelingt es mit aktuellen Algorithmen auch das Dehnungsfeld in den sehr stark ver-
formten Bereichen in der Néhe einer Ril3spitze mit Displacement Mapping abzubilden [291].
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Messung der Kornorientierung

Die Oberflachenverdnderungen gehen auf Verdnderungen im Inneren oberflichennaher Kri-
stallkorner zuriick, die ebenfalls der Messung zugénglich sind. So bilden sich in stark defor-
mierten Kérnern Subkorngrenzen und es kommt zu einer Anderung der Kornorientierung, die
im Raster-Elektronenmikroskop iiber die Beugung riickgestreuter Elektronen bestimmt wer-
den kann (Electron backscatter diffraction EBDS) [292]. Die EBDS basiert auf der Analyse
der Winkelabhéngigkeit der riickgestreuten Elektronen, die als Folge der Beugung an den kri-
stallographischen Ebenen entsteht. Im winkelabhéngigen Bild, das im SEM bei einem grof3en
Verkippungswinkel der Probe gegeniiber dem Strahl von ca. 70° aufgenommen wird [293],
finden sich sogenannte Kikuchi-Bénder [294,295], deren Kreuzungspunkte mit den beugen-
den Ebenen identifiziert werden. Auch wenn dieser Beugungseffekt noch nicht im letzten De-
tail geklart ist [296], ist es moglich aus den Kikuchi-Béndern auf alle Orientierungswinkel ei-
nes Korns mit einer Genauigkeit von ~1° zuriickzuschlieBen. Heutzutage werden die Beu-
gungsmuster mit einem Kamera-Chip digital aufgezeichnet und mit einem Bilderkennungsal-
gorithmus automatisch analysiert (Hough-Transformation) [297,298]. Wird die Oberfliache
einer Probe mittels EBDS abgerastert, ergibt sich als Resultat eine Landkarte der Kornorien-
tierungen, die Orientation Gradient Map (OGM) [299]. Durch einen Vergleich zwischen der
OGM nach einem Ermiidungsversuch und einer Referenz-OGM erhélt man eine Karte der
Winkeldnderungen. Abbildung 4.11 zeigt die Ergebnisse einer solchen Untersuchung an der
Spitze eines Ermiidungsrisses im austenitischen Stahl AISI 304 (nach [300]).

Abbildung 4.11: EBDS/OGM vom Bereich um die Spitze eines Ermiidungsrisses in AISI 304. (a): Korn-
grenzen; Kleinwinkel-Korngrenzen (2° < < 10°) sind rot dargestellt, GroBwinkel-Korngrenzen (6> 10°)
schwarz. (b): Winkeldnderungen im Vergleich zur Referenzmessung (aus [300]). Die Rilspitze befindet
sich in der Mitte des oberen Bilddrittels.

Eine alternative Moglichkeit zur Bestimmung der Kornorientierungen besteht in der Analyse
von Mustern in der Intensitdt der Riickstreu- oder Sekundérelektronen in Abhingigkeit vom
Eintrittswinkel des Elektronenstrahls im SEM [301]. Diese Muster werden durch Channeling
der Elektronen in den kristallographischen Ebenen hervorgerufen (electron channelling con-
trast imaging ECCI) [302 - 304]. Bei der Variation beider Winkel entsteht ein Bild mit Band-
strukturen, die in ihrer Form den durch EBDS erhaltenen Kikuchi-Béndern &hneln. Dies liegt
an der Tatsache, dafl die EDBS eine Abbildung des reziproken Gitters darstellt, wihrend die
ECCI das Ortsraum-Gitter wiedergibt. Die ECCI-Technik eignet sich zum Sichtbarmachen

82



von Versetzungsstrukturen [305,306], die iiber feine Streifen in den ECCI-Béndern nachge-
wiesen werden [307].

Wihrend mittels EBDS/OGM Plastizitiit iiber die Anderung der Kornorientierung nachweis-
bar ist, kann die Versetzungsdichte mit ECCI qualitativ iiber die Unschérfe der Channeling-
Linien ortsaufgelost abgebildet werden [308]. Als Grenzkriterium einer plastischen Zone wird
dann z.B. das Verschwinden einer ausgewihlte Linie im ECC-Bild angegeben [309]. Einen
Vergleich beider Techniken — EBDS/OGM und ECCI — bei der Messung plastischer Zonen
am Beispiel von Indentereindriicken liefert ein Artikel von Welsch et al. [310].

Infrarot-Kalorimetrie

Der grofite Anteil der bei der plastischen Verformung geleisteten Arbeit wird in Warme um-
gewandelt. Nur ca. 10% der Arbeit wird in Form von Versetzungen und anderen Gitterfehlern
im Material gespeichert [311,312]. Ist die Umformgeschwindigkeit & hoch genug, fiihrt die
Umformwérme in einer plastischen Zone zu einem lokalen Anstieg der Temperatur [313]. Die
fiir eine meBbare Temperaturdnderung AT auf der Oberfliche notige Umformgeschwindigkeit
héngt dabei von den Materialeigenschaften, insbesondere von der Warmeleitfahigkeit ab.

AT(K)
L 33

.

194 ps 202 ps

Abbildung 4.12: Ortsaufgeldste Schnappschiisse der Temperaturdnderung AT auf der Probenoberfléche
wihrend der Entstehung einer plastischen Zone vor einem schnell propagierenden Rifl im martensitischen
Stahl C300 (Drei-Punkt-Biegeversuch, aus [318]).

Liegt die Temperaturdnderung bei mindestens einigen Kelvin, kann AT {iber die abgestrahlte
Energie im Infraroten (IR) mit Halbleiterdetektoren lokal gemessen werden (Infrarot-Kalori-
metrie [314]). So wurde z.B. wihrend Zugversuchen an Karbonstdhlen bei Umformge-
schwindigkeiten & im Bereich einiger 1000 s' Temperaturinderungen bis zu einigen 100 K
gemessen [315]. Eine gekiihlte Optik ermoglicht die Fokussierung des IR von einem Bereich
der GroBenordnung von 100 x100 um” auf einen ebenfalls gekiihlten Detektor. Dies ermdg-
licht die Messung der Temperatur und damit die Abbildung einer plastischen Zone vor einem
Ermiidungsril wahrend ihrer Entstehung (in-situ) [316,317]. Durch den Einsatz von Hoch-
geschwindigkeits-Infrarotkameras hat sich die Technik dahin weiterentwickelt, Schnapp-
schuBaufnahmen der Temperaturverteilung in plastischen Zonen auch bei schnell propagie-
renden Rissen zu machen. Abbildung 4.12 zeigt eine Serie solcher Aufnahmen, die im Ab-
stand von 8 us von einer plastischen Zone im martensitischen Stahl C300 gemacht wurden.
Der Ri8 wurde in Drei-Punkt-Biege-Geometrie mit einer duleren Umformgeschwindigkeit
von 3 m/s durch ein herabfallendes Gewicht von 250 kg erzeugt [318].
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Die IR-Kalorimetrie eignet sich allerdings nur fiir die Abbildung plastischer Zonen in-situ,
falls die Umformgeschwindigkeit hoch genug ist, um eine signifikante Temperaturerhohung
auf der Oberfldche zu erzeugen. Fiir eine nachtragliche Messung der Schadigung durch Mate-
rialermiidung (post-mortem), z.B. zur Begutachtung von Ermiidungsbriichen, ist sie ungeeig-
net.

Barkhausen-Rauschen

Eine weitere — allerdings auf magnetische Materialien eingeschriankte — Moglichkeit zum zer-
storungsfreien Nachweis der Verformung besteht {iber den Barkhausen-Effekt [319]. Materia-
lien mit ferromagnetischer oder ferrimagnetischer Struktur enthalten komplett magnetisierte
Doménen, die Weiss'schen Bezirke. Beim Anlegen eines dulleren magnetischen Feldes
kommt es zu einer ruckartigen irreversiblen Bewegung der Bloch-Wénde, die diese Doménen
trennen. Diese induziert nach dem Induktionsgesetz eine Spannung U ~ dB/dt [320]. Da die
Bewegung der Bloch-Winde sehr schnell erfolgt [321] (z.B. 250 m/s in Ni-Fe- Legierungen
[322]), kann ein einziger Sprung einer Doméinenwand einen mefbaren Spannungspuls erzeu-
gen. Die grofle Zahl von Dominenwandspriingen wiahrend der Magnetisierung ergibt ein sto-
chastisches Rauschen, das Barkhausen-Rauschen, das induktiv von der Probe abgegriffen
werden kann. Die Magnetostriktion bewirkt zudem eine Volumenédnderung, die in einer me-
chanischen Vibration resultiert (akustisches Barkhausen-Rauschen) [320].

Abbildung 4.13: Abbildung eines einzelnen Liiders-Bands 45° zur Zugrichtung in einer Zugprobe aus
niedriglegiertem Stahl mittels Barkhausen-Rauschens. Angegeben ist die Energie des Rauschens als root
mean square (aus [330]).

Durch Versetzungen und andere Stérungen im Gefiige wird die Bewegung der Bloch-Winde
behindert [323,324], was zu einem Anstieg der Gesamtenergie des Rauschsignals fiihrt. Prak-
tisch wird in der Probe ein magnetisches Wechselfeld induziert und aus dem Barkhausen-
Rauschen ein integraler Parameter bestimmt (weitverbreitet: root mean square rms). Die Tie-
fe, aus der das Mefsignal stammt, hingt tiber die Skintiefe von der Frequenz des Wechselfel-
des ab und liegt im Bereich von 20 — 600 pum [325]. Die Sensitivitit des Barkhausens-
Rauschens fiir Versetzungen liegt etwas unter der der Hértepriifung [326], hat aber ihr gegen-
iiber den Vorteil, zerstorungsfrei zu sein. Grof3rdumige Effekte von Plastizitit und Ermiidung
sowie deren zeitliche Entwicklung konnen tiber das Barkhausen-Rauschen relativ einfach ge-
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messen werden (siehe z.B. [327 - 329]). Die ortsaufgeloste Messung ist hingegen sehr auf-
wendig und es werden nur Ortsaufldsungen in der Gréfenordnung von Millimetern erreicht.
Abbildung 4.13 zeigt eine der wenigen verdffentlichten ortsaufgeldsten Messungen des Bark-
hausen-Rauschens. Dargestellt ist die lokale Erh6hung der Rauschenergie iiber ein einzelnes
Liiders-Band in niedriglegiertem Stahl. Durch die Verwendung eines SQUID-Sensors wurde
eine Ortsauflosung um 1 mm erreicht [330].

Rontgenbeugung

Die Rontgenbeugung ist als zerstorungsfreie Methode bei der Untersuchung von Gitterfehlern
und auch gréBeren Inhomogenititen, wie z.B. Ausscheidungen, weit verbreitet. Treten mono-
chromatische Rontgenstrahlen in ein kristallines Medium, werden sie an den Netzebenen des
Gitters gebeugt. Ist dabei die Bragg-Bedingung 2d;; sin(0) = nA zwischen Beugungswinkel
20, Wellenldnge A und Abstand djy der Netzebenenschar erfiillt, kommt es zu konstruktiver
Interferenz (n ist dabei eine natiirliche Zahl) [331]. Dieser von Bragg 1913 entdeckte Zusam-
menhang ist die Grundlage aller Beugungsmethoden zur Bestimmung von Gitterkonstanten,
Kristallstrukturen und Kristallorientierungen mit Rontgen- und Gammastrahlen, bzw. Elek-
tronen und Neutronen.

Versetzungen und andere Fehler im durchstrahlten Volumen stéren die Beugung, sofern sie
eine Verzerrung des Netzebenenabstands bewirken, die eine Komponente senkrecht zur Ebe-
ne der beugenden Schar besitzt. Dies kann, je nach Lage und Typ der Versetzung zum Auftre-
ten zusétzlicher oder dem Verschwinden vorhandener Reflexe fiihren [332]. Ausserdem é&n-
dert sich das Profil des Reflexes, d.h. die Intensititsverteilung des gebeugten Rontgenlichts
innerhalb eines Reflexes, beziiglich des Beugungswinkels 20 und des Azimutwinkels ¢ [333].
Bei den meisten Untersuchungen wird das Reflexprofil nur in Abhingigkeit von einem Win-
kel betrachtet. Es wird dann als Rocking-Kurve bezeichnet.

Versetzungen innerhalb eines Korns fiihren im Wesentlichen iiber drei Effekte zu einer Ver-
breiterung der Rocking-Kurve, die im Allgemeinen iiber die Halbwertsbreite (FWHM) para-
metrisiert wird: Durch eine von Versetzungen hervorgerufene Drehung des Gitters, liber das
elastische Spannungsfeld um die Versetzung, in dessen EinfluBbereich der Bragg-Winkel kei-
nen festen Wert sondern eine Verteilung aufweist, sowie iiber die Bildung von gekippten Be-
reichen (Sub-Kornern) innerhalb eines Korns bei stiarkerer Umformung [334].

Ein UberschuB3 von Versetzungen eines Vorzeichens fiihrt dabei zu einer weichen Verbreite-
rung des Reflexes, wihrend es durch die Anwesenheit von Subkdrnern zu einer Aufspaltung
in mehrere Teilreflexe kommt [335]. Ist die Reflektion an einer Ebenenschar in mindestens
zwei Ordnungen im Beugungsbild vorhanden, kann aus der Verbreiterung der Beugungsrefle-
xe relativ zum ungestorten Korn die Versetzungsdichte berechnet werden [336].

Die Messung von Rocking-Kurven einzelner Reflexe ist hauptsdchlich an Einkristallen oder
einzelnen Kornern sinnvoll, wobei die minimale Grof3e vermef3barer Korner vom Durchmes-
ser des eingehenden Rontgenstrahls anhidngt. Der Hauptanwendungsbereich liegt daher bei
der Untersuchung von Halbleiter-Einkristallen [337]. Eine Erweiterung auf polykristalline
Materialien ist jedoch mdglich, sofern nur so wenige Korner im bestrahlten Volumen liegen,
daf} sich deren Reflexe nicht iiberlagern. In diesem Falle kommt es mit zunehmender Verset-
zungsdichte zu einer Verschmierung der Reflexe in azimutaler Richtung, wobei sich bei sehr
hohen Versetzungsdichten die anfinglich separaten Reflexe zu diffusen Ringsegmenten auf-
weiten [338 - 340].
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Zur Untersuchung feinkorniger polykristalliner Metalle und Legierungen eignet sich das De-
bye-Scherrer-Verfahren, das iiber viele Korner mit unterschiedlicher Orientierung mittelt. Im
Gegensatz zum Azimutwinkel @ ist der Beugungswinkel 20 unabhingig von der Orientierung,
so daB3 sich die Reflexe einer Ebenenschar der Kristallite zu Debye-Ringen iiberlagern. Eben-
so wie bei der Pulver-Diffraktometrie lassen sich diese Ringe nur dann gut auswerten, wenn
sich geniigend Kristallite (~10*) im durchstrahlten Volumen befinden. Da sich diese Bedin-
gung nur in Transmission realisieren 14Bt, sind fiir Debye-Scherrer Versuche sehr intensive
und hochenergetische monochromatische Rontgenquellen unerldBlich, wie sie nur von Undu-
latoren oder Wigglern an Grof3forschungsanlagen zur Verfiigung gestellt werden.

Die Form der Debye-Ringe hingt sowohl vom elastischen als auch vom plastischen Zustand
der untersuchten Probe ab: Die Dehnung bzw. Stauchung fiihrt {iber die Querkontraktion bzw.
Querelongation zu einer elliptischen Verformung der Debye-Ringe [341]. Versetzungen erho-
hen die Linienbreite der einzelnen Reflexe und fiihren dadurch im statistischen Mittel iiber al-
le K&rner zu einer Verbreiterung der Ringe in radialer Richtung [263,342] (siehe auch Kapitel
4.4). Diese wird in vielen Féllen iiber die Halbwertsbreite angegeben, obwohl physikalisch
motivierte Modelle existieren, welche die von den Versetzungen verursachte Linienbreite von
der apparativen Breite separieren [343 - 345].

Die Ortsauflosung der hier genannten Methoden ist durch die Breite des einfallenden Ront-
genstrahls, sowie bei Transmissionsgeometrien durch die Aufweitung des einfallenden und
reflektierten Lichts innerhalb der Probe bestimmt. Mit Rontgenrdhren, bei denen der Strahl
durch einen Kollimator begrenzt ist, werden typischerweise Auflésungen im Bereich einiger
100 um erreicht. Eine weitere Kollimation ist meist nicht moglich, da dadurch die Intensitit
zu sehr abnimmt. Mit Monochromatoren ausgekoppeltes Synchrotronlicht hat eine geniigende
Intensitét (siehe z.B. [346]), um den Strahl auf einige 10 um zu kollimieren, steht aber nur an
GroBforschungseinrichtungen zur Verfiigung.

Abbildung 4.14: Rontgen-Topographie eines verformten Korns in Fe3.5Si, aufgenommen mit AgKa-
Strahlung. (a) Intensitit der [002] Reflexe. (b) Intensitit der [002] Reflexe (aus [353]).
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Eine andere Moglichkeit zum Nachweis von Versetzungen mit Rontgenstrahlung bietet die
Rontgen-Topographie, mit der Versetzungen in einem einkristallinen Bereich direkt {iber eine
Anderung in der Intensitiit einzelner Reflexe abgebildet werden konnen. Eine réntgentopo-
graphische Abbildung wird in Transmission aufgenommen, wobei im Gegensatz zur TEM
Probendicken bis zu einigen Millimetern moglich sind.

Dabei werden ein oder zwei Schlitzblenden auf einen Reflex justiert und damit alle anderen
Reflexe sowie der transmittierte Primérstrahl ausgeblendet. Durch Bewegen der Probe relativ
zur feststehenden Anordnung von Strahl und Blenden, wird die Probe in einer Tiefenschicht
ortsaufgeldst vermessen [347,348]. Uber eine zusitzliche Variation der Position der Blenden
zum Primérstrahl ist ein tiefenabhdngiges Abrastern von Versetzungen und anderen Fehlern
moglich.

Unter Verwendung eines eingehenden Rontgenstrahls mit einem Durchmesser im Mikrome-
terbereich, sowie hochauflosender CCD-Kameras zum Nachweis der Beugungsreflexe, wird
eine Ortsauflosung im Bereich einiger Mikrometer in allen drei Dimensionen erreicht [349].
Mit dieser Methode gelang es unter anderem, das Spannungsfeld einzelner Versetzungen in
Halbleiter-Bauelementen hochgenau abzubilden [350]. Auch wenn in einem Grofteil der Ar-
beiten in Transmission gemessen wird, ist die Rontgen-Topographie grundsdtzlich auch in
Reflektion moglich [351], was z.B. bei der Untersuchung von grof3en strukturierten Halblei-
ter-Wafern Vorteile bietet [352].

Als eindrucksvolles Beispiel zeigt Abbildung 4.14 Versetzungen in einem Korn in einer ver-
formten Fe3.5Si Legierung, wobei die Anderung der Intensitit der [002] (a) und der [002](b)
Reflexe aufgenommen wurde [353]. Mit der verwendeten AgKo-Strahlung lieBen sich noch
Versetzungen mit einem minimalen Abstand von 5 pm voneinander trennen. Der Vergleich
der Abbildungen (a) und (b) zeigt deutlich, da3 die Lage der Versetzungen relativ zu den beu-
genden Ebenenscharen zu einem unterschiedlichen Kontrast fiihrt.

4.2.3 Ein kurzer Vergleich der Methoden

Der oben gegebene Uberblick der gingigsten Methoden zeigt deutliche Unterschiede in Be-
zug auf die Empfindlichkeit fiir Plastizitidt und Ermiidung und in der praktischen Anwendbar-
keit. So ist es nicht sehr einfach, diese Methoden auf einer linecaren Skala zu bewerten, da ei-
nige Methoden Besonderheiten aufweisen, die sie signifikant von den anderen unterscheiden.
Tabelle VII ist als Versuch zu verstehen, die hier diskutierten Methoden nach unterschiedli-
chen, in der praktischen Anwendung relevanten, Parametern aufgeschliisselt zu bewerten.

So ist z.B. die TEM als "traditionelle" Methode zum Nachweis von Versetzungen auf sehr
kleine Bereiche (einige pm?) eingeschrinkt, bietet jedoch die Mdglichkeit zum Nachweis ein-
zelner Versetzungen. Zudem ist sie mit erheblichem Priparationsaufwand verbunden und al-
les andere als zerstorungsfrei. Im Gegensatz zur PAS konnen Versetzungsdichten durch Aus-
zahlen direkt quantitativ bestimmt werden, wobei diese jedoch in sehr stark deformierten Me-
tallen unterbewertet werden.

Die Rontgen-Topographie, die ebenfalls eine quantitative Bestimmung von Versetzungen im
Submikrometerbereich bei wesentlich geringerem Préiparationsaufwand ermdéglicht, ist auf
groBere Korner und Einkristalle eingeschréinkt. Sie ist jedoch im Gegensatz zur TEM zersto-
rungsfrei und ermoglicht damit die Beobachtung der Entwicklung von Versetzungen und Ver-
setzungsstrukturen wéahrend der Verformung oder in verschieden Stadien der Ermiidung an
ein und derselben Probe.
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Tabelle VII: Uberblick iiber einige Methoden zur Abbildung plastischer Zonen. In-situ steht fiir die Mes-
sung wihrend der Verformung, Post-mortem fiir die Messung danach. (O): Oberfldche oder oberflichenna-
he Schicht; (B) aus dem Materialvolumen; (DS) eine herauspriparierte diinne Schicht einiger 10 nm Dicke.
) Nur bei genauer Kenntnis der Probenoberfliche vor dem Versuch. ® Abbildung des Umformvor-
gangs. ® Uber die Skin-Tiefe abhingig von der MeBfrequenz (20 —600 pm). @ In Spezialfillen, z.B. Lii-
ders-Binder. ) Abhiingig vom Durchmesser des eingehenden Rontgenstrahls.  Nur bei Einkristallen oder
groflen Kornern. ) Es miissen geniigend Korner im durchstrahlten Volumen sein (Pulverbedingung).
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Die PAS liefert hingegen nur relative Anderungen der Versetzungsdichte — diese jedoch iiber
einen hohen Dynamikbereich: vom ausgeheilten Zustand bis zu hochsten Dichten, wie sie di-
rekt vor RiB3spitzen in Ermiidungsrissen gemessen werden. Der Préparationsaufwand ist mi-
nimal und die PAS eignet sich sowohl fiir Messungen wihrend der Verformung (in-situ) als
auch zur Beurteilung bereits eingetretener Schiden (post-mortem). Ebenso ist die PAS in ei-
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nem weiten Bereich von Submikrometerkérnern bis zu ausgedehnten Einkristallen unter-
schiedlichster Materialien einsetzbar und somit eine universelle Methode zur Messung von
Plastizitdt und Materialermiidung.

4.3 Abbildung von Deformationszonen mit Positronen

4.3.1 Die plastische Zone vor einer Ril3spitze

Wird ein Bauteil aus einer Metallegierung wechselnder Belastung ausgesetzt, kommt es zu

bleibenden Verinderungen in der Mikrostruktur, auch wenn die Lastamplitude signifikant un-

terhalb der FlieBspannung bleibt. Ist die Ursache der Belastung auf duBBere mechanische Ein-

wirkungen beschrédnkt, spricht man von mechanischer Materialermiidung. Ausgehend von ei-

nem fehlerfreien Werkstiick, kann die Ermiidung in flinf Phasen eingeteilt werden [354]:

(1): Bleibende Verdnderungen in der Mikrostruktur, die mit zyklischer Verfestigung oder
Entfestigung einhergehen.

(2): Die Entstehung mikroskopischer Materialfehler (z.B. Intrusionen, RiBBkeime, Mikroris-
se), besonders an der Bauteiloberflache.

(3): Die Entstehung eines makroskopischen Risses.

(4): Unterkritisches RiBwachstum: noch kein Versagen des Bauteils.

(5): Materialversagen durch Ermiidungsbruch.

Untersuchungen u.a. mit Transmissions-Elektronenmikroskopie (TEM) haben gezeigt, daf3

die Verfestigung in Phase 1 auf einem Anstieg der Konzentration von Versetzungen, und da-

mit auch anderer Gitterfehler (Leerstellen, Zwischengitteratome, Leerstellenagglomerate),

basiert [355 - 357]. Die beiden bedeutendsten Mechanismen zur Versetzungsmultiplikation

sind dabei der Frank-Read-Mechanismus [358] und der Orowan-Prozef3 [359,360] (siche auch

Abbildung 4.15).

Abbildung 4.15: (a) Orowan-Proze3: Eine Versetzung, die auf unbewegliche Hindernisse stoft, baucht
sich zwischen ihnen aus (1), bis sich Teile von der Versetzung hinter dem Hindernis soweit anndhern, daf3
sie sich vereinigen (2). Die Versetzung wandert weiter und hinterldft einen Versetzungsring um das Hin-
dernis (3). (b) Frank-Read-Quelle: Ein Versetzungsstiick, das zwischen zwei Hindernissen festgehalten
wird (1) baucht sich aus (2,3), bis sich die Teile beriihren (4) und sich die Versetzung in einen nach auflen
weglaufenden Ring und ein Verbindungsstiick teilt (5). Der Prozell wiederholt sich so lange, bis die Schub-
spannung 7 abgebaut ist.
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Daraus wird klar, daB3 sich bereits im Frithstadium wihrend der ersten wenigen Verformungs-
zyklen der mechanischen Ermiidung signifikante Anderungen in den Zerstrahlungsparametern
des Positrons ergeben (siehe auch Kapitel 5). In Phase 2 baut sich mindestens ein Bereich lo-
kal stark erhohter Versetzungsdichte auf, in dem ein Rillkeim entsteht, aus dem sich in Phase
3 ein makroskopischer Ril} ausbildet. Wahrend des RiBwachstums in Phase 4 bewegt sich die-
ser Bereich, die zyklische plastische Zone, vor der RiBspitze durch das Material [354].

Grofe und Form der plastischen Zone konnen fiir einige einfache Szenarien mittels linear ela-
stischer Bruchmechanik berechnet werden. Eines dieser Szenarien ist ein Ri3 der Lange 2a in
einer als unendlich angenommenen Platte mit verschwindender Dicke [361] an der eine dul3e-
re Zugspannung o anliegt (monotone plastische Zone). Die lokalen Spannungskomponenten
o;; um die Rispitze berechnen sich dann zu

K

2

wobei 7 und @ Polarkoordinaten beziiglich der RiB3spitze sind. Der Spannungsintensititsfaktor
K ist ein MaB fiir die Spannung in der Ndhe der Rif3spitze. In dieser idealisierten Geometrie
héngt K nur von der dufleren Spannung o und der Rildnge a ab. Die Ausdehnung r*, der pla-
stischen Zone liegt dann dort, wo die lokale Spannung die FlieBspannung o;.is iberschreitet
(gestrichelte Linien in Abbildung 4.16 (b)):

2
r, =0 K (4.6)
O-yield

o ist hierbei ein empirischer Faktor. Diese einfache Beschreibung der plastischen Zone wurde
bereits 1921 von Griffith [362] eingefiihrt und ist heute als Griffith-Kriterium bekannt. Be-
riicksichtigt man auch den plastischen Anteil an der lokalen Spannung, resultiert eine etwas
groflere Ausdehnung r, der plastischen Zone (durchgezogene Linien in Abbildung 4.16 (b)).
Der winkelabhéngig Term f;;( )

o, (r.0)= £,0) . ije{l2}, K =0Vm, (4.5)

el._ . 68 . 30
1y 0)= cosz[l F s1nEsm ?} (4.7)

kann ebenfalls berechnet werden, und resultiert in einer schmetterlingsartigen Form der pla-
stischen Zone, wie in Abbildung 4.16 (c) skizziert. Es ist zu bemerken, da3 die wirkliche
Form der plastischen Zone in einer realen Geometrie stark von diesen idealisierten Vorstel-
lungen abweichen kann.

Fiir reale Geometrien hdngt der Spannungsintensitéitsfaktor K zusitzlich von den Abmaf3en
der Probe und ihrer Dicke ab und ist nur fiir einige Félle mittels numerischer Approximatio-
nen abschétzbar:

K=o f[ j (48)

a4

/4
Dei Funktion f{a/W) beschreibt die Geometrie und wird im Allgemeinen durch ein Polynom
hoherer Ordnung ausgedriickt. Eine der berechenbaren Geometrien ist die Compact-Tension-
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Geometrie (CT), eine Standart-Geometrie zur Untersuchung des seitlichen Einrisses in eine
Platte (siche Abbildung 4.16 (a)) [363]. Die oben genannten Uberlegungen gelten fiir die Rif3-
bildung im Zugversuch. Bei einem Ermiidungsversuch, d.h. unter alternierender Last, tritt der
Spannungsintensititsbereich AK = Kp.x — Kimin anstelle des Spannungsintensitétsfaktors K. Die
GroBe der zyklischen plastischen Zone entspricht in etwa einem Viertel der monotonen plasti-
schen Zone bei ansonsten identischer Geometrie und gleichem Material [283].

(@) (b) © v ‘9} o
K=o \/ﬁf(%) o) . o(r) =‘/2K?

4 N Lokale Spannung
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Abbildung 4.16: Die plastische Zone vor der Spitze eines Ermiidungsrisses. (a) Compact-Tension (CT)
Geometrie: Standardgeometrie zur Erzeugung von Ermiidungsrissen in Platten. (b): Lokale Spannungsver-
héltnisse vor der RiBspitze: Uberschreitet der Radialteil der Spannung lokal die FlieBspannung 6,14, bildet
sich eine plastische Zone aus. (¢) Typische Form einer plastischen Zone in der xy-Ebene.
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Abbildung 4.17: (a) Anderung des S-Parameters gegeniiber dem ausgeheilten Zustand in der plastischen
Zone vor einem Ermiidungsrif im austenitischen Stahl AISI 321. Die Rispitze befindet sich im Ursprung
des Koordinatensystems. x ist die Richtung des Riflfortschritts. (b,c) SEM-Aufnahmen der Probenoberfla-
che. (b) Verdnderungen an der Probenoberfldche (Gleitlinien) direkt an der RiB3spitze. (¢) In 1 mm Entfer-
nung sind keine Verdnderungen sichtbar. Der S-Parameter zeigt jedoch ein deutliches Signal erhohter Ver-

setzungsdichte (S = 1.04). Die blaue Linie in (a) grenzt den Bereich um die RiBspitze ein, in dem Gleitlini-
en im REM sichtbar sind.
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Im Folgenden werden einige Anwendungsbeispiele zur Abbildung der plastischen Zone mit
der BPM gezeigt. Als die erste "bildgebende", d.h. zweidimensionale Messung mit Positronen
wurde 1998 die plastische Zone vor einem Ermiidungsri3 im austenitischen Stahl ASI 321
vermessen [364]. Der Ri} wurde in einer miniaturisierten CT-Geometrie mit Abmallen von
17 x 18 mm” und einer Dicke von 1.8 mm erzeugt.

Es wurde eine sinusformige symmetrische Steueramplitude von +50 um (R =1: &7, =€,
unter Dehnungskontrolle bei einer Frequenz von 1 Hz verwendet. Da die herkommliche hy-
draulische Wechselverformungsmaschinen derartig kleine Hiibe im Allgemeinen nicht fahren
konnen, kam eine piezogetricbene Wechselverformungsmaschine [99] zum Einsatz. Der
Spannungsintensititsbereich kann aus der Geometrie und dem Hub auf AK = 50 MPaVm ab-
geschitzt werden. Vor der Ermiidung wurde die Probe thermisch ausgeheilt (3h bei 1000°C
im Hochvakuum) und nach der RiBerzeugung keiner weiteren Behandlung unterzogen, um ei-
ne Oberflachenschddigung durch Schleifen zu vermeiden. Abbildung 4.17 zeigt die Vertei-
lung des S-Parameters in einer Hohenprofil-Darstellung vor der Rif3spitze. Der Strahldurch-
messer wurde auf 20 um bei einem Bildra-
ster von 150 um % 150 um eingestellt. Je-
dem Bildpunkt entspricht eine Anzahl von
~3 x 10° Ereignissen im Annihilationspeak.
Direkt an der RiBspitze und an den Ridndern
des Risses ist ein Anstieg des S-Parameters
um knapp 10 % zu beobachten, der mit zu-
nehmender Entfernung zur RiBspitze kon-
tinuierlich zum Wert des ausgeheilten Stahls
hin abnimmt. Unter dem Elektronenmikro-
skop erscheint die plastische Zone deutlich
kleiner. Durch die Ermiidung bedingte Ver-
anderungen (z.B. Gleitlinien) sind nur in der
Néhe der Rif3spitze sichtbar. Die Grenze, in-
nerhalb derer diese Verédnderungen noch im
SEM-Bild zu erkennen sind, liegt bei einem
S-Parameter oberhalb von ~1.06 (siehe
blaue Linie in Abbildung 4.17 (a)). Diese er-
ste Messung mit der BPM belegt die enorme
Empfindlichkeit der ortsaufgeldsten Positro-

rel. Spannung [a.u.]

Position in der Kehle [a.u.]

A

/

nenspektroskopie fiir die Abbildung plasti- N § Loslager

scher Zonen bei der Untersuchung der Mate- h

rialermiidung. \ 2
-l

Als weiteres Beispiel zeigt Abbildung 4.19
die plastische Zone in der Titan-Legierung
TiAl6V4, erzeugt im Umlauf-Biege-Ver-
such. Der relative S-Parameter ist farbko-
diert dargestellt [256]. Bei einem Umlauf-
Biege-Versuch (sieche Abbildung 4.18) wird

Festlager

Abbildung 4.18: Skizze zum Umlaufbiegeversuch:
Eine rotationssymmetrische, in der Mitte ausge-
kehlte Probe wird einseitig in einem Festlager ein-
gespannt und auf der anderen Seite an einem Losla-

eine rotationssymmetrische Probe auf der
einen Seite in einem Lager fest eingespannt
und auf der anderen Seite an einem Loslager

92

ger belastet. Die Kurve oben zeigt den relativen
Verlauf der Spannung (Zug und Druck) an der Pro-
benoberfldche in der Auskehlung.



mit einer Last beaufschlagt. Ein solcher Versuch bildet realistische Lastbedingungen nach,
wie sie zum Beispiel an den Radachsen von Fahrzeugen oder Eisenbahnwaggons auftreten.
Umlaufbiegeproben werden in der Mitte ausgekehlt, um einen definierten Ort maximaler
Spannung einzustellen. Dadurch ergibt sich ein Spannungsverlauf an der Probenoberflache,
wie er in Abbildung 4.18 (oben) dargestellt ist.

Bei der hier gezeigten Messung wurde die Probe bei einer Umlauffrequenz von 100 Hz und
einer maximalen Spannung an der Oberfliche von 655 MPa solange ermiidet, bis ein ma-
kroskopischer AnriB sichtbar wurde (Lastwechselzahl N= 4.7 x 10%). Dieser erstreckte sich
iiber ca. '/3 des Probenumfangs. Vor dem Versuch wurde die Probe einer Temperaturbehand-
lung unterzogen (1h Rekristallisationsglithen bei 900°C, Wasserabschrecken, 2h Auslagern
bei 590°C, Ausheilen 1h bei 700°C im HV). Der S-Parameter wurde iiber die Mantelfldche in
der Auskehlung mit einem Raster von 50 pm x 50 pm gemessen. Die Titanlegierung zeigt ei-
ne kleine plastische Zone mit einem Durchmesser von ~1.5 mm quer zur Rilausbreitungsrich-
tung. Vor der Ri3spitze befindet sich ein Bereich, in dem die Defektdichte schnell auf den
Wert der ausgeheilten Legierung abfillt. Seitlich davon hat sich eine schmetterlingsartige
Form ausgebildet, wobei die beiden Fliigel auf den Richtungen maximaler Scherspannung
von 45° liegen (schwarze Linie in Abbildung 4.19).
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Abbildung 4.19: Plastische Zone vor einem Ermiidungsril im der Titanlegierung TiAl6V4, erzeugt im
Umlaufbiegeversuch. Der S-Parameter ist in Falschfarben dargestellt. Die RiB3spitze befindet sich im Ur-
sprung des Koordinatensystems, wobei der Rilverlauf durch eine gestrichelte Linie angedeutet ist. Die
durchgehenden schwarzen Linien zeigen die Richtungen maximaler Scherspannung an.

Abbildung 4.20 zeigt als weiteres Beispiel eine plastische Zone in technischem Kupfer. Die-
ses besitzt eine Reinheit von 99.9 % und liegt nach dem Gliihen (3h bei 1000°C im Hochva-
kuum) in einem hochduktilem und grobkristallinem Zustand vor (KorngroBe ca. 2-3 mm). Der
Ermiidungsriff wurde dehnungskontrolliert mit 1.1 x 10° Verformungszyklen in miniaturisier-
ter CT-Geometrie (27.5 x 27.3 x 1.4 mm’) bei einem AK von 40 MPaVm im symmetrischen
Zug-Druck-Versuch erzeugt (R = 1).
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Wie bei dieser hochduktilen Legierung zu erwarten, hat sich vor der Riflspitze eine ausge-
dehnte plastische Zone ausgebildet. Diese kann in zwei Bereiche unterteilt werden: Einen Be-
reich hochster Fehlstellendichte (S > 1.09), der sich iiber ~8 mm quer zur und ~5 mm in Ri63-
ausbreitungsrichtung erstreckt. Verdnderungen auf der Probenoberfliche (Gleitlinien) sind je-
doch nur in einem kleineren Bereich (ca. 4 x 2 mm?) im SEM zu erkennen.

(@)

[

S-Parameter

Lastrichtung y [mm]

0 2 4 6 8 10
RiRausbreitungsrichtung x [mm]

Abbildung 4.20: Plastische Zone vor einem Ermiidungsrif3 in technischem Kupfer (CT-Geometrie): (a)
Elektronenmikroskopische Abbildung (b) Positronenabbildung der plastischen Zone (S-Parameter). Die
RiBspitze befindet sich im Ursprung des Koordinatensystems. Die gestrichelte Linie grenzt den Bereich ein,
in dem im SEM Oberflidchenveridnderungen sichtbar sind.

Der Bereich mittlerer bis geringer Schiadigung (S =1.02 - 1.07) zeigt schmetterlingsformige
Auslédufer in Richtung der maximalen Scherspannung und ist bis an den Rand der Probe zu
beobachten (in Abbildung 4.20 nicht dargestellt). In RiBausbreitungsrichtung ist ab ca. 9 mm
Entfernung von der Rif3spitze keine Erhohung des S-Parameters mehr festzustellen.

Dieses Resultat steht im deutlichen Gegensatz zu den Ergebnissen von Egger et al., die mit
ortsaufgeldster Lebensdauer-Spektroskopie eine wesentlich kleinere plastische Zone in einer
dhnlichen Probe aus technischem Kupfer [365] fanden. Die Ergebnisse sind allerdings in so-
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fern nicht direkt zu vergleichen, da die Ermiidung bei ca. der Hilfte des AK Wertes der hier
vorgestellten Messung durchgefiihrt wurde und auch nur ein Bereich von 0.2 x 0.4 mm? direkt
auf dem Rifl mit Positronen abgerastert wurde. Des weiteren haben die Autoren die Probe
nach der RiBerzeugung einer mechanischen Politur unterzogen. Dies birgt das Risiko von
Mefartefakten durch Schleifriickstinde in Mikrorissen auf der Probenoberfliche, und kann
eine die Messung verfalschende Oberflichenschidigung verursachen.

4.3.2 Deformationszonen bei der Hochgeschwindigkeitszerspanung

Die Abbildung von Deformationszonen ist auch in anderen Bereichen der Materialforschung
von Bedeutung. So stellt sich bei der spanenden Bearbeitung von Werkstiicken mit sehr hohen
Geschwindigkeiten (Hochgeschwindigkeits-Drehen oder Friasen) die Frage nach der Schadi-
gung der neuen Oberflidche nach dem Zerspanvorgang.

Der Idee, geringere Fertigungskosten und gleichzeitig hohere Oberflachengiite durch eine dra-
stische Erhohung der Schnittgeschwindigkeit zu erzielen, 148t sich bis Anfang des 20. Jahr-
hunderts zuriickverfolgen. Erste, allerdings ballistische, Untersuchungen zur Zerspanung mit
hohen Geschwindigkeiten wurden bereits 1924 bis 1931 durchgefiihrt [366]. Seit den 1980er
Jahren ist die Hochgeschwindigkeitszerspanung (HSC) wiederholt Gegenstand weiterer Un-
tersuchungen gewesen [367].

S-Parameter
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Abbildung 4.21: Span und Spanwurzel nach der abrupten Unterbrechung der Zerspanung bei 1200 m/min.
Der Positronenscan ist halbtransparent iiber eine elektronenmikroskopische Aufnahme gelegt. Der relative
S-Parameter wird hier als MaB fiir die Schidigung durch Umformarbeit interpretiert. Rot steht dabei fiir ei-
ne starke Schidigung, wihrend Blau dem ausgeheilten Zustand entspricht.
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Hierbei stehen einerseits fertigungstechnische Aspekte im Vordergrund [368], als auch die
Erhohung von MaBhaltigkeit und Oberflachengiite [369]. Es zeigt sich, da3 eine hohere Ober-
flichengiite im Allgemeinen durch eine Verringerung des Vorschubs erreicht wird. Dies ist
zudem notwendig, da HSC-Spindeln bei hohen Drehzahlen ein geringes Drehmoment aufwei-
sen. Bei der HSC wird aus diesen Griinden in der Regel mit geringen Vorschiiben gearbeitet
[370].

Die Grenze zwischen herkdmmlicher Zerspanung und der HSC kann am Ubergang zwischen
gleichmiBiger Deformation bei niedrigen Geschwindigkeiten und der stark inhomogenen
Verformung bei der HSC gezogen werden. So flieft bei der HSC der Span nicht mehr
gleichméBig ab, sondern es kommt hiufig zur Bildung von Scherspinen oder Segmentspinen.
Dabei werden im Span Zonen extrem hoher Umformung beobachtet, die direkt an fast unver-
formte Bereiche angrenzen [367].

Ein GroBteil der mechanischen Arbeit wihrend der Verformung wird durch innere Reibung
im Werkstiick und dulere Reibung mit dem Werkzeug in Wiarme umgewandelt. Die Wérme-
entwicklung in der Spanwurzel kann bei hohen Schnittgeschwindigkeiten so stark werden,
daf die entstehende Warmemenge nicht schnell genug iiber den Span abtransportiert wird
[371,372,373]. Dies kann soweit gehen, dal das Metall lokal aufschmilzt. In der Verfor-
mungsvorlaufzone und in den Scherzonen kommt es durch die lokale Aufheizung zu einer
Entfestigung, die zu einer Abnahme der fiir die Umformung nétigen Kréfte fiihrt. Dringt das
Werkzeug im weiteren Verlauf des Schneidprozesses in einen noch kalten Bereich des Werk-
stiicks ein, wiederholt sich der Vorgang.

Die Schiadigung in der Randzone nach dem Schneidvorgang ist ein wesentliches Kriterium
zur Beurteilung der Bearbeitungsqualitit. Die Auswirkung der Parameter Schnittiefe und
Schnittgeschwindigkeit auf die Schidigung in der Randzone wurden mit Positronen unter-
sucht. Dazu war es zuerst notwendig, Spanwurzeln so zu préparieren, dafl der Schnitt bei de-
finierter Geschwindigkeit abrupt unterbrochen wird und somit eine Momentaufnahme der
Schéadigung bei gegebenen Parametern entsteht. Dazu wurde eine dem Luftgewehr dhnliche
SchuBapparatur verwendet, mit der eine Probe mit definierter Geschwindigkeit auf ein fest-
stehendes Schneidwerkzeug geschossen wurde. Kurz nach dem Eindringen in die Probe wird
der Schnitt durch einen Prellblock aus Hartmetall unterbrochen. Um eine Schadigung der
Probenoberfliche beim Durchflug im Schu3kanal zu vermeiden, wurde die Probe ldngsgeteilt
ausgefiihrt. Beide Teile wurden vor dem Schull verschraubt und verstiftet, nachher wieder ge-
trennt und auf der Innenseite gemessen [22,256]. Die so erhaltene MeBflache ergibt einen
Langsschnitt durch Span und Spanwurzel.

Abbildung 4.21 zeigt eine typische Positronenabbildung von Span und Spanwurzel im Kar-
bonstahl C45E. Der Schnitt wurde hier bei einer Geschwindigkeit von 1200 m/min unterbro-
chen. Die stirkste Verformung findet sich im Span und in der primiren Scherzone (rot). Eine
dem Schnitt vorauslaufende plastische Zone, die sog. Verformungsvorlaufzone, zeigt sich
durch eine mittlere Schiadigung (griin). Auf der rechten Seite des Spans 148t sich ein thermi-
sches Ausheilen von Defekten durch Reibung mit dem Werkzeug beobachten.

Aus einer solchen Abbildung kann die verbleibende Schidigung in der Randzone entnommen
und mit den Schnittparametern korreliert werden. In einer Reihenuntersuchung zeigte sich da-
bei ein stirkerer Einflul der Schnittiefe als der Schnittgeschwindigkeit [22].

Ein Nachweis der Entfestigung durch Wéarmeentwicklung im Werkstiick ist mit Positronen
ebenfalls moglich. Abbildung 4.22 zeigt die Fehlstellenverteilung in einer Spanwurzel nach
einem Schnitt bei 2400 m/min. Ein thermisch entfestigter Bereich vor und unter der Trennzo-
ne ist deutlich sichtbar. Im Gegensatz zur normalen Zerspanung (siche Abbildung 4.21) reicht
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die Schiadigung weit tiefer unter die neue Oberfliche und weist Festigkeitsinhomogenititen
auf. Eine solche Oberfliche kann sich fiir die technischen Eigenschaften eines Werkstiicks als
unglinstig erweisen.

S-Parameter

Abbildung 4.22: Entfestigter Bereich in einer Spanwurzel nach dem Zerspanen bei 2400 m/min. Die Ver-
formungsvorlaufzone (griiner Bereich links vom Span) ist stark ausgepriagt und reicht weit vor die primére
Scherzone.

Diese Beispiele zeigen, dafl man mit Positronen eine MeBmethode zur direkten Untersuchung
der Materialeigenschaften nach Zerspanvorgdngen erhilt, wobei sich Aufwand und Proben-
préparation in Grenzen halten. Einfache Reihenuntersuchungen ermdglichen eine Bewertung
der Fertigungsparameter in Bezug auf mikroskopische Eigenschaften der Bauteiloberfliche
und somit ein effektives Auswahlkriterium zur Optimierung von Fertigungsprozessen.

4.4 Vergleich von PAS und Rontgenbeugung

Versetzungsdichten sind fiir Positronen indirekt {iber die assoziierten Gitterfehler mit offenem
Volumen (Leerstellen, Jogs, etc.) zugianglich. In der Umgebung einer Versetzung kommt es
aber auch zu einer elastischen Gitterverzerrung, die im Rontgenbeugungs-Experiment zu einer
geringfiigigen Verschiebung der Bragg-Reflexe fiihrt. Gemittelt {iber eine hinreichend grofie
Zahl von Kiristallkdrnern, und somit auch Kristallorientierungen, bewirken diese Verschie-
bungen eine statistische Verteilung der Gitterkonstanten um ihre Mittelwerte und somit eine
Verbreiterung der Beugungsreflexe.

Abweichungen von den Gitterkonstanten des idealen Kristalls sowie die Verbreiterung der
Beugungsreflexe lassen sich im Debye-Scherrer Versuch mit hoher Genauigkeit messen. So-
weit sie in hinreichender Anzahl vorhanden sind, entsprechen die Kristallkdrner im durch-
strahlten Volumen dabei dem Pulver im klassischen Debye-Scherrer Aufbau. Im Gegensatz
zum Pulver sind die K&rner im Metall miteinander verbunden, so daf3 grordumige Verteilun-
gen, wie die Textur oder der Dehnungszustand eine Rolle spielen. Ist die lokale Dehnung im
bestrahlten Volumen einigermallen konstant, lassen sich die Verschiebung der Reflexe und
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deren Verbreiterung sinnvoll von einander trennen [374] und man erhilt zwei unabhingige
Observablen fiir die lokale Dehnung und die lokale Versetzungsdichte.

(@) ‘ (b)

Abbildung 4.23: (a): Skizze eines Drei-Punkt-Biegeversuchs. Die Richtung der ortsaufgeldsten Messungen
mit Positronen und Rontgenbeugung ist blau markiert. (b): Vereinfachte schematische Darstellung der
FlieBrichtungen auf beiden Seiten der neutralen Faser (Rot: in Biegerichtung, griin: senkrecht dazu). Ober-
halb der neutralen Faser entsteht in Biegerichtung eine Druckspannung, wéhrend senkrecht dazu eine Zug-
spannung wirkt. Unterhalb der neutralen Faser verhélt es sich umgekehrt.

1
I

Dehnung . _.
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/

N Stauchung

Ein Debye-Scherrer Versuch in Transmission ist nur mit monochromatischem Rontgenlicht
von hoher Energie moglich, wie es an einem Speicherring zu Verfligung steht. Im Gegensatz
zur Beugungsversuchen mit charakteristischer Rontgenstrahlung wird die Information aus
dem gesamten durchstrahlten Volumen gewonnen [375,376]. Man erhélt auf diese Weise dhn-
liche Bedingungen wie mit Neutronenbeugung [377]. Des weiteren ermdglicht die Verwen-
dung monochromatischer Rontgenstrahlung die gleichzeitige Aufzeichnung mehrerer Bragg-
Reflexe unterschiedlicher Phasen des untersuchten Materials [378]. Bei dem hier untersuchten
Karbonstahl C45E lieBen sich die Reflexe des o-Eisens und des Zementits klar von einander
trennen und auswerten.

Pixel-
(a) detektor (b)
Rontgenstrahl
Biegeprobe
107 /
(c) o-Fe (110} o-Fe {211}
0ol a-Fe {200}
Fe,C {122}
Fe,C {121}
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|
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Abbildung 4.24: (a): Prinzip des Debye-Scherrer Versuchs am polykristallinen Karbonstahl C45E. Nach
Durchstrahlung der Probe werden die Beugungsringe mit einem Pixeldetektor aufgezeichnet. (b): Die azi-
mutale Integration der digitalisierten 2d-Daten erfolgt in zwei Bereichen: A (rot): In Richtung des Biegera-
dius, B (griin): senkrecht dazu. (c): Resultierendes 1d-Spektrum mit indizierten Linien des o-Fe und Fe;C.

Als ein einfaches Beispiel fiir elastisch-plastische Verformung wurde eine Flachprobe
(Durchmesser: 3x10 mm?) aus C45E im Drei-Punkt-Biegeversuch mit einem Biegeradius von
55 mm verformt. Der Stahl wurde vor der Verformung optisch spiegelnd poliert und ther-
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misch ausgeheilt (3h bei 680°C im HV). Zwei hervorstechende Eigenschaften des Drei-Punkt-
Biegeversuchs sind die neutrale Faser in der Probenmitte, an der keinerlei Verformung statt-
findet sowie ein linearer Gradient der technischen Spannung in Biegerichtung (siche
Abbildung 4.23 a).

An einer solchen Probe wurde sowohl mit Positronen als auch mit Debye-Scherrer mit einer
Schrittweite von 100pm in Biegerichtung {liber die Probe gemessen. Der Strahl der Mikroson-
de wurde dazu auf einen Durchmesser von 100pm defokussiert. Die Debye-Scherrer Messun-
gen wurden an der Hard X-ray beam-line am Speicherring PETRA II am DESY/HASYLAB
[379] in einen dhnlichen Aufbau wie in [380] bei einer Strahlenergie von 67.2 keV durchge-
fiihrt. Der Strahl wurde dabei ebenfalls auf 0.1mm in Biegerichtung kollimiert.

Um hinreichende Pulverbedingungen zu erhalten, wurde das Strahlprofil senkrecht zur Biege-
richtung auf 1.5mm vergroBert, so daB sich fiir jeden MeBpunkt ein durchstrahltes Volumen
von 0.1x1.5x3.0mm” ergibt, das ca. 4x10* Kristallkdrner enthalt [381].

(@) Hauptverformungsrichtung (Bereich B) (b)  Querkontraktion (Bereich A)
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Abbildung 4.25: Lokale Dehnung fiir a-Fe (oben) und Fe;C (unten) fiir die Hauptverformungsrichtung
(links) und die Querkontraktion (rechts) fiir ausgewéhlte Reflexe. Die Abszisse gibt den Abstand zur Pro-
benmitte an. Zum Vorzeichen siche Abbildung 4.23.

Die Debye-Scherrer Ringe wurden mit einem Pixel-Detektor aufgezeichnet und zwei Berei-
che ausgewertet, die die Reflexe in Biegerichtung (Abbildung 4.24 b, Bereich A) sowie senk-
recht dazu (Abbildung 4.24 b, Bereich B) enthalten. Auf diese Weise konnen die lokalen
Dehnungen in der Hauptverformungsrichtung (Bereich B) und die Querkontraktion (Be-
reich A) voneinander getrennt ausgewertet werden.
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Nach einer Kalibrierung mit LaBs wurden diese Bereiche mit der Standart-Software Fit2D
[382] azimutal aufintegriert und die resultierenden eindimensionalen Spektren (Abbildung
4.24 ¢) indiziert und ausgewertet. Zu weiteren Einzelheiten der Auswertung siehe [263] und
[381]. In dem hier vermessenen Bereich von 20 (4 — 9.6°) wurden drei Reflexe des o-Eisens
({110}, {200}, {211}) sowie vier Reflexe des Zementits (Fe;C) ({121}, {122}, {301},
{312}) ausgewertet (siche Abbildung 4.24 c). Die lokale Dehnung wird dabei auf einfache
Weise als Relativwert zu den Reflexen des unverformten Materials bestimmt [380]:

£= dhkl _Od/?kz ’ (4.9)
dhkl
d,, ist dabei der gemessene lokale Netzebenenabstand mit dem Index 4kl und d,, der ent-
sprechende Netzebenenabstand des unverformten Materials. Abbildung 4.25 zeigt die lokale
Dehnung fiir o-Eisen (oben) und Fe;C (unten) flir die Hauptverformungsrichtung (links) und
die Querkontraktion (rechts) ortsaufgelost iiber den Probenquerschnitt. Negative Werte auf
der Abszisse weisen in Richtung der Biegewalze und entsprechen einer Stauchung in Haupt-
verformungsrichtung, positive einer Dehnung (siche Abbildung 4.23).
Die neutrale Faser findet sich im Nulldurchgang der Dehnungskurven und liegt um ~0.2 mm
in Richtung der Biegewalze von der geometrischen Mitte der Probe verschoben. Eine Aus-
nahme bildet die Querkontraktion des o-Eisens, die eine insgesamt etwas stirkere Dehnung
zeigt. Die Kurven des Fes;C zeigen den fiir einen Drei-Punkt-Biegeversuch zu erwartenden
S-formigen Verlauf [383]. Auch wenn die lokale Spannung wihrend der Verformung linear
iiber dem Querschnitt bleibt, wird jenseits der FlieBgrenze elastische Energie in plastische
Verformung umgewandelt, was zu einem Abflachen der Kurven fiihrt. In der o-Fe Phase wird
dieser Verlauf jedoch deutlich vom elastischen Zuriickfedern nach dem Ausspannen der Pro-
be iiberlagert [384, 385] (sieche auch Abbildung 4.26). Beim Fe;C ist dieser Effekt nur im Ver-
lauf der {301} Reflexe andeutungsweise sichtbar.

-+ —

Plastische Verformung Elastisches Zuriickfedern Resultierende Dehnung

Abbildung 4.26: Schematische Darstellung der resultierenden Dehnung iiber den Querschnitt einer Drei-
Punkt-Biegeprobe nach dem Ausspannen als Uberlagerung von plastischer Verformung und elastischem
Zuriickfedern (Nach [384]).

Wie bei einem solchen Biegeversuch zu erwarten, zeigt die Querkontraktion einen umgekehr-
ten Verlauf zu den Dehnungen in Hauptverformungsrichtung. Eine Ausnahme bilden drei
MeBpunkte im a-Eisen an der Kontaktfliche zur Biegewalze an denen sich eine starke Stau-
chung zeigt (Abbildung 4.25 b). Da kein entgegengesetzter Effekt in Hauptverformungsrich-
tung nachweisbar ist (Abbildung 4.25 a), deutet dies auf ein FlieBen des Materials in
z-Richtung hin.

Die Anwesenheit von Versetzungen fiihrt durch die elastische Verzerrung der Netzebeneab-
stinde um den Versetzungskern zu einer Streuung der Gitterkonstanten um den Mittelwert.
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Dies wirkt sich in einer Verbreiterung der Bragg-Reflexe aus, die mit der Versetzungskonzen-
tration im durchstrahlten Volumen zunimmt [386,387]. Die durch die Plastizitit hervorgeru-
fene Linienverbreiterung wird von einer instrumentellen Verbreiterung iiberlagert, die sich
aus verschiedenen Effekten zusammensetzt. Eine minimale Breite der Reflexe wird durch den
Durchmesser des eingehenden Rontgenstrahls und die PixelgroBBe des Flachendetektors vor-
gegeben. Hinzu kommt eine, durch die endliche Dicke der Probe verursachte winkelabhingi-
ge Verbreiterung, da sich im Reflexpeak die Streuereignisse aus verschieden Eindringtiefen
im Probenvolumen summieren. Eine weitere Verbreiterung durch Streuereignisse an Korn-
grenzen kann beim C45E mit einer durchschnittlichen KorngréBe von 20 um vernachléssigt
werden, da sie um den Faktor 10 unter den gemessenen Breiten liegt [388]. Die Abhdngigkeit
der instrumentellen Verbreiterung von 20 kann mit LaBg als Referenzmaterial vermessen
werden, und da sie fiir alle Probenpositionen identisch ist, kann die durch Deformation her-
vorgerufene Verbreiterung aus der Gesamtverbreiterung berechnet werden [263]:

ﬁ;ef = tf)tul - iflstr . (410)

Abbildung 4.27 zeigt fiir die selbe Probe einen Vergleich zwischen Positronenmessung (links)
und der Verbreiterung der {200} Reflexe des o-Eisens (rechts), gemessen an derselben Probe.
Die S-Parameter sind auf den Wert von ausgeheiltem C45E normiert. Da die geometrische
Verbreiterung im asymmetrischen Strahlprofil in Biegerichtung am geringsten war, wurde nur
Detektorbereich A zur Bestimmung der Halbwertsbreiten herangezogen. Mit einem symme-
trischen Strahlprofil hétte iiber alle Azimutwinkel integriert werden konnen, da die Verbreite-
rung nicht richtungsabhingig ist.
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Abbildung 4.27: Vergleich des S-Parameters (a) und der Linienverbreiterung der {200} Reflexe des a-Fe
(b), gemessen an identischen Positionen auf ein und derselben Biegeprobe.

Sowohl der S-Parameter als auch die FWHM zeigen, konsistent zur Messung der lokalen
Dehnung, die neutrale Faser ca. 0.2 mm in Richtung der Biegewalze verschoben. Da der
S-Parameter in der neutralen Faser nicht signifikant vom Referenzwert fiir ausgeheiltes C45E
abweicht, kann auf die Abwesenheit von Plastizitit geschlossen werden. Der Anstieg des
S-Parameters wie auch der Linienbreite direkt neben der neutralen Faser zeigen, daB3 die Ver-
formung im gesamten iibrigen Volumen einen plastischen Anteil hat. Diese Schluf3folgerung
148t sich allein aus den Rontgen-Daten nicht ziehen.
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Der V-formige Verlauf der MeBwerte ist bei beiden Messungen nahezu identisch. Die Werte
steigen mit vergleichbarer Steilheit von der neutralen Faser aus an. Durch die wesentlich ge-
ringere Anzahl von Kdrnern im MeBvolumen der Positronen (~20) streut der S-Parameter je-
doch im Vergleich zu den Halbwertsbreiten der {200} Reflexe, die liber ein groferes Volu-
men mitteln (~4x10* Kérner) deutlich stirker.

Die Linienverbreiterung der Reflexe des Zementits verlduft fiir stirkere Verformungen &hn-
lich zu der des o-Eisens (siehe Abbildung 4.28), zeigt jedoch in der Néhe der neutralen Faser
einen weicheren Verlauf und ein abgerundetes Minimum.

Abbildung 4.28: Linienverbreiterung dreier Reflexe des Zementits (Fe;C). Das Minimum in der Néhe der
neutralen Faser ist nicht so stark ausgeprigt wie beim o-Fe.

Abbildung 4.29 zeigt eine direkte Korrelation zwischen S-Parameter und der Linienverbreite-
rung der Beugungsreflexe. Die Halbwertsbreite des o-Fe ergibt iiber den ganzen Bereich eine
lineare Abhéngigkeit vom S-Parameter. Fiir Fe;C gilt dies erst ab S = 1.01. Bei geringerer
Verformung verhélt sich der Zementit im Gegensatz zum o-Fe weitgehend elastisch.

Die beiden hier verglichenen MeBgrofen sind fiir zwei voneinander unabhéngige indirekte
Auswirkungen der Plastizitdt sensitiv: Der S-Parameter fiir die Konzentration von Defekten
mit offenem Volumen, die Anderung der FWHM als statistisches MaB fiir die Storung der
Gitterkonstanten.

Im direkten Vergleich der FWHM der o-Phase von C45E und des S-Parameters zeigt sich die
selbe Abhéngigkeit von der MeBposition auf der Probe. Hierbei messen die Positronen aller-
dings in einem viel geringeren Volumen unter der Oberfldche als die Rontgenbeugung. Da die
Rontgenbeugung die wahre Dehnung im MeBvolumen wiedergibt, wird die schon in Span-
nungs-Dehnungs-Versuchen festgestellte lineare Korrelation des S-Parameters mit der wahren
Dehnung bestitigt (siehe auch: Kapitel 4.1). Dies gilt uneingeschrinkt fiir die ferritische Pha-
se und fiir starkere Dehnungen auch fiir den Perlit im C45E.

Eine Messung der Plastizitit iiber die Linienverbreiterung der Reflexe ist nur dann mdoglich,
wenn eine ausreichende Kornerstatistik im Mefvolumen vorhanden ist. Das hat starke Ein-
schrinkungen beziiglich der untersuchbaren Probengeometrien und der erreichbaren Ortsauf-
16sung zur Folge.
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Abbildung 4.29: Korrelation zwischen S-Parameter und Halbwertsbreite eines a-Fe Reflexes (a) und eines
Reflexes des Zementits Fe;C (b).

Abbildung 4.30 zeigt beispielhaft einen Vergleich zwischen Positronendaten (a) und Debye-
Scherrer-Daten (b) gemessen an identischen Positionen in der Umgebung der Spitze eines
Ermiidungsrisses in C45E. Beiden Messungen liegt ein Raster von 100x100 um” zugrunde.
Die S-Parameter Abbildung zeigt deutlich die verformten RiBwénde sowie die schmetterlings-
formige plastische Zone vor der Rif3spitze. Weit vor der RiBspitze wird keine Schadigung
gemessen. In den Rontgendaten 148t sich der Riverlauf nur erahnen und der undeformierte
Bereich vor der Rif3spitze zeigt ein deutliches Signal. Diese entsteht auf Grund der geringen
Kornzahl in MeBvolumen (~900) durch unsaubere Trennung zwischen durch Plastizitét her-
vorgerufener Linienverbreiterung und elastischer Linienverschiebung.
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Abbildung 4.30: Abbildung des S-Parameters (a) und der Linienverbreiterung des {200} Reflexes des
a-Eisens (b) an identischen Positionen um eine Rifspitze in einer C45E Probe nach zyklischer Ermiidung
in CT-Geometrie. Die gestrichelte schwarze Linie skizziert den Riflverlauf.
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4.5 Wasserstoff und Ermiidung

4.5.1 Einfang von Wasserstoff in die plastische Zone

Bei der RiBBbildung und beim Rillfortschritt in wechselbelasteten Bauteilen spielt auBler den
mechanischen Einfliissen (Last, Spannungs-Intensitits-Faktor AK, siehe auch Kap. 4.3.1) und
der Lastspielzahl auch die Korrosion eine grofle Rolle. Korrosive Einfliisse auf der Oberfla-
che konnen die Bildung von Ri3keimen beschleunigen sowie die RiBfortschrittsgeschwindig-
keit signifikant erhdhen.

Seit den Anfangen der professionellen Luftfahrt bis zur heutigen Zeit werden Flugzeugriimpfe
und Tragfldchen aus ausscheidungsgehérteten Aluminiumlegierungen hergestellt. Dabei wird
hauptsichlich die AI-Mg-Cu Legierung AA2024 verwendet, die 1906 durch einen gliicklichen
Zufall von A. Wilm entdeckt wurde [198] (siehe auch Kap. 2.6.3). Da sich AA2024 nur unzu-
reichend schweillen 1d6t, werden die vorgefertigten Strukturelemente zum Flugzeugrumpf
vernietet, was einerseits aufwendig und teuer ist und andererseits dem Gewicht des Flugzeu-
ges die nicht unbetrachtliche Masse der Nieten hinzufiigt. Hinzu kommt, daB3 fiir eine Niet-
verbindung zwei Materiallagen nétig sind. Diese zusdtzliche Masse fillt bei einer Schweil3-
verbindung weg. Seit einigen Jahren wird deshalb daran gearbeitet, Flugzeugteile durch La-
serstrahlschweiflen zu verbinden, um Kosten und Gewicht einzusparen. Beim erstmals Ende
2007 ausgelieferten Airbus A380 sind bereits grole Teile der AuBBenhaut durch Schweil3en
verbunden. Man setzt dabei auf die schweillbare Al-Mg-Si-Cu Legierung AA6013, die im
warmausgelagertem Zustand T6 dhnlich gilinstige mechanische Eigenschaften zeigt wie
AA2024 im kaltausgelagertem Zustand T3.
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Abbildung 4.31: Plastische Zone vor einem Ermiidungsrif3 in zwei verschieden Aluminiumlegierungen, er-
zeugt an Luft: (a) AA 2024 (b) AA 6013. Die Messungen wurden direkt nach der RiBBerzeugung durchge-
fiihrt. Zum Vergleich ist der S-Parameter fiir beide Legierungen relativ zu ausgeheiltem, reinem (5N) Al
angegeben. Der Unterschied in den Werten fiir die unverformten Legierungen liegt am Einfang in Aus-
scheidungen, deren chemische Umgebung den S-Parameter gegeniiber reinem Al verschiebt [139] (siche
auch Kap. 2.6). Der Ursprung des Koordinatensystems liegt auf der Ril3spitze.
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Die Dynamik der Rifausbreitung zeigt hier, im Gegensatz zu reinem Aluminium, eine Ab-
héngigkeit von der Umgebung, in welcher der Rif} erzeugt wird. Wird ein Rif} unter korrosi-
ven Bedingungen erzeugt, so liegt die RiBfortschrittsgeschwindigkeit iiber der bei der Erzeu-
gung in inertem Medium (Luft). Bei AA6013 tritt dieser Effekt besonders deutlich hervor:
Abhingig von der Ermiidungsfrequenz liegt die Rif3fortschrittsgeschwindigkeit bei Ermiidung
im korrosiven Medium (3,5% NaCl) beim bis zu Vierfachen im Vergleich zur Ermiidung an
Luft [389,390].

Beim RifBfortschritt wird bei jedem Zyklus frische, aktive Oberfldche im Rif3 erzeugt. Unter
korrosiven Bedingungen, d.h. in Anwesenheit von Elektrolyten, konnen an dieser Oberfléche
Redox-Reaktionen stattfinden, bevor sie durch Al,O3 passiviert werden [390, 391]. Dabei ent-
stehen, je nach pH-Wert und C1" Konzentration des Elektrolyts, AI(OH)," oder AI(OH); in der
Losung und H;O" direkt an der Oberfliche, was dann in H,O und H" dissoziiert [392]. Nun
liegt die Vermutung nahe, daf freie Protonen in die frische Oberflache diffundieren und sich
iiber das Zwischengitter ins Innere des Metalls bewegen. Bei Raumtemperatur ist Wasserstoff
in Aluminium hochbeweglich und wird, ganz dhnlich zum Positron, von Defekten mit offe-
nem Volumen eingefangen. Aufgrund der geringen Bindungslédnge zwischen Al und H [393]
sitzt das eingefangene Proton am Rand einer Leerstelle und maskiert diese nicht fiir Positro-
nen, was insbesondere bedeutet, dall moderate Wasserstoffkonzentrationen im Aluminium die
Zerstrahlungsparameter des Positrons nicht dndern [394]. Die Al-H Bindungsenergie liegt bei
0.95+0.03 eV, was einer Dissoziationstemperatur von 295 £10 K entspricht [395]. Daraus
folgt eine gegeniiber wasserstoffarmen Aluminium erheblich verzogerte Ausheilungskinetik
der Leerstellen.

Abbildung 4.31 zeigt die Leerstellenverteilung in der plastischen Zone fiir die Legierungen
AA2024 (links) und AA6013 (rechts). Beide Ermiidungsrisse wurden an Luft erzeugt und die
Messungen direkt danach durchgefiihrt. Die Ausdehnung der plastischen Zonen kann aus den
Abbildungen entnommen werden und betrigt ca. 125 x 175 pm® fir AA2024 bzw. 100 x 75
um® fir AA6013. Die in den Zonen gemessenen Maximalwerte des S-Parameters liegen bei
SA420%% =1.017 £0.003 Sy bzw. S0 =1.044 £0.003. Weitere Messungen derselben Pro-
ben nach mehreren Wochen zeigten keine Verdnderung in der Leerstellenkonzentration, we-
der in der Ausdehnung noch in den Maximalwerten.

Bei der Erzeugung von Ermiidungsrissen in denselben Legierungen und unter denselben me-
chanischen Bedingungen, aber unter korrosivem Medium (3.5% NaCl) zeigt sich ein unter-
schiedliches Bild (sieche Abbildung 4.32, links). Direkt nach der Rierzeugung erscheinen die
plastischen Zonen fiir beide Legierungen grofer und es wird auch ein hdherer maximaler
S-Parameter gemessen: 200 x 250 um® fiir AA2024 bzw. 150 x 200 um’ fir AA6013 und
SA20%% =1.018+0.003 bzw. S*%P =1.049+0.003. Nach einer Lagerung der Proben bei
Raumtemperatur nehmen bei beiden Legierungen sowohl die Ausdehnung als auch der Ma-
ximalwert mit der Zeit ab, was bei AA6013 noch deutlicher ausfillt als bei AA2024 (siche
Abbildung 4.32, mittig und rechts). Bei AA2024 gehen die Werte innerhalb von sechs Wo-
chen auf die der an Luft ermiideten Probe zuriick, wiahrend bei AA6013 die Werte auch nach
neun Wochen noch iiber denen des an Luft erzeugten Risses liegen [139].

Bei den hier untersuchten Legierungen findet der Positroneneinfang hauptséchlich in den
Ausscheidungen statt, die eine hohere Positronenaffinitit besitzen als die Al-Matrix [93].
Wihrend der Ermiidung werden aber sowohl in der Matrix als auch an den Ausscheidungen
Leerstellen erzeugt. Im wasserstofffreien Aluminium diffundieren die Matrixleerstellen aber
aufgrund ihrer hohen Beweglichkeit (Leerstellenwanderungs-Enthalpie von 0.67 eV [396,

105



397]) direkt zur Oberflache oder zu anderen Leerstellensenken und tragen somit bei der Mes-
sung nicht zum Signal bei. Bei Anwesenheit von Wasserstoff ist dieser Ausheilungsprozefl
aber durch Einfang des Wasserstoffs in die Leerstellen, und damit einer Erhohung der Wande-
rungs-Enthalpie des H-Vac Komplexes, verzogert, wodurch ein Signal von Al-Matrixleerstel-
len auch nach Auslagern iiber mehrere Wochen bei Raumtemperatur sichtbar bleibt.
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Abbildung 4.32: Anderung in der Leerstellenkonzentration in der plastischen Zone iiber den Zeitraum von
Wochen nach Riflerzeugung unter korrosiven Bedingungen. (a) AA 2024 (b) AA 6013. Links: direkt nach
der RiBBerzeugung. Mitte und Rechts: nach der Lagerung bei Raumtemperatur.

Diese Interpretation wird von isochronen Ausheilversuchen an mit Wasserstoff beladenem
Reinaluminium und Al-Legierungen gestiitzt: Es gibt Evidenz fiir eine Wasserstoft-Falle, aus
welcher der Wasserstoff bei Raumtemperatur nur langsam ausdiffundiert [398]. Beim
AA6013 wurde auBerdem ein Einfang in Ausscheidungen gefunden, und zwar als MgH [399],
und an der S-Phase dhnliche Konfigurationen [400], die bis zu einigen hundert Grad Celsius
stabil bleiben.
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4.5.2 Ortsaufgeloster Wasserstoffnachweis

Nun wire es wiinschenswert, die Konzentration des Wasserstoffs in einer plastischen Zone di-
rekt nachzuweisen. Aufgrund der geringen Ausdehnung solcher Zonen im Bereich von eini-
gen 10 pm bis einigen Millimetern ist ein Nachweisverfahren mit hoher Ortsauflosung nétig.
Mit den klassischen Methoden NRRA (Nuclear Resonant Reaction Analysis) [401] und
ERDA (Elastic Recoil Detection Analysis) [402] 148t sich zwar iiber die Variation der Projek-
tilenergie ein Tiefenprofil der Wasserstoffkonzentration bestimmen [403], es ist aber nur mit
enormem Aufwand moglich, die geforderte Ortsauflosung zu erreichen. Die laterale Vertei-
lung von Wasserstoff kann jedoch mittels radiographischen oder autoradiographischen Me-
thoden bestimmt werden. Eine Moglichkeit besteht darin, den hohen Absorptionsquerschnitt
von Wasserstoff fiir Neutronen auszunutzen um eine radiographische Abbildung der Wasser-
stoffkonzentration als inverse Filmschwérzung zu erhalten [404]. Unter Verwendung von Tri-
tium als Ersatz fiir Wasserstoff kann dessen Verteilung auch mittels Tritium-Autoradio-
graphie bestimmt werden [405,400].
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Abbildung 4.33: Skizze einer Vorrichtung zum ortsaufgeldsten direkten Nachweis von Wasserstoff (Was-
serstoffsdge - HSaw). Die gekiihlte Probe wird in einem HV-Rezipienten zerspant. Die herunterfallenden
Spéne werden iiber ein Trichtersystem in einen Tiegel gelenkt und der Wasserstoff bei 550°C im UHV
thermisch desorbiert. Der Probenvorschub und der Antrieb des Ségeblatts sind miteinander synchronisiert,
so daB} die Signale des Massenspektrometers der Position des Ségeblattes in der Probe genau zugeordnet
werden konnen. Der Aufbau erreicht eine Ortsauflésung von bis zu 10 pm [409].
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Eine weitere gingige Methode ist das Zerschneiden der Probe von Hand und die Bestimmung
der Wasserstoffkonzentration entweder iiber die Beta-Aktivitit der Tritiums [406] oder iiber
thermische Desorption im Vakuum [407] fiir jeden einzelnen Abschnitt oder Span.

Die hier vorgestellte Methode ermdglicht nun einen kontinuierlichen Wasserstoffnachweis
mittels thermischer Desorption. Abbildung 4.33 zeigt eine Skizze von Aufbau und Steuerung.
Die Probe befindet sich dabei auf einem auf -20°C abgekiihlten Probenhalter im Hochvaku-
um. Die Kiihlung vermindert eine Diffusion des Wasserstoffs wihrend der Messung. Ein mit
dem Probenvorschub synchronisiertes Sdgeblatt aus Vollhartmetall schneidet Spédne aus der
Probe, die iiber ein Trichtersystem in einen Tiegel fallen, der sich in einem daruntergelegenen
Rezipienten im UHV befindet. Im Tiegel wird der Wasserstoff bei 550°C desorbiert. Die dar-
aus resultierende Druckerh6hung wird iiber ein lonisations-Vakuumeter gemessen, wéihrend
mit einem Massenspektrometer selektiv die Massen 1 bis 4 nachgewiesen werden. Durch die
Synchronisation von Vorschub und Antrieb des Sdgeblatts kann den MeBwerten des Mas-
senspektrometers genau der Probenort zugeordnet werden, aus dem der Span stammt. Hierbei
erreicht man insgesamt eine Ortsauflosung von bis zu 10um bei einer Schnittbreite von
500pm [408,409].

Mikrometerschraube Drehdurchfiihrung

zusatzliche
Lagerung

Kihimittelzufuhr T robenhalterung

Abbildung 4.34: Detailansicht von Probenvorschub und Sidgevorrichtung im oberen Rezipienten der Was-
serstoffsdge. Der Probenhalter des Vorschubs ist auf —20°C gekiihlt um eine Diffusion des Wasserstofts
wihrend des Sdgens moglichst gering zu halten.

Bei der Messung der Wasserstoffkonzentration in einer plastischen Zone stofft man auf zwei
weitere Herausforderungen: Zum Einen sind die absoluten Konzentrationen sehr gering, zum
Anderen ist Wasserstoff in vergleichbarer Grof3enordnung in jedem technischen Material ent-
halten. Wird aber die plastische Zone wéhrend der Rilerzeugung in einem deuterierten korro-
siven Medium (3.5% NaCl in D,0) gezielt mit Deuterium statt mit leichtem Wasserstoff be-
laden, 1468t sich dieses Problem umgehen. Auf diese Weise wird der Wasserstoff, der durch
die Rif3spitze in die Legierung eindiffundiert (D), klar vom bereits vorhandenen Wasserstoff
(H) getrennt. Jeder Span im Tiegel erzeugt im lonenstrom des Massenspektrometers einen
schnell exponentiell abfallenden Peak, dessen Fliache proportional zu seinem Gehalt an H
bzw. D ist. Mit dem Massenspektrometer konnen die Signale der Masse 3 (HD) und Masse 4
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(D) klar vom Untergrund des leichten atomaren Wasserstoffs bei Masse 1 getrennt werden.
Bei der Masse 2 wird das Signal atomaren Deuteriums von einem Untergrundsignal des mo-
lekularen Wasserstoffs iiberlagert, das iiber eine Gréenordnung hoher ist. Das deutlichste
Verhiéltnis von Signal und Untergrund findet sich bei Masse 3 (HD) [409].

Abbildung 4.35 zeigt einen Scan mit der Wasserstoffsdge iiber die plastische Zone vor der
Spitze eines Ermiidungsrisses in der Aluminiumlegierung AA6013 [409, 410]. Der Rif3 wurde
in CT-Geometrie unter EinfluB3 eines deuterierten korrosiven Mediums bei Raumtemperatur
erzeugt. Der Ségeschnitt verlief quer zum Rif3 durch die plastische Zone, wobei jedem Span
eine Schnittiefe von 20pum entspricht. Dargestellt sind die lonenstrome des Massenspektrome-
ters fiir die Massen 2 (H, + D), 3 (HD) und 4 (D). Die diinnen Linien stellen die Rohdaten
dar, wihrend die dicken Linien einen geglatteten Mittelwert (moving average) fiir jeden Punkt
angeben.
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Abbildung 4.35: Messung mit der Wasserstoffsige iiber eine plastische Zone vor einem Ermiidungsrif3 in
der Aluminiumlegierung AA6013. Jeder Sageschritt entspricht einem Vorschub von 20 um. Der Rif} wurde
in CT-Geometrie in einem deuterierten korrosiven Medium erzeugt (3.5% NaCl in D,0). Es wurde quer zur
RiBausbreitungsrichtung geségt. Dargestellt sind die lonenstrome des Massenspektrometers fiir die Massen
2 (H, + D), 3 (HD) und 4 (D). Die durchgezogenen Linien entsprechen einer Glattung mittels moving ave-
rage. Aus dem Verlauf des Ionenstroms fiir HD 146t sich die Ausdehnung der plastischen Zone auf ~200um
abschétzen.

AuBerhalb der Rif3spitzenregion liegt das Signal der Masse 2 um drei Gréflenordnungen ober-
halb der Signale der Massen 3 und 4, und wird ausschlielich vom molekularen Wasserstoff
(H») bestimmt. In der Region um die RiBspitze zeigt sich eine minimale Erhéhung, die vom
atomaren Deuterium hervorgerufen wird. Bei den Massen 3 und 4 wird in der RiB3spitzenregi-
on eine deutliche Signalerh6hung festgestellt, aus der sich die Ausdehnung des deuteriumhal-
tigen Bereichs auf ~200um abschétzen 148t. Da Metalle im Allgemeinen kein Deuterium ent-
halten, ist das Signal der Masse 3 zur Auswertung der lateralen Verteilung besser geeignet als
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das der Masse 2, obwohl in diesem absolut gesehen um den Faktor 50 bis 100 mehr Deuteri-
um enthalten ist. Dieser Faktor 148t sich aus dem Verhéltnis der Flache unter dem Rif3spitzen-
signal bei Masse 3 und der Flache bei Masse 2 nach Abzug eines linearen H,-Untergrundes
abschitzen.

Die Literaturwerte der Diffusionskonstante von Wasserstoff in Aluminium liegen zwischen
10" ¢cm?/s und 107cm?/s [411]. Da Wasserstoff in Defekten mit offenem Volumen (Leerstel-
len, Jogs, etc.) eingefangen wird, liegt es nahe, von einer niedrigen Diffusionskonstante in der
GroBenordnung von 107 cm?/s in der plastischen Zone auszugehen. Der Sigeschnitt erfolgte
quer zum RiB tiber die Riflspitze mit einer Schnittbreite von 500um, was einer Diffusionszeit
von 4 Stunden bei Raumtemperatur entspricht. Daraus 146t sich eine mittlere Diffusionsldnge
von ~30um abschitzen [409]. Die Zeit in der Wasserstoffsdge bei -20°C spielt im Vergleich
dazu keine Rolle.

Durch diesen Versuch wird die im letzten Kapitel aus Positronenmessungen gewonnene Er-
kenntnis unterstiitzt, dal Wasserstoff unter korrosiven Bedingungen in die frische Oberflache
einer Riflspitze eindiffundieren kann. Wihrend eine, wenn auch geringe, Konzentration von
Wasserstoff bereits vor dem Versuch in der Probe vorhanden ist, kann das Deuterium nur
wihrend der Riflerzeugung in die Legierung gelangt sein. Durch die Verwendung von deute-
rierter NaCl-Losung wird dieser Effekt aus dem Untergrund des allgegenwiértigen leichten
Wasserstoffs herauspripariert.

4.6 Plastizitit im "sproden" Halbleiter GaAs

Positronen eignen sich nicht nur zur Messung der Plastizitdt in Metallen und Legierungen,
sondern konnen auch bei der Untersuchung mechanischer Schidigung in Halbleitern ange-
wandt werden. Im Gegensatz zu Metallen kdnnen Gitterfehler im Halbleiter eine lokale La-
dung besitzen. Ist diese positiv, wirkt sie auf Positronen abstoend, und der Gitterfehler ist in
Positronenmessungen unsichtbar.

GaAs ist bei Raumtemperatur und Normaldruck ein &uflerst sprodes Material, das auerdem
sehr gut entlang der {110}-Ebenen spaltbar ist. Dieses sprode Verhalten ist den meisten Halb-
leitern gemeinsam und steht im Gegensatz zu Metallen und Legierungen, die bei Raumtempe-
ratur meist duktile Eigenschaften zeigen. Unter Normaldruck verhilt sich GaAs erst jenseits
von 490°C duktil [412]. Unter hheren Driicken um und unter 1GPa und Temperaturen unter-
halb Raumtemperatur werden jedoch ebenfalls duktile Eigenschaften gefunden [413].

Bei der Herstellung von Wafern fiir die Mikroelektronik aus GaAs spielen die mechanischen
Eigenschaften eine grofle Rolle. GaAs-Einkristalle werden entweder nach dem Czochralski-
oder dem Bridgeman-Verfahren gezogen [414], und dann mit einer Diamantdrahtsége in Wa-
fer zerteilt. Dies resultiert in einer stark geschidigten Oberfliche, die ein nachtriagliches me-
chanisches oder chemomechanisches Polieren nétig macht [415]. Bei der Beurteilung dieser
Verfahren spielt sowohl eine hohe Giite der Oberfldche, als auch ein geringer Materialverlust
eine Rolle. Insbesondere darf die Oberfliche keine signifikanten Konzentrationen an Gitterde-
fekten aufweisen, da diese die elektronischen Eigenschaften des Halbleiters verindern. Beim
zweikomponentigen GaAs existieren sechs Typen von intrinsischen Punktdefekten: Leerstel-
len auf den beiden Untergittern Vs, Vga, die beiden Antistrukturdefekte Asg, und Gaas sowie
Zwischengitteratome beider Atomspezies As;, Gai. Aus Abweichungen der idealen Stdchio-
metrie von 1:1 folgt Art und Konzentration der dominierenden Punktdefekte und damit die
Lage des Fermi-Niveaus in der Bandliicke.
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Abbildung 4.36: Lichtmikroskopische Aufnahme (Differenzkontrast) der Schleifspuren nach einem Ein-
Korn-Ritzversuch in semiisolierendem GaAs. Das Schleifkorn bewegte sich von links nach rechts in [0TT]-
Richtung. Zone 1: rein duktile Verformung, Zone 2: iiberwiegend duktile Verformung, Zone 3: sproder
Materialausbruch [416].
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Abbildung 4.37: Positronenmessung iiber den Kratzer und die Schleifspuren des Ein-Korn-Ritzversuches:
(a) S-Parameter im Flichenscan (Falschfarbendarstellung), (b) Elektronmikroskopische Abbildung (REM),
(c) Linienscan in Ritzrichtung tiber die Mitte des Kratzers. Eine Schiadigung ist vom Anfang der Schleif-
spuren (Zone 1) nachweisbar und nimmt ihr Maximum direkt vor Beginn des Materialausbruchs an (Zo-
ne 2). Uber den Bereich des sproden Materialausbruchs (Zone 3) wird eine geringere Schidigung gemes-
sen.
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auf der Oberfliche zu erkennen.

Bei aus reichender Eindringtiefe durchbricht das Korn die Oberfldache, wobei Material sprode
aus dem Kratzer abgehoben wird [416]. Je nach Ausbildung von Mikrorissen auf der Oberfli-
che unterscheiden die Autoren dabei drei Verformungszonen: Zone 1: vollstindig duktil —
kein Auftreten von Mikrorissen. Zone 2: iberwiegend duktil — Mikrorisse nur in den tieferen
Bereichen des Kratzers. Zone 3: Sproder Ausbruch von Material aus der Oberfliche, die ein-
dringtiefe betrdgt ca. § um.

Im semi-isolierenden GaAs liegt das Fermi-Niveau in der Mitte der Bandliicke. Leerstellenar-
tige Defekte auf dem Ga-Untergitter sollten also fiir Positronen sichtbar sein, ebenso wie neu-
trale oder negativ geladene Mehrfachleerstellen oder Leerstellen-Cluster [417].

Eine Positronenmessung mit der BPM iiber einen solchen Kratzer ist in Abbildung 4.37 dar-
gestellt. Es handelt sich um den selben Kratzer wie in Abbildung 4.36. (a): S-Parameter rela-
tiv zum chemisch polierten Wafer desselben Materials iiber die Fliche des Kratzers (£ =
30 keV, Stahldurchmesser: 20 um, Raster 40 um x 40 um). (b): Raster-Elektronenabbildung
(REM) des MeBbereichs. (c): S-Parameter in der Mitte des Kratzers. In Zone 1 steigt der
S-Parameter stetig an und erreicht in Zone 2 sein Maximum bei S/Sp,;x = 1.030. Im Bereich
sproden Materialabtrags (Zone 3) wird ein niedrigerer S-Parameter von S/Sp,;x = 1.017 gemes-
sen [20, 418]. In Zone 2 liegt der S-Parameter signifikant iiber dem Wert der typischerweise
fiir hohe Versetzungskonzentrationen in GaAs gefunden wird [419]. In Zone 3 wird hingegen
eine vergleichsweise geringere plastische Verformung gefunden.

Im Vergleich der Daten aus den Schleifspuren (Zone 1 u. 2) mehrerer Kratzer mit Si-
dotiertem unverformtem GaAs im S/W-Plot liegen die Punkte auf zwei unterschiedlichen Ge-
raden (siche Abbildung 4.38). Bei dem hier als Referenz verwendeten GaAs:Si liegt die Do-
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tierung bei 4 x 10'°/cm’, was einen vollstindigen Einfang der Positronen in Ga-Leerstellen
bedeutet [420]. Im Unterschied dazu, kann bei den Verformungszonen in den Ritzproben von
einer durch den hydrostatischen Druck des Diamanten hervorgerufenen duktilen Verformung
ausgegangen werden, die eine Vielzahl unterschiedlicher Typen von Mehrfachleerstellen und
Leerstellen-Clustern erzeugt [20,391,418]. Ein guter Kandidat dafiir sind ungeladene Doppel-
Leerstellen [417].
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Abbildung 4.39: Derselbe Kratzer wie in Abbildung 4.37 nach Entfernen einer Schicht von 10 um Dicke
durch Ionenstrahldtzen. (a) S-Parameter: Es gilt die gleiche Falschfarbenskala wie in Abbildung 4.37, der
gemessene S-Parameter ist statistisch mit dem Bulk-Wert vertréglich, so da3 keine signifikante Schadigung
mit Positronen mehr nachweisbar ist. (b) REM-Bild: Trotz einer “Verschmierung* der Oberflache ist die
Vertiefung des Kratzers erhalten geblieben.

Zur Untersuchung der Tiefe der Schidigung wurden ca. 15 um Material von der Oberfldche
durch Ar-lonenstrahldtzen (Sputtern bei 4 keV, 1 mA, 5° Einstrahlwinkel) abgetragen. Um
den Kratzer nicht zu planen, sondern unabhéngig von der Probentopographie gleichviel abzu-
tragen, wurde die Probe wihrend des Sputterns nicht gedreht [391]. Abbildung 4.39 zeigt eine
Positronenmessung (a) und ein REM-Bild (b) desselben Kratzers nach dem Sputtern.

Der Vertiefung des Kratzers ist als Oberflachenstruktur erhalten geblieben, es sind jedoch kei-
ne mit Positronen nachweisbaren Defekte in einer Tiefe von 15 pm unter der urspriinglichen
Oberflache mehr vorhanden. Dariiber hinaus zeigt die Messung, dal3 das Sputtern selbst keine
Defekte in der oberflichennahen Schicht erzeugt, die mit Positronen detektierbar sind. Daraus
146t sich schlieBen, daBl bei diesem Ein-Korn-Ritzversuch keine Defekte jenseits einer Tiefe
von 15 um erzeugt wurden.

113



114



Kapitel 5
Vorhersage des Ermiidungsbruchs

Aus der alltdglichen Erfahrung ist bekannt, da3 die Lebensdauer mechanischer Bauteile unter
wiederholter Belastung begrenzt ist. Auch wenn die Belastung signifikant unterhalb der mate-
rialspezifischen FlieBgrenze bleibt, kommt es zu einer Ermiidung des Bauteils und damit zu
einer Degradation seiner mechanischen Eigenschaften bis hin zum Materialversagen. Ein Un-
terschitzen des Risikos der Materialermiidung fiihrt in regelméBigen Abstinden zu katastro-
phalen Unféllen z.B. in der Luftfahrt und beim Schienenverkehr, die breit in den Medien dis-
kutiert werden.

Vor iiber 150 Jahren wurden die ersten systematischen Untersuchungen zur Materialermii-
dung von A. Wohler an Eisenbahnachsen [421] durchgefiihrt. Aus einer Serie von destrukti-
ven Tests an identischen Proben wird die Anzahl der Lastwechsel bis zum Bruch N, in Ab-
hiangigkeit von der beaufschlagten Last bestimmt und in ein doppeltlogarithmisches Dia-
gramm eingetragen (schwarze durchgezogene Linie in Abbildung 5.1). Beim Wohler-Versuch
kommen verschiedene Versuchsautbauten zum Einsatz, wie z.B. der Umlaufbiegeversuch
oder der Zug-Druck-Versuch. Allen Aufbauten gemeinsam ist, dal die Versuche unter Span-
nungskontrolle gefahren werden. Das bedeutet, da3 die Spannungsamplitude als unabhingiger
Parameter vorgegeben wird. Die Gesamtheit der beaufschlagten Spannungsamplituden eines
Versuchs wird als Spannungskollektiv & bezeichnet. Im Wohler-Versuch wird ein gleichfor-
miges Kollektiv mit konstanter Amplitude gewéhlt (6=0). Der zeitliche Verlauf der Span-
nung ist je nach Aufbau des Versuchs sinus-, dreieck- oder rechteckformig. Fiir mittlere und
hohe Lastwechselzahlen wird die Wohler-Kurve in zwei Bereiche unterteilt: einen Bereich in
dem sie durch ein Exponentialgesetz, der Basquin-Beziechung [422], angenédhert werden kann,
und den Bereich der Dauerschwingfestigkeit bei kleinen Lasten, in dem die Proben den Ver-
such auch bei hochsten Lastwechselzahlen tliberleben.

Der Verlauf einer Wohler-Kurve sowie der Wert von N, héngen auller von der Last von vie-
len anderen Faktoren ab: So beeinflulit die Materialvorgeschichte (Vorverformung, Wirme-
behandlung, Auslagerungszeiten) und die Oberflichenbeschaffenheit einer Probe die Kurve
erheblich. Materialinhomogenititen wie z.B. Verunreinigungen, Einschliisse oder Lunker
ebenso wie Oberflichenfehler und Kerben verkiirzen die Lebensdauer eines Bauteils signifi-
kant [423]. Um vergleichbare Messungen unabhédngig von diesen Einfliissen zu erhalten, ist es
notig, die Proben einer reproduzierbaren Vorbehandlung zu unterziehen.

Im realen Einsatz eines Bauteils ist das Spannungskollektiv keineswegs gleichformig und im
allgemeinen Fall nicht einmal einachsig. Eine einfache Richtungsabhingigkeit kann allerdings
durch einen wohldurchdachten Versuchsaufbau realisiert werden: z.B.: beim einachsigen Zug-
Druck-Versuch unter Vorspannung oder beim Umlaufbiegeversuch. Ein realistisches Span-
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nungskollektiv enthdlt eine Vielzahl von Amplituden mit unterschiedlicher Haufigkeit und
wurde zuerst von GaBner [424,425] eingefiihrt. Bei diesem Ansatz wird das gemessene konti-
nuierliche Spannungskollektiv in mehrere Lastbereiche unterteilt und diese nach der Héufig-
keit ihres Vorkommens gewichtet. Im Laborversuch werden diese Spannungsamplituden dann
nacheinander abgearbeitet. Der von GaBner eingefiihrte Begriff der linearen Schadensakku-
mulation sagt aus, daB} sich die Schiadigung eines Bauteils unabhidngig von der Reihenfolge
der Belastung aufaddiert — eine Annahme, die nicht in allen Fillen zutrifft. Die Gallner-Linie
(blaue Linien in Abbildung 5.1, mit den Uberlebenswahrscheinlichkeiten von 10% — 90%)
wird durch Auftragung des Maximums des Spannungskollektiv gegen N , konstruiert.

—— Wohler
--- Galner
----- Extrapolationen

Log max. Spannungskollektiv ¢ [a.u.]

Log Lastspielzahl bis zum Bruch N;[a.u.]

Abbildung 5.1: Ubersicht iiber Methoden der Schwingfestigkeitspriifung: Doppeltlogarithmische Darstel-
lung des Maximums des Spannungskollektivs & gegen die Lastwechselzahl bis zum Bruch N /- Schwarz:
Woéhler-Kurve. Blau: Gafiner-Kurve mit Uberlebenswahrscheinlichkeiten p von 10% - 90%. op bezeichnet
die Dauerfestigkeit. Die funktionale Abhiingigkeit zwischen & und N ,wird als Basquin-Beziehung be-
zeichnet. Rot: Abschidtzung der Restlebensdauer: Elementare Miner-Regel (EM), Palmgren-Miner-Regel
(PM), modifizierte Palmgren-Miner-Regel nach Haibach (PMH).

Aufgrund dieser Auftragung liegt die Gainer-Kurve im Diagramm immer oberhalb der Wo6h-
ler-Kurve. Bei der Extrapolation der GaBner-Kurve zu hochsten Lastwechselzahlen ist die
Bewertung der Spannungsamplituden, die unterhalb der Dauerfestigkeit liegen, von Bedeu-
tung. Die urspriinglich von Miner eingefiihrte Extrapolationsregel [426] (Elementar-Miner-
Regel: rote gestrichelte Linie in Abbildung 5.1 — EM) fiihrt die Steigung der GaBner-Kurve
fort, und resultiert in unrealistisch ungiinstigen Vorhersagen. Die andere Seite des Spektrums
wird von der Palmgren-Miner-Regel [427] abgedeckt (rote gestrichelte Linie in Abbildung 5.1
— PM), die keine Schiadigung durch kleine Amplituden vorsieht, und damit zu optimistische
Vorhersagen macht. Wirklichkeitsndhere Abschitzungen bieten z.B. die Modifikationen von
Haibach [428] und Liu-Zenner [429] (rote gestrichelte Linie in Abbildung 5.1 — PMH). Bis
heute werden die statistischen Methoden zur Vorhersage des Ermiidungsbruchs intensiv dis-
kutiert (siehe z.B. [430]) und es existiert bisher noch keine universelle und zuverldssige Me-
thode, um aus den Friihstadien der Ermiidung auf die Lastwechselzahl zu schlielen, die zum
Bruch fiithren wird.
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5.1 Vorhersage des Ermiidungsbruchs aus der Fehlstellendichte

Wihrend der Ermiidung findet auf mikroskopischer Ebene eine Multiplikation von Verset-
zungen statt, auch bei Spannungen weit unterhalb der Flielgrenze des entsprechenden Metalls
[431]. Wenn es nicht bereits wihrend der frithen Phase der Ermiidung auf Grund von ma-
kroskopischen Materialfehlern wie Lunkern, Kerben oder Einschliissen zum Entstehen eines
Risses kommt, bilden sich wéhrend des grofiten Teils der Lebensdauer eines ermiideten Bau-
teils keine makroskopischen Risse. Vielmehr kommt es zu einer Akkumulation mikroskopi-
scher Gitterfehler durch eine Vielzahl von Prozessen, wobei insbesondere die Versetzungs-
dichte wihrend der Ermiidung ansteigt. Uber Versetzungsschneiden, Jog-Dragging und die
Interaktion von Versetzungen mit Ausscheidungen und anderen Gitterfehlern werden dabei
laufend leerstellenartige Defekte produziert, die mit Positronen nachweisbar sind (siehe Kapi-
tel 4.1).

Die Sensitivitdt von Positronen fiir die Materialermiidung wurde erstmals von Grosskreutz
und Millet an Kupfer- und Aluminium-Einkristallen mittels Positronen-Lebensdauermessung
nachgewiesen [7]. Im letzten Jahrzehnt wurden verschiedene Untersuchungen zur Material-
ermiidung mit Positronen durchgefiihrt, hauptsdchlich an austenitischen Stihlen [21,132,432,
433,434]. Ubereinstimmend wird dabei ein monotoner Anstieg sowohl des S-Parameters als
auch der mittleren Positronen-Lebensdauer 7,, mit der Anzahl der Lastzyklen festgestellt. z,,
und S-Parameter hidngen dabei auf sehr dhnliche Weise von der Lastzyklenzahl ab [432], wo-
bei ein signifikanter Anstieg der Defektdichte bereits in den frithesten Stadien der Ermiidung,
weit unter einem Prozent von N, mef3bar ist.

In diesem Zusammenhang wird das Versagen bei dem Lastwechsel N, definiert, an dem ein
RiBkeim entsteht. Obwohl diese Definition von der in der Bruchmechanik tiblichen abweicht,
bei der das Materialversagen dann eintritt, wenn der Rif3 die Probe durchlaufen hat, ist sie fiir
viele Geometrien realistisch, da die Zahl der Lastwechsel bis zur RiBentstehung grof3 gegen-
tiber der von der Riflentstehung bis zum vollstidndigen Bruch ist.

Es wird davon ausgegangen, dal die Entstehung eines RiBBkeims mit der lokalen Uberschrei-
tung einer kritischen Defektdichte einhergeht. Diese korrespondiert mit einem kritischen
S-Parameter S und ist damit der Messung zugénglich. Hierbei wird nicht nach der Art der
Gitterfehler differenziert, da die Doppler-Spektroskopie an verformten Metallen nicht zwi-
schen den verschiedenen Komponenten des Defektspektrums unterscheidet, sondern nur sen-
sitiv auf Anderungen deren Konzentration ist.

Eine Auftragung des W-Parameters gegen den S-Parameter zeigt, da3 sich die Zusammenset-
zung der verschiedenen Arten von Positronenfallen wéhrend der Ermiidung auch bei
mehrphasigen Legierungen nicht wesentlich dndert. Abbildung 5.2 zeigt einen S/W-Plot von
MefBpunkten aus dem Bereich der plastischen Zone vor einem Ermiidungsril in C45E
(schwarz) und dem austenitischen Stahl A4T (rot). Die starke Streuung der Werte liegt an der
geringen Anzahl der Annihilationsereignisse in den Spektren (ca. 2x10°). Der Dynamikbe-
reich der Mefreihen reicht vom ausgeheilten Zustand in groBer Entfernung vom Rif} bis zum
maximal verformten direkt vor der Ri3spitze. Fiir beide Stdhle liegen die MeBwerte auf einer
Geraden, was belegt, dall die Positronen iiber den ganzen Dynamikbereich dieselbe Zusam-
mensetzung von Positronenfallen sehen. Dies, und die Tatsache, daB sich der S-Parameter
auch in der Endphase der Ermiidung weiter erhoht, ermdglichen die Verwendung des S-
Parameters als Mal} fiir den Ermiidungszustand, ohne da3 eine genaue Kenntnis der sehr
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komplexen Abldufe der Versetzungsmultiplikation und der Versetzungsstrukturbildung nétig
ware.

Ist Siiit und der Verlauf des S-Parameters mit der Lastwechselzahl N einmal fiir eine Legie-
rung und einen definierten Ausgangszustand bekannt, kann Ny mittels des S-Parameters aus
den Anfangsstadien der Ermiidung abgeschétzt werden. Die Positronenvernichtung bietet so
einen alternativen Zugang zur Vorhersage des Ermiidungsbruchs, der auch von industriellem
Interesse ist, da er den Zeitaufwand einer solchen Untersuchung erheblich verkiirzt.
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Abbildung 5.2: S/W-Plot von Daten aus der plastischen Zone vor einem Ermiidungsrif3, gemessen mit der
BPM. Schwarz: C45E, rot: der austenitische Stahl A4T. Zum Vergleich sind absolute S- und W-Parameter
angegeben. Der Dynamikbereich reicht vom ausgeheilten Zustand bis zum maximal verformten direkt vor
der RiBspitze. Fiir beide Stdhle liegen die Werte auf einer Geraden.

Abbildung 5.3 zeigt den S-Parameter in Abhingigkeit vom Logarithmus der Lastwechselzahl
fiir den austenitischen Stahl X6CrNiTil8-10 (a) und C45E (b) fiir verschiedene Lastniveaus.
Die Proben wurden mit identischer Geometrie im Umlaufbiegeversuch ermiidet (siche auch
Abbildung 4.18). Die angegebenen Spannungen beziehen sich auf die oberflichennahe
Schicht in der Auskehlung der Proben [21]. Beide Stdhle wurden vor dem Versuch mittels
Wiérmebehandlung im UHV in einen reproduzierbaren Ausgangszustand gebracht. Die Ver-
suche wurden bei verschiedenen Lastwechselzahlen unterbrochen und Doppler-Spektren in
der Mitte der Auskehlung mit einer *Na-Quelle von 2 mm Durchmesser aufgenommen (ex-
situ) [21].

Fiir alle Lastniveaus zeigt sich am Anfang der Ermiidung ein linearer Anstieg des S-Para-
meters mit dem Logarithmus der Lastwechselzahl, wobei die Steigung der Geraden vom
Lastniveau abhéngt. Dieser lineare Zusammenhang wird auch fiir den bei geringer Last ermii-
deten Austeniten gefunden (Durchldufer in Abbildung 5.3 (a)). Vor dem Eintritt des Ermii-
dungsbruchs erreicht der S-Parameter in einigen Féllen einen Maximalwert, der im Falle des
Austeniten bei S = 1.08 liegt. Dieser Wert stimmt mit dem iiberein, der im maximal ermiide-
ten Bereich direkt vor einer Rifspitze in derselben Legierung gefunden wird (siche Abbildung
4.17). In einem solchen einfachen Fall 148t sich der Ermiidungsbruch aus der Kenntnis des
Maximalwertes und der Steigung im S(log N)-Diagramm vorhersagen.
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Abbildung 5.3: S-Parameter in verschiedenen Stadien der Ermiidung in einem Umlaufbiege-Versuch an
mehreren Proben aus (a) dem austenitischen Stahl X6CrNiTi18-10 und (b) dem ferritischen Stahl C45E un-
ter verschiedenen Lastniveaus. Die Spannungen beziehen sich auf die Oberfldche in der Probenauskehlung.
Die Werte sind relativ zum ausgeheilten Zustand des jeweiligen Stahls angegeben. In beiden Féllen sind die
statistischen Fehler kleiner als die Symbole. (a): Beim Austeniten besteht eine klare lineare Beziehung zwi-
schen dem S-Parameter und dem Logarithmus der Lastwechselzahl log N. (b): Fiir C45E héngt der S-
Parameter nur abschnittsweise lineare von log N ab. Scheinbar findet der Bruch bei unterschiedlichen S-
Parametern statt.

Im Falle von C45E fillt dieser Maximalwert nicht nur uneinheitlich aus, sonder auch die Be-
ziehung S ~ log N ist nicht so eindeutig wie beim Austeniten. Dieses Ergebnis ist jedoch hier
auf eine MeBungenauigkeit zuriickzufiihren: Die plastische Zone war bei dieser Messung we-
sentlich kleiner als die Positronenquelle, so da3 ein unbestimmter Anteil von Positronen im
ungeschidigten Bereich annihiliert.

Ein wesentlicher Unterschied zwischen den beiden Stdhlen beziiglich der Ermiidung liegt in
threr Duktilitdt. Der Karbonstahl C45E ist bei Raumtemperatur sproder als der Austenit
X6CrNiTi18-10. Dies duflert sich unter vergleichbaren Ermiidungsbedingungen in der Aus-
bildung einer signifikant kleineren plastischen Zone (sieche zum Vergleich auch Abbildung
4.17 und Abbildung 4.30). Dadurch ist die Verfestigung beim C45E auf einen Bereich lokali-
siert, der deutlich kleiner ist, als die zur Messung verwendete Positronenquelle. Beim Auste-
niten tritt dieses Phdnomen ebenfalls auf, ist jedoch aufgrund der groBeren plastischen Zone
lange nicht so ausgepragt.
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Abbildung 5.4: Ausbildung von lateralen Strukturen in der Fehlstellendichte bei einem Ermiidungsversuch
an C45E mit anndhernd homogenem Spannungsfeld unterhalb der FlieBgrenze. (a): Probengeometrie. (b):
Bereits nach 30 Lastwechseln bildet sich das Friithstadium eines verfestigten Bereichs aus. (c¢), (d): Dieser
wichst im weiteren Verlauf der Ermiidung an und auch der Maximalwert der Verteilung steigt.

Die Lokalisierung der Verfestigung 148t sich gut anhand eines Ermiidungsversuchs unter dem
Einflul eines nahezu homogenen Spannungsfeldes verdeutlichen. Zu diesem Zweck wurde
ein Ermiidungsversuch an einer Flachzugprobe aus C45E mit einem ausgekehlten Bereich
von 5 x 6 mm” und einer Dicke von 1.6 mm durchgefiihrt (siche Abbildung 5.4(a)). Der Ver-
such fand unter Dehnungskontrolle bei &= 1.52 x 107 statt. Zu Beginn des Versuchs ent-
sprach dies einer Spannung von 330 MPa. Der Ermiidungsversuch wurde mehrfach unterbro-
chen und der ausgekehlte Bereich mit der BPM vermessen [270]. Bereits nach 30 Lastwech-
seln deutet sich ein lokal verfestigter Bereich durch einen Anstieg des S-Parameters an
(Abbildung 5.4(b)). Im grofiten Teil der restlichen MeBflache sind keine Effekte der Ermii-
dung zu erkennen. Auch wenn der genaue Startpunkt der Verfestigung von zufdlligen Fakto-
ren abhéingt, wie z.B. mikroskopische Oberflachenschddigung oder Einschliissen, bildet dieser
Bereich den Ausgangspunkt fiir die weitere Entwicklung der Verfestigung.

Abbildung 5.4(c) und (d) zeigen weitere Schnappschiisse der Verteilung der Verfestigung an
derselben Probe nach 350 bzw. 3500 Lastwechseln. Ausgehend von der Vorschddigung brei-
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tet sich der verfestigte Bereich weiter in die Probe aus. Der maximale Wert innerhalb dieses
Bereichs steigt mit N an. Bei N =3500 wird eine Verfestigung bereits im gesamten Melbe-
reich nachgewiesen, wobei die Mefwerte eine inhomogene Verteilung annehmen.

Diese Messungen belegen eindrucksvoll, da3 bei einer Legierung, die eine inhomogene Ver-
festigung zeigt, keine verniinftigen Ergebnisse erhalten werden kénnen, wenn mit einer Posi-
tronenquelle gemessen wird, die liber diese Verteilung integriert. Damit wird auch klar, war-
um der Bruch beim C45E in Abbildung 5.3 (b) bei unterschiedlichen maximalen S-Para-
metern eintritt.

(a) ~“1(b)

Zugrichtung

von-Mieses Spannung o, [a.u.]

Abbildung 5.5: (a): Flachzugprobe (100 mm % 26 mm, Dicke: 1.2 mm) mit zentraler Bohrung
(0 = 5.4 mm). (b): Finite-Elemente-Simulation (FEM) der von-Mieses Spannung um die zentrale Bohrung
im simulierten Zugversuch. Die Spannung konzentriert sich auf die seitlichen Rander der Bohrung im sog.
maximal belasteten Volumen.

Fiir eine verldBliche Vorhersage des Ermiidungsbruchs an einer sproden Legierung ist also ei-
ne andere Vorgehensweise notig, bei der die Lokalisierung der Verfestigung auf eine definier-
te Weise festgelegt wird. Dies wird durch eine Flachzugprobe mit zentraler Bohrung erreicht
(industrielle Standard-Geometrie). Wird eine solche Probe mit Zug oder Druck belastet, kon-
zentriert sich die Spannung seitlich an den Réndern der Bohrung (siche Abbildung 5.5). Die
rdumliche Verteilung der Spannung in einer Probe unter Belastung kann heutzutage sehr gut
mit der Finite-Elemente-Methode (FEM) simuliert werden. Zur Darstellung wird hier die von-
Mieses Spannung Gy\ verwendet, ein skalares Mal} (root mean square) auf dem Spannungs-
tensor. oy ist dafiir gut geeignet, da erstens die lokale Verfestigung einer homogenen Legie-
rung unabhdngig von der Spannungsrichtung ist, und zweitens an Verformungsversuchen mit
Indentern gezeigt werden konnte, dal o,v mit dem S-Parameter korreliert [435]. Abbildung
5.5 (b) zeigt das Ergebnis der FEM-Simulation eines einachsigen Zugversuchs im Bereich um
die zentrale Bohrung der Flachzugprobe. Die Kraft wurde dabei im Hooke'schen Bereich ge-
wihlt. Die Spannung konzentriert sich an den seitlichen Rédndern der Bohrung in einem ver-
gleichsweise eng begrenzten Bereich, dem sogenannten maximal belasteten Volumen
[436,437].
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Eine ortsaufgeloste Messung mit Positronen im maximal belasteten Volumen zu verschiede-
nen Stadien der Ermiidung sollte Aufschluf3 iber den Verlauf der Verfestigung mit der Last-
wechselzahl geben. Zu diesem Zweck wurde eine Serie von identischen Proben mit einer ser-
vohydraulischen Priifmaschine unter Spannungskontrolle ermiidet, wobei die Spannung einen
sinusformigen Verlauf mit einer maximalen Amplitude von 160 MPa hatte. Diese Bedingun-
gen entsprechen denen eines Wohler-Versuchs. Zur Bestimmung des S-Parameters im maxi-
mal belasteten Volumen wurden am Rand der Bohrung Flichenmessungen mit der BPM ge-
macht.

Diesen Messungen liegt die Annahme zugrunde, dal3 die Fehlstellenverteilung in der oberflé-
chennahen Schicht représentativ fiir die Schidigung des Volumens ist. Abbildung 5.6 zeigt
beispielhaft eine Messung nach N=2.2 x 10* Lastwechseln. Der MefBbereich in Abbildung
5.6 (a) befindet sich direkt am Rand des Loches, wobei die untere linke Ecke genau in der
Mitte des Loches den Rand beriihrt. Die gemessene Verfestigung konzentriert sich auf einen
noch geringeren Bereich, als durch die Spannungsverteilung aus der FEM-Rechnung vermutet
wurde [436].
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Abbildung 5.6: Links: Messung der Verfestigung am Rand der Bohrung mit der BPM. Auf der rechten
Seite sind die Groflenverhéltnisse angedeutet und ein Ausschnitt aus der FEM gezeigt. Der MeBBbereich der
Positronen liegt in einem einzigen Stiitzpunkt der FEM.

Aus einer solchen Messung wird nun der S-Parameter im maximal belasteten Volumen ent-
nommen und halblogarithmisch gegen N aufgetragen. Grundsitzlich ist zur Bestimmung des
Maximalwertes kein zweidimensionaler Scan nétig. Ein Linienscan entlang der Symmetrie-
achse quer zur Zug- bzw. Druck-Richtung ist vollig ausreichend. Die Anderung AS des
S-Parameters verlduft dann nach [438] umgekehrt proportional zur Wurzel aus dem Abstand
zum Rand der Bohrung, woraus der Maximalwert am Rand durch Anfitten mit geringen Mef3-
aufwand bestimmt werden kann [437].

Abbildung 5.7 zeigt die Ergebnisse dieser MeBreihe in halblogarithmischer Auftragung gegen
die Zyklenzahl. Die Idee zur Vorhersage des Ermiidungsbruchs aus diesen Daten basiert auf
zwei Annahmen:

1.) Es existiert ein einfacher und bekannter Zusammenhang zwischen S-Parameter und dem
Logarithmus der Lastwechselzahl S(log N), der eine Extrapolation zu hdherem N ermdglicht.
2.) Ein RiBBkeim entsteht dann, wenn lokal eine kritische Fehlstellendichte erreicht wird, die
einem kritischen S-Parameter S,i; entspricht.

Im Falle der hier untersuchten Stdhle, aber auch bei Al-Legierungen (siche Kapitel 5.1.1),
sind die Daten mit einer linearen Abhéngigkeit S(log N) vertriaglich. Scri; ist experimentell zu-
ginglich und kann in der plastischen Zone direkt vor der Spitze eines Ermiidungsrisses ge-
messen werden.
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Abbildung 5.7: Vorhersagediagramm: Auftragung des S-Parameters aus dem maximal belasteten Volumen
gegen den Logarithmus der Lastwechselzahl. Aus den MeBpunkten wird der Verlauf des S-Parameters mit-
tels linearer Regression extrapoliert (blaue Gerade). Ny wird fiir den Schnittpunkt zwischen der extrapolier-
ten Gerade und S.;; vorausgesagt (schwarze Linie). Die grau hinterlegten Bereiche beschreiben die MeBun-
sicherheit.

Bei den hier vorgestellten Daten wurde S(log N) mittels linearer Regression extrapoliert
(blaue Linie in Abbildung 5.7). Ny wird am Schnittpunkt der Gerade mit Sci; vorausgesagt
(schwarze senkrechte Linie in Abbildung 5.7). Die grau unterlegten Bereiche in der Abbil-
dung stellen die MeBunsicherheit dar. Wie die spdtere Messung von Ny zeigt (rote Linie)
stimmt der gemessene Wert sehr gut mit der Vorhersage iiberein. Trotz der einfachen und rein
empirischen Annahme eines linearen Verlaufs von S(log N) ist eine Vorhersage des Ermii-
dungsbruch und damit eine Abschitzung der verbleibenden Restlebensdauer eines Bauteils
mit Hilfe einiger weniger MeBpunkte mdglich [439,440]. Dieser erste Versuch zeigt auch, daf3
eine Messung des S-Parameters im Frithstadium der Ermiidung unterhalb eines Prozents von
Nrzur Bestimmung des Materialversagens ausreichen sollte.

5.1.1 Schadensvorhersage: Al-Legierungen

Das hier beschriebene Verfahren zur Vorhersage des Ermiidungsbruchs bzw. zur Abschitzung
der Restlebensdauer eines Bauteils ist nicht allein auf Stdhle beschrinkt, sondern 1463t sich
auch auf Aluminiumlegierungen anwenden. Um dies zu belegen wurden Zugversuche an drei
gingigen technischen Al-Legierungen (Al-Cu-Mg: AA2024, Al-Mg-Si: AA6013 und
AA6082) durchgefiihrt und an einer ausgewihlten Legierung (AA6082) ein Vorhersagedia-
gramm erstellt. Die Zugversuche dienen dabei zum Nachweis des Dynamikbereichs der Posi-
tronen iiber den gesamten plastischen Bereich.
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Vor den Zug- bzw. Wechselverformungsversuchen wurden alle drei Legierungen nach L&-
sungsglithen und Abschrecken durch Auslagern in einen reproduzierbaren Ausgangszustand
gebracht (AA2024: Zustand T4 nach 4d bei RT; AA6013 u. AA6082: Zustand T6 nach 4h bei
190°C). Die Zugversuche wurden an Flachzugproben mit einer geringen Dehnrate von
& =2 % 10"%s an einer eigens zu diesem Zweck konstruierten Zugpriifmaschine durchgefiihrt
(siche Abbildung 5.8), die die gleichzeitige Messung des S-Parameters wéhrend der Aufnah-
me einer Spannungs-Dehnungs-Kurve ermoglicht (in-situ Messung) [441]. Ein Ende der Zug-
probe wird iiber eine Kraftmef3dose fest mit einem massiven Stahlrahmen verbunden, wéh-
rend das Andere dazu beweglich eingespannt wird. Die Zugkraft wird mittels eines Motors
mit 1 UpM und einer zweistufigen Untersetzung auf die Probe ausgeiibt. Fiir die Doppler-
Messung wird eine ®*Ge-Quelle mit 3 pCi und 2 mm Durchmesser verwendet. Dank der ge-
ringen Dehnrate ist es moglich iiber, 30 min ein Dopplerspektrum aufzunehmen, da die Deh-
nung in diesem Zeitraum nur 3.6 x 10~ betrigt.

\

®l2 o ‘@ G oo
Abbildung 5.8: Skizze des Aufbaus zur in-situ Messung von Doppler Spektren wihrend eines Zugversuchs
in Aufsicht. (1) Probe, (2) ®®*Ge-Quelle auf 3um Al-Folie (3) iiber der Probe, (4) Ge-Detektor unterhalb der

Probe, (5) Zugseite, iiber Schneckentrieb und Untersetzung mit Motor verbunden, (6) Kraftmef3dose, ver-
bunden mit starrem Rahmen.

5%

Wiahrend des Zugversuchs wird die Kraft an der Kraftmefdose kontinuierlich aufgezeichnet,
aus der die technische Spannung mit dem Anfangsquerschnitt der Proben berechet wird. Die
Zugversuche wurden abgebrochen, nachdem auf der Oberfldche ein sichtbarer Anrif} erschie-
nen ist. Abbildung 5.9 zeigt die Spannungs-Dehnungs-Kurven aller drei Legierungen
(schwarze Linien) sowie die dazugehorigen S-Parameter (rote Rhomben), relativ zu reinem
ausgeheiltem Aluminium [442]. Der weiche Anstieg der o-e-Kurven am Anfang wird durch
das Zahnradspiel der Untersetzung verursacht. Alle Legierungen zeigen eine deutliche Ein-
schniirung vor dem Bruch. Uber den gesamten plastischen Bereich wird ein monotoner An-
stieg des S-Parameters mit der Dehnung beobachtet, wobei der Dynamikbereich vom Aus-
gangszustand bis zum Bruch reicht. Die Unterschiede im S-Parameter des Ausgangszustands
liegen an der unterschiedlichen chemischen Zusammensetzung der Legierungen, insbesondere
am Kupferanteil. Bei AA2024 verlduft der S-Parameter nahezu linear iiber den ganzen Be-
reich der Dehnung. Im Gegensatz dazu zeigen die beiden anderen Legierungen ein Abknicken
bei € = 0.035 von einem steileren Verlauf zu einem Flacheren.

Die Al-Mg—Si Legierungen AA6013 und AA6082 zeigen hier ein typisches Verhalten fiir Al-
Legierungen unter Zugbeanspruchung: Ein Klettern von Versetzungen wird gegeniiber dem
Gleiten bevorzugt, was zur Ausbildung ausgepriagter Versetzungsstrukturen fiihrt. In den Be-
reichen besonders hoher Versetzungsdichte ist eine Annihilation von Versetzungen mit entge-
gengesetztem Vorzeichen wahrscheinlich, was eine dynamische Entspannung verursacht und
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damit eine geringere Zunahme der Gitterfehlerkonzentration zur Folge hat [443]. Die Al-Cu—
Mg Legierung AA2024 bildet eine Ausnahme unter den Al-Legierungen, da hier planares
Gleiten bevorzugt ist, und damit ein solcher dynamischer Relaxationsproze3 vergleichsweise
unwahrscheinlicher ist [443].
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Abbildung 5.9 In-situ Messung des S-Parameters wihrend Zugversuchen an drei technisch relevanten Al-
Legierungen mit geringer Dehnrate £ = 1.8x10/s. Zum vergleich sind die S-Parameter relativ zu reinem,
ausgeheiltem Al angegeben. Das weiche Anlaufen der Spannungs-Dehnungskurve wird durch das Lager-
spiel der Untersetzung verursacht.
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Eine der Legierungen (AA6082) wurde in der in Abbildung 5.5 beschriebenen Flachzug-
Geometrie einem Ermiidungsversuch unterzogen, wobei bei geeigneten Lastwechselzahlen
der Versuch unterbrochen wurde und der maximale S-Parameter am Rand der zentralen Boh-
rung bestimmt wurde [442]. Vor dem Versuch wurde die Legierung durch Auslagern
(4h bei 190°C) in den Ausgangszustand gebracht. Bei dieser Untersuchung wurde der
S-Parameter nur wihrend des ersten 1% der Gesamtlebensdauer Ny bestimmt. Der kritische
Wert des S-Parameters wurde an der Rif3spitze in einer CT-Ermiidungsprobe bestimmt und Ny
unter der Annahme eines linearen Verlaufs von S(log N) aus den Daten extrapoliert.
Abbildung 5.10 zeigt das Vorhersagediagramm.

1.018 — vorhergesagter Bruch: N;= 7x10° —

— vor Rillspitze: S_; = 1.0170(3)
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1.000 | ausgeheilt
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Lastwechsel

gemessener Bruch: N,

Abbildung 5.10: Vorhersagediagramm fiir AA6082. Im Gegensatz zur vorigen Abbildung ist der
S-Parameter hier relativ zum Ausgangszustand des AA6082 angegeben. Die Mef3daten stammen aus dem
ersten Prozent der Gesamtlebensdauer der Probe. Die blaue Gerade zeigt die Extrapolation mittels linearer
Regression. Auch bei dieser Al-Legierung stimmen vorhergesagter und gemessener Bruch gut iiberein.

Die S-Parameter sind hier im Gegensatz zu Abbildung 5.9 relativ zum Ausgangszustand von
AA6082 angegeben. Insgesamt wurde an sieben Punkten in der Anfangsphase der Ermiidung
gemessen und aus diesen Daten nach S extrapoliert (blaue Gerade). Auch bei dieser Legie-
rung zeigt die hier vorgestellte Methode zur Vorhersage des Ermiidungsbruchs ein hervorra-
gendes Ergebnis. Der tatsdchliche Bruch lag mit nur 15% Abweichung in der Ndhe des vor-
hergesagten, was einer mit dem klassischen Wdohler-Versuch vergleichbaren Genauigkeit ent-
spricht. Dies ist insbesondere bemerkenswert, da nur Daten aus dem ersten Prozent der Ermii-
dung zur Extrapolation verwendet wurden.
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5.2 Untersuchung am Radreifenstahl A4T des ICE — Ein Beispiel

Die RiBbildung in Folge von Materialermiidung ist nicht nur von akademischem Interesse.
Spatestens nach dem katastrophalen Zugungliick von Eschede am 03.06.1998 [444] steht die-
se Problematik im Rampenlicht der Offentlichkeit. Die Ursache dieses Ungliicks lag im Ver-
sagen eines verschlissenen Radreifens bei einer

Fahrgeschwindigkeit von knapp 200 km/h. ﬂ

Verbundrider mit Radreifen (Radtyp BR64)
wurden beim ICE1 als preisgiinstige Abhilfe Q
gegen storende resonante Vibrationen wéhrend
der Fahrt eingefiihrt, und haben das Vollme-
tallrad (sog. Monobloc-Rad) abgeldst. Dieser
Radtyp besteht aus einem zentralen Teil aus
Vollmetall und einem Radreifen, zwischen de-
nen sich eine Schicht aus Hartgummi befindet.
Da sich Radreifen und Radkern gegeneinander bewegen konnen, bewirkt die Zwischenschicht
eine Ddmpfung etwaiger Vibrationen, die durch einseitige Annutzung oder Unwucht des Rad-
reifens entstehen konnen und fithrt dadurch zu einem hoheren Fahrgastkomfort. Diese
Bewegung fiihrt zu einer Auslenkung des Radreifens von der Kreisform. Auch wenn diese
Auslenkung gering ist, kommt es im Innenbereich des Reifens zu Zug- und Druckbelastun-
gen, die wie eine Welle kontinuierlich um den Reifen herumlaufen, und den Stahl ermiiden.
Der Radreifen unterliegt also einer Wechselverformung mit ca. 5 x 10° Lastwechseln pro Tag,
wenn man die durchschnittliche Fahrleistung des Zuges zugrundelegt.

In diesem Zusammenhang bietet sich eine Untersuchung des Radreifenstahls mit Positronen
an. Insbesondere ist die Frage interessant, ob sich die in den vorherigen Kapiteln beschriebene
Methodik zur Vorhersage des Ermiidungsbruchs auch auf den Radreifenstahl tibertragen 14ft.
Bei dem hier untersuchten Stahl handelt es sich um den hochfesten austenitischen Stahl mit
der Bezeichnung A4T nach EN 13261 [445] mit der Zusammensetzung 25CrMoV4 [446].

Da eine Untersuchung an der Originalgeometrie des Reifens schwer durchfiihrbar ist, wurde
auf handlichere Geometrien zuriickgegriffen. Die Zugversuche wurden an der im letzten Ka-
pitel beschriebenen Flachzug-Geometrie durchgefiihrt (sieche auch Abbildung 5.8), wihrend
fiir die Ermiidungsversuche eine spezielle Flachproben-Geometrie verwendet wurde (sieche
Abbildung 5.11). Diese wurde aus der in den vorherigen Kapiteln verwendeten Flach-
Geometrie entwickelt, um einen hoéheren Spannungsintensitdtsfaktor im maximal belasteten
Volumen am Rand der zentralen Bohrung zu erreichen.

O

Abbildung 5.11: Geometrie der Wechselver-
formungsproben. AbmafBe: 50 mm x 14 mm,
Dicke: 0.8 mm, Durchmesser der zentralen
Bohrung: 3 mm.

5.2.1 Zugversuche

Wie bei den vorherigen Untersuchungen wurden zuerst in-situ Doppler-Messungen wéhrend
eines Zugversuchs am Radreifenstahl A4T durchgefiihrt, um den Dynamikbereich des
S-Parameters mit der Zugspannung zu untersuchen. Zum Vergleich wurde die gleiche Mes-
sung am bereits gut untersuchten ferritischen Stahl C45E gemacht. Dabei kam die im letzten
Kapitel beschriebene Vorrichtung mit derselben Dehnrate von & = 1.8 x 10%/s zum Einsatz
(siche Abbildung 5.8). Es wurde eine stirkere “*Ge Quelle verwendet, um eine bessere Deh-
nungsauflésung von € = 2.3 x 10~ pro Doppler-Spektrum zu erhalten [446].
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Auch wenn es sich bei beiden Stihlen um Werkstoffe mit hoher Festigkeit handelt, unter-
scheiden sie sich metallurgisch erheblich. Der Austenit A4T verhilt sich duktiler als der Kar-
bonstahl C45E. Dies duflert sich in einer deutlichen Einschniirung der A4T-Probe vor dem Er-
reichen der Bruchdehnung (Abbildung 5.12).

()
(@)

(b)

Abbildung 5.12: (a) Zugproben bei einer Unterbrechung des Zugversuchs vor dem Bruch: (a): C45E, (b):
AA4T. Nach dem Zugversuch weilit die A4T-Probe im Gegensatz zum C45E eine deutliche Einschniirung
(c) auf.

Abbildung 5.13 zeigt die Ergebnisse der Doppler-Messungen (rote Symbole) fiir beide Stdhle
zusammen mit den jeweiligen Spannungs-Dehnungs-Kurven (schwarze Linien). Im Vergleich
zu fritheren ex-situ Messungen (C45E: siehe Abbildung 4.5 und [21]), liefern die in-situ Mes-
sungen eine wesentlich héhere Genauigkeit. Zusitzlich erhilt man mit ®*Ge als Positronen-
quelle ein untergrundérmeres Doppler-Spektrum als mit *Na, was zu einer geringeren Streu-
ung der Werte bei vergleichbarer Statistik fiihrt.

AA4T zeigt eine ausgeprigte Streckgrenze, die jedoch geringer ausfillt als beim C45E. Bei
beiden Stidhlen wird vor dem Beginn des Flieens keine Erhohung des S-Parameters gemes-
sen. Danach steigt der S-Parameter stetig an und folgt bis kurz vor dem Bruch bei beiden
Stahlen dem Anstieg der technischen Zugspannung. Die Einschniirung vor dem Bruch beim
AA4T #uBert sich in einem Abfall der technischen Spannung. Die **Ge-Quelle befand sich je-
doch nicht am Ort der Einschniirung, so daf ein Einfluf der Einschniirung auf den S-Para-
meter aus diesen Daten nicht entnommen werden kann. Eine solche Einschniirung wird beim
C45E nicht beobachtet.
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Abbildung 5.13: (a) In-situ Messung des S-Parameters wihrend eines Zugversuchs am Radreifenstahl A4T
mit sehr niedriger Dehnrate € = 1.8x10°%s. (b) Zum Vergleich die gleiche Messung am C45E. Der S-Para-
meter ist relativ zum jeweils selben Stahl im ausgeheilten Zustand angegeben. Beide Stihle zeigen keine
Erhohung des S-Parameters im Bereich der ausgeprégten Streckgrenze (Liiders-Dehnung).
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Abbildung 5.14: S- und W-Parameter relativ zum jeweils selben Stahl im ausgeheilten Zustand gegen die Zug-
spannung. Symbole: MeBwerte, Linien: Regressionsgeraden. (a): A4T — S-Parameter, (b): C45E — S-Parameter.
(c): A4T — W-Parameter, (d): C45E — W-Parameter. Im elastischen Bereich wird bei beiden Stéhlen keinerlei
Anderung des S- oder W-Parameters gefunden. Im plastischen Bereich besteht bis kurz vor der Bruchdehnung
ein linearer Zusammenhang zwischen den Parametern und der Spannung. S-Parameter (¢) und W-Parameter (f)
im plastischen Bereich im Vergleich fiir beide Stéhle. (¢): Am Ende der Geraden, die dem Abflachen der Span-
nungs-Dehnungs-Kurve bei hohen Dehnungen entspricht (siehe Abbildung 5.13), steigt der S-Parameter iiber-
proportional an. (f): Dieser Effekt ist im W-Parameter noch ausgeprégter und duBert sich in einem jéhen Abfall.
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meter wghrend der elastischen Del_l- Abbildung 5.15: S/W-Plot der Daten aus den Zugversu-
nung. Beide Parameter verlaufen fiir chen. Zum besseren Vergleich sind S- und W-Parameter
beide Stéhle bis kurz vor der Bruchlast  in Absolutwerten angegeben. Fiir beide Stihle liegen die
linear mit der Spannung, wie es fiir ~ Werte iiber den gesamten Bereich auf einer Graden. Deren
C45E schon aus einer fritheren in-situ  unterschiedliche Lage wird durch die unterschiedliche

Messung bekannt ist (siche Abbildung chemische Zusammensetzung der Stéhle verursacht.

4.6). Nach dem linearen Teil steigt der

S-Parameter {iberproportional an, bzw. féllt der W-Parameter ab. Das zeigt, dal die Konzen-
tration der Gitterfehler zum Ende des Zugversuchs weiter ansteigt, obwohl in der Spannungs-
Dehnungs-Kurve keine nennenswerte Verfestigung mehr beobachtet wird. Der Dynamikbe-
reich der Positronen reicht also {iber den der makroskopischen Verfestigung hinaus. Ein S/W-
Plot aller Daten aus den Zugversuchen zeigt (Abbildung 5.15), daB sich das Verhéltnis der fiir
Positronen sichtbaren Fehlstellentypen wahrend des Zugversuchs nicht dndert. Dies gilt glei-
chermal3en fiir beide Stihle, obwohl sie eine sehr unterschiedliche chemische Zusammenset-
zung und Phasenstruktur besitzen.

5.2.2 Vorhersage des Ermiidungsbruchs

Die hier verwendete Probengeometrie (siche Abbildung 5.11) stellt eine Weiterentwicklung
der vorherigen Flach-Geometrie mit zentraler Bohrung dar. Zum einen wurde die Probe in ih-
rer GroBe herunterskaliert, damit das Wechselverformungsexperiment mit einer piezoelektri-
schen Wechselverformungsmaschine [99,447] mit Kraften um 300 N im Labor durchgefiihrt
werden konnte. Zum anderen wurde die Flachprobe von einer Seite her zur Bohrung hin auf-
geschnitten. Dies bewirkt eine wohldefinierte maximal belastete Zone auf einer Seite der
Bohrung, dhnlich der Situation bei einer CT-Probe. Im Gegensatz zur CT-Probe ist jedoch
durch den Durchmesser der Bohrung von 3 mm gewéhrleistet, da3 das Experiment nicht
durch die Kerbwirkung einer Anrikerbe verfélscht wird. Fiir die Bestimmung des kritischen
S-Parameters von A4T wurde ein Ermiidungsrifl in CT-Geometrie unter vergleichbaren Be-
dingungen wie bei der Untersuchung am C45E prépariert. Fiir beide Messungen wurde der
Stahl vor dem Versuch bei 1000° C fiir drei Stunden im HV ausgeheilt [446].
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Abbildung 5.16: (a): Plastische Zone vor einer Ermiidungsrif3spitze im Radreifenstahl A4T. Der kritische
S-Parameter wird vor der Rif3spitze bestimmt. (b): Vorhersagediagramm fiir A4T: Ny = 2 x 107 wird aus
sechs Datenpunkten vorgesagt, die alle unterhalb von 0.5% Ny liegen. Der tatsdchliche Wert von N, konnte
aufgrund der Entstehung vieler Mikrorisse nur auf den Bereich von 1.8 + 0.3 x 10° eingegrenzt werden.

Eine S-Parameter-Scan von Rif3spitze und plastischer Zone im A4T zeigt Abbildung 5.16 (a).
Im Vergleich zu C45E ergibt sich eine etwa doppelt so groBe Ausdehnung der plastischen
Zone bei vergleichbaren Parametern der Riflpraparation [446]. Der kritische S-Parameter fiir
AA4T ergibt sich vor der Ri3spitze zu Scrit = 1.065(2). Abbildung 5.16 (b) zeigt das Vorhersa-
gediagramm fiir A4T. Die MeBBwerte wurden am Rand der Bohrung bestimmt und der weitere
Verlauf des S-Parameter, wie auch bei den vorigen Beispielen, unter der Annahme eines li-
nearen Anstiegs mit log(N) extrapoliert. Die Daten stammen aus der Anfangsphase der Ermii-
dung unterhalb von 0.5% N Aus dem Diagramm ergibt sich Vorhersagewert fiir Ny von
2x10".

Im Experiment entstanden in der Endphase der Ermiidung sehr viele Mikrorisse in einer von
Gleitlinien auf der Oberfliche gekennzeichneten plastischen Zone am Rand der Bohrung. Es
war daher nicht moglich, Ny exakt anzugeben. Das Einsetzen der Mikrori3bildung konnte le-
diglich auf einen Bereich von 1.8 + 0.3 x 10° Lastwechseln eingegrenzt werden [446]. Auch
wenn dies keine exakte Verifikation der Vorhersage darstellt, liegt der vorhergesagte Wert
dennoch innerhalb des Bereichs.

Die drei hier vorgestellten Messungen an recht unterschiedlichen Werkstoffen belegen, daf3
eine Vorhersage des Ermiidungsbruchs mit der zerstorungsfreien Methode der Positronen-
Annihilation zu verniinftigen Ergebnissen fiihrt. Sie wird aller Wahrscheinlichkeit nach nicht
die herkommliche Versuchsreihe nach Wohler ersetzen, bildet aber eine interessante Alterna-
tive, da eine zuverldssige Vorhersage bereits nach einem Prozent von Ny mdglich ist. Es ist al-
lerdings nicht davon auszugehen, daB die einfache Beziehung S ~ log(N) — 1 universelle Giil-
tigkeit hat, da sie momentan rein auf Empirie beruht. Ein numerisches Modell der Ermiidung,
das nur von den Materialparametern abhéngt, sollte aber eine Grundlage fiir ein besseres Ver-
stindnis der Beziehung S(N) liefern, mit dem die Methode auf einfache Weise auf andere
Werkstoffe libertragen werden kann.
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5.3 Modellierung der Akkumulation von Gitterfehlern

5.3.1 Ein kurzer Uberblick iiber den Stand der Technik

Die physikalischen Vorgédnge, die hinter den
Phinomenen Plastizitit, Materialermiidung und
Versagen stehen, erstrecken sich tiber viele Ska-
len von der quantenmechanischen Welt einzel-
ner Atome bis zum makroskopischen Festkor-
per. Ebenso werden zur Simulation dieser Vor-
ginge sehr verschiedene Techniken herange-
zogen, deren Stiarken meist auf eine bestimmte
Lingenskala beschrinkt sind. Eine gut ge-
gliederte und ausfiihrliche Ubersicht iiber die
Methoden findet sich in [448]. Die unterschied-
lichen Skalen lassen sich sehr schon anhand des
Logos der International Conference on the Fun- ()
damentals of Fracture (ICFF) beschreiben (siche Abbildung 5.17: Das Logo der ICFF, auf
Abbildung 5.17). Die mikroskopische Skala, in  gen Kopf gestellt.

Teil (a) der Abbildung angedeutet durch aufrei-

Bende atomare Bindungen, erstreckt sich iiber die GroBenordnung von 107 m — 10 m. Auf
unterster Ebene wird das Geschehen von der elektronischen Wechselwirkung der Orbitale be-
stimmt. Fiir einzelne oder einige wenige Atome kann diese Wechselwirkung durch Losen der
entsprechenden Schrodinger-Gleichung numerisch berechnet werden, wobei allerdings die
teilweise drastischen Vereinfachungen der Dichte-Funktional-Theorie zur Anwendung kom-
men (DFT: All-Electron-Code) [192 - 194]. Fiir groBBere Systeme einiger hundert Atome
reicht die verfiigbare Rechenleistung nicht mehr aus, um alle Elektronen eines Atoms in der
Rechnung zu beriicksichtigen. Der Einflul der kernnahen Elektronen wird in diesem Fall
durch ein Pseudopotential ersetzt, und nur die dulleren Elektronen explizit berechnet. Der Zu-
stand minimaler Gesamtenergie, von dem angenommen wird, da3 er in der Natur realisiert ist,
wird dann iterativ bestimmt. Dafiir stehen heutzutage umfangreiche Programmpakete zur Ver-
fiigung, z.B. SIESTA [217] und VASP [449], mit denen es moglich ist, Fremdatome und
Fehlstellen im Gitter sowie einzelne Versetzungen zu berechnen.

In der Molekulardynamik (MD) wird die quantenmechanische Bindung zwischen den Atomen
durch klassische Kraftfelder eines empirischen Potentials, z.B. Lennard-Jones, approximiert.
In der MD wird die zeitliche Entwicklung eines atomaren Ensembles durch Integration der
Newton'schen Bewegungsgleichungen beschrieben. Die Elektronenstruktur der einzelnen
Atome wird dabei nicht beriicksichtigt, was den Aufwand betrichtlich gegeniiber quantenme-
chanischen Rechnungen reduziert, so daB Rechnungen mit einigen 10° Atomen méglich sind.
Einen umfassenden Uberblick bietet [450]. Da in der MD auch die Auftrennung atomarer
Bindungen berechenbar ist, kann die Entstehung und die Ausbreitung von Rissen simuliert
werden [451], sogar in solch komplexen Festkdrpern wie einem Quasikristall [452]. Da sich
die Richtungsabhdngigkeit kovalenter Bindungen in der MD nur schwer beschreiben 148t, ist
sie nur fiir die Berechnung von Metallen mit ungerichteter Bindung geeignet.

Auf der mesoskopischen Ebene der Kristallkérner im Polykristall (10° m — 10 m siche
Abbildung 5.17b) ist die Berlicksichtigung einzelner Atome nicht mehr moglich. Es kénnen
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aber einzelne Versetzungen und deren Interaktion untereinander und mit anderen Hindernis-
sen, wie Ausscheidungen oder Korngrenzen, diskret berechnet werden. Die Versetzung wird
in der Versetzungsdynamik (VD) [453] als elastische Linie beschrieben, die {iber elastische
Spannungsfelder wechselwirkt [454]. Unter Einwirkung dulerer Kréfte kann sich die Verset-
zung sowohl konservativ in einem ihrer Gleitsysteme bewegen, als auch dieses durch Klettern
verlassen. Versetzungskonfigurationen wie Versetzungsdipole, die Annihilation von Verset-
zungen mit umgekehrtem Vorzeichen, oder auch Frank-Read-Quellen [455] konnen mittels
VD beschrieben werden. Auf diese Weise lassen sich sogar Netzwerke aus tausenden Verset-
zungen oder komplexe Vorginge wie die Reflektion einer Versetzungsschar an einer Korn-
grenze berechnen [456].

Auf der groBeren makroskopischen Skala (>107 m, in Abbildung 5.17¢ durch ein FEM Gitter
auf einer CT-Probe symbolisiert) wird der Festkorper als ein Kontinuum mit stetigen und dif-
ferenzierbaren Variablen beschrieben. Der innere Aufbau des Festkorpers, z.B. die polykri-
stalline Struktur wird dabei vernachléssigt.

In der Kontinuumsmechanik wird die Wirkung duBlerer Krifte oder Kraftfelder durch Diffe-
rentialgleichungen beschrieben, deren Randbedingungen durch die Probengeometrie gegeben
sind. Die lokale Dehnung wird dabei mit der lokalen Spannung iiber das Hooke'sche Gesetz in
tensorieller Form in Beziehung gesetzt. Zur Beschreibung plastischer Vorgédnge, wie z.B. dem
plastischen Flieen oder der Verfestigung muf3 diese Beschreibung um eine elasto-plastische
Formulierung erweitert werden [457,458]. Die Gleichungen der Kontinuumsmechanik sind in
vielen Fillen nicht analytisch 16sbar, sie lassen sich jedoch auf einem an die Geometrie ange-
paliten Gitternetz diskretisieren (Finite Elemente Methode FEM). Mit Hilfe der Kontinuums-
mechanik konnen z.B. Wohlerkurven [459,460], aber auch die Entstehung einer plastischen
Zone an einer Kerbe, sowie die RiBentstehung und der RiBfortschritt unter zyklischer Bela-
stung simuliert werden [461,462]. Ein wichtiges Konzept solcher Rechnungen ist die Scha-
densakkumulation, das hei3t ein Parameter, der den in einem Lastzyklus in Form von Gitter-
fehlern entstandenen Schaden im Gedéchtnis behélt. Es wird dabei nicht jeder Zyklus explizit
durchgerechnet, sondern ein bestimmter Schiadigungsanteil angenommen, der in jedem Zy-
klus aufaddiert wird. Die GroBe dieses Anteils hdangt von der wihrend des Zyklus im Material
deponierten plastischen Energie ab. Eine Ubersicht iiber die verschiedenen Konzepte der
Schadensakkumulation bieten die Artikel [463] und [464].

5.3.2 Ein neuer Ansatz zur Schadensakkumulation

Das hier vorgestellte Modell versucht nun das Konzept der Schadensakkumulation auf den
Polykristall zu tibertragen. Es befindet sich damit nach obiger Einteilung auf der mesoskopi-
schen Ebene. Es verwendet einen granularen Ansatz, der auf einem zelluldiren Automaten ba-
siert. Jedem Kristallkorn wird dabei eine Zelle zugeordnet. Um den Rechenaufwand vertretbar
zu halten, werden die inneren Eigenschaften des Korns in einigen wenigen Parametern zu-
sammengefalit [465]:

e Die geometrische Position: x
e Drei Orientierungswinkel: 6, v, ¢
e Einfaches Materialgesetz bestehend aus Elastizititsmodul £ und FlieBgrenze oy

e Schadensparameter: D ~ \/p/p, .
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Die Zellen des Automaten sind in einem kartesischen Koordinatensystem angeordnet. Jeder
Zelle entspricht somit eine Position Xx,, die sich im Laufe der Simulation dndern kann. Im
Allgemeinen sind die Kristallite in einem Polykristall zuféllig orientiert. Diese kristallo-
graphische Orientierung wird durch die drei Winkel 6, y, ¢ beziiglich einer ausgezeichneten
Achse des Systems definiert, die mit der Richtung der externen Dehnung iibereinstimmt. In
den ersten Implementierungen wird die Orientierung als zufillig gleichverteilt angenommen.
Es kann jedoch auch jede andere Verteilung in den Anfangsbedingungen realisiert werden,
z.B. eine Walztextur.
Die elasto-plastischen Materialeigenschaften werden auf sehr einfache Weise implementiert:
Bis zur FlieBgrenze oy nach dem Hooke'schen Gesetz mit dem Elastizitdtsmodul E, jenseits
davon nimmt die Dehnung weiter zu, ohne daf} sich die Spannung dabei erhoht. Abbildung
5.18 zeigt eine Skizze der dazugehdrigen vereinfachten zyklischen Spannungs-Dehnungs-
Kurve.
Der Schadensparameter D wird hier proportional der Quadratwurzel aus der Anderung der
mittleren Versetzungsdichte p/py definiert. py bezeichnet die bereits anfanglich vorhandene
Versetzungsdichte.
Das Materialversagen wird am Zeitpunkt der Entstehung eines Riflkeims definiert. Das tat-
sdchliche Versagen, das dann eintritt, wenn der Rif} die Probe durchlaufen hat, wird hier nicht
berticksichtigt. Dies entspricht in soweit den Bedingungen der High-Cycle-Fatigue (Ermii-
dung bei hohen Lastwechselzahlen: HCF), als da3 die Anzahl von Lastwechseln wihrend des
RiBfortschritts klein ist gegeniiber den Lastwechseln bis zur RiBnukleation. Demzufolge
kennt das Modell zwei Abbruchbedingungen:
1.) Der geometrische Abstand zweier benachbarter Zellen iiberschreitet eine kritische Entfer-
nung, was der Nukleation eines intergranularen Risses entspricht.
2.) Der Schadensparameter iibersteigt in einer Zelle einen kritischen Wert, was einem intra-
granularen RiBBkeim entspricht.

. . A
Die duBleren Randbedingungen des Wechselver- o
formungsversuchs werden in der Simulation Op =1+
durch eine oszillierende Dehnung &y mit sinus-
formigem Verlauf implementiert. Zur Vereinfa-
chung wird der Sinus in acht Teilstiicke diskreti-
siert.

Es wird davon ausgegangen, dafl im plastischen
Fall in jedem Korn das einfachste Gleitsystem
aktiviert wird. Versetzungsgleiten findet dann
auch nur auf diesem Gleitsystem statt. Welches
System das ist, bestimmt sich aus der Orientie-
rung der Zelle beziiglich der Dehnungsrichtung
iiber den Schmid-Faktor [465, 466].

Der Ablauf der Simulation ist in einem Fluf3dia- . ot -0
gramm in Abbildung 5.19 skizziert: Das Modell
simuliert einen dehnungskontrollierten Wechsel-
verformungsversuch. D%e‘ Anfangsbedingungen Abbildung 5.18: Vereinfachte zyklische Hy-
enthalten neben den Positionen x; der Zellen und steresekurve: ideal elastisches Verhalten bis
einer zufélligen Orientierung (beschrieben durch ;¢ FlieBgrenze oy, danach ideal plastisches
die Winkel 6, w; ¢;) auch eine Vorschidigung  Verhalten.

\
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Dy;, die proportional zur Wurzel aus einer anfianglichen Versetzungsdichte py; ist.

Im ersten Schritt wird eine externe Dehnung ¢, ausgelibt, deren Amplitude sich aus einer
diskretisierten Sinusfunktion ergibt [465]. Daraus ergeben sich die neuen Positionen X, der
Zellen. Danach wird gepriift, ob der kritische Abstand zwischen zwei benachbarten Zellen

Anfangsbedingungen

'

Elastische Dehnung

'

Neue Position: x;

kritischer
Abstand Uberschritten?
X; - )?/ > KXt

ja

nein

Hooke'sche Spannung

@ ®

©

Aussere
Spannung
Querkontraktion
Verstezungen
der Nachbarn

-l
-
-
-l

-

/

Effektive
Schubspannung

FlieRgrenze

Uberschritten?
ja g~ 0y

nein

plastisch elastisch

Dehnung

Y

Schadensakkumulation
D, + AD,

kritischer
Wert Uberschritten?

Materialversagen

Y

Abbildung 5.19: FluBdiagramm des Modells. Die
einzelnen Schritte werden im Text diskutiert.
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iiberschritten ist. Wenn ja, bricht das Mo-
dell an dieser Stelle ab, wenn nicht, wird
fiir jede Zelle die lokale Spannung o; nach
dem Hooke'schen Gesetz berechnet. Die ef-
fektive Schubspannung im aktiven Gleitsy-
stem setzt sich dann aus drei Komponenten
zusammen: 1.) Ein Beitrag, der sich aus o;
und der Kornorientierung iiber den Schmid-
Faktor 4 ergibt [466]. 2.) Ein Beitrag, der
durch die Querkontraktion der benachbar-
ten Korner entsteht. 3.) Ein Beitrag, der
durch das Aufstauen von Versetzungen (Pi-
le-Up) an den Korngrenzen zu den benach-
barten Kornen entsteht. Es wird dabei an-
genommen, daf} sich im Korninneren nur
eine Versetzungsquelle befindet, die Ver-
setzung nur in die beiden Richtungen eines
Gleitsystems emittiert. Die Spannung die
durch den Pile-Up erzeugt wird, berechnet
sich nach [467] als:

2
O pteupi = ﬁ\/of -0.2502,, -0, (5.1)

wobei g, die kritische Spannung zur Akti-
vierung der Versetzungsquelle ist. Nach-
dem der Spannungstensor fiir jede Zelle be-
rechnet wurde, ergibt sich die effektive
Schubspannung t; im aktivierten Gleitsy-
stem einer Zelle zu:

O-xx,i z-xy,i O
T[ = z-yx,i O-yy,i O n[ rz (52)
0 0 o

zz,0

n, ist hier der Normalenvektor auf der
Gleitebene und 7, die Gleitrichtung.

Sollte 7; oberhalb der FlieBgrenze der Zelle
or; liegen, wird der plastische Anteil der
Verformung nach dem in Abbildung 5.18
skizzierten Verlauf beriicksichtigt, ohne das
es zu einer Erhohung der Spannung kommt.



Dieser Anteil tragt demzufolge auch nicht zum Schadensparameter bei. Die Anzahl der in die-
sem Schritt neu erzeugten Versetzungen ist nach [468] proportional zu |2'1.| -27,,, wobei die
kritische Schubspannung aus einem Anfangswert und der bereits vorhandenen Versetzungs-
dichte bestimmt wird: 7, =7, ,+/0/ 0, . In jedem Schritt nimmt der Schadensparameter
D; also um einen Anteil AD; zu, der linear von der Schubspannung 7; abhéngt.

In der Realitdt entspricht dies einer Verfestigung des Korns. Dementsprechend wird die
FlieBgrenze o; um einen Beitrag proportional zu \/; , erhoht. Ist nun in einer Zelle der kriti-
sche Wert D,,;, liberschritten, bricht das Modell ab. Im anderen Fall wird ein weiterer Zyklus
durchlaufen [465, 469, 470].

Ziel des Modells ist es, die Materialermiidung und tiber die Abbruchbedingungen auch das
Materialversagen in drei Dimensionen fiir eine realistische Anzahl Kristallkérner (>10° Zel-
len) und HCF-Bedingungen (>10° Lastwechsel) wirklichkeitsnah zu simulieren. Des weiteren
sollte es die Ausbildung von Strukturen in der Fehlstellendichte reproduzieren, wie sie im Ex-
periment beobachtet werden (sieche Abbildung 5.4 und [270]).

Das Modell ist grundsétzlich nicht auf dquidistante Zellen limitiert, so da3 das Modell prinzi-
piell auf beliebige Probengeometrien erweitert werden kann. In Verbindung mit einer FEM,
die das anfingliche Spannungs- und Dehnungsfeld mit den Werkzeugen der Kontinuumsme-
chanik lokal fiir die einzelnen Zellen berechnet, konnen diese Randbedingungen abgebildet
werden.

200 -

150

100

Spannungsamplitude [MPa]

[ £,,=1x10°
50 | £,=75x10"
- €,,=5x10"
O- N a1 gl N a1l N i a3l N M AN
1 10 100 1000 10000

Lastzyklenzahl N
Abbildung 5.20: Gerechnete Verfestigungskurven fiir drei duflere Dehnungen. Zwei-dimensionales Modell

mit 100 x 100 Zellen mit zufillig gleichverteilter Orientierung. Es wurden Elastizitdtsmodul und FlieB3-
grenze von reinem Nickel verwendet.
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Im jetzigen Zustand sind jedoch nur rechteckige Probengeometrien in zwei Dimensionen
moglich. Doch auch in dieser einfachen Implementierung zeigt das Modell bereits gute Er-
gebnisse. Abbildung 5.20 zeigt die Simulation von Verfestigungskurven in reinem Nickel fiir
drei unterschiedliche externe Dehnungen, wobei die Materialkonstanten von Nickeleinkristal-
len im ausgeheilten Zustand als Anfangswerte verwendet wurden. Die Simulation wurde auf
einer zwei-dimensionalen 100 x 100 Matrix mit zuféllig gleichverteilter Kornorientierung
ausgefiihrt [470]. Alle Kurven zeigen bereits wéihrend der ersten 10 Lastwechsel einen deutli-
chen Anstieg der Spannungsamplitude, dem nach Erreichen eines Buckels bei N = 10 ein
langsamer Anstieg folgt. Nach einigen hundert Lastwechseln lauft die Spannungsamplitude in
ein Plateau ein. Der Kurvenverlauf entspricht qualitativ experimentellen Verfestigungskurven,
wie sie von Bretschneider et al. bei Raumtemperatur an Nickel-Einkristallen unter vergleich-
baren Bedingungen (g0 = 1 x 10™) gefunden wurden [471]. Ebenso wie in der Simulation er-
reicht die Spannungsamplitude auch im Experiment ein Plateau. Quantitativ weicht die Simu-
lation allerdings vom Experiment ab: Das Plateau wird im Experiment erst nach ca. 2 x 10*
Lastwechseln erreicht, in der Simulation bereits bei N = 400. Die Situation ist allerdings auch
nicht direkt {ibertragbar, da die Lastwechselzahl beim Erreichen des Plateaus bei ermiideten
Einkristallen um bis zu zwei GroBenordungen von der Orientierung abhéngt [472, 473].

Im jetzigen, noch sehr einfachen Stadium zeigt das Modell bereits verniinftige Ergebnisse, die
eine realistische Simulation der Materialermiidung im Polykristall in naher Zukunft erwarten
lassen. Solche Resultate konnen direkt auf die Abschitzung der Restlebensdauer eines Bau-
teils mit Positronen angewendet werden. Der Schadensparameter D sollte auf eine einfache
Weise mit dem S-Parameter korrelieren, so da3 Vorraussagen des Modells mit Positronen-
messungen validiert werden kdnnen. Leider ist es bisher noch nicht gelungen, die Ausbildung
und Entwicklung von Defektstrukturen zu simulieren, so da3 ein Vergleich mit dem Experi-
ment hier noch aussteht.
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Kapitel 6
Zusammenfassung

Die vorliegende Arbeit ist in drei grole Themenbereiche unterteilt. Im ersten Teil wird ein
Uberblick iiber den Stand der Forschung bei der Anwendung des Positrons als zerstdrungs-
freie Sonde in der Materialuntersuchung gegeben. Der zweite Teil beschreibt die unterschied-
lichen Methoden, die zur ortsaufgelosten Messung von Plastizitdt und Ermiidung der Werk-
stoffe heutzutage zur Verfiigung stehen. In diesem Rahmen werden verschiedene Methoden
der Positronenvernichtung im Vergleich diskutiert. Im dritten Teil werden aktuelle Ergebnisse
aus der Materialforschung mit Positronen vorgestellt, sowie ein neuer zerstorungsfreier An-
satz zur Vorhersage des Ermiidungsbruchs aus der Frithphase der Ermiidung présentiert.

Das Positron als zerstorungsfreie Sonde fiir Gitterfehler

Ein Positron im Kristallgitter des Festkorpers agiert als hochsensible Sonde fiir Gitterfehler
mit offenem Volumen. Als positiv geladenes Teilchen wird es von den Atomriimpfen abge-
stoBen und hat seine maximale Aufenthaltswahrscheinlichkeit im Zwischengitter. Ein nicht
positiv geladener Gitterfehler, der das Gitter aufweitet, bildet ein attraktives Potential fiir das
Positron, in das es eingefangen werden kann. Die Zerstrahlung mit einem Elektron wird von
zwei lokalen Eigenschaften einer Positronenfalle beeinflullt: Der Elektronendichte und der
Elektronenimpulsdichte, die beide unmittelbare Auswirkungen auf die Zerstrahlungsparame-
ter haben. Die Elektronendichte ist umgekehrt proportional zur Positronen-Lebensdauer und
damit der Messung zuginglich. Uber den Elektronenimpuls wird der Annihilationsstrahlung
eine Doppler-Verschiebung aufgeprigt, die zu einer Linienverbreiterung im Energiespektrum
der Annihilationsstrahlung fiihrt. Diese ist iiber einen einfachen Linienformparameter, den
S-Parameter, quantifizierbar. Mittels dieser GroBen konnen zerstorungsfrei Aussagen liber die
Konzentration und die Art von Gitterfehlern gemacht werden.

Wihrend der plastischen Verformung oder Ermiidung eines Werkstoffs werden iiber ver-
schiedene Prozesse Versetzungen erzeugt, wobei deren Konzentration iiber mehrere Grof3en-
ordungen ansteigen kann. Bei diesen Prozessen entstehen immer auch Punktdefekte, wie z.B.
atomare Leerstellen, Zwischengitteratome und Spriinge auf Versetzungslinien (Jogs). Besit-
zen diese Defekte ein offenes Volumen, das einem attraktiven Potential entspricht, dessen
Tiefe groB3 im Vergleich zur kinetischen Energie des Positrons ist, wird es darin eingefangen
und kann bis zu seiner Zerstrahlung nicht mehr entkommen. Bei der Untersuchung der Plasti-
zitdt mit Positronen wird die Versetzungskonzentration indirekt {iber die Konzentration der
assoziierten Punktdefekte bestimmt, wobei das Signal eines Jogs dem einer Leerstelle ent-
spricht.

Die Positronen-Annihilations-Spektroskopie (PAS), eignet sich daher hervorragend zur Un-
tersuchung plastisch verformter oder ermiideter Proben, wobei die untere Ansprechschwelle
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zwischen 107 und 10 Leerstellen pro Atom liegt. Der Dynamikbereich erstreckt sich iiber
drei bis vier Groflenordungen vom thermisch ausgeheilten Zustand eines Werkstoffs, bis zum
maximal verformten, direkt vor der Spitze eines Ermiidungsrisses.

Neben der Empfindlichkeit fiir die Konzentration von Gitterfehlern besitzt das Positron auch
eine chemische Sensitivitéit fiir die Umgebung der nichsten Nachbarn einer Positronenfalle.
Die Elektronenimpulsdichte ist fiir jede Atomspezies spezifisch, und fiihrt iiber die Doppler-
Verschiebung zu einer charakteristischen Form der Annihilationslinie. Das Doppler-Spektrum
besitzt daher im Bereich hoher Elektronenimpulse eine ausgeprigte chemische Sensitivitit.
Auch wenn durch die Abschirmung der inneren Orbitale die Zerstrahlungsereignisse mit ho-
hen Impulsen statistisch selten sind, konnen die Spezies der nichsten Nachbaratome in vielen
Féllen identifiziert werden.

Auswertung experimenteller Daten

Die Dopplerverbreiterung der Annihilationsstrahlung liegt in der Groenordnung der Ener-
gicauflosung aktueller Germanium-Detektoren. Dies erfordert eine hohe Stabilitdt der MeB3-
apparatur sowie grofle Sorgfalt bei der Auswertung der Doppler-Spektren. Hinzu kommt, daf3
der chemisch sensitive Teil des Doppler-Spektrums von einem um drei Grof3enordnungen ho-
heren Untergrund tiberdeckt ist. In der vorliegenden Arbeit werden Methoden vorgestellt und
detailliert beschrieben, die eine hochgenaue Auswertung von Doppler-Spektren ermdglichen.
Dabei ist es zundchst wesentlich, storende Einfliisse auf die Messung, wie zum Beispiel
Schwankungen in der Elektronik, genau zu erfassen. Dies gelingt iiber die simultane Messung
eines geeigneten Gammastrahlers, wobei sich 'Be als optimal herausgestellt hat. Sind diese
Storungen einmal bekannt, konnen die Spektren im Nachhinein korrigiert werden.

Das Problem des hohen Untergrunds im chemisch sensitiven Bereich kann auf zwei verschie-
dene Weisen angegangen werden: Zum Einen mit der Messung beider Annihilationsquanten
in Koinzidenz (Coincidence Doppler Broadening Spectroscopy CDBS), zum Anderen mit ei-
ner exakten mathematischen Anpassung und Subtraktion des Untergrundes (High Momentum
Analysis HMA). Die CDBS hat den Nachteil des hoheren Aufwandes, da sie ein Paar gut auf-
einander abgestimmter Germanium-Detektoren erfordert. Doch selbst bei guter Abstimmung
verbleiben Unterschiede, die die Qualitit der resultierenden Spektren deutlich beeinflussen
und zu unphysikalischen Asymmetrien in der Doppler-Kurve fithren kdnnen. Es wird hier ein
Algorithmus vorgestellt, der individuelle Parameter der Detektoren beriicksichtigt. Mit die-
sem Algorithmus ausgewertete CDB-Spektren zeigen weniger Artefakte und lassen sich bes-
ser mit Ergebnissen anderer Messungen vergleichen. Die HMA bendtigt nur einen Detektor
und kann in jedem vorhandenen Doppler-Spektrometer implementiert werden. Die hier einge-
fiihrte mathematische Beschreibung des Annihilationspeaks und des Untergrundes ermdglicht
es, die Feinheiten des Doppler-Spektrums iiber den fiir die chemische Analyse der Umgebung
einer Positronenfalle relevanten Energiebereich aufzudecken. Die mit HMA mit einem ein-
zelnen Detektor gewonnenen Ergebnisse sind mit denen der CDBS innerhalb der jeweiligen
Fehlergrenzen identisch.

Positronen-Mikrosonde

Bei vielen Versuchen zu Plastizitdt und Ermiidung ergibt sich eine stark inhomogene Vertei-
lung der Gitterfehler iiber das Probenvolumen, wobei sich je nach Probengeometrie die Ver-
setzungsdichte in Abstdnden weniger Mikrometer signifikant dndern kann. Eine solche Orts-
auflosung ist mit herkdmmlichen Positronenquellen nicht zu erreichen und kann nur mit ei-
nem Feinfokus-Positronenstrahl realisiert werden. Die Bonner Positronen-Mikrosonde (BPM)
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stellt einen solchen Strahl zur Verfiigung. Die BPM ist ein Laborgerit, das mit einer priméren
*’Na Positronenquelle arbeitet, und damit unabhingig von Grofforschungsanlagen, wie For-
schungsreaktoren oder Beschleunigern, ist. Die Positronenquelle ist gekapselt und so abge-
schirmt, dal die BPM nicht in einem Kontrollbereich betrieben werden muf3. Im jetzigen
Entwicklungszustand erreicht die BPM eine maximale Ortsauflosung von einem Mikrometer.
Der Strahl 146t sich auf bis zu 200 um defokussieren, so dafl die BPM flexibel an die Anfor-
derungen eines Experiments angepallt werden kann. Die BPM verfiigt {iber ein eingebautes
Raster-Elektronenmikroskop, und 148t sich einfach wéhrend einer Messung zwischen Elek-
tronen- und Positronenbetrieb umschalten. Dies erweist sich als essentiell, da nur eine genaue
Zuordnung der MefBergebnisse zu einer Landkarte der Probenoberflache ihre Interpretation
ermoglicht.

Mit der BPM konnte erstmals die Versetzungsverteilung in plastisch deformierten Zonen zer-
storungsfrei zweidimensional abgebildet werden. Obwohl die BPM stdndig weiterentwickelt
wird, arbeitet sie seit einem Jahrzehnt im Routinebetrieb. Mit der BPM wurde im Rahmen
von Diplom- und Doktorarbeiten sowie Industriekooperationen und DFG-Projekten eine Viel-
zahl von materialphysikalischen Fragestellungen erfolgreich bearbeitet.

Vergleich ortsaufgeloster Methoden

Zur ortsaufgelosten Untersuchung inhomogener Versetzungskonzentrationen stehen auch an-
dere Methoden zur Verfligung, wobei die Transmissions-Elektronenmikroskopie (TEM) wohl
die Verbreitetste ist. Es wird ein kurzer Uberblick iiber die géingigen Methoden gegeben, und
thre Vor- und Nachteile diskutiert. Diese lassen sich in zwei Gruppen einteilen: zerstorende
und zerstorungsfreie Methoden. Ein besonderes Augenmerk wird auf die ortsaufgeldste Ront-
genbeugung gelegt, die ebenso wie die PAS zerstorungsfrei ist. Vergleichende Untersuchun-
gen an plastisch verformten Metallproben sowie an der plastischen Zone vor einem Ermii-
dungsrif werden ausfiihrlich diskutiert. Obwohl mit Réntgenbeugung (die Anderung der Git-
terkonstante) ein anderer Parameter als mit der PAS (offenes Volumen) gemessen wird, zei-
gen beide experimentelle Herangehensweisen identische Ergebnisse bei Dehnungsversuchen,
soweit die Probengeometrie an das Rontgenexperiment angepalit ist. Im Rontgenbeugungsex-
periment an ermiideten Proben konnte der elastische Anteil der Verformung nicht vom Plasti-
schen getrennt werden, so dal} sich die PAS hier als {iberlegen erweist.

Nachweis von Plastizitdt und Ermiidung

Es wurde eine Reihe von Zugversuchen an unterschiedlichen metallischen Werkstoffen
durchgefiihrt und dabei in-situ Doppler-Spektren aufgenommen. Im elastischen Bereich einer
Spannungs-Dehnungskurve konnte kein EinfluB der Dehnung auf den S-Parameter nachge-
wiesen werden. Auch im Bereich der ausgeprégten Streckgrenze zeigt sich nur ein minimaler
Anstieg in der Versetzungsdichte. In plastischen Bereich steigt der S-Parameter in erster Ni-
herung linear mit der Zugspannung an. Kurz vor dem Bruch steigt der S-Parameter tiberpro-
portional zur Zugspannung an. Daraus ergibt sich, dafl die Konzentration atomarer Fehlstellen
auch dann noch ansteigt, wenn makroskopisch kein nennenswerter Anstieg der Verfestigung
beobachtet wird.

Vor einem Ermiidungsrif3 befindet sich eine plastisch deformierte Zone. Mit der BPM ist es
erstmals gelungen, die Fehlstellenkonzentration in der plastischen Zone in einem austeniti-
schen Stahl zerstorungsfrei abzubilden. Seitdem konnten plastische Zonen in sehr unter-
schiedlichen metallischen Werkstoffen (Al-Legierungen, Ti-Legierungen, Cu-Legierungen,
austenitischen und ferritischen Stdhlen) abgebildet werden. Die Abbildung von Deformati-
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onszonen ist auch in anderen Bereichen der Materialforschung von Bedeutung. So stellt sich
bei der spanenden Bearbeitung die Frage nach der Qualitdt der neuen Oberfliche nach dem
Zerspanvorgang. Die Auswirkung der Bearbeitungsparameter Schnittiefe und Schnittge-
schwindigkeit wurde an einer Reihe von Zerspanungsproben aus einem Karbonstahl unter-
sucht. Dazu wurden die Verformungszonen in Span und Spanwurzel nach dem abrupt unter-
brochenen Scheidvorgang mit der BPM bildgebend abgerastert. Aus einer solchen Abbildung
konnen die relevanten Daten, wie z.B. die Tiefe der plastischen Deformation unter der neuen
Oberflache entnommen werden.

Identifikation von frithen Ausscheidungen in Al-Legierungen

Technisch nutzbare Aluminiumlegierungen erhalten ihre Hérte liber feinverteilte Ausschei-
dungen in der Gréfenordung von wenigen bis zu einigen zehn Nanometern, die die Verset-
zungsbewegung effektiv behindern. Eine weitverbreitete Gruppe dieser Werkstoffe sind die
Al-Cu-Mg Legierungen, die unter anderem im Flugzeugbau eingesetzt werden. Metallurgisch
werden Al-Cu-Mg Legierungen durch Losungsgliihen, Abschrecken und Auslagern herge-
stellt, wobei die Legierungselemente direkt nach dem Abschrecken in einer {ibersattigten Lo-
sung vorliegen. Uber eine schnelle, durch atomare Leerstellen vermittelte Diffusion lagern sie
sich zuerst zu Agglomeraten und spéter zu nanoskaligen Ausscheidungen, den Guinier-
Preston-Bagaryatskii-Zonen (GPBZ), zusammen. Obwohl die GPBZ gut erforscht sind, ist
iiber die frithen Agglomerate wenig bekannt. Durch ihre Elementselektivitét ist die Doppler-
Spektroskopie gut geeignet, diese Strukturen aufzuklidren. Bei der in-situ Untersuchung einer
Ausscheidungssequenz in der Al-Cu-Mg Legierung AA2024 konnte ein unterschiedliches
Zeitverhalten fiir Magnesium und Kupfer festgestellt werden, wodurch klar wurde, dal Mg
nicht die Rolle eines Leerstellenfidngers einnimmt, wie bisher vermutet wurde.

Zur Aufklarung der Struktur frither Agglomerate reicht die Positronenspektroskopie allein
nicht aus. Um aus der Vielzahl denkbarer Konfigurationen die zu bestimmen, die in der Natur
realisiert werden, sind theoretische Uberlegungen nétig. Mit Elektronenstruktur-Rechnungen
konnen die relaxierten Gitterpositionen einer Testkonfiguration bestimmt werden. Aus diesen
Daten werden die Annihilationsparameter, d.h. die spezifische Lebensdauer und die Doppler-
Kurve, berechnet, die dann mit den experimentellen Daten verglichen werden. Auf diese Wei-
se lassen sich Konfigurationen ausschlieen, die dem Experiment widersprechen. In einigen
Féllen kann zwischen den iibriggebliebenen Kandidaten nicht eindeutig entschieden werden,
so dal} komplementire Methoden, wie die Rontgen-Absorptions-Spektroskopie (XAFS), he-
rangezogen werden miissen. Durch den Vergleich von PAS- und XAFS-Daten mit gerechne-
ten Konfigurationen konnte die frilhe Ausscheidung in AA2024 als eine der S-Phase
(Al,MgCu) dhnliche Struktur identifiziert werden.

Ortsaufgeloster Wasserstoffnachweis in der Rif3spitze

Bei der RiBbildung und beim Rillfortschritt in wechselbelasteten Bauteilen spielt auBer den
mechanischen Einfliissen auch die Korrosion eine gro3e Rolle. Das bekannte Phdnomen der
Wasserstoffversprodung kann zum Teil katastrophale Auswirkungen auf die Betriebsfestig-
keit von Werkstoffen haben. So wurde bei der Al-Mg-Si-Cu Legierung AA6013, die als
schweillbare Al-Legierung seit einiger Zeit im Flugzeugbau Anwendung findet, ein bis zu
viermal schnelleres Rilwachstum unter korrosiven Bedingungen festgestellt. Bei der Untersu-
chung plastischer Zonen in AA6013 mit der BPM konnte nachgewiesen werden, dafl wihrend
der Ermiidung in die RiBspitze eindiffundierter Wasserstoff die Diffusion von Leerstellen bei
Raumtemperatur behindert, und so ein dynamisches Ausheilen von Defekten unterdriickt.
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Um diese Aussage zu untermauern, wire ein direkter ortsaufgeloster Nachweis des Wasser-
stoffs in der plastischen Zone wiinschenswert. Dazu wurde eine Methode entwickelt, die den
Wasserstoff iiber thermische Desorption nachweist (Wasserstoffsige HSaw). In einem UHV-
Rezipienten werden Spéne aus der Probe herausgeségt, die in einen Tiegel fallen. Probenvor-
schub und Ségeblattantrieb sind miteinander synchronisiert, wobei eine Schrittweite von 10
Mikrometern erreicht wurde. Im Tiegel wird der herabgefallene Span erhitzt und die Konzen-
tration der fliichtigen Bestandteile mit einem Massenspektrometer gemessen.

Eine der Schwierigkeiten einer solchen Messung ist die Unterscheidung des Wasserstofts, der
wiahrend der Ermiidung in die plastische Zone eindiffundiert, vom ohnehin in jedem Werk-
stoff vorhandenen Wasserstoff. Dazu wurden Ermiidungsrisse in AA6013 unter dem Einfluf}
eines deuterierten korrosiven Mediums erzeugt. Mit der HSaw wurden Schnitte durch die pla-
stische Zone gefiihrt, und die Ionenstrome der Massen 1 bis 4 parallel aufgezeichnet. Aus die-
sen Ergebnissen kann ein Konzentrationsprofil der Isotope H und D bestimmt werden, das
eindeutig das Vorhandensein von Deuterium im Bereich der plastischen Zone zeigt.

Plastizitit bei nichtmetallischen Werkstoffen

Die PAS ist bei der Untersuchung der Plastizitit nicht auf metallische Werkstoffe beschrankt.
Es wird an zwei Beispielen, Galliumarsenid (GaAs) und Quarz (Si0,), gezeigt, daf3 plastische
Vorginge auch an Halbleitern und Nichtleitern mit Positronen nachvollzogen werden kénnen.
Bei Einkorn-Ritzversuchen an GaAs-Wafern wurde die Deformation der Oberfliche sowie
die Tiefe einer etwaigen Schidigung untersucht. Es stellte sich heraus, daf3 es beim Auftreffen
des Korns auf die Wafer-Oberfliche durch hydrostatische Driicke zu einem Sprode-Duktil-
Ubergang des GaAs kommt, der eine eindeutige Signatur in den Positronendaten hinterlaBt.
Beim Quarz ging es um die Ermiidung von Drucksensoren durch wechselnde Druckverfor-
mung. Solche Sensoren zeigen nach ldngerem Einsatz eine Degradation ihrer mechanischen
Eigenschaften, insbesondere ein Nachlassen der Drucksensitivitit. Mit PAS-Untersuchungen
bei verschiedenen Stadien der Ermiidung konnte eine stark lokalisierte irreversible Schédi-
gung des Kristallgitters nachgewiesen werden. Bei der aus SiO4-Tetraedern aufgebauten
Struktur kristallinen Quarzes basiert eine solche Schidigung auf Umordnung der Tetraeder,
wobei sich das offene Volumen zwischen den Tetraedern vergroBert. Beim Positroniumsbild-
ner Quarz bewirkt dies einen Anstieg der Pick-Off Lebensdauer sowie eine Verschiebung des
Verhiéltnisses zwischen 3y- und 2y-Zerfall des Ortho-Positroniums. Da dieses Verhéltnis aus
Doppler-Spektren bestimmt werden kann, konnte mit der BPM die Lokalisierung der Ermii-
dung auf einen kleinen Bereich des Sensors nachgewiesen werden.

Vorhersage des Ermiidungsbruchs

Die Abschitzung der Restlebensdauer eines Werkstiicks unter wechselnder Belastung ist sehr
zeitaufwendig und erfordert eine Serie von zerstorenden Versuchen bei unterschiedlichen
Lastniveaus. In dieser Arbeit wird eine alternative Methode vorgestellt, die sich die Tatsache
zu Nutze macht, da3 die Konzentration an Gitterfehlern wihrend der Ermiidung ansteigt. Es
wird davon ausgegangen, dal ein Ermiidungsril dann entsteht, wenn lokal eine kritische
Fehlstellendichte iiberschritten wird. Diese korrespondiert mit einem kritischen S-Parameter
und kann damit in der direkten Umgebung eines Ermiidungsrisses bestimmt werden. Ist der
Zusammenhang zwischen S-Parameter und Lastwechselzahl bei einem bestimmten Lastni-
veau erst einmal bekannt, kann der Zeitpunkt der Riflentstehung aus den Friihstadien der Er-
miidung extrapoliert werden.
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Anfangliche Experimente mit Positronenquellen im Umlauf-Biegeversuch an einem austeniti-
schen Stahl zeigen einen linearen Verlauf des S-Parameters mit dem Logarithmus der Last-
wechselzahl (Log(N)). Dieses Ergebnis konnte mit einer Quellmessung nicht an einem Kar-
bonstahl reproduziert werden, der im Vergleich zum Austeniten sproder ist und eine kleinere
plastische Zone besitzt. Erst Messungen mit der BPM konnten auch hier einen linearen Zu-
sammenhang zwischen dem S-Parameter und Log(N) bestitigen. In einem Blindversuch, bei
dem die Lastwechselzahl der einzelnen Proben unbekannt war, konnte die Lastwechselzahl
bis zum Bruch (Ny) mittels Mef3daten aus dem ersten Prozent von Ny mit 20% Genauigkeit
vorrausgesagt werden. Diese Methodik lieB sich ohne Weiteres auf die Aluminium-Legierung
AA6082 tibertragen, wobei auch hier das tatsdchliche Ny nur um 15% vom Vorhergesagten
abwich. Auch beim hart-zdhen Stahl A4T, der bei Radreifen an Eisenbahnwaggons zum Ein-
satz kommt, zeigte sich die Vorhersage erfolgreich, obwohl sich der Beginn des Ermiidungs-
risses in diesem Fall nur abschitzen 14B3t, da die A4T-Probe eine Vielzahl von Mikrorissen
ausgebildet hat, denen kein eindeutiger Versagenszeitpunkt zugeordnet werden konnte.

Es ist nicht davon auszugehen, da3 der bei den hier untersuchten Werkstoffen und Proben-
geometrien gefundene lineare Zusammenhang zwischen S-Parameter und Log(NV) universelle
Giiltigkeit hat. Deshalb wére die Unterstiitzung der Vorhersage durch ein Modell vorteilhaft,
mit dem die Methode auf einfache Weise auf andere Werkstoffe iibertragen werden kann.

Es wird hier ein solches Modell vorgestellt, das auf dem Ansatz eines zelluliren Automaten
basiert. Jedes Korn eines Metalls entspricht dabei einer Zelle. Um die Rechenzeit fiir eine
ausgedehnte Geometrie realistisch zu halten, wurden die inneren Eigenschaften eines Korns
auf einen Satz einiger weniger Parameter reduziert, wobei die sich bei jedem Lastwechsel ak-
kumulierende plastische Verformung in einem Schadensparameter gespeichert wird. Die wih-
rend eines Lastwechsels wirkenden Kréfte werden iiber eine oszillierende Dehnung des Git-
ters implementiert. Im jetzigen Zustand lassen sich mit dem Modell 10° Lastwechsel auf ei-
nem zweidimensionalen Gitter von 100 x 100 Zellen mit einem handelsiiblichen PC simulie-
ren. Es ist zu erwarten, dal} wirklichkeitsnahe Geometrien mit 10° Zellen und 10° - 107 Last-
wechseln auf einem GroBrechner simuliert werden kdnnen.

Fazit

Aufgrund ihrer hohen Sensitivitit fiir Gitterfehler mit offenem Volumen erweisen sich Posi-
tronen als vielseitige Sonden zur zerstorungsfreien Untersuchung plastisch verformter oder
ermiideter Werkstoffe. Dariiber hinaus besitzt die Doppler-Spektroskopie eine chemische
Sensitivitét fiir die atomare Umgebung einer Fehlstelle. Dieser chemische Fingerabdruck er-
moglicht — in Kombination mit numerischen Rechnungen und komplementéren Methoden —
in vielen Féllen die Aufkldrung der Struktur von Positronenfallen.

Mit der Bonner Positronen-Mikrosonde (BPM) ist eine bildgebende Messung der Fehlstellen-
verteilung in Deformationszonen mit einer Ortsauflosung bis zu einem Mikrometer mdglich.
Mit Hilfe der BPM konnten plastische Zonen sowohl in metallischen Legierungen als auch in
Halbleitern und ionischen Kristallen zerstorungsfrei abgebildet werden.

Bei der Ermiidung metallischer Werkstoffe wirken sich mikroskopische Verdnderungen der
Struktur bereits nach wenigen Lastwechseln auf die Zerstrahlungsparameter des Positrons
aus. Das Materialversagen ist mit einer, vom Lastniveau unabhéngigen, kritischen Konzentra-
tion an Punktdefekten assoziiert. Ist der Verlauf der Zerstrahlungsparameter mit der Last-
wechselzahl fiir einen Werkstoff bekannt, kann das Materialversagen aus dem Anfangsstadi-
um der Ermiidung extrapoliert werden. Damit erhdlt man eine zuverldssige und zerstorungs-
freie Methode zur Abschitzung der Restlebensdauer eines Werkstiicks.
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