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1 Motivation

Das Ziel moderner Werkstoffentwicklung ist in der Regel keine reine Verbesserung einer
einzelnen Kenngrol3e sondern haufig die Optimierung von Kombinationen von Materia-
leigenschaften, um neue Anwendungsfelder zu erschlieen. Dabei zeigen einzelne Mate-
rialkenngrollen oft gegenldufige Tendenz bei der Verdnderung struktur- oder gefiigebe-
dingter Parameter, die durch die Herstellung und Verarbeitung des Werkstoffs eingestellt
werden. Als Kern der Materialentwicklung gilt es also die gegenldufige Tendenz der ge-

suchten Werkstoffkenngréfen zu iiberwinden bzw. in Grenzen zu halten.

Ein Beispiel einer solchen schwierigen Eigenschaftskombination ist die Verbindung
von hoher mechanischer Festigkeit und hoher elektrischer Leitfahigkeit, da die effekti-
ven Defekte zur Hartung von Werkstoffen bis auf einzelne Ausnahmen auch grol3e elek-
trische Widerstandserh6hungen zur Folge haben [1]. Werkstoffe mit hoher elektrischer
Leitfahigkeit und Festigkeit stehen beispielsweise bei mikroelektromechanischen Bau-
teilen im Fokus, bei denen durch die Tendenz zur Miniaturisierung eine immer grof3e-
re mechanische Festigkeit bei gleichbleibender oder besserer elektrischer Leitfahigkeit
verlangt wird. Aber auch bei Anwendung in grofSerem Malstab, wie Spulendrédhten fiir
Pulsfeldmagnete oder Drahten fiir elektrische Fahrleitungen, bieten Werkstoffe hoherer

Festigkeit die Moglichkeit bisherige Grenzen zu iiberwinden.

Ein in dieser Hinsicht dullerst vielversprechender Ansatz ist die Erzeugung von Gefii-
gen in reinem Kupfer, die durch eine hohe Anzahl an Wachstumszwillingen charakteri-
siert sind [2, 3]. Da keine Legierungselemente oder zusitzliche Phasenbestandteile not-
wendig sind, kann das Potential der hohen Leitfdhigkeit von reinem Kupfer (fast) voll-
standig genutzt werden. Zusdtzlich bieten kohdrente Zwillingsgrenzen im Vergleich zu
beliebigen GroBwinkelkorngrenzen einen deutlich geringeren Beitrag zum elektrischen
Widerstand [4]. In diversen Untersuchungen konnten Zugfestigkeiten bis knapp ober-
halb von 1 GPa in Diinnschichten mit hoher Zwillingsdichte beobachtet werden [2, 3, 5],
wobei die elektrische Leitfahigkeit im Bereich von reinem, grobkorngegliihten Kupfer
bleibt [2]. Vergleichsuntersuchungen mit nanokristallinen Materialien, die auf dhnliche
Weise hergestellt wurden, zeigen, dass Gefiige mit vergleichbarer Korngro8enverteilung

ohne Zwillinge nicht diese aullergewohnliche Eigenschaftskombination zeigen [2].

In kubischflichenzentrierten Metallen ist die Zwillingsbildung nicht alleine auf das
Wachstum von Schichten beschriankt, sondern tritt unter verschiedenen Verarbeitungs-
bedingungen auf. In der vorliegenden Arbeit, die im Rahmen eines durch die Deutsche
Forschungsgemeinschaft geforderten Projekts (FR 1714/5-1) entstand, wird die Zwil-
lingsbildung unter mechanischer Last dazu genutzt, das Gefiige gezielt mittels eines

industriell verfiigbaren und skalierbaren Umformverfahrens einzustellen. Diese Gefiige



1 Motivation

sind wie im Fall gepulst elektrolytisch abgeschiedener Diinnschichten durch eine hohe
Dichte an Zwillingsgrenzen charakterisiert. Dabei liegt der Schwerpunkt zum einen auf
der Abhédngigkeit der mechanischen Zwillingsbildung in Kupfer und Kupferlegierungen
von der Stapelfehlerenergie, der Verformungstemperatur und vom Spannungszustand.
Zum anderen werden diese Abhédngigkeiten genutzt, um eine gezielte Verfeinerung des
Gefiiges wahrend der Umformung zu einem makroskopischen Halbzeug zu erreichen.

Die Auswirkung dieser Verfeinerung, vor allem durch eine massive, mechanische Zwil-
lingsbildung, auf die elektrischen und mechanischen Eigenschaften der hergestellten
Halbzeuge wird dabei im Detail analysiert und diskutiert. Um wie im Falle der Diinn-
schichten [2, 3] das maximale Potential der elektrischen Leitfahigkeit von Kupfer nutzen
zu konnen, ist die Aktivierung der Zwillingsbildung in reinem Kupfer notwendig. Aller-
dings spielt dieser Verformungsmechanismus fiir die Plastizitdt von reinem Kupfer unter
moderaten Ver- und Umformungsbedingungen keine Rolle [6, 7]. Neben einer effekti-
ven Verringerung der Stapelfehlerenergie, wie sie einzig durch Legieren (z.B. fiir Mes-
sing oder Bronze) moglich ist, lisst sich die Zwillingsbildung auch durch eine Erh6hung
des Flie8spannungsniveaus steuern [8]. Die inneren Spannungen kénnen so die kritische
Spannung zur Zwillingsbildung erreichen, die ansonsten deutlich groer ist als die kriti-
sche Spannung zur Abgleitung tiber Versetzungsbewegung. Die Erh6hung des FlieRspan-
nungsniveaus kann z. B. durch eine Unterdriickung dynamischer Erholung wihrend des
Umformvorganges erfolgen. Da es sich beim Quergleiten von Schraubenversetzungen
als Elementarmechanismus zur dynamischen Erholung um einen thermisch aktivierten
Prozess handelt [9], 1dsst sich dies durch eine Absenkung der Umformtemperatur errei-
chen [8, 10].

Ein weiterer wichtiger Gesichtspunkt, der die Effektivitdt der Verfeinerung wéahrend
des Umformvorganges betrifft, ist die starke Orientierungsabhéngigkeit der Zwillingsbil-
dung [8]. Das Umformverfahren und vor allem die Texturentwicklung wiahrend der Um-
formung miissen demzufolge zu dieser Orientierungsabhéngigkeit passen, um eine mog-
lichst homogene Verfeinerung des Gefiiges wiahrend des Umformvorganges zuzulassen.
Des Weiteren ergibt sich die Frage, ob die Umformparameter und damit die Umform-
textur so verdndert werden konnen, dass der Anteil an verzwillingtem Gefiige vergrof3ert
wird.

In Diinnschichten lduft die Zwillingsbildung wéhrend des Schichtwachstums ab und
die Wechselwirkung mit Versetzungen erfolgt erst bei der anschlieBenden plastischen
Verformung im Einsatz. Bei dem in dieser Arbeit gewdhlten Ansatz kommt es bereits vor
der mechanischen Zwillingsbildung zu einer Abgleitung von Versetzungen [8] und wih-
rend der Erzeugung der hochverzwillingten Gefilige zur Wechselwirkung von Zwillings-

grenze und Versetzungen. Eine kohédrente Zwillingsgrenze in kubischflichenzentrierten



Metallen ist dabei nicht gidnzlich undurchléssig fiir die Gleitung und die Interaktion der
Versetzungen mit der Grenzfliche kann zum Einbau von Defekten in die Grenzflache
fithren [11, 12]. Welche Mechanismen im Detail ablaufen, ist dabei stark von den kon-
kreten, energetischen Verhéltnissen zwischen verschiedenen Flichendefekten auf {11 1}-
Ebenen in kubischflachenzentrierten Metallen abhéngig [11]. Es stellt sich daher die Fra-
ge, ob die Kohdrenz der Zwillingsgrenze als entscheidender Faktor fiir den geringen Bei-
trag einer Zwillingsgrenze zum spezifischen, elektrischen Widerstand und moglicher ho-
herer Duktilitdtsreserven erhalten bleibt. Eng verkniipft mit dieser Frage ist die thermi-
sche Stabilitdt der erzeugten Gefiige. Kohdrente Zwillingsgrenzen sind immanente Be-
standteile von rekristallisierten Gefiigen in Kupferbasislegierungen und stabil gegentiber
thermischer Belastung. Inwieweit das Potential der Zwillingsgrenzen hinsichtlich der
thermischen Stabilitdt genutzt werden kann, ist auch hier von der hohen Versetzungs-
dichte als Triebkraft zur Erholung und Rekristallisation und der Wechselwirkung der Ver-

setzungen mit der Zwillingsgrenze wihrend der Halbzeugherstellung abhéngig.

Ausgehend von der allgemeinen, kristallographischen Beschreibung von Zwillingen
wird am Beginn dieser Arbeit das am hidufigsten beobachtete Zwillingssystem in ku-
bischflichenzentrierten Metallen charakterisiert. Dies wird anschlieBend genutzt, um
in einem verallgemeinerten Energieschema die notwendigen energetischen Zusammen-
hinge zwischen verschiedenen Flichendefekten und Zwillingsgrenzen in kubischfla-
chenzentrierten Metallen zu beschreiben. Die wesentlichen Abhédngigkeiten der mecha-
nischen Zwillingsbildung von Temperatur, Orientierung und Stapelfehlerenergie werden
anschlieSend unter Nutzung der genannten Energien anhand von verschiedenen defekt-
basierten Elementarmechanismen niher betrachtet. Um die Orientierungsabhingigkeit
der jeweiligen Mechanismen korrekt beschreiben zu konnen, werden auch die auf die
Versetzungslinien der beteiligten Versetzungen wirkenden Kréfte analysiert. Diese Ori-
entierungsabhédngigkeit wird vor allem mit Blick auf den Polquellenmechanismus nach
Venables unterschiedlich bewertet [8, 13—-17].

Die aus diesen Analysen gewonnenen Erkenntnisse dienen der Auswahl eines geeig-
neten Umformverfahrens — dem Drahtziehen bei kryogener Temperatur. Fiir dieses Um-
formverfahren wird sowohl eine technisch umsetzbare Schmierung in fliissigem Stick-
stoff, als auch eine Méglichkeit vorgestellt, die Stichabnahme auf 40 % zu erhéhen. Das so
optimierte Umformverfahren wird genutzt, um das Gefiige von reinem Kupfer wahrend
der Umformung deutlich effektiver als beim Drahtzug bei Raumtemperatur zu verfei-
nern. Zusétzlich wird durch das Legieren von Kupfer mit mehrwertigen Elementen eine
effektive Absenkung der Stapelfehlerenergie erreicht, was die mechanische Zwillingsbil-
dung bereits bei Raumtemperatur moglich macht. Die minimal notwendige Absenkung

der Stapelfehlerenergie wird experimentell bestimmt und die Auswirkungen des sich
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dndernden Verformungsmechanismus auf mechanische und elektrische Eigenschaften
erfasst und diskutiert. Diese Erkenntnisse haben auch tiber den Bereich der Kupferba-
siswerkstoffe hinaus hohe Relevanz. Bei den wohl prominentesten Beispielen fiir Werk-
stoffe, deren auszeichnende Eigenschaften durch die zugrundeliegenden Verformungs-
mechanismen bestimmt werden, sind TWIP- (,twinning induced plasticity“) und TRIP-
Stdhle (,transformation induced plasticity“) [18, 19]. Bei diesen Stdhlen variiert der Bei-
trag von versetzungsbasierter, zwillingsbasierter oder umwandlungsgetragener Verfor-
mung bei Anderung der chemischen Zusammensetzung, der Temperatur, der Dehnung
und Dehnrate [20, 21]. Anhand der in dieser Arbeit gewédhlten einphasigen Kupferbasis-
werkstoffe ist es mdglich den Einfluss der Stapelfehlerenergie auf die mechanischen Ei-
genschaften ohne die Einfliisse einer méglichen Martensitbildung und durch das Draht-

ziehen auch bei vergleichsweise hohen dquivalenten Dehnungen zu untersuchen.
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2 Zwillinge

Zwillinge sind Kristallite derselben Kristallstruktur, die durch eine Symmetrieoperation
zur Deckung gebracht werden konnen [22], wobei das entsprechende Symmetrieele-
ment kein Symmetrieelement der Kristallstruktur der Kristallite ist. Man unterscheidet
Spiegel-, Rotations-, Inversions- und Translationszwillinge. Die Korngrenze der Kristal-
lite wird Zwillingsgrenze genannt. Da die meisten metallischen Werkstoffe eine Kristall-
struktur mit Symmetriezentrum haben, werden im Folgenden ausschlie@lich Spiegel-,
Rotations- und Translationszwillinge unter Beachtung des Symmetriezentrums disku-

tiert.

2.1 Spiegel- und Rotationszwillinge

Die kristallographische Beschreibung von Spiegel- oder Rotationszwillingen basiert im
Wesentlichen auf der Darstellung anhand einer homogenen Scherung [8, 23-28]. Daher
sollen zundchst einige Eigenschaften der homogenen Scherung an der Einheitskugel in
Abbildung 1 verdeutlicht werden. Die Scherung verzerrt die Einheitskugel zu einem Ellip-
soid, in dem jeder Punkt entlang der Richtung n; um eine Distanz verschoben wird, die
proportional zum Abstand von der Ebene K; ist. Anhand dieser Darstellung ist es mog-
lich, zwei Ebenen zu identifizieren, die keine Verzerrung durch die Transformation er-
fahren. Dies ist zum einen die Aquatorialebene Kj, die aufgrund der Definition der Sche-
roperation iiberhaupt keiner Anderung unterworfen ist: K; = Kj. Aus diesem Grund wird
sie als Aufbauebene (,composition plane“) bezeichnet. Zum anderen sind die Ebenen K,
vor bzw. K3 nach der Scherung Kreisschnitte der Einheitskugel und somit ebenfalls nicht
verzerrt. K, wird daher als zweite unverzerrte Ebene (,second undistorted plane*) be-
zeichnet. Anhand von Abbildung 1(b) kdnnen die hdufig genutzten Winkel ¢ und § zur

Beschreibung der Scherung s wie folgt dargestellt werden:
. N S

sina = — cosa © tana = —

2 2

tanf=s
s=2tana =tanpf 1)

Die Scherung s charakterisiert dabei den Proportionalitdtsfaktor bei der Verschiebung
von Punkten entlang der Scherrichtung n;.

Aus der kristallographischen Beschreibung iiber eine Scherung lassen sich prinzipielle
Orientierungsbeziehungen in Kristallstrukturen mit Symmetriezentrum ableiten. Dabei

ergeben sich die in Abbildung 2 gezeigten allgemeinen Félle von Zwillingsgrenzen. Bei
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2 Zwillinge

(@ (b)

Abbildung 1: Schematische Darstellung einer homogenen Scherung der oberen Hemi-
sphére der Einheitskugel [8, 23-25, 27]: a) perspektivische Darstellung und
b) Projektion in die Scherebene. Mit s sind schertransformierte Elemente
gekennzeichnet.

(@) (b)

Abbildung 2: Charakterisierung von zwei Typen von Zwillingen in Kristallstrukturen mit
Symmetriezentrum anhand einer homogenen Scherung [23, 25]: a) TypI
(Spiegelzwilling) und b) Typ II (Rotationszwilling). Mit i sind invertierte Ele-
mente gekennzeichnet.
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2.1 Spiegel- und Rotationszwillinge

Zwillingen vom TypI (Spiegelzwilling) ist die konjugierte Scherrichtung 7, ein rationaler
Vektor, der in Abbildung 2(a) durch OP dargestellt ist. Als rationaler Vektor wird ein Vek-
tor verstanden, auf dessen Verldngerung mehr als ein Gitterpunkt liegt. Er ist demnach
parallel zu einem Gittervektor. Zwei weitere rationale Vektoren OQ und OR liegen inner-
halb von K. Eine solche Ebene, die mehr als einen Gitterpunkt enthélt, wird als rationa-
le Ebene bezeichnet. Sie ldsst sich mit ganzen Zahlen indizieren. Da die drei rationalen
Vektoren OP, O_Q und OR parallel zu Gittervektoren liegen, bleibt die Kristallstruktur auf
beiden Seiten der Zwillingsgrenze erhalten, wenn die Winkel zwischen diesen Vektoren
invariant gegeniiber der Scherung sind. Diese Aussage ist fiir den Winkel in der Ebene K;
ohne Weiteres erfiillt:

£(QOR) = £ (Q°OR?) )

Fiir die beiden anderen Winkel muss das Symmetriezentrum beachtet werden:
£(POQ) = 4 (P”OQS) £ (POR) = £ (P“’OR‘) 3)

Daraus folgt, dass bei einem Zwilling vom Typ I die Ebene K; und die Richtung 7, rational
sind. Die anderen beiden charakteristischen Zwillingselemente K, und n; sind irrational.
Fiir einen solchen Zwilling ergibt sich aus Abbildung 2(a) direkt, dass die Orientierungs-
beziehung von Matrix und Zwilling entweder iiber eine Spiegelung an K; oder eine 180 °-

Drehung um die Ebenennormale von K; beschrieben wird:

0P3,005, ORS) )

(OP’ 00, OR) Splegelung(

(ﬁ,OQi,OR’) Drehung(

0Ps, 005, ORS) 5)

Bei einem Zwilling vom Typ II ist dagegen die Scherrichtung 7, rational. Diese ist wie-
derum mit OP in Abbildung 2(b) gekennzeichnet. Die beiden anderen beliebigen, ratio-
nalen Vektoren liegen in K. Damit wird K zu einer rationalen Ebene. Bei der gezeigten
Schertransformation bleiben die Winkel zwischen den Gittervektoren unter Beachtung

des Symmetriezentrums mit:
£(QOR) = £(Q°OR?) (6)

und
£(POQ) = £ (PSOQi’s) £ (POR) = £ (PSORS'i) @

erhalten. Ein Zwilling vom Typ Il ist also durch rationale K, und n; charakterisiert. K;
und 7, sind irrational. Die Orientierungsbeziehung ist durch eine 180°-Drehung um 1,

13



2 Zwillinge

oder eine Spiegelung an der Ebene senkrecht zu 7, charakterisiert:

Drehung

(ﬁ,OQi,ORi) (W,O_QS,W) ®)

Spiegelung

(opi,o_Q,ﬁ) (W,O_QS,W) )

2.2 Auftreten von Zwillingen

Zwillinge und Zwillingsgrenzen werden in metallischen Werkstoffen hadufig beobachtet
und spielen fiir eine Reihe von werkstoffwissenschaftlichen Effekten eine wichtige Rolle.
Abbildung 3 zeigt eine Auswahl von Zwillingsgrenzen in Metallen, die sich anhand ihrer
Entstehungsprozesse unterscheiden lassen.

Fiir kubischflichenzentrierte Metalle sind Gliithzwillinge ein bestimmendes Merkmal
rekristallisierter und grobkorngegliihter Gefiige [29]. Die charakteristisch gerade verlau-
fenden Zwillingsgrenzen von Gliihzwillingen sind in Abbildung 3(a) zu sehen und durch
Pfeile gekennzeichnet. Thre Entstehung ist dabei nicht allein auf Rekristallisation be-
schriankt, sondern erfolgt auch wihrend der Kristallerholung und wéhrend des Korn-
wachstums [29, 30]. Die genauen Mechanismen zur Entstehung dieser Zwillinge sind
trotz intensiver Untersuchungen noch immer nicht vollstandig geklart [30].

Bei niedriger Stapelfehlerenergie [31, 32], wie z. B. in Messing, Bronze und mangan-
haltigen, austenitischen Stdhlen, oder bei tiefen Temperaturen [10, 33-36] neigen ku-
bischflichenzentrierte Metalle zur Bildung von Zwillingen bei mechanischer Beanspru-
chung. In Abbildung 3(b) sind Verformungszwillinge in einem TWIP-Stahl gezeigt. Die
Orientierungsidnderung iiber die Grenzfliche hinweg entspricht derjenigen der Rekris-
tallisationszwillinge aus Abbildung 3(a). Sie treten allerdings deutlich feiner in den ent-
sprechenden Gefiigen auf. Sie sind hdufig aufgrund der parallel ablaufenden Gleitung
gebogen und aufgrund der versetzungsbasierten Entstehungsprozesse von ungleich-
maliger Form. Es wurde eine Vielzahl von méglichen defektunterstiitzten Bildungs-
und Wachstumsmechanismen zur mechanischen Verzwillingung von kubischflichen-
zentrierten Metallen entwickelt, wobei nicht im Detail geklért ist, welche davon in wel-
chen Werkstoffen dominant sind [28].

Wihrend der Abscheidung von Diinnschichten aus Kupfer entstehen unter bestimm-
ten Bedingungen ebenfalls Zwillinge (2, 5, 37]. Als Beispiel zeigt Abbildung 3(c) Wachs-
tumszwillinge in einer gepulst elektrolytisch abgeschiedenen Kupferdiinnschicht [2]. Es
sind allerdings auch andere Verfahrensweisen in der Schichtherstellung bekannt, die zu
einer massiven Ausbildung von Wachstumszwillingen fiihren [5, 37]. Von der Morpholo-
gie her dhneln sie Rekristallisationszwillingen — auch hier sind die Entstehungsprozesse
der Zwillinge nicht im Detail geklart.
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2.2 Auftreten von Zwillingen

Eine fiir diese Arbeit weniger relevante Art von Zwillingen tritt in niedersymmetrischen
Materialien auf. Als Beispiel zeigt Abbildung 3(d) Korngrenzen zwischen verschieden ori-

entierten Martensitvarianten in NiMnGa.

(© (d)

Abbildung 3: Verschiedene Arten von Zwillingsgrenzen: a) Glithzwillinge in reinem
Kupfer, b) Verformungszwillinge in einem austenitischen Stahl, c)
Wachstumszwillinge in einer elektrolytisch abgeschiedenen Kupfer-
diinnschicht [2]'und d) Grenzen zwischen Martensitvarianten in der
magnetischen Formgedichtnislegierung NiMnGa?.

'mit freundlicher Genehmigung von R. Chulist, Institut fiir Strukturphysik, Professur fiir Metallphysik,
Technische Universitit Dresden (2011)
Zmit freundlicher Genehmigung von AAAS
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2 Zwillinge

2.3 Zwillinge in kubischflachenzentrierten Metallen

Bei den meisten Metallen fallen durch die hohe Symmetrie ihrer Kristallstruktur Zwil-
linge vom Typ I und Typ II zusammen und alle vier charakteristischen Elemente sind ra-
tional. Man spricht von einem Mischzwilling (,compound twin®). In kubischflichenzen-
trierten Metallen ist das wohl am héufigsten beobachtete Zwillingssystem {111} (1 12) —
also ein Mischzwilling der Art Ky = {111}, 77 =(112), K, = {111} und n» = (112) [27, 38].
Die in den Abbildungen 3(a), 3(b) und 3(c) vorgestellten Zwillinge sind trotz ihrer vollig

verschiedenen Entstehungsarten vom System {111} (1 12). Damit ergibt sich nach:
1 o ___
s=2tana =2tan E4([112],[552]) (10)

eine Scherung von s = 1/v/2 in einer Scherebene vom Typ {110}, wobei n§ = [552] und
n2 = [112] auf das Kristallsystem des nicht transformierten Kristalls bezogen sind. Zur
Ableitung des Korngrenzencharakters konnen die in Abschnitt 2.1 dargestellten Opera-
tionen genutzt werden. Die 180°-Drehung um die Ebenennormale von K; = {111} kann
durch die dreizdhlige Inversionssymmetrie auf dieser Achse auf eine 60°-Drehung re-
duziert werden. Die Zwillinge sind demnach durch eine 60°-Drehkorngrenze getrennt.
Gleichzeitig ergibt sich dieselbe Atomkonfiguration bei der Betrachtung als 70,53°-
Kippkorngrenze (entspricht 2« = arctan (1/v/2)) fiir die Normale der Scherebene (110).
Dieser Korngrenzencharakter wird innerhalb dieser Arbeit fiir die Identifikation dieses

Zwillingssystems genutzt.

Wenn die Stapelfolge von {111}-Ebenen in kubischflichenzentrierten Metallen mit
... ABCABCABCABC... betrachtet wird, erkennt man, dass durch den Einbau einer kohé-
renten Zwillingsgrenze vom Typ {111} (112) die Konfiguration in ... ABCABCBACBAC...
gedndert wird. Eine solche Grenzfliche kann durch den sukzessiven Einbau von Trans-
lationszwillingen mit einer unvollstindigen Translation von %(1 12) auf den {111}-
Ebenen aufgebaut werden. Solche Translationszwillinge werden in der Regel als int-
rinsische Stapelfehler bezeichnet [39] und stoéren die Stapelfolge in folgender Weise:
... ABCABC|BCABCA....

Um ein ganzheitliches Bild zur Zwillingsbildung in kubischflichenzentrierten Metal-
len unter verschiedensten Bedingungen zu erhalten, ist sowohl eine energetische Be-
trachtung der wichtigsten Defekte, als auch eine mechanistische Diskussion der zugrun-

deliegenden Vorginge zur Zwillingsbildung notwendig.
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2.3 Zwillinge in kubischfldchenzentrierten Metallen

2.3.1 Energien von Stapelfehlern und Zwillingen

In der Regel werden in der Metallphysik Prozesse, die mit der Aufspaltung von Versetzun-
gen oder der Zwillingsbildung zusammenhéngen, auf eine einzelne Kenngrof3e herun-
tergebrochen — die intrinsische Stapelfehlerenergie yisp. Fiir kompliziertere Prozesse, bei
denen zum Beispiel auch die Nukleation von Partialversetzungen entscheidend ist, hat
sich in den letzten Jahren gezeigt, dass dies alleine nicht ausreichend ist, um die Prozesse
addquat zu beschreiben [11, 12, 40-42]. Im Folgenden werden daher die energetischen
Verhiltnisse in kubischflaichenzentrierten Metallen auf ein einheitliches und verallge-
meinertes Energieschaubild (,generalised stacking fault energy“) zuriickgefiihrt. Diese
Vorgehensweise geht auf Vitek zurtick [43] und wurde anschliefend durch eine Reihe von
Autoren im Zusammenhang mit verschiedenen Effekt wiederverwendet [11, 12, 40-42].
Abbildung 4 zeigt ein solches verallgemeinertes Energieschaubild fiir Kupfer.

Es wurde mithilfe von Relaxationsberechnungen mit dem Programm Relaxat® und
Molekulardynamiksimulationen mit dem Programm Parcas® unter Nutzung eines Po-
tentials von Cleri und Rosato berechnet, das iiber allgemeine Paarpotentiale hinausge-
hend auch quantenmechanische Effekte der Ubergangsmetalle beriicksichtigt (,second
moment of approximation of a tight-binding Hamiltonian®) [48, 49]. Die Darstellung der
Strukturen erfolgte mit dem Programm Ovito [50, 51]. Relaxat minimiert mit dem Verfah-
ren der konjugierten Gradienten die potentielle Energie eines Systems von Atomen mit
variablen Atompositionen, die iiber ein interatomares Potential wechselwirken. Ausge-
wdhlte Ergebnisse von Relaxat wurden anschliefend mit Parcas durch eine Molekulardy-
namiksimulation tiberpriift. Dabei werden die Newtonschen Bewegungsgleichungen der
Atome im System, die sich mithilfe der interatomaren Potentiale ergeben, numerisch ge-
16st. Um aus der Eingangskonfiguration, die sich aus einer hypothetischen Packung star-
rer Kugeln ergibt, in die stabile oder in metastabile Atomkonfigurationen zu gelangen,
wird das System tiber ein Berendsen-Thermostat [52] von 50 K auf 0 K abgekiihlt und so-
mit eine Relaxation der Struktur erreicht. Sowohl die Relaxation als auch die Simulation
erfolgte anhand einer Schicht mit 25 nm Dicke, 11760 Atomen und periodischen Rand-
bedingungen innerhalb der Schichtebene. Eine VergréBerung des Systems bringt keine
signifikanten Verdanderungen der berechneten Energien der Flachendefekte, die mittig in
die Schichtebene eingebaut wurden. Dies und die Auswirkung der Relaxation der ange-
wendeten Prozeduren auf die potentielle Gesamtenergie sind in Abbildung A.70 in An-
hang A gezeigt. Bei Nutzung gleicher Freiheitsgrade und Systemgrof3en ergeben Parcas

und Relaxat nahezu identische Ergebnisse. Fiir die Berechnung der Energiebarrieren

3Die wesentlichen Algorithmen von relaxat sind in [44] dargestellt.
“Die wesentlichen Algorithmen von parcas sind in [45, 46] dargestellt. Die Zeitschrittadaption und Algo-
rithmen zum elektronischen Bremsvermogen werden in [47] vorgestellt.
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2 Zwillinge

zwischen den stabilen und metastabilen Konfigurationen wurde die Relaxation auf die

Achse senkrecht zur Schichtebene begrenzt.

z . -3,5415

1
U/ eV/Atom

I -3,5439

1000 "] == Verschiebung entl. 1/6<112>
@ \/erschiebung entl. 1/6<112> und anschlieRend entl. 1/6<211>
NE e \/erschiebung entl. 1/6<112> auf konsekutiver Ebene
~ e \/erschiebung entl. 1/6<112> an einer Zwillingsgrenze
E ] [ intrinsischer Stapelfehler
S~

>

extrinsischer Stapelfehler,
g O Zwillingsgrenze

yISF

|
10 15
starre Verschiebung

Abbildung 4: Darstellung der spezifischen Energien flichenhafter Defekte auf {111}-
Ebenen in Kupfer. Fiir die metastabilen Konfigurationen (v.l.n.r. Zwil-
lingsgrenze, intrinsischer & extrinsischer Stapelfehler) sind die potentiellen
Energien der Atome in der Umgebung der Flichendefekte mit Blickrichtung
(110) farbkodiert gezeigt.

Ausgehend vom ungestorten Kristall werden die spezifischen Energien einer Atom-
konfiguration mit beliebiger starrer Verschiebung einer Kristallhélfte auf einer {111}-
Ebene berechnet (vgl. rote Kurve in Abb. 4). Die entstehenden Konfigurationen entspre-
chen Translationszwillingen. Fiir kubischflachenzentrierte Metalle ist eine Verschiebung
der oberen Kristallhélfte entlang einer (1 1§)-Richtung entscheidend, um den intrinsi-
schen Stapelfehler zu erreichen. Dabei muss zunéchst eine im Vergleich zur Exzessener-
gie des intrinsischen Stapelfehlers yisp = 21 mJ/m? viel héhere Energiebarriere iiber-
wunden werden. Diese ist als instabile Stapelfehlerenergie yysg ~ 168 mJ/m? (,,unstable
stacking fault energy“) bekannt. Eine weitere Verschiebung in (112)-Richtung erzeugt
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2.3 Zwillinge in kubischfldchenzentrierten Metallen

eine hochenergetische Fehlstapelung ... ABCABC|CABCAB... (= 1]/m?), die bei der Fest-
legung der Versetzungsaufspaltung in Abschnitt 2.3.3 von Relevanz ist. Um den kleinsten,
moglichen Zwilling des Systems {111} (112) zu erhalten, kann ausgehend vom intrinsi-
schen Stapelfehler eine Verschiebung der Kristallhélfte oberhalb des intrinsischen Sta-
pelfehlers erfolgen (vgl. in Abb. 4). Die entsprechende Konfiguration ent-
spricht einem extrinsischen Stapelfehler ... ABCABCBABCAB. .. mit einer Energie ygsp ~
21mJ/m?2. Zum Erreichen dieser Atomkonfiguration ist wiederum eine Energiebarrie-
re zu iliberwinden, die in der Regel als Energie des instabilen Zwillingskeims yyrr =
179 mJ/m? (,unstable twin fault energy“) bezeichnet wird. Eine weitere Energiebarrie-
re, die fiir die Beschreibung der Wechselwirkung von Versetzungen mit Zwillingsgrenzen
von Bedeutung ist, erhilt man durch eine Verschiebung entlang der (112)-Richtung an
einer bereits vorhandenen Zwillingsgrenze (vgl. blaue Kurve in Abb. 4). Bei einer Ver-
schiebung von é(l 12) wird der Zwilling um eine {111}-Netzebene vergroRert oder ver-
kleinert. Um dies zu erreichen, muss eine Energiebarriere von yyr ~168 mJ/m? iiber-

wunden werden.

Tabelle 2 fasst die verschiedenen Energien zusammen und ergdnzt die Analyse durch
entsprechende Ergebnisse fiir Kupfer und Aluminium aus verschiedenen Arbeiten [11,
40, 53-55]. Aluminium ist als weiteres Modellsystem neben Kupfer bei der folgenden
Diskussion als Vergleich interessant, da es nicht nur eine deutlich hohere Stapelfehler-
energie als Kupfer sondern auch interessante Unterschiede hinsichtlich der Energieb-
arrieren zum Erreichen der metastabilen Atomkonfigurationen aufweist. Die Ergebnisse
zeigen, dass der Grolteil der verwendeten Potentiale die experimentell gefundenen Sta-
pelfehlerenergien nicht reproduzieren kann. Dennoch lassen sich die qualitativen Un-

terschiede in den Energieflaichen der Metalle herausarbeiten.

Die Stapelfehlerenergie yisp von Aluminium ist deutlich grofer als die von Kupfer.
Die Energie einer kohdrenten Zwillingsgrenze ist im Vergleich zu beliebigen Groflwin-
kelkorngrenzen (= 500 mJ/m? [56]) klein und direkt mit der intrinsischen Stapelfehler-
energie verbunden: ytf = %YISF- Dies erklart sowohl das vergleichsweise hdufige Auftre-
ten von Wachstums- und Rekristallisationszwillingen in Kupfer- und Kupferlegierungen,
die eine mittlere bis niedrige Stapelfehlerenergie im Bereich von 5m]J/m? bis 55 mJ/m?
aufweisen [57], als auch deren thermische Stabilitdt im Gegensatz zu beliebigen anderen
Grolwinkelkorngrenzen. Eine einfache Erklarung fiir den Zusammenhang yrr = %)qsp
gibt die Stapelfolge in der Ndhe der Flichendefekte. Wahrend im kubischflichenzentrier-
ten Idealkristall eine {111}-Ebene jeweils von zwei {111}-Ebenen der anderen beiden
Stapelmoglichkeiten umgeben ist (... ABCABCABCABC...), kommt es bei der Bildung
von Stapelfehlern und Zwillingsgrenzen zur Ausbildung einer hexagonalen Umgebung
(... ABABABAB...). Es finden sich insgesamt zwei {11 1}-Ebenen ... ABCABC|BCABCA...
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2 Zwillinge

beim intrinsischen Stapelfehler und eine {111}-Ebene ... ABCABCBACBAC. .. bei der
kohédrenten Zwillingsgrenze mit hexagonaler Umgebung [58]. Der Energiebeitrag der
lokal hexagonalen Struktur beim intrinsischen Stapelfehler ist somit durch die Domi-
nanz der Ndchste-Nachbar-Wechselwirkung ungefahr doppelt so grof§ wie bei der ko-
hirenten Zwillingsgrenze. Dies kann auch anhand der potentiellen Energie der Atome
in der Ndhe der Flachendefekte in Abbildung 4 nachvollzogen werden. Die Exzessener-
gie eines extrinsischen Stapelfehlers entspricht in guter Naherung der Energie von zwei
Zwillingsgrenzen: ygsp = 2yTr. Im Gegensatz zum intrinsischen Stapelfehler ldsst sich
die Spiegelsymmetrie zur Matrix fiir alle beteiligten Ebenen ausmachen — man spricht
auch vom kleinsten, moglichen Zwillingskeim. Fiir die Nukleation eines solchen Keims
unter Wirkung einer Spannungsiiberh6hung muss die Energiebarriere yytr tiberwun-
den werden [41]. GleichermaRen ist der Widerstand eines Werkstoffs gegen die Nukleati-
on von Partialversetzungen bei Spannungsiiberh6hung auf Gleitebenen oder innerhalb
einer Zwillingsgrenze in der Gr6Renordnung von yysg bzw. yyr [11, 42, 59]. Neben der
Energie einer Zwillingsgrenze, die im wesentlichen durch die intrinsische Stapelfehler-
energie eines Werkstoffs bestimmt wird, ist die Tendenz zur Zwillingsbildung durch das
Verhiltnis aus yysr und yyrr charakterisiert. Es gibt in Kupfer nur einen geringen ener-
getischen Unterschied zwischen der Nukleation von Partialversetzungen auf der Gleit-
ebene oder eines Zwillingskeims (yysr = yutr), wahrend in Aluminium die Nukleation
des Zwillingskeims energetisch ungiinstiger ist als die Nukleation von Partialversetzun-
gen (yusr < Yutr). Im Gegensatz dazu ist yyr, also die Barriere zur Nukleation von Par-
tialversetzungen an einer bereits vorhandenen Zwillingsgrenze, in Aluminium deutlich
kleiner als yysr, wihrend in Kupfer beide Gré8en nahezu identisch sind. Dies ist fiir die
Prozesse bei der Interaktion von Versetzungen mit der Zwillingsgrenze, wie sie in Ab-

schnitt 2.3.7 diskutiert werden, von entscheidender Bedeutung.
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2.3 Zwillinge in kubischfldchenzentrierten Metallen

Tabelle 2: Zusammenfassung von Ergebnissen und Literaturvergleich zu den Energiever-
hiltnissen in Kupfer und Aluminium. Die Einheit der Energien ist mJ/m? und
die angegebenen Werte sind auf ganze Zahlen gerundet.

Material Potential YISE  YESF YUSF YUTF 7YTF YUT
Cu Cleri/Rosatto 21 21 168 179 11 168
Cu [40] Cleri/Rosatto 21 - 154 163 - -
Cu [40] Schiotz/Jacobson 34 - 173 190 - -
Cu [58] Mishin/Farkas 45 - 162 - 22 139
Cu [58] Mendelev 38 - 266 - 19 245
Cu [58] Ackland 36 - 313 - 20 293
Cu [58] Foiles 15 - 152 - 7 145
Cu [53] Hiakkinnen/Manninen 78 79 — — 39 -
Cu [54] Oh/Johnson 27 - 158 - - -
Cu [54] Voter/Chen 37 - 175 — - -
Cu [55] Foiles 39 - 133 - - -
Cu [11] Mishin/Farkas 30 - 185 - 14 170
Al [58] Mishin/Farkas 150 - 168 — 77 68
Al [58] Ercolessi/Adams 106 - 128 - 58 54
Al  [40] Mishin/Farkas 146 - 152 200 - -
Al [40] Ercolessi/Adams 95 - 124 150 - -
Al [54] Oh/Johnson 6 - 71 - - -
Al [54] Voter/Chen 81 - 96 - - -
Al [11] Mishin/Farkas 146 - 168 - 75 70
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2 Zwillinge
2.3.2 Mechanische Zwillingsbildung in Kupfereinkristallen

Die mechanische Zwillingsbildung in kubischflichenzentrierten Metallen ist im Wesent-
lichen abhéngig von der Temperatur, der Stapelfehlerenergie und der Kristallorientie-
rung [27]. Bei reinem Kupfer wird bei Raumtemperatur und bei moderater Verformungs-
und Umformgeschwindigkeit keine mechanische Zwillingsbildung beobachtet. Erst eine
Absenkung der Temperatur auf Temperaturen deutlich unter Raumtemperatur, z. B. 77 K
durch Stickstoffkiihlung, fiihrt unter bestimmten Umstdnden zu einer Verzwillingung.
In Abbildung 5(a) sind Spannungs-Dehnungs-Kurven von Einkristallen gezeigt, die wih-
rend der Verformung bei 4,2 Kund 77 K eine Zwillingsbildung zeigen [34]. Es ist zu erken-
nen, dass das Spannungsniveau gegeniiber einem bei 295 K verformten Einkristall deut-
lich angehoben ist. Das ist im Wesentlichen auf eine Unterdriickung des fiir die dyna-
mische Erholung entscheidenden thermisch aktivierten Quergleitens von Schraubenver-
setzungen zuriickzufiihren. Die Spannungen, die notig sind den Einkristall zu verformen,
kénnen dadurch soweit vergrof3ert werden, dass die Zwillingsspannung erreicht und die

mechanische Zwillingsbildung initiiert wird.

Abbildung 5(b) zeigt die Orientierungsabhédngigkeit der Zwillingsbildung bei 77 K. Da-
zu sind die Ausgangszugachsen von Einkristallen gezeigt, die bei 77K verformt wur-
den [10, 34, 36]. Die geschlossenen Symbole zeigen an, dass sich diese Einkristalle unter
Zwillingsbildung verformt haben — die offenen, dass keine Verzwillingung stattgefunden
hat. Die mechanische Zwillingsbildung beschrénkt sich dabei auf einen Orientierungs-
bereich um (111)-Richtungen parallel zur Zugachse. Bei Zugverformung entlang von
(100)-Richtungen erfolgt keine Zwillingsbildung. Wenn die Belastungsrichtung umge-
kehrt wird, kehrt sich auch diese Orientierungsabhéngigkeit um. Unter Druckbelastung
kommt es zu einer Zwillingsbildung nahe (100)-Richtungen parallel zur Belastungsrich-
tung. Es zeigt sich auch, dass ein gewisser Ubergangsbereich beobachtet wird, in dem
teilweise keine Zwillingsbildung nach dem Bruch beobachtet werden kann. Dies liegt
zum einen daran, dass in Abbildung 5(b) ausschlieBlich die Ausgangszugachsen der Ein-
kristalle gezeigt sind. Bis die Zwillingsbildung auftritt, erfolgt im Allgemeinen also eine
deutliche Anderung der Zugachsen hin zur Symmetralen. Zum anderen tritt die Zwil-
lingsbildung in diesem Ubergangsbereich hiufig erst nach der Einschniirung des Kris-

talls auf, was die Detektion mit rontgenografischen Mitteln erschwert.

Da die im Vergleich zum Versetzungsgleiten strenge Orientierungsabhingigkeit der
mechanischen Zwillingsbildung entscheidend ist bei der Auswahl eines geeigneten Um-
formverfahrens zur méglichst effektiven Verzwillingung des Gefiiges, werden im Folgen-
den detailliert die Grundlagen dieser Orientierungsabhéngigkeit anhand ausgewéhlter

Elementarmechanismen erldutert. Im Vergleich zu anderen Arbeiten, die sich mit un-
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150 4 T. E Mitchell & P. R Thornton (1963) [34]
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O JDiehl (1956)[6,7], O T.H.Blewitt u.a. (1957)[10],

A T.E Mitchell & P. R Thornton (1963) [34], ¥ H. Mughrabi (1970) [35],
<& D.Weiner (1972)[36], < S Miurau. a. (1977) [60]

geschl.: Zwillingsbildung, offen: keine Zwillingsbildung

(b)
Abbildung 5: Einkristallplastizitédt: a) Zugversuche von Kupfereinkristallen bei verschie-

denen Temperaturen und b) Zugachsen von Kupfereinkristallen bei 77 K
und 295 K. Daten zusammengefasst aus den Quellen [6, 7, 10, 34-36, 60].
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terschiedlichen Teilaspekten der nachfolgenden Diskussion befasst haben [16, 32, 61],
wird dabei nicht ausschlief§lich eine Untersuchung der Orientierungsabhingigkeit an-
hand von Schmidfaktoren erfolgen. Vielmehr werden alle drei Elementarprozesse durch
die auf die Versetzungslinien der beteiligten Versetzungen wirkenden Kréfte in ihrer vek-
toriellen Form beschrieben. Das ist zundchst komplizierter, birgt aber die Moglichkeit
die hergeleiteten Formeln auf beliebige Spannungszustdnde, wie sie zum Beispiel bei
technischen Umformverfahren auftreten, zu erweitern. Des Weiteren ist die detaillierte
Beschreibung des Polquellenmechanismus nach Venables [13] in Abschnitt 2.3.6 alleine
anhand des Schmidfaktors nur schwierig umzusetzen, da die konkrete Abfolge der Ver-

setzungsaufspaltung fiir die moglichen Polquellen bertiicksichtigt werden muss.

2.3.3 Festlegungen zur Geometrie von Versetzungen

Da in den nachfolgenden Abschnitten detailliert auf die versetzungsbasierten Entste-
hungsprozesse von Zwillingen und die Reaktionen von Versetzungen mit Zwillingsgren-
zen eingegangen wird, miissen zundchst die grundlegenden Definitionen im Zusam-
menhang mit Versetzungen dargestellt werden, die in dieser Arbeit Anwendung finden.
Fiir die Arbeit gelten folgende Konventionen zur Definition von Burgersvektoren: (i) Der
Burgersumlauf erfolgt rechtshindig zum Richtungsvektor der Versetzung und (ii) der
Burgersvektor ist im ungestorten Gitter definiert und ergdnzt den Burgersumlauf vom
Ende zum Anfang. Kristallographische Ebenen und Richtungen werden auf verschiede-
ne, komplementdre Weisen dargestellt. Fiir den Thompson-Tetraeder gilt die in Abbil-
dung 6 gezeigte Festlegung [62]. Aus dieser Festlegung heraus, erfolgt die Aufspaltung
einer Versetzung in kubischflichenzentrierten Metallen zu einem intrinsischen Stapel-

fehler begrenzt von zwei Partialversetzungen, wie z. B. mit:
AC=A6+6C

! [011] = ! (121] i1 [112] (11)
2 6 6

Eine reguldre Stufenversetzung in kubischflachenzentrierten Metallen besteht aus
zwei eingeschobenen {101}-Ebenen. Durch die Dissoziation wird die normale Stapelung
eines kubischflichenzentrierten Metalls auf den (111)-Ebenen in Form eines intrinsi-
schen Stapelfehlers gestort. Die Verdanderung der Stapelfolge ist in Abbildung 7 schema-
tisch dargestellt. Der Stapelfehler ist durch zwei Partialversetzungen begrenzt, die jeweils
lediglich aus einer einzelnen eingeschobenen {101}-Ebene bestehen. Das Gleichgewicht
aus den sich abstoBenden Partialversetzungen und der Tendenz, einen moglichst kleinen
Stapelfehler auszubilden, bestimmt die Gleichgewichtsaufspaltungsweite der Versetzung
Ry.
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Abbildung 6: Festlegungen zum Thompson-Tetraeder: a) Orientierung des Tetraeders in-
nerhalb der Elementarzelle des Kupferstrukturtyps und b) Abwicklung des
Thompson-Tetraeders [62].
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Um Reaktionen solcher aufgespaltener Versetzungen richtig nachvollziehen zu kon-
nen, ist es wichtig festzustellen, wie die Partialversetzungen in Bezug auf die Verset-
zungslinie der nicht dissoziierten Versetzung liegen. Als Beispiele sind in Abbildung 8
die Konfigurationen fiir positive Stufen- und rechtshindige Schraubenversetzung gege-
ben. Vom Inneren des Thompson-Tetraeders aus in Richtung der Versetzungslinie be-
trachtet, liegt die Lateinisch-Griechisch bezeichnete (Ad) Partialversetzung links und die
Griechisch-Lateinisch bezeichnete (6C) rechts [63]. Dabei steht der Betrachter auf der
entsprechenden Gleitebene. Eine Missachtung dieser Regel fiihrt zu einer energetisch
ungiinstigen Konfiguration ... ABCABC|CABCAB... (vgl. Abschnitt 2.3.1), die in der Folge
durch die Nukleation von zwei Paaren antiparalleler Partialversetzungen in einen extrin-
sischen Stapelfehler tiberfiihrt wird [64]. Die entsprechende Reaktion ist in Abbildung 7
schematisch dargestellt.

Eine Linienkraft f = F/L, die auf eine Versetzung mit einer Linienrichtung ¢ und einem

Burgersvektor b in einem Spannungsfeld o wirkt, ergibt sich zu [65, 66]:

f=lo)xg (12)

Die Richtung dieser Linienkraft legt bei einer Aufspaltung die fithrende und die nach-
folgende Partialversetzung fest. Die entsprechenden Krifte sind fiir eine einfache Scher-

spannung in Abbildung 8 ergédnzt.

2.3.4 Orientierungsabhingigkeit der Dissoziation einer Versetzung

Um die in Abschnitt 2.3.2 beschriebene Orientierungsabhingigkeit der mechanischen
Zwillingsbildung verstehen zu konnen, miissen die grundlegenden Mechanismen dis-
kutiert werden, die zur Entstehung von Zwillingen unter mechanischer Belastung fiih-
ren. Dabei haben die Modelle zu defektunterstiitzter Keimbildung und Keimwachstum
die grofite Bedeutung [28]. Den meisten gemeinsam ist das Vorhandensein eines fla-
chigen Defekts begrenzt durch Partialversetzungen des Matrixkristalls [16, 28, 67]. Die-
se Partialversetzungen dienen dann héufig als Zwillingsversetzungen. Durch die dulere
Last konnen sich die ebenen Flichendefekte durch die Bewegung der Partialversetzung
schnell innerhalb ihrer Ebene — zumeist die Aufbauebene K; des Zwillings — ausbreiten.
Das Wachstum des Zwillingskeims erfolgt entweder durch die Koagulation verschiedener
unabhédngiger Flachendefekte oder durch die sukzessive Expansion solcher Flichende-
fekte senkrecht zur Aufbauebene des Zwillings. Fiir eine beliebige Kristallstruktur heil3t
das, dass eine regulére, gleitfihige Versetzung in eine passende Partialversetzung auf der
Aufbauebene des Zwillings umgewandelt werden muss. Das ist hdufig mit Quergleiten
verbunden, da Gleitebene und Aufbauebene nicht gleich sein miissen. In der Regel bleibt

eine Partialversetzung zurtick, die unbeweglich ist.
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Abbildung 7: Verinderung der Stapelfolge der Ebenen ABC = (111) eines kubischfla-
chenzentrierten Metalls bei der Aufspaltung einer Versetzung mit AC =
Ad + 6C. Die hochenergetische Fehlstapelung bei Vertauschung der Parti-
alversetzungen kann durch Nukleation zweier Paare antiparalleler Verset-

zungen in einen extrinsischen Stapelfehler tiberfiihrt werden [64].
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ABC = (111) ABC = (111)

ac=2po111 D ac=2ro111 D

folgende
Partialv. 5C

fuhrende fuhrende f
Partialv. Ad C / Partialv. AS C /
(@) (b)

Abbildung 8: Versetzungsaufspaltung mit AC = A§+6C auf ABC = (111): a) positive Stu-
fenversetzung und b) rechtshéndige Schraubenversetzung. f zeigt die Rich-
tung der Peach-Kohler-Kraft infolge der Schubspannung 7 an.

Aufgrund der speziellen Tatsache, dass die Aufbauebene K; des Zwillingssystems
111}(112) gerade mit den Gleitebenen {111} von kubischflaichenzentrierten Metallen
zusammenfillt, ist kein Quergleiten erforderlich, um die Zwillingsversetzung zu erzeu-
gen. Zudem wird eine notwendige Zwillingsversetzung gerade bei der am hédufigsten be-
obachteten Aufspaltung vom Typ AC = A6 + 6 C erzeugt. Ein Zwilling in kubischfldchen-
zentrierten Metallen kann also im Prinzip durch die Dissoziation einer Versetzung auf
aufeinanderfolgenden Gleitebenen entstehen. Um nachvollziehen zu kdnnen, ob es un-
ter bestimmten Lastbedingungen tatsdchlich zu einer Vergroflerung eines intrinsischen
Stapelfehlers kommt, wird im Folgenden eine kurze Rechnung basierend auf der Argu-
mentation von Copley und Kear [61] und Geifller u. a. [32] gezeigt. Die Darstellung der
Ergebnisse erfolgt dabei nicht alleine mithilfe der Diskussion von Schmidfaktoren, son-
dern anhand der Kréfte, die auf die Versetzungslinien wirken. Dadurch ist es moglich die
notwendige Anordnung der Partialversetzung bei der Bildung des intrinsischen Stapel-
fehlers explizit in die Tensorformeln einzubauen. Diese Vorgehensweise bringt vor allem
fiir die Berechnung und die Diskussion der Orientierungsabhingigkeit des Polquellen-
mechanismus nach Venables [13] in Abschnitt 2.3.6 Vorteile. Die nachfolgenden Rech-
nungen sind unter Zuhilfenahme des Computeralgebrasystems Mathematica 8 entstan-

den.

Die Gleichgewichtsaufspaltungsweite wird durch ein Kréftegleichgewicht auf die Par-

tialversetzungen bestimmt. Die Linienkraft f™P aus der Wechselwirkung der beiden Par-
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tialversetzungen ist abstof$end und bewirkt eine VergroBerung des Stapelfehlers. Der int-
rinsische Stapelfehler hat dabei eine Energie yisg- R, wobei R die Ausdehnung des Stapel-
fehlers und somit den Abstand der Partialversetzungen darstellt. Die notwendige Linien-
kraft, die zu einer Vergro8erung des Stapelfehlers aufgebracht werden muss, ist demnach
f" = y1sp. Unter Last wirken auf beide Partialversetzungen Peach-Kohler-Krifte fFX in
Kbhﬁngigkeit des Burgersvektors b, der Versetzungslinie ¢ und des Spannungstens_ors a.
Die Aufspaltungsweite unter Last ergibt sich, wenn beide Partialversetzungen dieselbe
Geschwindigkeit erreichen.

Die Belastung erfolgt durch eine einachsige Zuglast o entlang einer kristallographi-

schen Achse [r; 1 r3]. Diese wird durch folgenden Spannungstensor dargestellt:

T'lz r+-rp nr-rs
9=\rrp 12 r2r3|0 (13)
ry+-rg ro-rs T§
Fiir eine Aufspaltung AC = Ad + 6C ergeben sich die Burgersvektoren b, = % [121] und
b, = % [112]. Die Versetzungen sind parallel zueinander. Die Versetzungslinien der Ver-

setzungen konnen durch einen innerhalb der Gleitebene ACD variablen Einheitsvektor

beschrieben werden:

&=

\/? $in(9), sin(d) cos(9) cos(9) B sin(9) (14)

NN AN N

Dabei beschreibt 9 den Charakter der vollstindigen Versetzung mit dem Burgersvek-
tor b= AC = % [011]. Fiir einen Charakter 9 = 0° ergibt sich die Aufspaltung der reinen
Schraubenversetzung aus Abbildung 8(b) und fiir 9 =90° die Aufspaltung einer reinen
Stufenversetzung aus Abbildung 8(a). Die Ausbreitung des Stapelfehlers innerhalb der
Gleitebene erfolgt senkrecht zur Versetzungslinie. Die Ausbreitungsrichtung wird durch

den Richtungsvektor ¥ beschrieben:

(15)

—\/gcos(f)) sin(9) _cos(ﬁ) sin(9) +cos(19)
3 T V2 V6 V2 V6

Eine Projektion der beschriebenen Krifte (f*P, f7 und f PKy auf die Richtung ¥ ent-
spricht der Gleitkomponente® der jeweiligen Linienkraft [65].

Die Wechselwirkungskraft zweier paralleler Versetzungen mit dem Abstand R in Ab-

SDie Quergleitkomponenten fiir den Fall einer Partialversetzung mit reinem Schraubencharakter werden
im Folgenden nicht weiter betrachtet.
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standsrichtung ist [68, 69]:

172 =g () ()75 (o) )

=——— (v—-2+2vcos29) (16)
48T R (1-v)

fw = a7)

Die vom Stapelfehler ausgehende Gleitkraftkomponente zum Zusammenziehen des

Stapelfehlers betragt:

B
I

—YISE (18)
_fl”.g (19)

it
i

Die Gleitkomponenten der Peach-Kohler-Krifte auf die Partialversetzungen sind:

((Ql'g)xi)-£=—i(r1—r2+ r3)(r+2r+r3) o (20)

6V/3

ey = -5y (21)

fPK'\P

=1 -

Letztere sind im Spezialfall von uniaxialem Zug direkt proportional zu den Schmidfakto-
ren S; der Partialversetzungen. Der Schmidfaktor S ergibt sich aus dem Quotienten der
projizierten Scherspannung 7 fiir das Gleitsystem und der dueren uniaxialen Last o.
Die projizierte Scherspannung ldsst sich durch die Projektion d - o - p berechnen, wobei d
und p die Scherrichtung und die Normale der Scherebene darstellen. Fiir Versetzungen
entsp_richt die Scherrichtung dem (normierten) Burgersvektor und die Scherebene der

Gleitebene. Es folgt fiir die Partialversetzungen:

TRSS \/6
Si=—L = (ri =1+ +2r+13) = — | fPR.p 22
1= 3\/§(T1 re+rs)(n+2r+rs)=— (L _) (22)
RSS
T 1 \/6
S :2—:— — -2 — + = — PK'\IJ 23
2=~ 3\/2(& ro—2r13)(r1 —ra+13) 7 (]_Cz _) (23)

Die Orientierungsabhédngigkeit der Schmidfaktoren im Standarddreieck ([001]-[101]-
[111]) und somit auch die Orientierungsabhédngigkeit der Gleitkomponenten der Peach-
Kohler-Kraft ist in den Abbildungen 9(a) & 9(b) gezeigt. Abbildung 10 zeigt als Ergdnzung

den Schmidfaktor der vollstindigen Versetzung mit dem Burgersvektor AC — innerhalb
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. 0,50

0,43

[111] | [111]

[001] [102] [101]  [001] [102] [101]
(@) (b)

Abbildung 9: Schmidfaktoren unter uniaxialer Zuglast entlang der dargestellten kristallo-
graphischen Richtungen der Partialversetzungen mit den Burgersvektoren:
a) A5 = ;[121]und b) 6C = £[112].

0,50

[111]

0,44

[001] [101]

Abbildung 10: Schmidfaktor des Gleitsystems mit maximalem Schmidfaktor AC =
2[011] auf ABC = (111) unter uniaxialer Zuglast entlang der dargestell-
ten kristallographischen Richtungen.

31
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des gewédhlten Standarddreiecks handelt es sich um das maximal belastete System mit:

TRSS 1
S=——=—(r1—1ro+r3)(ra+r3) (24)

(3

In der Summe wirken also auf die Partialversetzungen folgende Gleitkréfte:

fre=fP W+ fl W+l
Ga’ (v =2 +2v c0s29) PP 25)
= —F— (V- vV COS — e oa
487R(1-v) yisEF e o1

.\ — fIep, Y. PK
f¥= oW W Py

Ga™ (24 2vc0s20) 4 e+ —= S (26)
=—F (v— Vv cO0s —S0a
487R(1-v) YISET G 2
Ohne dulere Last (o = 0) ergibt sich fiir das Verschwinden von resultierenden Kréften auf

die Partialversetzungen eine Gleichgewichtsaufspaltungsweite Ry von:

Ga?

- 2 —v—2v cos29 27
0= Yemyey (1) & ¥~ 2V coszd) (27)

Die Gleitkrafte konnen wie folgt vereinfacht werden:

_ Rovise 1

zl.g_ R —’)/ISF+%810'Q (28)
B Royisp 1

Iy Y=y ==t —=S0a (29)

Unter Last wird ein dynamisches Gleichgewicht erreicht, wenn beide Partialversetzun-
gen dieselbe Geschwindigkeit erreichen. In einem eingegrenzten Parameterbereich (v <
c¢;/2 fiir Schraubenversetzungen, v < c,/3 fiir Stufenversetzungen) kann die Massentrag-
heit einer Versetzung m als konstant angenommen werden. Die Bewegungsgleichung
einer geraden Versetzungslinie kann damit bei konstantem Widerstandskoeffizienten B

gelost werden mit [70]:

ov
mE-FBU—;fl‘
_Xifi _Bt
v(t)—T(l—e m) (30)

Die Versetzung erreicht nach kurzer Zeit eine stationdre Geschwindigkeit von:

i fi
B

Ustat =
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2.3 Zwillinge in kubischfldchenzentrierten Metallen

Unter der stark vereinfachenden Annahme, dass die stationidre Geschwindigkeit der Ver-
setzung direkt proportional zur Gleitkraft ist, ergibt sich unter Last folgende Aufspal-

tungsweite R':
YisE
_Gi-S)oa
YISF >v6

wobei sich der von den Partialversetzungen begrenzte Stapelfehler mit einer Geschwin-

R' =Ry (31)

. . , .
digkeit v, von:

, ao
Voo = —— (S1+ S9) (32)
stat 2\/63 1 2

bewegt.

Die Aufspaltungsweite unter Last ist demnach von der Orientierung abhéngig. Die Ori-
entierungsabhéngigkeit wird durch die Differenz der Schmidfaktoren der Partialverset-
zungen S; — Sy beschrieben. Die Abhdngigkeiten von S; — S, und (S; + S2)/2 von der Ori-
entierung der aufgebrachten Zuglast sind in Abbildung 11 gezeigt. S; — S, ist im Bereich
[113]-[102]-[101]-[111] des Standarddreiecks positivund im Bereich [113]-[001]-[102]
negativ. Im ersten Bereich vergroert sich der Stapelfehler unter Zuglast, wohingegen
er im zweiten Bereich verkleinert wird. Wenn man von einer sukzessiven Dissoziation
von Versetzungen auf benachbarten Gleitebenen zum Aufbau eines Zwillings unter Last
ausgeht, dann konnen mechanische Zwillinge unter Zuglast nur im Bereich zwischen
[113]-[102]-[011]-[111] entstehen. Fiir einachsige Drucklast erfolgt die lastabhédngige
Dissoziation genau umgekehrt. Dies entspricht formal den Ergebnissen der Einkristall-
zugversuche. Im Vergleich zu der Arbeitl von Copley und Kear [61] wird von einem erneu-
ten Einsetzen der Gleitkraftkomponenten in eine empirisch gefundene Abhéngigkeit von
Geschwindigkeit der Versetzung und Schubspannung abgesehen. Diese Abhéngigkeit ist
bereits analytisch in Form der Vereinfachung der Bewegungsgleichung in Gleichung 30

in den Berechnungen verarbeitet.

Wenn der angegebene Bereich der Geschwindigkeit der Versetzungsbewegung iiber-
schritten wird, wird die Analyse der auftretenden Effekte deutlich schwieriger. Aufgrund
der Bewegung der Versetzung durch ihr eigenes Verzerrungsfeld wird der Zusammen-
hang von Geschwindigkeit und projizierter Scherspannung stark nichtlinear [71]. Zudem
wird das Spannungsfeld der Versetzungen und somit auch der Wechselwirkungsterm
zwischen zwei parallelen Versetzungen geschwindigkeitsabhédngig [71]. Beide Abhédngig-
keiten sind wiederum mit dem Charakter der Versetzung verkniipft [71]. Unter einfacher
Scherspannung wird bei hohen Geschwindigkeiten fiir Stufenversetzungen beim Errei-

chen der Grenzgeschwindigkeit eine Kontraktion zur vollstdndigen Versetzung und fiir
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Abbildung 11: Darstellung der Orientierungsabhingigkeiten von: a) @ und b) §; - S».

eine Schraubenversetzung eine vollstindige Dissoziation gefunden [70, 71]. Eine nume-
rische Analyse mittels Molekulardynamiksimulationen konnte hier weiteren Aufschluss
tiber das mogliche Verhalten aufgespaltener Versetzungen in kubischflichenzentrier-
ten Metallen und vor allem deren Orientierungsabhédngigkeit bei hohen Bewegungsge-
schwindigkeiten unter einachsiger Last geben.

Obwohl die vorangegangene Diskussion eine gute Reproduktion der experimentell
gefundenen Orientierungsabhéngigkeit der Zwillingsbildung gezeigt hat, bleibt die Fra-
ge offen, warum auf jeder {11 1}-Ebene konsekutiv eine Dissoziation von Versetzungen
stattfinden soll, um eine Zwillingslamelle zu bilden. Ein solcher Zwilling muss eine ver-
gleichbar grolle Anzahl an Flichendefekten enthalten. Es werden allerdings auch Ver-
formungszwillinge ohne ausgedehnte Stapelfehler gefunden [72]. Der im néchsten Ab-
schnitt diskutierte Polmechanismus reduziert die Bildung eines Verformungszwillings
auf die spiralformige Bewegung einer einzelnen Partialversetzung. Dieser Mechanismus

erfordert demzufolge keine konsekutive Abgleitung.
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2.3.5 Einfacher Polmechanismus

Der Ausgangspunkt der folgenden Diskussion ist eine Waldversetzung mit dem Burgers-
vektor AD = %[101]. Die Versetzungslinie dieser Waldversetzung liegt zunédchst senk-
recht zur Primirgleitebene ABC = (111). Eine solche Versetzung hat einen Stufenanteil
mit einem Burgersvektor von A0 = %[1 21] und einen Schraubenanteil mit 6D = %[ITI].
Dies entspricht gerade dem Netzebenenabstand der Primirgleitebenen ABC = (111).
Fiir eine gleitfihige Versetzung innerhalb dieser Ebenen ABC = (111) bedeutet das, dass
die Gleitebene aufgrund des Schraubenanteils um die Waldversetzung spiralverférmig
verzerrt ist. Bei der Ausbildung eines Versetzungspols, bei dem sich eine innerhalb von
ABC = (111) gleitfihige Versetzung um die Waldversetzung dreht, besteht somit die
Moglichkeit, dass die Versetzung die Gleitebene sukzessive nach jeder Umdrehung senk-
recht zu ihrer Gleitrichtung wechselt.

Allerdings ist eine Waldversetzung mit ¢ = % [111] und b = AD = 3[101] keine regu-
lare Versetzung in kubischflichenzentrierten Metallen, da die hypothetische Gleitebene
eine (101)-Ebene ist - ihre Entstehung ist somit unklar und eine passende Versetzungs-
reaktion miisste gefunden werden. Die Versetzungslinie einer gleitfdhigen, reguldren Ver-
setzung, die z.B. bereits vorhanden sein bzw. durch die Aktivierung des sekundédren
Gleitsystems entstehen kann, ist um mindestens 19,47° gegeniiber der Ebenennormale
von ABC = (111) geneigt. Der Schraubenanteil liegt somit nicht parallel zur Ebenennor-
male von ABC = (111). Das Vorhandensein solcher Versetzungen ist zwar wahrschein-
lich, allerdings ist die spiralférmige Verzerrung der ABC = (111)-Ebenen aufgrund der
Verkippung nicht mehr einfach einsehbar. Abbildung 12 zeigt deshalb die Auswirkun-
gen des Verzerrungsfeldes® einer solchen gleitfihigen Versetzung mit ¢ = % [211] und
b=AD= %[1 01]. Die spiralférmige Verzerrung der Gleitebene bleibt trotz der Kippung
erhalten.

In Abbildung 13 ist dargestellt, was passiert, wenn eine innerhalb von ABC = (111)
gleitfahige Partialversetzung mit dem Burgersvektor A0 = %[1 21] auf eine solche Wald-
versetzung trifft — es entsteht ein Versetzungspol N. Die beiden Teilsegmente der Partial-
versetzungen drehen sich dabei unter Wirkung der dul3eren Last jeweils mit unterschied-
lichem Drehsinn um den entstandenen Versetzungsknoten (vgl. Abbildung 13(b)). Durch
die spiralférmige Verzerrung der Gleitebene kénnen sie bei jeder Umdrehung in eine
benachbarte (111)-Ebene wechseln. So vergroRert sich die Zwillingslamelle mit jeder
Umdrehung um zwei Atomlagen (vgl. Abbildung 13(c)). Auch hier konnen grundlegende

Uberlegungen zu den Krifteverhiltnissen wihrend der Umdrehung angestellt werden.

67ur Darstellung der geometrischen Gegebenheiten um die Versetzung, werden analytische Verzerrungs-
felder von Stufen- und Schraubenversetzungen aus [73] & [63] verwendet. Diese sind in Anhang B be-
schrieben.
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Versetzungslinie

BD

AD =3[101]

3D =%[211]

A
1

$AC =3[011]

Abbildung 12: Atomanordnung eines kubischflachenzentrierten Metalls unter Einwir-
kung des Verzerrungsfeldes einer Waldversetzung. Diese hat einen Bur-
gersvektor AD = 1[101] und ist innerhalb der Ebene ACD = (111) gleit-
fahig. Die Blickrichtungen sind [011] 0.1., [211] o.r.und [111] u.l.
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Dazu soll angenommen werden, dass die Versetzung mit dem Burgersvektor A = (—13 [121]

in einiger Entfernung vom Pol gerade verlduft und eine Versetzungslinie ¢:

f:

\/? sin(9), sin(9) cos(9) cos(9) sin(9) (33)

o vz vz

besitzt. Die Bewegungsrichtung W ist stets innerhalb der Ebene ABC = (111) senkrecht

zu dieser Versetzungslinie:

(34)

—\/?cos(f)) sin(d) cos(®) sin(d) +cos(19)
V2 V6 V2 V6

Im Vergleich zu Abschnitt 2.3.4 beschreibt 9 nicht nur den Charakter der Partialverset-
zung, sondern ist gleichzeitig die Winkelkoordinate bei der Umdrehung um den Verset-
zungspol N. Das Ergebnis fiir die projizierte Gleitkraft in Bewegungsrichtung bei uniaxia-

ler Zuglast ist dasselbe wie in Gleichung 22.

Die Orientierungsabhéngigkeit der Gleitkraft dieser Partialversetzung unter einach-
siger Zuglast ist in Abbildung 13(d) dargestellt. Unter Zuglast wird der Mechanis-
mus im Wesentlichen im Orientierungsbereich von (111)- und (101)-Richtungen par-
allel zur Zugachse aktiviert. Unter Druckbelastung kann eine Partialversetzung mit
einem Burgersvektor 6C fiir die Aktivierung des Mechanismus im Bereich um [001]-
Druckrichtungen sorgen. Es wird wie im Falle der einfachen Dissoziation die Orientie-
rungsabhéngigkeit der Zwillingsbildung durch die projizierte Gleitkraft auf die Partial-
versetzung abgebildet. Auch dieser Mechanismus ist prinzipiell in der Lage die experi-

mentell beobachtete Orientierungsabhingigkeit der Zwillingsbildung zu beschreiben.

Die Problematik beim Auftreten der gezeigten Abfolge besteht in der Frage, wie die
isolierten Partialversetzungen mit AS unter Zug- oder 6 C unter Drucklast entstehen kon-
nen. Venables [13] hat die Moglichkeit untersucht, ob dies aufgrund einer Verankerung
einer gleitfahigen Versetzung an zwei Punkten innerhalb der Gleitebene passieren kann.
Dabei entsteht eine Konfiguration, die einer Frank-Read-Quelle dhnelt. Die sich ausbau-
chende Versetzung ist dabei allerdings dissoziiert. Wenn die fiihrende Partialversetzung
die kritische Kriimmung bei geringeren Spannungen erreicht als die nachfolgende Par-
tialversetzung, kann sich die fithrende von der nachfolgenden 16sen. Venables schloss
diese Moglichkeit einer Zwillingsquelle aufgrund der hohen benétigen Spannungen zur
Operation einer solchen Quelle aus. Eine weitere Moglichkeit eine Immobilisierung der
zuriickliegenden Partialversetzung zu erreichen, ist eine Versetzungsreaktion zu einer
sesshaften Versetzung. Diese Reaktion fiihrt auf den in Abschnitt 2.3.6 diskutierten Pol-

quellenmechanismus.
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AB =2[112]

BD =2[211]
AS =3[121]

3D [010]’
=1[111]

AB +BD

=3[101]

(@ (b)

[111]

[001] [102] [101]

(© (d)

Abbildung 13: Einfacher Polmechanismus [27]: a) Partialversetzung mit Ad, die mit einer
eingeschniirten Waldversetzung mit AD wechselwirkt, b) Andeutung der
spiralformigen Rotation der Partialversetzung um den Pol und c) Vergro-
Berung der Zwillingslamelle senkrecht zur Aufbauebene. d) Schmidfaktor
und in Bewegungsrichtung projizierte Gleitkraft der Partialversetzung mit

A6 = £[121].
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Ein weiteres Problem des Polmechanismus ist die Frage, wie das Passieren der Partial-
versetzungen auf benachbarten Gleitebenen bei der ersten Umdrehung stattfindet [28].
Dieses Szenario ldsst sich umgehen, wenn man annimmt, dass zwei (oder mehr) Par-
tialversetzungen auf angrenzenden Gleitebenen mit der Waldversetzung wechselwir-
ken [27]. Dann annihilieren die Versetzungssegmente, die innerhalb der gebildeten Zwil-
lingslamelle liegen, da sie entgegengesetzte Linienvektoren besitzen. Ubrig bleiben le-
diglich die Zwillingsversetzungssegmente, die sich in umgekehrter Reihenfolge um den
Pol nach oben bzw. nach unten bewegen. Sie sind durch eine grof3ere Zahl von {111}-
Ebenen getrennt und die Passierspannung der Zwillingsversetzungen verringert sich, da
diese indirekt proportional zum Abstand der Versetzungen ist [68, 69]. Abbildung 14 zeigt
diesen Vorgang fiir zwei einlaufende Partialversetzungen.

Annihilation

Abbildung 14: Einfacher Polmechanismus mit dhnlicher Ausgangskonfiguration wie in
Abbildung 13, allerdings mit zwei Partialversetzungen auf benachbarten
Gleitebenen. Die Annihiliation von jeweils einem Arm der Partialverset-
zungen verhindert das direkte Passieren der sich um den Pol drehenden
Teilstiicke aus benachbarten Gleitebenen [27].
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2.3.6 Polquellenmechanismus

Der wohl bekannteste Zwillingsmechanismus fiir kubischflachenzentrierte Metalle ist
der Polquellenmechanismus nach Venables [13, 16], der das Problem der fiir den Polme-
chanismus notwendigen Versetzung Ad unter Zuglast und 6 C unter Drucklast zu klidren
scheint. Die Abfolge der Versetzungsreaktionen ist in Abbildung 15 gezeigt. Ausgangs-
punkt ist wiederum eine Waldversetzung mit einem Burgersvektor AD, die eine spiral-
formige Verzerrung der Gleitebene der Primérversetzungen bewirkt. Durch vielfaches
Schneiden der Waldversetzung mit einer priméren Versetzung mit AC hat sich eine aus-
gedehnte Stufe zwischen N; und N, in der Versetzungslinie entlang AC gebildet (vgl.
Abbildung 15(a)). Das Schneiden muss auf ein und derselben Ebene ABC = (111) er-
folgen und kann z. B. durch eine aktive Frank-Read-Quelle in der Ndhe der Waldverset-
zung hervorgerufen werden [13]. Das Segment zwischen N; und N; kann in eine sess-
hafte Frank-Partialversetzung und eine innerhalb von ABC = (1 1 1) gleitfidhige Shockley-
Partialversetzung aufspalten: AD = Ad + 6D (vgl. Abbildung 15(b)). Unter der Wirkung
der dulleren Last baucht sich die gleitfdhige Partialversetzung aus und rotiert um die
beiden begrenzenden Pole. Die spiralférmige Verzerrung der Gleitebene fiihrt dabei
wie beim Polmechanismus zu einer entgegengesetzten Bewegung senkrecht zur Gleit-
ebene. Das Passieren der Partialversetzungssegmente auf angrenzenden Gleitebenen
kann spontan durch die hohe Beschleunigung der Partialversetzung nach Uberschrei-
ten der kritischen Konfiguration erfolgen oder wie in Abbildung 14 durch die Annihilati-
on von antiparallelen Partialversetzungen innerhalb der entstandenen Zwillingslamel-
le. Dazu ist es notwendig, dass kurze Segmente der Polquelle auf einer angrenzenden
Gleitebene entstehen (vgl. Abbildung 15(c)). Wenn die Polquelle als Kinke vorliegt, han-
delt es sich bei der Entstehung dieser kurzen Segmente um einen einfachen (prisma-
tischen) Gleitvorgang. Wenn die Polquelle als Sprung vorliegt, muss Klettern stattfin-
den. In jedem Fall sorgt die Entstehung dieser Segmente fiir eine Verringerung der Li-
nienspannung der Polquelle. Die neuentstandenen Stufensegmente kdnnen wiederum
in eine Frank- und eine Shockley-Partialversetzung dissoziieren (vgl. Abbildung 15(d)).
Durch diesen Prozess kommt es genau wie in Abbildung 14 zu einer Auflosung der
dazwischenliegenden Partialversetzungen. Ein Partialversetzungssegment, das um N;
rotiert, und eines, das um den verdnderten Pol N, rotiert, 16schen sich dabei gegen-
seitig aus (vgl. Abbildung 15(e)). Das Passieren der auflenliegenden Partialversetzun-
gen wird durch die Abstandsvergroflerung vereinfacht. So kann ausgehend von dieser
(Partial-)Versetzungsquelle die Zwillingslamelle sukzessive in ihrer Dicke wachsen. Da-
bei nimmt die Wechselwirkung der Pole mit wachsender Dicke ab und im Grenzfall wer-

den zwei Konfigurationen erreicht, die dem einfachen Polmechanismus entsprechen.
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AB =3[112]

BD =3[211]

(a) (b)

neues Stufen-
segment

(©) (d)

Annihilation

(e)

Abbildung 15: Polquellenmechanismus nach Venables [13, 16]: a) ausgedehnte Stufe in
der Versetzungslinie begrenzt von zwei Versetzungspolen N; und Ny, b)
Aufspaltung der Stufe zu einer sesshaften Frank-Partialversetzung und
einer gleitfdhigen Shockley-Partialversetzung: DA = D6 + 6 A, ¢) Entste-
hung von Stufen auf angrenzenden Gleitebenen (nur um N, gezeigt), d)
erneute Aufspaltung und Rotation und e) Auflésung der dazwischenlie-
genden Partialversetzungen.
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Da die Orientierungsabhéngigkeit der Aktivierung einer Polquelle in verschiedenen
Arbeiten unterschiedlich bewertet wird [8, 13-17], wird dieses Problem anhand der in
den Abschnitten 2.3.4 und 2.3.5 angewendeten Berechnungen im folgenden Abschnitt
nachvollzogen. Als mégliche Waldversetzungen fiir den Polquellenmechanismus kom-
men Versetzungen mit den Burgersvektoren AD, BD, CD oder DA, DB, DC in Frage.
Die Versetzungslinie des Stufensegments kann prinzipiell entlang von AC oder CA lie-
gen. Unter einachsiger Zuglast konnen lediglich Polquellen mit Waldversetzungen mit
AD oder BD aktiviert werden. Die moglichen Aufspaltungen der Stufensegmente sind in

Abbildung 16(a) gezeigt. Die Beschreibung der Versetzungslinie ¢ erfolgt mit:

= —\/2005(19), _ V3sin(9) + cos() , cos(9) — v/3sin(9) 35)
- V6 V6
Der Stapelfehler breitet sich in Richtung ¥ aus:
- \/gsin(f)), sin(9) — v/3 cos(9) _ sin(d) + v/3 cos(9) 36)
G V6

Die entsprechenden projizierten Gleitkrifte in Ausbreitungsrichtung der Partialverset-
zungen mit A = £[121] und B§ = $[211] sind in den Abbildungen 16(b) & 16(c) ge-
zeigt. Fiir den Burgersvektor A6 wird im gesamten Standarddreieck eine Vergrolerung
des Stapelfehlers beobachtet, wobei das Maximum der projizierten Gleitkraft in der Ndhe
von [111]-[101] liegt. B6 hat lediglich im Bereich [113]-[001]-[102] eine positive, proji-
zierte Gleitkraft, die zudem deutlich kleiner ist als im Falle der Partialversetzung mit A§.
Eine Partialversetzung mit C6 hat im gesamten Standarddreieck eine negative projizierte
Gleitkraft, sodass es zu einer Kontraktion des Stapelfehlers kommt. Eine solche Polquel-
le kann nicht aktiviert werden. Unter einachsiger Zuglast entsteht die wahrscheinlichste

Polquelle demnach aus einer Waldversetzung AD mit der Aufspaltung: AD = Ad +D.

Unter einachsiger Drucklast haben lediglich Partialversetzungen mit einem Burgers-
vektor 6C = %[ITQ] oder 6B = %[2 11] eine positive, projizierte Gleitkraft. Die moglichen
Aufspaltungen der Waldversetzungen mit DC oder DB sind in Abbildung 17(a) gezeigt.
Die Berechnung der projizierten Gleitkrifte in den Abbildungen 17(b) & 17(c) erfolgt mit:

\/f V3sin(9) + cos(®) v3sin(9) — cos(9)
—cos(9),

£= N R

(37)

Die Projektionsrichtung ¥ ist dieselbe wie in Gleichung 36. Unter Drucklast entsteht
demnach die wahrscheinlichste Polquelle aus einer Waldversetzung mit DC und die Ak-
tivierung erfolgt im Bereich um [00 1]-Richtungen parallel zur Druckachse.
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N;
¥(9)
] A
B
C
AS =3[121] oD’ AS =3[121]
oder [111] oder
BS = £[211] N, BS =£[211]
(a)
. 0,20 £ [111]
= ao

[001] [101] [001] [101]
(b) (c)

Abbildung 16: a) Moglichkeiten zur Bildung einer Polquelle unter einachsiger Zuglast
mithilfe einer priméren Versetzung entlang von AC = %[01 1] oder CA =

%[OTT] und einer Waldversetzung vom Typ AD = %[101] oder BD =
%[OT 1]. Projizierte Gleitkraft in Ausbreitungsrichtung der Partialverset-
zung mit: b) A5 = $[121] und ¢) B6 = ;[211].
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8C=2[112] D" 8C=2[112]
oder [111] oder
88 =1[211] N; 88 =1[211]

(@)

[001] [101]  [001] [101]
(b) ©

Abbildung 17: a) Moglichkeiten zur Bildung einer Polquelle unter einachsiger Zuglast
mithilfe einer priméren Versetzung entlang von CA = %[OTT] oder AC =
%[011] und einer Waldversetzung vom Typ DC = %[TIO] oder DB =
%[OIT]. Projizierte Gleitkraft in Ausbreitungsrichtung der Partialverset-
zung mit: b) 6C = $[112] und ¢) B6 = 1[211].
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Auch der Polquellenmechanismus ist demzufolge in der Lage, die Orientierungsab-
hingigkeit der mechanischen Zwillingsbildung in kubischflichenzentrierten Metallen
richtig zu beschreiben. Welcher Mechanismus am Ende fiir die Bildung von Zwillingen
bei mechanischer Last sorgt, hingt vermutlich stark von den Randbedingungen der Ver-
formung ab. Fiir den Polquellenmechanismus ist eine gewisse Versetzungsaktivitdt auf
dem sekundédren Gleitsystem erforderlich, um eine gentigend grof3e Zahl an Waldver-
setzungen zur Verfiigung zu stellen. Eine Aktivierung einer Polquelle bei geringen Deh-
nungen ist daher unwahrscheinlich oder nur in bestimmten Orientierungen moglich,
die nahe der Symmetrale liegen und ein Doppelgleiten zulassen. Eine geringe Stapel-
fehlerenergie sorgt dafiir, dass die Waldversetzungen eine grof3e Dissoziationsweite be-
sitzen, was die notwendige Einschiirung der Versetzung vor der Bildung der Polquelle
erschwert [32]. Zudem sollten die Knoten N; und N, in einem solchen Fall auch noch
dissoziiert vorliegen, was die Operation der Quelle zusitzlich erschwert [13]. Bei gerin-
gen Stapelfehlerenergien sind also andere Bildungsmechanismen wie die sukzessive Ko-

agulation von Stapelfehlern wahrscheinlicher.

2.3.7 Wechselwirkung von Zwillingen mit Versetzungen

Der Beitrag von Zwillingen zu den mechanischen Eigenschaften eines Werkstoffs ist di-
rekt mit den Wechselwirkungen von Versetzungen mit der Zwillingsgrenze verkniipft.
Eine beliebige GroBwinkelkorngrenze kann die Fortbewegung der Versetzung iiber die
Grenzfliche hinweg verhindern, da die Gleitsysteme in der Regel nicht in das Nachbar-
korn iibergehen. Bei der weiteren Bildung von Versetzungen auf dem bereits aktivier-
ten Gleitsystem kommt es in der Ndhe der Korngrenze zu einem Aufstau der Versetzun-
gen und eine Riickspannung auf die erzeugende Versetzungsquelle entsteht. Diese Span-
nung ist der dulleren Last entgegengesetzt. Bei ausreichend hoher Last kann im Nachbar-
korn ebenfalls eine Versetzungsquelle aktiviert werden und die Verformung voranschrei-
ten [74]. Die vergroBerte Schubspannung, die notwendig ist, um die Verformung des
Gesamtkorpers zu ermdglichen, fithrt zu einem Héartungsbeitrag bei Kornfeinung. Nach
diesem Hall-Petch-Mechanismus [75, 76] ist die Festigkeitssteigerung proportional zur
inversen Wurzel der KorngroRe D~'/2. Obwohl die Zwillingsgrenze ebenfalls eine GroR-
winkelkorngrenze ist, ergeben sich fiir Versetzungen in kubischflichenzentrierten Metal-
len aufgrund der speziellen Orientierungsbeziehung im Zwillingssystem {111} (112) und
der Moglichkeit zur Kohirenz der Zwillingsgrenze auch Moglichkeiten zur Uberwindung
der Zwillingsgrenze [5, 11, 12, 58].

Jinu.a.[11, 12] und Chassagne, Legros und Rodney [58] untersuchten mithilfe von Mo-

lekulardynamiksimulationen die Wechselwirkung von Versetzungen mit Zwillingsgren-
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zen. Dabei wurde der Fall einer einfachen Schraubenversetzung analysiert [11, 58]. Ab-
bildung 18 zeigt eine dissoziierte Versetzung mit AC = A5 + 6C auf ABC = (111), die
mit einer Zwillingsgrenze ACD = (111) unter Wirkung der eingezeichneten Schubspan-
nung 7 wechselwirkt. Der Burgersvektor der vollstdandigen Versetzung ist damit Element
der Zwillingsgrenze. Durch die anliegende Schubspannung ergeben sich Gleitkompo-
nenten der Peach-Kéhler-Kraft von 2 - fini = @ at fir die vollstindige Versetzung und
finit = % at fiir die Partialversetzungen. Fiir diese Wechselwirkung werden zwei prin-
zipielle Szenarien beobachtet [11, 58]: (i) Die Versetzung dringt in die Zwillingsgrenze
ein (vgl. Abbildung 18(b)) und dissoziiert dort (vgl. Abbildung 18(c)) oder (ii) die Verset-
zung dringt in die Zwillingsgrenze ein (vgl. Abbildung 18(b)), tiberwindet die Zwillings-
grenze und kann die Gleitung im Zwilling im dissoziierten Zustand fortsetzen (vgl. Abbil-
dung 18(d)).

Beiden Prozessen ist gemein, dass die Versetzung zunédchst kontrahiert und in die
Grenzflache eindringt. Ein Quergleiten in den Zwilling oder in die Grenzflache iiber einen
Fleischer-Mechanismus’ wird nicht beobachtet. Die notwendige Schubspannung fiir
diesen ersten Teilschritt steigt dabei mit sinkender Stapelfehlerenergie. Nach Jin u. a. [11]
ist die notwendige Schubspannung in Kupfer mit 300 MPa fast dreimal so gro wie in Alu-
minium, wo die Zusammenfithrung der Partialversetzungen aufgrund der hohen Stapel-
fehlerenergie yisp an der Grenzfliche spontan erfolgt. Nach dieser Einschniirung kann
eine Wiederaufspaltung sowohl innerhalb der Zwillingsgrenze erfolgen als auch auf dem
entsprechenden Gleitsystem des Zwillings. Dabei ist die Gleitkraft innerhalb der Grenz-
flache mit g finit etwas groller als fiir die Gleitung im Zwilling mit % finit. Eine Dissoziation
und eine fortgesetzte Gleitung innerhalb der Zwillingsebene wird z. B. fiir Aluminium be-
obachtet und erfolgt nicht durch ein einfaches Quergleiten (nach Friedel-Escaig [79]) des
Partialversetzungspaars wie es aus den wirkenden Gleitkriaften zu erwarten wire — die
Gleitkrifte sind fiir beide Partialversetzungen gleich grof3 und zeigen beide in Richtung
DB = D'’ (vgl. Abbildung 18(c)). Stattdessen bewegen sich die Partialversetzungen nach
der Dissoziation in entgegengesetzte Richtungen und vergréflern damit die Zwillingsla-
melle um eine Atomlage. Dieses Verhalten wird fiir Aluminium auch beobachtet, wenn
die vollstdndige Versetzung aus Abbildung 18(b) ohne duliere Last in die Zwillingsgrenze
eingebaut wird. In Kupfer und Nickel beobachten Jin u. a. [11] den Ubergang der Verset-
zung auf das entsprechende Gleitsystem im Zwilling. Durch die Spiegelsymmetrie muss
die Reihenfolge von fithrender und nachfolgender Partialversetzung getauscht werden,

um bei der Wiederaufspaltung einen intrinsischen Stapelfehler bilden zu kénnen.

"Der populirste Quergleitmechanismus nach Friedel-Escaig geht von einer Einschniirung der Partialver-
setzungen zu einer vollstindigen Versetzung vor dem Wechsel des Gleitsystems aus [9, 77]. Beim Me-
chanismus nach Fleischer verldsst nur die fithrende Partialversetzung unter Bildung einer sesshaften
Frank-Partialversetzung die urspriingliche Gleitebene [9, 78].
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5C=2[112]
AS =1[121] 1

Zwillings-
ebene _
ACD = (117)
(a) (b)

Zwillingsversetzungen /
AR =3[112]

BC=2[121]

/

(© (d)

Abbildung 18: Stadien der Wechselwirkung einer dissoziierten Schraubenversetzung mit
AC = A +6C auf ABC = (111) mit einer Zwillingsgrenze ACD = (111) in
kubischflichenzentrierten Metallen bei einfacher Scherbelastung 7 (an-
gepasst aus Quelle [11]): a) Ausgangssituation, b) Einschniirung der Ver-
setzung innerhalb der Zwillingsgrenze, c) erneute Dissoziation innerhalb
der Zwillingsebene und d) Quergleiten auf entsprechendem Gleitsystem
innerhalb des Zwillings (gestrichenes Koordinatensystem).
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Entscheidend dafiir, welcher Ablauf eintritt, ist das Verhdltnis von intrinsischer Stapel-
fehlerenergie ysr und Energiebarriere zum Vergrof3ern der Zwillingslamelle yyt. Im Fall
von Aluminium ist die Energiebarriere yyr deutlich kleiner als die Exzessenergie eines
intrinsischen Stapelfehlers ysr (vgl. Tabelle 2) . Demzufolge ist die vollstdndige Disso-
ziation einer Versetzung innerhalb der Zwillingsgrenze energetisch giinstig. Bei Kupfer
ist yyT hingegen groQer als yisp und die Dissoziation der Versetzung zu einen intrinschen
Stapelfehler ist energetisch bevorzugt. Unabhéngig davon welcher Mechanismus (Abbil-
dung 18(c) oder 18(d)) aulftritt, erfolgt entweder eine Ubertragung der Gleitung oder eine
Aufnahme der Gleitung durch die Zwillingsgrenze, ohne dass ein Defekt in der Grenzfla-
che zurtiickbleibt.

Die Wechselwirkung gemischter Versetzungen und Zwillingsgrenzen wurde in
Jin u.a. [12] behandelt. Dabei ist der Burgersvektor kein Element der Zwillingsgrenze
und es ist zu erwarten, dass Defekte in der Grenzfldache zuriickbleiben. Die beobachteten
Wechselwirkungsszenarien sind in den Abbildungen 19 und 20 zusammengefasst. Ab-
bildung 19 zeigt die beobachteten Szenarien, wenn die fithrende Partialversetzung eine
30°-Versetzung ist, und Abbildung 20, wenn die fithrende Partialversetzung eine reine
Stufenversetzung ist. Wie im Fall der Schraubenversetzung wird in allen Féllen eine Ein-
schniirung der Versetzung wie in Abbildung 18(c) vor der folgenden Reaktion beobach-
tet. Wahrend fiir die iiberwiegende Zahl der Fille eine Ausbildung eines sesshaften De-
fekts an der Stelle der Wechselwirkung beobachtet wird (Abbildungen 19(c), 19(d), 20(b)
und 20(c)), wird fiir Kupfer ein Mechanismus gefunden, der ein Passieren der Grenzfldche
ohne zuriickbleibenden Defekt zuldsst. Die entstehende Zwillingsversetzung D (Abbil-
dung 19(b)) ergdnzt das in der Zwillingslamelle gleitende Versetzungspaar zum Burgers-
vektor der einlaufenden Versetzungen nach der Reaktion BC = B6+6C = C'6'+6'B’'+ Dg.
Es besteht also auch fiir gemischte Versetzungen die Méglichkeit die Zwillingsgrenze oh-

ne Defektausbildung in der Grenzfldche zu passieren.
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5C=2[112]

15T -
B3 =1[211] ZW|II|1ng_sv_ersetzung s
DB =g[211] SIBI

Dl
Zwillings-
ebene
ACD = (111) BC=C'B’+Df
(a) (b)
BB =3[111] sesshaft

&'B’

BC=2[121] AB =2[112]

(© (d)

Abbildung 19: Stadien der Wechselwirkung einer gemischten Versetzung mit BC = B +
6C auf ABC = (111) mit einer Zwillingsgrenze ACD = (111) in kubisch-
flichenzentrierten Metallen bei einfacher Scherbelastung 7 (angepasst
aus [11]): a) Ausgangssituation, b) Quergleiten auf entsprechendem Gleit-
system innerhalb des Zwillings unter Bildung einer Zwillingsversetzung,
c) Ausbildung einer sesshaften Frank-Partialversetzung und einer Zwil-
lingsversetzung und d) Bildung einer sesshaften Partialversetzung in der
Grenzfldche, einer Zwillingsversetzung und Gleitung einer Partialverset-
zung im Zwilling (gestrichenes Koordinatensystem).
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5B =2[211]
C5 =3[112] sesshaft

Zwillings-
ebene _
ACD = (117)
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Zwillingsversetzungen
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AB =2[112]
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Abbildung 20: Stadien der Wechselwirkung einer gemischten Versetzung mit CB = BS +
6C auf ABC = (111) mit einer Zwillingsgrenze ACD = (111) in kubischfl-
chenzentrierten Metallen bei einfacher Scherbelastung 7 (angepasst aus
Quelle [11]): a) Ausgangssituation, b) Ausbildung einer sesshaften Par-
tialversetzung in der Grenzfliche und Gleitung einer Partialversetzung
im Zwilling mit zuriickbleibendem Stapelfehler und c¢) Ausbildung von
zwei Zwillingsversetzungen und einer sesshaften Versetzung innerhalb
der Grenzflache.
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2.3.8 Beitrag von Zwillingen zum elektrischen Widerstand

Der elektrische Widerstand ist das Resultat einer Stérung des periodischen Potentials des
Idealkristalls [80]. In dieser Hinsicht ldsst sich der Beitrag von Korngrenzen zum spezifi-
schen elektrischen Widerstand in zwei Anteile zerlegen [81]. Zundchst wird die langreich-
weitige Ordnung des Kristalls durch den Orientierungsunterschied der beiden durch eine
Korngrenze getrennten Korner gestort. Eine langreichweitige Ordnung tiber die Korn-
grenze hinweg wird lediglich bei Koinzidenzlagen erreicht und die Ordnung lésst sich
entsprechend mithilfe des Koinzidenzlagengitters beschreiben. Ein weiterer Beitrag er-
gibt sich durch die Stérung der Nahordnung innerhalb der eigentlichen Korngrenze. Eine
Kohédrenz der Korngrenze kann dabei zu einer Verringerung des Streupotentials fiihren,

da die Korngrenzenebene regulédrer Bestandteil der Kristallstrukturen beider Kérner ist.

Es gibt nur eine sehr begrenzte Anzahl von Versuchen, die spezifischen Widerstands-
beitrdge von Korngrenzen systematisch zu erfassen. Daher erfolgt die nachfolgende Dis-
kussion an Ergebnissen von Nakamichi [4] an Aluminium. Abbildung 21(a) fasst die Da-
ten von zonengereinigtem Aluminium als spezifischer elektrischer Widerstand der Korn-
grenze pgp, bei 4,2K in Abhéngigkeit der Orientierungsdifferenz 6 zusammen. Der Bei-
trag von Korngrenzen in Aluminium zum elektrischen Widerstand liegt dabei im Bereich
von 107 Om?. Es ist zu sehen, dass der Orientierungsunterschied einen schwachen Ein-
fluss auf den elektrischen Widerstandsbeitrag hat. Dagegen sind die spezifischen Grenz-
flichenwiderstinde der Koinzidenzlagen durchweg niedriger als bei beliebigen Grof3-
winkelkorngrenzen. Zudem zeigt sich, dass kohérent auftretende Zwillingsgrenzen einen
deutlich geringeren Beitrag zum elektrischen Widerstand haben als inkohédrente Korn-
grenzen. Den niedrigsten Widerstandsbeitrag in der Untersuchung von Nakamichi ha-

ben kohérente £3-Korngrenzen [4].

Um den Einfluss von Korngrenzen auf den elektrischen Widerstand insgesamt beur-
teilen zu kdénnen, muss dieser Beitrag im Vergleich zu anderen relevanten Streuzentren
diskutiert werden. Die fiir diese Arbeit relevanten zusétzlichen Streuzentren sind Leer-
stellen, Versetzungen und Legierungsatome in einphasigen Mischkristallen. Fiir Alumi-
nium werden spezifische Widerstandsbeitrige in der GroRenordnung von 1078 Qm/at%
fiir Leerstellen [82], 10~2° Qm? fiir Versetzungen [83] und 10~ Qm/at% bis 10~ Qm/at%
fiir Fremdatome [84] gefunden. Im Fall von Kupfer finden sich d4hnliche Werte in der sel-
ben Groflenordnung [84-86]. Der spezifische Korngrenzenbeitrag liegt sowohl bei Alumi-
nium als auch Kupfer im Bereich von 3-1071® Qm? [4, 87] liegt. Um einen Vergleich mog-

lich zu machen, miissen die absoluten Widerstandbeitrdge abgeschitzt werden. Man er-
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Abbildung 21: Spezifischer Korngrenzenwiderstand von beliebigen GroBwinkelkorn-
grenzen und Koinzidenzlagen in: a) Aluminium und b) dotiertem Alumi-
nium. Daten entnommen aus [4].
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hilt maximal 1071° Qm fiir Leerstellen®, 1078 Qm fiir Versetzungeng, 1078 Qm fiir Frem-
datome!® und 6-1071° Qm fiir Korngrenzen'!. Insgesamt fillt der Beitrag von Korngren-
zen auf den elektrischen Widerstand im Vergleich zu Fremdatomen und Versetzungen
deutlich kleiner aus. Dabei entspricht eine Konzentration von 1 at% Legierungselement

mit einem moderaten Widerstandsbeitrag von 5-107% Qm/at% einem Gefiige mit einer
20a
X*Pat
ist somit dominanter als der von GroSwinkelkorngrenzen. Dies zeigt auch ein Vergleichs-

mittleren Korngrof3e von lediglich 12nm (D = ). Der Beitrag von Legierungsatomen
experiment von Nakamichi, das in Abbildung 21(b) dargestellt ist. Die Dotierung von
Aluminium mit Silber vergroBert die Widerstandsbeitrdge von GroBwinkelkorngrenzen
um mehr als eine Gré8enordnung. Dies kann auf eine mogliche Korngrenzensegregation
des Dotierungselements hinweisen. Der Einfluss der Orientierungsdifferenz und der St6-
rung der Nahordnung auf den elektrischen Widerstand wird dann vollig von der erhhten
Fremdatomkonzentration in der Ndhe der Korngrenze tiberdeckt. Bei Zwillingsgrenzen
in kubischfldchenzentrierten, einwertigen Metallen wie Kupfer, Silber und Gold sollte der
Effekt noch ausgeprégter sein, wenn mehrwertige Legierungselemente wie Zink, Alumi-
nium, Gallium oder Zinn verwendet werden. Mehrwertige Legierungselemente tendie-
ren zur Segregation in der Umgebung von Stapelfehlern und Zwillingsgrenzen. Durch die
Anreicherung von mehrwertigen Elementen wird lokal eine Absenkung der Stapelfehler-
energie erreicht, die auch zur Verringerung der mit ihr verbundenen Zwillingsgrenzen-
energie (vgl. Abschnitt 2.3.1) fiihrt. So kann durch die Segregation eine Verringerung der
Energie des Gesamtsystems erreicht werden. Dieser Mechanismus hat durch die Segre-
gation an aufgespaltenen Versetzungen auch einen Hartungsbeitrag und ist als Suzuki-
Effekt bekannt [88].

8fiir eine vergleichweise hohe Leerstellendichte von 102 at%

Yfiir eine vergleichsweise hohe Versetzungsdichte von 107" m~
10fiir einen moderaten Widerstandsbeitrag von 10~8 Qm/at% und einem Legierungsgehalt von 1 at%
Ufiir eine KorngroRe von 1 um

2
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3 Ziehtechnologie

3 Ziehtechnologie

In Kapitel 2 konnte gezeigt werden, dass eine effektive und homogene mechanische
Zwillingsbildung wiahrend der Herstellung eines Kupferhalbzeugs durch Kaltumformung
an folgende Randbedingungen gekniipft ist: (i) Temperaturen deutlich unterhalb von
Raumtemperatur, z. B. durch Kiihlung in fliissigem Stickstoff und (ii) Zuglasten parallel
zu (111)-Richtungen oder Drucklasten parallel zu (001)-Richtungen. Letzteres bedeu-
tet, dass die Texturentwicklung des Materials zu dem durch das Umformverfahren und
das FlieSverhalten des Werkstoffs bestimmten Spannungszustand in der Umformzone

passen muss.

Im Falle des Drahtziehens sind diese Voraussetzungen in erster Ndherung gut er-
fillt. Zum einen entwickelt sich beim Drahtziehen kubischflachenzentrierter Metalle
eine doppelte Fasertextur mit (00 1)- und dominantem (1 1 1)-Fasertexturanteil [89]. Zum
anderen ldsst der Spannungszustand in erster Ndherung eine homogene Zwillingsbil-
dung zu. Der Spannungszustand widhrend des Drahtziehens kann in einfacher Naherung
durch die elementare Plastizitdtstheorie ortsabhédngig dargestellt werden. Die in Abbil-
dung 22 dargestellten Spannungen kénnen mit oy = 0y = (R(z) —1)o und 0, = R(z) o
im Hauptachsensystem analytisch beschrieben werden [90-92]. Die Ortsabhingigkeit
wird durch die Funktion 0 < R(z) < 1 beschrieben und die absolute Grol3e der angeleg-
ten Spannungen durch den Parameter o > 0, der mit der Ziehkraft am Ziehholausgang
skaliert. Anhand der in Abschnitt 2.3.4 verwendeten Projektion zur Berechnung der pro-

jizierten Scherspannung 7% = d - o - p lisst sich diese fiir den Drahtzug berechnen:
™ =d,p.o (38)

Sofern die kritische Spannung fiir einen Verformungsmechanismus durch die Umfor-

mung erreicht wird (7RSS

= 1.), wird die Verformung homogen in der gesamten Umform-
zone durch diesen Verformungsmechanismus getragen, da die Ortsabhédngigkeit des
Spannungszustands in der projizierten Scherspannung verschwindet (7855 # 7855 (2)).
Der Verformungsmechanismus ist hierbei durch die auf die Drahtachse projizierten
Scherelemente d, und p, (Scherrichtung & Scherebenennormale) charakterisiert. Im
Falle des Walzens ist diese ortsunabhéngige Scherspannung zum Beispiel nicht gegeben.
Zudem treten dort eine Vielzahl weiterer Texturkomponenten auf, die eine homogene
Verzwillingung unmaoglich machen. Konkova u. a. [93] konnten anhand von detaillier-
ten Orientierungsabbildungen nachweisen, dass die mechanische Zwillingsbildung nur
wenig zur Verfeinerung von Kupfer wihrend des Walzens mit Vorkiihlung in fliissigem

Stickstoff beitragt.
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3.1 Qualifizierung der Schmierung bei Kiihlung mit fliissigem Stickstoff
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y¢—>x Ziehhol
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Abbildung 22: Schema des Spannungszustands beim Drahtziehen anhand der elemen-
taren Plastizititstheorie.

Die oben gezeigte Rechnung kann die Realitdt nur unzureichend nachstellen. In der
Praxis wird das Hauptachsensystem nicht mit dem in Abbildung 22 gezeigten Koordina-
tensystem iibereinstimmen und ein zusitzlicher Spannungsterm ist notwendig, um die
Situation korrekt beschreiben zu konnen. Zusétzlich verdndert sich durch die mogliche
Aktivierung der Zwillingsbildung und Unterdriickung dynamischer Erholung das Fliel3-
verhalten und die Texturentwicklung des Materials sowie durch die Absenkung der Tem-
peratur auch die Reibung zwischen Ziehhol und Werkstiick. Diese Einfliisse werden in
der vorliegenden Arbeit experimentell erfasst und in Kapitel 4 fiir reines Kupfer beschrie-
ben.

Da das Werkstiick in der Umformzone geschmiert werden muss, ist eine Umsetzung
des Drahtziehens mit Stickstoftkiihlung deutlich schwieriger als z. B. ein Walzen mit Vor-
kiihlung in fliissigem Stickstoff. Aus diesem Grund wird in den nédchsten Abschnitten zu-
néchst eine praktisch umsetzbare Ziehtechnologie fiir den Einsatz mit fliissigem Stick-

stoff vorgestellt.

3.1 Qualifizierung der Schmierung bei Kiihlung mit fliissigem
Stickstoff

Bei Raumtemperatur werden in der Regel Ziehole, -emulsionen oder -pulver verwen-
det. Fiir die Schmierung in fliissigem Stickstoff scheiden bei Raumtemperatur fliissi-
ge Schmiermittel aus, da sie bei 77K im festen Aggregatzustand vorliegen. Pulver als
Feststoffschmiermittel eignen sich nur bedingt, da das wihrend der Kiihlung auftre-
tende Leidenfrost-Phdnomen ein Aufbringen und Haften auf der Oberfldche des Drah-

tes erschwert. Aus diesem Grund kommen in der vorliegenden Arbeit sprithbare Gleit-

55



3 Ziehtechnologie

lacke zum Einsatz. Dabei handelt es sich um herkommliche Lacke, deren funktionel-
le Anteile durch Pulverteilchen des jeweiligen Schmiermittels gebildet werden. Die-
se konnen durch Sprithen einfach und dicht auf dem Draht aufgebracht werden. Die
in dieser Arbeit verwendeten Trockenschmierstoffe Polytetrafluorethylen (PTFE), Mo-
lybdéandisulfid (MoS;) und Graphit sind Untersuchungen der Luft- und Raumfahrttech-
nik entnommen [94-96], die dort zunehmend als Opferschichten und selbstschmieren-
de Systeme unter extremen Bedingungen zum Einsatz kommen. Dartiber hinaus wurde
MoS; bereits erfolgreich als Schmierstoff fiir die hochgradige Umformung mittels ECAP
(,equal-channel angular pressing“) einer schwer verformbaren Aluminiumlegierung bei
tiefen Temperaturen eingesetzt [97]. Die verwendeten Schmiermittel bieten unter ande-
rem Vakuum- sowie Temperaturbestdndigkeit und stehen als kommerziell erhéltliche,
spriihbare Gleitlacke zur Verfiigung (PTFE PRO 407 GT, MoS; PRO 417 GM und Graphit
PRO 437 GG, jeweils von der Firma Proline®). Abbildung 23 zeigt Aufnahmen der auf
einen Kupferdraht aufgebrachten Gleitlacke. Die Schmierstoffschichten sind dicht und
kontinuierlich. Bei Graphit und MoS; liegen die Schmierstoffpartikel als spratzige Teil-
chen bzw. Pldttchen vor, wihrend PTFE keine ausgeprégte, granulare Form aufweist. Bei
keinem der verwendeten Gleitlacke tritt wihrend der Abkiihlung in fliissigem Stickstoff

ein Abplatzen der Schmierstoffschicht auf.

Abbildung 23: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen (Sekundérelektronenkon-
trast) verschiedener Gleitlacke nach der Applikation auf einem Kupfer-
draht: a) PTFE, b) MoS; und c) Graphit.

Abbildung 24(a) bietet eine Gegeniiberstellung der notwendigen Ziehkriéfte fiir die ver-
schiedenen Schmierstoffvarianten. Das untersuchte Cu-OF (CW007A, EN 1977) im zieh-
harten Anlieferungszustand ldsst sich ohne Schmierung nicht ziehen, da es direkt nach
dem Ziehhol einschniirt und rei3t. Bei Verwendung der Gleitlacke wird ein Ziehen mit
Stickstoffkiihlung méglich. Dazu wird der Draht ausreichend in fliissigem Stickstoff vor-

gekiihlt. Der Ziehstein und die Ziehsteinaufnahme liegen ebenfalls in fliissigem Stick-
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3.2 Trockenschmierung mit Druckstein-/Ziehsteinkombinationen

stoff und der Draht wird durch den Ziehstein aus dem Stickstoff herausgezogen. Eine
MoS;,-Schmierung zeigt dabei die niedrigste Ziehkraft. Allerdings ist der zeitliche Zieh-
kraftverlauf sehr unregelmé@fig. Ein Vergleich iiber mehrere Ziehschritte hinweg zeigt
(Abbildung 24 (b)), dass sich mit zunehmender Stichzahl ein stabil schmierender Film
aufbaut. Im Vergleich zu einem Standardziehol (Rotanor SCM fiir Buntmetalle der Fir-
ma Rhenus Lub), das bei Raumtemperatur eingesetzt wird, liegen die Ziehkréfte deutlich
hoher. Dies ist nicht allein auf eine verminderte Schmierwirkung nahe 77 K zurtickzu-
fiihren, sondern auch auf die deutlich unterschiedliche Verfestigung und Flielgrenze des
untersuchten Materials bei tiefen Temperaturen. Das durch die Unterdriickung der dyna-
mischen Erholung und die Aktivierung der mechanischen Zwillingsbildung bestimmte
Verfestigungsverhalten wird in Abschnitt 4.4 erldutert. Um ein Material mit deutlich ho-
herer Festigkeit zu testen und somit den Druck auf den Schmierfilm in der Umformzone
zu erhohen, wurden zusétzlich Versuche mit hochlegiertem Messing CuZn37 (CW508A,
EN 1977) durchgefiihrt. Die Ergebnisse unterscheiden sich im Wesentlichen nur im ho-
heren Ziehkraftbedarf von den in Abbildung 24 dargestellten Ergebnissen zu reinem

Kupfer.

3.2 Trockenschmierung mit

Druckstein- /Ziehsteinkombinationen

Die gewiinschte VergroBerung der Stichabnahme auf einen logarithmischen Umform-
grad von 0,4/Stich ist im untersuchten Fall nur durch den Einsatz von Druckstein-
/Ziehsteinkombinationen moglich. Das Grundprinzip einer solchen Kombination ist in
Abbildung 25 dargestellt. Der Druckkern weilt dabei einen minimal grof3eren Durch-
messer auf als das fiir den Ziehvorgang zugefiihrte Halbzeug. Die eigentliche Stichab-
nahme erfolgt im Ziehhol. Bei Trockenschmierung wie im Falle des MoS,-Gleitlacks wird
das Schmiermittel in der Druckkammer zwischen Druckkern und Ziehhol verdichtet und
mit Druck auf die Drahtoberfldche gepresst. Das erhoht die Effektivitdt der Schmierung
hinsichtlich des Aufbaus des Schmierfilms, der Standzeit des Schmierfilms und der Aus-
nutzung des vorhandenen Schmiermittels. Die genauen Mal3e und Bezeichnungen der
verwendeten Druckstein-/Ziehsteinkombinationen fiir die in den folgenden Kapiteln be-
schriebenen Untersuchungen sind in Anhang C angegeben.

Abbildung 26(a) zeigt die Oberflache eines Kupferdrahtes, der mit MoS,-Gleitlack als
Schmiermittel und mit Stickstoffkiihlung mehrere Stiche gezogen wurde. Es ist zu sehen,
dass es trotz der verbesserten Schmierung durch MoS; und des Einsatzes von Druck-
/Ziehsteinkombinationen zum Aufbau von stark unterschiedlich dicken Schmierstoff-

schichten kommt. Nach Entfernen des Schmierfilms ergibt sich ein entsprechendes Feh-
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Abbildung 24: Ziehkraftbestimmung an Cu-OF im ziehharten Zustand: a) Ziehkrif-
te in Abhéngigkeit der Zeit bei Nutzung unterschiedlicher Schmierung
und b) MoS;,-Schmierung wéihrend einer Ziehreihe mit fiinf Stichen und

0,1/Stich.
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3.2 Trockenschmierung mit Druckstein-/Ziehsteinkombinationen

Druckkern

Druckzieh-
steinhalter

Ziehhol

Abbildung 25: Schema eines Druckstein-/Ziehsteinhalters [98].

lerbild mit deutlichen Ziehriefen (Abbildung 26(b)). Die Ziehriefen sind vornehmlich an
Stellen zu finden, an denen nach der Umformung kein oder ein nur gering ausgepragter
Schmierfilm zu finden ist. In der Regel ist die Unterbrechung des Schmierfilms und die
Ausbildung von AufschweiBungen die Ursache fiir das Auftreten von Ziehriefen [99]. Eine
weitere Optimierung durch eine automatisierte Gleitlackbeschichtung, die eine gleich-
malige und vor allem diinne Beschichtung der Drahtoberfliche erméglicht, kann einen
Schmiermittelaufstau am Drucksteineinlass verhindern. Mit Blick auf eine industrielle
Verwertung solcher Halbzeuge wire die Optimierung der Oberflicheneigenschaften eine

notwendige Aufgabe.
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(a) (b)

Abbildung 26: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen (Sekundérelektronenkon-

60

trast) eines mit 0,4/Stich und Stickstoffkiihlung unter Nutzung von
Druck/-Ziehsteinkombinationen gezogenen Kupferdrahtes: a) MoS;-
Schmierfilm nach mehreren Ziehvorgdngen und b) vom Schmierfilm be-
freiter Draht. Die Drahtachse verlduft horizontal.



4 Reines Kupfer

Um elektrische Leitfahigkeiten von deutlich tiber 90 %IACS erreichen zu kénnen, kommt
aufgrund der starken Widerstandsbeitrdge der meisten Legierungselemente lediglich
reines Kupfer infrage. Daher werden im Folgenden die Auswirkungen der in Kapitel 3
beschriebenen Ziehtechnologie auf das Gefiige und die Eigenschaften von Dridhten aus
reinem Kupfer diskutiert und in Vergleich zu einem ohne Kithlung gezogenen Draht ge-

setzt.

4.1 Definition der Ausgangszustdande

Fiir die Untersuchung der Zwillingsbildung wiahrend des Drahtziehens unter Stickstoff-
kithlung wurden reproduzierbare, hinsichtlich der Korngrof3e definierte Ausgangszu-
stande eines Cu-OFE (CWO008A, EN 1977) hergestellt. Das Material wurde durch die Wie-
land Werke AG zunéchst auf 16,5 mm stranggepresst und anschlieBend durch Ziehsché-
len und Durchziehen auf 10,5 mm gebracht. Fiir die Einstellung des Ausgangszustands
durch statische Rekristallisation wurden anschliefend isochrone Glithungen im Bereich
von 400 °C bis 900 °C fiir jeweils 4 min an Luft im vorgeheizten Ofen an Proben einheitli-
cher GroBe durchgefiihrt. In Abbildung 27(a) ist die Entwicklung der Hérte dieser Gliih-
serie gezeigt. Die Rekristallisation des in dieser Weise prozessierten Materials findet in
einem Temperaturbereich von 500 °C bis 600 °C statt.

Fiir die weiteren Untersuchungen wurden drei Zustdnde eingestellt: (i) teilrekristalli-
siert (550 °C), (ii) feink6rnig rekristallisiert (600 °C) und (iii) grobkérnig ( ). Ein teil-
rekristallisierter Zustand kann technologisch Vorteile bringen, wenn die ersten Stiche des
Drahtziehens aufgrund der geringen Festigkeit des Ausgangsmaterials und der resultie-
renden Spitzenabrisse nicht mit vollstdndig rekristallisiertem Material realisierbar sind.
Dann bietet der teilrekristallisierte Zustand zusitzliche Festigkeitsreserven, um eine Ein-
schniirung zu vermeiden. Die fein- bzw. grobkdrnigen Varianten lassen Riickschliisse
darauf zu, ob die mechanische Zwillingsbildung widhrend des Drahtzugs mit Stickstoff-
kithlung in reinem Kupfer von der Korngrée abhédngt.

Die KorngréRenverteilungen der eingestellten Zustdnde sind in Abbildung 27(b) ge-
zeigt und konnen gut mithilfe von logarithmischen Normalverteilungen des Fldachen-
anteils f beschrieben werden. Die Korngroflenverteilungen wurden durch Orientie-
rungsabbildung durch Riickstreuelektronenbeugung am Rasterelektronenmikroskop be-
stimmt. Der Kornidentifikation lag dabei eine minimale Orientierungsdifferenz von 15°
zugrunde. Die metallografischen Prédparationsschritte fiir die Erstellung der Orientie-

rungsabbildungen sind in Anhang D dargestellt. Die Erwartungswerte fiir die Korngro3e
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Abbildung 27: Rekristallisation von Cu-OFE bei Glithungen bei Temperaturen von 400 °C
bis 900 °C fiir jeweils 4 min an Luft: a) Mikrohdrte und b) Korngréenver-
teilung der ausgewdhlten Zustdnde. Anspassungen mit logarithmischer
Normalverteilung ergeben 34 pm bei 550 °C und 600 °C und 163 um bei

fiir den Erwartungswert der KorngroQe.

62



4.2 Friihstadien der Umformung

des teilrekristallisierten und feinkdrnigen Zustands sind mit 34 pum nahezu identisch. Die

Korngrof3e des grobkérnigen Kupfers liegt mit 163 um deutlich dartiber.

4.2 Friihstadien der Umformung

Zur Analyse der mechanischen Zwillingsbildung nahe 77 K in reinem Kupfer und zur Er-
mittlung des notwendigen Umformgrads zur Bildung von Zwillingsgrenzen wurden die
Frithstadien der Umformung intensiv mittels Riickstreuelektronenbeugung untersucht.
Die Aufnahme der Orientierungskarten erfolgte an einem FEI Helios 600i Rasterelektro-
nenmikroskop bei 20 kV und 11 nA mit Arbeitsabstdnden von 10 mm bis 14 mm. Die Beu-
gungsmuster wurden durch eine TSL DigiView-Kamera erfasst und mithilfe der Software
TSL OIM mit acht bis zw6lf Bdndern ausgewertet und indiziert. Der Anteil erfolgreicher
Indizierungen lag dabei oberhalb von 95 %. Nicht erfolgte oder fehlerhafte Indizierungen
wurden durch den Einsatz geeigneter Filter fiir die Darstellung als Orientierungskarten
reduziert. In Einzelfdllen wurde auf die Filterung verzichtet bzw. zur Verringerung des
Anregungsvolumens eine geringere Beschleunigungsspannung eingesetzt.

Der feinkornige Ausgangszustand, der durch die Rekristallisation bei 600 °C erzeugt
wird, ist in Abbildung 28 dargestellt. Er ist charakterisiert durch eine mittlere Korngrée
von knapp 34 um (vgl. Abbildung 27(b)) und eine hohe Dichte an Rekristallisationszwil-
lingen. Zudem ist eine leichte (111)- und (00 1)-Fasertextur'? aufgrund der vorangegan-

genen Prozessierung durch Strangpressen, Ziehen und Ziehschilen zu erkennen.

Abbildung 28: Anhand der inversen Polfigur der Drahtachse farbkodierte Orientierungs-
karte fiir den Querschliff des feinkérnigen Ausgangszustands. Die Schritt-
weite der Orientierungsabbildung betragt 500 nm.

12Die farblichen Hervorhebungen der kristallografischen Richtungen entsprechen der Farbkodierung der
inversen Polfiguren in den Orientierungsabbildungen.
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4 Reines Kupfer

Ausgehend von diesem Zustand wurden Ziehreihen mit unterschiedlichen Stichab-
nahmen realisiert. Bei einer hohen Stichabnahme von 0,4/Stich erfolgt die mechani-
sche Zwillingsbildung bei Temperaturen nahe 77K bereits ab dem ersten Stich. Die-
se Beobachtung ist konsistent mit den Untersuchungen von Han u.a. [100], die eben-
falls ein Einsetzen der mechanischen Zwillingsbildung bei 40 % Gesamtumformung fiir
reines Kupfer beobachten konnten. Das entsprechende Gefiige bei einem logarithmi-
schen Umformgrad ¢ = 0,4 ist in Abbildung 29 dargestellt. Der Vergleich von Kern- und
Randbereich des Drahtes in den Abbildungen 29(a) & 29(b) zeigt, dass die Umformung
homogen iiber dem Querschnitt erfolgt und dass die Zwillingsbildung in allen (111)-
faserorientierten Koérnern auftritt. Die Orientierungsdnderung ldsst sich mithilfe der in
Abschnitt 2.3 beschriebenen 60°-Drehung um eine Ebenennormale der {111}-Ebenen
nachvollziehen. Fiir die nachfolgende Rechnung wird ein Korn betrachtet, dessen [111]-
Richtung parallel zur Drahtachse orientiert ist. Eine Drehung mit 60° um eine der Ebe-
nennormalen der zur Drahtachse geneigten {111}-Ebenen, z.B. [111], entspricht einer

Transformationsmatrix mit:

2 -2 -1
1
3 1 2 =2
2 1 2

Mithilfe dieser Transformationsmatrix ldsst sich die Orientierung der Drahtachse in-
nerhalb der Zwillingslamelle berechnen — sie liegt parallel zur [115]-Richtung. Alle
Kombinationen méglicher (zur Drahtachse verkippter) Zwillingssysteme mit (111)-
faserorientierten Kornern fiithren auf Richtungen der (115)-Richtungsfamilie. Diese ist
innerhalb der inversen Polfigur in Abbildung 29 durch einen schwarzen Punkt gekenn-
zeichnet und entspricht der Farbe Magenta in der Orientierungskarte.

Das homogene Auftreten der Zwillingsbildung wird anhand der Beugungsmusterbe-
schaffenheit bestétigt, die in Graustufen neben den Orientierungskarten dargestellt ist.
Helle Bereiche entsprechen dabei guten bis sehr guten Beugungsmustern, wahrend in
dunklen Bereichen die Beugungsmusterqualitdt abnimmt. Die Beugungsmusterqualitdt
wird anhand des Mittelwerts der Intensitdten der erkannten Bander des Beugungsmus-
ters nach der Hough-Transformation quantifiziert [101, 102]. Dies kann zum einen auf
eine erhohte lokale Defektdichte als auch auf eine Abschattung durch die Topografie der
Probe zuriickgefiihrt werden. Die Orientierungsabhingigkeit der Beugungsmusterqua-
litdt wird gegeniiber der Defekt- und Topografieabhédngigkeit in der Regel als vernach-

lassigbar erachtet. Eine geringe Beugungsmusterqualitidt kann ein Hinweis auf Zwillinge
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4.2 Friihstadien der Umformung

(b)

Abbildung 29: Orientierungskarten und Beugungsmusterbeschaffenheit fiir den Quer-
schliff des ersten Stichs (¢ = 0,4) mit 0,4/Stich und Stickstoffkiihlung:
a) Zentrum und b) Rand des Drahtes. Die Schrittweite der Orientie-
rungsabbildung betrdgt 500 nm. Die Detailaufnahmen zeigen mecha-
nische Zwillinge in ausgewédhlten Kornern bei reduzierter Beschleuni-
gungsspannung und kleinerer Schrittweite (50 um horizontale Kanten-
lange). Die Pfeile kennzeichnen Binder von primédren und sekundéren
Verformungszwillingen.
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sein, die eine kleinere Ausdehnung als die der Sonde aufweisen. Ein Vergleich von Ori-
entierungskarte und Beugungsmusterbeschaffenheit (vgl. Abbildung 29(a)) zeigt, dass
nicht alle Zwillinge vollstdndig indiziert werden. Sie sind als dunkle Linien in der Grau-
stufenkarte der Beugungsmusterbeschaffenheit zu erkennen, die in der Orientierungs-
abbildung lediglich partiell mit der passenden Orientierung dargestellt werden. In den
Detailaufnahmen der Abbildungen 29(a) & 29(b) ist zu sehen, dass die Zwillingsbildung
wihrend des Kryoziehens stark unterschiedlich ausgeprégt ist. Einige Zwillinge treten
sehr fein und im Abstand von einigen Mikrometern isoliert auf, wiahrend andere in Ver-
formungsbdndern akkumuliert sind. Dieses Auftreten ist neben der Aktivierung von bis
zu drei Zwillingssystemen in einem Korn der in Polykristallen notwendigen Dehnungs-

kompatibilitdt zwischen verschiedenen Kérnern geschuldet.

Zum Vergleich sind in Abbildung 30 entsprechende Orientierungskarten eines oh-
ne Kiithlung verarbeiteten Kupferdrahts gezeigt. Dieser wurde ebenfalls mit einer Stich-
abnahme von 0,4/Stich umgeformt. Es ist deutlich zu erkennen, dass die (111)-
faserorientierten Kérner keine Zwillingsbildung zeigen. Es findet keine Verfeinerung des
Gefiiges statt. Die Rekristallisationszwillinge des rekristallisierten Ausgangsgefiiges wer-
den infolge der Umformung in Abhéngigkeit der Ausgangsorientierung entweder auf
eine (111)- oder (00 1)-Faserorientierung eingedreht, wihrend das entsprechende Ma-
trixkorn des Ausgangsgefiiges auf die jeweils andere Orientierung eingedreht wird. Da-
mit entsteht das charakteristische Gefiige in Abbildung 30(a) mit groben Kornern der
(111)- oder (001)-Fasertexturkomponente, die von den Rekristallisationszwillingen des
Ausgangsgefiiges durchzogen werden. Im Kern sind ausschlief8lich die beiden charakte-
ristischen Texturkomponenten zu finden, wihrend am Rand ein kleiner Anteil von -
faserorientierten Kornern beobachtet wird. Der Anteil der (00 1)-Faserorientierung ist

zudem im Randbereich leicht erhoht.

Da die Zwillingsbildung stark von der Texturentwicklung und den aufgebrachten Zug-
lasten abhidngig ist, wurden Vergleichsversuche mit einer reduzierten Einzelstichabnah-
me durchgefiihrt. Dies fiihrt in der Regel zu einer schwécheren Fasertexturausbildung
und deutlich geringeren Ziehkriften. In Abbildung 31 ist das Gefiige eines Drahtes ge-
zeigt, der mit 0,1/Stich bis zu einem logarithmischen Umformgrad von ¢ = 0,4 mit Stick-
stoffkiihlung gezogen wurde. Im Gegensatz zu einer Stichabnahme von 0,4/Stich fiihrt
0,1/Stich bei gleicher Gesamtumformung zu einem deutlich inhomogeneren Gefiige. Der
Kern des Drahtes ist wie bei 0,4/Stich bis ¢ = 0,4 durch eine starke (111)- und (001)-
Fasertextur charakterisiert. Im Gegensatz zur hohen Einzelstichabnahme sind allerdings
auch noch -faserorientierte Kérner zu beobachten. Am Rand des Drahtes wer-
den die Abweichungen noch deutlicher und die Ausbildung der charakteristischen Fa-

sertexturkomponenten ist schlechter. Die mechanische Zwillingsbildung setzt mit einer
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4.2 Friihstadien der Umformung

(b)

Abbildung 30: Orientierungskarten und Beugungsmusterbeschaffenheit fiir den Quer-
schliff des ersten Stichs (¢ = 0,4) mit 0,4/Stich ohne Kiihlung: a) Zen-
trum und b) Rand des Drahtes. Die Schrittweite der Orientierungsabbil-
dung betrdgt 500 nm. Die Pfeile kennzeichnen Rekristallisationszwillinge,
die infolge der Umformung auf die charakteristischen Faserorientierun-
gen eindrehen.
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Stichabnahme von 0,1/Stich in fliissigem Stickstoff bei einem logarithmischen Umform-
grad von ¢ = 0,3 (dritter Stich) ein. Dies ist in Abbildung 32 anhand einer Detailauf-
nahme eines Zwillings belegt. Durch den deutlich geringeren Volumenanteil der (111)-
Fasertexturkomponente ist die Intensitidt der Zwillingsbildung bei einer vergleichbaren
Gesamtumformung ¢ = 0,4 geringer. Dies zeigt ein unmittelbarer Vergleich der Abbil-

dungen 29 und 31.

Abbildung 31: Orientierungskarten und Beugungsmusterbeschaffenheit fiir den Quer-
schliff des vierten Stichs (¢ = 0,4) mit 0,1/Stich und Stickstoffkiihlung: a)
Zentrum und b) Rand des Drahtes. Die Schrittweite der Orientierungsab-
bildung betrdgt 500 nm.

Um detaillierte Informationen iiber die Grenzflacheneigenschaften der Zwillingsgren-
zen und die Zwillingslamellenweiten zu erhalten, wurden transmissionselektronenmi-
kroskopische Untersuchungen in Kooperation mit Dr. Volker Klemm an der Technischen
Universitdt Bergakademie Freiberg durchgefiihrt. Zundchst wurden die Verformungs-

zwillinge anhand von rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen identifiziert und ih-
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4.2 Friihstadien der Umformung

Abbildung 32: Orientierungskarten fiir den Querschliff des dritten Stichs (¢ = 0,3)
mit 0,1/Stich und Stickstoffkiihlung fiir den Kern (links) und den Rand
(rechts). Die Schrittweite der Orientierungsabbildung betragt 500 nm. Die
Beugungsmusterbeschaffenheit der Detailaufnahme (50 um horizontale
Kantenlédnge) ist als Graustufenkarte erganzt .
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re Orientierung durch Riickstreuelektronenbeugung bestimmt. Anschlief3end wurde ge-
zielt eine lamellenférmige Probe mit definierter (01 1)-Einstrahlrichtung mithilfe eines
Ionenstrahls herausprédpariert. Dazu wurden Zwillingsbiindel ausgewdhlt, deren ent-
sprechendes Matrixkorn bereits eine (111)-Faserorientierung infolge der Umformung
erreicht hat. Um die gewiinschte Einstrahlrichtung fiir die Probe zu erreichen, gentigt es
die Probenlamelle senkrecht zur DurchstoBgeraden der Zwillingsebenen durch die Ober-
fliche des Querschliffs zu praparieren.

Die transmissionselektronenmikroskopische Ubersichtsaufnahme in Abbildung 33(a)
zeigt zwolf charakteristisch gerade verlaufende Zwillingsgrenzen. Sie trennen dabei je-
weils Matrix und Zwillinge mit Lamellenweiten im Bereich von wenigen Nanometern
bis knapp 50 nm. Die deutlichen Kontrastverdnderungen innerhalb der Probe weisen auf
starke Verzerrungsfelder innerhalb der Probe hin, die unter anderem durch Versetzun-
gen infolge der Umformung bis ¢ = 0,4 entstehen. Die Kontrastvariationen sind gleich-
malig sowohl innerhalb der Matrix als auch innerhalb der Zwillingslamellen zu finden,
was darauf schliel3en ldsst, dass Versetzungen sowohl innerhalb der Matrix als auch der

Zwillingslamellen zur Verformung beitragen.

Die beobachteten Grenzflichen sind nicht perfekt kohdrent, sondern weisen bereits
bei vergleichsweise geringen Umformgraden kurz nach ihrer Entstehung Fehler auf, die
ebenfalls zu Verzerrungsfeldern in der Umgebung der Grenzflachen fiihren. Die in Ab-
bildung 33(b) gezeigte Stufe in der Grenzflache ist ein solcher Defekt. Diese Art von De-
fekten konnen, wie in den Abschnitten 2.3.4 bis 2.3.6 beschrieben, mit dem Entstehungs-
mechanismus der Zwillinge zusammenhédngen. Wenn die Bewegung der Zwillingsverset-
zungen in irgendeiner Weise behindert wird, bildet die Zwillingsversetzungen eine Stufe
in der Zwillingsgrenze. Aber auch die Wechselwirkung von Versetzungen und Zwillings-
grenzen, kann, wie in Abschnitt 2.3.7 gezeigt, zur Bildung von Stufen fiihren. Eine ge-
naue Analyse des Defekts anhand der Position der Atomsdulen ist aufgrund der starken
lokalen Verzerrungen (Kontrastinderungen innerhalb von Abbildung 33(b)) nicht sinn-
voll. Neben den fiir diesen Umformgrad typischen Versetzungen in Abbildung 33(a) sind
keine Flachendefekte innerhalb der Lamellen zu beobachten, die auf eine konsekutive
Abgleitung hinweisen, wie sie in Abschnitt 2.3.4 beschrieben ist. Angesichts des gezeigten
Aufbaus der Zwillingslamellen sind kontinuierliche Zwillingsbildungsmechanismen wie
der Polquellenmechanismus aus Abschnitt 2.3.6 fiir die Entstehung der Zwillinge wahr-
scheinlich.

Die Analyse der Frithstadien der Umformung kann somit belegen, dass bei ansons-
ten gleicher Prozessierung eine mechanische Zwillingsbildung durch eine Absenkung
der Umformtemperatur auf Temperaturen nahe 77K aktiviert werden kann. Die Zwil-

lingsbildung setzt dabei bereits innerhalb der frithen Stadien der Umformung (¢ = 0,4
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a5 nimps

(b)

Abbildung 33: Transmissionselektronenmikroskopische =~ Aufnahmen mit (011)-
Einstrahlrichtung von Verformungszwillingen, die nach dem Ziehen
von Kupfer bis zu einem logarithmischen Umformgrad von ¢ = 0,4
mit Stickstoffkiihlung entstanden sind: a) Ubersichtsaufnahme eines
Verformungsbandes und b) hochauflésende Aufnahme eines typischen
Fehlers in der Zwillingsgrenze. Die entsprechende diskrete Fourier-
Transformation von b) ist als Einfiigung oben links zu sehen. Die Pfeile
kennzeichnen Zwillingsgrenzen.
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oder ¢ = 0,3) ein. Das Auftreten von Verformungszwillingen ist stark von der Entwick-
lung der fiir die Zwillingsbildung giinstigen (11 1)-Fasertexturkomponente abhéngig.
Chen u. a. [89] fiihrten Ziehversuche mit Kupfereinkristallen bei Raumtemperatur durch,
um die Stabilitdt der dominanten Fasertexturkomponenten in kubischflachenzentrier-
ten Metallen zu untersuchen. Sie stellten dabei fest, dass sowohl die instabile -
Faserorientierung als auch die beiden ansonsten als stabil betrachteten (111)- und
(001)-Fasertexturkomponenten durch lokalisierte Verformung zerfallen. Dabei entwi-
ckeln sich vom Rand her Verformungsbinder, die mit zunehmender Umformung in das
Innere des Drahtes wandern und zu einer Fragmentierung fithren. IThre Untersuchungen
filhrten Chen u. a. [89] mit einer Stichabnahme von knapp 0,15/Stich durch, womit diese
Versuche vergleichbar mit den in dieser Arbeit durchgefiihrten Versuchen mit 0,1/Stich
sind. Die Ergebnisse an polykristallinem Material zeigen dabei in den Schliisselpunkten
gute Ubereinstimmung mit den Einkristallversuchen von Chen u.a. [89]. Das beinhal-
tet zwei Beobachtungen: (i) die dominanten Fasertexturen sind im Wesentlichen auf den
Kernbereich des Drahtes beschriankt und (ii) am Rand des Drahtes findet die Fragmen-
tierung der Korner durch Verformungslokalisation statt. Durch eine Vergroflerung der
Stichabnahme wird dabei die Ausbildung der Fasertexturen verbessert und die Lokalisie-

rung der Verformung am Rand des Drahtes verhindert.

Mithilfe der Riickstreuelektronenbeugung lassen sich auch die lokalen Verdnderungen
der Orientierung innerhalb von Kérnern mit hoher Genauigkeit verfolgen [103]. Da die-
se Orientierungsdnderungen mit Dehnungsgradienten innerhalb der Kérner verkniipft
sind, kann die lokale Misorientierung Hinweise auf Verformungslokalisierung und Dich-
te geometrisch notwendiger Versetzungen liefern [104]. Diese treten im Vergleich zu sta-
tistisch verteilten Versetzungen in jedem plastisch nicht homogen verformenden Ma-
terial auf. In Polykristallen kann {iber geometrisch notwendige Versetzungen die Deh-
nungskompatibiltdt zwischen den Kérnern ermdoglicht werden [105]. Fiir die folgenden
Ergebnisse wurde die mittlere, lokale Misorientierung bestimmt. Dazu werden die Orien-
tierungsunterschiede von einem zentralen Punkt des hexagonalen Messgitters der Ori-
entierungskartierung (z. B. Abbildungen 29 bis 32) zu seinen umliegenden Punkten ge-
mittelt. Wenn zwischen dem Messpunkt und der Umgebung eine Korngrenze (z. B. mit
einer Orientierungsabweichung von mehr als 15°) liegt, werden die Punkte des Nachbar-
korns von der Mittelung ausgeschlossen. Abbildung 34 stellt diese Vorgehensweise sche-
matisch dar. Gezeigt ist ein Punkt aus dem hexagonalen Messgitter mit seiner Umge-
bung. Die Graustufen symbolisieren die Orientierungsunterschiede zum Zentralpunkt.
Die Punkte, die durch die Korngrenze mit einer Orientierungsabweichung von mehr als
15° vom Zentralpunkt abweichen, werden nicht mit in die Berechnung der mittleren Mi-

sorientierung einbezogen. Der Grenzwert von 15° als minimale Orientierungsdifferenz
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4.2 Friihstadien der Umformung

zwischen zwei Kornern orientiert sich dabei an der oberen Grenze des Versetzungsmo-
dells fiir Kleinwinkelkorngrenzen [106]. Da die mittlere, lokale Misorientierungsvertei-
lung in den gezeigten Fillen oberhalb von 3° sehr stark abféllt, hat die exakte GroRe des

Grenzwerts wenig Einfluss auf die erhaltenen Ergebnisse.

Korngrenze
mit > 15° Misorientierung

Orientierungs-
anderungen fir die Mittelung

Abbildung 34: Schema zur Ermittlung der mittleren, lokalen Misorientierung. Die Grau-
stufen symbolisieren Unterschiede der Orientierung an den Messpunkte.

Die Verteilung der mittleren, lokalen Misorientierung fiir eine Schrittweite von 500 nm
und eine Maximalabweichung von 15° ist fiir die Anfangstadien der Verformung in den
Abbildungen 35 & 36 dargestellt. Dazu wurden die Flichenanteile der lokalen Misorien-
tierungen anhand der Anzahl der entsprechenden Bildpunkte bestimmt. Fiir den fein-
kornigen Ausgangszustand ergibt sich eine geringe mittlere, lokale Misorientierung. Das
Maximum der Verteilungsfunktion liegt bei ungefdhr 0,3°. Das entspricht einer typi-
schen Winkelauflosungsgrenze der Riickstreuelektronenbeugung von etwa 0,5°, die un-
ter Nutzung eines vergleichbaren Indizierungsparametersatzes'3 bestimmt wurde [103].
Es kann daher geschlussfolgert werden, dass der metallografische Praparationszustand
fiir die folgenden Untersuchungen ausreichend war.

Durch die Umformung vergroflert sich der Anteil groBer lokaler Misorientierungen
und das Maximum der Verteilungsfunktion wird zu gréeren Winkeln verschoben. Die
Misorientierungen sind dabei anndhernd logarithmisch normalverteilt. Bei einem loga-
rithmischen Umformgrad ¢ = 0,4 entspricht das Maximum der Verteilung einem Misori-
entierungswinkel von knapp 1°. Fiir die Umformung mit 0,1/Stich mit Stickstoffkiihlung
wird kein signifikanter Unterschied der mittleren, lokalen Misorientierung vom Kern bis
zum Rand beobachtet — im Gegensatz zur Texturentwicklung, die unter diesen Prozess-
bedingungen inhomogen iiber dem Querschnitt verlduft (vgl. Abbildung 31). Die Dich-

ten an geometrisch notwendigen Versetzungen im Kern und am Rand des Drahtes liegen

BIn den in dieser Arbeit dargestellten Beispielen liegt die Anzahl der Bildpunkte der Kamera bei
348 Pixeln - 260 Pixeln und die Winkel- bzw. Abstandsauflésung der Hough-Transformation bei 1° bzw.
1 Pixel. Die Indizierung erfolgte mit mindestens acht Bandern.
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4 Reines Kupfer

demzufolge in derselben Gréenordnung. Ein Vergleich mit den verschiedenen Stichab-
nahmen bei 77 K und einem Gesamtumformgrad von 0,4 in Abbildung 36 zeigt, dass dies
fiir beide Prozessvarianten der Fall ist. Das Material wird sowohl im Kern als auch am

Rand homogen verformt.

mit Stickstoffkiihlung und 0,1/Stich

- ® Kern Rand

rekr. bei 600°C
-A— n=01

=V= n=02

- n=03

0,2 -

n=04
—
~
Lo, :4, 3,
W s,
0,0 AR
0,1 1 e/°

Abbildung 35: Flichenanteile mittlerer, lokaler Misorientierungen in den Anfangsstadien
der Umformung bei 77 K mit 0,1/Stich (fiir eine Schrittweite der Orientie-
rungsabbildung von 500 nm und 15° maximaler Abweichung).

Beim Drahtzug ohne Kiihlung ergibt sich ein anderes Bild. Generell sind die lokalen
Misorientierungen etwas grof3er als bei 77 Kund deutlich inhomogener verteilt. Im Rand-
bereich ist die Dichte geometrisch notwendiger Versetzungen im Vergleich zum Kern des
Drahtes offenbar erhoht. Die Inhomogenitét der mittleren, lokalen Misorientierung bei
Verformung bei Raumtemperatur konnte auch fiir weitere Umformgrade nachgewiesen
werden - aus Griinden der Ubersichtlichkeit sind sie in der Darstellung ausgelassen. Bei
der Analyse dieser Daten ist zu beriicksichtigen, dass nahe 77 K ein Teil der Umformung
durch Zwillinge getragen wird. Dies ist bei Raumtemperatur in reinem Kupfer nicht der
Fall. Der entsprechende Dehnungsanteil, der mit Stickstoffkiihlung durch Zwillinge dar-
gestellt werden kann, muss demzufolge bei Raumtemperatur durch Versetzungen aufge-
bracht werden. Dies fiihrt zu gro8eren Orientierungsdnderungen innerhalb der Koérner.
Die Inhomogenitédt der lokalen Misorientierung kann auf eine inhomogene Temperatur-
verteilung oder unterschiedliche dquivalente, plastische Dehnungen wihrend der Um-
formung hinweisen. Eine ungleichméiflige Temperaturverteilung kann dadurch hervor-
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4.2 Friihstadien der Umformung

gerufen werden, dass die freiwerdende Umformwéarme nur schlecht aus dem Kern des
Drahtes abgefiihrt werden, wihrend die Umformwédrme am Rand des Drahtes iiber das
Werkzeug abgefiihrt wird. Damit wiirde im Kern des Drahtes die dynamische Erholung
verbessert ablaufen und eine geringere lokale Misorientierung beobachtet werden. Eine
weitere Ursache fiir erhohte Dichten geometrisch notwendiger Versetzungen im Rand-
bereich des Drahtes konnte auf hohere dquivalente, plastische Dehnungen am Rand der
Umformzone hindeuten. Dies sollte allerdings bei VergréBerung der Stichabnahme re-
duziert werden und in gleichem Male auch bei Einsatz der Stickstoffkiihlung zu beob-

achten sein.
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0,10 Kern Rand mit Stickstoffkiihlung
-V¥- -V- 0,1/stich
—-@®- -—-0O-— 0,4/stich
—
0,05 -
0,00 ——
01 1 6/°
(a)
0,10 - Kern Rand ohne Kihlung
-V¥- -V- 0,1/stich
—-@- -—-0O-— 0,4/Stich
—
0,05 -
0,00 ——
0,1 0/°

Abbildung 36: Vergleich der Flichenanteile mittlerer, lokaler Misorientierungen (fiir eine
Schrittweite der Orientierungsabbildung von 500 nm und 15° maximaler
Abweichung) bei einem logarithmischen Umformgrad von ¢ = 0,4 bei: a)

(b)

mit Stickstoffkiihlung und b) ohne Kiihlung.
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4.3 Zustinde bei hohen Umformgraden

Mit den verfiigbaren Werkzeugen konnte ein maximaler Umformgrad von ¢ = 2,4 er-
reicht werden. Die Gefiigezustinde wie auch die Globaltextur nach der Umformung
bis zu diesem Umformgrad wird im Folgenden dargestellt. Eine Stichabnahme von
0,4/Stich mit Stickstoftkiihlung fiihrt auf das in Abbildung 37 dargestellte Gefiige. Die
durch die mechanische Zwillingsbildung hervorgerufene Verfeinerung des Gefiiges wird
anhand des Vergleichs mit den bei Raumtemperatur umgeformten Dridhten in Abbil-
dung 38 deutlich. Die lokalisierte Verformung am Rand der Umformzone fiihrt zur Aus-
bildung eines erhdhten (00 1)-Fasertexturanteils in den Randbereichen des Drahtes. Die
Entwicklung dieser Texturkomponente ist dabei konsistent mit Beobachtungen in den
Friihstadien der Umformung (vgl. Abschnitt 4.2) und Einkristalluntersuchungen von
Chen u.a. [89]. Der erhohte (001)-Fasertexturanteil im Randbereich wird sowohl bei
einer Umformung mit Stickstoffkiihlung als auch ohne Kiihlung beobachtet. Bei ge-
ringerer Stichabnahme (Abbildung 39) wird die Lokalisierung der Verformung und so-
mit die Inhomogenitdt der Texturkomponenten verstdrkt. Eine dhnliche Verteilung der
Texturkomponenten iiber den Querschnitt konnte auch durch Waryoba & Kalu [107]
fiir den Drahtzug bei Raumtemperatur beobachtet werden - allerdings fehlen bei die-
ser Arbeit detaillierte Angaben zur aufgebrachten Stichabnahme. Zusétzlich wird bei
0,1/Stich auch im Kernbereich ein im Vergleich zu einer Stichabnahme von 0,4/Stich
erhohter (00 1)-Fasertexturanteil beobachtet. Dementsprechend ist der Anteil an (111)-

faserorientierten und verzwillingten Kérnern am Gesamtgefiige deutlich verringert.

Im Gegensatz zu elektrolytisch abgeschiedenen Diinnschichten aus Kupfer bietet die
einfache Textur von Drihten in Kombination mit der strengen Orientierungsabhéingig-
keit der Zwillingsbildung unter Zuglast die Moglichkeit, den Volumenanteil von Zwil-
lingen bzw. von verzwillingtem Material zu bestimmen. Neben der Zwillingslamellen-
weite und der Beschaffenheit der Grenzflache bestimmt dieser Volumenanteil wesent-
lich die Eigenschaften des fertigen Halbzeugs. Dazu wurden mithilfe von jeweils drei
Polfiguren die Globaltexturen der Drédhte bei einem Gesamtumformgrad von 2,4 be-
stimmt. Die berechneten Orientierungsdichteverteilungen sind anhand der inversen
Polfiguren der Drahtachsen in Abbildung 40 gezeigt. Die fiir die Berechnung notwen-
dige Korrektur der Defokussierung und deren Bestimmung ist in Anhang E dokumen-
tiert. Um eine statistisch relevante Anzahl von Kérnern zu analysieren, wurden jeweils
sieben Drahtquerschnitte parallel vermessen. Fiir alle praparierten Ausgangszustdnde
(Abbildung 40(a), 40(b) & 40(c)) wird bei einer Stichabnahme von 0,4/Stich eine fiir
kubischflichenzentrierte Metalle typische Fasertextur [108] beobachtet. Dabei ist die
(111)-Faserorientierung der dominante Texturanteil. Wie anhand der lokalen Untersu-
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Abbildung 37: Orientierungskarten und Beugungsmusterbeschaffenheit fiir den Quer-
schliff bei einer Gesamtumformung von 2,4 mit einer Stichabnahme von
0,4/Stich bei Stickstoffkiihlung: a) Zentrum und b) Rand des Drahtes. Die
Schrittweite der Orientierungsabbildung betrdgt 50 nm.
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(@ (b)

Abbildung 38: Orientierungskarten fiir den Querschliff bei einer Gesamtumformung von
2,4 mit einer Stichabnahme von 0,4/Stich ohne Kiithlung: a) Zentrum und
b) Rand des Drahtes. Die Schrittweite der Orientierungsabbildung betrégt
50 nm.

(@ (b)

Abbildung 39: Orientierungskarten fiir den Querschliff bei einer Gesamtumformung von
2,4 mit einer Stichabnahme von 0,1/Stich bei Stickstoffkiihlung: a) Zen-
trum und b) Rand des Drahtes. Die Schrittweite der Orientierungsabbil-
dung betrdgt 50 nm.
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chungen aus den vorangegangenen Abschnitten zu erwarten ist, treten bei einer Stichab-
nahme von 0,1/Stich deutliche Abweichungen von diesem Idealbild auf und die (111)-
Fasertexturkomponente ist deutlich verbreitert. Dies ist auf die lokalisierte Verformung
am Rand der Umformzone und die daraus resultierenden, zusitzlichen Texturkompo-

nenten zuriickzufiihren.

01

Stickstoffkiihlung

ohne Kiihlung

1

550 °C

[001]

Vielfache der regellosen Verteilung

10

[111] [111]

100

[001] [101]

(a) (b)

[111]

[001]

[101]

(e)

(d)

[111]

600 °C

<115>

[101]

[001] [101] [001]

(h)

€]

Abbildung 40: Orientierungsdichteverteilung der gezogenen Dridhte anhand der inver-

sen Polfigur der Drahtachse. Das Material ist bei 550 °C (a, d), 600°C (b,
e, g, h) oder 900°C (c, f) rekristallisiert und anschliefend mit Stickstoft-
kithlung (a bis ¢ & g) oder ohne Kiihlung (d bis f & h) mit 0,4/Stich (a bis f)
und 0,1/Stich (g & h) bis zu einem Umformgrad von 2,4 gezogen worden.

Die Verringerung der Umformtemperatur durch die Stickstoffkiihlung fiihrt bei
einer Stichabnahme von 0,4/Stich unabhidngig vom priaparierten Ausgangsgefiige
zu einer deutlichen Ausbildung der mit der Zwillingsbildung verbundenen (115)-
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Fasertexturkomponente. Diese ist bei Dridhten, die bei ansonsten gleichen Parametern
ohne Stickstoffkiihlung hergestellt wurden, nicht vorhanden. Durch die deutlich schlech-
tere Ausbildung der (11 1)-Fasertexturkomponente bei einer reduzierten Stichabnahme
von 0,1/Stich ist nahe 77 K auch die (115)-Fasertexturkomponente deutlich schwicher,

da lediglich ein geringer Anteil des Gefiiges verzwillingen kann.

Da auch wéhrend der Umformung bei tiefen Temperaturen nur ein Teil der Verfor-
mung durch die Zwillingsbildung getragen wird, hat auch die gleichzeitig ablaufende
Gleitung einen Einfluss auf die Texturentwicklung. In Abbildung 41 ist die Anderung der
Orientierungsdichteverteilung bei ansonsten gleichen Randbedingungen fiir die Absen-
kung der Umformtemperatur gezeigt. Es wird deutlich, dass die Orientierung nicht al-
lein von der (11 1)-Fasertexturkomponente diskret auf (115) dreht. Die entstandenen
Zwillingslamellen drehen durch die parallel ablaufende Gleitung noch auf eine (001)-
Faserorientierung ein [109]. Dies konnte anhand von transmissionselektronenmikro-
skopischen Untersuchungen direkt nachgewiesen werden. In Abbildung 42 ist ein Ver-
formungsband bestehend aus mehreren Verformungszwillingen gezeigt. Die Prépara-
tion der Probe erfolgte wie in Abschnitt 4.2 durch eine Zielprdparation mit fokussier-
tem Ionenstrahl. Zur Abbildung der Grenzfldche ist die Einstrahlrichtung parallel zu
(011) gewdhlt. Das lokale Beugungsmuster an einer der abgebildeten Zwillingsgren-
zen in Abbildung 42(b) zeigt die typische Spiegelsymmetrie, die zur Identifikation von
Zwillingen herangezogen werden kann. Zusétzlich tritt allerdings noch eine weitere Ro-
tationskomponente um die Scherebenennormale des Zwillingssystems (011) (vgl. Ab-
schnitt 2.3) auf, die zu einer Aufspaltung des {11 1}-Beugungsreflexes sorgt. Dementspre-
chend sind auch in den Korngrenzenwinkelstatistiken in Abbildung 43, die aus der Ori-
entierungsabbildung mittels Riickstreuelektronenbeugung gewonnen wurden, Abwei-
chungen von der idealen Misorientierung von 60° fiir Zwillinge des System {111} (112)
zu erkennen. Neben der deutlichen Erh6hung der Korngrenzenanteile bei 60° durch
die mechanische Zwillingsbildung beim Drahtziehen mit Stickstoffkiihlung sind in allen
Proben auch erhdhte Korngrenzenanteile bei knapp 55° zu erkennen. Diese sind zum
einen auf die eingedrehten Zwillingslamellen aus den Frithstadien der Umformung bei
aktiver mechanischer Zwillingsbildung zuriickzufiihren. Zum anderen fiihrt die Glei-
tung auch zu einem Eindrehen der Rekristallisationszwillinge des Ausgangsgefiiges, wie
es auch in Abbildung 30 zu erkennen ist. In beiden Féllen sorgt das Eindrehen auf
die (001)-Faserorientierung zu einem Korngrenzenwinkel von 54,74° (£ ([001],[111]) =
arccos (1/v/3)).

Der Volumenanteil an verzwillingtem Material, d.h. Matrixkdrner und fragmentie-
rende Zwillinge, entspricht demnach nicht allein der Summe der Volumenanteile der
(111)- und der (115)-Fasertexturkomponente, da die Zwillinge auch von der (115)-

Faserorientierung abweichende Orientierungen aufweisen kénnen. Die Untersuchun-
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rekristallisiert bei 600 °C, 111
gezogen mit 0,4/Stich [ ]

Differenz der Orientierungsdichte
ODF" - ODF”

[ . | .
-0 A 01 01 1 10

[001] [101]

Abbildung 41: Orientierungsdichteinderung (ODFR' — ODFC?) durch eine Absenkung
der Umformtemperatur mittels Stickstoffkiihlung. Das feinkdérnige Aus-
gangsmaterial (rekristallisiert bei ) wurde mit 0,4/Stich bis zu einem
Umformgrad von 2,4 gezogen.

-
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Abbildung 42: Transmissionselektronenmikroskopische Aufnahmen von Verformungs-
zwillingen nach einer Umformung mit 0,4/Stich bis zu einem Umform-
grad von 2,4 mit Stickstoffkiihlung: a) Hellfeldaufnahme eines Verfor-
mungsbandes aus mehreren Zwillingen und b) Beugungsaufnahme der in
der Einfligung gezeigten Stelle. Die Einstrahlrichtung ist (011). Die Zuord-
nung der Beugungsreflexe zu den jeweiligen Gefiigebestandteilen (,T“ =
Zwilling, ,M*“ = Matrix) erfolgte anhand von Dunkelfeldaufnahmen. Die
Einstrahlrichtungist (011).
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Abbildung 43:

4.3 Zustidnde bei hohen Umformgraden

4 Drahtzug mit Stickstoffkthlung bis 2,4
feinkodrniger Ausgangszustand
10+ Kern Rand
V- -=V- 0,1/stich
{—W— -=0- 0,4/sStich
54
X
E -
<
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30 Korngrenzenwinkel / °

(@

4 Drahtzug mit 0,4/Stich bis 2,4 im Zentrum des Drahtes
feinkorniger Ausgangszustand
10+ —B—  mit Stickstoffkiihlung
—0O-=  ohneKihlung +

5— h/\

X \
=H O \
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< \

0 A\

Korngrenzenwinkel / °
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Anteile der Korngrenzenwinkel aus den Orientierungsabbildungen in den
Abbildungen 37, 38 & 39 im Vergleich: a) bei unterschiedlicher Stichab-
nahme mit Stickstoffkiihlung und b) bei unterschiedlicher Umformtem-
peratur. Der untere Grenzwert von 15° als minimale Orientierungsdiffe-
renz zwischen zwei Kornern orientiert sich an der oberen Grenze des Ver-
setzungsmodells fiir Kleinwinkelkorngrenzen [106]. Der maximale Korn-
grenzenwinkel in kubischen Systemen betragt knapp 62,8° [110].

83



4 Reines Kupfer

gen von Chen u. a. [89] belegen zudem, dass sich der (00 1)-Fasertexturanteil unabhéngig
vom Ausgangsgefiige entwickelt und daher nicht als konstant gegeniiber den Umform-
bedingungen angenommen werden kann. Aus diesem Grund kann der Volumenanteil
von Zwillingen und dementsprechend auch der des verzillingten Materials aus den ge-

wonnenen Daten eingegrenzt bzw. abgeschitzt werden.

Der tatsdchliche Volumenanteil der Zwillinge liegt zwischen dem Volumenanteil
der (115)-Fasertexturkomponente und der Summe der Volumenanteile der (001)-
und der (115)-Fasertexturkomponenten. Die untere Grenze entspricht Zwillingen, die
ausschlieBlich die Ideallage von Zwillingen in (111)-faserorientierten Kornern errei-
chen. Die obere Grenze wird durch die Annahme erreicht, dass die komplette (001)-
Fasertexturkomponente bei Stickstoftkiihlung durch eingedrehte Zwillingslamellen ge-
bildet wird. Fiir das feinkérnige Ausgangsmaterial sind die Volumenanteile der (001)-
und der (115)-Fasertexturkomponenten fiir eine Umformung mit Stickstoftkiihlung je-
weils 23 vol% und 21 vol%, wihrend bei Raumtemperatur ausschliellich 15vol% (001)-
faserorientierter Korner beobachtet werden.

In Kombination mit dem Volumenanteil der Matrixkbrmer ({111)-
Fasertexturkomponente) von 42vol% ergibt sich ein Volumenanteil an verzwillingtem
Material zwischen 63vol% und 86vol%. Diese Vorgehensweise ist durch die lokalen
Untersuchungen begriindet, die zeigen, dass alle (11 1)-fasertexturierten Kérner durch
Zwillinge verfeinert werden. Die relevanteste Abschitzung fiir den Volumenanteil ver-
zwillingten Materials erhdlt man durch die Korrektur der Summe der Volumenanteile
der (115)- und der (001)-Fasertexturkomponente durch den bei Raumtemperatur
beobachteten (00 1)-Fasertexturanteil von 15vol%. Sofern dieser als konstant gegentiber
den Umformbedingungen gesehen wird, ergibt sich ein Volumenanteil von durch
die Zwillingsbildung verfeinertem Material von 71vol%. Das Volumenverhéltnis von
Zwillingen und Matrix innerhalb der verzwillingten Kérnern liegt dabei bei 0,7:1.

Auch in elektrolytisch abgeschiedenen Diinnschichten wird keine vollstdndige Ver-
zwillingung aller Korner erreicht und das Volumenverhéltnis von Zwillingen zu Ma-
trix entspricht nicht dem Idealwert von 1:1. Bisher liegen keine relevanten Analysen
zu diesen Daten vor, da aufgrund der Langenskalen der Gefiige in stark verzwillingten
Diinnschichten ausschlieflich transmissionselektronenmikroskopische Analysen infra-
ge kommen. Diese sind allerdings hinsichtlich der globalen Aussagekraft begrenzt. Analy-
sen der Texturentwicklung sind nur bei ausgewdhlten Abscheideverfahren (z. B. gepulste
Gleichstromabscheidung [37] oder Magnetronkathodenzerstaubung [5] mit gerichtetem
Schichtwachstum mit Zwillingsebenen innerhalb der Schichtebene) denkbar, bei denen
vergleichsweise strenge Orientierungsbeziehungen erfiillt sind. Allerdings liegen hierzu

keine verwertbaren Daten vor.
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4.4 Verfestigung

Anhand der vorherigen Analysen konnte gezeigt werden, dass das Gefiige lokal sehr un-
terschiedlich ausgeprégt ist — vor allem bei reduzierter Stichabnahme. Um zu tiberprii-
fen, ob dies einen nachweisbaren Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften hat, wur-
den lokale Mikrohdrteuntersuchungen durchgefiihrt. Die radiale Verteilung der Mikro-
hérte iiber dem Langsschliff des Drahtes ist in Abbildung 44 gezeigt.

Der teilrekristallisierte Zustand, der durch eine Glithung bei 550 °C eingestellt wurde,
zeigt im Ausgangszustand eine inhomogene Hérteverteilung tiber dem Querschnitt (Ab-
bildungen 44(a) & 44(b)). Dies ist auf nicht-rekristallisierte Gefiigebestandteile zurtick-
zufiihren. Die vollstdndig rekristallisierten Varianten zeigen keine signifikante Variation

der Hérte {iber dem Drahtquerschnitt.

Eine Umformung mit einer hohen Stichabnahme fiihrt zu einer homogenen Verfor-
mung des Materials iiber dem gesamten Querschnitt auch bei geringen Umformgraden.
Bei Raumtemperatur wird dabei innerhalb der ersten Stiche bereits die fiir diese Umfor-
mung maximal erreichbare Hérte von 124 HVO0,1 erreicht und es kommt zu keiner mess-
baren Verfestigung mehr. Demgegeniiber ist bei einer Umformung mit Stickstoffkiihlung
sowohl ein hoheres Hirteniveau bei gleichem Umformgrad als auch eine deutlich stér-
kere Verfestigung nachzuweisen. Dies ist sowohl auf die unterdriickte dynamische Erho-
lung wihrend der Umformung nahe 77 K zuriickzufiihren als auch auf die einsetzende

Zwillingsbildung und die dadurch erreichte Verfeinerung des Gefiiges.

Im Falle einer geringen Stichabnahme von 0,1/Stich wird in den Friihstadien der Um-
formung eine sehr inhomogene Harteverteilung beobachtet (vgl. Abbildung 44(c)). Auf-
grund des ausgepragteren Verfestigungsverhaltens bei kryogener Umformtemperatur ist
diese Inhomogenitdt nahe 77K anhand der Mikrohérte besser zu erfassen. Die hohere
Randhirte kann auf eine lokalisierte Verformung am Rand des Drahtes und eine un-
geniigende Durchformung zuriickgefiihrt werden. Aufgrund der héheren Hirte miissen
die dquivalenten Dehnungen des Materials im Randbereich grof3er sein als im Zentrum
des Drahtes. Da mit steigendem Gesamtumformgrad die Verfestigung sinkt, ist der Effekt
der Inhomogenitit der Verformung bei hohen Umformgraden anhand der Mikrohérte
nicht mehr zu finden. Gleichwohl zeigen die Untersuchungen zur Global- und Lokaltex-
tur, dass die ungleichmélige Verformung des Materials tiber dem Querschnitt auch hier
erhalten bleibt.

Um das Verfestigungsverhalten von Kupfer in den verschiedenen Stadien der Um-
formung zu untersuchen, wurden die Spannungs-Dehnungs-Kurven von verschiede-
nen Zwischenstadien bestimmt. Die Zugversuche erfolgten an Drahtproben mit 140 mm

Gesamtldnge auf einer elektromechanischen Zugpriifmaschine bei 0,1 mm/min Quer-
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Abbildung 44: Radiale Hérteverteilung tiber dem Drahtlangsschliff bei: a) 0,4/Stich bei
Raumtemperatur, b) 0,4/Stich mit Stickstoffkiihlung und c) 0,1/Stich mit
und ohne Stickstoffkiihlung (,CT“ bzw. ,RT*). Die radiale Position r ist auf
den Drahtradius ry normiert. Die eingezeichneten Linien dienen der Ori-
entierung. Die angegebenen Temperaturen beziehen sich auf die Tempe-
ratur der Warmebehandlung zur Einstellung des Ausgangsgefiiges.
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4.4 Verfestigung

hauptverschiebungsgeschwindigkeit. Die ermittelten Zugfestigkeiten als Funktion des
Umformgrades sind in Abbildung 45 fiir verschiedene Prozessvarianten zusammenge-
fasst.

Wie durch die Mikrohdrtemessungen zu erwarten, liegt das Festigkeitsniveau von
kryogen gezogenem Kupfer deutlich iiber dem eines ohne Kiihlung gezogenem Kupfer-
drahtes. Zudem ist die Festigkeitssteigerung bei Temperaturen nahe 77 K ausgeprégter
als bei Raumtemperatur. Der Unterschied zwischen teil- und feinkérnig rekristallisier-
tem Ausgangsgefiige wird innerhalb des ersten Umformschrittes vollstindig kompen-
siert und es sind im weiteren Prozessverlauf keine signifikanten Unterschiede mehr zu
beobachten. Im Gegensatz dazu zeigt ein grobkorniges Ausgangsgefiige deutlich abwei-
chende Verfestigungscharakteristiken. Bei Stickstoffkiihlung ist die Verfestigung in den
Frithstadien der Umformung deutlich grof3er — die Festigkeit allerdings deutlich gerin-
ger als bei einem feink6rnigen Ausgangsgefiige. Erst bei einem Umformgrad von ¢ = 2,4
kann die Festigkeit der feinkdrnigen Variante erreicht werden. Dieses Verhalten ist ver-
mutlich auf die ldngeren Lauf- und Aufstauldngen von Versetzungen in der grobkorni-
gen Variante zuriickzufiihren. Dadurch werden Verfestigungseffekte durch den Aufstau
von Versetzungen an der Korngrenze tendentiell zu hoheren Dehnungen verschoben.
Bei Raumtemperatur kann der Unterschied der Zugfestigkeiten der unterschiedlichen
Ausgangszustidnde bei ¢ = 2,4 nicht ganz ausgeglichen werden. Das ist auf die fehlende
dynamische Verfeinerung durch Zwillingsbildung zuriickzufiihren, wie sie bei Stickstoff-
kiihlung auftritt.

Ahnlich wie ein grobkérniges Material verfestigt auch ein feinkrniges Material, das
mit einer geringeren Stichabnahme prozessiert wird (vgl. Abbildung 45(b)). Dies ist im
Wesentlichen auf die deutlich schlechter ausgebildete Fasertextur bei 0,1/Stich zurtick-
zufiihren. Die Festigkeit eines Drahthalbzeugs ist durch die Schirfe dieser Texturkompo-
nenten bestimmt. Unter uniaxialer Last zeigt die (11 1)-Faserorientierung den geringsten
(S((111)) = v6/9 = 0,272) und die (00 1)-Faserorientierung einen mittleren'* Schmid-
faktor (S ((001)) = v/6/6 =~ 0,408) fiir das maximalbelastete Gleitsystem (vgl. Gleichung 24
und Abbildung 10 in Abschnitt 2.3.4). Beim Auftreten einer scharfen und dominanten
(111)-Fasertexturkomponente wird der FlieBbeginn somit zu héheren Spannungen ver-
schoben. Es wird folglich fiir eine hohe Stichabnahme von 0,4/Stich infolge der scharfen
und starken (11 1)-Fasertexturkomponente (vgl. Abschnitt 4.3) eine entsprechend hohe
FlieBspannung und Zugfestigkeit gefunden.

Die Spannungs-Dehnungs-Kurven der maximal umgeformten Zustdnde bei einem lo-
garithmischen Umformgrad von ¢ = 2,4 sind in Abbildung 46 gezeigt. Die Gesamtdeh-
nung der hergestellten Halbzeuge liegt im Bereich von 2 % bis 3 %, wobei die bei Raum-

temperatur umgeformten Drdhte neben einer deutlich geringeren Festigkeit (140 MPa

4im Vergleich zu beliebigen anderen Orientierung innerhalb des Standarddreiecks
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Abbildung 45: Abhdngigkeit der Zugfestigkeit vom Umformgrad mit und ohne Stickstoft-
kithlung (,CT“ bzw. ,RT“) fiir: a) verschiedene Ausgangsgefiige sowie b)
verschiedene Stichabnahmen.
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entsprechen = 31 % der Festigkeit des ohne Kiihlung priparierten Drahtes) eine leicht
hohere Duktilitdt aufweisen. Durch die Anderung der Volumenanteile der Texturkom-
ponenten infolge der verschiedenen Verarbeitungsbedingungen kommt es im elastisch
hoch anisotropen Kupfer auch zu signifikanten Verdnderungen des Elastizitditsmoduls
der hergestellten Drihte in Drahtachsenrichtung. Im Fall der in Kapitel 5 noch zu be-
schreibenden CuAl-Legierungen wird durch die verringerte Stapelfehlerenergie die Tex-
turdnderung nochmals verstirkt und die entsprechende Anderung des Elastizitdtsmo-
duls ist ausgeprégter als bei reinem Kupfer. Daher erfolgt eine detaillierte Diskussion
dieses Effekts in Abschnitt 5.4.

600 -
77K 295K
—— — —  550°C,0,4/Stich
o —— — —  600°C,0,4/Stich
= | = = = 600°C,0,1/Stich
o
300
N\
\
W
\!
W
\Y
\ Y
\IN
0 . . AN AN . |
0,0 2,5 €/% 50

Abbildung 46: Technische Spannungs-Dehnungs-Kurven der Dréahte im Endzustand bei
einem Umformgrad von 2,4. ,CT“ entspricht mit Stickstoffkiihlung bzw.
»RT“ entspricht ohne Kiihlung gezogen.

Fiir den Einsatz als elektrische Leiter muss neben den mechanischen Eigenschaften
auch die elektrische Leitfahigkeit der hergestellten Drahthalbzeuge charakterisiert wer-
den. Infolge der Umformung und des resultierenden Defekteinbaus kommt es jeweils zu
einer Reduktion der elektrischen Leitfiahigkeit um 4,9-1071° OQm bzw. 11,1-1071° Qm fiir
eine Umformung bei Raumtemperatur oder kryogener Temperatur. Dies entspricht 3 %
bzw. 6,5 % der elektrischen Leitfahigkeit von grobkérnigem, vollstdndig rekristallisiertem
Kupfer (Cu-OFE). Diese Kombination von deutlich verbesserter Festigkeit mit geringen
Abstrichen hinsichtlich der elektrischen Leitfahigkeit ist bisher nicht mit Legierungs-
varianten zugdnglich und wird zusammen mit den CuAl-Legierungen in Abschnitt 5.6
im Vergleich zu industriell verfiigbaren Legierungsvarianten diskutiert. Im Vergleich zu

hochfesten Diinnschichten mit hoher Zwillingsdichte ist die Abnahme der elektrische
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Leitfahigkeit groBer [2]. Dies ist zum einen auf die deutlich hohere Versetzungsdichte des
umgeformten Drahtes zuriickzufiihren. Zum anderen konnte anhand der lokalen Analy-
sen gezeigt werden, dass sowohl die Grenzfldche als auch die Orientierung der Zwillin-
ge durch die Verformung beeintrachtigt wird. Die Ergebnisse des nidchsten Abschnitts
diskutieren daher die Moglichkeit durch Warmebehandlungen mogliche Defekte in der

Grenzflache auszuheilen.

4.5 Erholung und Rekristallisation

Als Moglichkeit zur Verbesserung der Grenzflicheneigenschaften durch Defektabbau
wurden verschiedene Varianten von Warmebehandlungen getestet. Dieses Vorgehen ist
auf Ergebnisse von Jia u. a. [111] zuriickzufiihren. Sie konnten bei der Warmebehandlung
von kryogewalzten Kupfereinkristallen im Ubergangsbereich von Erholung, Rekristallisa-
tion und Kornwachstum die Bildung sehr feiner Erholungs- oder Rekristallisationszwil-
linge beobachten, die zu einem entsprechenden Hartungsbeitrag fithrten. Da diese in der
Regel eine kohdrente Zwillingsgrenze besitzen, sollte ihr negativer Einfluss auf Duktilitét
und elektrische Leitfdhigkeit geringer als bei inkohédrenten und potentiell gestorten me-
chanisch erzeugten Zwillingen sein. Voraussetzung fiir eine solche Umwandlung ist die
Unterdriickung von Keimbildung ohne Zwillingsbildung und schnellem Kornwachstum,
wie sie in der Regel in reinen Metallen in engen Zeit- und Temperaturfenstern auftreten.

Anhand von Mikrohédrtemessungen nach isochron durchgefiihrten Warmbehandlun-
gen, deren Ergebnisse in Abbildung 47 gezeigt sind, kann der Bereich von Erholung
und Rekristallisation der kryogen gezogenen Dréhte festgelegt werden. Dazu wurden zu-
ndchst Warmebehandlungen mit einer technisch relevanten Gliihzeit von 30 min durch-
gefiihrt. Dabei kann bei 200 °C der erste deutliche Harteabfall beobachtet werden, wih-
rend bei 250 °C die Rekristallisation vollstdndig abgeschlossen ist. Ein Wiederanstieg der
Hérte wie bei Jia u. a. [111] konnte nicht festgestellt werden. Die Abhédngigkeit der Hérte
von der Glithtemperatur nach einer Warmebehandlung von 30 min kann gut durch eine
dynamische Widerstandsmessung mit einer Heizrate von 0,5 K/min abgebildet werden
(vgl. Abbildung 48). Der irreversible Teil der Widerstandsdanderung wahrend der Heiz-
fahrt aus dem Umformzustand findet dabei im Bereich zwischen 175 °C und 285 °C statt.

Um die Verdnderungen des Gefiiges durch Erholung und Rekristallisation nach den
isochronen Warmebehandlungen zu iiberpriifen, wurden die entsprechenden Zustédn-
de (gefiillte Symbole in Abbildung 47) mittels Riickstreuelektronenbeugung charakteri-
siert. Die entsprechenden Gefiige sind anhand der Orientierungskarten in Abbildung 49
dargestellt. Nach einer Warmebehandlung bei 150 °C (vgl. Abbildung 49(a)) sind unter

Beachtung der Schrittweite von 50 nm keine Verdnderungen zum Umformzustand (vgl.
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4.5 Erholung und Rekristallisation
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Abbildung 47: Erholung und Rekristallisation anhand der Mikrohérte von kryogen gezo-

genem Cu-OFE bei Glithungen im Bereich von 150 °C bis 400 °C fiir je-

weils 5min, 30 min und 24 h unter Argonatmosphaére. Gefiillte Symbole

kennzeichnen die Zustdnde, an denen detaillierte Gefiigeuntersuchungen
durchgefiihrt wurden.
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Abbildung 48: Erholung und Rekristallisation anhand der Anderung des elektrischen Wi-
derstands von kryogen gezogenem Cu-OFE beim Heizen bis 750 °C und
anschlieBendem Abkiihlen mit jeweils 0,5 K/min unter Argonatmosphére.

Abbildung 37) zu erkennen. Bei 175°C (vgl. Abbildung 49(b)) sind bereits erste rekris-
tallisierte Gefiigebestandteile in der Gr6Renordnung von 100 nm bis 3 um Korngrof3e zu
erkennen. Diese lassen sich mithilfe der Beugungsmusterqualitdt eindeutig vom restli-
chen Gefiige trennen, da die deutliche Defektreduzierung zu einer besseren Beugungs-
musterqualitét fiihrt. Selbst diese vergleichweise kleinen, neugebildeten Korner enthal-
ten bereits eine Vielzahl von Rekristallisationszwillingen (vgl. Ausschnittsvergroflerung
in Abbildung 49(a)). Die Orientierung der neugebildeten Koérner weicht teilweise deut-
lich von den Fasertexturkomponenten ((111), (001) & (115)) des Umformgefiiges ab.
Eine weitere Erh6hung der Temperatur wihrend der Warmebehandlung auf 200 °C fiihrt
zu einer Vergrollerung des rekristallisierten Volumenanteils. Die Korngro3e des rekris-
tallisierten Anteils liegt allerdings bereits im Bereich von 5um bis 10 um. Die Rekristalli-
sationszwillinge zeigen Zwillingslamellenweiten von 500 nm und groer. Die Analyse der
Beugungsmusterqualitédt gibt keine Hinweise auf moglicherweise feinere Zwillinge im re-
kristallisierten Anteil. Nach einer Warmebehandlung bei 225 °C ist das Gefiige vollstin-
dig rekristallisiert. Das entstandene Gefiige in Abbildung 49(d) hat eine mittlere Korngro-

Be von knapp 5 um mit enger Korngré8enverteilung.

Zur Vervollstindigung der Texturdaten wurden die Globaltexturen der Wiarmebe-

handlungsstufen erfasst. Diese sind in Abbildung 50 dargestellt. Im Einklang mit
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4.5 Erholung und Rekristallisation

(© (d)

Abbildung 49: Gefiige kryogen gezogener Drdhte nach Warmebehandlungen bei: a)
150°C, b) 175°C, c) 200 °C und d) 225 °C fiir jeweils 30 min in Argonatmo-
sphére. Erste rekristallisierte Gefiigebestandteile in der Gréflenordnung
von 100 nm bis 3 pm sind mit Pfeilen und in b) durch eine Ausschnittsver-
groBerung (5pum Kantenldnge) gekennzeichnet. Die Graustufen des Aus-
schnitts verdeutlichen die Beugungsmusterqualitét.
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4 Reines Kupfer

den Lokaltexturmessungen wird bei niedrigen Temperaturen zunidchst die (115)-
Fasertexturkomponente im Vergleich zu den beiden dominanten Texturkomponenten
schwicher. Bei hoheren Temperaturen werden auch die anderen beiden Texturanteile
schwicher. Auffillig ist, dass die (111)-Fasertexturkomponente dabei deutlich verbrei-
tert wird. Die Bildung einer Vielzahl von Erholungs- oder Rekristallisationszwillingen wie
bei Jia u. a. [111] kann bei einer Warmebehandlung von 30 min anhand der lokalen Un-
tersuchungen ausgeschlossen werden. Es bleibt daher lediglich die Moglichkeit einer Er-
holung der Grenzflache der Zwillinge bei 150 °C, da bei einer Glithdauer von 30 min noch

keine Anzeichen einer einsetzenden Keimbildung gefunden werden konnten.

Vielfache der regellosen Verteilung [111] [111]

150 °C 175°C

<115>

[001] [101] [001] [101]
(a) (b)

[001] [101] [001] [101]
(© (d)

Abbildung 50: Orientierungsdichteverteilung der kryogen gezogenen und wiarmebehan-
delten Drdhte anhand der inversen Polfigur der Drahtachse. Die Warme-
behandlung wurde fiir 30 min unter Argonatmosphére bei: a) 150 °C, b)
175°C, ¢) 200 °C und d) 225 °C durchgefiihrt.

Um sicherzustellen, dass nicht andere Zeit-Temperatur-Paarungen geeigneter sind,
um eine gezielte Erholung der Zwillingsgrenzen des Umformzustandes oder die Bildung
von neuen Zwillingsgrenzen zu ermoglichen, wurden weitere Gliihzeiten untersucht.
Eine Glithdauer von 5min ist dabei an die Arbeit von Jia u.a. [111] angelehnt. Fiir die
Beurteilung von Langzeitwdrmebehandlungen wurden 24 h gewéhlt. Fiir die Kurzzeit-
glithungen wird bei 250 °C ein erster Harteabfall beobachtet und die Rekristallisation ist
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4.5 Erholung und Rekristallisation

bei 275 °C abgeschlossen (vgl. Abbildung 47). Fiir eine 24 h-Glithung wird die vollstin-
dige Rekristallisation bei 200 °C beobachtet (vgl. Abbildung 47). In beiden Féllen erfolgt
wie im Falle von 30 min Glithungen kein Wiederanstieg der Harte. Auch eine Analyse des
Zeitverhaltens der Mikrohirte bei 150 °C, 175 °C und 200 °C in Abbildung 51 zeigt keine
besonderen Abweichungen, die auf die Bildung von Erholungszwillingen mit zusatzli-
chem Héartungsbeitrag schliellen lassen. Sowohl Lokal- als auch Globaltextur in den Ab-
bildungen 52 & 53 belegen fiir 150 °C/24 h/Ar und 200 °C/5 min/Ar die einsetzende Re-
kristallisation. Bei einer Langzeitwdrmebhandlung ist bereits ein signifikanter Anteil des
Gefiiges rekristallisiert, wahrend bei kurzer Glithdauer wie im Falle von 150 °C/30 min/Ar
rekristallisierte Gefiigebestandteile in der Gro8enordnung von 100 nm bis wenige Mikro-
meter beobachtet werden. Auch bei diesen Parametersédtzen mit Glithdauern von 5 min
und 24 h kann das rasche Kornwachstum der rekristallisierten Gefiigebestandteile nicht
gegeniiber der Bildung von Erholungszwillingen oder der Erholung der Zwillingsgrenz-

flaiche unterdriickt werden.

N b

i
%5-
100
e
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5, O 150 °C
3 175 °C
2 A 200°C
50: LR | ! LA | ! LA |
1 10 100 t/min 1000

Abbildung 51: Erholung und Rekristallisation anhand der Mikrohérte von kryogen gezo-
genem Cu-OFE nach Glithungen im Bereich von 5 min und 48 h bei 150 °C,
175°C und 200 °C unter Argonatmosphdre. Gefiillte Symbole kennzeich-
nen die Zustdnde, an denen detaillierte Gefiigeuntersuchungen durchge-
fiihrt wurden.

Dementsprechend kann in den Spannungs-Dehnungs-Kurven (vgl. Abbildung 54)
kein anomales Verhalten beobachtet werden, bei dem tibermaRig Duktilitdt infolge der
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4 Reines Kupfer

(b)

Abbildung 52: Gefiige kryogen gezogener Drdhte nach Warmebehandlung bei: a) 150°C
fiir 24 h und b) 200 °C fiir 5 min in Argonatmosphire. Rekristallisierte Ge-
fiigebestandteile sind mit Pfeilen gekennzeichnet.

Vielfache der regellosen Verteilung
— | — [111]
01 1 10 100

[111]

150°C/24 h 200 °C/5 min

[001] [101] [001] [101]
(a) (b)

Abbildung 53: Orientierungsdichteverteilung der kryogen gezogenen und anschlielfend

wirmebehandelten Drihte anhand der inversen Polfigur der Drahtachse
nach Warmebehandlung bei: a) 150 °C fiir 24 h und b) 200 °C fiir 5 min.
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4.5 Erholung und Rekristallisation

Wirmebehandlung mit gleichzeitig moderater Einbulle an Festigkeit gewonnen wird.
Selbst bei vergleichsweise geringen Temperaturen oder kurzen Zeiten (200 °C/5 min/Ar,
175°C/30 min/Ar, 150 °C/24 h/Ar) nimmt die Festigkeit ab, ohne dass sich die Duktilitit
signifikant erhoht. Selbst bei fortschreitender Rekristallisation wie bei 200 °C/30 min/Ar

oder 150°C/24 h/Ar, bei der die Festigkeit bereits unter 500 MPa gefallen ist, bleibt die
Bruchdehung bei unter 3 %.

600 ~

kryogen gezogen
— 150 °C/30 min/Ar
——— 175 °C/30 min/Ar
=200 °C/30 min/Ar
=225 °C/30 min/Ar
—— 200 °C/5 min/Ar
150 °C/24 h/Ar

200 H

0+
0

20 21 22 23 24

Abbildung 54: Verdnderung der technischen Spannungs-Dehnungs-Kurven durch eine
Wirmbehandlung kryogen gezogener Kupferdrdhte im Bereich von Erho-
lung und Rekristallisation.
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5 Einphasige Kupferlegierungen

Neben der Moglichkeit die Zwillingsbildung in reinem Kupfer durch eine Absenkung der
Umformtemperatur zu ermoglichen, kann auch die Stapelfehlerenergie durch Legieren
abgesenkt werden. Die intrinsische Stapelfehlerenergie ist dabei im Wesentlichen von
der Valenzelektronenkonzentration abhéingig. Durch das Legieren von monovalentem
Kupfer (Zc, = 1) mit polyvalenten Legierungselementen wie Zn (Zz, = 2), Al (Zy = 3),
Ga (Zga = 3), Ge (Zge = 4) oder Sn (Zg, = 4) in einphasigen Mischkristallen kann die
Stapelfehlerenergie effektiv gesenkt werden. Die Auswirkungen solcher MaBnahmen auf

die wichtigsten Werkstoffeigenschaften werden im Folgenden dargestellt und diskutiert.

5.1 Stapelfehlerenergie einphasiger

Kupfermischkristalllegierungen

Die Stapelfehlerenergien von verschiedenen Kupfermischkristalllegierungen sind in Ab-
bildung 55 gezeigt [57, 112, 113]. Mit zunehmender Wertigkeit der Legierungselemente
steigt die Valenzelektronenkonzentration der Legierung stirker an. Dementsprechend
fallt die Stapelfehlerenergie deutlicher ab. Fiir die Drahtziehexperimente, die im Folgen-
den vorgestellt werden, wurden ausschlief§lich CuAl-Legierungen verwendet, da diese
unter den dargestellten Legierungsvarianten die beste Giel$barkeit in einer Graphitko-
kille im Induktionsofen zeigten. Die deutlich gebrduchlicheren Bronze- und Messingle-
gierungen neigen zur Ausbildung von massiven Giel3fehlern sowohl auf der Oberfla-
che als auch im Innern des Gussstiicks oder zum Abdampfen des Legierungselements.
Im industriellen Einsatz werden fast ausschlief3lich Legierungen mit zusdtzlichen Legie-
rungselementen zur Verbesserung der Giel3barkeit eingesetzt [114, 115]. Da zusétzliche
Elemente oder schwankende Legierungszusammensetzungen fiir Untersuchungen hin-
sichtlich der Stapelfehlerenergie und des grundsétzlichen Verformungsverhaltens nach-
teilig sind und GieRdefekte die Umformbarkeit deutlich begrenzen kénnen, wurden fiir
die systematischen Untersuchungen der Umformeigenschaften als Funktion der Stapel-
fehlerenergie bindre CuAl-Legierungen verwendet. Um fiir die Umformung geeignete
Ausgangszustidnde einzustellen und zur Beseitigung der Gussgefiige wurden die Legie-
rungen zundchst kaltumgeformt (bis ¢ = 1,8) und anschliefend knapp oberhalb der Re-

kristallisationstemperatur vollstindig rekristallisiert.

5.2 Mechanische Zwillingsbildung wahrend des Drahtzugs

Wie im Falle von reinem Kupfer wurde die mechanische Zwillingsbildung mithilfe der

Globaltexturbestimmung an den Drahtquerschliffen charakterisiert. Die Umformtextu-
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0 T T T T T T T
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Abbildung 55: Intrinsische Stapelfehlerenergie von einphasigen Legierungen von Kupfer
mit mehrwertigen Elementen [57, 112, 113].

ren fiir den Drahtzug bei Raumtemperatur von verschiedenen CuAl-Legierungen sind
in Abbildung 56 gezeigt. Es ist deutlich zu erkennen, dass bei reinem Cu und bei der
Legierung CuAll keine Anzeichen fiir eine mechanische Zwillingsbildung in Form einer
(115)-Fasertexturkomponente zu finden sind. Ab einem Legierungsgehalt von 2 m% Al
ist diese Texturkomponente hingegen deutlich zu beobachten. 2m% entsprechen da-
bei 4.5at% und einer Stapelfehlerenergie von knapp 30 mJ/m? (entspr. Abbildung 55).
Fiir TRIP/TWIP-Stéhle wird der Ubergang von Versetzungsgleiten zu mechanischer Zwil-
lingsbildung bei Raumtemperatur in der Regel bei 35 mJ/m? beobachtet [116]. Es besteht
daher formal eine gute Ubereinstimmung zwischen den ansonsten sehr verschiedenen
Systemen CuAl und FeMnC.

Wie im Falle der Wechselwirkung von Versetzungen mit einer Zwillingsgrenze er-
scheint ein einfaches Vergleichen der Absolutwerte der intrinsischen Stapelfehlerener-
gien wenig zielfiihrend, da weitere relevante Randbedingungen fiir die Bestimmung der
Verformungsmechanismen wichtig sind. Da sind zum einen die verschiedenen homolo-
gen Temperaturen, denen CuAl- und FeMnC-Legierungen bei Raumtemperatur ausge-
setzt sind. Es ist davon auszugehen, dass die die Verfestigung bestimmenden Prozesse
der dynamischen Erholung, die thermisch aktiviert sind, zu unterschiedlichen Anteilen
zum Festigkeitsniveau beitragen. Sie bestimmen daher in unterschiedlichem MaRe die

Moglichkeit die notwendige Zwillingsspannung zu iiberwinden. Zum anderen wirken
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Cu [111]

Vielfache der regellosen Verteilung
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Abbildung 56: Ubersicht zum Einfluss des Legierungsgehalts auf die Globaltextur von bei
Raumtemperatur gezogen Drédhten aus verschiedenen CuAl-Legierungen
anhand von inversen Polfiguren der Drahtachsen: a) reines Cu, b) CuAll,
c) CuAl2, d) CuAl3, e) CuAl4 und f) CuAl7.
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5.3 Gefiigeverdnderung durch mechanische Zwillingsbildung

sich Al in Cu und Mn bzw. C in Fe unterschiedlich stark auf die Festigkeit der Grund-
werkstoffe aus. Je nachdem wie stark das Festigkeitsniveau durch die Legierungselemen-
te angehoben werden kann, kann die Zwillingsspannung wihrend der Verformung bei
geringeren Dehnungen erreicht werden.

Durch die entwickelte Drahziehtechnologie ist es ebenfalls moglich Legierungsdrihte
mit Stickstoffkiihlung zu ziehen. Die Globaltexturen sind in Abbildung 57 zusammen-
gefasst. Die Umformung fiir Legierungsgehalte grofler als 3m% ist dabei nicht bis zu
einem Umformgrad ¢ = 2,4 moglich. Diese Drédhte versagen bei einer Stichabnahme
von 0,4/Stich wdhrend des zweiten Stichs (¢ = 0,8) innerhalb des Ziehsteins und ver-
ursachen dabei Schiaden am Ziehsteinkern. Eine Optimierung der Drahtziehtechnologie
auf diese Legierungen zum Erreichen héherer Umformgrade erscheint nicht moglich,
da die Grenzformdnderung fiir diese Temperatur erreicht ist. Fiir die umformbaren Le-
gierungen wird nahe 77 K immer die mechanische Zwillingsbildung anhand der (115)-

Fasertexturkomponente nachgewiesen.

5.3 Gefiigeveranderung durch mechanische Zwillingsbildung

Um das lokale Auftreten von Zwillingen und deren restrukturierende Eigenschaften dar-
zustellen, wurden Orientierungsabbildungen an den Querschliffen der gezogenen Legie-
rungsdrihte erstellt. Anhand der Globaltexturanalysen in den Abbildungen 56 & 57 konn-
ten ausschlielllich die relevanten (111), (001) und (1 15)-Fasertexturkomponenten fest-
gestellt werden, was auf eine homogene Umformung schlie8en ldsst. Aus diesem Grund
wurden die Lokaltexturmessungen auf die Drahtmitte beschrankt.

Die Entwicklung der Umformtextur und des Umformgefiiges in Abhdngigkeit des Le-
gierungsgehalts fiir den Drahtzug bei Raumtemperatur ist in Abbildung 58 gezeigt. Fiir
reines Kupfer wird keine Zwillingsbildung und demzufolge keine Verfeinerung des Ge-
fiiges beobachtet. In der Orientierungskarte der CuAll-Legierung (vgl. Abbildung 58(b))
sind innerhalb der (111)-faserorientierten Kérnern feine Zwillinge zu erkennen. Deren
Volumenanteil ist allerdings sehr klein und es ist nicht moglich eine klare Unterschei-
dung von verformten Rekristallisationszwillingen und wiahrend der Umformung gebil-
deten Verformungszwillingen zu machen. Dass dieser Anteil an Zwillingen — unabhén-
gig von ihrer Entstehungsgeschichte — nicht durch die Globaltexturmessung abgedeckt
wird, kann auf zwei verschiedene Ursachen zuriickgefiihrt werden. Sofern es sich um
Rekristallisationszwillinge des Ausgangsgefiiges handelt oder Verformungszwillinge, die
ausschlieflich in den Frithstadien der Umformung entstehen, ist die Wahrscheinlich-
keit grol3, dass die parallel ablaufende Gleitung zu einem Eindrehen der Orientierung

der Zwillingslamelle auf die (00 1)-Fasertextur fiihrt. Zum anderen ist der Volumenanteil
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Cu [111]
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Abbildung 57: Ubersicht zum Einfluss des Legierungsgehalts auf die Globaltextur von
kryogen gezogenen Drdhten aus verschiedenen CuAl-Legierungen an-
hand von inversen Polfiguren der Drahtachsen: a) reines Cu, b) CuAll, c)
CuAl2 und d) CuAl3.
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5.3 Gefiigeverdnderung durch mechanische Zwillingsbildung

der beobachteten Zwillinge in der Orientierungskarte sehr klein und wird somit bei der
Globaltexturmessung in Abbildung 56(b) nicht abgebildet.

Bei Legierungsgehalten iiber 2m% ist eine deutliche Unterscheidung von Ver-
formungszwillingen und verformten Rekristallisationszwillingen des Ausgangsgefiiges
moglich. Der Volumenanteil an Verformungszwillingen steigt signifikant und kann so-
wohl anhand einer lokalen als auch einer globalen Texturanalyse identifiziert werden.
Ein weiteres Erhohen des Legierungsgehalts und somit eine zusitzliche Verringerung
der Stapelfehlerenergie fithrt zu einer immer stdrkeren Verfeinerung des Gefiiges wéh-
rend der Umformung, sodass bei CuAl4 (vgl. Abbildung 58(e)) keine konkrete Unterschei-
dung von urspriinglichen Kérnern und Zwillingen mdéglich ist. Die charakteristische Un-
terteilung in Matrix und Zwillinge geht verloren und das Volumenverhiltnis von Matrix
zu Zwillingen erreicht innerhalb der verzwillingten Korner den Idealwert von 1:1. Ab-
bildung 59 zeigt die Ergebnisse einer Riickstreuelektronenbeugungsmessung an CuAl7.
Um iiberhaupt eine Sondengréfe in der GroBenordnung der Gefiigebestandteile zu er-
reichen, muss das Anregungsvolumen durch Absenkung der Anregungsspannung ver-
kleinert werden. Aufgrund der starken Verfeinerung des Gefiiges wihrend der Umfor-
mung, ist aber auch bei diesem Vorgehen nur ein kleiner Teil des Gefiiges indizierbar.
Anhand der Beugungsmusterqualitét ldsst sich der ultrafeinkdrnige Charakter von CuAl7
nach der Umformung trotz fehlender Indizierung nachweisen (vgl. Abbildung 59(b)).

Eine Absenkung der Temperatur durch Stickstoffkiihlung erméglicht, wie im Falle von
reinem Kupfer, eine effizientere Verfeinerung des Gefiiges im Vergleich zu einer entspre-
chenden Umformung ohne Kiihlung. Abbildung 60 zeigt, dass fiir alle Legierungen, die
bis zu einem Umformgrad ¢ = 2,4 mit Stickstoffkiihlung umgeformt werden konnten,
die Zwillingsbildung auch lokal nachgewiesen werden kann. Die Umformung im fliissi-
gen Stickstoff erzeugt dabei dhnliche Gefiige wie sie fiir eine Legierung mit etwa 1 m%
hoherem Legierungsgehalt beobachtet werden, die ohne Kiihlung bei Raumtemperatur

umgeformt wurde.
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(b)

(© (d)

(e)

Abbildung 58: Ubersicht zum Einfluss des Legierungsgehalts auf die lokale Textur und
die Gefiigebildung von bei Raumtemperatur gezogen Dridhten aus ver-

schiedenen CuAl-Legierungen: a) reines Cu, b) CuAll, c) CuAl2, d) CuAl3
und e) CuAl4.
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5.3 Gefiigeverdnderung durch mechanische Zwillingsbildung

(@) (b)

Abbildung 59: Orientierungsabbildung an bei Raumtemperatur gezogenen Drédhten
aus CuAl7: a) Orientierungskarte entsprechend der inversen Polfigur
der Drahtachse und b) Beugungsmusterqualitdt. Die Messung erfolgte
mit 10kV und einer Schrittweite von 20 nm. Die Orientierungskarte ist
unbereinigt.
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(@ (b)

(© (d)

Abbildung 60: Ubersicht zum Einfluss des Legierungsgehalts auf die lokale Textur und
die Gefiigebildung von mit Stickstoffkiihlung gezogenen Drédhten aus ver-
schiedenen CuAl-Legierungen: a) reines Cu, b) CuAll, c) CuAl2 und d)
CuAl3.
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5.4 Anderungen der mechanischen Eigenschaften

Abbildung 61 zeigt die Spannungs-Dehnungskurven von Kupfer und von den CuAl-
Legierungen nach Umformung bis zu einem logarithmischen Gesamtumformgrad von
¢ = 2,4. Infolge des sich verindernden Verformungsmechanismus mit sinkender Stapel-
fehlerenergie wird die Festigkeit der hergestellten Halbzeuge drastisch erh6ht. Die Zug-
festigkeit von CuAl7 erreicht durch den Drahtzug bei Raumtemperatur bis zu einem lo-
garithmischen Umformgrad von ¢ = 2,4 einen Wert von 1,1 GPa. Fiir die mittleren Le-
gierungsgehalte konnte ein leichter Anstieg der Bruchdehnung beobachtet werden - al-
lerdings liegen diese wie Fall des reinen Kupfers im einstelligen Prozentbereich. Beim
Einsatz der Stickstoffkiihlung kann fiir CuAl3 als héchstlegierter Variante eine Zugfestig-
keit von 895 MPa beobachtet werden, wihrend die Umformung ohne Kiihlung lediglich
724 MPa zuldsst.

Um den Einfluss der verschiedenen Verformungsmechanismen auf die mechanische
Festigkeit der Halbzeuge zu analysieren, sind in Abbildung 62 die Unterschiede in der
Zugfestigkeit nach einer Umformung mit und ohne Stickstoffkiihlung (RS — RET) auf-
getragen. Bedingt durch den Ubergang des Verformungsmechanismus kann eine variie-
rende Effektivitdt des Einsatzes einer Stickstoffkiihlung beobachtet werden. Dies konnte
in verschiedenen Untersuchungen mit unterschiedlichen Umformverfahren anhand der
Hérte beobachtet werden [117]. Dabei zeigte sich fiir CuAl-Legierungen ein Maximum
der Harteunterschiede nach kryogener Umformung und Umformung ohne Kiihlung in
der Ndhe von 2m% Al. Da dieses Maximum fiir verschiedene Legierungsvarianten bei
derselben Stapelfehlerenergie gefunden wurde, ist die Korrelation dieses Maximums mit
dem Auftreten der Zwillingsbildung untersucht worden. Dazu wurden in der vorliegen-
den Arbeit die Abstufung der Legierungszusammensetzung kleiner gewéhlt und die Zwil-

lingsbildung lokal sowie global untersucht.

Durch die Aktivierung der mechanischen Zwillingsbildung kann in den Materialien
eine dynamische Verfeinerung der Werkstoffe erreicht werden. Wenn durch die Absen-
kung der Umformtemperatur oder die Absenkung der Stapelfehlerenergie eine mecha-
nische Zwillingsbildung moglich wird, ist demzufolge ein hoherer Anstieg der mecha-
nischen Festigkeit infolge der Umformung zu erwarten. Anhand der vorliegenden Le-
gierungsserie kann daher geschlussfolgert werden, dass der Einsatz einer Stickstoffkiih-
lung bezogen auf den zu beobachtenden Festigkeitsgewinn fiir einen Legierungsgehalt
von 2m% bzw. eine Stapelfehlerenergie von 30 mJ/m? am groéRten ist. Die Zugfestigkeit
des kryogen gezogenen Materials liegt dabei 211 MPa iiber der Festigkeit des ohne Kiih-
lung gezogenen Materials. Bei 30 mJ/m? kann bei Raumtemperatur gerade der Ubergang

zur mechanischen Zwillingsbildung beobachtet werden. Bei hoheren Legierungsgehal-
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Abbildung 61: Einfluss der Legierungszusammensetzung auf die technische Spannungs-
Dehnungs-Kurven der umgeformten Legierungen: a) Drahtzug ohne Kiih-
lung und b) Drahtzug mit Stickstoffkiihlung.

108



5.4 Anderungen der mechanischen Eigenschaften

ten wird dabei das Material sowohl bei Einsatz der Stickstoffkiihlung als auch bei Raum-
temperatur durch eine mechanische Zwillingsbildung verfeinert, sodass der Einsatz der
Stickstoffkiihlung weniger effektiv erscheint. Das ldsst sich auch fiir die Legierungen be-
obachten, die bei einem logarithmischen Umformgrad ¢ = 0,8 ihre Grenzformédnderung
erreichen. Bei Legierungsgehalten unter 2m% wird zwar durch den Einsatz der Stick-
stoffkiihlung die mechanische Zwillingsbildung aktiviert, allerdings ldsst sich der Grad

der Verfeinerung nahe 77 K durch geringe Legierungszusitze steigern.
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Abbildung 62: Differenz der Zugfestigkeiten nach der Umformung mit und ohne Stick-
stoffkiihlung, RS — RRT als Funktion des Legierungsgehalts.

Aus den mechanischen Zugversuchen lassen sich die Elastizitdtsmoduln der Drih-
te in Drahtachsenrichtung bestimmen. Diese sind in Abbildung 63 dargestellt. Auf-
grund der stark anisotropen elastischen Eigenschaften von Kupfer haben die beobach-
teten Verdnderungen der Drahttexturen (vgl. Abschnitt 5.2) einen deutlichen Einfluss
auf die ermittelten elastischen Eigenschaften der gezogenen Dréhte. Durch das Auftre-
ten der charakteristischen (115)-Fasertexturkomponente in allen Legierungs- und Pro-
zessvarianten mit aktiver mechanischer Zwillingsbildung wird die Steifigkeit der gezo-
genen Drihte deutlich abgesenkt. Abbildung 64 zeigt die berechneten Elastizitatsmo-
duln von Kupferkristallen in Abhdngigkeit der Zugrichtung. Es wird deutlich, dass (111)-
faserorientierte Kristalle (192 GPa) deutlich steifer sind als {00 1)-faserorientierte Kristal-
le (67 GPa). Durch die Vergroflerung der Volumenanteile von Fasertexturkomponenten

nahe [001]-Richtungen infolge der Zwillingsbildung wird demzufolge der Elastizitdtsmo-
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5 Einphasige Kupferlegierungen

dul der Drédhte in Drahtachsenrichtung effektiv verringert. Bei Raumtemperatur wird der
Ubergang von Versetzungsgleiten zur mechanischen Zwillingsbildung sogar als diskreter
Ubergang durch einen Abfall des Elastizitdtsmoduls bei 2 m% Al deutlich und unterstiitzt
damit die durch die Globaltextur erhaltenen Daten zur (1 15)-Fasertexturkomponente.
Uberlagert wird der Trend in Abbildung 63 durch die intrinsische Verringerung des Elas-
tizitdtsmoduls beim Legieren mit Aluminium [118].

O ohne Kihlung
g . B mit Stickstoffkiihlung
i
150
P o
0
100 - ©
! | ! | ! |
0 5 10 X/ at% 15

Abbildung 63: Anderung des E-Moduls von gezogenen Drihten in Drahtachsenrichtung
in Abhéngigkeit des Legierungsgehalts und der Umformtemperatur nach
dem Drahtziehen bis ¢ = 2,4.

5.5 Thermische Stabilitat und elektrischer Widerstand

Der sich mit dem Legierungsgehalt verdndernde Verformungsmechanismus wirkt sich
auch auf die thermische Stabilitdt der umgeformten Legierungen aus. Zunédchst erhéht
ein Legieren tendenziell die Rekristallisationstemperatur, da die Korngrenzenbeweglich-
keit durch die Fremdatome eingeschrdankt wird. Dem gegeniiber kann infolge der Zwil-
lingsbildung eine deutlich gréRere Defektdichte durch Unterdriickung der dynamischen
Erholung und der Aktivierung mechanischer Zwillingsbildung im Werkstoff gespeichert
werden. Das Rekristallisationsverhalten der umgeformten Legierungen wird im Folgen-
den anhand der bereits in Abschnitt 4.5 verwendeten dynamischen Widerstandsmessun-

gen charakterisiert. Dabei ist dem intrinsischen Anstieg des elektrischen Widerstands
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[001] [101]

Abbildung 64: Richtungsabhingige elastische Moduln von Kupfer. Berechnet mit fol-
genden Nachgiebigkeiten: s;; = 15TPa~!, s;» = —6.3TPa~! und sy =
13.3TPa™! [119].

bei steigender Temperatur eine irreversible Widerstandsverringerung durch Defektab-
bau wihrend Erholung und Rekristallisation iiberlagert. Die Temperatur der minimalen
Anderung des Widerstands 9™" mit der Temperatur wihrend des Heizens aus dem Um-

formzustand kann dabei als Mal? fiir die Rekristallisationstemperatur dienen.

Die Widerstandsmessungen mit einer Heiz- und Abkiihlrate von 0,5 K/min sind in Ab-
bildung 65 fiir die umgeformten Legierungen gezeigt. Die Proben wurden dafiir nach
dem Aufheizen bei 750 °C gehalten, um einen Vergleich zum grobkorngeglithten Mate-
rial zu erhalten. Der Widerstand der Basislegierungen wird durch Legieren mit Al massiv
vergrollert, sodass bereits CuAll nur noch eine elektrische Leitfdhigkeit von 40 %IACS
erreicht. Durch die Umformung kommt ein defektbestimmter Anteil des elektrischen
Widerstands hinzu, der mit steigendem Legierungsgehalt zunimmt. Die zusétzlichen
Defekte sind auf die Aktivierung der mechanischen Zwillingsbildung und die Unter-
driickung von dynamischer Erholung zuriickzufiihren. In gleicher Weise wirkt eine Ab-
senkung der Umformtemperatur durch den Einsatz der Stickstoffkiihlung auf den elek-
trischen Widerstand.

Anhand der Ableitung des elektrischen Widerstands nach der Temperatur wahrend
des Aufheizens, die in den Abbildung 66 & 67 dargestellt ist, lassen sich die ablaufen-
den Gefligeverdanderungen besser beurteilen. Wie bereits in Abschnitt 4.5 erldutert, liegt
die minimale Widerstandsdnderung wéahrend Erholung und Rekristallisation des kryo-
gen gezogenen Kupfers bei 9™ = 210°C (vgl. Abbildung 68). Durch die deutlich gerin-
gere Defektdichte des ohne Kiithlung préparierten Drahtes ist die minimale Widerstands-

dnderung bei 9™ = 265 °C zu beobachten.

Durch Legieren ldsst sich die Korngrenzenbeweglichkeit verlangsamen [120] und die
Rekristallisation wird zu deutlich h6heren Temperaturen verschoben. Somit werden bei

CuAll jeweils 275°C und 345°C als Temperatur der minimalen Widerstandsdnderung
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Cu CuAll  CuAl2  CuAl3  CuAl4d  CuAl7
- - - - - - - mit Kiihlung

ohne Kiihlung

- -

10_”’——””

p/ 10° Qm

| | !
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Abbildung 65: Widerstand der gezogenen Legierungsdrdhte beim Aufheizen bis 750 °C
und anschlieBendem Abkiihlen mit jeweils 0.5 K/min.
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Abbildung 66: Ableitung des spezifischen elektrischen Widerstands der mit Stickstoff-
kiihlung gezogenen Legierungsdrdhte beim Aufheizen mit 0.5 K/min bis

750 °C.
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Abbildung 67: Ableitung des spezifischen elektrischen Widerstands der ohne Kiihlung
gezogenen Legierungsdridhte beim Aufheizen mit 0.5 K/min bis 750 °C.
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nach der Umformung mit und ohne Stickstoffkiihlung beobachtet. Bei Gehalten iiber
1m% sinkt die Temperatur, bei der die minimale Widerstandsdanderung aufgezeichnet
wird, im Vergleich zu CuAll und es werden bei CuAl3 Werte von 235 °C und 290 °C be-
obachtet. Fiir die Legierung CuAl7, die lediglich ohne Kiihlung bis zu einem logarithmi-
schen Umformgrad von ¢ = 2,4 umgeformt werden konnte, wird ebenfalls 290 °C ermit-
telt.

400 - = 8™ (mit Kiihlung)
) e 97" (ohne Kiihlung)
£ N 4 9" (ohne Kihlung)
(op)
300 A A
|

| . . .

200 - ; . ' ' ' '

Abbildung 68: Temperaturen minimaler Widerstandsdnderungen aus den Abbildun-
gen 66 & 67.

Ab einem Legierungsgehalt von 2 m% Al treten zwei lokale Minima der Ableitung des
elektrischen Widerstands nach der Temperatur auf, sofern die Dridhte ohne Kiihlung um-
geformt wurden. Diese Temperaturen sind in Abbildung 68 mit 97" und 95" gekenn-
zeichnet. Bei der Umformung mit Stickstoffkiihlung werden hingegen bei der verwen-
deten Heizrate von 0,5 K/min enge Temperaturbereiche mit jeweils einem einzigen Mi-
nimum ermittelt, in denen das Material vollstindig rekristallisiert. Mikroh4drtemessun-
gen zeigen, dass im Temperaturbereich zwischen 235 °C und 245 °C, in dem die zusatzli-
chen Minima auftreten, keine Verdnderung der Hirte beobachtet werden kann. Als wahr-
scheinliche Ursache fiir die Widerstandsdanderung in diesem Temperaturbereich kommt
daher die Ausbildung einer Nahordnung in Betracht. Gerade Legierungen mit den Ele-
menten Zn, Al, und Ga neigen nach einer Warmebehandlung zur Ausbildung einer Nah-
ordnung, die mit einer Verringerung des elektrischen Widerstands verbunden ist [121].
Im Falle des Drahtzugs mit Stickstoffkiihlung {iberlagern sich Ordnungseinstellung und

Rekristallisation, da sie ab 2 m% im selben Temperaturbereich stattfinden.
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5.6 Vergleich der erreichten Ergebnisse mit verfiigbaren

Legierungsvarianten

Eine Einordnung der bei den in dieser Arbeit hergestellten Halbzeugen erreichten Zug-
festigkeit und elektrischen Leitfdhigkeit ist in Abbildung 69 gezeigt. Die Pfeile zur Abzisse
kennzeichnen jeweils die Leitfdhigkeiten der untersuchten Basislegierungen und geben
einen Eindruck zur Widerstandsverdnderung infolge der Kaltumformung.

Fiir elektrische Leitfahigkeiten deutlich tiber 90 %IACS kommt nur reines Kupfer infra-
ge. Durch die in dieser Arbeit eingesetzte Umformtechnologie wird ein deutlicher Festig-
keitsgewinn beobachtet, der ansonsten nur mit niedriglegierten, ausscheidungshirten-
den Kupferlegierungen zu erreichen ist — allerdings auf Kosten der elektrischen Leitfa-
higkeit. Mehrwertige Legierungselemente wie Aluminium eignen sich hervorragend, um
die dynamische Verfeinerung durch mechanische Zwillingsbildung auch ohne Stickstoff-
kithlung zu erreichen. Eindrucksvoll wird dies anhand von CuAl7 deutlich, das als ein-
phasiger Werkstoff bei einem moderaten, logarithmischen Umformgrad ¢ = 2,4 bereits
eine Festigkeit von 1,1 GPa erreicht. Allerdings haben diese Legierungselemente neben
der Senkung der Stapelfehlerenergie auch eine drastische Widerstandserh6hung zur Fol-
ge, was bereits bei CuAll zu einer Leitfahigkeit von lediglich 40 %IACS fiihrt. Der Leitfa-
higkeitsbereich dazwischen ldsst sich besser durch Werkstoffe abdecken, die eine groRe-
re Zahl an Verfestigungsmechanismen nutzen. CuAg(3 ...7)Zr0.05-Legierungen [1, 122],
die z. B. durch die Kombination von Versetzungs-, Ausscheidungs- und Mischkristallver-
festigung im Leitfahigkeitsbereich von 60 %IACS bis 75 %IACS Festigkeiten von deutlich

uber 1 GPa zulassen.
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Walzprodukte: @ CuFeP CuCrTiSi

@ CuCrAgFeTiSi @ Cusns (Supralloy)
ziehharte Dréhte: @ CuSn4Pb4zn4

@ cCusnsp

0 CuAl7

3 0 ohne Kiihlung
3 o m  mit Stickstoffkiihlung
\ 2
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Abbildung 69: Vergleich der verschiedenen Legierungsvarianten hinsichtlich Zugfestig-
keit und elektrischer Leitfdhigkeit. Zur Einordnung der Materialien sind
einige technisch verfiigbare Werkstoffe mit eingezeichnet [123-128]. Die
Pfeile kennzeichnen die elektrische Leitfdhigkeit der rekristallisierten,
grobkornigen Grundlegierungen.
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Die vorliegende Arbeit zeigt einen Weg, Kupfer und einphasige Kupferlegierungen mit
stark verzwillingten Gefiigen durch ein technisch relevantes Umformverfahren herzu-
stellen. Der Drahtzug bildet dabei aufgrund seines Spannungszustands und der entspre-
chenden Texturentwicklung in kubischflichenzentrierten Metallen ein ideales Umform-
verfahren, um einen Grofteil des Gefiiges durch mechanische Zwillingsbildung zu ver-
feinern. Die dominante (11 1)-Fasertexturkomponente in Kombination mit einem Span-
nungszustand, der sich in erster Ndherung aus einer Uberlagerung von uniaxialem Zug in
Drahtachsenrichtung und biaxialem Druck in Radialrichtung ergibt, bildet dabei die Ori-
entierungsabhédngigkeit der mechanischen Zwillingsbildung in kubischflachenzentrier-
ten Metallen optimal ab. Diese Orientierungsabhédngigkeit konnte fiir verschiedene de-
fektunterstiitzte Zwillingsbildungsmechanismen anhand der auf die beteiligten Verset-

zungen wirkenden Krifte nachvollzogen werden.

Fiir die Aktivierung der Zwillingsbildung in reinem Kupfer als potentiell bestem Lei-
terwerkstoff unter den untersuchten Werkstoffvarianten sind Temperaturen nahe der
Temperatur des fliissigen Stickstoffs notwendig. Um den Drahtzug in fliissigem Stick-
stoff umzusetzen, wurden verschiedene Feststoffschmiermittel auf ihre Eignung hin ge-
testet. Dabei stellte sich heraus, dass MoS, in Form eines spriithbaren Gleitlacks die ge-
ringsten Ziehkréfte bei der Umformung von reinem Kupfer und eines hochlegierten Mes-
sings bei Kithlung mit fliissigem Stickstoff benotigt. Durch die Umstellung von konven-
tionellen Ziehsteinen auf Druckstein-/Ziehstein-Kombinationen konnte der Feststoff-
schmierfilm wéihrend des Drahtzugs zusitzlich stabilisiert und die Stichabnahme auf
einen logarithmischen Umformgrad von 0,4/Stich erh6ht werden. Durch Erhéhung der
Stichabnahme ldsst sich die Textureinstellung und die Homogenitdt des hergestellten
Halbzeugs deutlich verbessern. Bei Raumtemperatur zeigt ein entsprechender Draht
eine homogene Ausbildung der typischen doppelten Fasertextur mit (111)- und (001)-
Fasertexturkomponente bis hin zum Rand des Drahts. Dies ist fiir eine geringe Stichab-
nahme nicht der Fall und es treten durch stark lokalisierte Verformung im Randbereich

des Drahtes weitere Texturkomponenten auf.

Die homogene Texturausbildung im Fall einer groBen Stichabnahme fiihrt zu einer ho-
mogenen mechanischen Verzwillingung der Kérner der (111)-Fasertexturkomponente
ab einem logarithmischen Umformgrad von 0,4. Der komplexe Spannungszustand wéh-
rend des Drahtzugs fiihrt dabei in keinem Fall zur Aktivierung der Zwillingsbildung in
nahe (00 1)-faserorientierten Kérnern. Die Textur der mit Stickstoffkiihlung hergestellten
Halbzeuge ist durch eine dreifache Fasertextur bestehend aus (111)-, (001)- und (115)-
Fasertexturkomponente charakterisiert.
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Die mechanische Zwillingsbildung wird sowohl in einem fein- (34 um) als auch grob-
kornigen (163 um) Ausgangsmaterial beobachtet. Anhand der strengen Orientierungs-
verhdltnisse konnte der Volumenanteil von verzwillingtem Material bestehend aus Ma-
trixkdrnern und Verformungszwillingen auf 71 vol% durch rontgenografische Globaltex-
turmessungen abgeschétzt werden, wobei das Volumenverhiltnis von Zwillingen zu Ma-
trix bei knapp 0,7:1 liegt. Die Zwillinge zeigen eine breite Zwillingslamellenweitenver-
teilung von wenigen Nanometern bis einige 100 nm im héchstverformten Stadium, was

anhand von transmissionelektronenmikroskopischen Analysen gezeigt werden konnte.

Durch die Absenkung der Umformtemperatur und die daraus resultierende Aktivie-
rung der Zwillingsbildung kann die Zugfestigkeit von reinem Kupfer um 140 MPa im
Vergleich zu einem ohne Kiihlung hergestellten Draht auf 582 MPa erhoht werden. Da-
bei reduziert sich die elektrische Leitfahigkeit um 6,5 % gegeniiber einem grobkornge-
glithten Kupfer. Im Vergleich dazu fiihrt der Drahtzug ohne Kiihlung zu einer Verrin-
gerung der elektrischen Leitfdhigkeit um 3 %. Die thermische Stabilitdt der stark ver-
zwillingten Gefiige ist deutlich gegeniiber Umformgefiigen ohne Zwillinge herabgesenkt.
Fiir eine Warmebehandlung von 24 h wird bereits ein Einsetzen der Rekristallisation bei
150 °C beobachtet. Die erhéhte Abnahme der elektrischen Leitfahigkeit und die verrin-
gerte thermische Stabilitdt sind zum einen auf eine erhohte Versetzungsdichte durch
unterdriickte dynamische Erholung zuriickzufithren. Zum anderen werden durch die
parallel ablaufende Gleitung die Orientierung und die Grenzflache der gebildeten Zwil-
lingsgrenzen verdndert bzw. gestort. Dies konnte sowohl global anhand von Texturana-
lysen als auch lokal durch Transmissionselektronenmikroskopie nachgewiesen werden.
Die Wachstumsgeschwindigkeit rekristallisierter Geftigebestandteile bei der Warmebe-
handlung von kryogen gezogenem Kupfer verhindert ein mogliches Ausheilen von De-
fekten in der Grenzfliche oder die Bildung von nanometerskaligen Erholungszwillingen
durch eine geeignete Warmebehandlung. Um die thermische Stabilitdt von Kupfer zu
steigern, wird in der Technik hdufig Zr als dullerst effektives Legierungselement einge-
setzt [129, 130]. Dies konnte auch fiir stark verzwillingte Gefiige in kryogen gezogenen
Kupferdréahten moglich sein. Eine Verringerung der Wachstumsgeschwindigkeit rekris-
tallisierter Gefligebestandteile konnte die Ausheilung von Grenzflichendefekten oder die
Bildung von feinen Rekristallisationszwillingen mit kohdrenten Grenzflichen ermogli-

chen.

Eine Absenkung der Stapelfehlerenergie auf 30 mJ/m? in CuAl2 fiihrt zur Aktivierung
der mechanischen Zwillingsbildung beim Drahtzug ohne Kiihlung. Durch diese Akti-
vierung der Zwillingsbildung kann bei fortschreitender Verringerung der Stapelfehler-
energie wie in CuAl7 die Zugfestigkeit des umgeformten Drahtes auf weit tiber 1 GPa

erhoht werden. Das entsprechende Gefiige ist dabei ultrafeinkérnig. Die Umformung
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mit Stickstoffkiihlung ist auf Legierungsgehalte unter 4 m% begrenzt, wobei in allen Le-
gierungen eine Zwillingsbildung nachgewiesen werden kann. Die maximale Steigerung
der Festigkeit durch den Einsatz einer Stickstoffkiihlung wird bei CuAl2 beobachtet. Bei
niedrigeren Legierungsgehalten wird beim Drahtzug mit Stickstoftkiihlung die mecha-
nische Zwillingsbildung aktiviert, allerdings ldsst sich die Verfeinerung durch geringe
Legierungsgehalt steigern. Bei hoheren Legierungsgehalten fiihrt die Zwillingsbildung
schon bei Raumtemperatur zu einem deutlichen Festigkeitsbeitrag. Somit ist fiir diesen
hohen Legierungsgehalt die Umformung mit Stickstoffkiihlung weniger attraktiv. Infol-
ge der Texturdnderungen hin zur dreifachen Fasertextur durch die Aktivierung der Zwil-
lingsbildung verringert sich der an den hergestellten Dridhten in Drahtachsenrichtung
gemessene Elastizititsmodul von knapp 150 GPa in reinem Kupfer auf 100 GPa in CuAl7.
Der Drahtzug ldsst durch die Unterdriickung der Einschniirung in Kombination mit der
Texturentwicklung und der Orientierungsabhéngigkeit der Zwillingsbildung eine detail-
lierte Analyse der Zwillingsbildung auch bei groen dquivalenten Dehnungen zu. Dies ist
auch fir TWIP-Stidhle interessant, da anhand der Globaltextur eine einfache, aber statis-
tisch relevante Aussage iiber die mechanische Zwillingsbildung wahrend der Verformung

bestimmt werden kann.
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Anhang
Anhang

A Relaxationsberechnungen und

Molekulardynamiksimulationen

1000 “J Legende wie in Abbildung 4. .
] .
~ : e o Energie vor der Relaxation (starre Kugeln)
e == Energie nach der Relaxation e
E ] Berechnungen mit groRerem System (47040 Atome) R ¢
~

T T T T T T T T i
0,8 0,5 1,0 15 IZ,O
starre Verschiebung
Abbildung A.70: Darstellung der spezifischen Energien flichenhafter Defekte auf {111}
in Kupfer. Die Relaxationsberechnung mit Relaxat fiihrt zu einer Ener-
gieminimierung gegeniiber einem Modell starrer Kugeln mit der Gitter-

konstante des Ausgangsmaterials. Eine VergroBerung des Systems ergibt
keine signifikanten Verdnderungen der Defektenergien.
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A Relaxationsberechnungen und Molekulardynamiksimulationen

0,3614 - o ~-3,49
(komplett periodisches System)
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1000

10000 Anzahl der Atome

Abbildung A.71: Abhdngigkeit der relaxierten Gitterkonstante und der potentiellen Ener-
gie der Atome von der Systemgrée beim verwendeten Potential von
Cleri und Rosato [48, 49]. Zum Vergleich sind die Gitterkonstante und die
potentiellen Energie der Atome eines Systems mit periodischen Randbe-
dinungen in allen Raumrichtungen mit eingezeichnet.
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Anhang

B Darstellung von Versetzungen

Um einen besseren Eindruck zu vermitteln wie sich einzelne Versetzungen in kubischfla-
chenzentrierten Metallen auf die lokale Atomanordnung auswirken, wurden analytische
Verzerrungsfelder der Theorie gerader Versetzungen auf Basis der linearen Elastizitéts-
theorie verwendet. Diese Darstellungen lassen daher weder Riickschliisse auf die Struk-
tur des Versetzungskerns zu noch stellen sie relaxierte Defektstrukturen dar.

Das Verzerrungsfeld einer gemischten Versetzung mit einer Versetzungslinie entlang
der z-Achse wird aus der Superposition des Schrauben- des Stufenanteils ermittelt. Der
Schraubenanteil mit dem Burgersvektor bs enthélt dabei ausschlieBlich Verzerrungs-

komponenten entlang der Versetzungslinie [63]:
b
Uy = ) arctan(z)
27 X

Der Stufenanteil mit dem Burgersvektor br entlang der x-Achse hat ausschlielSlich Kom-

ponenten innerhalb der Ebene senkrecht zur Versetzungslinie [73]:

b 1
Uy = £ (arctan(z) + a4 )
27 x) 2(0-v) x*+y?

bg [ 1-2v 1 1 y?
Y om0 N T T2y Ry
VXi+y V) x“+y

Der Arkustangens muss dabei (entgegen der heute gebrdauchlichen Definition) quadran-

tentreu Winkel zwischen 0 und 27 ergeben.
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C Umformung

C Umformung

Tabelle 3: Druckstein-/Ziehsteinkombinationen (ParalLoc' ) fiir das Drahtziehen mit
einer Stichabnahme von 0,4/Stich.

Stich Ziehstein MalfSe (Auslauf, Winkel) Druckstein
1 TR6-18T8,40 08,40 mm, 18° PN8-U11,55
2 TR6-18T6,70 ?6,70mm, 18° PN8-U9,05
3 TR4-16T5,40 ?5,40mm, 16° PN5-U7,25
4 TR4-16T4,50 4,50 mm, 16° PN5-U5,85
5 TR4-16T3,70 ?3,70mm, 16° PN5-U4,85
6 TR4-16T3,07 ?3,07mm, 16° PN5-U4,00
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Anhang

Tabelle 4: Druckstein-/Ziehsteinkombinationen (ParalLoc ) fiir das Drahtziehen mit
einer Stichabnahme von 0,1/Stich.

Stich Ziehstein Male (Auslauf, Winkel) Druckstein
1 TR8-09T19,95 9,95 mm, 9° PN9-U11,55
2 TR8-09719,40 ?9,40 mm, 9° PN9-U10,75
3 TR6-09T78,90 ? 8,90 mm, 9° PN8-U10,15
4 TR6-0978,40 ? 8,90 mm, 9° PN8-U9,60
5 TR6-0917,95 ?7,95mm, 9° PN8-U9,05
6 TR6-0917,50 ? 7,50 mm, 9° PN8-U8,60
7 TR6-09T7,10 ?7,10mm, 9° PN8-U8,10
8 TR6-0976,70 ?6,70mm, 9° PN8-U7,65
9 TR6-0976,35 ?6,35mm, 9° PN8-U7,25
10 TR6-0976,00 ? 6,00 mm, 9° PN8-U6,85
11 TR4-09T5,70 ? 5,70 mm, 9° PN5-U6,50
12 TR4-09T5,35 ?5,35mm, 9° PN5-U6,15
13 TR4-09T5,10 ?5,10mm, 9° PN5-U5,80
14 TR4-09T4,80 ? 4,80 mm, 9° PN5-U5,50
15 TR4-09T4,54 ? 4,54 mm, 9° PN5-U5,20
16 TR4-09T4,30 ? 4,30 mm, 9° PN5-U4,90
17 TR4-09T4,06 ? 4,06 mm, 9° PN5-U4,65
18 TR4-09T3,84 ?3,84mm, 9° PN5-U4,40
19 TR4-09T3,64 ? 3,64 mm, 9° PN5-U4,15
20 TR4-09T3,44 ?3,44mm, 9° PN5-U3,90
21 TR4-09T3,24 ?3,24mm, 9° PN5-U3,70
22 TR4-09T3,07 ?3,07mm, 9° PN5-U3,50
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D Metallographie

D Metallographie

Tabelle 5: Metallographische Préparationsvorschrift fiir das Schleifen. * Fiir die halbau-
tomatische Praparation. ** Ausschlief$lich manuelle Durchfithrung zur Einstel-
lung eines einheitlichen Kratzerbildes.

Planschleifen Feinschleifen Feinschleifen**
Papierunterlage(n) SiC-Papier SiC-Papiere SiC-Papier
K6rnung P120 od. P240 p400, II’DE;(;(()),OPIZOO, P4000
Medium Wasser Wasser Wasser
Umdrehungen < 300 /min < 300 /min 150 /min
Richtung* Gleichlauf Gleichlauf -
Kraft* 20N 10N -
Zeit bis plan <30s <30s
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(g

Abbildung D.72: Dokumentation des Prdparationsfortschritts bei der in Tabelle 5 be-
schriebenen Prdparationsvorschrift am Beispiel einer umgeformten
CuAl5-Legierung: a) P120, b) P240, c) P400, d) P800, e) P1200, f) P2500
und g) P4000.
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D Metallographie

Tabelle 6: Metallographische Praparationsvorschrift fiir das Polieren.

mechanisches mechanisches cheml.sch— Vibrations-
. ) mechanisches .
Polieren Polieren . polieren
Polieren
Tuchunterlage MD-Dac MD-Dac MD-Chem MicroCloth
Korngrolle 3um 1pm 20nm 20nm
. . stabilisiertes stabilisiertes
. Diamant Diamant e . . e . .
Suspension . . Siliziumoxid Siliziumoxid
(Metadi) (Metadi)
(MasterMet-2) (MasterMet-2)
Wasser-Ol- Wasser-0l-
Schmiermittel Emulsion Emulsion - —
(DP, rot) (DP rot)
Umdrehungen 150 /min 150 /min 150 /min -
Richtung Gleichlauf Gleichlauf Gegenlauf -
Kraft 5N 5N 5N -
Zeit 5min 10 min 10 min bis12h

(@ (b) (©

Abbildung D.73: Dokumentation des Prdparationsfortschritts bei der in Tabelle 6 be-
schriebenen Priparationsvorschrift am Beispiel einer umgeformten
CuAl5-Legierung: a) 3um, b) 1 um und c) MasterMet-2.
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E Texturmessung

@ (b)

Abbildung E.74: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme der Pulver fiir die Herstel-
lung von Kupferstandards: a) Cu-FFL und b) Cu-WS.
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Korrekturfunktion/ 1

Abbildung E.75:

Abbildung E.76:

E Texturmessung

1.0

[ | i : =
0.5 .,
= {111}, 20=43.27° - _
= {200}, 20 = 50.40° ..
{220}, 20 = 74.04° i
00 T T T T 1
0 30 60 90

P/
Korrekturfunktionen zur Bestimmung der Intensitédt bei der Globaltex-
turmessung an Kupfer fiir das verwendete Texturgoniometer. Bestimmt
mithilfe eines sedimentierten Kupferpulverstandards. Anhand der ver-

schiedenen Pulver aus Abbildung E.74 konnte eine prédparationsindu-
zierte Vorzugorientierung des Pulvers ausgeschlossen werden.

[111]

[111]

Vielfache der regellosen Verteilung

[101] [001]

(@)

(b)

Einfluss der Korrektur auf des Ergebnis der Berechnung der Orientie-
rungsdichteverteilung in LaboTex 3.0: a) Berechnung mit Korrekturfunk-
tion und b) ohne Anwendung der korrekturfunktion. Der fiir die Zwil-
lingsbildung charakteristische (115)-Fasertexturanteil wird nur nach
Anwendung der Korrekturfunktion beobachtet.
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