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Einleitung 

Symmetrien sind in der Physik von großer Bedeutung. Sie werden nicht nur ausgenutzt, um 
Problemstellungen zu reduzieren und zu vereinfachen. Vielmehr sind sie als fundamentale 
Eigenschaften physikalischer Systeme und physikalischer Gesetze erkannt worden. 

Die Symmetrie, welche die Festkörperphysik am nachhaltigsten prägt, ist die 
Translationssymmetrie in der Anordnung der Atome, die Periodizität. Diese definiert in der 
klassischen Kristallographie gleichsam den Begriff "Kristall" oder "kristalliner Festkörper" und 
wurde seither intuitiv mit dem Begriff der räumlichen Ordnung verknüpft. 

Das Einbeziehen der amorphen Materialien in die Festkörperphysik filhrte zur Entwicklung 
einiger neuer Konzepte, die nicht auf der Periodizität beruhen. Aber auch hier konnte der 
Ordnungsbegriff unverändert beibehalten werden, denn amorphe Festkörper zeigen keine 
Fernordnung. Es existiert lediglich eine Nahordnung in einem geringen Grad. 

Die Entdeckung einer neuen, dritten Form der kondensierten Materie durch Shechtman, 
Blech, Gratias und Cahn im Jahre 1984 stellt dieses Verständnis nun in Frage. Shechtman et ai. 
fanden in einer schnell abgekühlten Al-Mn Legierung eine Phase, deren Beugungsbilder scharfe 
Reflexe in einer ikosaedersymmetrischen Anordnung zeigen. Eine solche Symmetrie beinhaltet 
fiinfzählige Rotationsachsen, deren Vorhandensein jedoch definitiv nicht mit einer Transla­
tionssymmetrie zu vereinbaren ist. Das Dogma der klassischen Kristallographie, eine lang­
reichweitige Ordnung sei an eine Periodizität gebunden, fuhrt hier unweigerlich zu einem Wi­
derspruch, da das Auftreten scharfer Beugungsreflexe das Vorhandensein einer lang­
reichweitigen Ordnung trotz der "verbotenen" Rotationssymmetrie eindeutig belegt. 

In den vergangenen zwölf Jahren seit der Entdeckung dieser ersten ikosaedrischen Phase 
sind viele weitere in anderen Legierungssystemen worden, was daß es sich 
nicht um einen exotischen SonderfaJl, sondern um neue Klasse von Materialien handelt. 
Diese Materialien wurden "quasiperiodisehe Kristalle" oder ku.rz "Quasikristalle" getauft. Man 
findet nicht nur funfzählige, sondern auch andere "verbotene" Symmetrien, wie Z.B. zehnzäh­
lige in dekagonalen Quasikristallen und zwölfzählige in dodekagonalen Quasikristallen. In mo­
dernen Lehrbüchern der Kristallographie werden Quasikristalle mittlerweile erwähnt (z.B. 
Giacovazzo et al., 1992) und es wurde von der International Union 0/ Crystallography eine 
neue Definition des Begriffs "Kristall" vorgeschlagen (siehe Senechal, 1995): 

A crystal is any solid with an essentially discrete diffraction diagram. 

Dies schließt die Quasikristalle voll mit ein!. 
Quasikristalline Materialien zeigen eine ganze Reihe von außergewöhnlichen physikalischen 

Eigenschaften, die teilweise zu technischen Anwendungsmöglichkeiten fuhren (Dubois, 1994). 
So findet man sehr hohe elektrische Widerstände mit negativem Temperaturkoeffizienten, 
obwohl die Legierungen meist aus Metallen bestehen, oftmals mit einem Aluminiumanteil um 
70 at%. Man findet hohe Wärmekapazitäten und niedrige Wärmeleitfahigkeiten, eine hohe 
Korrosionsbeständigkeit sowie niedrige Haftreibungskoeffizienten der Oberfläche. 

Die vorliegende Arbeit hat die Beschreibung der mechanischen Eigenschaften ikosaedrischer 
Quasikristalle zum Thema, die am Beispiel der ikosaedrischen Phase im System Al-Pd-Mn un­
tersucht wurden. Sie zeichnet sich dadurch aus, daß es erstmals gelang, zusammenhängende, 
umfassende Untersuchungen an einquasikristallinem Material durchzufuhren. Effekte von 
Verunreinigungen, Fremdphasen oder Korngrenzen konnten somit ausgeschlossen werden, 
sodaß erstmals die intrinsischen mechanischen Eigenschaften bestimmt werden konnten. 
Insbesondere bei der Plastizität zeigen sich erstaunliche Konsequenzen der besonderen 
Struktur des Materials. Während man bei Raumtemperatur eine große Sprödigkeit findet, setzt 

!Trotzdem wird in dieser Arbeit weiterhin die Bezeichnung "Quasikristall" verwendet. 



Einleitung 

bei großen homologen Temperaturen eine ausgeprägte Duktilität ein. Das Spannungs­
Dehnungs-Diagramm zeigt im gesamten Temperaturbereich, in dem sich das Material plastisch 
verformen läßt, keine Verfestigung. Vielmehr sinkt die Fließspannung mit steigender Dehnung 
kontinuierlich. Dieses Phänomen, das als Verformungsentfestigung (work softening) bezeichnet 
werden soll, unterscheidet die Quasikristalle in ihrer Plastizität von allen anderen Materialien. 
Die Untersuchung dieses außergewöhnlichen Verhaltens mit Hilfe makroskopischer und 
mikroskopischer Ansätze steht, neben der Untersuchung der elastischen und anelastischen 
Eigenschaften sowie der Züchtung großer Al-Pd-Mn Einquasikristalle, im Mittelpunkt der 
Arbeit. 

Das erste Kapitel gibt eine Einfuhrung in das Thema der Quasikristalle. Ein allgemeiner 
Konstruktionsformalismus zur Erzeugung quasiperiodischer Strukturen wird beschrieben, der 
als Grundlage rur die Entwicklung von Strukturmodellen in dieser Materialklasse dient. Die 
Ideal- und Realstruktur der ikosaedrischen Phase im System Al-Pd-Mn wird vorgestellt. Au­
ßerdem werden Defekte in Quasikristallen beschrieben, wobei die besondere Betonung auf 
Versetzungen und Phasonen - einer neuen Defektart in quasikristallinen Materialien - gelegt 
wird, da diese rur die anelastischen und die plastischen Eigenschaften von großer Bedeutung 
sind. 

Das zweite Kapitel befaßt sich mit den elastischen und anelastischen Eigenschaften des 
Materials. Hier werden Ergebnisse von Messungen der mechanischen Spektroskopie, die Er­
kenntnisse über die elastischen Moduln und über anelastische Relaxationsprozesse liefern, vor­
gestellt. 

Die Kapitel drei und vier beinhalten den Hauptteil der Arbeit. Hier werden die plastischen 
Eigenschaften von ikosaedrischem Al-Pd-Mn beschrieben, unterteilt in mikroskopische und 
makroskopische Aspekte. Beide Kapitel enthalten eine Einfuhrung in die Theorie bzw. eine Be­
schreibung der angewandten Methoden. 

Kapitel drei befaßt sich mit der Thennodynamik der plastischen Verformung des Materiais. 
werden dynamische Dmckversuche und F~riechvenmche inkrementale zur 

stimmung der thermodynamischen Aktiviemngsparameter beschrieben. Eine erste, direkte In­
terpretation der Ergebnisse wird gegeben. 

Kapitel vier umfaßt eine umfassende Studie der Mikrostruktur verformter Proben. Wichtige 
Parameter der plastischen Verformung, wie Z.B. die Versetzungsdichte und Burgersvektoren 
von Versetzungen, werden in ihrer Abhängigkeit der Verformungstemperatur und der Deh­
nung dargestellt. Außerdem werden in diesem Kapitel in-situ Dehnungsexperimente beschrie­
ben, die die direkte Beobachtung der Versetzungsbewegung und von Wechselwirkungs- und 
Multiplikationsprozessen sowie Versetzungsquellen zulassen. 

In Kapitel runf wird schließlich ein qualitatives Modell rur den Verformungsprozeß in iko­
saedrischen Quasikristallen vorgestellt, das die Ergebnisse der makroskopischen und der mi­
kroskopischen Experimente einbezieht. 

2 



1. Quasikristalle 

1.1 Einführung 

Ein perfekter Kristall besteht aus einem unendlichen Satz von Atomen, die auf einem Gitter 
'angeordnet sind. Dieses Gitter läßt sich durch periodische Fortsetzung einer Einheitszelle 
konstruieren, wodurch der Kristall eine langreichweitige Translations- und Orientierungsord­
nung erhält. Im dreidimensionalen Raum existieren 14 symmetrisch nicht äquivalente Gitterty­
pen, die Bravais-Gitter, die wiederum sieben verschiedenen Kristallsystemen zugeordnet wer­
den können. Die physikalische Kristallstruktur ergibt sich durch die Zuordnung einer Basis, al­
so eines Einzelatoms oder einer Anordnung von Atomen, zu bestimmten Gitterpunkten der 
Einheitszelle. Die Zahl der Raumgruppen, d.h. der Gruppen von Symmetrieoperationen, die die 
gesamte Kristallstruktur invariant lassen, beträgt 230 und ist damit, wegen der erlaubten nied­
rigen Symmetrien der Basis, wesentlich größer als die Zahl der Bravais-Gitter. 

In der klassischen Kristallographie werden durch die grundsätzliche Annahme einer Gitter­
periodizität die möglichen Orientierungssymmetrien auf ein- zwei-, drei-, vier- und sechszäh­
lige Achsen eingeschränkt (Kepler, 1619). Eine langreichweitige Ordnung ist dann fest mit ei­
ner Periodizität des Gitters verknüpft. Diese Annahme beschränkt, wie durch die Entdeckung 
der Quasikristalle deutlich wurde, die Allgemeinheit in unnötiger Weise. 

Im Jahre 1984 wurde von Shechtman et al. eine Arbeit veröffentlicht, die von der Ent­
deckung einer metastabilen Phase in einer Al-Mn Legierung berichtet, deren Beugungsbilder 
eine Ikosaedersymmetrie zeigen. Diese Symmetrie beinhaltet sechs fiinfzählige Rotationsachsen 
(Abb. 1.1) und schließt damit eine Translationssymmetrie aus. Dennoch zeigten die Beu­
gungsbilder scharfe Maxima, was eindeutig das Vorhandensein einer langreichweitigen Ord~ 
nung beweist. 
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Abb. 1.1: Ikosaeder. Drei-, zwei- undfünfzählige Symmetrieachsen sind eingezeichnet. 

Nach diesem ersten Quasikristall wurden über 200 weitere quasikristalline Phasen entdeckt. 
Einige davon sind metastabil, jedoch gibt es auch eine ganze Reihe von Systemen, die stabil 
sind und eine perfekte, nahezu defektfreie Struktur aufweisen (perfekte Quasikristalle). 
Überwiegend handelt es sich dabei um binäre oder ternäre metallische Legierungen, zumeist 
auf der Basis von Aluminium. 

Quasikristalle stellen somit neben den amorphen und den kristallinen Festkörpern einen 
dritten Zustand der kondensierten Materie dar. Der Begriff umfaßt nicht nur die ikosaedrischen 
Phasen, die eine quasiperiodische Ordnung in drei Raumrichtungen zeigen (Systeme Al-Mn, 
Shechtman et al. ,1984, Al-Cu-Li: Sainfort und Dubost, 1986, Al-Cu-Fe: Tsai et al. , 1987, Al­
Pd-Mn: Tsai et al., 1990, usw.), sondern auch die sogenannten zweidimensionalen (2D) und 



1. Quasikristalle 

eindimensionalen (ID) Quasikristalle. Die Atomanordnung in den 2D-Quasikristallen ist in 
zwei Raumrichtungen quasiperiodisch und senkrecht dazu periodisch. Die Struktur kann also 
als eine periodische Stapelung quasiperiodischer Ebenen aufgefaßt werden. In dieser Klasse 
unterscheidet man dekagonale Quasikristalle, die eine zehnzählige Rotationssymmetrie entlang 
der periodischen Raumrichtung aufweisen (Systeme Al-Cu-Co, Al-Ni-Co: Tsai et al., 1989a, 
Al-Pd-Mn, Beeli et al. 1991, usw.), dodekagonale Quasikristalle mit einer zwölfzähligen 
(Systeme Cr-Ni: Ishimasa et al., 1988, V-Ni, V-Ni-Si: Chen et al., 1988, usw.) und oktagonale 
Quasikristalle mit einer achtzähligen Rotationssymmetrie (Systeme Mn-Si: Cao et al., 1988, 
Mn-Si-Al: Wang et al., 1988, usw.). Die 1D-Quasikristalle bestehen aus einer quasiperiodi­
schen Stapelung periodischer Ebenen (Systeme Al-Pd: Chattopadyay et al., 1987, Al-Ni-Si, 
Al-Cu-Mn:, He et al., 1988, usw.). 

Abb. 1.2: Elektronenbeugungsbilder entlang einer fünfzähligen (a), zweizähligen (b) und 
dreizähligen (c) Symmetrierichtung eines AI~Pd~Mn Quasikristalls. 

Abb. 1.3: Elektronenmikroskopische Hochaujlösungsaujnahme eines Al-Pd-Mn Qua­
sikristalls entlang einer jünjzähligen Symmetrierichtung. Der Balken mißt 5nm. 

4 



1. Quasikristalle 

Abb. 1.2 zeigt Elektronenbeugungsbilder entlang verschiedener Symmetrierichtungen eines 
ikosaedrischen Al-Pd-Mn Quasikristalls (Abschnitt 1.3). Die Winkel zwischen den Zonenach­
sen entsprechen den Winkeln zwischen den Hauptsymmetrierichtungen des Ikosaeders (Abb. 
1.1). In Abb. 1.3 ist eine transmissionselektronenmikroskopische Hochauflösungsaufnahme 
entlang einer funfzähligen Richtung dargestellt, die die nichtperiodischen Struktureigenschaften 
zeigt. 

1.2 Konstruktion quasiperiodischer Gitter 

Die fehlende Translationssymmetrie verbietet die Konstruktion eines Quasigitters durch pe­
riodisches Fortsetzen einer Einheitszelle. Das Einbeziehen eines periodischen Gitters in einem 
höherdimensionalen Raum (Hyperspace ), in den der physikalische Raum eingebettet ist, er­
möglicht jedoch eine analoge Vorgehensweise in der mathematischen Konstruktion eines Qua­
sikristallgitters. Janner und Janssen, 1977, 1979, stellten erstmals einen solchen Formalismus 
fur modulierte, inkommensurable Phasen vor. Die Methode wurde von Duneau und Katz, 
1985, und Kalugin et al., 1985, zur Erzeugung quasiperiodischer Gitter angewandt. 

hy 

X~ \ \ \ \ \ \ \ \ \ \ 

\\\ \\\\\ \\ 
~~ \ '- '- '- \ '- "- "-
\~ \'a'\ \\\\ 

---<I'-I--~*-~~~~r--I~~ .... ~. tCl
x 

\\\\\\\\ 
Abb. 1.4: Konstruktion eines eindimensionalen Quasikristalls nach der Schnitt- und Pro­

jektionsmethode. 

Abb. 1.4 veranschaulicht die Vorgehensweise an Hand der Konstruktion einer ID-quasi­
periodischen Kette durch das Einbetten in einen 2D-Hyperraum. Der Hyperraum ist ausgefullt 
durch ein 2D quadratisches Punktgitter (Koordinatensystem hx,h y ), durch dessen Ursprung 

ein zweites orthogonales Koordinatensystem mit den Achsen XII und x.L gelegt wird. Dieses ist 
um den Ursprung so gedreht, daß der Tangens des Winkels (J" zwischen XII und hx eine irratio­
nale Zahl ist. Zur Konstruktion des 1D-Quasikristalls wird tan (J., = 't-J gewählt, wobei 

't = ( .J5 + 1) /2 ::::: 1,61803· .. die Zahl des Goldenen Schnitts ist. Die Gerade XII hat damit eine 

irrationale Steigung, d.h. außer dem Ursprung liegt kein anderer Hypergitterpunkt auf XII. Auf 
XII liegt der ID-Quasikristall im physikalischen Raum Eil' der auch paralleler Raum genannt 
wird. X.L befindet sich im orthogonalen bzw. senkrechten Raum E.L. Die Konstruktion des 
Quasikristalls erfolgt über die Projektion der Hypergitterpunkte auf XII. Wegen der irrationalen 
Steigung tan (J" würde jedoch die Projektion aller Hypergitterpunkte zu einem unendlich dich­
ten Gitter in Eil fuhren. Um unphysikalisch dichte Abstände zu vermeiden, muß folglich eine 
Auswahl getroffen werden. Dies kann durch die Einfuhrung eines Auswahlstreifens um XII ge­
schehen, dessen Breite der Projektion der Wigner-Seitz-Zelle des Hypergitters auf die X.L-

5 



1. Quasikristalle 

Richtung entspricht. Nur diejenigen Hypergitterpunkte, die sich innerhalb des Auswahlstreifens 
befinden, werden projiziert (strip-projection technique). Äquivalent dazu ist die hier darge­
stellte Methode der Dekoration jedes Hypergitterpunkts mit einer atomaren Hyperfläche. Dies 
ist ein Hyperraumobjekt, das nur eine Ausdehnung in E.l hat. Die Länge entspricht der Breite 
des Auswahlstreifens (Abb. 1.4). Die Schnittpunkte der atomaren Hyperflächen und der Gera­
den XII ergeben dann die Atompositionen im physikalischen Raum (cut-technique: Katz und 
Duneau, 1986). 

Das Ergebnis dieses Verfahrens ist in Abb. 1.5 a) dargestellt. Der 1D-Quasikristall ist nicht 
periodisch, besitzt jedoch durch den streng deterministischen Konstruktionsformalismus eine 
langreichweitige Ordnung. Das Quasigitter ist nicht aus einer Einheitszelle aufgebaut, sondern 
aus zwei Elementarbausteinen (Abb. 1. 5 b», die in einem irrationalen Längenverhältnis von 
1 : 't zueinander stehen, und nicht beliebig sondern nach strengen Aufbauregeln (matching ru­
les) angeordnet sind. Diese bewirken beispielsweise, daß niemals zwei kurze oder drei lange 
Geradenstücke direkt aufeinander folgen. 

a) 

b) 

Abb. 1.5: Eindimensionaler Quasikristall (a) mit den zwei Einheitszellen (b). 

Das ID-Quasigitter ist isomorph zu der bekannten Fibonacci-Folge. Ersetzt man das lange 
Geradenstück durch "L" und das kurze durch "S", so bekommt man die Fibonacci-Sequenz 
LSLLSLSLLSLLSLSLS .... Die Fibonacci-Folge ist rekursiv definiert, d.h., eine unendlich 
lange Folge läßt sich aus einem gegebenen Anfangszustand heraus durch wiederholtes Ausfuh­
ren einer Deflationsvorschrift konstruieren. Die Vorschrift lautet hier S -7 L, L -7 LS, d.h., in 
jedem Iterationsschritt wird jedes kurze Geradenstück durch ein langes, und jedes lange durch 
ein langes und ein kurzes ersetzt. Dies fuhrt zu aperiodischen die vollständig 
detenninielt ist und folglich eine langreichweitige Ordnung besitzt. Überträgt man die Defla·· 
tionsvorschrift auf den Fall des ID-Quasigitters, so fuhrt dies zu einer zweiten, der Projek­
tionsmethode vollständig äquivalenten Konstruktionsmäglichkeit rur Quasikristalle. Von Z.B. 
dem langen Geradenstück ausgehend kommt man mit den übertragenen Deflationsvorschriften 
t----i -I I I und t--!-!----i nach runf Schritten zu einem Gitter, daß das in Abb. 
1.5 a) dargestellte Quasigitter enthält. Die Atomanordnung erhält man durch Dekoration des 
Quasigitters. 

a) b) 

Abb. 1.6: Zweidimensionales Quasigitter (a). Dieses ''Penrose-Muster'' ist aus einer 
dünnen und einer dicken Raute aufgebaut. In (b) sind die Dejlationsregeln dargestellt. 
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1. Quasikristalle 

Diese Konstruktionsmethoden lassen sich 
direkt auf den Fall des 2D bzw. 3D-Quasi­
kristalls verallgemeinern. 2D-Quasikristalle 
können durch Projektion aus einem 4D-Hyper­
raum erzeugt werden. Der orthogonale Raum 
ist dann ebenfalls 2D und enthält 2D 
Hyperflächen. Abb. l.6 a) zeigt einen Aus­
schnitt aus einem 2D-Quasigitter, dem sog. 
Penrose Gitter (Penrose, 1974), das nach den 
entsprechenden Deflationsvorschriften (Abb. 
1.6 b )), aus einer dünnen und einer dicken Abb. 1.7: Einheitszellen des dreidimensio-
Raute aufgebaut wird. Das 3D-Quasigitter nalen Quasigitters. 
wird aus einem 6D-Hypergitter abgeleitet. Auch hier gibt es zwei Einheitszellen (Abb. 1.7), aus 
denen das entsprechende 3D-Penrose-Gitter (Kramer und Neri, 1984) nach strengen Regeln 
aufgebaut wird. Im 3D-Fall wird in der Praxis zur Modellierung der atomaren Struktur selten 
die Deflationsmethode mit anschließender Dekoration des Quasigitters mit Atomen gemäß der 
Stöchiometrie der Legierung benutzt. Hier hat sich die Projektionsmethode als wesentlich ef­
fektiver erwiesen. 

Man beachte, daß aus der Äquivalenz der Projektionsmethoden und der Deflationsmethoden 
folgt, daß die quasikristalline Struktur selbstähnlich, d.h. in hierarchischer Weise aus skalierten 
Elementen aufgebaut ist. 

Der reziproke Raum eines Quasigitters wird in analoger Weise mit Hilfe eines reziproken 
Hyperraums konstruiert. Die reziproken Hypergitterpunkte werden mit der Fouriertransfor­
mierten der atomaren Hyperflächen dekoriert. Dies ist in Abb. 1.8 rur den 1D-Fall dargestellt. 
Die Intensität der Beugungsreflexe ergibt sich durch den Betrag der Fouriertransformierten der 
atomaren Hyperfläche (hier eine sin(qJjqL ~Funktion) an der Steile des Schnittpurrktes mit 
der qu-Achse. Die Beugungsrnaxima liegen folglich unendlich dicht auf qn, jedoch nimmt 
Intensität mit steigendem q.L ab. Eine Erhöhung der Belichtungszeit bei der Aufhahrne eines 
Beugungsbildes bewirkt entsprechend das Erscheinen von immer mehr intensitätsschwachen 
Reflexen mit großer q.L -Komponente. Die Verallgemeinerung auf den 2D- bzw. 3D-Fall 
erfolgt analog. 

Da die Reflexindizierung des Beugungsbildes eines Quasikristalls über das reziproke Hy­
pergitter erfolgt, benötigt man zur Indizierung der Reflexe eines n-dimensionalen Quasikristalls 
2n ganzzahlige Indizes. Für ikosaedrische Quasikristalle ist das Indizierungssystem von Cahn et 
al., 1985, weitverbreitet, bei dem die 6D-orthonormalen Basisvektoren auf die sechs funfzähli-

q.l 

Abb. 1.8: Zweidimensionaler reziproker Hyperraum zur Konstruktion eines eindimensiona­
len reziproken Quasigitters. 
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gen Achsen eines Ikosaeders im physikalischen Raum abgebildet werden. Für die Umrechnung 
der 6D-Gittervektoren in die 3D-Komponenten im physikalischen bzw. orthogonalen 
reziproken Unterraum folgt die Vorschrift 

(

Cml -m4)+'t(mZ +ms)] [h+'th') 
gll=a' (m3 -m6 )+'t(ml +m4) =a' k+'t~' :::(h/h' k/k' 1/1') 

(mz -mS)+'t(m3 +m6 ) 1 + 'tl 

(1.1) 

bzw. 

(

m z +ms)-'t(ml -m4)] [h' -'th) 
g.L = a' Cml +m4) - 't(m3 - m6 ) = a' k: - 'tk ::: (h'/h k'/k 1'/1) 

(m3 +m6 )-'t(mZ -ms) 1 -'tl 

(1.2) 

mit a' = ( ao .J2(2 + 't) r und der 6D-Gitterkonstante ao' Die Wahl des Projektionsverfahrens 

legt also sowohl eindeutige Beziehungen zwischen dem reziproken Hypergitter und dem physi­
kalischen reziproken Raum als auch zwischen den Punkten des parallelen und orthogonalen 
reziproken Unterraums fest. Die Indizierung der Gitterrichtungen im direkten Gitter erfolgt 
entsprechend. Ein weiteres, weniger verbreitetes Indizierungssystem wurde von Elser, 1985a, 
entwickelt. 

Neben dieser detenninistischen Konstruktionsweise, die jede einzelne Atomposition eines 
Quasikristalls festlegt (man spricht daher von einem detenninistischen Quasikristall) gibt es 
zwei weitere Ansätze zur Beschreibung quasikristalliner Strukturen. Zum einen wurde ein ran­
dom tilingModell vorgeschlagen (Elser, 1985b, Henley, 1987), dessen Grundannahme sich am 
besten im Vergleich mit dem (detenninistischen) Penrose Gitter darstellen läßt. Dieses errullt in 

idealen F01111 tii1len beiden Einheitszellen die Ebene 
vollständig aus, zweitens tun sie dies nach strengen Aufbauregeln. In einem randorn tiling Mo~ 
dell wird die zweite Bedingung gelockert, das Quasigitter nach diesem Modell kann folglich als 
mit Verletzungen der Aufbauregeln behafteter, deterministischer Quasikristall betrachtet wer~ 
den. Der Ansatz wurde verfolgt, um der in einem deterministischen Modell auftauchenden 
Problematik der langreichweitigen Koordination zu begegnen, wofur das Konzept des phason 
strain (siehe Abschnitt 1.4) eingefuhrt wurde. Außerdem, eng mit dieser Problematik 
verwandt, sollte das Modell das Wachstum realer Quasikristalle besser erklären (Elser, 1988). 
Beugungsexperimente (Guryan et al., 1989, Calvayrac et al., 1990) und Untersuchungen 
mittels hochauflösender Elektronenmikroskopie (Hiraga et al., 1988, Audier et al., 1990) an 
perfekten Quasikristallen ergeben Resultate zugunsten des deterministischen Modells, so daß 
der random tiling Ansatz derzeit nur als Modell fur den Hochtemperaturbereich in Frage 
kommt. Einige theoretische Modelle beinhalten einen Phasenübergang zwischen einer deter­
ministischen und einer random tiling Phase (z.B. Dotera und Steinhardt, 1994). 

Daneben gibt es noch das Modell des ikosaedrischen Glases (Stephens und Goldman, 
1986), in dem Atomagglomerate mit Ikosaedersymmetrie unter Beibehaltung einer Orientie­
rungsbeziehung zwischen den Agglomeraten zusammengefugt werden. Dies fuhrt zwangsweise 
zu Lücken oder unphysikalisch dichten Atomabständen. Nach der Entdeckung der ersten per­
fekten Quasikristalle wurde dieser Ansatz, mit dem nur Beugungsbilder mit endlichen Reflex­
breiten erzeugt werden konnten, verworfen. 

Eng mit den Quasikristallen verwandt sind die sog. Approximanten. Dies sind kristalline 
Strukturen, die Beugungsbilder zeigen, die denen der Quasikristalle sehr stark ähneln. Diese 
Kristalle weisen teilweise sehr große Elementarzellen auf, die mehrere tausend Atome 
umfassen können. Die Bezeichnung "Approximant" rührt daher, daß diese Strukturen in einer 
Hyperraumkonstruktion dargestellt werden können, wobei die Steigung der Schnittgeraden 
nicht zu 't, sondern als rationale Approximation von 't gewählt wird. In vielen 
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Legierungssystemen, in denen eine quasikristalline Phase gefunden wird existieren auch eine 
oder mehrere Approximantenphasen. Einen Überblick über bekannte Phasen und deren 
Klassifizierung findet der Leser bei Tamura, 1996. 

1.3 Reale Quasikristalle, AI-Pd-Mn 

Struktur 
Im Rahmen dieser Arbeit wurde ausschließlich die ikosaedrische Phase im System Al-Pd­

Mn untersucht. Deshalb wird in diesem Abschnitt die Anwendung der Projektionsmethode zur 
Strukturbestimmmung eines realen Quasikristalls in der Praxis am Beispiel dieser Phase be­
schrieben. Die reale Struktur im physikalischen Raum wird genauer dargestellt, da diese insbe­
sondere einen dramatischen Einfluß auf die plastischen (siehe Kap.5) und die elektronischen 
Eigenschaften hat (Janot, 1995a, 1995b). 

Die Strukturbestimmung erfolgt mit Hilfe von Röntgen- und Neutronenbeugungsexperimen­
ten. (Boudard et al., 1991, bzw. de Boissieu et al., 1994b, Boudard et al., 1992). Durch den 
Vergleich von gemessenen Röntgen- und Neutronendiffraktogrammen mit solchen die nach 
6D-Strukturmodellen berechnet wurden, wird aus der besten Anpassung auf die reale Struktur 
geschlossen. Parameter sind dabei die 6D-Gitterkonstante, die Form und Größe der atomaren 
Hyperflächen und die Besetzung der Hypergitterpunkte mit bestimmten Atomsorten zugeord­
neten Hyperflächen. 

De Boissieu et al. , 1994b, finden die in Abb. 1.9 dargestellte 6D-Einheitszelle. Die Abbil-
dung stellt einen Schnitt in der durch die Richtungen [OllllT] und [100000] im 6D-Raum 

aufgespannten Ebene dar, die eine funfzählige Richtung im physikalischen Raum (A511) enthält. 

lli]AI 

n1 Pd 

_Mn 

b) 

Abb. 1.9: (a) Einheitszelle im 6D-Hyperraum nach de Boissieu et al., 1994b. (b) Atomare 
Hyperjlächen der Plätze n(p n 1 und bc 1 der 6D-Einheitszelle. 

Die Flächenzentrierung1 des Hypergitters resultiert aus einer geordneten Überstruktur eines 
primitiven Gitters, dessen Punkte mit zwei unterschiedlichen atomaren Hyperflächen alternie-

. rend besetzt sind (Abb. l.9 a), hellgraue Linien). Die Kantenlänge der Elementarzelle beträgt 
2ao, jedoch wird die Struktur üblicherweise in Einheiten von ao diskutiert, da dann die Zuord­
nung der Quasigitterkonstanten zu den hellsten Beugungsreflexen wie in primitiven Hypergit­
tem beibehalten werden kann. Die gesamte Einheitszelle wird so formal als Überstruktur, die 
entsprechenden Beugungsreflexe als Überstrukturreflexe behandelt. In diesem Strukturmodell 
werden die triakontaederförrnigen Hyperflächen (aus der Projektion der 6D-Wigner-Seitz-Zelle 

1 Bei den meisten stabilen, ternären Quasikristallen findet man flächenzentrierte Hypergitter, während den 
metastabilen Phasen meist primitive Hypergitter zugrunde liegen. 
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Abb. 1.10: Projektion der Atomanordnung in Al-Pd-Mn entlang einer zweizähligen Rich­
tung. Die Linien stellen Ebenen dar, deren Normalenvektoren in zwei-, drei- bzw. jünjzählige 
Symmetrierichtungen weisen. Atomsorten AI(O), Pd (1'), Mn(fl). (Nach Tamura, 1995). 

auf die Richtungen des orthogonalen Raums) der Einfachheit halber als sphärisch angenommen 
(Abb. 1.9b). Hyperflächen verschiedener Atomsorten müssen nicht auf verschiedenen Hyper­
gitterplätzen angeordnet sein. Die dargestellten Dekorationen der Einheitszelle werden aus 
Bereichen aufgebaut, die verschiedenen Atomspezies zugeordnet sind. 

Die aus dieser Hyperkristallstruktur durch Projektion abgeleitete Quasikristallstruktur be­
steht aus einer hochkomplizierten Atomanordnung im physikalischen Raum. Diese wird aus 
Stmktureinheiten, den Pseudo~Mackay-Clustern (Abb. 1), aufgebaut, die im Mittel aus 51 
Atomen bestehen. Ein solcher Pseudo~Mackay-Cluster setzt sich schalenartig zusammen aus 
einem Zentralatom, einem umliegenden, unvollständigen Dodekaeder, das im Mittel mit acht 
Atomen besetzt ist, einem umliegenden Ikosaeder (12 Atome) und einem Ikosidodekaeder aus 
30 Atomen (Janot, 1995a). Die chemische Besetzung der Schalen ist wegen der Aperiodizität 
variabel. Diese kleinsten Struktureinheiten, die einen Durchmesser von etwa 10A haben, wer­
den in einer hierarchischen Weise in um den Faktor 1'3 größeren Strukturen aufgebaut 
(Durchmesser ca. 42 A), die wiederum in einer um den gleichen Faktor größeren Struktur an­
geordnet sind, usw., um so die Realstruktur des Al-Pd-Mn herzustellen. Die Pseudo-Mackay­
Cluster, die durch ihre Struktur und Anordnung wesentlich die physikalischen Eigenschaften 
des Quasikristalls bestimmen, sind mit den echten, aus 55 Atomen bestehenden Mackay-Clu­
stern (Mackay, 1962), eng verwandt. In diesen besteht die innere Schale aus einern vollständig 
besetzten Ikosaeder. Mackay-Cluster wurden 1966 als Struktureinheiten einer kubischen Al­
Mn-Si Phase identifiziert, die der Struktur einiger ikosaedrischer Phasen eng verwandt ist 
(Cooper und Robinson, 1966), und werden in der Struktur vieler Approximanten gefunden. 

Betrachtet man Projektionen der Atomanordnung entlang einer niedrig indizierten Richtung 
des Quasigitters, so sieht man, daß die Atome in Ebenen angeordnet sind, von denen die, mit 
Ebenennormalen entlang fiinfzähligen vor denen mit zwei- bzw. dreizähligen Syrnrnetrierich­
tungen am dichtesten gepackt sind (Abb. 1.10). 

Züchtung von AI-Pd-Mn Einquasikristallen 
Die ersten Quasikristalle wurden durch schnelles Abkühlen metallischer Schmelzen, z.B. 

nach dem Schmelzspinn- oder dem Klatschkokillenverfahren, erhalten. Es handelte sich aus­
schließlich um metastabile Phasen mit Korngrößen im Mikrometerbereich. Diese Phasen sind 
im allgemeinen außerdem sehr defektbehaftet, und werden deshalb nichtperfekte Quasikristalle 
genannt. Im System Al-Cu-Li wurde 1986 der erste stabile Quasikristall entdeckt (Sainfort und 
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Dubost ,1986), der außerdem in Korngrößen im Millimeterbereich herstellbar ist. Mit der Ent­
deckung des ikosaedrischen Al-Cu-Fe begann die Ära der perfekten Quasikristalle (Tsai et ai., 
1987), deren Beugungsbilder keine Abweichungen von der perfekten Ikosaedersymmetrie zei­
gen. Die Entdeckung der ikosaedrischen Phase im System Al-Pd-Mn (Tsai, et ai., 1990) er­
möglichte schließlich die Herstellung zentimetergroßer, perfekter Einquasikristalle, die sich mit 
Hilfe der Czochralskimethode (Yokoyama et ai., 1992) oder nach dem Bridgemanverfahren 
(de Boissieu et ai., 1992) züchten lassen. Das Phasendiagramm dieses Legierungssystems 
wurde unter anderem von Audier et ai., 1993, und Gödecke und Lück, 1995, beschrieben. 
. Die ikosaedrische Phase wird in der Zusammensetzung Al70 sPd21 oMnS s gefunden. Sie ist 
bis zur Schmelztemperatur (ca. 870°C) stabil (Dong et ai., 1991). Daneben gibt es noch zwei 
dekagonale Phasen in diesem System. Al7oPd2sMns, (oder höherer Pd-Gehalt zu Lasten des 
Mn) mit einer Gitterkonstante von 1,6nm entlang der periodischen Achse (Tsai et ai., 1993) 
und Al70Pd lOMn20, (oder niedrigerer Pd-Gehalt zu Gunsten des Mn) mit einer Gitterkonstante 
von 1,2nm entlang der periodischen Achse (Beeli et ai., 1991). Ikosaedrische Phasen werden 
in mehreren Modifikationen gefunden. Neben der idealen, im letzten Abschnitt beschriebenen 
Phase (pI-Phase) wird eine Phase mit einer Überstruktur aus einer verdoppelten Einheitszelle 
im Hypergitter (p2-Phase) beobachtet, die sich an Hand von Überstrukturreflexen in Elektro­
nenbeugungsbildern identifizieren läßt (Ishimasa und Mori, 1992). Audier et ai., 1993, be­
schreiben modulierte Phasen, die ebenfalls zu Zusatzreflexen (Satelliten) in den Beugungsbil­
dern führen. 

Im Rahmen dieser Arbeit gelang die Züchtung großer Einquasikristalle nach dem 
Czochralski-Verfahren. Es wurden Quasikristalle von bis zu 14 cm Länge, bei einem Durch­
messer von etwa 0,5 cm hergestellt. Die üblichen Dimensionen liegen bei einer Länge von etwa 
7 cm und einem Durchmesser von etwa 0,8cm (Abb. 1.12). 

Dazu werden die Ausgangsmaterialien höchster Reinheit in der Zusammensetzung 
Aln,lPd20,7Mn7,2 unter exakter Einhaltung der Stöchiometrie in einem kalten Tiegel nach 
dem Schwebeschmelzverfahren unter von dem für 
eine Quasikristallzüchtung üblicherweise etwa 70 g hergestellt werden, dient als Sclmle1zreser­
voir für die Czochralski-Züchtung. Abb. 1.11 zeigt schematisch den zentralen Teil der benutz­
ten Czochralski-Apparatur. Der Quasikristall wird aus einem wassergekühlten Tiegel (T) 
gezogen, in dem das Schmelzmaterial (S) durch ein Hochfrequenzfeld induktiv geheizt und in 
der Schwebe gehalten wird. In die Schmelze wird ein orientierter Impfling (I) eingetaucht, 
dessen Orientierung die Symmetrieachse parallel zur Zugrichtung bestimmt. Gute Resultate 
wurden mit zwei- und funfzählig orientierten Impflingen 
erreicht. Der Impfling wird mit einer Geschwindigkeit von 7 
mm1h unter Rotation (15 U/Min) nach oben gezogen. Zur 
Keimauslese wird zunächst ein Dünnhals (D) gezogen. Die 
Leistung des Hochfrequenzgenerators bestimmt die Tempe­
ratur und damit den Durchmesser des Quasikristalls. Ge­
nauere Angaben über das Verfahren findet der Leser bei Ta­
mura et ai., 1996. Q Abb. 1.12 zeigt einen nach dieser Vorgehensweise herge­
stellten Quasikristall. Das Material wurde mit Hilfe von 
Transmissionselektronenmikroskopie und Rasterelektronen­
mikroskopie untersucht. Es wurden eine perfekte ikosaed­
rische Struktur (z.B. Abb. 1.2) und keine Ausscheidung von 
Fremdphasen gefunden. Untersuchungen mit Hilfe der Rönt­
gen-Pulverdiffraktometrie liefern scharfe Reflexe mit Halb­
wertsbreiten an der instrumentellen Auflösungsgrenze 
(Metzmacher, 1995). Eine Vielzahl weiterer Untersuchun- Abb. 1.11: Schematische 
gen, darunter elektrische Leitfahigkeitsmessungen, deren Darstellung der benutzten 
Empfindlichkeit auf die Materialqualität von Biggs et ai., Czochraiski-Apparatur. 
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Abb. 1.12: Einquasikristall aus eigener Züchtung nach dem Czochralski-VerJahren. Der 
Balken mißt 1 cm. 

1990, beschrieben wurde, belegen, daß das Material von außerordentlicher struktureller Güte 
ist. 

1.4 Defekte in Quasikristallen 

Alle Defekttypen, die von kristallinen Materialien her in Quasikristal~ 
len ebenfalls beobachtet. man et ,1989a, 
Kap. 4), Komgrenzen (Zhang und Urban, 1989), Antiphasengrenzen (Devaud-Rzepski et 
al.,1989b), Zwillinge (Dai und Urban, 1993), usw. Eine Aufstellung experimenteller Arbeiten 
über verschiedene Defektarten findet sich bei Staiger et al., 1993. Im folgenden werden zwei 
Defektarten ausruhrlicher behandelt: Dies sind Phasondefekte, eine spezielle Art von 
strukturellen Defekten, die nur in Quasikristallen auftritt, und Versetzungen. Beide sind rur die 
Plastizität der Quasikristalle von großer Bedeutung. 

Phason- und Phonondefekte 
Aus der Konstruktion eines Quasigitters über ein höherdimensionales Hypergitter, ergibt 

sich eine größere Zahl von Freiheitsgraden rur die Formation von Defekten im physikalischen 
Raum als rur entsprechende kristalline Materialien. In Abb. 1.13 wird dies am Beispiel eines 
eindimensionalen Quasikristalls erläutert. In a) ist das ideale Quasigitter, entsprechend der 
Konstruktion nach Abb. 1.4 dargestellt, b) und c) zeigen gestörte Quasigitter. In b) sind die 
Elementarzellen in einer kontinuierlichen Weise verzerrt. Diese Art der Störung, die Phonon­
Verzerrung (phonon strain) genannt wird, entspricht der Abweichung einiger Atome von ihren 
idealen Plätzen und kann auch in kristallinen Materialien auftreten. In c) dagegen ist eine Git­
terstörung dargestellt, die in Kristallen nicht existiert. Diese Störung ist diskret, d.h., es treten 
die gleichen Abstände wie im ungestörten Quasigitter auf Die Elementarzellen sind nicht ver­
zerrt sondern nur anders angeordnet. Der auf diese Weise gestörte Quasikristall entspricht 
nicht mehr dem Ergebnis einer Serie von Deflationen, wie der ungestörte in a), die Einheitszel­
len sind folglich nicht den Aufbauregeln entsprechend angeordnet. Diese Störung wird Phason­
Verzerrung (phason strain) genannt, und kann mit lokalen Verletzungen der Aufbauregeln 
identifiziert werden. 
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a) ~I ~-+~~+-r-~+-~~-+--~~ 

I 

b) FI ~~~-r-4-+--~--+--+-*I!--~~ 

Abb. 1.13: Defekte in eindimensionalen Quasikristallen: a) Perfekter Quasikristall, b) 
Phononverzerrungen und c) Phasondefekte. 

Abb. 1.14 verdeutlicht den Zusammenhang zwischen Phason-Verzerrungen und den Verzer­
rungsfeldern im Hypergitter. Hier ist das Hypergitter einem Verzerrungsfeld unterworfen, das 
nur eine Komponente entlang der Richtung des orthogonalen Raums hat und linear mit dem 
Abstand vom Ursprung ansteigt (linear phason strain). 

Führt man in diesem verzerrten Hypergitter die Schnitt- und Projektionsmethode in gleicher 
Weise wie im unverzerrten Hypergitter durch, so bekommt man als Ergebnis den in Abb. 1.13 
c) dargestellten gestörten Quasikristall. Das Verzerrungsfeld in x.L -Richtung bewirkt, daß ei­
nige Hypergitterplätze nun weiter von der Schnittgeraden entfernt sind, so daß deren Hyperflä­
chen diese nicht mehr wie im ungestörten Fall schneiden. Entsprechend entstehen neue 
Schnittpunkte durch solche Plätze, die nun nahe genug an der Schnittgeraden liegen. Die clo­
seness condition (Katz und Gratias, 1994), die die Forderung nach Erhaltung der Zahl von 
Atomen bei Auftreten von Phason-Verzerrungen im physikalischen Raum ausdrückt, bewirkt, 
daß genau so viele Schnittpunkte neu entstehen wie verschwinden. Dies wird durch eine 
geometrische Bedingung erzielt, die fordert, daß die Enden der Hyperflächen sich durch Linien 
parallel zu XII verbinden lassen. Entsprechend bewirkt ein Verzerrungsfeld, das ausschließlich 
Komponenten entlang der Richtung des parallelen Raums besitzt, eine kontinuierliche 
Verschiebung der Schnittpunkte auf XII' also die in Abb. 1.13 b) 
Verzerrung 

Allgemein gilt fur ein 6D· Verzerrungsfeld Ü im Hyperraum 

Ü = ü(xlI)+W(XII ), (1.3) 

(Wollgarten, 1993b), wobei ü und W die Komponenten des Verzerrungsfeldes entlang der X II -

bzw. x.L -Richtung darstellen. Die Komponenten ü des Verzerrungsfeldes im Hyperraum be-

\\ 
\\ 

X-L \ \ 

\\ 
,\ 
\~ 
\'\ 

Abb. 1.14: Konstruktion eines eindimensionalen Quasikristalls durch die Schnitt- und Pro­
jektionsmethode in einem parallel zur x.L-Richtung linear verzerrten Hypergitter. 
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wirken Phonon-Verzerrungen, die Komponenten VI Phason-Verzerrungen im physikalischen 
Raum. Im letzteren Fall ist die Zahl der Aufbauregelverletzungen (matching rule violations) 
um so größer, je größer die Amplitude des Verzerrungsfeldes VI ist. 

In (1.3) ist bereits die Einschränkung berücksichtigt worden, daß die Verzerrungsfelder, die 
in alle Raumrichtungen des Hypergitters wirken können, nur von der Koordinate XII abhängig 
sein können. Eine Abhängigkeit auch von xl. würde zur Folge haben, daß das Gitter bzw. die 
Atomanordnung im physikalischen Raum von der Lage der Schnittgeraden im Hyperraum ab­
hängt, die Beschreibung wäre nicht eindeutig. Da dies physikalisch nicht sinnvoll ist, muß eine 
Abhängigkeit der Verzerrungsfelder von xl. ausgeschlossen werden. 

Als Phasonensprung (phason flip) bezeichnet man den lokalen Prozeß des Umklappens von 
Einheitszellen, der zu einer lokalen Aufbauregelverletzung fuhrt. Dies beinhaltet den Sprung 
eines einzelnen Atoms der entsprechenden Dekoration des Quasigitters, der dann die neue 
Anordnung definiert. Beispiele rur den 1D-, 2D- (hexagon flip) und 3D-Fall sind in Abb. 1.15 
dargestellt. .. .. .. 

a) ('., 
GID--::- .. .. 

b) tf]f!) 
c) 

Abb. 1.15: Phasonflips und die damit assoziierten Einzelatomsprünge in einem ein- (a) 
und zwei- (b) und dreidimensionalen (c) Quasikristall. 

Phasonenspriinge können in dieser einzelnen, unabhängigen Weise an beliebigen des 
Quasigitters (random phasons), aber auch in kollektiver Fonn durch das Umklappen 
Reihen (worms) oder Ringe auftreten, wobei die Sprünge sich gegenseitig induzieren, um eine 
bestehende Phasonverzerrung oder ein äußeres Verzerrungsfeld abzubauen. Phasonensprünge 
bewirken eine strukturelle und chemische Entordnung des sonst hochgeordneten deterministi­
schen Quasikristalls. Liegt eine hohe Dichte an Phasonen vor, so spricht man daher von Phaso­
nenunordnung (phason disorder). 

Die Existenz von Phasonen in realen Quasikristallen kann durch hochautlösende Elektro­
nenmikroskopie nachgewiesen werden. Verfolgt man in einer Hochautlösungsaufuahme eines 
Quasikristalls (z.B. Abb. 1.3) die Gitterlinien, so findet man, daß diese, wenn eine 
Phasonverzerrung vorhanden ist, nicht durchgehend, wie in einem ungestörten Quasikristall, 
sondern unter sprunghaften Verschiebungen (jags) verlaufen (Socolar et al., 1986). Dies wird 
bei Beobachtung der Bilder unter einem tlachen Blickwinkel deutlich sichtbar. Diese 
Verschiebungen entsprechen direkt den Phasonendefekten, d.h. den diskreten Vertauschungen 
der Abstände aufeinanderfolgender Gitterlinien. 

Einen quantitativen Zugang findet man in der Untersuchung der Auswirkungen von Phaso­
nen auf die Retlexpositionen im reziproken Raum, die sich durch Elektronen- oder Röntgen­
beugungsexperimente vermessen lassen. Die Beschreibung eines Quasikristalls durch eine 
Dichtewellentheorie (Bak, 1985) zeigt, daß ein linear mit XII ansteigendes Verzerrungsfeld im 

Hyperraum (siehe Abb. 1.14) zu einer Verschiebung der Bragg-Retlexe um den Vektor Llgn 
von ihren Idealpositionennach 

(1.4) 

(Lubensky et al., 1986, Bancel und Heiney, 1986) fuhrt, wobei M die 3x3 Phason-Matrix ist. 
Die Verschiebung ist linear in gl.' Dies bedeutet, daß intensitätsschwache Bragg-Retlexe stär-
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1. Quasikristalle 

ker verschoben werden, da sie große g.l-Komponenten aufweisen. Diese Verschiebungen las­
sen sich in Elektronenbeugungsbildern nachweisen und vermessen (Kap. 4, Franz, 1996) und 
können zum Nachweis und zur weiteren Untersuchung von Phasonenverzerrungen ausgenutzt 
werden. 

Versetzungen 
Versetzungen in Quasikristallen sind linienartige Defekte, charakterisiert durch ihren Bur­

gersvektor und die Linienrichtung, in völliger Analogie zum Fall der kristallinen Materialien. 
Die Konstruktion einer Versetzung, z.B. durch einen Volterraprozeß (RuH und Bacon, 1987) 
erfolgt jedoch nicht im physikalischen Raum, sondern im Hyperraum (Kleman, 1988). Führt 
man einen V olterraprozeß im physikalischen Raum durch, so erhält man wegen der Aperiodizi­
tät des Quasigitters nicht nur die Versetzung als linienhaften Defekt, sondern gleichzeitig einen 
flächenhaften, mit einem Stapelfehler vergleichbaren Defekt, der im Quasigitter auch in unend­
licher Entfernung von der eigentlichen Versetzungslinie noch bestehen bleibt (Bohsung und 
Trebin, 1989). So wird eine Stufenversetzung in einem ikosaedrischen Quasikristall im 6D-Hy­
perraum durch das Einschieben oder Entfernen einer :funfdimensionalen "Halbebene" konstru­
iert. Die Linienrichtung, definiert als die Richtung, entlang derer sich das Verzerrungsfeld der 
Versetzung nicht ändert, ist dann vierdimensional und besteht aus der eindimensionalen Lini­
enrichtung im physikalischen Raum und (wegen der Bedingung Ü t= Ü(X.l» aus dem gesamten 
orthogonalen Raum. Eine derartige, direkte Konstruktion von Versetzungen wird derzeit erst­
mals in einem realistischen Modell rur ikosaedrisches Al-Pd-Mn durchgeruhrt (Yang et al., 
1996). 

Das Verzerrungsfeld Ü der Versetzung hat Komponenten sowohl im physikalischen als 
auch im orthogonalen Unterraum. Der sechsdimensionale Burgersvektor :8 wird analog zum 
Fall der kristallinen Materialien (Burgers, 1940) durch einen Burgersumlauf C definiert 

13 fdÜ. 
c 

Die Verzerrungsfelder in den 3D-Unterräumen werden nach 

:8=bll + b.l 

(I. 

(1.6) 

durch die Phononkomponente b ll und die Phasonkomponente b.l des Burgersvektors beschrie­
ben. Diese sind folglich direkt mit den entsprechenden Störungen des Quasigitters assoziiert. In 
diesem Sinne hat 6

11 
im Quasikristall die gleiche Bedeutung wie der Burgersvektor 6 einer 

Versetzung in einem Kristall, während b.l ein Maß :fur die Zahl der mit der Versetzung ver­
bundenen Aufbauregelverletzungen darstellt: Ist b.l groß gegen die Ausdehnung der atomaren 
Hyperflächen, so ist eine große Zahl von Phasondefekten mit der Versetzung verbunden. Das 
Verhältnis der Beträge von Phason- und Phononkomponente des Burgersvektors 

(1.7) 

soll als Verzerrungsverteilungsparameter S (strain accommodation parameter) bezeichnet 
werden. Dieser Parameter gibt an, in welcher Weise das Verzerrungsfeld einer Versetzung auf 
Phason- und Phononanteile verteilt wird und kann zur Klassifikation von Versetzungen 
verwendet werden (Abschn. 4.2). 

1 .5 Bemerkungen zur Plastizität von Quasikristallen 

Die plastische Formänderung eines Kristalls geht mit der relativen Verschiebung zweier be­
nachbarter Netzebenen einher. Die Abgleitung über vollständige Versetzungen:fuhrt in Kristal-
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1. Quasikristalle 

len zu einer Struktur, die sich nicht von der Struktur des unverformten Materials unterscheidet. 
Geschieht die Abgleitung über Partialversetzungen, d.h. Versetzungen, deren Burgersvektor 
kein Translationsvektor des Gitters ist, so bleibt ein Stapelfehler zurück, da die Verbindung 
zwischen den gegeneinander abgeglittenen Halbräumen sich nicht fehlerfrei erreichen läßt. 
Durch die Bewegung einer oder mehrerer weiterer Versetzungen durch das gestörte Gebiet 
läßt sich jedoch die Ordnung wiederherstellen, wenn die Burgersvektoren aller Versetzungen 
sich zu einem Translationsvektor des Gitters addieren. 

In Quasikristallen führt jede Verschiebung zweier Netzebenen gegeneinander zwangsläufig 
zu Fehlern, die auch durch beliebige, weitere Verschiebungen nicht verschwinden können. We­
gen der Aperiodizität gibt es nur eine Möglichkeit zwei Halbräume fehlerfrei zu verbinden, dies 
ist in der Konfiguration des ungestörten Quasikristalls. Die bei einer Scherung entstehende Flä­
che von Defekten (Abb. 1.16 veranschaulicht dies in einer schematischen Weise) kann hier 
ebenfalls als verallgemeinerter Stapelfehler betrachtet werden. 

Abb. 1.16: Eine Verschiebung zweier Halbräume gegeneinander hat in einem Quasikristall 
eine Fläche von Defekten, vergleichbar einem Stapetjehler zur Folge. 

Folglich führt jede Versetzungsbewegung in Quasikristallen in ihrer Spur zu Defekten. Dies 
gilt für Partialversetzungen und für vollständige Versetzungen in gleichem Maße. Die Bezeich­
nung "Versetzungsgleiten", die in der Kristallphysik für die konservative Versetzungsbewe­
gung in einer Ebene steht, darf deshalb im strengen Sinne für die Versetzungsbewegung in 
Quasikristallen nicht verwendet werden. Um die große Zahl von Ähnlichkeiten im Verfor­
mungsverhalten von Kristallen und Quasikristallen, die trotz dieses fundamentalen Unter­
schieds gefunden werden (Kap. 4), zu betonen, wird dieser Begriff und auch darauf aufbauende 
Bezeichnungen wie Gleitebene und Gleitsystem im folgenden trotzdem übernommen. 

Die statische Betrachtung von Versetzungen und deren Phasonendefekten fiihrte einige 
Autoren (Lubensky, 1986, Socolar, 1986, Kalugin, 1985, Ovid'ko, 1992) zu der Schlußfolge­
rung, daß Versetzungen in Quasikristallen unbeweglich oder nahezu immobil sein müssen. 
Nach dem experimentellen Nachweis der Hochtemperaturduktilität von Quasikristallen (Kang 
und Dubois, 1992) wurde angenommen, daß die Phasonendefekte, die die Versetzung 
umgeben (phason cloud), von dieser in ihrer Bewegung mitgefiihrt werden und durch die 
zwangsläufig damit verbundenen Diffusionsvorgänge die Versetzungsgeschwindigkeit bestim­
men (z.B. Bresson, 1994). Eine von diesen Vorstellungen deutlich abweichende, dynamische 
Betrachtungsweise der Versetzungsbewegung in Quasikristallen wird in Kap. 5 vorgestellt. 

16 



2. Elastische und anelastische Eigenschaften von 
Quasikristallen 

Die mechanische Spektroskopie, d.h. die Messung der inneren Reibung, liefert Informatio­
nen über die elastischen und die anelastischen Eigenschaften eines Materials. Diese seit einigen 
Jahrzehnten vor allem zur Untersuchung kristalliner Metalle eingesetzte Methode ermöglicht 
die direkte Untersuchung mechanischer Relaxationsprozesse und die quantitative Bestimmung 
der thermodynamischen Relaxationsparameter. Einen ausfiihrlichen Überblick über die experi­
mentellen Methoden, die theoretischen Grundlagen und die bisher bekannten Relaxationsme­
chanismen findet der Leser bei Nowick und Berry, 1972. 

Messungen der inneren Reibung sind an Quasikristallen bisher nur in sehr eingeschränkten 
Temperaturbereichen durch Okumura et al., 1994, an Al-Cu-V und durch VanCleve et al., 
1990, an einigen Legierungen, z.B. Al-Cu-Fe und Al-Li-Cu durchgefiihrt worden. In beiden 
Untersuchungen stand nur polyquasikristallines Material zur Verfiigung. Die ersten Messungen 
an Einquasikristallen wurden im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrt (Feuerbacher et al., 
1996a). 

2.1 lastische und anelastische Prozesse 

Die Definition des Begriffs "elastisch" als Charakterisierung eines Verformungsprozesses 
erfolgt über das Hookesche Gesetz 

cr= (2.1) 

das die Spannung (), der ein Körper ausgesetzt ist, nui der resultierenden E. über den 
elastischen Modul E in Zusarnrnenhang setzt. Diese Gleichung stellt folgende Fordemngen an 
einen ideal elastischen Prozeß: 

1.) Zu jedem Spannungswert gehört ein eineindeutiger Gleichgewichts-Dehnungswert. Dies 
beinhaltet die Reversibilität eines elastischen Prozesses. 

2.) Dieser Dehnungswert wird instantan mit einer Spannungsänderung eingestellt. 
3.) Der Zusammenhang zwischen Spannung und Dehnung ist linear. 
Hebt man diese Forderungen ganz oder teilweise auf, so kann nicht mehr von idealer Ela­

stizität gesprochen werden. Die Aufhebung von 3.), bei gleichzeitiger Erfiillung von 1.) und 2.) 
fUhrt zur nichtlinearen Elastizität, die Aufhebung von 1.) und 3.) zur instantanen Plastizität 
(Kristallplastizität). Die Aufhebung der Forderung 2.) bei Erfiillung von 1.) und 3.), also das 
Zulassen zeitabhängiger Phänomene, kann als Definition eines anelastischen Prozesses be­
trachtet werden. In diesem Sinne beinhaltet die Untersuchung anelastischer Prozesse die Erfor­
schung der elastischen Antwort eines Materials auf Änderungen des Spannungs- oder Deh­
nungszustandes in Abhängigkeit von der Zeit. 

2.2 Theoretische Grundlagen der anelastischen Verformung 

Die Untersuchung der Reaktion eines Materials auf eine von außen zugefUhrte Störung 
kann in statischer oder in dynamischer Weise durchgefiihrt werden. In einer statischen Unter­
suchung wird die Störung als plötzliche, äußere Änderung des Spannungs- oder Dehnungszu­
standes eingefiihrt, worauf die Reaktion des Materials in Form einer Dehnungs- bzw. Span­
nungsänderung beobachtet wird. Die Einstellung eines neuen Gleichgewichtszustandes erfolgt 
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nicht instantan, sondern man beobachtet eine Antwortfunktion (response junction) 'P(t) der 
Form 

'P(t) oe exp(-tj't). (2.2) 

Die Relaxationszeit 't wird als Maß rur die charakteristische Zeit eingeruhrt, die ein gegebenes 
physikalisches System braucht, um einen neuen Gleichgewichtszustand zu erreichen (siehe Z.B. 
de Batist, 1994). Die direkte, statische Messung der Antwortfunktion wird als Messung der 
elastischen Nachwirkung bezeichnet (elastic aftereffect). 

In der Praxis wird häufig eine dynamische Untersuchungsweise bevorzugt. Zur Diskussion 
betrachte man ein System, das einer harmonisch mit der Zeit variierenden Spannung 
0( t) = 0'0 exp (i cot ), mit (0 = 2nf unterworfen ist. ro ist die Kreisfrequenz und f die Frequenz, mit 
der das System angeregt wird. Das System reagiert mit einer harmonischen Dehnungsände­
rung c( t) = Co exp(i (rot - <1»), die im allgemeinen mit einer Phasenverschiebung <1> auftritt. Die 
dissipierte Energie pro Einheitsvolumen in einem vollständigen Zyklus ist gegeben durch 

11 W = f dc 0'. Die maximale gespeicherte Energie in einem Zyklus ist gegeben durch 

W = [~:o dcO'. Die innere Reibung Q-l eines Systems unter zyklischer Verformung ist über 

das Verhältnis der dissipierten und der maximal gespeicherten Energie in einem Zyklus defi­
niert. Man findet 

(2.3) 

Die innere Reibung ist also gegeben durch den Tangens der Phasenverschiebung zwischen 
Spannung und Dehnung. Die Größe <1> wird deshalb auch als mechanischer Verlustwinkel be­
zeichnet. Die innere Reibung kann mit Hilfe verschiedener experimenteller Techniken bestimmt 
werden. In dieser A-Ibeit wurde die Dämpfung freier Schwingungen untersucht. Dazu wird das 
Material zunächst zu Schwingungen Nach Abschalten Schwingung 
stellt sich Schwingung nach 

x(t) == A(t)· exp(icot), mit (2.4) 

ein. x ist eine verallgemeinerte Ortsraumkoordinate, die sowohl eine Torsionsschwingung als 
auch eine Biegeschwingung beschreiben kann. Xo ist eine Konstante. Die Größe 'Ö wird als das 
logarithmische Dekrement bezeichnet. Es beschreibt das Verhältnis zweier aufeinanderfolgen­
der Amplituden An und An+ 1 und ist während des gesamten Abklingens der Schwingungen, 
d.h. rur alle n, konstant. 

'Ö=ln(~). 
A n+! 

(2.5) 

In diese Größe fließen die Materialeigenschaften direkt ein. Das logarithmische Dekrement ist 
mit dem Verlustwinkel verknüpft über (Zener, 1947) 

tan<1>::::: 'Ö (1-~+")' (2.6) 
n 2n 

Aus der Messung von 'Ö kann also die innere Reibung experimentell bestimmt werden. 
Die Untersuchung der Dynamik des anelastischen Verformungsprozesses erfordert die Be­

trachtung eines makroskopischen Modells. Dazu wurde von Zener, 1948, der Standard-an­
elastische Körper als mechanisches Analogon zum Debye-Modell der dielektrischen Relaxation 
eingeruhrt. Für die Frequenzabhängigkeit der inneren Reibung findet man damit 

(2.7) 
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Diese Gleichung beschreibt ein symmetrisches Debye-Maximum der Höhe jj}2 an der Stelle 
mt = 1. L\ ist die Relaxationsstärke. Die Relaxationszeit 't zeigt eine Temperaturabhängigkeit, 
die in der Regel durch eine Arrhenius-Gleichung beschrieben werden kann. 

't = 't= exp(H/kT). (2.8) 

Dabei ist der präexponentielle Faktor 't= eine charakteristische Zeitkonstante fur den physikali­
schen Prozeß, der die Energiedissipation bewirkt. H ist die Aktivierungsenthalpie, k die Boltz­
mann-Konstante und T die absolute Temperatur. Die innere Reibung läßt sich folglich als 
Funktion der Frequenz oder der Temperatur auffassen. In der Praxis wird die innere Reibung in 
einer spektroskopischen Weise unter Variation eines dieser beiden Parameter gemessen. Dafur 
ist wegen der exponentiellen Temperaturabhängigkeit die Variation der Temperatur besonders 
günstig. Es können in verhältnismäßig kleinen Meßbereichen bereits große Änderungen der in­
neren Reibung erfaßt werden. 

Aus (2.8) folgt lnCOt = lnCOt= + H/kT. An der Stelle des Debye-Maximums (mt = 1) gilt 
dann 

In mt = + H/kTpeak = 0 . (2.9) 

Dabei ist Tpeak die Temperatur, bei der das Maximum auftritt. Aus dieser Gleichung folgt di­

rekt, daß im Falle eines thermisch aktivierten Relaxationsprozesses die Peaktemperatur Tpeak 

mit der Frequenz verschoben wird. Mißt man die Temperaturabhängigkeit der inneren Reibung 
bei unterschiedlichen Frequenzen, so lassen sich die Aktivierungsparameter eines thermisch 
aktivierten Relaxationsprozesses direkt bestimmen. In der Auftragung In(2nfpeak ) über ljTpeak , 

wobei In(2nfpeak ) die Frequenz an der Stelle des Maximums ist, bekommt man aus der Stei­

gung die AJctivierungsenthalpie und aus dem Achsenabschnitt den präexponentiellen Faktor. 
man die Gleichung (2.8) in (2.7) ein, so erhält man Ausdruck für die Tem~ 

peraturabhängigkeit von Q~ 1. 

1.1 [H J Q-I (T) == 2cosh-1 i(l/T -ljTpeak ) + B(T). (2.10) 

Diese Gleichung ist nur näherungsweise gültig, da die (schwachen) Temperaturabhängigkeiten 
der Relaxationsstärke und der Frequenz (aus der Temperaturabhängigkeit des elastischen Mo­
duls) vernachlässigt werden. Der Term B(T) wird empirisch hinzugefugt, um den experimentel­
len Untergrund zu berücksichtigen. Dieser ist in den experimentellen Kurven einfach zu erken­
nen, und wird vor der Auswertung der Form eines Debye-Peaks von der gemessenen Kurve 
abgezogen. Der linke Term zeigt, daß ein Debye-Peak an der Stelle Tpeak ' der aus einem einzel-

nen Relaxationsprozeß herrührt, symmetrisch in 1fT ist. 
Existieren in einem Material mehrere, parallel wirkende Relaxationsprozesse, so überlagern 

sich entsprechend die daraus resultierenden Verlustmaxima in der inneren Reibung in diskreter 
oder kontinuierlicher Weise. Im Falle diskreter, unabhängiger Prozesse, ersetzt man den Aus­
druck (2.7) durch eine Summe entsprechender Terme, die jeweils durch eine dem individuellen 
Prozeß zugeordnete Relaxationszeit 't, charakterisiert sind. Eine kontinuierliche Verteilung von 
u.u. wechselwirkenden Relaxationsprozessen verlangt die Einfuhrung einer Verteilungsfunkti­
on von Relaxationszeiten. Eine Auflistung solcher Funktionen findet sich bei Gross, 1953. Am 
häufigsten wird eine Gaußförmige Verteilung verwendet, mit der neben 't= und H ein weiterer 

Parameter ß, der die Breite der Verteilung beschreibt, eingefuhrt wird. Im allgemeinen erfor­
dert die Annahme einer bestimmten Verteilungsfunktion, speziell im Fall einer unsymmetri­
schen Verteilung, jedoch die Begründung durch ein theoretisches Modell. Im Falle einer sol­
chen Verteilung von Relaxationsprozessen ergibt die Bestimmung der Relaxationsparameter 
't= und H nach (2.9) die mittleren Relaxationsparameter der Verteilung. 
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Aus der komplexen Darstellung der Zeit abhängigkeit von Spannung und Dehnung folgt 
nach (2.1) zwanglos ein verallgemeinerter dynamischer Modul M, der seinerseits zeit abhängig 
und komplex ist (siehe Z.B. de Batist, 1972). Für den Betrag dieses Moduls, M = ~M~ + M;, 
wobei MI der Realteil und M2 der Imaginärteil ist, gilt 

(2.11) 

Diese Größe ist folglich durch die Messung der Eigenfrequenz f der schwingenden Probe dem 
Experiment direkt zugänglich. Die Proportionalitätskonstante ist von der Probengeometrie und 
dem Schwingungsmodus (Torsionsschwingung, Biegeschwingung, .. ) abhängig (siehe 2.3.3). 
Der dynamische Modul schließt die anelastische Relaxation des Materials mit ein. Der rein 
elastische Teil des Moduls, der keine zeitabhängigen Phänomene berücksichtigt, wird durch 
den unrelaxierten Modul Mu beschrieben. In einem dynamischen Experiment gilt Mu""M, wenn 
die Bedingung 

(2.12) 

erfiillt ist (Weller et al., 1981). Diese Gleichung kann bei gegebenen Materialeigenschaften 
('too , H fest) bei hohen Frequenzen und bei tiefen Temperaturen erfiillt werden. Folglich kann 
der unrelaxierte Modul in einem Hochfrequenzexperiment, z.B. einer Schallgeschwindigkeits­
messung, oder im Tieftemperaturbereich eines Experiments bei kleineren Frequenzen bestimmt 
werden. Unter Voraussetzung eines linearen Temperaturverhaltens läßt sich im zweiten Fall 
der unrelaxierte Modul bei höheren Temperaturen durch Extrapolation des Tieftemperaturbe­
reichs näherungsweise ermitteln. 

2.3.1 Probenpräparation 

Die Messungen wurden in allen untersuchten Frequenz- und Temperaturbereichen mit Pro­
ben der gleichen Geometrie durchgefiihrt. Aus phasenreinen Al-Pd-Mn-Einquasikristallen wur­
den Platten der Maße 40x5x1 mm3 mittels Funkenerosion geschnitten. Die Kanten wurden so 
orientiert, daß alle Probenoberflächen eine in zweizählige Richtung orientierte Flächennormale 
aufwiesen. In einem Fall wurde eine Probe mit fiinfzähliger Längsachse und zwei- bzw. pseu­
do-zweizähligen Seitenflächen geschnitten. Die Oberflächen wurden geschliffen, um Verunrei­
nigungen und Reste auf geschmolzenen Materials aus der Funkenerosion zu entfernen. Die Pro­
ben wurden in einer chemischen Analyse auf Spuren der Elemente C, N und 0 untersucht. 

2.3.2 Meßapparaturen 

Die Messungen wurden in zwei verschiedenen Apparaturen durchgefiihrt. Die Messungen 
im niederfrequenten Bereich (etwa 1 Hz bis 10Hz) erfolgten in einem umgekehrten Torsions­
pendel (Abb. 2.1). Dieser Mechanismus besteht aus einem vertikal aufgehängten Rohr, an dem 
ein Drehpendelarm mit seitlich aufsitzenden, verschiebbaren Massen (A) befestigt ist. Ein Per­
manentmagnet in einem Spulenpaar (C) wird zur Anregung von Drehschwingungen benutzt. 
Mittels eines Gegengewichts (W) wird die Probe (P) unter leichter Zugspannung (ca. 0,1 N) 
gehalten. Die Probe befindet sich in einem schmalen Rohrofen (H), der die Durchfiihrung von 
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Experimenten bis ca. 1100 K erlaubt 1. Der 
gesamte Mechanismus befindet sich unter 
einer Vakuumglocke (G), die mit Gasen 
befuHt werden kann. Um einen guten 
Temperaturausgleich zu erreichen, wur­
den die Experimente in einer 100 Pa He­
liumatmosphäre durchgefuhrt. Der untere 

, Teil der Apparatur (B) befindet sich in ei­
nem Stickstoffdewar (K), der den Tempe­
raturbereich nach unten bis etwa 100 K 
ausdehnt. Die Schwingungsamplitude 
wird über ein optisches System gemessen: 
Eine Lichtquelle (L) beleuchtet durch ein 
Fenster in der Vakuumglocke einen Spie­
gel, der am Pendei befestigt ist. Der re­
flektierte Strahl wird mit einem ortsauflö­
senden Detektor (D) aufgenommen, der 
das Signal an ein elektronisches Meß­
und Regelsystem weiterleitet. Eine ge­
nauere Beschreibung der Apparatur findet 
sich bei Weller, 1996a. 

Die Messungen im kHz-Bereich 

2. Elastische und anelastische Eigenschaften 

B 

P 

A 

Abb. 2.1: Schematische Abbildung des mecha­
nischen Teils des umgekehrten Torsionspendels, 
wie es für Messungen im niederfrequenten Bereich 
benutzt wurde. Erläuterungen im Text. 

wurden mittels resonanter Anregung von Eigenfrequenzen der plattenförmigen Probe durchge­
fuhrt (resonant bar technique). Die Probe wird horizontal an den Knoten der Eigenschwingun­
gen von 0,3 mm dünnen Drähten getragen (Abb. 2.2, W), die durch ein System von Rollen (R) 
schlingenfolmig um die Probe gefuhrt werden. 

der fiir die 
Temperaturmessung. Eine Elektrode (E) ist nahe oberhalb der Probe angebracht. Sie wird so­
wohl zur Anregung als auch zur Detektion der Oszillationen der Probe genutzt. Der gesamte 
Aufbau befindet sich in einem evakuierten Rohr. Die Messungen werden in einem Vakuum von 
etwa 10-2 Pa durchgefuhrt. In direkter Nähe der Probe befindet sich die Heizung (H). Der ge-

a) b) 

W 

\ E 

P R 
Abb. 2.2: Schematische Abbildung des mechanischen Teils der Apparatur für Messungen 

im kHz Bereich. (a) Zentraler Teil des Probenhalters. (b) Seitenansicht der Probeneinspann­
vorrichtung. Erläuterungen im Text. 

1 In diesem Kapitel werden, abweichend von den anderen Kapiteln, alle Temperaturen auf der absoluten 
Temperaturskala in Kelvin angegeben, um die übliche Notation in der Literatur zu diesem Thema 
beizubehalten. 
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samte probennahe Teil befindet sich in einem Dewargefaß, das mit flüssigem Stickstoff oder 
Helium befuHt werden kann. Auf diese Weise erstreckt sich der erreichbare Temperaturbereich 
von etwa 30 bis 650K. Eine genauere Beschreibung der Apparatur findet sich bei Weller und 
Török, 1987. 

2.3.3 Meßprozedur 

Die Messungen werden unter kontinuierlicher Variation der Temperatur bei konstanter Fre­
quenz durchgefuhrt. Die Heizrate wird mit etwa 2-5 Kls so klein gewählt, daß die Probe zu 
keinem Zeitpunkt der Messung aus dem thermischen Gleichgewicht getrieben werden kann. 
Zur Aufuahme eines Meßpunkts wird die momentane Temperatur gemessen, während die 
Probe einige Zeit zu Schwingungen angeregt wird. Die Amplituden werden so klein gehalten, 
daß die maximale Dehnung an den Probenoberflächen unter 10-5 liegt. Nach dem Abschalten 
der Anregung werden die Amplituden von etwa 100 freien, abklingenden Schwingungen und 
die Frequenz gemessen. Anschließend wird eine zweite Temperaturmessung durchgefuhrt, aus 
der durch Mittelwertbildung mit der ersten die mittlere Temperatur des Meßschritts berechnet 
wird. 

Das logarithmische Dekrement wird durch Anpassung einer Einhüllenden an die Folge der 
abklingendenden Amplituden bestimmt. Die innere Reibung wird daraus nach (2.6) berechnet. 

In der elementaren Schwingungstheorie findet man zwischen dem Quadrat der Eigenfre­
quenz eines schwingenden Systems und der elastischen Konstante, die das rücktreibende Mo­
ment bewirkt, eine Proportionalität. In gleicher Weise findet man dies fur die vorliegenden Ex­
perimente, wobei die Proportionalitätskonstante durch die Geometrie der Probe und durch 
weitere Materialeigenschaften gegeben ist. Aus den Messungen der Eigenfrequenzen der Bie­
geschwingung wird der relaxierte Elastizitätsmodul E einer Probe der Dichte p, der Länge i 
und der Dicke d nach 

(2.13) 

aus dem Quadrat der Eigenfrequenz berechnet (Nowick und Berry, 1972). Im Falle der Torsi­
onsschwingungen ist der Schubmodul !l proportional zum Quadrat der Eigenfrequenz. Hier 
kann jedoch der Proportionalitätsfaktor nicht so einfach aus der Probengeometrie bestimmt 
werden. Daher wird durch Vergleichsmessung einer Probe mit bekanntem Schubmodul (hier 
Fee) der absolute Wert des Schubmoduls der Probe an einem Temperaturwert festgelegt, so 
daß über den gesamten Temperaturbereich die Eigenfrequenz in den Schubmodul umgerechnet 
werden kann. 

Im Tieftemperaturbereich, der sich von den niedrigsten erreichbaren Temperaturen (ca. 30 
bis 100 K, je nach Meßapparatur) bis etwa 650K erstreckt, wurden Messungen bei Frequenzen 
um 2,5 und 12Hz und im kHz-Bereich durchgefuhrt. Im Hochtemperaturbereich (ca. 650 bis 
1100 K) wurden Messungen zwischen 1,6 und 12,7 Hz durchgefuhrt. Eine Möglichkeit zur 
Durchfuhrung von Untersuchungen im kHz-Bereich bei hohen Temperaturen stand zum Zeit­
punkt der Messungen noch nicht zur Verfugung. 

Das Material wurde nach den Messungen der inneren Reibung in einem Transmissionselek­
tronenmikroskop TEM untersucht um eventuelle strukturelle Veränderungen festzustellen. Da­
bei wurden Proben, die nur im Tieftemperaturbereich, und solche, die im gesamten Tempera­
turbereich untersucht worden waren, getrennt betrachtet, um eventuelle Auswirkungen ver­
schiedener Relaxationsprozesse auf die Struktur unterscheiden zu können. 
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2. Elastische und anelastische Eigenschaften 

2.4 Experimentelle Ergebnisse 

2.4.1 Spektrum 

Abb. 2.3 zeigt die innere Reibung und das Quadrat der Eigenfrequenzen2 im Temperaturbe­
reich von etwa 100 bis 1100 K gemessen im Torsionspendel bei einer Frequenz um 2,75 Hz. Es 
sind die Daten zweier aufeinanderfolgender Messungen dargestellt, wobei die Ergebnisse des 
ersten Laufs durch Symbole, die des zweiten durch gestrichelte Linien eingezeichnet sind. In 
der inneren Reibung treten zwei Maxima auf, die sich in ihrer Höhe um etwa zwei Größen­
ordnungen unterscheiden. Das dominante Maximum im Temperaturbereich um 800 K, in der 
Abbildung mit B markiert, zeigt eine ungewöhnliche Verbreiterung auf der Tieftemperatursei­
te. Um etwa 350K tritt das kleinere Maximum (A) auf 

Die f2-Kurven zeigen im Tieftemperaturbereich einen linear abfallenden Verlauf Erreicht 
die Temperatur Werte um 600 K, so setzt die anelastische Relaxation des Materials ein und 
fuhrt zu einer Abweichung vom linearen Temperaturverhalten. Die Kurven des ersten und 
zweiten Laufs der Messung decken sich im oberen Temperaturbereich. Bei Temperaturen un­
terhalb von etwa 740 K liegt die Kurve des zweiten Laufs (und aller darauf folgenden Läufe) 
bei um 3 % höheren Werten. 

In der inneren Reibung zeigen sich nur kleine Unterschiede im Bereich um 950 K zwischen 
der ersten und der zweiten Messung. Es tritt keine Veränderung der Höhe oder der Form eines 
der beiden Maxima auf. Folglich können die zugrunde liegenden Relaxationsprozesse als stabil 
gegen Temperaturänderungen angesehen werden. 
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Abb. 2.3: Innere Reibung Q-l und Quadrat der Eigenjrequenzenj2 gemessen im Torsions­
pendel bei Frequenzen um 2,75 Hz. Der erste Temperaturlauj ist durch kreisfärmige (Q-l) 
bzw. quadratische (f2) Symbole dargestellt, der zweite durch gestrichelte Linien. 

2 Die innere Reibung wird immer zusammen mit dem Quadrat der Eigenfrequenzen dargestellt, da aus :t2 
der elastische Modul bestimmt wird. 
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Abb. 2.4: Tieftemperaturbereich bei Frequenzen um 3Hz. Innere Reibung Q-l und Quadrat 
der Eigenjrequenzenj2 im Torsionspendel. 
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Abb. 2.5: Tieftemperaturbereich im kHz-Bereich. Innere Reibung Q-l und Quadrat der 
Eigenjrequenzen j2. 

Abb. 2.4 zeigt eine unabhängige Messung im Tieftemperaturbereich mit dem Maximum A 
bei einer Frequenz um 3 Hz. In dieser Skalierung ist sichtbar, daß auch hier eine unsym­
metrische Verbreiterung auftritt. Die f2-Kurve ist im gesamten Bereich linear, da im Tempera­
turbereich um 350 K nur eine sehr schwache anelastische Relaxation auftritt, die sich im Tem­
peraturspektrum der Eigenfrequenzen kaum bemerkbar macht. Dies gilt auch im hochfrequen­
ten Bereich um 3kHz (Fig. 2.5). Hier tritt das Maximum A verschoben bei etwa 480K auf Die 
Höhe des Maximums ändert sich kaum mit der Frequenz. 

Die Untersuchung der anelastisch verformten Proben durch Elektronenbeugung in einem 
TEM ergibt, daß keine Phasenumwandlung in eine nicht-ikosaedrische Phase stattgefunden hat. 
Proben, die nur im Tieftemperaturbereich (bis ca. 600 K) anelastisch verformt wurden, zeigen 
perfekte Beugungsbilder, die nicht von denen unverformter Proben zu unterscheiden sind. Die 
Beugungsbilder der Proben, die auch im Hochtemperaturbereich anelastisch verformt wurden, 
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2. Elastische und anelastische Eigenschaften 

zeigen dagegen leichte Abweichungen schwacher Reflexe von den idealen Bragg-Positionen. 
Dies deutet auf den Einbau von Phasonendefekten (Abschn. 1.4) im Zuge der anelastischen 
Verformung hin. 

2.4.2 Elastische Konstanten 

Abb. 2.6 zeigt die Temperaturabhängigkeit des Elastizitätsmoduls (obere Kurve) und des 
Schubmoduls (untere Kurve). Ip. diesem Temperaturbereich unterscheiden sich die unrelaxier­
ten und die relaxierten Moduln nicht (siehe 2.2). Entsprechend findet man einen linearen Ver­
lauf der Kurven. Bei Temperaturen unter 50K ist der Elastizitätsmodul konstant. 
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Abb. 2.6: Elastizitätsmodul E (0) und Schubmodul fJ 

Abhängigkeit von der Temperatur. 
von ikosaedrischem AI~Pd-Mn in 

T=300K T-70K Steigung 

E 194,4 GPa 203,2 GPa -0,0382 GPaK-1 

.~ 78,5 GPa 83,3 GPa -0,0164 GPaK-1 

Tab. 2.1: Elastische Konstanten von ikosaedrischem Al-Pd-Mn. 

In Tabelle 2.1 sind die gefundenen Zahlenwerte einiger Eckdaten aufgelistet. Die Bestim­
mung des Grenzwerts T -70 wurde im Falle des Elastizitätsmoduls durch Extrapolation des 
konstanten Tieftemperaturbereichs durchgefuhrt. Dies war fur den Schubmodul nicht möglich, 
da die Messungen nicht bis zu genügend tiefen Temperaturen durchgefuhrt werden konnten. 
Hier wurde der Grenzwert durch Bestimmung des Achsenabschnitts des linearen Bereichs be­
stimmt. 

Aus der unabhängigen Bestimmung des Elastizitätsmoduls und des Schubmoduls kann fur 
elastisch isotrope Materialien die Poisson- oder Querkontraktionszahl v und deren Tempera­
turabhängigkeit bestimmt werden (Land au und Lifschitz,1994). Die in Abb. 2.6 dargestellten 
Werte wurden nach 

E 
v=--l 

2f.L 
(2.14) 
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Abb. 2.7: Poissonzahl von ikosaedrischem AI-Pd-Mn im Temperaturbereich von 100 bis 
620K. 

aus den Meßwerten berechnet. Die Poissonzahl, die Werte zwischen ° und 0,5 annehmen kann, 
wurde im gesamten, der Messung zugänglichen Bereich zu 0,24 bestimmt. 

Der Schubmodul des Materials wurde bis nahe des Schmelzpunkts gemessen. Im Tempera­
turbereich oberhalb von etwa 650K läßt sich nur der relaxierte Modul bestimmen. Der gesamte 
Temperaturhereich ist in Abb. 2.8 rur einige Messungen bei Frequenzen zwischen 1,5 und 
12,7 Hz dargestellt. Das in Abschnitt 2.4.1 festgestellte abweichende Verhalten der ersten 
Messung (gepunktete Linie) gegenüber den folgenden spiegelt sich auch in der Temperaturab­

Schubmoduls wider. 
Der unrelaxierte Modul kanu unter Voraussetzung linearen aus 

den Messungen unterhalb 650 K zu höheren Temperaturen extrapoliert werden. (Gestrichelte 
Linie in Abb. 2.8). 
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Abb. 2.8: Relaxierter Schubmodul von ikosaedrischem AI-Pd-Mn im Temperaturbereich 
von 100 bis 1050K. Die erste Messung (gepunktete Linie) zeigt einen niedrigeren Modul als 
die folgenden. Die Extrapolation des unrelaxierten Moduls zu hohen Temperaturen ist gestri­
chelt gezeichnet. 
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2. Elastische und anelastische Eigenschaften 

2.4.3 Innere Reibung 

Bestimmung der Relaxationsparameter 
Aus der Verschiebung eines Maximums im Temperaturspektrum der inneren Reibung lassen 

sich die Relaxationsparameter, der präexponentielle Faktor 1:
00

, der meist als Kehrwert 1::1 an­
gegeben wird, und die Aktivierungsenthalpie H des damit verbundenen Prozesses bestimmen 
(siehe 2.2). 
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Abb. 2.9: Verschiebung des Tieftemperaturmaximums (A) der inneren Reibung mit der 

Frequenz. Der Untergrund wurde abgezogen. 

Abb. 2.9 das Maximum im Tiefcemperaturbereich (A) in nicht normielter Darstellung 
bei drei verschiedenen Frequenzen. Der experimentelle Untergrund wurde abgezogen. Mit 
steigender Frequenz tritt eine deutliche Verschiebung zu höheren Temperaturen auf Diese Be~ 
ob achtung zeigt, daß der zugrunde liegende Relaxationsprozeß thermisch aktiviert ist. Die 
quantitative Auswertung der Verschiebung mit Hilfe einer Arrhenius-Darstellung nach (2.9) 
(mit In(1:) = -ln(2nfpeak ) an der Stelle des Maximums) zeigt Abb. 2.10 rur die Maxima A und 

B. 
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Abb. 2.10: Verschiebung der Peaktemperatur mit der Frequenz in einer Arrhenius-Dar­
stellung. 
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H/eV -1/ -1 'tQO S 

MaximumA O,98±O,O2 4 5xlO(l4±1) , 
MaximumB 4,O±O,4 3 OxIO(24±1) , 

Tab. 2.2: Relaxationsparameter der stärksten anelastischen Verlustprozesse in ikosaedri­
schem AI-Pd-Mn. 

In Tab 2.2 sind die Relaxationsparameter der Prozesse aufgefilhrt3, die den beobachteten 
Maxima A und B zugrunde liegen. 

Da aus experimentellen Gründen filr die Messungen im Hochtemperaturbereich ein sehr viel 
engerer Frequenzbereich der Messung zugänglich war, sind die Parameter, die rur das Maxi­
mum B bestimmt wurden, mit einer um eine Größenordnung größeren Meßunsicherheit behaf­
tet als rur das Maximum A. 

Auswertung der Form der Relaxationsmaxima 
Die Höhe der beobachteten Maxima ist nur schwach von der Frequenz abhängig (Abb. 2.9). 

Im Falle des Maximums A findet man eine absolute Höhe von 5,6xIO-4 bei 2,5 Hz. Der Maxi­
malwert steigt bei einer Änderung der Frequenz um über drei Größenordnungen lediglich um 
etwa sechs Prozent. Im Falle des Maximums B ist im betrachteten Frequenzbereich keine si­
gnifikante Änderung beobachtbar. Die Höhe liegt bei allen untersuchten Frequenzen nahe bei 
13xIO-2 , . 

Auffallig ist bei beiden Relaxationsmaxima die unsymmetrische Verbreiterung. Der Ver­
gleich mit einer theoretischen Debye-Kurve zeigt einen abweichenden Verlauf der experimen­
tellen Kurven. Die ,c/\uftragung der inneren Reibung über der inversen Temperatur ergibt theo-
I etisch im (2. 10) 
Maximur{l, 
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Abb. 2.1J: Vergleich der gemessenen Maxima um 2,5 Hz (A) bzw. 2,75 Hz (B) mit theore­
tischen Debye-Kurven berechnet, mit den Parametern aus Tab. 2.2, in der Aujtragung über 
der inversen Temperatur. 

3 Die aufgefiihrten Werte wurden nicht direkt der Abb. 2.10 entnommen, sondern es wurden Korrekturen 2. 
Ordnung, die die Temperaturabhängigkeit der Relaxationsstärke und der Frequenz berücksichtigen, einbezogen 
(siehe z.B. Weller, et al., 1992, Haneczok et al., 1990). 
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Abb. 2.11 zeigt den Vergleich der Relaxa­
tionsmaxima A und B, gemessen um die Fre­
quenz 2,5 Hz bzw. 2,75 Hz, mit theoretischen 
Debye-Kurven. Die theoretischen Kurven 
wurden nach der Gleichung (2.10) berechnet, 
wobei die Parameter aus Tab. 2.2 eingesetzt 
wurden. Beide experimentellen Kurven zeigen 
eine deutliche Verbreiterung. Das Verhältnis 
der gemessenen zu der theoretischen Halb­
wertsbreite beträgt in den gezeigten Beispie­
len 1,9 (A) bzw. 2,5 (B). Außerdem zeigt sich 
eine ausgeprägte Asymmetrie, die den 
Schwerpunkt der gemessenen Kurven auf die 1 '~40 360 380 400 420 440 460 480 

Tieftemperaturseite verschiebt. Dieses Ver- TI K 
halten ist im Falle des Hochtemperaturmaxi- Abb. 2.12: Verhältnis der gemessenen zu 
mums B ausgeprägter, ist aber bei Maximum den theoretischen Halbwertsbreiten für das 
A ebenfalls deutlich sichtbar. Hier wurde be- Maximum A in Abhängigkeit der Temperatur. 
obachtet, daß sich die Ausprägung der Un-
symmetrie mit steigender Frequenz verstärkt. 

Das Verhältnis der Halbwertsbreiten der gemessenen und der theoretischen Kurve wurde als 
Maß für die Verbreiterung des Maximums angenommen. In Abb. 2.12 ist dieses Verhältnis für 
das Maximum A über der Temperatur aufgetragen. Es ist eine etwa lineare Zunahme mit stei­
gender Temperatur erkennbar. Eine solche quantitative Auswertung der Halbwertsbreiten 
konnte, wegen des schmalen experimentell zugänglichen Frequenzbereichs bei hohen Tempera­
turen, nicht für das Maximum B durchgeführt werden. Hier liegen die Halbwertsbreiten bezo­
gen auf die theoretisch erwarteten Werte im Frequenzbereich 1,5 bis 12,7Hz, der einern Tem-
peraturbereich von bis um olme daß von 
Temperatur ersichtlich ist. 

Die Beobachtung der unsymmetrischen Verbreiterung zeigt, daß kein Einzelprozeß sondern 
eine unsymmetrische Verteilung von Relaxationszeiten vorliegt. Die in Tab. 2.2 aufgefiihrten 
Relaxationsparameter sind somit als Mittelwerte aufzufassen. Der Vergleich der gemessenen 
Spektren mit theoretischen Debye-Kurven, berechnet unter Annahme einer Verteilung von 
Relaxationsprozessen wurde nicht durchgefiihrt, da derzeit kein begründetes theoretisches 
Modell fur die Form oder die Ursache einer solchen Verteilung existiert. 

2.5 Diskussion 

Elastische Konstanten 
Das elastische Verhalten ikosaedrischer Quasikristalle wurde von Bolmaro und Povolo, 

1989, in einer theoretischen Arbeit behandelt. Es wurden zwei unabhängige elastische Kon­
stanten, also isotrope Elastizität gefunden. Experimentell wurde dies durch Ultraschalluntersu­
chungen zuerst durch Reynolds et al. , 1990, fur ikosaedrisches Al-eu-Li und durch Amazit et 
al., 1992, rur ikosaedrisches Al-Pd-Mn bestätigt. 

Die elastische Isotropie des Materials rechtfertigt die Benutzung der Gleichung (2. 14). Die 
unabhängig gemessenen elastischen Moduln E und 11 können zur' Berechnung anderer elasti­
scher Konstanten wie der Poissonzahl, des Kompressionsmoduls K oder des Lame Koeffizien­
ten A (Landau und Lifschitz, 1987) verwendet werden (Tab. 2.3). 
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E/GPa J.l/GPa v KlGPa AlGPa 
194,4 78,5 0,24 124,6 72,4 

Tab. 2.3: Elastische Konstanten von ikosaedrischem Al-Pd-Mn bei 300K 

Die gemessenen Werte sowohl fur den Elastizitätsmodul als auch den Schubmodul (Tab. 
2.1) liegen weit über den Werten fur reines Aluminium, wo E=70GPa und J.l=26GPa bei 300K 
(Sainfort und Dubost, 1988) gefunden werden. Sie sind vergleichbar mit den Moduln fur 
andere, kristalline Aluminiumlegierungen. So findet man fur Al3 Ti E=217 GPa, J.l =93 GPa und 
fur AlNi E=184GPa, J.l=70GPa (Takeuchi, 1995). 

Hohe Werte in den elastischen Konstanten werden fur alle quasikristallinen Phasen gefun­
den. Eine Zusammenstellung der Elastizitätskonstanten einiger quasikristalliner Legierungen, 
die zumeist durch Vickers-Härtemessungen bestimmt wurden, findet sich bei Köster et al., 
1993. Y okoyama et al., 1993, untersuchten die elastischen Eigenschaften von ikosaedrischem 
Al-Pd-Mn bei Raumtemperatur mit Hilfe einachsiger, statischer Verformungsexperimente. Die 
Größen E=200 GPa und v=0,38 wurden gemessen, J.l=72 GPa wurde daraus (2.14) berechnet. 
Die Anwendung dieser Methode zur Bestimmung der elastischen Moduln ist allerdings frag­
würdig. Die Druck- und Temperaturabhängigkeit der elastischen Moduln von ikosaedrischem 
Al-Pd-Mn wurde von Amazit et al. , 1994, mit Hilfe von Ultraschallmessungen untersucht. Der 
untersuchte Temperaturbereich umfaßte 4 bis 300 K. Die Autoren fanden ebenfalls eine linear 
fallende Temperaturabhängigkeit und Raumtemperaturwerte in sehr guter Übereinstimmung 
mit den in Tab. 2.1 angegebenen. 

Es existieren bislang keine Berichte über Messungen der elastischen Konstanten im hohen 
Temperaturbereich über ca. 300K. In der vorliegenden Arbeit werden Werte fur den relaxier­
ten Schubmodul und dessen Temperaturabhängigkeit in diesem Bereich gegeben. In der Abb. 
2.8 ist zu sehen, daß nach der anelastischen Prozesse bei ca. 700 K im ersten Meß­
durchlauf irreversible Andemngen im Material stattfinden, die sich in den um ca. 3 % 
Werten des Schubmoduls bei tiefen Temperaturen in den Folgemessungen äußern. Durch ge­
naue Untersuchungen der Elektronenbeugungsbilder des Materials vor und nach den Messun~ 
gen konnte jedoch nachgewiesen werden, daß keine Transformation in eine nicht-ikosaedrische 
Phase stattfindet. Bis der genaue Ursprung der offenbar stattfindenden Änderungen geklärt 
werden kann, müssen die gemessenen Tieftemperaturwerte des Schubmoduls und die daraus 
berechneten Größen als mit einer Unsicherheit von 3 % behaftet betrachtet werden. 

Innere Reibung 
Die hier vorgestellten Messungen der inneren Reibung sind die ersten Experimente dieser 

Art, die bisher an ikosaedrischen Einquasikristallen durchgefuhrt wurden (Feuerbacher et al., 
1996). Daher ist der Befund, daß zwei deutliche Verlustmaxima im Temperaturspektrum auf­
treten, an sich von Interesse. Die Maxima wurden in allen Messungen, d.h. in Proben, die ver­
schiedenen Quasikristallzüchtungen entnommen wurden, und in allen Meßläufen in gleicher 
Form und Höhe gefunden. Es handelt sich folglich um stabile Verlustmaxima. Diese Aussage 
gilt in dem Sinne, als daß sich die Prozesse nicht ändern, wenn das Material einer thermischen 
Behandlung, Z.B. in Form einer vorhergehenden Messung, unterworfen wird. 

Es wurde eine Probe untersucht, deren Orientierung anders gewählt war, als in den oben be­
schriebenen Experimenten (Längsachse parallel zu einer funfzähligen Richtung, zweizählige 
Normale der großen Fläche). Auch hier wurde das gleiche Verlust spektrum beobachtet. Diese 
Unabhängigkeit von der Probenorientierung bedeutet eine Unabhängigkeit von der Richtung 
der Spannungsfelder, die die Relaxationsprozesse induzieren. Wegen der hohen Symmetrie des 
ikosaedrischen Quasigitters ist dies nicht überraschend. Eine Isotropie in den anelastischen 
Eigenschaften wurde in einer theoretischen Arbeit durch Bolmaro und Povolo, 1989, 
vorhergesagt. 
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Diese Beobachtungen können nicht ausschließen, daß es sich bei den Effekten um Auswir -
kungen von Verunreinigungen durch Spuren der Elemente C, N oder 0 handelt, die während 
der Probenherstellung unvermeidlich in das Material eingebaut werden. Dieser, als Snoek-Ef­
fekt bekannte Relaxationsmechanismus (Snoek, 1939), wird in vielen kristallinen Metallen mit 
kubisch raumzentrierter Gitterstruktur beobachtet. Er beruht auf der spannungsinduzierten 
Umlagerung von Fremdatomen, deren Verzerrungsfelder im Wirtsgitter elastische Dipole dar­
stellen. Dabei wird der Energieaufwand zur Überwindung der Potentialschwelle bei einem 
Platzwechsel des Fremdatoms teilweise als Wärme in das Gitter abgeruhrt. Die Relaxations­
stärke I:! ist im Falle einer Snoek-Relaxation darstellbar als 

I:! oe ~(BA)2 
kT ' 

(2.15) 

(Nowiek und Berry, 1972), d.h., sie ist proportional zur Konzentration C der Fremdatome und 
zum Quadrat der elastischen Dipolstärke BA. Die Dipolstärke ist ein Maß rur die Unsymmetrie 
des Verzerrungsfeldes, das durch das Fremdatom verursacht wird. 

Die Möglichkeit einer durch Fremdatome verursachten Snoek-Relaxation ist im Quasi­
kristallgitter prinzipiell nicht auszuschließen. Um zu überprüfen, ob ein solcher Relaxationsme­
chanismus rur die beobachteten Verlustmaxima verantwortlich sein kann, wurde die Konzen­
tration der Fremdatome in den Proben bestimmt. 

Die Konzentrationen von Stickstoff und Kohlenstoff betrugen unter 17 at. ppm bzw. unter 
130 at.ppm, wobei die Werte zwischen den einzelnen Proben stark schwankten. Die Sauer­
stoflkonzentrationen lagen zwischen 15 und 1200 at. ppm. Es lagen also Proben mit sehr unter­
schiedlichen Fremdatomgehalten vor. Nach (2.15) erwartet man im Falle einer Snoek-Effekt­
artigen Relaxation, daß die Höhe des entsprechenden Verlustmaximums in der inneren Reibung 
proportional zur Konzentration der Fremdatome ist. In den vorliegenden Messungen wurde je­
doch eine nahezu konstante Höhe beider Maxima und B in allen Messungen beobachtet. 

Für das Ausbleiben sich Erklärungen 
sind keine SnoekRelaxationen, und sie sind unabhängig von der Konzentration der Fremd­
atome. b.) Alle Gehalte an Fremdatomen liegen über einer Sättigungsgrenze, oberhalb derer 
das Hinzurugen weiterer Fremdatome keine Wirkung mehr auf die Relaxationsstärke hat. In 
diesem Fall würde (2.15) nicht mehr gelten. 

Allerdings wurde eine solche Absättigung des Snoek-Effekts auch in kristallinen Materialien 
bisher nicht beobachtet. Außerdem lagen die Konzentrationen in den reinsten Proben bei sehr 
niedrigen Werten, wodurch die obere Grenze einer hypothetischen Sättigungsschwelle sehr 
niedrig liegen müßte. Auch die Temperaturabhängigkeit der Relaxationsstärke stimmt nicht mit 
der rur den Fall eines Snoek-Effekts erwarteten Abhängigkeit überein. Die Höhe des Maxi­
mums A nimmt mit der Temperatur leicht zu (Abb. 2.9) während nach (2.15) eine Abnahme 
mit 1fT erwartet wird. Somit scheint die Erklärung b.) nicht plausibel, so daß ein Verunreini­
gungseffekt ausgeschlossen und von einem, dem Material intrinsischen Relaxationsprozeß aus­
gegangen werden kann. 

Die Verschiebung der Verlustmaxima zu höheren Temperaturen mit steigender Frequenz 
zeigt nach (2.11), daß die Relaxationsprozesse thermisch aktiviert sind. Die Diskussion der aus 
dieser Verschiebung bestimmten Relaxationsparameter wird rur die Maxima A und B getrennt 
geruhrt. 

Maximum A: Die Parameter 't:!=4,5x1014 s·l und H=0,98 eV liegen in dem Wertebereich, 
in dem die Relaxationsparameter rur atomare Umlagerungen in kristallinen Materialien gefun­
den werden (siehe z.B. Weller, 1996a). Dies sind Prozesse, bei denen Platzwechsel einzelner 
Atome stattfinden. In diesen Fällen findet man üblicherweise, daß die Frequenzkonstante 't:!, 
die als Anlauffrequenz (attempt jrequency) zur Überwindung einer Potentialschwelle interpre­
tiert werden kann, etwa von der Größenordnung der Debye-Frequenz ist. Diese beträgt in iko­
saedrischem Al-Pd-Mn co D=4,74X1013 s·l (Chernikow et ai., 1993). Aus dieser Analogie läßt 
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sich folgern, daß es sich bei dem Relaxationsmechanismus, der das Maximum A bewirkt, 
ebenfalls um einen atomaren Umlagerungsprozess handelt. Eine Möglichkeit fur einen solchen 
Prozeß in Quasikristallen stellen Phasonensprünge dar, die durch Einzelatomsprünge realisiert 
werden können. In Abb. 1.15 b) ist ein zweidimensionaler hexagon-fl,ip mit dem assoziierten 
Atomsprung fur eine einfache Dekoration des Penrose Gitters schematisch dargestellt. Ent­
sprechende Einzelatomsprünge, die zu lokalen Umordnungen der Einheitszellen des Quasigit­
ters fuhren, lassen sich auch fur das dreidimensionale Quasigitter (Abb. 1.15 c» konstruieren. 
Da das Quasikristallgitter über solche Sprünge Verzerrungsfelder abzubauen vermag (siehe 
auch Kap. 4 und Rosenfeld et al., 1995), können diese umgekehrt durch ein angelegtes 
Spannungsfeld induziert werden. Die innere Reibung unter periodisch wechselnden 
Spannungen ergibt sich aus den Energieverlusten bei den ständigen Umordnungen bzw. den 
damit verbundenen Sprüngen zwischen den alternativen Atompositionen. 

Okumura et al., 1994, untersuchten die innere Reibung im Temperaturbereich von 390 bis 
770 K in polyquasikristallinem Al-Cu-V. In dieser Legierung wird die ikosaedrische Phase 
durch Erhitzen über ca. 670 K aus einer verwandten amorphen Phase gewonnen (Tsai et al., 
1989b). In der ikosaedrischen Phase wurde ein Maximum der Höhe 7,5xlO-2 bei 411K (10Hz) 
in der inneren Reibung beobachtet. Auch hier wurde eine erhebliche Verbreiterung gefunden. 
Die durch Variation der Frequenz bestimmte Aktivierungsenthalpie wurde zu 1,1 eV angege­
ben, über die Frequenzkonstante wurden keine Angaben gemacht. Das in diesem Material be­
obachtete Maximum dürfte dem Tieftemperaturmaximum A entsprechen, das in ikosaedri­
sehern Al-Pd-Mn beobachtet wurde. Die Autoren vergleichen das Temperaturspektrum der in­
neren Reibung mit dem der verwandten amorphen Phase, und schließen aus der Ähnlichkeit der 
Spektren, daß ein Phason-Relaxationsmechanismus vorliegt. Dieser Schluß ist wegen der gro­
ßen Ähnlichkeit der lokalen Ordnung in der ikosaedrischen und der amorphen Phase möglich 
(Matsubara et al., 1990). 

Nimmt man Phason-Relaxationsmechanismus als Ursache für das Maximum A an, so 
lassen sich die Relaxationsparameter direkt interpretieren: Aktivierungsenthal~ 

pie kann mit der Al<:tivierungsenthalpie fHr die Überwindung einer Energieschwelle während 
eines Phasonsprungs identifiziert werden. Diese Größe ist speziell in Simulationen zur Unter­
suchung der Phason-Diffusion und der Dynamik von Phason-Relaxationen ein wichtiger Para­
meter, dessen Wert bisher geschätzt werden mußte (Kalugin und Katz, 1993, Jaric und S0ren­
sen, 1994, Ishii, 1996). Die Frequenzkonstante kann als entsprechende Konstante fur den 
Phason-Sprungprozeß interpretiert werden. Sie läßt sich nach Jaric und S0rensen, 1994, durch 

D~=0,0012d2.'t~\ (2.16) 

in eine Diffusionskonstante fur einen Phason-Diffusionsprozeß umrechnen4. Dabei ist d die 
Kantenlänge eines elementaren Rhomboeders (siehe Abschn. 1.2). Phason-Diffusionsprozesse 
sind langreichweitige Transportphänomene, denen Phason-Elementarprozesse zugrunde liegen 
(Kalugin und Katz, 1993, Trub und Trebin, 1994). Mit d=0,456nm ergibt sich fur Al-Pd-Mn 
ein Wert Doo=1,lx10-7 m2/s. Dieser Wert ist sehr niedrig im Vergleich zu Diffusionskonstanten 

in kristallinen Metallen, wo Werte von der Größenordnung 5x10-5m2/s (siehe z.B. Frank et al., 
1994) gefunden werden. Auch die Konstante fur die Selbstdiffusion von Mn in ikosaedrischem 
Al-Pd-Mn ist mit 8,91x10-4 m2/s (Zumkley et al., 1996) wesentlich größer5. Außergewöhnlich 
kleine Diffusionskonstanten werden nach Kalugin und Katz, 1993, fur Phason-Diffusions­
prozesse erwartet. 

4Die Gleichung (2.16) wurde für random-tiling Quasikristalle fonnuliert. Die lokale Ordnung ist jedoch der 
in deterministischen Quasikristallen sehr ähnlich, so daß die Gleichung zumindest für eine Abschätzung der 
Größenordnung der Phason-Di:ffusionskonstante benutzt werden kann. 

5Es handelt sich vennutIich um einen herkömmlichen Di:ffusionsmechanismus, der nicht an einen Phason­
Sprungprozeß gekoppelt ist. 
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Maximum B: Mit 't:!=3,Ox1024 s·1 und H=4,O eV werden Relaxationsparameter gefunden, 
die sich stark von den fiir den Tieftemperaturprozeß bestimmten unterscheiden. Schließt man 
im Fall von Maximum A aus der Größe der Frequenzkonstante auf einen Relaxationsprozeß, 
der aus Platzwechseln einzelner Atome besteht, so folgt aus dem Unterschied in 't:! von zehn 
Größenordnungen, daß es sich im Falle des Maximums B um einen vollkommen andersartigen 
Prozeß handeln muß. Frequenzkonstanten mit hohen Werten von 1020s-1 und darüber werden 
in kristallinen Metallen bei Snoek-Köster Relaxationsmechanismen gefunden (Weller, 1983). 
Hier bewirken, durch die oszillierende angelegte Spannung, zwischen Verankerungspunkten 
schwingende Versetzungssegmente eine Energiedissipation im Material. Da in den vorliegen­
den Experimenten mit unverformtem Material gearbeitet wurde (Versetzungsdichte etwa 
107 cm-2

) und da die Mobilität von Versetzungen in ikosaedrischem Al-Pd-Mn bei den vorlie­
genden Verformungsraten von etwa 10-5 s-1 bei Temperaturen um ca. 850K sehr stark einge­
schränkt ist (siehe Kapitel 3), ist das Vorliegen eines solchen Relaxationsmechanismus im Falle 
von Maximum B nicht wahrscheinlich. 

Ebenfalls außergewöhnlich hohe präexponentielle Vorfaktoren werden fur die Selbstdiffu­
sion in amorphen metallischen Legierungen gefunden (Frank et ai. , 1994). Hier wurden Diffu­
sionskonstanten Doo (oc't:!) gemessen, die um bis zu elf Größenordnungen höher lagen, als die 

vergleichbarer, kristalliner Legierungen. Dies wurde durch den Vergleich mit molekulardyna­
mischen Simulationen auf einen besonderen Diffusionsprozeß zurückgefuhrt, der in einem 
Diffusionsschritt eine kollektive Bewegung mehrerer Atome erfordert. 

Diese beiden Beispiele haben gemeinsam, daß der jeweilige Prozeß unter Beteiligung meh­
rerer Atome stattfindet, deren kollektive Bewegung einen einzigen Prozeßschritt darstellt. Daß 
dies zu einem hohen präexponentiellen Vorfaktor fuhrt sei an Hand der folgenden thermody­
namischen Überlegungen dargestellt: Stellt man die Relaxationszeit 't oder den entsprechenden 
-Vt'ffi' k :ffi' t .. ('I 8) i ro 19t '. H "I"'S - L -' r"' -11' e Ho" he der :~ ~:nem _ lSlons oe _ Zlen 'en WIe In ,,"0. ( ar, so ro ., mH .. ,=trr 1 ,Wuoel \J U _ _ - . Hl C;! 

Relaxationsschritt zu überwindenden S Aktivierungs· 
entropie ist, 

't-1 = av· exJ ~) 
00 'k . (2.17) 

a ist ein konstanter Faktor und v eine elementare AnIauffrequenz. Wird ein Relaxationsschritt 
unter Beteiligung mehrerer Atome durchgefuhrt, so gibt es eine große Zahl von Möglichkeiten, 
die Einzelbewegungen durchzufuhren, die zum gleichen Endzustand fuhren. Diese hohe Zahl 
von Mikrozuständen (oder "Mikroprozessen") fuhrt zu einer hohen Entropie, die nach (2.17) 
eine hohe Frequenzkonstante bewirkt. Physikalisch ist dies sofort einsichtig: Eine große Zahl 
von Möglichkeiten, einen Prozeß durchzufuhren, fuhrt zu einer hohen makroskopischen 
Prozeßrate. 

Ein prominentes Beispiel findet sich in der Selbstdiffusion von Silicium, wo experimentell 
eine sehr große Diffusionskonstante gefunden wird. Dies wird auf eine hohe Entropie zurück­
gefuhrt, die ihrerseits aus der großen Zahl der an einem Diffusionsschritt beteiligten Atome 
folgt (Seeger und Chik, 1968, Frank et ai. , 1981). 

Aus diesen Überlegungen heraus wird vorgeschlagen, auch fur den dem Maximum B zu­
grunde liegenden Relaxationsprozeß, einen Mechanismus anzunehmen, der unter kollektiver 
Bewegung mehrerer Atome stattfindet. Zur genauen Untersuchung der Details und der Zahl 
der beteiligten Atome an einem solchen Mechanismus ist die Durchfuhrung weiterer Experi­
mente, die die Entwicklung eines atomistischen Modells zum Ziel haben, erforderlich (Weller, 
1996b). Auch hier ist ein Relaxationsmechanismus über Phason-Sprungprozesse möglich. 
Diese können in einer korrelierten Weise in Form von "Würmern", dies sind lineare, ketten­
förmige Korrelationen (Socolar et al., 1986), oder Ringen (Zeger und Trebin, 1996) stattfin­
den. Trub und Trebin, 1994, zeigten in einer theoretischen Arbeit, daß in oktagonalen Quasi-
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kristallen die Phason-Diffusion durch korrelierte Phason-Sprungprozesse in Form von Ringen 
stattfindet. 

Die Ergebnisse der Elektronenbeugungsuntersuchungen der anelastisch verformten Proben 
stehen mit dieser Interpretation der Relaxationsmechanismen, die den Maxima A und B zu­
grunde liegen in Einklang. Durch das Einbringen einzelner Phasonensprünge (random phasons) 
in das Quasigitter werden keine Reflexverschiebungen in den Beugungsbildern, sondern eine 
diffuse Streuung6 erwartet. Kollektive Phasonensprünge dagegen, die zu weiter reichenden 
Phasonenverzerrungen fuhren, können die charakteristischen Reflexverschiebungen mit sich 
bringen, wie sie in den Beugungsbildern der Proben, die im Hochtemperaturbereich anelastisch 
verformt wurden, gefunden werden. 

Die Erklärung sowohl der dem Maximum A als auch dem Maximum B zugrunde liegenden 
Prozesse durch Phason-Mechanismen fuhrt trotz des großen Unterschieds der beobachteten 
Relaxationsparameter nicht zu einem Widerspruch, da verschiedene Moden von Phasonen­
sprungprozessen betrachtet werden. Für das Maximum A wird ein lokalisierter Einzelprozeß 
vorgeschlagen, während fur das Maximum B ein gekoppelter Sprungprozeß vorgeschlagen 
wird. Vielmehr deutet die bei beiden Maxima auftretende außergewöhnliche Unsymmetrie auf 
eine Verwandtschaft der Prozesse hin. 

6Diese diffuse Streuung läßt sich im TEM nicht gut untersuchen. Hier werden üblicherweise Röntgen- oder 
Neutronenstreuverfahren eingesetzt (siehe de Boissieu et al., 1994). 
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3. Plastische Eigenschaften von Quasikristallen: 
Makroskopische Untersuchungen 

Dieses Kapitel beinhaltet die Untersuchung und Diskussion des makroskopischen plasti­
schen Verformungsverhaltens von Quasikristallen. Insbesondere werden die thermodynami­
schen Aktivierungsparameter des Verformungsprozesses bestimmt. Dabei wird eine phänome­
nologische Theorie zugrunde gelegt, die die plastische Verformung in Begriffen der Thermo­
dynamik beschreibt. Diese Theorie und die daraus abgeleiteten Vorschriften fiir die experimen­
telle Bestimmung der Parameter, die ursprünglich fiir die Beschreibung der Verformung kris­
talliner Materialien formuliert wurde, wird hier fiir die Behandlung der Quasikristalle (nahezu) 
unverändert übernommen. 

Es wird eine kurze Einfiihrung in diese Theorie gegeben, die im wesentlichen der Erläute­
rung der wichtigsten Begriffe und deren Zusammenhänge dient. Eine ausfiihrliche Darstellung 
findet der Leser z.B. bei Kocks et al., 1975. 

Das Gewicht wird auf die Hochtemperaturverformung und entsprechend auf die Theorie der 
thermischen Aktivierung gelegt, da alle quasikristallinen Materialien einen ausgeprägten Spröd­
Duktil-Übergang bei etwa 80 % ihrer Schmelztemperatur zeigen und nur bei hohen homologen 
Temperaturen plastisch verformbar sind. Im Bereich oberhalb der Übergangstemperatur, die 
bei Al-Pd-Mn bei etwa 640°C (Schmelztemperatur 870°C) liegt, zeigen Quasikristalle ein aus­
geprägt duktiles Verhalten, während sie sich bei tieferen Temperaturen nicht plastisch verfor­
men lassen. Wollgarten et al., 1993, zeigten, daß die Hochtemperaturverformung durch einen 
Versetzungsprozeß getragen wird. Die thermodynamischen Aktivierungsparameter wurden 
von Feuerbacher et al., 1995a, bestimmt. Kriechexperimente an einquasikristallinem Material 
wurden erstmals im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrt. 

rformung: ru 

Versetzungen und Plastizität 
Das Hookesche Gesetz, das die elastische Verfor­

mung eines Festkörpers beschreibt (siehe 2.1) gilt nur 
fur sehr kleine Dehnungen. Bei größeren Verformungen 
kommt es zu einer Abweichung der Proportionalität 
zwischen Spannung und Dehnung, die mit zunehmender 
Dehnung wächst. Bei hohen Dehnungen bleibt nach der 
Entlastung des Materials eine Formänderung zurück. 
Dieser Verlust der Reversibilität bei großer Dehnung 
definiert den Begriff plastische Verformung bzw. Plas­
tizität. 

Die plastische Verformung eines Werkstoffs ge­
schieht durch Verschiebung benachbarter Netzebenen 
gegeneinander. Dies geschieht nicht durch eine gleich­
zeitige, starre Bewegung aller Atome einer Netzebene, 
sondern durch Versetzungen, die sich durch das Mate­
rial bewegen1 und dabei nur Bindungen entlang der 
Versetzungs linie aufbrechen. Die Versetzungen treten 

Druckrichtung 

GlnITc,,,,,,,.-

Abb. 3.1: Gleitebene und Gleit­
richtung in Bezug auf die Druckrich­
tung: Definition des Schmidfaktors. 

1 Neben den Versetzungsmechanismen existieren zwei weitere Klassen von plastischen 
Verformungsmechanismen. Dies sind die mechanische Zwillingsbildung und Diffusionsmechanismen wie das 
Nabarro-Herring-Kriechen. Siehe z.B. Gottstein, 1994. 
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hier also als Träger der plastischen Verformung auf Der Burgersvektor, in Abschn. 1.4 als Be­
schreibung von Betrag und Richtung des Verzerrungsfelds einer Versetzung eingefUhrt, taucht 
hier als elementarer Verschiebungsschritt bei der Bewegung einer Versetzung in einer weiteren 
Funktion auf 

Eine Versetzung, die sich durch das Material bewegt, bewirkt durch ihr Verzerrungsfeld ei­
ne Formänderung des Materials. Umgekehrt resultiert eine Spannung, die von außen auf das 
Material wirkt, in einer Kraft auf die Versetzung. Diese Kraft K (feach-Köhler-Krajt) wirkt 
senkrecht auf die Versetzungslinie T 

K = (crb) x T, (3.1) 

wobei cr der Spannungstensor ist (siehe z.B. Suzuki et al., 1991). Die Versetzung bewegt sich 
in einer Ebene, der Gleitebene, die durch die Linienrichtung und den Burgersvektor b aufge­
spannt wird. Die Gleitebenennormale fi ist folglich durch 

fi = T x b (3.2) 

gegeben. In welcher Weise eine gleitende Versetzung zur plastischen Verformung des Kristalls 
beiträgt, kann durch die Angabe der Gleitebene und der Gleitrichtung vollständig beschrieben 
werden. Diese beiden Größen bilden zusammen das Gleitsystem . Kennt man das Gleitsystem, 
so läßt sich das Verhältnis der an der Versetzung in der Gleitebene angreifenden Schubspan­
nung 1: und der äußeren angelegten Spannung (j durch den Schmidfaktor ms angeben: 

1: = ms(j. (3.3) 

Der Schmidfaktor folgt direkt aus der Geometrie des Gleitsystems (Abb. 3.1) über die Co­
sinus der Winkel zwischen der Druckachse und der Gleitebenennormale <I> bzw. der Gleitrich­
tung 'A nach ms=cos'Acos<I>. Der Wertebereich liegt also zwischen 0 und 0,5. 

sich durch des 
Gleitsystems zur Schemng bzw. JlJVIllILH!lS 

beweglichen Versetzungen vorhanden, so bewirken diese eine pIastisehe Gesamtdehnung 
ePlast = pbx, wobei x die zurückgelegte Wegstrecke der Einzelversetzungen ist. Die zeitliche 
Ableitung dieser Gleichung fuhrt zur Orowan-Gleichung 

Eplast = pbv, (3.4) 

die die Dynamik des Verformungsprozesses beschreibt. v ist die Geschwindigkeit der Ver­
setzungen v = X. Bei der Ableitung wurde die Annahme p = 0 (Konstanz der Struktur) ge­
macht. Die Orowan-Gleichung stellt die Verknüpfung zwischen einer der wichtigsten makros­
kopischen Meßgrößen, der plastischen Dehnungsrate Eplast' und dem mikroskopischen Para-

meter v dar. Man beachte, daß dieser Wechsel von mikroskopischer zu makroskopischer 
Betrachtungsweise zwangsläufig mit einer Mitte1ung über 
die Geschwindigkeiten und die Burgersvektoren der ~ 
Versetzungen eines gegebenen Ensembles verbunden ist. 
Eine ausfUhrliche Behandlung der damit verbundenen 
Problematik findet der Leser z.B. bei Ilschner, 1973. 

Thermische Aktivierung 
Man betrachte eine Versetzung, die sich bei einer 

festen Temperatur unter dem Einfluß eines gegebenen 
Spannungsfeldes durch einen Festkörper bewegt. Die 
Bewegung wird gehemmt durch energetische Hinder­
nisse, die von der Versetzung überwunden werden 
müssen. Die Hindernisse können intrinsischer Natur 
( Gitterreibung, Verzerrungsfelder anderer Versetzun-
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Abb. 3.2: Zur Erläuterung des 
Begriffs der thermischen Aktivie­
rung. Versetzung ( .lL) in einer 
stabilen Position xl vor einem 
energetischen Hindernis. 
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gen, usw.) oder extrinsischer Natur (Ausscheidungen, Punktdefekte, usw.) sein. Im 
makroskopischen Sinne bewirken sie eine verallgemeinerte Reibung, die die mittlere 
Geschwindigkeit der Versetzungen begrenzt. 

Eine Versetzung etfcihrt neben der aus der angelegten Spannung resultierenden Schub­
spannung 't ein weiteres Spannungsfeld, das seinen Ursprung in der Mikrostruktur des Ma­
terials hat. Diese inneren Spannungen 't i stammen vor allem aus der Überlagerung der 
langreichweitigen Spannungsfelder der in dem Material vorhandenen Versetzungen. Da die 
Versetzung am effektivsten aufgehalten wird, wenn die äußere und die innere Spannung ein­
ander entgegenwirken, ist fiir die Versetzungsbewegung die effektive Spannung 

(3.5) 

maßgeblich. In der Gleitebene wirkt dann nach (3.1) senkrecht zu einem Linienelement der 
Länge I = 111 einer Versetzung mit dem Burgersvektor jj eine Kraft mit dem Betrag K = 't*l b . 
Dabei ist b der Betrag des Burgersvektors. Durch die zu überwindenden Hindernisse etfahrt 
das Versetzungssegment einen Gleitreibungswiderstand KR = 'tRI b, wobei 'tR die aus der 
Gleitreibung resultierende Schubspannung beschreibt (Une gUde resistance). Ist die effektive 
Spannung größer als diese Schubspannung 'tR, so kann die Versetzung sich durch das Material 
bewegen. Trifft sie in ihrer Bewegung auf ein Hindernis fiir das 't* < 'tR gilt, so kann das 
Hindernis nicht auf Grund der angelegten Spannung überwunden werden. Die Versetzung wird 
vor dem Hindernis eine stabile Lage einnehmen (Xl in Abb. 3.2). Bei Temperaturen T>O K 
besteht jedoch eine endliche Wahrscheinlichkeit, daß das Hindernis auf Grund von thermischen 
Fluktuationen überwunden werden kann. Dazu muß eine Energiebarriere 

X2 

,1G= J dx('tR -'t*)lb (3.6) 

überwunden werden. ist die Gibbssche freie Aktivierungsenergie. Diese Größe ist hier als 
thermodynamisches Potential einzusetzen, da das Hindernis isotherm und bei konstanter Span~ 
nung überwunden wird (Schöck, 1965, Gibbs, 1964). Die Wahrscheinlichkeit P, daß das Hin­
dernis überwunden wird, beträgt demnach P = exp( -,1GjkT) (Slater, 1939). Wenn eine solche 
thermische "Überwindung von energetischen Hindernissen maßgeblich die Versetzungsge­
schwindigkeit kontrolliert, spricht man von einem thermisch aktivierten Prozeß. Die Ge­
schwindigkeit ist dann gegeben durch v = voxP, wobei Vo eine elementare Anlauffiequenz ist 
(Granato et al., 1964) und X die Wegstrecke, die durch die Überwindung des Hindernisses 
zurückgelegt werden kann. Setzt man dies in die Orowan-Gleichung (3.4) ein, so bekommt 
man einen Ausdruck fiir die Temperaturabhängigkeit der plastischen Dehnungsrate 

8plast = 80 exp( -ilGjkT) (3.7) 

mit dem präexponentiellen Faktor Eo = pbxvo, der durch die Struktur des Materials bestimmt 
ist und als konstant angenommen wird. Aus dieser Gleichung folgt fiir die Temperaturab­
hängigkeit von ilG bei konstanter Dehnungsrate 

ilG = akT (3.8) 

mit a = In( 80 / 8plast). Die Gibbs'sche freie Aktivierungsenergie ist also linear von der Tempera­

tur abhängig, insbesondere ist ilG(T = 0) = O. 

Thermodynamik 
Die Gibbs'sche freie Aktivierungsenergie ilG ist der Teil der Arbeit, der aus den thermi­

schen Fluktuationen geleistet wird. Die gesamte Energie, die zur Überwindung eines Hinder-
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X2 

nisses benötigt wird ist M = f dX'C R lb, wobei 
x, 

LW die Helmholtzsche freie Aktivierungs­
energie ist (Gibbs, 1967). Insgesamt gilt also 
die Bilanz 

LW= ilG+ilW, (3.9) 
X2 

wobei il W = f dx 'C* 1 b. Dieser Term be-
Abb. 3.3: Zusammenhang zwischen den x, 

schreibt also den Teil der Arbeit, der aus der Größen &', LlG, LlW und Lix. 
angelegten Spannung geleistet wird (work-term). Die Gleichung läßt sich mit 'C* (x) = const 
integrieren, und man erhält 

ilW = 'C*lbilx, (3.10) 

mit ilx=X2-xl als Wegstrecke, die während des Aktivierungsschritts zurückgelegt wird. Der 
Zusammenhang zwischen den Größen ist in Abb. 3.3 in einem Kraft-Weg-Diagramm darge­
stellt. Die Gibbs'sche freie Aktivierungsenergie ist eine thermodynamische Zustandsgröße, 
die von der Temperatur und der effektiven Spannung abhängig ist. Das Differential lautet 
d(ilG) == -ilSdT - V' d'!:* mit den Definitionen 

ilS == - d(ilG) I (3.11) 
dT 1:' 

und 

V* == _ d(il?)I. 
d1: T 

(3.12) 

ilS beschreibt die Aktiviemngsentropie. Diese ist durch die thermodynamische Relation 

ilG == Llli - TilS (3.13) 

(Adam und Hittmair, 1988) über die Aktivierungsenthalpie Llli mit der Gibbs'schen freien Ak­
tivierungsenergie verknüpft. In kristallinen Materialien ist der größte Beitrag zur Aktivierungs­
entropie elastischen Ursprungs, jedoch trägt auch die thermische Ausdehnung (Gibbs, 1965a) 
und die Erzeugung von Punktdefekten während der Aktivierung bei (Schöck, 1980, Cagnon, 
1993), wobei sich die Einzelbeiträge additiv überlagern (de Meester et al., 1975). 

Die Größe V* kann dargestellt werden als 

V* =lbLlx=bilA (3.14) 

(Kocks et al., 1975). Dabei beschreibt ilA die Aktivierungsfläche, deren geometrische Inter­
pretation rur den Fall der Wechselwirkung einer Versetzung mit einem lokalisierten Hindernis 

f::..A 

~ ___ -- ---------Xz 

H 
-------------------p--- ~ 

Abb. 3.4: Aktivierungsfläche M bei der Überwindung eines Hindernisses (H) durch eine 
Versetzung. 
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in Abb. 3.4 schematisch dargestellt ist: Eine zwischen zwei Punkten P fixierte Versetzungslinie 
L überwindet das Hindernis H und überstreicht dabei die Fläche !::..A. Die Größe V" hat die 
Einheit eines Volumens und wird Aktivierungsvolumen genannt. Der Vergleich mit (3.10) er­
gibt 

!::..W ='t"V". 

Daraus folgt mit (3.9) als wichtige Beziehung zwischen!::..F und !::..G: 

!::..G = !::..F - 't"V" . 

(3.15) 

(3.16) 

Mit (3.7) folgt daraus rur die Spannungsabhängigkeit der plastischen Dehnungsrate 

Eplast oe exp( 't"V*), (3.17) 

wobei das Aktivierungsvolumen selbst noch von der Spannung abhängen kann. 

Meßgrößen 
Die primären Meßgrößen in plastischen Verformungsexperimenten sind die Dehnung, die 

Dehnungsrate, die angelegte Spannung und die Temperatur. Die thermodynamischen Parame­
ter, die im letzten Abschnitt eingefiihrt wurden, können nicht direkt bestimmt werden, sondern 
müssen letztlich durch die experimentell zugänglichen Größen und deren wechselseitige Ab­
hängigkeiten berechnet werden. Dabei ist es oft nötig, Annahmen zu machen, die teilweise nur 
in schlechter Näherung gültig sind. 

Speziell wurde bei der Ableitung der Gleichungen im vorigen Abschnitt grundsätzlich die 
Struktur des Materials als konstant angenommen. Dies ist folglich eine Voraussetzung rur die 
Anwendbarkeit der Gleichungen in der Auswertung, die durch die Wahl geeigneter experimen­
teller Verfahren möglichst gut erfiillt werden muß. 

Aktiviemngsvolumr:n wird irn besthmnt durch (experimentelles Aktivie" 
rungsvolumen V) 

kT aln 
V= 

m s de> 
(3.18) 

T 

Diese Gleichung enthält ausschließlich experimentell zugängliche Größen. V ist mit der 

Größe V* (aus der Definition 3.12) über V = V*( 1 +d'tJd'tI
T

) verknüpft. Sind die inneren 

Spannungen nicht von 't abhängig, so stimmen V und V* überein2 (Evans und Rawlings, 1969, 
Hirth und Nix, 1969). 

Alternativ zu einem experimentellen Aktivierungsvolumen kann die Dehnungsratenab­
hängigkeit der Spannung 

1== da 
dln Eplast T 

diskutiert werden. Die Größen sind über 

V= kT 
msI 

verknüpft (Messerschrnidt, 1994). 

(3.19) 

(3.20) 

Als empirische Näherung rur die Spannungsabhängigkeit der Dehnungsrate (3.17) wird vor 
allem zur Diskussion von Kriechexperimenten oft der Ansatz Eplast oe a m gemacht, woraus 

2 Dies entspricht letztlich der Forderung nach der Konstanz der Struktur. Es wurde außerdem 
angenommen, daß AF nicht von der Spannung abhängt. Wie gut diese Annahme erfüllt ist, hängt vom 
Verformungsmechanismus ab. (Siehe z.B. Gibbs, 1967, Diehl et al., 1965). 

39 



3. Plastizität: Makroskopische Untersuchungen 

m = d In eplast 
d In (J T 

(3.21) 

folgt. Die Größe m ist der Spannungsexponent, der als Kenngröße zur Klassifikation von 
Verformungsprozessen oder zum Vergleich mit Ergebnissen aus Modellen fur den plastischen 
Verformungsprozeß dient (Ilschner, 1973, Poirier, 1985). 

Im Experiment läßt sich nicht die Gibbs'sche freie Aktivierungsenergie, sondern nur die Ak­
tivierungsenthalpie MI messen, denn 

MI = ~G+T~S = ~G_Td(~G)1 _ kT 2 dlneplast 
dT t' t dT (J' 

(3.7) 

mit 't j = const. Die rechte Seite kann umgeschrieben werden zu 

bzw. 

d In eplast 
MI=kT---'-'--1 

d(1jT) (J 

2 dineplast 
Llli = - kT . ---'-'-I 

dcr 

(3.22) 

(3.23) 

(3.24) 

Diese Gleichungen können als Meßvorschriften zur Bestimmung der Aktivierungsenthalpie 
benutzt werden. Die physikalisch relevante Größe ~G, die nach (3.7) die Rate der Verformung 
bestimmt, läßt sich wegen (3.13) nicht ohne weitere Annahmen aus MI bestimmen. Unter der 
Voraussetzung, daß die Aktivierungsentropie ausschließlich elastischen Ursprungs ist, in 
diesem Fall ist L\F in guter Näherung proportionai zum SchubmodtlI, konnte Schöck, 1965, 

Gleichung zur Bestimmung von ilG herleiten. 

Mi+ C -'LV" . T df! 
~G= , rrllt C=--d . 

l-C f! T 
(3.25) 

Es wird zusätzliche Information über den Schubmodul J.l. und dessen Temperaturabhängig­
keit benötigt. Weitere Ansätze findet der Leser bei Granato et al., 1964, Jonas et al. , 1971 und 
1972, Surek et al., 1973. 

Anwendung der Methoden im Falle der Quasikristalle 
Die oben dargestellten thermodynamischen Zusammenhänge, die der gesamten Meßmetho­

dik und Auswertung zugrunde liegen, wurden in einer makroskopischen, kontinuumstheoreti­
schen Betrachtungsweise, insbesondere ohne Berücksichtigung der Kristallstruktur abgeleitet. 
Folglich gibt es keine prinzipiellen Einschränkungen in der Anwendung auf quasikristalline 
Materialien. 

Allerdings gelten die Zusammenhänge nur exakt fur einen einzelnen Aktivierungsprozess. 
Die Übertragung auf Meßergebnisse, also auf viele, gleichzeitig stattfindende Einzelereignisse 
ist unproblematisch, wenn nur eine Sorte von Versetzungen in nur einem aktivierten Gleitsys­
tem und nur identische Hindernisse beteiligt sind. In diesem Fall gelten die thermodynamischen 
Zusammenhänge, mit den im vorigen Abschnitt erwähnten Einschränkungen bezüglich der 
Konstanz der Struktur, exakt. Im Falle verschiedener Versetzungstypen, mehrerer aktivierter 
Gleitsysteme oder unterschiedlicher Hindernisse sind nur Mittelwerte meßbar. Die thermody­
namischen Zusammenhänge sind fur die Mittelwerte jedoch nur noch näherungsweise gültig 
(Li, 1965, Schöck, 1980). 

Bei der plastischen Verformung von Quasikristallen werden wegen der hohen Symmetrie 
des Quasikristallgitters im allgemeinen mehrere Gleitsysteme gleichzeitig angeregt (Kap. 4). 
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Die zur Abgleitung beitragenden Versetzungen haben unterschiedliche Burgersvektoren. In 
diesem Sinne sind die experimentell bestimmten Parameter als Mittelwerte aufzufassen. Die 
thermodynamischen Zusammenhänge sind nur als Näherung gültig, deren Güte jedoch in Kon­
sistenztests nachträglich überprüft werden kann. 

Auch die Interpretation der experimentell bestimmten Parameter, speziell des Aktivierungs­
volumens, in einer mikroskopischen oder atomistischen Weise, muß unter vorsichtiger Prüfung 
aller Randbedingungen geschehen. So gilt die Darstellung der Aktivierungsfläche in Abb. 3.4 
nur fur den Fall lokalisierter Hindernisse kleiner Dichte, während bei höheren Dichten Korrela­
tionseffekte benachbarter Versetzungssegmente andere Interpretationen erfordern (Labusch, 
1972, Argon, 1972). Das Aktivierungsvolumen, dessen Größe oftmals zur Identifikation von 
Verformungsmechanismen herangezogen wird, sollte deshalb nur bezüglich seiner Größenord­
nung im Verhältnis zu Vergleichsparametern wie dem Burgersvektor oder der Gitterkonstante 
diskutiert werden. Dies allerdings gilt ebenso fur viele kristalline Materialien. 

In den obigen Abschnitten wurde fur den Burgersvektor die Bezeichnung b benutzt, wie im 
Falle kristalliner Materialien üblich. Diese Größe wird zur entsprechenden Behandlung der 
Quasikristalle durch bll , d.h. den Phononanteil des sechsdimensionalen Burgersvektors ersetzt. 

Dies ist fur die statische Beschreibung des Verzerrungsfeldes einer Versetzung, bedingt durch 
die Konstruktion von 6

11
, erlaubt (siehe Abschn. 1.4). Die Benutzung von b

l 
auch zur 

Beschreibung eines elementaren Gleitschritts liegt daher aus Analogiegründen nahe. Mikulla, 
1996, bestätigte dies in rnolekulardynamischen Simulationen zur Versetzungsbewegung in 
Quasikristallen. Allerdings muß, wenn mehrere Gleitsysteme aktiviert werden ein mittlerer oder 
der am häufigsten vorkommende Burgersvektor eingesetzt werden. 

3.2 Experimentelle Methoden 

3. 1 

Zur Durchfuhrung der Druckversuche wurden 
Quader mit einer Querschnittsfläche von etwa 
2 x 2 mm2 und einer Länge von etwa 7 mm aus 
Czochralski-Einquasikristallen geschnitten. Alle 
Flächen wurden senkrecht zu zweizähligen Ach­
sen ausgerichtet (Abb. 3.5). Besondere Sorgfalt 
wurde auf die Präparation der Oberflächen ver­
wendet. Diese wurden geschliffen und anschlie­
ßend poliert, um Riß entwicklung an Kratzern 
oder andere Oberflächeneffekte zu vermeiden. 

3.2.2 Verformungsmaschine 

[0/20/0 [0/0 0/2 0/0] 

Abb. 3.5: Probenjorm für die ein­
achsigen Verjormungsexperimente. Die 
Druckrichtung entlang der Längsachse 
ist eingezeichnet. 

Die Verformungsexperimente wurden in einer kommerziellen Universalprüfinaschine IN­
STRON 8562 durchgefuhrt. Abb. 3.6 zeigt eine schematische Darstellung des zentralen Be­
reichs der Maschine. Die Probe P befindet sich zwischen zwei Siliciumkarbidstempeln, die 
über Aluminiumoxydgestänge mit dem oberen, festen Querhaupt der Maschine und der von 
unten angreifenden Antriebsspindel A verbunden sind. Die Last wird mittels einer vor dem 
oberen Querhaupt angebrachten Lastmeßdose (L) gemessen. Die Dehnungsmessung erfolgt 
mit Hilfe eines induktiven Wegaufnehmers (D) (linear variable differential transducer) 
direkt an der Probe. Der Probenbereich der Maschine befindet sich in einem Rohrofen (0). 
Die Temperatur wird am oberen und unteren Ende der Probe durch Thermoelemente T 
gemessen. Alle Experimente wurden an Luft durchgefuhrt. 
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Durch die Verwendung der Meßgrößen 
Dehnungsrate, Last oder Dehnung als Regel­
größen, kann die Maschine mittels eines ge­
schlossenen Regelkreises in den 
Betriebsmoden fiir eine Verformung mit 
konstanter Dehnungsrate, unter konstanter 
Last (Kriechversuch) bzw. bei konstanter 
Dehnung (Spannungsrelaxationsexperiment) 
gefahren werden. Weitere Einzelheiten finden 
sich bei Baufeld, 1996. 

3.2.3 Meßprozeduren 

Die technischen Kennwerte fiir die Dehnung 
und die Spannung im Druckversuch cteeh und 
(Jtech werden zu cteeh == (10 -1)/10 bzw. 
(J tech == F 1 A o festgelegt. Dabei ist 10 die Aus­
gangslänge und I die aktuelle Länge der Probe. 
F bezeichnet die angelegte Last und Ao den 
Ausgangsquerschnitt der Probe. Diese Roh~ 

D 

Abb. 3.6: Schematische Darstellung der 
Verjormungsmaschine INSTRON 8562. Er­
läuterungen im Text. 

daten müssen in die wahren Werte c und (j, die nicht auf die Ausgangsmaße, sondern auf die 
jeweils aktuellen Probenmaße während der Verformung bezogen sind, umgerechnet werden. 
Es ergibt sich c=ln(l/(1-ctech ») und cr=crtech/(l-ctech) (z.B. Poirier, 1985). 

Aufnahme von Spannungs-Dehnungs~Kurven 
UUlLA<UlLt!Lv von Kurven bei kOltlst;mVer 

ratur (dynamischer Druckversuch) ohne die Durchführung die 
Analyse der Kurvenfonn als Ganzes zu. Weitere Meßgrößen sind die maximale Fließspannung, 
der elastische bzw. plastische Anteil der Gesamtdehnung und die Verfestigungscharakteristik 
als Funktion der Dehnung. Zur Beschreibung der Verfestigungscharakteristik wurde der Här­
tungsparameter (hardening coefficient) 

e =..!... dcrl (3.26) 
cr dc i 

eingefiihrt (Mughrabi, 1993). 
Außerdem kann aus dem linearen Anstieg der Spannungs-Dehnungs-Kurven oder aus den 

Entlastungskurven der kombinierte Elastizitätsmodul von Probe und Verformungsmaschine, 
aus dem sich bei Benutzung einer harten Maschine näherungsweise der Elastizitätsmodul der 
Probe bestimmen läßt, berechnet werden. 

Aufnahme von Kriechkurven 
Eine Kriechkurve beschreibt die Dehnung als Funktion der Zeit bei konstanter Spannung 

und Temperatur. Wie im Fall der Spannungs-Dehnung s-Kurven im dynamischen Druckversuch 
läßt die Kurvenform bereits einige Schlüsse über den Verformungsprozeß zu, jedoch sind zur 
Bestimmung der thermodynamischen Parameter weitere Tests durchzufiihren. 

Spannungsrelaxationsexperimente 
Ein Spannungsrelaxationsexperiment ist ein Verformungs experiment bei konstanter Deh­

nung. Die Probe, die zunächst mit konstanter Dehnungsrate verformt wird, wird bei einer kon­
stanten Gesamtdehnung festgehalten. Die Meßgröße ist die Spannung als Funktion der Zeit. 
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Während der Spannungsrelaxation gilt Egesamt = Eelast + Eplast = O. Dabei ist Cgesamt die Ge­

samtdehnung, Celast und Cplast deren elastischer bzw. plastischer Anteil. Für den elastischen An­

teil gilt nach dem Hookeschen Gesetz celast oe 0' . Es folgt Eplast oe -6, d.h. die elastische Deh­

nung wird bei konstanter Gesamtdehnung in plastische Dehnung umgesetzt. Setzt man diese 
Beziehung in (3.18) bzw. (3.21) ein, so erhält man eine Meßvorschrift rur die Bestimmung des 
Aktivierungsvolumens bzw. des Spannungsexponenten aus dem Relaxationsexperiment: 

V = kT dln( -6')1. (3.27) 
m s dO' T 

m = dln(-6')I. 
dln 0' T 

(3.28) 

Das Aktivierungsvolumen läßt sich folglich in einern Spannungsrelaxationsexperiment aus 
der Steigung einer Auftragung von ln( -6) über 0', der Spannungsexponent aus der Steigung 

einer Auftragung von ln(-Ö") über InO' bestimmen. 

Dehnungsratenwechsel 
Die Probe wird zunächst mit konstanter Dehnungsrate bei konstanter Temperatur verformt. 

Anschließend wird die Dehnungsrate um einen ldeinen Betrag LlE geändert. Meßgröße ist die 
resultierende Spannungsänderung Llcr. Die Spannungsmessung bei der neuen Dehnungsrate 
wird an einer Stelle gleicher Steigung der Spannungs-Dehnungs-Kurve wie vor dem Deh­
nungsratenwechsel vorgenommen. Auf diese Weise lassen sich näherungsweise die Differen-

tiale d(lnEplast)jdO'IT und d(1nEplast)jdlnO'IT bestimmen, die nach (3.18) bzw. (3.21) zur Be­

stimmung des l\..llctivierungsvolumens bZ'N. des Spannungsexponenten benötigt werden. Die 
UH ist sog, Lastwech~ 

seI. 

Lastwechsel 
Die Probe wird zunächst unter konstanter Last bei konstanter Temperatur verformt. An­

schließend wird die Spannung um einen kleinen Betrag LlO' geändert. Meßgröße ist die resultie­
rende Änderung in der Dehnungsrate LlE. Auf diese Weise lassen sich analog zum Fall der 

Dehnungsratenwechsel in einern dynamischen Druckversuch die Differentiale d(1n Eplast ) j dO'IT 

und d(1n Eplast) jd In O'IT näherungsweise bestimmen. 

T emperaturwechselversuche 
Die Probe wird zunächst mit konstanter Dehnungsrate bei einer Temperatur Tl bis zu einer 

bestimmten Dehnung verformt und anschließend entlastet. Vor der Entlastung kann noch eine 
Spannungsrelaxation durchgeruhrt werden. Die Temperatur der entlasteten Probe wird um 
einen kleinen Betrag Ll T geändert, anschließend wird die Probe mit der gleichen Dehnungsrate 

weiter verformt. Meßgröße ist die resultierende Spannungsänderung LlO' an der Stelle gleicher 
Steigung in der Spannungs-Dehnungs-Kurve. Auf diese Weise läßt sich die 
Temperaturabhängigkeit der Fließspannung dO'/dTI. bestimmen, die nach (3.24) in 

Cplast 

Kombination mit einern Spannungsrelaxationsexperiment zur Bestimmung der 
Aktivierungsenthalpie .LlH benutzt werden kann3. 

3 Die Aufnahme von Spannungs-Dehnungs-Kurven bei verschiedenen Temperaturen kann dazu nicht 
benutzt werden, da in diesem Fall die Konstanz der Struktur nicht gewährleistet ist. Bei ausreichend kleinen 
Temperaturwechselversuchen kann dies dagegen als erfüllt angenommen werden. 
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Im Falle eines Kriechexperiments wird in analoger Weise vorgegangen. Hier ist die Meß­
größe die aus der Temperaturänderung resultierende Dehnungsratenänderung LlE. Auf diese 

Weise läßt sich die Temperaturabhängigkeit der Dehnungsrate dOnEplast)jd(1/Tt bestimmen. 

Nach (3.23) läßt sich damit die Aktivierungsenthalpie MI berechnen. 

Dip-Tests 
Die inneren Spannungen können im Prinzip aus dem asymptotischen Grenzwert eines langen 

Spannungsrelaxationsexperiments abgelesen werden, da das Material genau so lange Spannung 
abbaut, bis die äußeren Spannungen die inneren Spannungen kompensieren. Dafur ist jedoch 
ein Experiment von so langer Dauer notwendig, daß in erheblichem Maße Erholungsvorgänge 
stattfinden können. Dadurch wird ein deutlich zu kleiner Wert gefunden. 

Auf dem gleichen Prinzip beruht die Methode der sog. Dip-Tests (stress transient dip test, 
MacEwen et al., 1969): Es wird ein Spannungsrelaxationsexperiment nach sehr kurzer Dauer 
unterbrochen, um eine kleinere Spannung einzustellen, bei der wieder eine kurze Relaxation 
durchgefuhrt wird. Die Spannung wird so stufenweise immer weiter erniedrigt, bis die ange­
legte Spannung die inneren Spannungen aufhebt. Das Relaxationsexperiment ergibt dann iJ = O. 
Eine weitere Verringerung der Spannung fuhrt zu einer negativen Relaxation, d.h., die Span­
nung nimmt während der Relaxation zu. Die Zeit bis zum Erreichen der inneren Spannungen 
kann auf diese Weise drastisch verkürzt werden, so daß Erholungseffekte zu vernachlässigen 
sind. 

Weitere Methoden zur Bestimmung der inneren Spannungen wurden von Li, 1967, vorge­
schlagen (siehe auch Evans und Rawlings, 1969). 

3.3 Experimentelle Ergebnisse 

Spannungs~l1ehnungs-Kurven 
Spannungs-Dehnungs-Kurven wurden bei verschiedenen Temperaturen im Bereich von 680 

bis 800°C bei einer Dehnungsrate von 1O-5s-1 gemessen. Abb. 3.7 zeigt zwei Kurven, aufge­
nommen bei 760 bzw. 800°C in einem weiten Dehnungsbereich bis zu einer Gesamtdehnung 
von 10 %. Auffallig ist die starke Temperaturabhängigkeit der Fließspannung, der ausgeprägte 
Abfall der Fließspannung nach Erreichen des Maximalwerts, vor allem bei der niedrigeren 
Temperatur, und die Entfestigung des Materials bei fortschreitender Dehnung. 

Die ausgeprägte Temperaturabhängigkeit wird in Abb. 3.8, die den Bereich kleiner Dehnung 
fur vier Temperaturen zeigt, deutlich sichtbar. Die maximale Fließ spannung (obere Streck­
grenze) verringert sich in dem Temperaturbereich zwischen 680 und 800°C, der den Großteil 
des duktilen Bereichs abdeckt, von etwa 580 auf 160 MPa, also um den Faktor 3,5. Abb. 3.9 
zeigt die Abhängigkeit der maximalen Fließ spannung von der Temperatur fur eine Vielzahl von 
Messungen (ausgefullte Quadrate). Der nahezu lineare Abfall mit der Temperatur ist sehr stark. 
In Abb. 3.8 ist außerdem zu sehen, daß mit steigender Temperatur der Spannungsabfall nach 
Erreichen der oberen Streckgrenze (yield drop) stark abnimmt. Bei 680°C fallt die Fließspan­
nung nach Erreichen des Maximalwerts um etwa 70 MPa, während bei 800°C ein Abfall von 
lediglich 10MPa beobachtet wird. Die Werte der Fließspannung bei 1,5% Dehnung, d.h. bei ei­
nem Dehnungswert hinter dem Spannungsabfall sind in Abb. 3.9 zusätzlich eingetragen (offene 
Quadrate). Die Temperaturabhängigkeit dieses Spannungswerts ist entsprechend kleiner als die 
der maximalen Fließspannung. 
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Abb. 3. 7: Spannungs-Dehnungs-Kurven von ikosaedrischem Al-Pd-Mn bei den Temperatu­

ren 760 und 800°C und einer Dehnungsrate von 10-5 s-l. 
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Abb. 3.8: Spannungs-Dehnungs-Kurven bei verschiedenen Temperaturen und einer Deh­

nungsrate von 10-5 s-1. 

Die fur ikosaedrische Quasikristalle charakteristische Entfestigung, d.h. der negative 
Härtungsparameter 8 (3.26), nimmt mit steigender Dehnung zu. Dieser Parameter ist in Abb. 
3.10 fur die in Abb. 3.7 dargestellten Kurven in Abhängigkeit von der Dehnung im Bereich 2 
bis 9 % aufgetragen. Auch die weitere Verformung fuhrt nicht zu einer Härtung des Materials 
(Abb. 3.11). Es setzt jedoch eine stark inhomogene Verformung ein, die eine quantitative 
Auswertung der Spannungs-Dehnungs-Kurven über Verformungsgrade von etwa 10% hinaus 
verbietet. 

Aus Entlastungskurven (schnelle Entlastung der Probe nach Verformung) wurde ein kom­
binierter Elastizitätsmodul fur Probe und Verfonnungsmaschine von etwa EI:::: 100 GPa im un­
tersuchten Temperaturbereich bestimmt. 
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Abb. 3.9: Temperaturabhängigkeit der maximalen Fließspannung (11) und der 
Fließspannung bei 1,5% Dehnung (0) bei einer Dehnungsrate von 10-5 s-l. 

<D 
-0,04 

-0,06 

2 

'~ ""~" '", ~~ 

4 

~~-v,~"'''''~, 

6 

e /0/0 

1 

8 10 

Abb. 3.10: Dehnungsabhängigkeit des Härtungsparameters e bei der Temperatur 760 bzw. 
800°C. 
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Abb. 3.11: Spannungs-Dehnungs-Kurve (760°C, 10-5 s-1) aufgenommen bis zu einer Ge­
samtdehnung von 21 %. Der Einsatz zeigt die äußere Form der Probe nach der Verformung. 

Spannungsrelaxationsexperimente 
Abb. 3.12 zeigt die Meßgröße in einem Spannungsrelaxationsexperiment, die Spannung in 

Abhängigkeit der Zeit, rur eine Relaxation bei 760°C aus einer Dehnungsrate von 10-5 s-l her­
aus. Die Relaxation wurde nach 2 Minuten abgebrochen. Diese gemessene Kurve wird in der 

In( ~()) über der Spannung bzw. über dem Logarithmus (Abb. 
3.13), um aus der Steigung das experimentelle Aktivierungsvolumen V bzw. den Spannungs., 
exponenten rn zu bestimmen (Abschnitt 3.2.3). 
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Abb. 3.12: Spannungsrelaxation (2 Minuten) bei einer Temperatur von 760°C. 
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Abb. 3.13: Bestimmung des experimentellen Aktivierungsvolumens (a) bzw. des Span­
nungsexponenten (b) aus einem Relaxationsexperiment (T=760°C). 

In diesem Beispiel werden die Werte 1=50,7 MPa und m=3,6 gefunden. Um die 
Dehnungsratenabhängigkeit der Spannung I in das experimentelle Aktivierungsvolumen umzu­
rechnen, wird hier und im folgenden der Schmidfaktor ms= 0,5 eingesetzt. Dies ist wegen der 
hohen Symmetrie des ikosaedrischen Gitters gerechtfertigt und wird durch die mikroskopi­
schen Untersuchungen bestätigt (Kap. 4). Zur Skalierung des Aktivierungsvolumens auf einen 
Kubus aus Burgersvektorlängen bl~ wird b ll = 0,183 nm als die in verfonnten l\1aterial am häu-

Mit (3.27) folgt V = 0,56 um3 = 91,8 b~. Die Größen ms und b~ werden an dieser Stelle 

lediglich als Skalierungsfaktoren zur Umrechnung der direkten Meßgröße I in das 
Aktivierungsvolumen V benutzt, die einen Vergleich mit anderen Messungen ermöglichen soll. 

Abb. 3.14 zeigt Relaxationskurven eines längeren Spannungsrelaxationsexperiments von 
etwa 20 Minuten. Die Meßwerte liegen in der Auftragung über der Spannung nicht mehr auf 
einer Geraden, sondern es tritt im olM Pa 
Bereich kleiner Spannungen eine Ab- 20 40 60 80 100 
weichung zu niedrigeren Spannungs- 0 r---.---r-.......----r-~_._-..,---.---;:>'1 

raten auf Dies wird durch die Span­
nungsabhängigkeit des Aktivierungs­
volumens verursacht. Üblicherweise 
werden die Relaxationskurven in die­
sem Fall nur im ersten Punkt (d.h. im 
Punkt der höchsten Spannung) aus­
gewertet. Da der Spannungsexponent 
nicht (oder nur schwach) span­
nungsabhängig ist, beobachtet man in 
der Auftragung über ln( 0') eine solche 
Abweichung nicht. 

Die Auswertung der Steigung der 
Relaxationskurve in jedem Punkt, die 
zu einer Aussage über die Spannungs­
abhängigkeit des Aktivierungs­
volumens fuhren würde, ist nicht un-
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Abb. 3.14: Bestimmung des experimentellen Akti­
vierungsvolumens bzw. des Spannungsexponenten aus 
einer längeren Spannungsrelaxation von etwa 20 Min. 
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problematisch, da eine Änderung der 
Versetzungsdichte während der 
Relaxation z.B. durch Erho-
lungsprozesse ebenfalls zu einem 
solchen Kurvenverlauf fuhren kann. 

Nach Abschnitt 3.2.3 können das 
Aktivierungsvolumen und der Span­
nungsexponent auch mit Hilfe von 
Dehnungsratenwechseln bestimmt 
werden. Die Spannungs-Dehnungs­
Kurve bei der Temperatur 730°C 
während der Durchfiihrung eines 
solchen Experiments ist in Abb. 3.15 
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dargestellt. Die Erhöhung der 
Dehnungsrate auf den doppelten Wert 
fuhrt zu einer Spannungszunahme von 
!lcr = 59 MPa. Daraus ergibt sich nach 
(3.27) V=53 b 3. Abb. 3.15: Dehnungsratenwechsel bei 730°C. Die 

E· Z 11 t 11 11 Dehnungsrate wurde verdoppelt. me usammens e ung a er 
durchgefuhrten Messungen des Aktivierungsvolumens, dargestellt in Abhängigkeit der 
Spannung, findet sich in Abb. 3.16. Es wurden Absolutwerte zwischen 0,2 und 1,2 nm3 

gefunden (rechte Ordinate). Damit ist das experimentelle Aktivierungsvolumen um etwa zwei 
Größenordnungen größer als b~ (linke Ordinate). Die Spannungsabhängigkeit ist sehr 

ausgeprägt und zeigt einen hyperbelförmigen Verlauf Die durchgezogene Kurve zeigt eine 
Anpassung der Funktion V = aj cr an die Meßwerte. Die Ergebnisse der Dehnungsratenwechsel 
sind ebenJalls eingetragen (offene Kreise). gute Übereinstimmung mit den Ergebnissen aus 
den Relaxationsexperimenten ist bemerkenswert. 
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Abb. 3.16: Aktivierungsvolumen von ikosaedrischem AI-Pd-Mn als Funktion der Span­
nung. Die Abbildung zeigt die Ergebnisse der Spannungsrelaxationsexperimente (11), Deh­
nungsratenwechsel (0) und die Anpassung einer Hyperbelfunktion (-). 

49 



3. Plastizität: Makroskopische Untersuchungen 

(') 

.J:r 

200 

150 

- 100 > 

50 

~50 

111 
11 

111 

111 

700 

111 .,. 
111 111 

111 111 

750 

Tloe 

1.2 
111 

11111 11 

0.9 

111 
111 
11 < -0.6 ::::l 

11 111 :3 
11 (» 

111 

111 
0.3 

800 
0.0 

Abb. 3.17: Aktivierungsvolumen von ikosaedrischem Al-Pd-Mn als Funktion der Tempera­
tur. Ergebnisse der Spannungsrelaxationsexperimente. 
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Abb. 3.18: Spannungsexponent von ikosaedrischem Al-Pd-Mn als Funktion der Tempera­
tur. Ergebnisse der Spannungsrelaxationsexperimente. 

Die Temperaturabhängigkeit des Aktivierungsvolumens ist in Abb. 3.17 dargestellt. Mit 
steigender Temperatur nimmt V stark zu. Abb. 3.18 zeigt die Temperaturabhängigkeit des 
Spannungsexponenten. Es werden durchweg große Werte von etwa 5 (680°C) fallend auf etwa 
3 (800°C) mit einer vergleichsweise starken Streuung der Meßergebnisse gefunden. 

Zur Untersuchung der Dehnungsratenabhängigkeit wurde eine Reihe von Spannungsrelaxa­
tionsexperimenten aus einer Dehnungsrate von 10-4 s-l heraus durchgefiihrt (im Gegensatz zu 
10-5 s-l in den oben vorgestellten Versuchen). Zwei Relaxationskurven (T=760°C) aus dem 
Dehnungsbereich um 1,5%, d.h. hinter dem Bereich des Maximums der Fließspannung, sind in 
Abb. 3.19 (obere Kurven) dargestellt. Zum Vergleich wurden Relaxationskurven, die bei glei­
cher Temperatur und Gesamtdehnung aus einer Dehnungsrate von 10-5 s-l aufgenommen wur­
den (untere Kurven), in der gleichen Abbildung eingetragen. 
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Abb. 3.19: Vergleich von Spannungsrelaxationsexperimenten (T=760°C), die aus einer 

Dehnungsrate von 10-4 s-1 (obere Kurven) bzw. 10-5 s-l (untere Kurven) durchgeführt wur­
den. 

Die Kurven zeigen im Rahmen der Meßgenauigkeit bei gleicher Spannung (gestrichelte Li­
nie) die gleiche Steigung. Die Dehnungsratenempfindlichkeit der Spannung I und das experi­
mentelle Aktivierungsvolumen sind somit nicht meßbar von der Dehnungsrate vor Durchfiih­
rung der Spannungsrelaxation abhängig. 

Temperaturw8chsel 
Die Temperaturwechselversuche 

wurden immer in Kombination mit 
Spannungsrelaxationsexperimenten 
durchgefuhrt. Abb. 3.20 zeigt ein sol­
ches Experiment. Die Probe wird bis 
zum Erreichen des Maximums der 
Fließspannung mit konstanter Deh­
nungsrate verformt. Dann wird eine 
Spannungsrelaxation (senkrechter Kur­
venverlauf bei e = 0,47 %) durchgefuhrt, 
nach der die Probe rur den Tempera­
turwechsel entlastet wird. Die erneute 
Belastung bei einer um 20°C höheren 
Temperatur fuhrt zu einer niedrigeren 
Fließspannung. Im Punkt gleicher Stei­
gung (e = 0,66 %) der Spannungs-Deh-
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nungs-Kurv~ wird eine zweite Relaxati- Abb. 3.20: Temperaturwechselversuch in Kombi-
on dur~hgefuhrt. .. . nation mit Spannungsrelaxationen. Aus einer Tem-

Abblldung 3.21 zeIgt dIe Ergebrusse peraturerhöhung von 20°C resultiert eine Span-
der Temperaturwechselver~uche nungsänderung von 82MPa. 
!lal!lT fur Temperaturwechsel bel ver-
schiedenen Temperaturen zwischen 700 und 800°C. Die Werte wurden dem geometrischen 
Mittel der Temperaturen vor und nach dem Wechsel zugeordnet (Bartsch, 1994). Die vollen 
Quadrate zeigen die Werte rur Wechsel zu höheren Temperaturen, die offenen die zu niedrige­
ren Temperaturen. Die durchgezogene Linie beschreibt die Temperaturabhängigkeit der maxi-
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malen Fließ spannung, also die Steigung 
der Kurve in Abb. 3.9. Eine Abwei­
chung vor allem bei tieferen 
Temperaturen ist auffallig, kann jedoch 
mit Hilfe der Untersuchung der 
Mikrostruktur der verformten Proben 
(Kap. 4) verstanden werden. 

Aus der Größe I::..cr / I::.. T wurde nach 
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(3.24) die Aktivierungsenthalpie Llli fur 
den plastischen Verformungsprozeß be­
rechnet. Der Faktor aOn Eplasl) /acr 

wurde aus dem Mittelwert der Ergeb­
nisse der Spannungsrelaxationen vor 
und nach dem Temperaturwechsel, be­
stimmt. Die so ermittelten Werte fur die 
Aktivierungsenthalpie sind in Abb. 3.22 
in Abhängigkeit der Temperatur darge-
stellt. Die Ergebnisse fur MI liegen bei Abb. 3.21: Resultate der Temperaturwechselversu­
sehr hohen Welten um 7 eV mit einer che I::..cr/I::..T für Temperaturerhöhung (II1II) bzw. Tem­
schwachen, linearen Temperaturab- peraturerniedrigung (0). Die durchgezogene Linie 
hängigkeit von 6 7 x 10-3 e V /K und zeigt die Temperaturabhängigkeit der maximalen 
MI(T = 0) = OeV. ' Fließspannung (vgl. Abb. 3.9). 

Bei der Auswertung wurden nur die Temperaturwechsel zu höheren Temperaturen, die im 
Maximum der Fließ spannung durchgefuhrt wurden, berücksichtigt. Hier ist die Spannungsän­
derung am genauesten meßbar. Außerdem wird angenommen, daß die Konstanz der Ver-

zu höheren am 
Der absolute Fehler in der Angabe von Llli wird zu :1:1 eV geschätzt. 
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Abb. 3.22: Temperaturabhängigkeit der Aktivierungsenthalpie L1H von ikosaedrischem Al­

Pd-Mn (11). Der work-term L1W ist ebenfalls eingezeichnet (0). 

52 



3. Plastizität: Makroskopische Untersuchungen 

10 I 

9 

8 
l1li 

7 l1li .. 
6 111 

>a; 5 --I 4 
<l 

3 

2 

1 

0 
0 50 100 150 200 250 300 

't I MPa 

Abb. 3.23: Aktivierungsenthalpie f1H von ikosaedrischem AI-Pd-Mn in Abhängigkeit von 
der Schubspannung 1 (mit ms=O,5). 

In der Abb. 3.22 wurde eine weitere Energiegröße, der work-term /j.W eingetragen (3.10). 
Diese Größe wurde unter Vernachlässigung der inneren Spannungen durch 
/j.W = 't*y*::::: 'tY = kTcr·aln(-Ö')/acr (Abschätzung nach oben) berechnet. Der work-term ist 
im untersuchten Temperaturbereich unabhängig von der Temperatur und beträgt 0,35 eY. 
Damit ist er wesentlich kleiner als die Aktivierungsenthalpie. 

Abb. 3 die Aktivienmgsenthalpie als Fun:ktioJ] wobei 
Schmidfaktor nls=0,5 eingesetzt wurde. Auf diese Weise läßt sich durch Extrapolation 
der Wert LlHo == LlH('t* :;;;:: 0), der die Aktivierungsenthalpie ohne Anwesenheit eines Spane 
nungsfeldes (total activation enthalpy) beschreibt, näherungsweise bestimmen. Mit 
'ti =30l\1Pa (s.u.) findet man MIo =7,4eV. 

Bestimmung der inneren Spannungen: Dip-Tests 
Dip-Tests wurden bei 760°C sowohl in Entlastung als auch in Belastung durchgefiihrt. Abb. 

3.24 zeigt einen Dip-Test unter Entlastung. Die Schubspannung (mit ms=0,5) ist über der Zeit 
aufgetragen. Die Reaktion des Materials i auf die angelegte Spannung wechselt das Vorzei­
chen bei etwa 33l\1Pa. Hier kompensiert die angelegte Spannung die inneren Spannungen. Die 
Ergebnisse aller Dip-Tests sind in Tab. 3.1 zusammengefaßt. 

Cplast / % 'ti /l\1Pa 

0,9 32 Entlasten 
0,9 23 Belasten 
1,0 35 Entlasten 
1,3 33 Entlasten 

Tab. 3.1: Ergebnisse der Dip-Tests bei 760°C. 
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Abb. 3.24: Dip-Test bei 760°C unter Entlastung. Bei etwa 33MPa (pfeil) wechselt die Re­

aktion des Materials auf die angelegte Spannung das Vorzeichen. 

Der Mittelwert der Ergebnisse aus den Entlastungstests liegt bei 33 MPa, der Wert aus dem 
Belastungstest liegt deutlich tiefer. Eine signifikante Abhängigkeit von der Dehnung ist im un­
tersuchten Dehnungsbereich nicht festzustellen. Die inneren Spannungen liegen folglich in dem 
benutzten Material um 30 MPa, und sind damit um das fiinffache kleiner als die maximale 
Fließspannung, die bei dieser Temperatur bei 'tMax "" 150MPa liegt. 

In Abb. 3.25 ist ein Spannungsrelaxationsexperiment von 5 Stunden Dauer dargestellt. Die 
Spannung fällt in dieser Zeit auf etwa 42MPa, hat jedoch den asymptotischen Wert noch nicht 
erreicht. man aus 'Li"'" 1 Vergleich rillt den 

Dlllsse:n aus daß in dieser Zeitspanne Erholungsvorgänge stattfinden, 
die zu tieferen inneren Spannungenfiihren. Tatsäehlich findet Inan in so verformten Probe 
eine um das Fünffache niedrigere Versetzungs dichte als in einer gleich weit verformten aber 
unrelaxierten Probe. 
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Abb. 3.25: Langzeitrelaxation (fünf Stunden) bei 760°C. Die Schubspannung erreicht den 
Wert der inneren Spannungen, der hier bei etwa 15 MPa liegt, asymptotisch. Der Vergleich 
mit den Ergebnissen der Dip-Tests zeigt, daß in dieser Zeitspanne Erholungsvorgänge 
stattfinden. 
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Kriechexperimente 
Als Ergänzung zu den dynamischen Druckversuchen (konstante Dehnungsrate) wurden 

Kriechexperimente (konstante Last) durchgefiihrt. Es wurde ebenfalls eine Reihe von Tests 
ausgefiihrt, um auf unabhängige Weise die Aktivierungsparameter zu bestimmen und diese mit 
den Ergebnissen der dynamischen Druckversuche zu vergleichen. In Abb. 3.26 ist eine Kriech­
kurve (Dehnung als Funktion der Zeit), die bei einer Temperatur von 760°C aufgenommen 
wurde dargestellt. Die Kurve ist von gezackten Strukturen überlagert, die aus Lastwechseln 
herrühren. In diesem Dehnungsbereich beschleunigt die Dehnungsrate (wachsende Steigung), 
was mit der beobachteten Entfestigung in den dynamischen Druckversuchen (vgl. Abb. 3.7) 
übereinstimmt (poirier, 1985). 

Zur Bestimmung der Aktivierungsparameter wurden die Proben bei konstanter Dehnungs-

1,6 

1,4 

1,2 

1,0 

~ 0,8 --
tA) 0,6 

0,4 

0,2 

00 , 0 
~~~_~~~~~~~~~~L~_ ~Jb ___ ~_1 _L~_~ __ 

1000 2000 3000 4000 5000 6000 7000 

t/ 
Abb. 3.26: Kriechkurve bei T=760°C. Die Kurve ist von gezackten Strukturen überlagert, 

die von Spannungswechseln herrühren. 
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, Abb. 3.27: Lastwechsel im Kriechexperiment (T=727°C). Dehnungsrate (111) bzw. Deh-

nung(-) als Funktion der Zeit. 
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rate bis hinter die Streckgrenze vorverformt, um zu vermeiden, daß während der Durchfuhrung 
der Tests eine starke Versetzungsproduktion stattfindet. Einen Ausschnitt aus einem Kriechex­
periment bei 727°C zeigt Abb. 3.27. Es wurden Lastwechsel durchgefuhrt, um das Akti­
vierungsvolumen bzw. den Spannungsexponenten zu bestimmen. Die Erniedrigung der Span­
nung fuhrt zu einer kleineren Dehnungsrate E (schwarze Quadrate). Nach den Lastwechseln 
stellt sich eine konstante Dehnungsrate innerhalb weniger Sekunden ein. 

Das Aktivierungsvolumen und der Spannungsexponent werden nach (3.18) bzw. (3.21) 
bestimmt (vgl. 3.2.3). In Abb. 3.28 ist die bei verschiedenen Temperaturen gemessene Deh­
nungsrate als Funktion der Spannung doppelt1ogarithmisch dargestellt. Die Steigung der Gera­
den entspricht dem Spannungsexponenten. Es werden Werte zwischen 2,7 (679°C) und 5,1 
(828°C) gefunden. Für das Aktivierungsvolumen werden im gleichen Temperaturbereich Werte 
zwischen 44b~ und 114b~ gefunden. Damit stimmen sowohl die Werte fur den Spannungsex-

ponenten als auch fur das Aktivierungsvolumen gut mit den Ergebnissen aus den Spannungsre­
laxationsexperimenten überein. 
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Abb. 3.28: Bestimmung des Spannungsexponenten aus Lastwechseln im Kriechexperiment 

bei verschiedenen Temperaturen. T=697(fJ.), 727(0), 756(A), 799(V) und 828°C(+). 
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Abb. 3.29: Bestimmung der Aktivierungsenthalpie aus Temperaturwechselexperimenten bei 
verschiedenen Spannungen. a=181(V), 222(A), 263(0), und 303MPa (fJ.). 
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cr/MPa MI /eV 
181 6,34 
222 6,13 
262 6,34 
303 6,19 

Tab. 3.2: Aktivierungsenthalpie aus Temperaturwechseln im Kriechexperiment. 

Die Aktivierungsenthalpie wird durch Temperaturwechselexperimente bei konstanter Span­
nung bestimmt. Die Auswertung erfolgt nach (3.23) über eine Arrhenius-Darstellung: Die 
Dehnungsrate wird logarithmisch über der inversen absoluten Temperatur aufgetragen (Abb. 
3.29). Die Steigung entspricht dem Quotienten MIlk. Die Ergebnisse sind in Tab. 3.2 aufge­
fuhrt. Im untersuchten Spannungsbereich findet man keine signifikante Spannungsabhängigkeit 
der Aktivierungsenthalpie. Der Mittelwert liegt bei 6,3eV. Dies stimmt innerhalb der 
Meßgenauigkeit mit den Ergebnissen aus den Temperaturwechselexperimenten in den 
dynamischen Druckversuchen überein. 

3.4 Diskussion 

In diesem Abschnitt werden die Ergebnisse der makroskopischen Untersuchungen disku­
tiert. Eine übergreifende Diskussion unter Einbezug der Ergebnisse der Mikrostrukturun­
tersuchungen findet der Leser in Kap. 5. Im vorliegenden Abschnitt werden außerdem er­
gänzende Ergebnisse aus Experimenten zu Fragestellungen, die sich während der Untersu­
chungen ergaben, vorgestellt und diskutiert. 

wohl auffälligste Merkmal der Verformungseigenschaften aller quasikristaUiner Mate­
rialien ist das gleichzeitige Auftreten extremen Sprödigkeit bei tiefen und 
einer ausgeprägten Duktilität bei hohen Temperaturen. In diesem Verformungsverhalten unter", 
scheiden sich die Quasikristalle von allen anderen metallischen Werkstofftm. Deshalb wird hier 
der Diskussion der plastischen Hochtemperatureigenschaften eine Betrachtung des Tieftempe­
raturbereichs vorangestellt. 

Für die Härte quasikristalliner Materialien werden im Tieftemperaturbereich durchgängig 
hohe Werte gefunden. Eine Zusammenfassung der Härtewerte einiger ikosaedrischer und 
dekagonaler Quasikristalle geben Köster et al., 1993. Für einquasikristallines Al-Pd-Mn finden 
Wollgarten, 1994b, und Y okoyama et al., 1993, übereinstimmend einen Raumtemperaturwert 
um 800 HV (Härte nach Vickers). Die typischen Werte fur metallische Werkstoffe liegen 
deutlich tiefer. Für reines Al findet man um 120 bis 140 HV (Mondolfo, 1976) und rur 
hochfeste Aluminiumlegierungen um 185 HV (Bhaduri und Sekhar, 1987). Tsai et al., 1992, 
finden rur kubisches Al6oPd25Mn15 eine Härte von 450 HV, d.h., etwa die Hälfte des Wertes 
rur die ikosaedrische Phase im gleichen Legierungssystem. Dies zeigt, daß die große Härte der 
ikosaedrischen Phase tatsächlich eine Eigenschaft der quasikristallinen Struktur ist. 

Die Härte von ikosaedrischem Al-Pd-Mn liegt damit eher im Bereich spröder Halbleiterma­
terialien wie Si, bei dem 1020HV gemessen werden (Bhaduri und Sekhar, 1987). Die kritische 
Rißzähigkeit liegt mit 0,3 MPalmY2 (Yokoyama et al., 1993) ebenfalls bei einem Wert, der dem 
rur Si von 0,7MPalmY2 (Bhaduri und Sekhar, 1987) nahe kommt. Man findet bei spröden Glä­
sern 0,8MPalmY2 (Kerkhof, 1970), bei Keramiken zwischen 3 und 12MPalmY2 und bei Stählen 
Werte über 30MPalmY2 (Mughrabi, 1993). 

Für die Raumtemperaturverformung von Al-Pd-Mn, die mit Hilfe von Mikroindenter-Ritz­
experimenten untersucht wurde, ist ein instabiler Mikrorißmechanismus vorgeschlagen worden 
(Wollgarten, 1994b), der bei höheren Dehnungen zum Bruch fuhrt. Takeuchi et al., 1993, be­
richten von Versetzungsbeobachtungen in der Nähe von bei Raumtemperatur aufgebrachten 
Indentereindrücken. Hierbei handelt es sich aber mit hoher Wahrscheinlichkeit um Versetzung-
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en in einer kristallinen Phase (Wollgarten, 1994b). Mikrorisse wurden auch von Suzuki et al. , 
1987, in Raumtemperatur-in-situ Experimenten an ikosaedrischem Al-Mn in einem TEM be­
obachtet. Zu höheren Temperaturen wird eine starke Abnahme der Härte gefunden. Bei 500°C 
finden Yokoyama et ai., 1993, fur Al-Pd-Mn 200HV. (Siehe auch Takeuchi et ai., 1991, Tsai 
et ai., 1992). 

Plastische Verformung von quasikristallinen Materialien ist nur bei sehr hohen homologen 
Temperaturen möglich. Takeuchi et ai., 1993, finden fur polyquasikristallines Al-Pd-Mn plasti­
sche Verformbarkeit nur oberhalb von 0,85 Tm Yokoyama et al., 1993, geben fur einquasi­
kristallines Al-Pd-Mn eine Grenze von 0,89Tm an. Auch in anderen ikosaedrischen Legierung­
en werden sehr hohe Übergangstemperaturen gefunden (Rang und Dubois, 1992, Bresson und 
Gratias, 1993). 

Für das Versagen des Versetzungsmechanismus bei tieferen Temperaturen können zunächst 
zwei Gründe angegeben werden: Es ist einerseits möglich, daß nicht mit einer genügend hohen 
Rate Versetzungen gebildet werden können, oder die Mobilität der Versetzungen bei tiefen 
Temperaturen ist zu gering, um eine vorgegebene Dehnungsrate zu tragen (vgl. Gl.3.7). Um zu 
unterscheiden, welches dieser Hemmnisse zur Sprödigkeit bei tiefen Temperaturen fuhrt, 
wurde eine Probe bei 760°C bis hinter die Streckgrenze vorverformt. So wurde eine hohe Ver­
setzungsdichte in das Material eingebracht. Anschließend wurde die Probe entlastet und auf 
600°C (=0,76 Tm), also eine Temperatur deutlich unterhalb der oben genannten Werte abge­
kühlt. Abb. 3.30 zeigt die Spannungs-Dehnungs-Kurve (E = 1O-5 s-1

) der so vorbehandelten 
Probe. Bei einer Gesamtdehnung von 0,75 % und einer Spannung von 440 MPa setzt eine 
leichte Abweichung von der elastischen Geraden (gestrichelte Linie), also plastische Verfor­
mung, ein. Bei einer Spannung von 610MPa wurde eine Spannungsrelaxation durchgefiihrt. 
Bei weiterer Verformung kam es bei einer Gesamtdehnung von 1,05% zum Bruch. 

Der Bruch zeigt die Charakteristik eines Sprödbruchs4 (Gillam, 1969) und erfolgt bei einer 
Spannung, bei der bei höheren Temperaturen noch eine plastische VerfmTl1barkeit beobachtet 
wurde (siehe Abb. 3.9). ist also plastische 0,76 Tm 

600 

cu 
(1.400 
2 -

200 

" 
.' 

.' 
.' 

Bruch 

* 

o~--~~~--~--~--~--~--~--~~--~~ 
0.2 0.4 0.6 0.8 1.0 1.2 

e/% 

Abb. 3.30: Tiejtemperaturverformung (T=600°C=O, 76 T,J von vorverformtem Ai-Pd-Mn. 
Nach einer geringen plastischen Verformung tritt ein Sprödbruch auf 

4 Auch wenn eine geringe plastische Vetformung dem Bruch vorausgeht, spricht man von einem 
Sprödbruch (Haasen, 1984). 
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möglich, jedoch zeigt das Auftreten des Sprödbruchs trotz der vorher eingebrachten hohen 
Versetzungsdichte, daß eine zu geringe Versetzungsmobilität zum Versagen des Versetzungs­
mechanismus bei tiefen Temperaturen fuhrt. 

Eine weitere Möglichkeit, die mit dem experimentellen Befund in Einklang steht, wurde von 
Mikulla et al., 1995a, vorgeschlagen. In Computersimulationen zur plastischen Verformung 
zweidimensionaler Quasikristalle wurde hinter Versetzungen, die sich durch das Material be­
wegen, eine strukturelle Schwächung des Gitters beobachtet. Diese Schwächung kann bei ho-

, hen Temperaturen diffusiv auf einen größeren Bereich des Gitters verteilt werden, während 
dies bei niedrigen Temperaturen nicht möglich ist. Die bei tiefen Temperaturen lokalisierte 
Schwächung kann bei weiter angreifender Spannung zum Bruch fuhren. Man beachte, daß die­
ser Ansatz prinzipiell eine Versetzungsbeweglichkeit auch bei tiefen Temperaturen voraussetzt 
und den Bruch durch eine zu niedrige Diffusivität der durch die Versetzungsbewegung 
verursachten Defekte in der Quasikristallstruktur erklärt. 

Die Temperatur des Spröd-Duktil-Übergangs liegt demzufolge um etwa 0,80 Tm, was bei 
Al-Pd-Mn einer Temperatur von etwa 640°C entspricht. Dies sollte jedoch stark von der 
Dehnungsrate abhängen (hier 10-5 

S-I), die demzufolge bei der Angabe eines Zahlenwerts fur 
die Übergangstemperatur stets mit angegeben werden muß. Der Übergang zum duktilen Be­
reich setzt ohne Zwischenstadien (duktiler Bruch o.ä.) ein. Abb. 3.8 zeigt, daß bei 680°C eine 
vollständige plastische Verformbarkeit besteht. Bei den tiefen Temperaturen des duktilen Be­
reichs setzt das plastische Fließen mit einer ausgeprägten Streckgrenze ein, die bei 680°C etwa 
12 % der maximalen Fließ spannung beträgt und dann kontinuierlich abnimmt. Der Anstieg der 
Fließspannung vor der oberen Streckgrenze kann wie in kristallinen Materialien durch eine 
starke Beschleunigung der vorhandenen Versetzungen bei gleichzeitiger Versetzungsmultipli­
kation verstanden werden (vgl. Haasen, 1984). Bei Erreichen der maximalen Fließspannung 
werden viele Versetzungsquellen aktiviert, es setzt eine lawinenartige Versetzungsproduktion 
ein. Die vorgegebene Dehnungsrate katID dann mit kleineren Spannungen erfiHIt werden, so 
daß die Fließspannung abnimmt (siehe auch KapA). Auftreten 
grenze ist bei metallischen Werkstoffen üblicherweise nicht so stark ausgeprägt wie es hier be­
obachtet wird, sondern ist vielmehr typisch fur kovalent gebundene Kristalle wie Z.B. Si 
(Alexander und Haasen, 1968). Es sei an dieser Stelle bemerkt, daß das Verformungsverhalten 
des ikosaedrischen Al-Pd-Mn in vielen Aspekten dem des Si ähnlich ist. So findet man bei Si 
neben der erwähnten Ähnlichkeit in der ausgeprägten Streckgrenze eine vergleichbare Härte 
und kritische Rißzähigkeit sowie einen Spröd-Duktil-Übergang. 

Eine Entfestigung des Materials (Abb. 3.7) wurde von Kang und Dubois, 1992, in einigen 
polyquasikristallinen Legierungen und von Bresson und Gratias, 1993, in polyquasikristallinem 
Al-Cu-Fe ebenfalls beobachtet. Wollgarten et al., 1993a, fanden erstmals eine Entfestigung in 
einquasikristallinem Al-Pd-Mn. In kristallinen Materialien beobachtet man dagegen fast 
ausnahmslos eine Härtung des Materials mit fortschreitender Dehnung (work hardening). Die 
beweglichen Versetzungen, die die Plastizität eines Materials tragen, werden nach einiger 
Abgleitung durch Wechselwirkungsprozesse mit anderen Versetzungen in ihrer Mobilität 
eingeschränkt. Bei konstanter Dehnungsrate fuhrt dies zu einer Spannungserhöhung und 
weiterer Versetzungsproduktion. Bei der höheren Versetzungsdichte vergrößert sich die 
Wahrscheinlichkeit der Wechselwirkung zwischen Versetzungen und es kommt zur De­
mobilisierung weiterer Versetzungen. Um die Dehnungsrate aufrecht zu erhalten, setzt wieder­
um Versetzungsproduktion ein. Dieser Rückkopplungsmechanismus fuhrt zur Ausbildung eines 
dichten Versetzungswaldes und einer stetigen Erhöhung der Fließspannung, die schließlich 
zum Bruch fuhrt (siehe Z.B. Basinski und Basinski, 1979, Sevillano, 1993). 

Auch bei sehr hohen homologen Temperaturen findet man work hardening sowohl bei Me­
tallen (siehe Z.B. Paufler, 1978, Blum, 1993) als auch bei kovalent gebundenen Kristallen 
(Alexander und Haasen, 1968). Abb. 3.31 zeigt die Spannungs-Dehnung s-Kurve von reinem 
Al (a) bei 0,76 Tm und die Schubspannungs-Abgleitungs('y)-Kurve fur Si (b) bei 0,71 Tm. Bei 
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Abb. 3.31: .Verjestigungskurven von reinem Aluminium (a) bei 0, 76 Tm (nach Horiuchi et al., 
1964) und Silicium (b) bei 0,71 Tm (nach Siethoff, 1969). 

beiden Materialien sieht man einen deutlichen Anstieg der Fließ spannung mit wachsender Deh­
nung. 

Die beobachtete Entfestigung des Quasikristalls ist nicht einem geometrischen Effekt 
zuzuschreiben. Bei Zugversuchen findet man bei vielen Materialien einen Abfall der 
technischen Fließspannung mit steigender Dehnung, der durch eine Einschnürung der Probe, 
also einer Querschnittsverminderung, zustande kommt (geometrical softening). Bei 
Druckversuchen kommt es bei großen Dehnungen zu einer Zunahme des Probenquerschnitts 
(siehe Einsatz Abb. 3.11). Dies fiihrt zu einer Erhöhung der technischen Fließspannung, die 
vor korrigiert wird (Abschnitt 3.2.3). ist 
also ein echter, materialspezifischer Effekt. Ein Modellvorschlag zur Erklämng der 
Entfestigung in ikosaedrischen Quasikristallen wird in Kapitel 5 vorgestellt. 

Die Spannungsrelaxationsexperimente zeigen, daß die Fließspannung des ikosaedrischen Al­
Pd-Mn empfindlich von der Dehnungsrate abhängig ist. Man findet eine starke Relaxation, die 
in länger andauernden Experimenten zu einer großen Spannungs abnahme fuhrt. Dieses Verhal­
ten läßt darauf schließen, daß die inneren Spannungen wesentlich kleiner als die Fließspannung 
sind (vgl. Ergebnisse der Dip-Tests). Die Größe des Aktivierungsvolumens im Bereich um 0,2 
bis 1,2nm3 stimmt bei korrespondierenden Spannungen mit den Ergebnissen von Takeuchi und 
Hashimoto, 1993, an polyquasikristallinem Al-Pd-Mn überein. Bresson und Gratias, 1993, fin­
den in polyquasikristallinem Al-Cu-Fe, das mit Al-Pd-Mn strukturell eng verwandt ist, eben­
falls vergleichbare Werte. Die absolute Größe liegt unterhalb des Bereichs 2 bis 12 nm3, der 
von Balasubramarian und Li, 1970, in einer Zusammenstellung der Werte fur einige Metallegie­
rungen gefunden wurde. Andererseits zeigt ein Vergleich mit b~ (bI! =0,183 nm), daß das Akti­

vierungsvolumen um zwei Zehnerpotenzen größer ist. 
Dieser Größenvergleich läßt Rückschlüsse über den plastischen Verformungsmechanismus 

zu: Im Falle eines diffusionskontrollierten Verformungsprozesses würde man Y:::::b~ erwarten 

(z.B. Krausz und Eyring, 1975). Ein Aktivierungsvolumen der Größe von 100 b1f oder größer 

findet man bei Verformungsmechanismen, bei denen lokalisierte Hindernisse die 
Geschwindigkeit der Versetzungen kontrollieren. Der Vergleich mit dem von Balasubramarian 
und Li, 1970, angegebenen Wertebereich zeigt, daß die Dichte der Hindernisse hoch sein muß. 

Das Aktivierungsvolumen zeigt eine ausgeprägte Spannungsabhängigkeit (Abb. 3.16), die 
einem hyperbelförmigen Verlauf folgt. In einem einfachen Bild ratenkontrollierender, lokalisier­
ter Hindernisse ist die starke Abnahme von V mit der Spannung zu verstehen: Mit der Erhö­
hung der Spannung vergrößert sich die Zahl der Hindernisse, die von einer Versetzungslinie 
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berührt werden. So verringert sich der Abstand zwischen den Berührungspunkten und damit 
die mittlere Länge eines Versetzungssegments, das in der Diskussion eines Einzelsprungpro­
zesses über ein Hindernis betrachtet wird (Friedel, 1964). Nach (3.14) folgt daraus ein kleine­
res Aktivierungsvolumen. Die Zunahme von V mit der Temperatur läßt sich in ähnlicher Weise 
verstehen: Bei höheren Temperaturen steigt der mittlere thermische Anteil der Arbeit bei der 
Überwindung eines Hindernisses und V vergrößert sich über die Zunahme von ~ in GI. (3.14) 
(vgl. Arsenault und Li, 1989). Diese beiden Darstellungen sind natürlich nicht unabhängig 
voneinander (Basinski et al. 1972). Empirisch läßt sich die gemessene Temperaturabhängigkeit 
von V durch eine Arrhenius-Gleichung (Gibbs, 1965b) mit einem Energieterm von 1,23 eV 
darstellen. 

Für den Spannungsexponenten wird ein mittlerer Wert von 4,0 (dynamischer Druckversuch) 
bzw. 3,7 (Kriechversuch) im untersuchten Temperaturbereich gefunden. Der Wert kann zur 
groben Klassifikation des Verformungsmechanismus herangezogen werden. Für einen rein 
diffusionskontrollierten oder einen viskosen Mechanismus erwartet man m:= 1 (poirier, 1985), 
rur Versetzungsgleiten findet man m=3 bis m=4,5 (Weertman, 1968) bzw. m:=2,5 rur einen 
Peierls-Mechanismus (Weertman, 1957). Steigende Werte des Spannungsexponenten mit sin­
kender Temperatur werden von Phillips, 1962, in einigen Materialien gefunden und von Li, 
1967, diskutiert. 

Die Temperaturwechselversuche zeigen, daß die Fließspannung stark von der Temperatur 
abhängig ist (Abb. 3.9). Die aus den Temperaturwechselversuchen berechnete Aktivierungs­
enthalpie ist mit 7 eV im Temperaturbereich 700 bis 800°C sehr groß. Shibuya et al., 1990, fin­
den rur polyquasikristallines Al-Cu-Ru ebenfalls einen abnormal hohen Wert von MIo:=lO eV, 
im Vergleich zu MJo=7,4 eV in der vorliegenden Arbeit. Takeuchi et al., 1993 finden rur po­
lyquasikristallines Al-Pd-Mn 8 eV im Temperaturbereich von 700 bis 800°C. Shield et al., 
1994, finden ruf das gleiche Material in Kriechversuchen LlH = 2 eV rur Temperaturen unter 
780°C und 17 e V bei höheren muß als 
kalisch hoch angesehen werden, und wurde bereits von den Autoren selbst angezweifelt 
(Kramer, 1995). Die gleichen Autoren (Shield et al., 1993) finden rur polyquasikristallines Al­
Cu-Fe einen Wert von AR=6,5 eV, der mit den vorliegenden Ergebnissen der Kriechexperi­
mente (AR = 6,3eV) gut übereinstimmt. Bei der Untersuchung kristalliner Materialien werden 
üblicherweise wesentlich kleinere Werte gefunden. So findet man beispielsweise rur reines Al 
einen Wert von MJo=1,5eV (Sherby et al., 1957). 

AR ist wesentlich größer als der work term ßW=0,35 eV (Abb. 3.22). Daraus folgt direkt, 
daß die plastische Verformung in ikosaedrischem Al-Pd-Mn ein thermisch aktivierter Prozeß 
ist. 

Die Aktivierungsenthalpie rur die plastische Verformung AR liegt wesentlich höher als die 
Aktivierungsenthalpie rur die Selbstdiffusion ARSD in Al-Pd-Mn. Hier wurde von Nakajima et 
al., 1993, ARsD=1,3 eV (Mn-Selbstdiffusion) und in neueren Messungen ARsD=1,99 eV (Mn­
Selbstdiffusion: Zumkley et al., 1996) bzw. ARsD=1,90eV (pd-Selbstdiffusion: Scharwaechter, 
1996) gefunden. Dies ist ein weiterer, starker Hinweis darauf, daß der Verformungsprozeß 
nicht diffusionskontrolIiert ist. In diesem Fall erwartet man AR:=MISD (Dorn, 1961) wie Z.B. 
im Fall von Al, bei dem die plastische Verformung im Temperaturbereich um 600°C durch 
Versetzungsklettern getragen wird. Man findet hier ARsD=1,3eV:=AR (peterson, 1968). 

Die im untersuchten Temperaturbereich erwartete Größe der Gibbs'schen freien Aktivie­
rungsenergie ßG läßt sich mit (3.7) und (3.8) abschätzen: Für den Zusammenhang zwischen Vo 
und der Debye-Frequenz Cüo finden Granato et al., 1964, Vo = C'(OD/lO mit C = 10-1 bis 10-2

• 

Mit roD := 5x 1013
S-

1 (Chernikow et al., 1993), bll""0,2 nm, ßx:=lnm und p:= 1011 cm-2 (Kap. 4) 
folgt eo := 5x105 s-1

. Nach (3.8) bekommt man bei e:= 1O-5 s-1 (vorgegebene Dehnungsrate) 
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LlGth =2, 1 eV bei 750°C. Die Differenz zwischen dieser physikalisch relevanten Größe, die nach 

(3.7) die Rate der Verfonnung bestimmt, und der gemessenen Aktivierungsenthalpie MI be­
trägt somit 4,geV. Unter Voraussetzung der Gültigkeit der Abschätzung von LlG th wird diese 
Differenz (nach 3.13) einem hohen Entropiebeitrag zur plastischen Verfonnung des Materials 
zugeschrieben. Damit ist LlS ges :::::57k. 

Diese Argumentation kann auch in anderer Weise gefuhrt werden: Setzt man MI an Stelle 
von LlG in (3.7) ein, so bekommt man einen sehr hohen präexponentiellen Vorfaktor von etwa 
E~z1030s-1. Mit 

EPlast = Eo exp( -LlG/kT) 

= Eo exp(LlSges/k). exp( -Llli/kT) (3.29) 
, . 

EO 

findet man wieder LlS ges z57k. 

In kristallinen Materialien kann der Entropiebeitrag oftmals in guter Näherung als aus­
schließlich elastischen Ursprungs angenommen werden und läßt sich mit Hilfe von (3.25) voll­
ständig berechnen. Es werden Werte um 14k fur Magnesium (Jonas et al., 1972) aber auch 
47k fur Zirkonia (Baufeld et al., 1995) gefunden. 
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Abb. 3.32: Entropiebeiträge zur plastischen Verformung von ikosaedrischem AI-Pd-Mn. 
Der elastische Beitrag LlSel ",,17 k wurde mit Hilfe von (3.13) berechnet, der Unordnungsbei-

trag ergibt sich zu LlSu ",,36k. 

Dieser elastische Entropiebeitrag LlSel kann auch fur ikosaedrisches Al-Pd-Mn berechnet wer­
den. Das Ergebnis ist dann jedoch nicht die gesamte Aktivierungsentropie LlS ges sondern nur 

ein Teilbeitrag. Entsprechend muß die linke Seite von (3.13) ersetzt werden durch 
LlG + T LlS ges - T LlS el' Es werden die extrapolierten Werte des unrelaxierten Schubmoduls !l 
(gestrichelte Linie in Abb. 2.8) eingesetzt und man erhält LlSel ::::: 17 k. Da die rechte Seite von 
(3.13) nur schwach vom Schubmodul abhängt und dll/dT=const, ist LlSel im untersuchten 
Temperaturbereich konstant. Die Differenz zwischen der erwarteten Gibbs'schen Aktivierungs­
energie und dem berechneten Wert MI-T LlSel beträgt nunmehr 3,1 eV (750°C). Es wird vorge­
schlagen, diesen Beitrag einer Unordnungsentropie zuzuschreiben (Feuerbacher et al., 1995a), 
mit 

(3.30) 

(Siehe Abb. 3.32). 
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In Abschn. 1.5 wurde gezeigt, daß aus der aperiodischen Ordnung des Quasikristalls folgt, 
daß eine Versetzung, die sich durch einen Quasikristall bewegt, die Atomanordnung irreversi­
bel verändern muß. Diese wurde experimentell bestätigt (Kap.4, Rosenfeld et al., 1995). In der 
Spur einer Versetzung werden Phasonendefekte zurückgelassen, die den Quasikristall aus dem 
deterministischen Zustand (gesamte Unordnungsentropie S = 0) in einen Zustand höherer Un­
ordnung (S> 0) versetzen. Der Beitrag, der dazu im Mittel bei einem Elementarereignis, d.h. 
bei der Überwindung eines energetischen Hindernisses an das Quasigitter geleistet wird, soll 
durch LiSu ausgedrückt werden. 

Da die beschriebene Vorgehensweise zur Bestimmung der Unordnungsentropie einige An­
nahmen enthält, darf die Angabe von LiSu in (3.30) nur als Abschätzung verstanden werden. 
Der größte Fehler dabei wird sicherlich bei der Berechnung der theoretischen Gibbs'schen frei­
en Aktivierungsenergie LiG th gemacht; so sind genauere Überlegungen zu den Bindungsener-

gien in der quasikristallinen Struktur und auch zu den Hindernisdichten (siehe Kap. 5), die zu 
deutlich höheren Werten von LiG th fuhren können, unerläßlich. Auch die Anwendung von 
(3.25) zur Separation der Entropiebeiträge muß kritisch überprüft werden. Wegen der Unord­
nung, die bei der Versetzungsbewegung erzeugt wird ist jedoch auch ohne die genaue Angabe 
eines Zahlenwerts fur LiSu die Annahme plausibel, daß die Aktivierungsentropie in Quasikris­
tallen deutlich höher ist als in Kristallen und zu einer großen Aktivierungsenthalpie MI fuhrt. 

Konsistenzprüfungen 
Die Konsistenz der Ergebnisse kann zum einen durch den Vergleich der Resultate unter­

schiedlicher experimenteller Vorgehensweisen in der Bestimmung einer Größe, zum anderen 
durch die Überprüfung theoretisch erwarteter Querverbindungen zwischen unabhängig ermit­
telten Größen kontrolliert werden. 

Das Aktivierungsvolumen wurde sowohl durch Spannungsrelaxationsexperimente als auch 
durch Dehnungsratenweehsel ermittelt. hClvonagende 
in Abb. 3.16 dargestellt. Auch die Resultate der Kriechexperimente sind in guter 
mung mit denen der dynamischen Druckversuche. 

Die Anpassung einer Hyperbelfunktion an die Spannungsabhängigkeit des Aktivierungsvo­
lumens (Abb. 3.16) bietet die Möglichkeit zur Überprüfung einer Querverbindung. Mit (3.19) 
und (3.21) folgt 

I=~I =cr· alncrl = cr 
alnE T alnE T m 

. kTm 1 a 
mit (3.20) :=:} V = ---= -. 

ms cr cr 

(3.31) 

Aus dem Fitparameter ader V(cr)-Kurve kann also auf unabhängige Weise der Spannungs­
exponent bestimmt werden. Mit a=0,8 eV aus der besten Anpassung folgt fur T=1000K und 
ms=0,5 der Spannungsexponent m=4,7. Dies stimmt innerhalb der Meßgenauigkeit mit dem 
durch die Spannungsrelaxationen ermittelten Wert von 4,2 (mittlerer Wert im untersuchten 
Temperaturbereich) überein. Außerdem stimmt die direkt aus der Krümmung der 
Relaxationskurven bestimmte Spannungsabhängigkeit des Aktivierungsvolumens (Auswertung 
der Steigung in allen Punkten) im Falle von kurzen Relaxationsexperimenten, in denen 
Erholungsvorgänge vernachlässigt werden können, mit der Spannungsabhängigkeit in Abb. 
3.16 überein. 

Dieses durchweg positive Ergebnis aller beschriebenen Konsistenztests zeigt, daß die in Ab­
schnitt 3.2.3 beschriebenen Meßprozeduren zur Untersuchung dieses Materials anwendbar sind 
und verläßliche Daten liefern 

63 



3. Plastizität: Makroskopische Untersuchungen 

64 



4. Plastische Eigenschaften von Quasikristallen: 
Mikroskopische Untersuchungen 

Bereits bei der Untersuchung kristalliner Materialien hat sich in den letzten Jahrzehnten her­
ausgestellt, daß die makroskopischen Untersuchungen zur Plastizität eines Materials, beson-

. ders in Hinblick auf eine Identifizierung des plastischen Verformungsmechanismus, unbedingt 
durch Untersuchungen der Mikrostruktur verformten Materials ergänzt werden müssen. Im 
vorliegenden Kapitel werden diese Untersuchungen an ikosaedrischem Al-Pd-Mn, die sowohl 
die Bestimmung wichtiger mikroskopischer Parameter wie Versetzungs dichten, Burgersvekto­
ren und Gleitsystemen in einem Transmissionselektronenmikroskop (TEM) als auch in-situ 
Hochtemperaturverformungsexperimente in einem TEM umfassen, vorgestellt. 

Ein wesentlicher Teil auch der mikro strukturellen Aspekte der Plastizitätstheorie ist bereits 
in Kap. 3.1 dargestellt worden. In diesem Kapitel werden zusätzlich einige spezielle Grundla­
gen zur Kontrasttheorie und zur konvergenten Elektronenbeugung fiir die Versetzungsbeob­
achtung und Versetzungsanalyse in Quasikristallen, zusammen mit den daraus abgeleiteten ex­
perimentellen Vorgehensweisen, dargestellt. 

4.1 Experimentelle Methoden 

4.1.1. Probenpräparation 

Nach der Verformung werden die quaderförmigen Proben (Abb. 3.5) in Kunstharz eingebet-
um sie zu stützen, und um das Ausbrechen 

schritten zu vermeiden. Die Proben werden mit einer Fadensäge in Scheiben von etwa 0,7 mm 
Dicke geschnitten. Für den größten Teil der Untersuchungen wurden die Flächennormalen die­
ser Scheiben senkrecht zur Druckrichtung gewählt. Zur direkten Untersuchung von Verset­
zungen in einer Gleitebene wurde in einem Fall die verformte Probe mit Hilfe einer Laue-Ap­
paratur so orientiert, daß die Schnittfläche eine entsprechende, in diesem Fall parallel zu einer 
fiinfzähligen Richtung orientierte Ebenennormale aufwies. Die weitere Präparation der Schei­
ben fiir die Untersuchung in einem TEM (polieren, Muldenschleifen, Ionendünnen) erfolgte 
nach Standardmethoden (vgl. Wollgarten, 1993a, Heimendahl, 1970). 

4.1.2. Transmissionselektronenmikroskope 

Die TEM Untersuchungen wurden in den Geräten 2000EX und 4000FX der Firma JEOL 
bei einer Beschleunigungsspannung von 200kV durchgefiihrt. Es wurden die Betriebsmoden 
der Hellfeldabbildung und der Elektronenbeugung benutzt. Bei dem Modell 4000FX ist zu­
sätzlich die Verwendung eines weiten konvergenten Elektronenstrahls möglich, der es erlaubt 
die Methode der konvergenten Elektronenbeugung zur Untersuchung der Verzerrungsfelder 
einzelner Versetzungen anzuwenden. 

Es wurde zumeist im mittleren Auflösungsbereich mit Vergrößerungen von etwa 104 bis 6x 
104 gearbeitet. Eine ausfiihrliche Beschreibung der benutzten Mikroskope findet der Leser bei 
Wollgarten, 1993a, und in den Literaturhinweisen darin. 
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4.1.3. Meßverfahren und theoretische Grundlagen 

Wie bei kristallinen Festkörpern wird in Quasikristallen die Elektronenbeugung zur Erzeu­
gung eines Bildkontrasts ausgenutzt. Zur Hellfeldabbildung im mittleren Auflösungsbereich 
wird wegen der wohldefinierten Kontrastbedingungen in den meisten Fällen ein sog. Zwei­
strahlfall benutzt. 

Dazu wird die Probe im rEM auf eine solche Weise orientiert, daß die Bragg-Bedingung 
fur die Beugung der Elektronen fur möglichst genau einen einzigen reziproken Gittervektor g 
erfullt ist. Das Elektronenbeugungsbild besteht dann im wesentlichen aus dem ungebeugt die 
Probe passierenden Elektronenstrahl (Null strahl) und einem abgebeugten Strahl. Führt man ei­
ne Objektivblende, die nur den Nullstrahl passieren läßt in den Strahlengang ein, so sieht man 
eine Abbildung des durchstrahlten Probenbereichs in einem Hellfeldkontrast in der Bildebene 
des Mikroskops. Entsprechend spricht man von einem Dunkelfeldkontrast, wenn statt des 
Nullstrahls der abgebeugte Strahl zur Abbildung benutzt wird. 

Im Hellfeldbild erscheinen Probenbereiche dunkel, die lokal die Bragg-Bedingung fur den, 
dem ab gebeugten Strahl entsprechenden reziproken Gittervektor g erfullen, da die entspre­
chende Intensität ausgeblendet wird. So erhält man Informationen über die räumliche Vertei­
lung von lokalisierten Verzerrungsfeldern. Dies gilt insbesondere auch fur die Verzerrungsfel­
der von Versetzungen: Ist die Bragg-Bedingung hier bei der Abbildung mit einem gegebenen g 
erfullt, im umgebenden, perfekten Probenbereich jedoch nicht, so erscheint die Versetzungsli­
nie in der Hellfeldabbildung als dunlde Linie auf hellem Grund. In einer entsprechenden Dun­
keifeldabbildung erscheint die Versetzungslinie hell auf dunklem Grund (siehe Z.B. HuH und 
Bacon, 1987). 

Die Hellfeldabbildung in der Zweistrahlfall-Geometrie bietet also eine wertvolle Methode, 
ein..zelne Versetzungen oder Versetzungsanordnungen abzubilden und zu untersuchen. Diese in 
kristallinen Materialien Jahrzehnten erfolgreich Methode wird zur Ab-
bildung von in Quasikristallen benutzt (siehe Devaud-Rzepski et ai. 1989, 
Zhangetal., 1990). 

Damit ist es möglich, die fur kristalline Materialien entwickelten Prozeduren zur Bestim­
mung von Versetzungsdichten direkt fur Quasikristalle zu übernehmen. Die Versetzungsdichte 
eines Materials ist definiert als p = L/V, also die in einem Volumenelement V insgesamt ent­

haltene Versetzungslänge L. Sie wird in cm/cm3 = cm-2 angegeben. Zur experimentellen 
Bestimmung der Versetzungsdichte wird in dieser Arbeit die von Frank, 1957, entwickelte 
Methode benutzt. Der Autor gibt den unter der Annahme einer isotropen Richtungsverteilung 
der Versetzungslinien abgeleiteten Zusammenhang zwischen der Versetzungsdichte und der 
Zahl der Durchstoßungspunkte N von Versetzungslinien mit der oberen und unteren Proben­
oberfläche der Größe F als p = Nj2F an. (Siehe auch Harn und Sharpe, 1961). Setzt man die 

Fläche des belichteten Bereichs eines Negativs A in cm2 ein, so bekommt man 

N 
p=-M2 .f incm-2 (4.1) 

2A 

als Vorschrift zur Bestimmung der Versetzungsdichte aus einem bei der Vergrößerung M auf­
genommenen Negativ. Der von Rosenfeld, 1994, empirisch ermittelte Korrekturfaktor f= 1,84 
±O,12 korrigiert die gemessene Versetzungsdichte im Hinblick auf die Auslöschung des Kon­
tnists einiger Versetzungen bei gegebenem Beugungsvektor g . 

Die quantitative Untersuchung der Verzerrungsfelder von Versetzungen kann mit Hilfe von 
Zweistrahlfallen durchgefuhrt werden, bei denen eine Auslöschung des Versetzungskontrasts 
auftritt. In einem solchen Fall stehen der zur Abbildung benutzte reziproke Gittervektor g und 
der Vektor des Verzerrungsfeldes ü senkrecht aufeinander, d.h., es gilt gü = O. Das Verzer­
rungsfeld prägt dann den Elektronenwellen im Vergleich zum ungestörten Bereich keine zu­
sätzliche Phasenverschiebung auf. 
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Wenn das Verzerrungsfeld durch den Burgersvektor b charakterisiert werden kann, folgt 

gb=O. (4.2) 

Diese Auslöschbedingung1 ennöglicht in kristallinen Materialien die Bestimmung der Richtung 
des Burgersvektors, wenn mindestens zwei linear unabhängige g gefunden werden, die (4.2) 

erfullen. Das Kreuzprodukt dieser beiden g ergibt die Richtung von b. 
Eine entsprechende kinematische Beugungstheorie fur Quasikristalle wurde von Wollgarten 

et al. , 1991, entwickelt. Die Autoren finden äü = 0, wobei ä der 6D-reziproke Gittervektor 
und Ü der Verschiebungsvektor des 6D-Verzerrungsfeldes ist, und 

(4.3) 

als Verallgemeinerung von (4.2). B ist der 6D-Burgersvektor (Absehn. 1.4). Diese Gleichung 
läßt sich zu 

(4.4) 

umschreiben, wobei der Index 11 (.1) die Komponente des entsprechenden Vektors im physikali­
schen (orthogonalen) Raum bezeichnet. Diese Gleichung hat eine fundamentale Konsequenz: 
Bei der Analyse des Verzerrungsfeldes einer Versetzung in einem Quasikristall muß der 
Phasonanteil des Verzerrungsfeldes, der durch b.L beschrieben wird, berücksichtigt werden. 

Die Gleichung (4.4) wird einerseits erfullt, wenn beide Summanden einzeln verschwinden 
n~lIbll = g.L b.L = 0). In diesem Fall, der als "starke Auslöschbedingung" (strong extinction 
condition, SEC) bezeichnet wird, findet man, daß alle Reflexe einer systematischen Reihe zu 
einer Auslöschung fuhren. Wenn sich dagegen die Summanden in (4.4) gegenseitig aufheben 
(gllbD = -g.L b .L)' so wird dies als "schwache Auslöschbedingung" (weak extinction condition, 
WEC) bezeichIlet. In diesem Fall fuhrt nur ein Reflex (und ganzzahlige Vielfache dieses Re-

in zu man und 
eine WEe, so läßt sich die Richtung des Burgcrsvektors im 6D,Raum bestimmen. Mt Hilfe 
dieser Kontrasttheorie kOimten Versetzungen z.B. in A1"OCu~Fe (Wollgarten et al., 1992, Urban 
et al., 1993) und Al-Pd-Mn (Wollgarten et al., 1993a) erfolgreich untersucht werden. Eine 
entsprechende Theorie fur zweidimensionale Quasikristalle wurde von Wittmann, 1995, vor­
gestellt. 

Eine alternative Methode, die die Bestimmung nicht nur der Richtung sondern auch des 
Betrags des 6D-Burgersvektors ennöglicht, ist die Methode der konvergenten Elektronenbeu­
gung (convergent beam electron diffraction, CBED). In der CBED-Geometrie wird die Probe 
nicht mit einer einzigen ebenen Welle, sondern mit einem Strahlenbündel aus ebenen Wellen, 
die innerhalb eines Einfallskegels mit einem Öffnungswinkel 2a (Abb. 4.1) liegen abgebildet. 
Jeder dieser in dem Kegel enthaltenen Strahlen fuhrt durch Beugung an jeder Netzebene, fur 
die die Bragg-Bedingung erfullt ist, zu einem Paar aus abgebeugtem und transmittiertem 
Strahl. Wegen dem endlichen Öffnungswinkel des einfallenden Strahlenbündels besteht das 
Elektronenbeugungsbild nicht aus Punkten, wie im Fall einer einzelnen einfallenden ebenen 
Welle, sondern aus Scheiben, deren Durchmesser mit wachsendem Öffnungswinkel des 
Einfallskegels steigt. Die Ewaldkonstruktion fur die konvergente Elektronenbeugung (Abb. 
4.1) zeigt, daß die maximale Intensität in Fonn einer Linie aller Strahlen mit s=O in der 
abgebeugten Scheibe erscheint, da die Beugung der einfallenden Strahlen invariant gegen 
Verkippung um ghkl ist. Dabei ist s der Anregungsfehler, d.h. die Abweichung der Ewaldkugel 
von einem reziproken Gitterpunkt (vgl. Reimer, 1989). Da dem Nullstrahl durch die 
abgebeugten Elektronen Intensität verloren geht, findet man eine entsprechende dunkle Linie in 
der transmittierten Scheibe. 

1 Bei einer reinen Stufenversetzung muß zusätzlich g(T x b) = 0 erfüllt sein. 
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2a 

. . .@. 1. Laue-Zone 

... ct· . / 
Ewaldkugel 
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000 hkl 

Beugungsscheiben 

Abb. 4.1: Ewaldkonstruktionjür die konvergente Elektronenbeugung. 

Die Abbildung zeigt den Schnitt der Ewaldkugel mit einem Gitterpunkt der niedrigsten re­
ziproken Gitterebene (bezogen auf den AufPunkt A). Diese reziproke Gitterebene wird nullte 
Laue-Zone genannt (zero order Laue zone, ZOLZ). Die entsprechende Linie in der Scheibe be­
zeichnet man als ZOLZ-Linie. Bei kleineren Radien der Ewaldkugel, d.h. bei kleineren Be­
schleunigungsspannungen, werden auch höhere reziproke Gitterebenen, sog. höhere Laue-Zo­
nen (higher order Laue zone: HOLZ), geschnitten. Die entsprechenden Linien bezeichnet man 
daml (vgl. McKie, 1990). der Abb. 4.1 ist nullten 
auch die erste schematisch dargestellt. 

Dieses Gmndplinzip der konvergenten Elektronenbeugung läßt sich, teilweise mit kleinen 
Modifikationen, auf eine Vielzahl von Problemstellungen anwenden. Eine Übersicht über die 
Möglichkeiten geben Tanaka et al., 1988a, 1988b. Die Grundlagen fur die Untersuchung von 
Verzerrungsfeldem in kristallinen Materialien wurden von Tanaka et al., 1980, und Carpenter 
und Spence, 1982, entwickelt. Bei dieser Modifikation wird der Fokus des konvergenten 
Strahlenbündels (crossover) nicht in die Probenebene gelegt, sondern darunter oder darüber 
(Abb. 4.2). Die Methode wird deshalb als defocused CBED bezeichnet. 

Befindet sich innerhalb des durchstrahlten Probenbereichs eine Versetzung, so bewirkt de­
ren Verzerrungsfeld eine Aufspaltung einer ZOLZ- oder HOLZ-Linie, wenn die Bedingung 
!gb!:;t: 0 erfullt ist (Carpenter und Spence 1982). Cherns und Preston, 1986, zeigten, daß die 

Zahl dieser Aufspaltungen n über !gb! = n mit dem zu der Linie korrespondierenden reziproken 

Gittervektor und dem Burgersvektor der Versetzung verknüpft ist. Eine dynamische Theorie 
der konvergenten Elektronenbeugung fur Quasikristalle von Wang und Cheng, 1987, fuhrt zu 
der verallgemeinerten Cherns-Preston Regel 

IGBI = n (4.5) 

fur Versetzungen in Quasikristallen. Zur vollständigen Bestimmung des Burgersvektors muß 
zusätzlich das Vorzeichen des Skalarprodukts gefunden werden. Dies geschieht über den An­
regungsfehler s, fur den im gestörten Quasigitter Sgestört = sideal + GB gilt. Bei festgesetzter 

Richtung der Defokussierung (Über- oder Unterfokus) kann aus der Aufspaltungsrichtung das 
Vorzeichen von IGBI bestimmt werden. Die Theorie fur Kristalle (Niu et al., 1991) wurde von 

Feng und Wang, 1994a, auf Quasikristalle erweitert. 
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Versetzungslinie Probe 

""---Crossover 

hkl 

. Objektivebene 

hkl 000 
Abb. 4.2: Strahlengang in dejocused CBED Geometrie. 

Für Quasikristalle führt vollständige Theorie schließlich auf Gleichung 

(4.6) 

die die Bestimmung des 6D-Burgersvektors ermöglicht, wenn mindestens sechs linear unab­
hängige reziproke Gittervektoren Gi' i=l .. 6, gefunden werden, von denen die Zahl der Linien­
aufspaltungen ni , i=1 .. 6, gezählt wird. Eine ausfuhrliche Darstellung der experimentellen Vor­
gehensweise findet der Leser bei Rosenfeld, 1994, und Metzmacher, 1995. 

Zur Bestimmung von Burgersvektoren wird in dieser Arbeit die CBED Methode benutzt. 
Diese hat gegenüber der weiter oben vorgestellten Kontrastauslöschungsmethode (KA Me­
thode) den Vorteil, daß alle sechs Komponenten des Burgersvektors und nicht nur dessen 
Richtung im 6D-Raum ermittelt werden können. Die CBED Methode hat allerdings auch ei­
nige Nachteile. So ist sie nur bei mittleren Probendicken anwendbar, da sonst keine ZOLZ oder 
HOLZ Linien beobachtbar sind (zu kleine Probendicke) oder ein zu starker diffuser 
Untergrund den Kontrast der Linien verschwinden läßt (zu große Dicke). Auch bekommt man 
bei sehr hohen Versetzungsdichten (p>1011cm-2) wegen der Überlagerung der 
Verzerrungsfelder unterschiedlicher Versetzungen keine eindeutigen Ergebnisse. Die KA 
Methode ist außerdem auf ganze Versetzungsfelder gleichzeitig anwendbar, während die 
CBED Methode nur zur Analyse jeweils einer Einzelversetzung geeignet ist. Ein 
entscheidender Vorteil der CBED Methode ist aber, daß sie eindeutige Ergebnisse liefert, 
während es bei der KA Methode durch Probleme bei der Unterscheidung von Restkontrasten 
und echten Kontrasten zu Unsicherheiten kommen kann (Wollgarten, 1993a). 

In der Anwendung der CBED Methode kann die Sicherheit der Meßergebnisse durch die 
Aufnahme redundanter Informationen noch gesteigert werden. Bei der Bestimmung eines Bur­
gersvektors wurden statt der benötigten sechs linear unabhängigen Linienaufspaltungen bis zu 
zwölf untersucht. Für die eindeutige Lösung von (4.6) werden nur sechs Gleichungen benötigt, 
die restlichen wurden zur Überprüfung der Ergebnisse benutzt. Außerdem wurden jeweils die 
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Aufspaltungen dreier Linien, die mit drei, aufeinander folgenden Reflexen einer systematischen 
Reihe j, g~, g~ = 'tgJ ' gf = 't2g~ , korrespondieren, untersucht. Dabei ist 't die Zahl des Goldenen 

Schnitts, 't=(.J5+1)/2:::::1,61803 ... , (siehe Abschn. 1.1). Für diese gilt die Gesetzmäßigkeit 

einer Fibonacci-Folge 
(4.7) 

wobei n j die Zahl der Aufspaltungen der zu g~, i=O,I,2 korrespondierenden Linie ist. Allge­

mein gilt n j +2 = n j +1 + n j rur alle i (Yan, 1994). So bietet sich hier die Möglichkeit zu einer 
weiteren Konsistenzüberprüfung. 

Für die Ermittlung der Gleitebene und des Gleitsystems wird zusätzliche Information über 
die Linienrichtung eines Segments der Versetzung benötigt. Im TEM wird die Linienrichtung 
in der Projektion auf eine Ebene senkrecht zur Richtung des primären Elektronenstrahls ko ab­

gebildet. Die wahre Linienrichtung 1 liegt in der Ebene, die durch ko und die projizierte Li­

nienrichtung l' aufgespannt wird. Es müssen zwei solcher Ebenen bestimmt werden, deren 
Schnittgerade dann 1 enthält. Darur wird die Probe möglichst senkrecht zu l' so im TEM 
verkippt, daß ko parallel zu einer niedrig indizierten Richtung des Quasigitters liegt. Dies wird 
rur drei unterschiedliche Orientierungen vorgenommen, wonach aus zwei der ermittelten Ebe­
nen die wahre Linienrichtung bestimmt wird, und die dritte zur Überprüfung des Resultats 
dient. 

Sind der Burgersvektor und die Linienrichtung einer Versetzung bekannt, so kann nach 
Gleichung (3.2), in die der Anteil des Burgersvektors im physikalischen Raum 6

11 
eingesetzt 

wird, deren Gleitebene und Gleitsystem angegeben werden. 
Die mikrostrukturellen Untersuchungen wurden an Proben vorgenommen, die unter defi­

nierten Bedingungen verförmt wurden, um die Abhängigkeit der Parameter von der Verfor-
mungstemperatur und Delmung festzustellen. 
tur bis zu einer vorgegebenen Dehnung verformt, wie in Kap. 3 beschrieben. Den beobachteten 
mikrostrukturelIen Parametern wurden dann die entsprechenden Werte für Temperatur, Deh­
nung und Spannung zugeordnet. Der Abschluß der Verformung wurde zunächst auf zwei ver­
schiedene Arten vorgenommen: Einige Proben wurden nach der Verformung schnell entlastet 
und anschließend mit einer Rate von ca. 5 bis 10Klmin bis aufRaumtemperatur abgekühlt. An­
dere Proben wurden nach schneller Entlastung in Wasser abgeschreckt, so daß eine gesamte 
Abkühlungszeit von einigen Sekunden erreicht wurde. Der Einfluß dieser Abschlußbedingun­
gen auf die Ergebnisse der mikro strukturellen Untersuchungen wird in 4.4 diskutiert, wo zu­
sätzlich die Ergebnisse einiger Untersuchungen an Proben, die unter Last langsam (ca. 5 bis 
10 K / min) abgekühlt wurden, dargestellt werden. 

Um Einflüsse der in der Vorbereitung und während der Verformung stattfindenden Wärme­
behandlung von den verformungsinduzierten Effekten auf die Mikrostruktur unterscheiden zu 
können, wurden Referenzproben, die aus dem gleichen Quasikristall wie die Verformungspro­
ben hergestellt wurden, mit in die Verformungsmaschine gestellt. So wurden sie der gleichen 
Temperaturbehandlung und den gleichen Abschlußbedingungen des Experiments unterworfen 
wie die verformten Proben. Die anschließenden Untersuchungen wurden rur die verformten 
Proben und die unverformten Referenzen in gleicher Weise durchgefiihrt. 

4.2 Experimentelle Ergebnisse 

Versetzungsdichte 
Abb. 4.3 zeigt die Versetzungsanordnung in der Ebene senkrecht zur Druckrichtung einer 

Probe, die bei 760°C bis 0,15 % plastisch verformt wurde. Die Versetzungsdichte beträgt in 
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Abb. 4.3: Hellfeldaujnahme der Versetzungsanordnung in einer bei 760°C bis 0,15% ver­
formten Probe. Die Probenflächennormale ist parallel zur Druckrichtung. 

dieser Probe ca. 45 x 107 cm -2. Die Abhängigkeit der Versetzungsdichte von der plastischen 
Dehnung bei einer Verformungstemperatur von 800°C ist in Abb. 4.4a zu sehen. Die Werte 
wurden mit Hilfe von (4.1) aus der Untersuchung von jeweils 30 bis 60 willkürlich ausgewähl­
ten Probenstellen ermittelt. Abb. 4.4b zeigt die entsprechende Spannungs-Dehnung s-Kurve mit 
Markierungen bei den Werten der Gesamtdehnung, die den Werten der plastischen Dehnung in 
Abb. 4.4a entsprechen. Daraus ist ersichtlich, welchen Stadien der Verformung die beobachte­
ten Versetzungsdichten (und die im weiteren behandelten mikro strukturellen Parameter) zu­
zuordnen sind. Der erste Meßpunkt in 4.4a entspricht der unverformten Referenzprobe. Die 
Ausgangsversetzungsdichte in diesem (wärmebehandelten) Material liegt bei 1,7 xl 07 cm-2

. 

Der zweite und dritte Meßpunkt entsprechen dem Einsetzen der plastischen Verformung, der 
vierte entspricht dem Maximum der Spannungs-Dehnungs-Kurve. In diesem Bereich wird ein 
linearer Anstieg der Versetzungs dichte mit der plastischen Dehnung beobachtet (gestrichelte 
Linie in 4.4a). Der letzte Meßpunkt entspricht einem weit fortgeschrittenen Verformungsstadi­
um. 

Es ist bemerkenswert, daß die Versetzungsdichte bei großer Dehnung signifikant abnimmt. 
Das Verhältnis der Versetzungsdichte bei einer plastischen Dehnung von 10% zu der maximal 
beobachteten Versetzungsdichte beträgt 0,75. 

Diese Proben wurden nach der Verformung schnell entlastet und anschließend langsam ab­
gekühlt. 
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Abb. 4.4: Abhängigkeit der Versetzungsdichte Ptrue von der plastischen Dehnung Cplast (a) 
und Spannungs-Dehnungs-Kurve mit Markierungen bei den zu a.) korrespondierenden 
Gesamtdehnungen (Verjormungstemperatur 800°C). 

Abb. 4.5 zeigt die entsprechenden Kurven rur die Untersuchungen an Proben, die bei einer 
Temperatur von 760°C verformt wurden. Auch hier entspricht der erste Meßpunkt der Unter­
suchung der unverformten Referenzprobe. Das Maximum der Spannungs-Delmungs-Kurve 
entspricht hier dem dritten Meßpunkt. Deutlich ist zu sehen, daß der Spannungsabfall nach er­
reichen des Maximums (Meßpunkte drei und vier) von einer starken Zunahme der Ver­
setzungsdichte um etwa einen Faktor drei begleitet ist. Auch bei dieser Verformungstempera­
turwird deutliche Abnahme der Versetzungsdichte im Stadium der plastischen 
Verformung beobachtet. Hier beträgt das Verhältnis der Versetzungsdichte bei einer plasti­
schen Dehnung von 10% zu der maximal beobachteten Versetzungsdichte 0,57. 

Dieses Material wurde nach der Verformung schnell entlastet und anschließend in Wasser 
abgeschreckt. Aus diesem Grund sind die Absolutwerte dieser Untersuchungen zu den Ver­
formungstemperaturen 760 und 800°C nicht direkt vergleichbar, wohl aber der beobachtete 
Kurvenverlauf, d.h. die relative Änderung der Versetzungsdichte mit der Dehnung. 
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Abb. 4.5: Abhängigkeit der Versetzungsdichte Ptrue von der plastischen Dehnung C p1ast (a) 
und Spannungs-Dehnungs-Kurve mit Markierungen bei den zu a.) korrespondierenden 
Gesamtdehnungen (Verjormungstemperatur 760°C). 

72 



4. Plastizität: Mikrostrukturelle Untersuchungen 

Burgersvektoren 
In den Abb. 4.6a-e ist ein Beispiel rur die Bestimmung des Burgersvektors einer Versetzung 

mit Hilfe von CBED-Aufuahmen aufgespaltener HOLZ-Linien dargestellt. In Abb. 4.6a ist die 
projizierte Linienrichtung T' der untersuchten Versetzung durch einen weißen Pfeil eingetra­
gen. In den abgebeugten Scheiben sind helle, zu den Reflexen g~ gehörende HOLZ-Linien zu 

sehen. 
Reziproke Gittervektoren mit gleichem Index j gehören einer systematischen Reihe an und 

unterscheiden sich in ihrer Länge um einen Faktor 1: (i=l) bzw. 1:2 (i=2) von dem Vektor gJ. 
Diese sind in Abb. 4.6fin stereographiseher Projektion dargestellt. Die entsprechenden dunklen 
Linien in der transmittierten Scheibe sind teilweise ebenfalls sichtbar. Der konvergente 
Elektronenstrahl wurde so defokussiert, daß der crossover unterhalb der Probe lag, so daß die 
Richtung T' x c wie eingezeichnet festgelegt werden konnte. 

Auf diese Weise erhält man aus den Aufspaltungen in Abb. 4.6a die Gleichungen Ö~B = 0; 
Ö~B = 1 und Ö~B = 1. Die Gleichung (4.7) ist damit erfullt. Die Auswertung der anderen Auf­

nahmen erfolgt entsprechend. Als eindeutige Lösung folgt B = ao ( 0 0 1 2 1 2) mit der 6D-Git­

terkonstante ao=0,645nm. In den Unterräumen Eil und E.1 erhält man die Komponenten 

b ll =a'(2/1 3/21/1) und b.1 =a'(1/2 2/3 1/1) (mit a'=aolJ2(2+1:), siehe (1.1) bzw. (1.2)) 

fiir den Phonon- bzw. Phasonanteil des Burgersvektors. Die Komponente im physikalischen 
Raum (und damit auch die im orthogonalen Raum) ist somit parallel zu einer zweizähligen 
Symmetrierichtung des Quasigitters ("zweizähliger Burgersvektor") und hat den Betrag 
Ibnl = 0,183nm. Der Verzerrungsverteilungsparameter, d.h. das Verhältnis der Beträge des 

Phason- und des Phononanteils (siehe Abschn. 1.5), beträgt damit S = Ib .11/lb ll l = 1:5 ~ 11,1. 

In Tab. 4.1 ist die Gesamtheit der ermittelten Burgersvektoren in verformten und unver­
trwiY,1"~", Proben aufgelistet. vmrden etwa 200 bestimrnt, in der 
Tabelle nach ihrer Symmetrie und der Häufigkeit ihres Auftretens sortie11 sind. Aus der Sym­
metrie ergeben sich charakteristische Verhältnisse der Beträge des Phason- und Phononanteils, 
an Hand derer die Burgersvektoren klassifiziert werden können. Das Verhältnis S kann immer 
(bis auf sehr wenige Ausnahmen in Fällen der Symmetrie Eins) in der Form 1:n dargestellt wer­
den, wobei n ungerade im Fall zweizähliger oder dreizähliger und gerade im Fall von fiinfzäh­
liger oder pseudo-zweizähliger Symmetrie des Burgersvektors ist. Man beachte, daß fiir alle 
beobachteten Burgersvektoren ~» 1 gilt, d.h., der Phasonanteil des Burgersvektors ist immer 
wesentlich größer als der Phononanteil. 

So wird in dieser Klassifikation beispielsweise die am häufigsten untersuchte Versetzung 
(Nr. 3 in Tab. 4.1) als "zweizählige 1:5-Versetzung" bezeichnet. Insgesamt wurden 15 ver­
schiedene Typen von Versetzungen gefunden. N ven (N ref) bezeichnet die Zahl der Beobach­
tungen eines bestimmten Typs in verformtem (unverformtern) Material. 

Sowohl in verformten als auch in unverformten Proben sind die am häufigsten beobachteten 
Burgersvektoren zweizähliger Symmetrie (90%), mit einem Häufungsmaximum beim Typ 
~ = 1:5 . Alle drei- fiinf- und pseudo-zweizähligen Burgersvektoren, also alle hochsymmetri­
schen Burgersvektoren, die nicht zweizählig sind, haben nicht-ganzzahlige 6D-Indizes und sind 
folglich keine Gittervektoren des Hypergitters. Entsprechend werden die Versetzungen mit 
solchen Burgersvektoren als Partialversetzungen bezeichnet. 
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Abb. 4.6: CBED-Aujnahmen aufgespaltener HOLZ Linien. Die Aufspaltungen sind mit 
Pfeilen markiert (a bis e). Richtung der reziproken Gittervektoren g~ und von 6

11 
in stereogra-

phischer Projektion entlang der Druckachse cl (f). Vektoren gj mit jeweils gleichem j gehören 

zu einer systematischen Reihe. 
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Nr. Symmetrie S B bll JbllJ/nm N verf N ref 

1 't
9 z76,0 ao( 533005) a'(5/3 8/5 3/2) 0,070 2 

2 2z 't
7 z29,0 ao(322003) a'( 3/2 5/3 2/1) 0,113 29 4 

3 'tsz11,1 ao(211002) a' (2/1 3/2 1/1) 0,183 97 22 

4 't3z42 ao( 111001) , a'(1/12/11/0) 0,296 16 9 

5 3z 't7 z29,0 ao /2 ( 5 5 1 511 ) a'(5/3 % 2/1) 0,098 1 1 

6 't5z11,1 ao /2 ( 3 3 1 311 ) a'( 3/2 % 1/1) 0,159 4 

7 't8z47,0 ao /2 (7 3 3 3 3 3) a'(5/3 3/20/0) 0,067 1 

8 5z 't6z17,9 ao/2( 422222) a'(3/2 2/1 0/0) 0,108 3 

9 't4z69 ao/2(311111) a'(2/1 1/10/0) 0,174 4 , 
10 p2z 't6z17,9 ao /2 (3 1 3 1 1 3) a'(2/1 3/20/0) 0,108 1 

11 't7 z29,0 ao( 523123) a'(6/4 6/4 0/0) 0,160 1 

12 't5z11,1 ao( 412122) a'(5/34/3 1/0) 0,317 1 

13 1z 32,4 ao /2 (7 3 1 9 7 3 ) a'(S/5 2/1 2/1) 0,132 1 

14 24,2 ao(134421) a'(1/1 5/35/3) 0,156 1 

15 13,2 ao(U02 32) a'(3/2 2/1 4/2) 0,212 1 

Tab. 4.1: Statistik der ermittelten Burgersvektoren in velformtem und unveiformtem Ma-
terial. Dabei ist ao=O, 645nm die 6D~Gitterkonstante, aolJ2(2+ '1,) N ver! (N rcf) die 
Zahl der Beobachtungen in verformtem (unverformtem) Material. 
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0.8 _._ v-_. 0.25% 
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---111--10.4% 

0.6 
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S 
Abb. 4.7: Normierte Verteilungskurven Nt; der Häufigkeit von Versetzungen eines Typs S 

bei verschiedenen plastischen Dehnungen für die bei 760°C verformten Proben. 
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Die differenzierte Betrachtung der Abhängigkeit des Auftretens bestimmter Typen von Ver­
setzungen von der Verformungstemperatur T und der plastischen Dehnung tplast erfolgt im 

weiteren nur rur Versetzungen mit zweizähligen Burgersvektoren, da diese offensichtlich zu ei­
nem wesentlichen Teil die Verformung tragen. Es wird die Häufigkeit der Beobachtung eines 
Typs, klassifiziert nach ~ = -rn (n ungerade), in Abhängigkeit der Parameter T und tplast be­

trachtet, wobei nur solche Versetzungen berücksichtigt werden, die zur Abgleitung beitragen 
können, die also einen Schmidfaktor größer als Null aufweisen2. Abb. 4.7 zeigt die auf die Ge­
samtzahl der berücksichtigten Beobachtungen normierten Häufigkeitsverteilungen N ~, der bei 

760°C verformten Proben rur verschiedene plastische Dehnungen. 
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Abb. 4.8: Verschiebung des Schwerpunkts ~ der Verteilungskurven mit 
Dehnungfür bei 760 und 800°C (0) verformte Proben. 
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Abb. 4.9: Normierte Verteilungskurven der Häufigkeit von Versetzungen eines Typs' bei 
verschiedenen Verformungstemperaturenfür bis tplast :::::2% verformte Proben. 

2 Wenn bn senkrecht oder parallel zur Druckrichtung steht, ist der Schmidfaktor des entsprechenden 
Gleitsystems Null. 
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Offensichtlich verschiebt sich der Schwerpunkt der Verteilungskurven mit steigender plasti­
scher Dehnung zu höheren Werten rur S, also zugunsten des Phasonanteils des Burgersvektors. 
Diese Untersuchung wurde auch rur die bei 800°C verformten Proben durchgeruhrt. Abb. 4.8 
zeigt den Schwerpunkt der Verteilungskurven, S, rur 760 und 800°C in Abhängigkeit von der 
plastischen Dehnung. Der Schwerpunkt verschiebt sich beim Einsetzen der Dehnung sehr stark 
zu höherem Phasonanteil, bis bei etwa 0,5 % plastischer Verformung eine Sättigung einsetzt. 
Es gibt keine oder nur eine schwache Temperaturabhängigkeit in diesem Verhalten. Dies ist 
auch in Abb. 4.9 zu sehen. Hier sind Verteilungskurven konstanter Dehnung Eplast ",,2% rur ver­

schiedene Verformungstemperaturen aufgetragen. Die Maxima der Verteilungskurven liegen 
rur alle Temperaturen bei 't5

. 

Über den Charakter der Versetzungen (Stufen-, Schrauben- oder gemischter Charakter) 
können nur grobe Aussagen gemacht werden: Die Versetzungen zeigen zu einem überwiegen­
den Teil gemischten Charakter, es wurden Winkel 'P zwischen bll und I zwischen 4 und 90° 
beobachtet ('P=O° entspricht einer reinen Schraubenversetzung, 'P=900 einer reinen Stufenver­
setzung). Nur 10% aller Versetzungen zeigten einen Winkel 'P von unter 20°, während über 
40% einen Winkel von über 70° zeigten. Es wird also ein deutlich erhöhter Stufenanteil beob­
achtet. 

Nr. Symmetrie Schmid- Gleitsystem N 
d. Gleitebene faktor Gleitebene Gleitrichtung 

1 0,425 {O/O 1/0 0/1} (ljO 1/1 0/1) 7 

2 5z {Oll % l/O} (0/1 1/0 1/1) 7 

3 0,263 {O/O 1/0 O/l} (1/1 0/1 1/0) 8 
I~~~~~"~~~" ~ ~~"~~~~~ 

~c(t/oci71~o/1)~"" 4 {Oll % l/O} 1 

5 2z 0,405 {0/1 1/0 I/I} (1}0 f/l 0/1) 10 

6 0,250 {0/1 1/0 I/I} (1/1 0/1 1/0) 5 

7 0,296 {0/1 % 1/2} (1/1 0/1 1/0) 8 

8 3z {O/O 1/2 0/1} (0/1 1/0 1/1) 4 

9 0,289 {1/1 1/1 I/I} (ljO 1/1 0/1) 2 

10 0,431 {ljO 0/1 0/2} a/[3/2 1/12/1] 1 

11 0,422 {0/1 0/1 2/1} a/[3/21/12/1] 1 

12 lz 0,349 {0/2 1/0 0/1} a/[2/1 3/2 1/1] 2 

13 0,326 {1/1 2/3 0/1} a/[1/12/1ljO] 1 

14 0,323 {ljl 2/1 1/2} a'r 3/2 1/1 2/1] 1 

15 0,174 {1/2 0/1 2/0} a'r 3/2 5/3 2/1] 1 

16 0,159 {2/3 3/2 3/3} a'r 2/1 3/2 1/1] 1 

Tab. 4.2: Statistik der ermittelten Gleitsysteme in verformten Proben. 
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Gleitebenen und Gleitsysteme 
Die nach (3.2) berechneten Gleitebenen sind in Tab 4.2 aufgefuhrt. Der überwiegende Teil 

der Gleitebenen (40 %) weist eine Ebenennormale parallel zu einer funfzähligen Symmetrierich­
tung auf. Weniger häufig werden Gleitsysteme mit zweizähliger (25 %), dreizähliger (24 %) 
oder einzähliger (14 %) Gleitebenennormale gefunden. Der Vergleich der relativen Häufigkeit 
der Beobachtung der Gleitsysteme 1 bis 9 (Numerierung wie in Tab. 4.2) mit der Größe des 
dazugehörigen Schmidfaktors zeigt eine deutliche Korrelation (Abb. 4.10). Auch die Gleitsys­
teme mit nicht-hoch symmetrischer Gleitebene weisen durchweg einen vergleichsweise hohen 
Schmidfaktor auf. 

Die Geometrie der beobachteten Gleitsysteme ist in Abb. 4.11 in stereographischer Projek­
tion senkrecht zur Kompressionsrichtung dargestellt. Es wurde keine Temperaturabhängigkeit 
in der Häufigkeitsverteilung der Gleitsysteme gefunden. 
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Abb. 4.10: Relative Häufigkeit der beobachteten Gleitsysteme (Nummerierung aus Tab. 
4.2) im Vergleich zum Schmidfaktor ms des jeweiligen Gleitsystems (obere Linie). 

a.) b.) 

Abb. 4.11: Geometrie der beobachteten Gleitsysteme mitJünjzähligen (a) bzw. zwei- und 
dreizähligen (b) Richtungen der Gleitebenennormalen. Nummerierung nach Tab. 4.2. Die 
Gleitebenennormale (0) und Gleitrichtung (0) eines Gleitsystems sind durch Linien ver­
bunden. 
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Quantitative Auswertung der Beugungsbilder 
Um Informationen über Phasonverzerrungen in verformten Quasikristallen zu erhalten, 

wurden Reflexpositionen in Elektronenbeugungsbildern ausgemessen (vgl. Kap. 1). Die Be­
trachtung der Beugungsbilder erlaubt bereits die qualitative Aussage, daß Reflexe schwacher 
Intensität nicht geradlinig in einer systematischen Reihe angeordnet sind, sondern seitlich leicht 
verschoben erscheinen (zig-zags). Abb. 4.12 zeigt dies fur eine systematische Reihe einer um 
10% verformten Probe. 

Abb. 4.12: Ausschnitt aus einem Elektronenbeugungsbild einer bis 10% plastisch verform­
ten Probe. Die Pfeile deuten auf leicht verschobene Reflexe. Der Nullstrahl ist links im Bild 
zu sehen. 

Um eine quantitative Aussage zu treffen, wurden die Abweichungen der Reflexe von ihren 
Idealpositionen für zehn, durch den Nullstrahl verlaufende systematische Reihen eines fünfzäh­
ligen Beugungsbildes auf den Negativen ausgemessen. Die Abweichung eines Reflexes gll 
wurde durch b.gn == gn(mess) - gn(ideal) berechnet3. Abb. 4.l3 zeigt den Vergleich der gemessenen 

mit den berechneten Reflexpositionen einer systematischen Reihe einer um 10 % verformten 
Probe (Man beachte die unterschiedliche Skalierung der l~,-chsen). Der starke Reflex (2/2 0/0 
(/0) unverschoben angenommen und als Eichpunlt zur 
sitionen benutzt. Eine deutliche Abweichung der gemessenen -''L~,H\J''', ist zu sehen. 
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Abb. 4.13: Ideale (0) und gemessene(.) Reflexpositionen in einer systematischen Reihe ei­
nes Elektronenbeugungsbildes jünfzähliger Symmetrie. Der starke Reflex (2/2 % 0/0) wurde 
als Referenz benutzt. Man beachte die unterschiedliche Skalierung der Achsen. 

Aus (1.4) folgt, daß in einem durch Phasonverzerrungen gestörten Quasigitter der Betrag 
der Verschiebung b.g~ linear vom Betrag der Phasonkomponente g.l abhängig ist. Es wird da-

gegen keine definierte Abhängigkeit vorn Betrag der Phononkomponente g~ erwartet. In Abb. 

4.14 sind die gemessenen b.go als Funktion von gn bzw. g.l aufgetragen. Dafur wurde der 
Mittelwert über Reflexe gleichen Betrags aller zehn systematischen Reihen gebildet. Die Unter-

3In dieser Weise wird nur die Projektion des Verschiebungsvektors auf die Ebene senkrecht zum primären 
Elektronenstrahl etfaßt. Eine genauere Analyse, die den gesamten Verschiebungsvektor berücksichtigt, wird 
derzeit von Franz (1996) durchgeführt. 
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Abb. 4.14: Betrag der Reflexverschiebung L\gn al ... Funktion des Betrags der reziproken 
Gitterkomponente im bzw. gll 
plastische VeTformungsgrade 0, 1 und 10 %. Bei den verformten Proben ist L\gll proportional 
zu g.L' während keine besondere Abhängigkeit von gll beobachtet wird 

suchung wurde rur plastisch verformtes Material (Dehnungen 1 % und 10%) und rur eine un­
verformte Referenzprobe durchgeruhrt 

In der unverformten Probe (unteres Teilbild) findet man in den Auftragungen über gll und 

g.L gleichermaßen einen konstanten Betrag der Verschiebung von etwa 0,55 x 10-2 A-1
. In dem 

verformten Material findet man dagegen ein stark unterschiedliches Verhalten in der Auftra­
gung über gll bzw. g.L' Während der Betrag der Verschiebung proportional zu g.L ist, beobach­
tet man ein regelloses Verhalten mit gll' Die Steigung der linearen Regressionsgeraden in der 
Llg11(g.L)-Auftragung nimmt mit der Dehnung leicht zu. 

4.3 In-situ Experimente 

4.3.1 Experimentelle Methoden 

Probenpräparation 
Die schematische Darstellung einer Probe rur die in-situ Verformung ist in Abb. 4.15 zu se­

hen. Aus dem zu untersuchenden Material wird eine Platte mit den Maßen 2x8 mm2 und der 
Dicke 0,1 mm ausgeschnitten. In der Mitte der Längsachse werden zwei nebeneinander liegen-
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Elektronenstrahl 

Zugrichtung 

Abb. 4.15: Schematische Darstellung einer Probe für die in-situ Verformung in einem 
TEM. 

de Mulden eingeschliffen, so daß ein mittiger Steg größeren Probenquerschnitts erhalten bleibt. 
Die Abbildung zeigt den Zustand der Probe nach der Ionendünnung, die im Idealfall eine 
leichte Perforation der Probe an zwei, nebeneinander liegenden Stellen bewirkt. 

An den Enden der Probe werden entlang der Längsachse, die parallel zur Zugrichtung ori­
entiert ist, zwei Löcher zur Aufuahme der Halterungsstifte der Zugvorrichtung gebohrt. Zu­
meist wurde die Orientierung der Probe so gewählt, daß alle Kanten parallel zu zweizähligen 
Richtungen lagen. Für einige Experimente wurde eine runfzählige Zugrichtung und eine zwei­
zählige Normalenrichtung der großen Fläche gewählt. 

Zugvorrichtung 
Die in-situ Experimente wurden in einem Hochspan­

nungs-TEM bei einer Beschleunigungsspannung von 1 MV 
durchgeruhrt. Es wurde ein um zwei Achsen kippbarer Ver­
formungshalter benutzt, der rur die Hochtemperaturver­
formung spröder (insbesondere keramischer) Werkstoffe 
entwickelt wurde (Messerschmidt und Bartseh, 1994). 

VerfcnIDungshalter, in Abb. 4.16 
dargestellt ist, besteht allS einer festen (F) und einer beweg­
lichen (B) Backe, die durch die thermische Ausdehnung ei­
nes mit einer Heizwendel umgebenen Stabes (S) auseinan­
der gedrückt werden, und so die Dehnung der Probe (P) 
bewirken. Die Dehnung wird über den Heizstrom ermittelt, 

F B 

~ 

die Kr~ft wird üb~r Halbleit~rdehnungsmeßstreife~ gemes- Abb 4 16' Schematische 
sen. Die Probe Wird durch eme Elektronenstoßheizung an .., 
ihren Einfassungen auf die gewünschte Temperatur erhitzt. Darstellung des Hochte"!.per~­
Die aktuelle Temperatur an den Einfassungen wird mit ~ur-~erformungshalter~ für. dle 
Thermoelementen gemessen. Beide Backen sind mit Kühl- m-slfu Verformung m emem 
wasserkanälen zur Ableitung der erzeugten Wärme aus der TEM. 
Mikroskopsäule versehen, um eine kurze Einstellzeit des 
thermischen Gleichgewichts zu erreichen. Dadurch ist eine geringe Drift und eine Lang­
zeitstabilität des mechanischen Teils gewährt. Dies ist rur Experimente längerer Dauer und rur 
photo graphische Aufuahmen mit langer Belichtungszeit notwendig. 

Experimentelle Vorgehensweise 
Wegen der auftretenden Strahlungsverluste ist die Temperatur an der Probenmitte um etwa 

50 Grad niedriger als an den Einfassungen. Die aktuelle Verformungstemperatur T wird aus 
der ermittelten Temperatur an den Einfassungen TI durch T=T'-50° berechnet (Messerschmidt 
und Bartsch, 1994). Es wurden Experimente bei Temperaturen T zwischen etwa 720 und 
750°C durchgefuhrt. Die Spannung in der Probe kann wegen des nicht genau bekannten Pro­
benquerschnitts an der Beobachtungsstelle nur ungenau angegeben werden. Die wirkende 
Schubspannung ist wegen des unbekannten, von der Probenform bestimmten Verlaufs des 
Spannungsfeldes schwierig abzuschätzen. 
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Während des Versuchs wird zur Erzeugung des Versetzungskontrasts ein Zweistrahlfall so 
eingestellt, daß der benutzte reziproke Gittervektor parallel zur Zugrichtung zeigt. Die Kon­
traste der zur Abgleitung beitragenden Versetzungen, die eine nichtverschwindende Burgers­
vektorkomponente in Zugrichtung haben müssen, sind in diesem Fall nicht ausgelöscht. 

4.3.2 Experimentelle Ergebnisse 

Abb. 4.17 zeigt eine Momentaufhabme von Versetzungen, die sich während eines in-situ 
Experiments in einem sehr frühen Stadium der plastischen Verformung durch das Material be­
wegen. Die Verformungstemperatur betrug etwa 750°C. Die markierten Versetzungen zeigen 
eine Krümmung, die durch Reibung der Durchstoßungspunkte der Versetzungslinien mit den 
Probenoberflächen verursacht wird. Auffällig ist die Änderung des Bildkontrasts in der Gleit­
spur der Versetzungen. Weitere Spuren, die teilweise einen dunklen und teilweise einen hellen 
Kontrast zeigen sind ebenfalls zu sehen. 
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Abb. 4.17: Versetzungsbewegung in einer sehr frühen Phase der plastischen 
Verformung. Die mit Pfeilen markierten Versetzungen bewegen sich durch das 
Material, und zeigen eine Spur, deren Kontrast nach einiger Zeit verschwindet. 
Der Balken m(ßt 2 pm. 



4. Plastizität: Mikrostrukturelle Untersuchungen 

Alle beobachteten, sich frei bewegenden Versetzungen zeigen eine gleichmäßige Bewegung 
(viscous glide), mit wenigen Geschwindigkeitsschwankungen. Ruckartige Bewegung (jerky 
glide) wurde in keinem Fall beobachtet. 

Durch eine Gleitspurenanalyse wurden einige Gleitebenennormalen bestimmt (Wollgarten et 
al., 1995). Es wurden Gleitebenennormalen parallel zu fiinfzähligen und dreizähligen Richtun­
gen des Quasigitters gefunden. Die Geschwindigkeiten der Versetzungen, bei einer Spannung 
von ca. 390:MPa und T:::<750°C vermessen, zeigen eine breite Verteilung im Bereich ~ms-l, mit 
einem Häufungsmaximum bei 0,7 ~ms-l. 

Im folgenden werden weitere Ergebnisse und Beobachtungen stichpunktartig aufgezählt. 

e Zwischen Versetzungen, die sich auf benachbarten Gleitebenen in gleicher Richtung bewe­
gen, wird eine schwache, abstoßende Wechselwirkung beobachtet. Diese setzt bei Unter­
schreitung eines Abstands von etwa 1 ~m ein. 

• Es wird sehr häufig beobachtet, daß sich Versetzungen in den Gleitspuren anderer Verset­
zungen bewegen. Bei weiter fortgeschrittener Verformung folgen sich Versetzungen in be­
reits vorhandenen Gleitspuren mit einem Abstand, der deutlich größer ist als der Wechsel­
wirkungsabstand von 1 ~m mit etwa gleicher Geschwindigkeit. In Abb. 4.18 ist eine Se­
quenz von Bildern dargestellt, die den kontinuierlichen Wechsel einer Versetzung in eine be­
reits vorhandene, benachbarte Gleitspur zeigt. Die Bilder wurden in Abständen von etwa 
sieben Sekunden einem Videomitschnitt entnommen. 

Abb. 4.18: Die mit einem Pfeil markierte Versetzung wechselt kontinuierlich in eine bereits 
vorhandene, benachbarte Gleitspur. 
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.. Das Kontrastprofil der Spur einer Versetzung, die sich durch unverformtes Material bewegt 
(vgl. Abb. 4.17), ist in Abb. 4.19 schematisch dargestellt. Der Kontrast innerhalb der Gleit­
spur ist konstant. 

..c 
c 
üJ 
<ii ..a -~~._. __ ._-_._~ 

·00 
c 

~ 

x 
Abb. 4.19: Schematische Darstellung des Kontrastprofils der Spur einer Versetzung. x be­

zeichnet die Richtung senkrecht zur Bewegungsrichtung der Versetzung. 

In der Abbildung ist ein Beispiel rur eine Änderung zu hellerem Kontrast dargestellt; im Ex­
periment findet man in selteneren Fällen auch dunkleren Kontrast in der Spur, der jedoch 
das gleiche, kastenförmige Profil zeigt. 

.. In vereinzelten Fällen wurde beobachtet, daß der Kontrast in der Gleitspur einer Versetzung 
einige Zeit nach dem Durchlauf der Versetzung wieder verschwindet (Abb. 4.17). Dies 
wurde ausschließlich in frühen Stadien der Verformung beobachtet. 

.. Überlagern sich die Spuren zweier Versetzungen, so wird eine Addition der Kontraste be­
obachtet (Abb. 4.20). 

Abb. 4.20: Addition der Kontraste zweier Versetzungsspuren. Die Bilder wurden in einem 
Abstand von etwa 3 Sekunden einem Videomitschnitt entnommen. Der Balken mißt 2 pm. 

.. Bei fortgeschrittener Dehnung werden große Krümmungsradien der Versetzungslinien wie 
in Abb. 4.17 seltener beobachtet, während verstärkt haamadelförmige Versetzungslinien 
(Abb. 4.21) mit wesentlich kleineren Krümmungsradien auftreten. 
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Abb. 4.21: Versetzungen in einem Pro ben bereich, in dem in hohem Maße Versetzungsbe­
wegung stattgefunden hat. In diesem späten Verformungsstadium zeigen die Versetzungen 
eher eine haarnadelförmige Linienform (Nach Wollgarten et al., 1995). 

Abb. 4.22: Gleitebenenwechsel beim Aufeinandertreffen zweier Versetzungen. Die Bilder 
wurden in einem Abstand von 2 seinem Videomitschnitt entnommen. Der Balken mißt 2 pm. 
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• Es wurde häufig beobachtet, daß bei einem Aufeinandertreffen zweier Versetzungen eine 
der Versetzungen die Gleitebene wechselt (Abb. 4.22), um sich in der neuen Gleitebene mit 
etwa gleicher Geschwindigkeit weiter zu bewegen. 

• Eine Reihe verschiedener Versetzungsmultiplikationsprozesse wurde beobachtet. Dabei 
wurden von Versetzungen, die in ihrer Gleitebene auf eine weitere (mobile oder seßhafte) 
Versetzung treffen, eine oder mehrere Versetzungen in der gleichen oder einer anderen 
Gleitebene emittiert (siehe Feuerbacher et al., 1996b). 

• Es wurden direkt Versetzungsquellen beobachtet, die auf der folgenden Wirkungsweise be­
ruhen. Ein gepinntes Linienelement rotiert unter dem Einfluß der Schubspannung Jn der 
Gleitebene. Durch Ausbauchung erreicht die Versetzungslinie die Probenoberflächen wo­
durch die Ablösung eines Segments von der Quelle geschieht. Im Takte der Rotationsge­
schwindigkeit werden so Versetzungen abwechselnd in entgegengesetzte Richtungen in das 
Material emittiert. Details findet der Leser bei Feuerbacher et al., 1996b. 

• Eine tendenzielle Abnahme der Versetzungsbeweglichkeit bei fortgeschrittener Dehnung 
wurde nicht festgestellt. Vielmehr wurde hier das vermehrte Auftreten sehr schneller Ver­
setzungen beobachtet, die sich auf bereits vorhandenen Gleitspuren durch das Material be­
wegen. 

• Es wurden in jedem Verformungsstadium viele, gleichzeitig aktivierte Gleitsysteme beob­
achtet. 

.. Kein Beispiel rur eine Demobilisierung einer beweglichen Versetzung durch Wechselwir­
kungsprozesse irgendeiner Art konnte beobachtet werden. 

4.4 Diskussion 

die 
fonnungsprozesses erfordert die Zuordnung der beobachteten mikro strukturellen zu 
einer bestimmten Verformungssituation, d.h. zu bestimmten Werten der Spannung, Delmung 
und Verformungstemperatur. Damit die Struktur, die bei der Untersuchung der verfonnten 
Probe im TEM beobachtet wird, sich möglichst wenig von der Struktur in der letzten Phase 
des Verformungsexperiments, der sie zugeordnet werden soll unterscheidet, muß diese wäh­
rend der Beendigung des Experiments und der anschließenden Präparationsphase erhalten blei­
ben. Während letztere im Falle der Quasikristalle auf die Versetzungsstruktur keinen Einfluß 
hat, ist die Wahl der Bedingungen unter denen das Experiment beendet wird 
(Abschaltbedingungen) von deutlichem Einfluß auf die Mikrostruktur, vor allem auf die Ver­
setzungsdichte. 

Üblicherweise erwartet man, daß die idealen Abschaltbedingungen aus einem Abkühlen der 
Probe unter Last mit einer möglichst hohen Kühlrate bestehen. So werden die Versetzungen in 
ihrem aktuellen, belasteten Zustand eingefroren. Da dies experimentell schwer zu realisieren 
ist, müssen alternative Abschaltbedingungen gefunden werden, die dieser Idealsituation mög­
lichst nahe kommen. Daher wurden die drei folgenden, experimentell einfacher realisierbaren 
Verfahren und ihre Auswirkungen auf die Mikro struktur, speziell auf die Versetzungsdichte 
untersucht: 

a) 

b) 

Die Proben werden schnell entlastet und anschließend langsam (ca. 5 bis 
lOK/min) abgekühlt. 
Die Proben werden schnell entlastet und anschließend in Wasser abgeschreckt, 
wodurch eine Kühlzeit von wenigen Sekunden erreicht werden konnte. 

c) Die Proben werden unter Last langsam (ca. 5 bis IOK/min) abgekühlt. 
Dabei ist a), angewandt bei der Untersuchung der Versetzungsdichten in Proben, die bei 

800°C verformt wurden, am weitesten von der idealen Vorgehensweise entfernt. b) hat wie a) 
den Nachteil, daß der Spannungszustand geändert wird, d.h. die Versetzungen können noch 
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bei hohen Temperaturen in einen Zustand, der eher rur eine spannungsffeie Situation charakte­
ristisch ist, relaxieren. Erholungsprozesse, die bei a) möglich sind, sind bei b) jedoch weitest­
gehend ausgeschlossen. Das Vorgehen nach c) erhält zwar den Spannungszustand, jedoch wird 
die Probe hier nach Abschluß des eigentlichen Experiments einem undefinierten Kriechexperi­
ment mit variabler, sinkender Temperatur unterworfen, so daß keine sinnvollen Aussagen über 
die Gesamtdehnung und die Verformungstemperatur gemacht werden können. 

Die Wahl der Abschaltbedingungen muß im Hinblick auf die zu untersuchenden mikrostruk­
turellen Parameter getroffen werden. In der vorliegenden Arbeit sollten in erster Linie mög­
lichst genaue Versetzungsdichtebestimmungen, Burgersvektoranalysen und Gleitsystemanaly­
sen durchgeruhrt werden, während kein besonderes Gewicht auf die Untersuchung der Form 
der Versetzungslinien oder der speziellen Versetzungsanordnung gelegt wurde. Für diese An­
sprüche kommt b) den idealen Bedingungen am nächsten. 

Die Ergebnisse der Burgersvektor- und Gleitsystemanalysen in den nach a) behandelten 
Proben ist direkt mit den nach b) behandelten Proben vergleichbar, während die Werte der 
Versetzungsdichten dieser Proben korrigiert werden müssen. Dies geschieht in rein empirischer 
Weise durch den Vergleich der Versetzungsdichten in nach a) und b) behandelten Proben, die 
bei gleicher Temperatur verformt wurden. Es folgt ein Korrekturfaktor von etwa 3. Nach c) 
behandelte Proben wurden wegen des undefinierten Endzustands des Probenmaterials nicht in 
die Diskussion einbezogen. In diesen Proben wurde eine hohe Versetzungsdichte und teilweise 
eine Polygonisierung des Materials gefunden. 

Abb. 4.23 zeigt die Versetzungsdichte in Abhängigkeit von der plastischen Delmung in 
Material, daß bei einer Temperatur von 800°C (nach a) behandelte Proben, Versetzungsdichten 
um den Faktor 3 korrigiert) und bei 760°C (nach b) behandelte Proben) verformt wurde. Die 
Kurven sind nun direkt vergleichbar, und die starke Temperaturabhängigkeit der Versetzungs­
dichte ist sichtbar. 

Die bei beiden Temperaturen beobachtete etwa iineare Zunahme der Versetzungsdichte bei 
kleinen plastischen und 
Crilman, 1965a). Durch Integration der Orowan~Gleichung findet man hier allgemein 
P oe Po + const· Eplast. Bei beiden Verfbrmungstemperaturen findet man einen signifikanten Ab-

fall der Versetzungsdichte bei hohen plastischen Dehnungen. Dieses Verhalten ist außerge­
wöhnlich, und wird bei kristallinen Materialien nicht beobachtet. Vielmehr findet man in diesen 
eine drastische Zunahme der Versetzungsdichte bei höheren plastischen Dehnungen, die mit 
der bei kristallinen Materialien beobachteten Verfestigung einher geht (Basinski und Basinski, 
1979, Mughrabi, 1993, oder auch Webster, 1966). Die Versetzungsdichte, die s~ch während 
der Verformung in einem dynamischen Gleichgewicht befindet, kann bei einachsigen Druckver­
suchen am ehesten durch Versetzungen, die den Kristall oder den Quasikristall durch die 
Oberfläche verlassen und deren Verlust nicht durch erneute Versetzungsbildung ausgeglichen 
wird, abnehmen. 

Die Kurve rur die Verformungstemperatur 760°C zeigt eine starke Zunahme der Ver­
setzungsdichte (vgl. Abb. 4.5), die mit dem Spannungsabfall nach dem Erreichen der maxima­
len Fließ spannung in der Spannungs-Dehnungs-Kurve einher geht. Mit (3.17) und (3.20) er­
wartet man rur das Verhältnis der Versetzungsdichten vor und nach dem Spannungsabfall 

In(P2/pt) = Aa/l, (4.8) 

wobei AO' die Größe des Spannungsabfalls, I die nach (3.19) mittlere Dehnungsratenabhängig­
keit der Spannung und PI bzw. P2 die Versetzungsdichte vor bzw. nach dem Spannungsabfall 
darstellt. Mit Aa = 57MPa und 1=45MPa folgt P2/Pt = 3,55 , was mit dem beobachteten Ver­
hältnis von 3,83 hervorragend übereinstimmt. Der Spannungsabfall in der Spannungs-Deh­
nungs-Kurve kann also durch die Zunahme der Versetzungsdichte quantitativ erklärt werden. 
Dies wird auch in kristallinen Materialien beobachtet (Horiuchi et ai. , 1965) und durch nume­
rische Simulationen der plastischen Verformung bestätigt (GiHis und Gilman, 1965b). 
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Abb. 4.23: Versetzungsdichte in Abhängigkeit der plastischen Dehnung bei Verjor­

mungstemperaturen von 800°C (0: korrigierte Werte) bzw. 760°C (111). 

Nach Taylor, 1934, entstehen die langreichweitigen inneren Spannungen in einem homoge­
nen Material durch die Überlagemng der Spannungsfelder der Versetzungen. Im Mittel erzeugt 
eine Versetzungsdichte p innere Spannungen nach 

(4.9) 

wobei a <=:: 0,3. Setzt man b ll = 0, 183nmund den Schubmodul J.L = 70GPa(Abschnitt 2.4.2) ein, 

so foigt mit p "" 175 x 107 cm -2 fiir die inneren Spannungen ''I: i = 27MPa in guter Übereinstim-
mung mit aus den von hin, daß 
im TEM bestimmte Versetzungsdichte in den nach den Abschaltbedingungen b) behandelten 
Proben der aktuellen Versetzungsdichte während der Verformung sehr nahe kommt. 

Burgersvektoren von verformungsinduzierten Versetzungen sind bisher nur von Wollgarten 
et al., 1993a, und im Rahmen der vorliegenden Arbeit (Rosenfeld et al., 1995, Metzmacher, 
1995) bestimmt worden. In weiteren Arbeiten wurden einzelne Versetzungen in polyquasi­
kristallinem, unverformtem Material untersucht. In ikosaedrischem Al-Pd-Mn wurde eine Stu­
fenversetzung mit zweizähligem Burgersvektor vom Typ '['3 von Dai, 1993, untersucht. Tseng 
et al., 1993, beobachteten eine Versetzung mit ebenfalls zweizähligem Burgersvektor vom Typ 
'['5. Versetzungen dieser Typen wurden auch in dieser Arbeit in unverformtem Material mit 
größter Häufigkeit beobachtet (Tab. 4.1, Abb. 4.7). In einer großen Zahl von Untersuchungen 
in polyquasikristallinem Al-Cu-Fe wird von der Beobachtung zweizähliger Burgersvektoren 
(Typ '['5: Zhang et al. , 1990, Tseng et al., 1993. Typ '['3: Devaud-Rzepski et al., 1990, Dai, 
1993, Wang und Dai, 1993, Wang et al., 1994) berichtet. Daneben wurden auch Versetzungen 
mit funfzähligem (Typ 't6

) und dreizähligem (Typ 't3
) Burgersvektor beobachtet (Feng und 

Wang, 1994b). Auch in diesem Material findet sich also eine Übereinstimmung mit den Bur­
gersvektoren, die in dieser Arbeit in unverformten Proben gefunden wurden. Dies deutet dar­
auf hin, daß das vermehrte Auftreten dieser gleichen Versetzungstypen eine universelle Eigen­
schaft ikosaedrischer Phasen ist. 

Auch in den verformten Proben werden bei allen Verformungs graden mit größter Häufigkeit 
(90%) zweizählige Burgersvektoren gefunden. Daraus läßt sich schließen, daß die Abgleitung 
im wesentlichen durch Versetzungen mit zweizähligem Burgersvektor getragen wird. 

Ausnahmslos bei allen untersuchten Versetzungen, sowohl in der vorliegenden als auch in 
den zitierten Arbeiten wird beobachtet, daß ~» 1 gilt, d.h., der Phasonanteil des Burgersvek­
tors ist wesentlich größer als der Phononanteil. Aus dieser Feststellung kann nicht direkt ge-
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schlossen werden, daß die Amplitude des Verzerrungsfeldes im orthogonalen Raum größer ist 
als die im physikalischen Raum, da die Skalierung des orthogonalen Raums relativ zum physi­
kalischen Raum nicht absolut festgelegt werden kann. Wohl aber ist eine Schlußfolgerung auf 
die Zahl der zu einer Versetzung mit gegebenem Burgersvektor korrespondierenden Phaso­
nendefekte möglich, wenn die Länge von 6.1 mit der Größe der atomaren Hyperflächen (Kap. 
1) verglichen wird. In Al-Pd-Mn beträgt die Größe der ausgedehntesten atomaren Hyperfläche 
(Al-Fläche auf der Einheitszellenkante) 1,06nm (de Boissieu et al., 1994b). Diese Größe wird 
bereits von dem Versetzungstyp mit der kleinsten Länge der 6.1 Komponente (zweizähliger 
Burgersvektor im physikalischen Raum, Klasse 't3

: Nr. 4 in Tab. 4.1) überschritten. Hier findet 

man 16.11 = 1,26nm. Im Falle des am häufigsten beobachteten Versetzungstyps (zweizähliger 

Burgersvektor im physikalischen Raum, Klasse 't
5

: Nr. 3 in Tab. 4.1) findet man 

16.11 = 2, 03nm. Aus dieser Beobachtung läßt sich der Schluß ziehen, daß der Einbau von 

Phasonendefekten in das Quasigitter energetisch günstiger ist als der Einbau von Phonondefek­
ten und daß entsprechend ein Verzerrungsfeld durch das Einfuhren von Phasonendefekten re­
laxiert werden kann. Auch der direkte Vergleich der beobachteten Parameter t; (bzw. des 

Mittelwerts ~) untereinander läßt Schlußfolgerungen auf die relative Entwicklung der Vertei­
lung von Verzerrungsfeldem und den entsprechenden Energiebeiträgen mit der Änderung z.B. 
der plastischen Dehnung oder der Verformungstemperatur zu. Die Verteilungskurven der Ver­
setzungstypen mit zweizähligem Burgersvektor (Abb. 4.7, 4.8) zeigen, daß dieses Verhältnis 
im Mittel mit steigender plastischer Dehnung zunirrunt. Dies ist ein starker Hinweis darauf, daß 
im Laufe der plastischen Verformung des ikosaedrischen Al-Pd-Mn Phasonendefekte in das 
Quasigitter eingebracht und angehäuft werden. 

Die Gleitebenen entsprechen niedrig indizierten Ebenen des Quasigitters. Sie stimmen mit 
den dichtest gepackten Ebenen nach dem Stmkturmodell fur l-\J-Pd-Mn von Boudard et al., 
1992, (Abschn. 1.3), in dem in absteigender die in flint:· 
zähligen, zweizähligen und dreizähligen Ebenen gefunden werden. ist auch die Reihen· 
folge der Beobachtungshäufigkeit der Gleitebenen (Tab. 4.2). In kristallinen Matedalien findet 
man ebenfalls, daß die dichtest gepackten Ebenen als Gleitehenen fungieren. So findet man z.B. 
{111} Gleitebenen in FCC Strukturen (z.B. Hull und Bacon, 1987). Die beobachteten Gleit­
systeme (Tab. 4.2) können wegen der hohen Symmetrie des ikosaedrischen Quasigitters in viel­
fciltiger Weise realisiert werden. Beispielsweise existieren bei einer zweizähligen Kompressi­
onsrichtung rur die Gleitsysteme mit dem höchsten Schmidfaktor (Tab. 4.2, Nr. 1,2) jeweils 
vier Möglichkeiten, d.h., es gibt allein hier acht äquivalente Gleitsysteme, die die Abgleitung 
des Materials tragen können. Tatsächlich werden in in-situ Experimenten irruner viele, gleich­
zeitig aktivierte Gleitsysteme gefunden. Gleitspuren an den Oberflächen der verformten Proben 
werden in Übereinstirrunung damit nicht beobachtet. Abb. 4.24 zeigt eine Hellfeldabbildung der 
Versetzungsstruktur in der (0/0 0/1 1/0) Gleitebene. Dazu wurde eine bei 760°C bis 6 % ver­
formte Probe so rur die TEM Untersuchung präpariert, daß die Gleitebenennormale mit der 
TEM-Probennormale zusarrunenfällt. Es sind sehr viele lange Versetzungs segmente zu sehen, 
d.h. Linien von Versetzungen, deren Gleitebene der Bildebene entspricht. Daneben gibt es auch 
einige kürzere Segmente von Versetzungen, die in anderen, zur Bildebene verkippten Gleit­
ebenen liegen. Man beachte, daß gleichzeitig lange, gerade Versetzungssegmente aber auch 
stark ausgebauchte Bögen zu sehen sind. Der Leser vergleiche diese Abbildung mit Abb. 4.3, 
die die Versetzungsanordnung in der Ebene senkrecht zur Kompressionsrichtung (d.h. ms=O) 
zeigt. 
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Abb. 4.24: Versetzungsanordnung in der (0/0 0/1 1/0) Gleitebene einer bis 6% bei 760°C 
verformten Probe. Der Balken mißt 1 pm. 

relativen 
der Größe des dazugehörenden Schrrlidfaktors (Abb. 4.10) zeigt, daß VU'dUV''''' 

angreifenden Schubspannung in einern Gleitsystem und nicht die jeweilige dort vorherrschende 
GittelTeibung ruf die Auswahl des Gleitsystems ausschlaggebend ist. Daraus kann die Schluß­
folgerung gezogen werden, daß die Gitterreibung in allen beobachteten Gleitebenen etwa 
gleich groß ist. In dem in Kap. 5 vorgestellten Modell rur die plastische Verformung in iko­
saedrischen Quasigittem ist dies verständlich. 

Die Peierls-Spannung 'tp , die die zur Überwindung der Gitterreibung in kristallinen Mate-

rialien notwendige Schubspannung bei T=OK beschreibt, wurde von Metzmacher, 1995, auf 
ikosaedrisches Al-Pd-Mn angewandt. Mit 

<,/~ = l~V exp( - (l~~b), (4.10) 

(Hirth und Lothe, 1968) wobei !l der Schubmodul, Y die Poissonzahl, d der Netzebenenabstand 
ist, wurde mit Y=O,24 (Kap. 2)" d=O, 153 nm rur den größten Abstand runfzähliger Netzebenen 
(Boudard et al., 1992) und b=b ll =O,183 nm das Verhältnis der Peierls-Spannung zum Schub-

modul zu 'tp /~ = 2,3 X 10-3 abgeschätzt. Dieser Wert liegt deutlich über dem von Aluminium 

(bei FCC-Metallen wird 't'p/~ < 10-5 gefunden) während er etwas unter dem bei kovalent ge­

bundenen Kristallen (Werte um 10-2) liegt (Sevillano, 1993). Dieses Ergebnis, das durch die 
Anwendung der unter Voraussetzung eines periodischen Gitterpotentials hergeleiteten Glei­
chung (4.10) erhalten wurde, bietet eine, mit den experimentellen Ergebnissen der Verformung 
bei tieferen Temperaturen (Abschnitt 3.3) in Einklang stehende Erklärung rur die Tieftempera­
tursprödigkeit dieses Materials. 

90 



4. Plastizität: Mikrostrukturelle Untersuchungen 

Die quantitativen Untersuchungen zu den Verschiebungen schwacher Bragg-Reflexe in 
Elektronenbeugungsbildem verformter Proben sind wegen einiger, in der Auswertung durchge­
ruhrter Vereinfachungen nur als vorläufige Abschätzung zu betrachten. Genauere Untersu­
chungen werden derzeit von Franz, 1996, durchgeruhrt. Hier soll auch die Matrix M (1.4), die 
in einer linearen Theorie die Reflexverschiebungen beschreibt, bestimmt werden. Folgende 
qualitative Beobachtungen können jedoch ohne Einschränkung in die Diskussion einbezogen 
werden: In den Beugungsbildern verformter Proben treten Reflexverschiebungen auf (Abb. 
4.12), die in den entsprechenden Bildern unverformter Referenzproben nicht sichtbar sind. Dies 
wurde bereits von Wollgarten et al, 1993, festgestellt. Außerdem findet man, daß die Ver­
schiebungen um so stärker sind, je schwächer die Intensitäten der Reflexe sind. 

Bereits diese Feststellungen genügen, um die Schlußfolgerung zu ziehen, daß bei der plasti­
schen Verformung dieses Materials Phasondefekte in das Quasigitter eingebracht werden. Die 
hier durchgeruhrten quantitativen Analysen zeigen, daß die Verschiebung tatsächlich linear in 
g..L ist (Abb. 4.14) und daß der Betrag der Verschiebung mit steigender plastischer Dehnung 
zunimmt. Betrachtet man die Reflexverschiebung rur einen festen Wert von g..L' d.h. einen fes­
ten Punkt der Ausgleichsgeraden in der ilgll(g..L)-Auftragung (Abb. 4.14) als Funktion der 

plastischen Dehnung, so ergibt sich eine deutliche Korrelation mit der Zunahme des Schwer­
punkts ~ der Verteilungskurven des Verzerrungsverteilungsparameters (Abb. 4.25). 
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Abb. 4.25: Korrelation der Dehnungsabhängigkeiten der Reflexverschiebung in Elektro­

nenbeugungsbildern und des Parameters ~, der das mittlere Verhältnis der Phason- und der 
Phononkomponente des Burgersvektors für einen Dehnungswert angibt. 

Wegen der Definition S == 16..L 1/1611 I bedeutet dies, daß tatsächlich der Phasonanteil des Bur­

gersvektors ein Maß rur die Zahl der in das Material eingebrachten Phasondefekte ist. Dies ist 
die erste experimentelle Verifizierung dieser, bisher auf Plausibilitätsüberlegungen beruhenden 
Annahme. 

Die in-situ Experimente geben den ersten direkten Beweis, daß Versetzungen in Quasi­
kristallen beweglich sind. Auch bietet sich hier die einzige Möglichkeit, Versetzungswechsel­
wirkungen direkt zu beobachten, was besonders im Hinblick auf die Entfestigung von großer 
Wichtigkeit ist. 

Die Kräfte zwischen Versetzungen, die in benachbarten Gleitebenen verlaufen sind schwach. 
Dies wird auch erwartet, da die Kraft zwischen zwei Versetzungen proportional zu dem 
Skalarprodukt 6162 (z.B. Honeycombe, 1984) ist, wobei 61 und 62 die Burgersvektoren der 

wechselwirkenden Versetzungen sind. Es gilt also F oe 16111621. Die Längen von 611 , die in die-
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sem Material gefunden wurden, sind klein im Vergleich zu den Burgersvektorlängen in kris­
tallinen Materialien, wo üblicherweise 2 bis 3 Ä gefunden werden. In Al-Pd-Mn wird am häu-

figsten Iblll = 1, 8Ä beobachtet, wobei sich die mittlere Länge mit steigender plastischer Deh­

nung zu kleineren Werten verschiebt (Abb. 4.7). Im Mittel wird so eine Verringerung der 
Wechselwirkungskräfte erwartet. Auch die tendenziell beobachtete Abnahme der Krümmungs-
radien R der Versetzungen kann mit R oe Ibl (z.B. Sevillano, 1993) auf diese Weise gedeutet 

werden. 
Von großer Bedeutung fur die Erklärung der Entfestigung ist auch die Untersuchung der 

Wechselwirkung zwischen mobilen und seßhaften Versetzungen. Einige solcher Prozesse 
konnten beobachtet werden, wobei kein Beispiel fur die Demobilisierung einer laufenden Ver­
setzung gefunden wurde. Vielmehr wird oft beobachtet, daß eine solche Wechselwirkung einen 
Gleitebenenwechsel der beweglichen Versetzung hervorruft oder daß die Wechselwirkung ei­
nen Multiplikationsprozeß katalysiert, bei dem die bewegliche Versetzung in ihrer Gleitebene 
eine oder mehrere Versetzungen emittiert. Prozesse, die wie bei kristallinen Materialien zu ei­
ner Härtung fuhren können, wurden nicht gefunden. Obwohl die in-situ Experimente bisher 
auch bei längerer Versuchsdauer nur Einblick in ein fiühes Stadium der Verformung gestatte­
ten, würde man erwarten, daß im Falle der Existenz solcher Prozesse, diese zumindest verein­
zelt beobachtet werden sollten. Zur weiteren Aufklärung dieser Frage werden derzeit in-situ 
Experimente an vorverformtem Material vorbereitet, die Einblick in spätere Verformungsstadi­
en erlauben sollen. 

Kontraständerungen in der Spur von Versetzungen, wie sie in den Experimenten beobachtet 
werden, werden in ähnlicher Form auch in kristallinen Materialien gefunden. Für die Ursache 
der Kontrastentstehung können mehrere Möglichkeiten diskutiert werden: Auf den Proben­
oberflächen befindet sich immer eine Oxydschicht, die wegen der durch die Abgleitung einer 
Versetzung erzeugten Oberflächen stufen in einen verspannten Zustand versetzt wird. Durch 

UIU"'~~';;;lU'(dl entsteht .zur 
der Versetzung durch die Art der Überlagerung der Verzerrungsfelder an der oberen und unte­
ren Grenzfläche bestimmt wird. Überlagern sich die Verzerrungsfelder wie die eines Verset­
zungsdipols, so entsteht ein Bereich leicht verkippter Netzebenen in der Spur der Versetzung. 
Eine solche Verkippung fuhrt zu einer Änderung des Bragg-Kontrasts im Vergleich zum um­
gebenden, ungestörten Probenbereich, die über die gesamte Breite der Spur etwa konstant ist. 
Dies wird z.B. als Ursache fur die Kontraste von Gleitspuren angenommen, die bei der elek­
tronenstrahlinduzierten Versetzungsbewegung in Aluminiumkristallen erzeugt werden (Guyot, 
1996). 

Im Falle der Quasikristalle ist als weitere Möglichkeit eine Kontraständerung durch den 
Einbau von Phasonverzerrungen denkbar. Eine Ebene von Phasonendefekten entsteht zwangs­
läufig nach dem Passieren einer Versetzung in einem aperiodischen Material (Abschn. 1.5) und 
wurde auch experimentell nachgewiesen (s.o.). Dies sollte zu einer Phasenänderung des abbil­
denden Elektronenstrahls und folglich zu einer Änderung des Kontrasts fuhren. Über deren 
Stärke können allerdings bislang keine Aussagen gemacht werden. 

Diese beiden Mechanismen können fur sich oder in einer Überlagerung zu den beobachteten 
Gleitspuren fuhren. Eine Entscheidung, welcher davon maßgeblich die Kontrastentstehung 
bewirkt, kann auch aus den Beobachtungen weiterer Eigenschaften der Kontraste nicht ein­
deutig geschlossen werden. Das in einigen Fällen beobachtete Verschwinden der Spuren einige 
Zeit nach dem Passieren der Versetzung (Abb. 4.17) kann durch die Diffusion der Phasonende­
fekte in das umgebende Material verstanden werden. Eine solche Diffusion wurde von Mikulla 
et ai., 1995b, in Hochtemperatur-Verformungssimulationen in einem zweidimensionalen Mo­
deli quasikristall beobachtet. Man erwartet in diesem Fall ein kontinuierliches Verschwinden des 
Kontrasts. Ein solches Verhalten und auch die beobachtete additive Überlagerung von Kon­
trasten (Abb. 4.20) wurde jedoch auch in kristallinen Materialien beobachtet und einem Me­
chanismus der ersten Art zugeschrieben (Veyssiere, 1996). 
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Um zu unterscheiden, ob ein herkömmlicher oder ein, rur die Quasikristallplastizität charak­
teristischer, neuer Mechanismus zur Entstehung der Gleitspuren ruhrt, ist es unerläßlich, die 
Zusammenhänge zwischen dem Burgersvektor einer bewegten Versetzung und der Kontrast­
entstehung bzw. -vernichtung und das Kontrastverhalten der Spuren unter Änderung der Ab­
bildungsbedingungen im TEM zu untersuchen. 

Abb. 4.26: Streifenkontrast in einer verformten Probe. Der Kontrast wird durch eine Ver­
setzung abgeschlossen. Der Balken mißt 0.5 pm. 

Daß die Kontraste der Gleitspuren in ex-situ Untersuchungen verformter Proben auch bei 
schneller Abschreckung des Materials nicht gefunden werden spricht eher rur einen Mechanis­
mus der ersten Art. In diesen Untersuchungen wurden dagegen vereinzelt Kontraste beobach­
tet, die etwas andere Intensitätsverläufe als die oben beschriebenen Spuren zeigen (Abb. 4.26). 
Das Streifenmuster ist dem sowohl in Kristallen als auch in Quasikristallen beobachteten Sta­
pelfehlerkontrasten ähnlich. Die beobachteten Defekte zeigen sowohl runfzählige als auch 
zweizählige Ebenennormalen. Sie sind nicht atomar glatt, sondern zeigen eine Rauhigkeit, von 
etwa lOnm 4. Diese Kontraste werden in sehr großer Zahl auch in Proben gefunden, die durch 
einen Hammerschlag verformt und dabei mit hoher Rate gekühlt wurden (rapid striking). Ge-

4In diesen Eigenschaften unterscheiden sich diese Defekte von den planaren, dekagonalen Ausscheidungen, 
die von Woll garten et al. (1993c) in langsam abgeschrecktem Al-Pd-Mn gefunden wurden. Hier wurde eine 
strenge Orientierungsbeziehung zu der ikosaedrischen Matrix, die nur Ebenennormalen entlang fünfzähliger 
Richtungen zuläßt, und eine atomar glatte Grenzfläche zu der umgebenden Matrix festgestellt. 
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nauere Untersuchungen werden derzeit durchgefiihrt (JVang et al., 1996b). Die Beobachtungs­
häufigkeit der Kontraste in verformten Proben entspricht etwa der der 6D-Partialversetzungen 
(Tab. 4.1). 

Baluc et al., 1995, und Yu et al., 1995, berichten von der Beobachtung planarer Defekte 
mit zweizähligem Normalenvektor, die einen sehr ähnlichen Streifenkontrast zeigen (und von 
den Autoren 7l-boundaries genannt werden). Hier wurden die Burgersvektoren von Ver­
setzungen, die die Defekte abschließen, als fiinfzählig bzw. dreizählig identifiziert. Da die Au­
toren Kontrastauslöschungsexperimente zur Burgersvektorbestimmung angewandt haben, 
konnte keine Aussage gemacht werden, ob es sich hierbei um Partialversetzungen oder perfek­
te Versetzungen handelt. 

Ein wichtiges Ergebnis der in-situ Experimente ist die Beobachtung, daß mit sehr großer 
Häufigkeit, vor allem in fortgeschrittenen Stadien der Verformung, die Versetzungsbewegung 
bevorzugt in den vorhandenen Spuren anderer Versetzungen stattfindet. Dies spricht dafiir, 
daß beim Passieren einer Versetzung eine strukturelle Änderung des Materials stattfindet, die 
die Bewegung weiterer, nachfolgender Versetzungen begünstigt. Dies wurde auch von Mikulla 
et al., 1995a, in Simulationen zur Versetzungsbewegung in einem zweidimensionalen Modell­
quasikristall gefunden. Diese Beobachtung ist von entscheidender Bedeutung bei der Suche 
nach den Ursachen der Entfestigung in quasikristallinen Materialien. 

94 



5. Modell des plastischen Verformungsmechanis­
mus in Quasikristallen 

In den Kapiteln drei und vier wurde jeweils nur eine kurze, direkte Interpretation der expe­
rimentellen Ergebnisse gegeben, die noch nicht zu einem tiefen Verständnis der plastischen 
Verformungsprozesse in ikosaedrischen Quasikristallen fuhrt. Dies wird erst durch eine über­
greifende Diskussion unter Einbezug aller experimentellen Aspekte möglich. In diesem Kapitel 
wird eine zusammenhängende Diskussion der Ergebnisse der makroskopischen und der mikro­
skopischen Untersuchungen gegeben. 

In Kap. 3 wird aus den experimentellen Ergebnissen die Schlußfolgerung gezogen, daß lo­
kalisierte Hindernisse die Rate der plastischen Verformung kontrollieren. Die Bezeichnung 
"lokalisierte Hindernisse" wird hier verwendet, um zum Ausdruck zu bringen, daß der Mecha­
nismus, der die Versetzungsgeschwindigkeit limitiert, auf räumlich lokalisierte Elementar­
ereignisse zurückzufuhren ist. In diesem Sinne ist ein solcher Verformungsmechanismus von 
nichtlokalen Mechanismen, z.B. einem diffusionskontrollierten- oder einem Peierls-Mechanis­
mus, zu unterscheiden. Man findet, daß das Aktivierungsvolumen um etwa zwei Zehnerpoten­
zen größer als ein Kubus aus typischen Burgersvektorlängen ist und stark von der Spannung 
abhängt. Der Spannungsexponent ist verhältnismäßig groß, und mit Werten um 7eV wird eine 
Aktivierungsenthalpie gefunden, die das drei- bis vierfache der Aktivierungsenthalpie rur den 
Selbstdiffusionsprozeß beträgt. Diese Ergebnisse lassen darauf schließen, daß die 
Versetzungs geschwindigkeit durch lokalisierte Hindernisse bestimmt wird. 

Im folgenden wird eine qualitative Modellvorstellung beschrieben, die über diese grundsätz­
liche Feststellung hinausgeht, und als erster Schritt zum Verständnjs des Verformungsmecha-
nismus in ikosaedrischen Quasikristallen verstanden kaml. direkt auf 
speziellen Struktur dieses Materials im physikalischen Raum, die rur ikosaedrisches Al-Pd-Mn 
in Abschnitt 1.3 als hierarchischer Aufbau lokal ikosaedersymmetrischer Clusterstrukturen 
beschrieben wird. Die kleinsten Einheiten, die einen Durchmesser von O,9nm haben, werden im 
Rahmen des zugrunde liegenden Strukturmodells von Boudard et al., 1992, als Pseudo­
Mackay-Cluster bezeichnet (Abb. 5.1). 

Sie stellen äußerst stabile Struktureinheiten dar, auf deren Präsenz und Anordnung einige 
überraschende physikalische Eigenschaften des Materials, so z.B. die niedrige elektrische 
Leitfahigkeit, zurückzufuhren sind (z.B. Janot, 1996b). Die mechanische Stabilität dieser Clu­
ster wurde durch Ebert et al., 1996, in Untersuchungen von Al-Pd-Mn Spaltoberflächen in ei-

Abb. 5.1: Pseudo-Mackay-Cluster nach dem Strukturmodell für ikosaedrisches Al-Pd-Mn 
von Boudard et al., 1992. Betrachtet man die Abbildung schielend (gekreuzter Blick), so wird 
die räumliche Struktur des Clusters erkennbar. 
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nem Rastertunnelmikroskop (STM) experimentell nachgewiesen. Dazu wurden Einquasikri­
stalle entlang definierter Ebenen im Ultrahochvakuum gespalten. Auf diese Weise wird eine 
Modifikation der Oberfläche und eine entsprechende Verfälschung der Ergebnisse, wie sie bei 
anderen Präparationsmethoden (Sputter- und Heizzyklen) auftreten kann, vermiedenl . Abb. 5.2 
zeigt eine Auswahl von STM Konstantstrombildem einer zweizähligen Spaltoberfläche bei ver­
schiedenen Vergrößerungen. Deutlich ist die selbstähnliche Struktur in drei Stufen der Anord­
nungshierarchie (Abschn. 1.3) zu sehen. Abb. 5.2 c) wurde bei höchster Vergrößerung aufge­
nommen. Die kugelförmigen Strukturen in diesem Teilbild sind Abbilder der elementaren Clus­
ter. Das Auftreten der unzerstörten Cluster in der Spaltoberfläche demonstriert, daß bei der 
Rißpropagation in diesem Material die Cluster umgangen werden, was deren außerordentliche 
mechanische Stabilität eindeutig belegt. Übereinstimmende Ergebnisse wurden in Simulationen 
zur Rißentwicklung in zweidimensionalen Modellquasikristallen erzielt (Krul et ai., 1996). 

a) b) c) 

Abb. 5.2: STMKonstantstrombilder von zweizähligen Spal(flächen einer Al-Pd-Mn-Probe. 
Der Balken entspricht in allen Bildern einer Länge von 5 nm. 

Der Modellvorschlag fiir den plastischen Verformungsmechanismus beruht auf der Annah­
me, daß die Cluster als intrinsische, ratenkontrollierende Hindernisse auf die Versetzungsbe­
wegung wirken. Die Geschwindigkeit der Versetzungen, die sich durch das Material bewegen 
und die Abgleitung tragen, wird dann dadurch begrenzt, daß die Cluster als lokalisierte Berei­
che hoher Stabilität überwunden werden müssen. Dies kann sowohl durch das Durchschneiden 
als auch durch das Umgehen der Cluster geschehen. Welcher dieser beiden Prozesse im Einzel­
nen auftritt, ist dann von der lokalen Linienspannung der Versetzungslinie abhängig. Der raten­
begrenzende Mechanismus kann so als eine verallgemeinerte Art von Reibung, verwandt der 
Gitterreibung in kristallinen Materialien, aber nichtperiodisch und auf einer höheren Größen­
skala verstanden werden. Dafiir wird die Bezeichnung "Cluster-Reibung" (cluster jriction) 
vorgeschlagen. 

Auf der Grundlage dieses Modells läßt sich die erwartete Größe des Aktivierungsvolumens 
durch V"", IbllLlx (3.14) näherungsweise berechnen, wobei fiir I der mittlere Abstand der Hin-

dernisse und fiir LlX deren Durchmesser eingesetzt wird. Man findet so ein Aktivierungsvolu­
men von der Größenordnung 1 nm 3 in Übereinstimmung mit den experimentell gefundenen 
Werten. Dabei muß beachtet werden, daß .dies wegen der hohen Hindernisdichte lediglich als 
Größenordnungsabschätzung betrachtet werden darf Für quantitative Aussagen müssen we­
sentlich genauere Modelle, die Z.B. die statistische Abhängigkeit benachbarter Elementarer­
eignisse berücksichtigen, entwickelt werden. Dies ist u.u. auf der Grundlage bestehender 

1 In diesem kritischen Punkt unterscheiden sich diese Experimente von STM-Untersuchungen, die von 
Schaub et al. (1994) am gleichen Material durchgeführt wurden. 

96 



5. Modell des plastischen Verformungsmechanismus 

Theorien fur Ausscheidungshärtung möglich (z.B. Labusch, 1972, siehe auch Reppich, 1993), 
die entsprechend der Hindernisgrößen und -dichten in Quasikristallen weiterentwickelt werden 
müssen. 

Das einfache, qualitative Modell liefert jedoch bereits einen positiven Größenordnungsver­
gleich des gemessenen und des erwarteten Aktivierungsvolumens und ist außerdem in der La­
ge, die viskose Versetzungsbewegung, die in den in-situ Dehnungsexperimenten beobachtet 
wird, zu erklären. Diese viskose Bewegung steht zunächst in einem scheinbaren Widerspruch 
zu dem Ergebnis der makroskopischen Experimente, da im Falle eines hinderniskontrollierten 
Verformungsmechanismus eher eine ruckartige Versetzungsbewegung erwartet wird (jerky 
motion). Im Bild der Cluster-Reibung ist eine solche Bewegungsart jedoch auf einer solch klei­
nen Größenskala zu erwarten, daß diese in dem experimentell zugänglichen, mittleren Ver­
größerungsbereich nicht aufzulösen ist. Im Experiment wird somit effektiv eine viskose Bewe­
gung beobachtet. 

Der hier vorgestellte Mechanismus unterscheidet sich deutlich von den bisherigen Vorstel­
lungen zur Versetzungsbewegung in Quasikristallen. Es wurde angenommen, daß eine Verset­
zung in einem Quasikristall durch das Vorhandensein der "Phasonenwolke", die den Verset­
zungskern umgibt, in ihrer Mobilität stark eingeschränkt ist (Lubensky et al., 1986, siehe auch 
Abschn. 1.5). Ausgehend von der statischen Betrachtung einer mit dem Quasigitter im Gleich­
gewicht stehenden Versetzung wurde argumentiert, daß die Diffusionsprozesse, die während 
der Versetzungsbewegung unter starrer Mitfuhrung der Phasonenwolke ständig durchgefuhrt 
werden müssen, die Geschwindigkeit bestimmt. Dieser, am ehesten mit einern cloud-dragging 
in kristallinen Materialien vergleichbare, diffusionskontrollierte Mechanismus (Dom, 1961 ) 
kann auf Grund der Ergebnisse der makroskopischen Experimente ausgeschlossen werden. 

Von dieser herkömmlichen Vorstellung völlig abweichend soll die Versetzungsbewegung 
hier in einer wesentlich dynamischeren Weise betrachtet werden: Unter dem Zwang einer vor­
herrschenden SchuDspannung bewegt sich eine Versetzung in einern Quasikristall, wobei allein 

dem 
Durchgang der Versetzung durch einen Materialbereich werden die aufgebrochenen Bindungen 
zunächst ohne jegliche Berücksichtigung der Idealstruktur des Quasikristalls geschlossen. In 
einem zweiten, von der Versetzungsbewegung unabhängigen Schritt, finden Diffusionsprozes­
se auf einer anderen, größeren Zeitskala statt. Diese bewirken eine Verteilung der erzeugten 
Phasonendefekte in einen größeren Bereich des Materials, um die energetisch ungünstige Lo­
kalisierung der Defekte abzubauen, und eine Annäherung an die ideale Quasikristallstruktur zu 
erreichen. Diese Diffusionsprozesse sind jedoch nicht geschwindigkeitskontrollierend fur die 
Versetzungsbewegung. 

Dies harmoniert mit den Ergebnissen der mikrostrukturellen Untersuchungen, die im Sinne 
einer Erzeugung und Akkumulation von Phasonendefekten im Zuge der plastischen Verfor­
mung interpretiert werden (Abschnitt 4.4). Hier wird eine Zunahme des mittleren Verzerrungs-
verteilungsparameters ~ mit der plastischen Dehnung gefunden. Dieser Parameter ist propor­
tional zum mittleren Phasonanteil der Burgersvektoren der Versetzungen, die durch die Ver­
formung induziert wurden, und ist mit der Entwicklung der direkt nachgewiesenen Phasonen­
verzerrungen mit der plastischen Verformung korreliert. 

Durch die Versetzungsbewegung findet folglich eine ständige strukturelle und chemische 
Entordnung der im Idealfall hochgeordneten Struktur statt, was zu einer Erhöhung der Ge­
samtentropie des Quasikristalls fuhrt. In diesem Sinne ist es plausibel, die außergewöhnlich ho­
he Aktivierungsenthalpie, die sich mit Werten um 7 e V drastisch von den üblicherweise bei 
Kristallen gefundenen Werten unterscheidet, als eine Folge der in dieser Materialklasse unver­
meidbaren Kopplung von plastischer Verformung und Entordnung zu verstehen. 

Wie aus der Physik hochgeordneter Legierungen bekannt ist, fuhrt eine Entordnung, da der 
Zustand niedrigster freier Energie verlassen wird, zwangsläufig zu einer Schwächung des Ma­
terials. Dies kann in einer vereinfachten aber anschaulichen Weise über das Modell der raten-
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kontrollierenden Cluster dargestellt werden. Die Clusterstrukturen sind ein Charakteristikum 
der idealen Quasikristallstruktur, da sie den stabilen Zustand niedrigster freier Energie wider­
spiegeln. Eine Entordnung des Materials fuhrt durch die Einfuhrung von Phasonendefekten 
aber auch durch Schneidprozesse zu einer Zerstörung von Clustern. Eine Schwächung des 
Materials findet so in dem Sinne statt, als daß die Hindernisdichte fur die Versetzungsbewe­
gung im Verlauf der plastischen Verformung abnimmt. Im Mittel wird die Mobilität der Ver­
setzungen dadurch erhöht. Dies wird durch die Ergebnisse der in-situ Dehnungsexperimente 
unterstützt. Hier wird eine ausgeprägte Tendenz der Versetzungen beobachtet, sich bevorzugt 
in den Spuren anderer Versetzungen zu bewegen. In späteren Stadien der Verformung wird ein 
vermehrtes Auftreten solcher Versetzungen beobachtet, die sich mit sehr hoher 
Geschwindigkeit bewegen. 

In einem Verformungsexperiment mit konstanter Dehnungsrate bewirkt eine Erhöhung der 
Versetzungsbeweglichkeit mit steigender plastischer Verformung nach der Orowan-Gleichung 
(3.4) direkt, daß die Versetzungsdichte entsprechend abnehmen muß: Um eine gegebene Deh­
nungsrate aufrecht zu erhalten, ist bei einer höheren mittleren Geschwindigkeit der Versetzun­
gen eine geringere Zahl derer notwendig. Diese signifikante Konsequenz der oben entwickelten 
Modellvorstellung wird im Experiment tatsächlich beobachtet (Abschn. 4.2). Die Ver­
setzungsdichte beträgt bei hohen plastischen Dehnungen nur 75 % (bei 800°C) bzw. 57 % 
(760°C) der jeweils beobachteten maximalen Versetzungsdichte, ein Verhalten, das bei kris­
tallinen Materialien nicht gefunden wird. 

Die Entfestigung des Materials, die bei der plastischen Verformung ikosaedrischer Quasi­
kristalle auftritt, kann nicht ohne die Betrachtung der Versetzungswechselwirkungen diskutiert 
werden, denn in kristallinen Materialien trägt die Wechselwirkung von mobilen Versetzungen 
untereinander sowie die Wechselwirkung mobiler mit seßhaften Versetzungen und anderen 
Hindernissen wesentlich zur dort auftretenden Verfestigung bei. Die Prozesse fuhren zu einer 
Demobilisierung beweglicher Versetzungen, zu einer zunehmenden Versetzungsproduktion 

',","~LH~'U zu was 
mende Verfestigung und den Bruch verursacht. In den in-situ Experimenten konnte jedoch 
zeigt werden, daß in ikosaedrischem Al-Pd-lVIn nur schwache Wechselwirkungen auftreten, die 
in keinem Fall zu einer Demobilisierung der Versetzungen fuhrten. Außerdem fuhrt die hohe 
Symmetrie des ikosaedrischen Gitters zu einer hohen Zahl äquivalenter Gleitsysteme. 
Wechselwirkungsprozesse mit Hindernissen, die durch Quergleitprozesse überwunden werden 
können, werden somit einfach und ohne eine wesentlich ungünstigere Gleitgeometrie in Kauf 
nehmen zu müssen überwunden. 

Das bedeutet, daß es in diesem Material auch bei höheren plastischen Dehnungen nicht 
notwendig wird, eine etwaige Abnahme der beweglichen Versetzungsdichte durch Ver­
setzungsproduktion auszugleichen. Vielmehr wird durch die strukturell bedingte Zunahme der 
Versetzungsbeweglichkeit die Versetzungsdichte, wie oben beschrieben, abnehmen, so daß die 
Wahrscheinlichkeit des Auftretens von Wechselwirkungsprozessen ebenfalls abnimmt. 

Im Rahmen des Modells der Cluster-Reibung fur den plastischen Verformungsmechanismus 
und unter Berücksichtigung der hohen Symmetrie, die beide letztlich auf die besondere Struk­
tur der ikosaedrischen Quasikristalle zurückzufuhren sind, lassen sich folglich alle beobachteten 
Verformungseigenschaften und Phänomene zumindest qualitativ verstehen. Dies schließt die 
Verformungsentfestigung als herausragendste, experimentell beobachtete Verformungseigen­
schaft ein. 
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Zusammenfassung 

Die vorliegende Arbeit befaßt sich mit den mechanischen Eigenschaften ikosaedrischer 
Quasikristalle. Die Experimente wurden an Material der ikosaedrischen Phase des Systems Al­
Pd-Mn durchgefuhrt. In diesem Legierungssystem können Einquasikristalle mit Hilfe der 
Czochralski-Methode hergestellt werden. 

Im Rahmen dieser Arbeit gelang es, phasenreine, ausscheidungsfreie Einquasikristalle zu 
züchten, deren Qualität durch verschiedene Methoden geprüft wurde. Mit diesem Ausgangs­
material ist es möglich, die intrinsischen mechanischen Eigenschaften, ohne den Einfluß von 
Verunreinigungen, Korngrenzen oder Fremdphasen, zu bestimmen. 

Die elastischen und anelastischen Eigenschaften wurden durch mechanische Spektroskopie 
ermittelt. Diese Methode wurde hier erstmals zur Untersuchung einquasikristalliner Proben 
eingesetzt. Die elastischen Konstanten wurden in einem weiten Temperaturbereich von ca. 30K 
bis kurz unterhalb des Schmelzpunkts bestimmt. Damit stehen erstmals Meßdaten des 
Schubmoduls und dessen Temperaturabhängigkeit in diesem Temperaturbereich zur 
Verrugung. Das Temperaturspektrum der inneren Reibung zeigt zwei Verlustmaxima, denen 
unterschiedliche Relaxationsmechanismen zugrunde liegen. Beide Maxima zeigen eine 
außergewöhnliche unsymmetrische Verbreiterung. Die Relaxationspararneter der 
Verlustprozesse konnten bestimmt werden, und zeigen, daß der Tieftemperaturprozeß aus 
Einzelatomsprungen besteht, während dem Hochtemperaturprozeß eine korrelierte Bewegung 
mehrerer Atome zugrunde liegt. 

Die Untersuchung der Plastizität ikosaedrischer Quasikristalle bildet den Hauptteil der Ar­
beit. Spannungs-Dehnungs-Diagramme wurden bei verschiedenen Temperaturen im duktilen 
Temperaturbereich untersueht. AJs herausragendste Eigenschaft. diese keine Verfesti~ 
gung sondern einen kontinuierlichen Abfall der Fließspannung mit steigender Dehnung. Außer­
dem wurden erstmals Kriechexperimente an Einquasikristallen durchgefiihrt. Die thermody~ 
namischen Aktivierungsparameter des Verformungsprozesses wurden mit Hilfe inkrementaler 
Wechselversuche erstmals in Einquasikristallen bestimmt. Es wurde ein Aktivierungsvolumen 
von der Größenordnung Inm3 gefunden, das eine starke Spannungsabhängigkeit zeigt. Die 
Aktivierungsenthalpie ist im untersuchten Temperaturbereich proportional zur absoluten 
Temperatur und besitzt einen Wert um 7eV. Damit ist sie deutlich höher als die Werte, die bei 
den meisten kristallinen Materialien gefunden werden. Aus den Aktivierungsparametern kann 
geschlossen werden, daß die Rate der plastischen Verformung durch intrinsische lokalisierte 
Hindernisse bestimmt wird, und nicht durch Diffusionsprozesse, wie bisher angenommen 
wurde. 

Die makroskopischen Untersuchungen wurden ergänzt durch eine intensive Studie der Mi­
krostruktur verformter Proben. Die Versetzungsdichte wurde in Abhängigkeit der plastischen 
Dehnung und der Verformungstemperatur bestimmt. Eine starke Zunahme der Versetzungs­
dichte beim Einsetzen der plastischen Verformung zeigt, daß der Verformungsprozeß durch 
einen Versetzungsmechanismus getragen wird. Ungewöhnlich ist die Entwicklung der Verset­
zungsdichte bei hohen Dehnungen: Hier nimmt diese signifikant ab, ein Verhalten, das sich 
stark von dem bei kristalIinen Materialien beobachteten unterscheidet. Dort steigt die 
Versetzungsdichte mit der Dehnung, was zu Verfestigung und schließlich zum Bruch fuhrt. 

Die Methode der konvergenten Elektronenbeugung wurde erstmals zur Analyse von ver­
formungsinduzierten Versetzungen eingesetzt. Hier zeigt sich, daß die Verformung hauptsäch­
lich von Versetzungen mit einem zweizähligen Burgersvektor im physikalischen Raum getra­
gen wird. Es wird eine geringe Dichte von Versetzungen mit dreizähligen bzw. funfzähligen 
Burgersvektorrichtungen beobachtet, die mit Partialversetzungen im sechsdimensionalen 
Hyperraum korrespondieren. Das Verhältnis der Phason- und Phononkomponente des 



Zusammenfassung 

Burgersvektors ist immer größer als Eins und nimmt mit steigender plastischer Dehnung stark 
zu. Dies wird in der Weise gedeutet, daß durch die Versetzungsbewegung Phasonendefekte in 
das Material eingebracht und dort angehäuft werden, und so zu einer Entordnung fuhren. Eine 
quantitative Auswertung von Elektronenbeugungsbildern ergab eine lineare Zunahme des 
Betrags der Verschiebung von schwachen Reflexen von der Phasonkomponente des reziproken 
Gittervektors -ein direkter Nachweis von Phasonverzerrungen im Quasigitter- die wiederum 
mit der Dehnung zunimmt. Eine Korrelation mit der beobachteten Zunahme des Verhältnisses 
der Phason- und Phononkomponenten der Burgersvektoren wurde gefunden. 

Erstmals wurden Gleitsystemanalysen in einem Quasikristall durchgefuhrt. Diese zeigen, 
daß primär Gleitsysteme mit funfzähligen Gleitebenen, diese entsprechen den dichtest gepack­
ten Ebenen, und zweizähligen Gleitrichtungen angeregt werden, die gleichzeitig den höchsten 
Schmidfaktor aufweisen. Bedingt durch die hohe Symmetrie tritt vom Beginn der Verformung 
an Mehrfachgleitung auf, wobei Gleitsysteme mit kleinerem Schmidfaktor entsprechend selte­
ner beobachtet wurden. 

Es gelang erstmals in-situ-Dehnungsexperimente an Quasikristallen durchzufuhren. Diese 
liefern einen direkten Beweis, daß Versetzungen in Quasikristallen beweglich sind. Es gelang 
Wechselwirkungsprozesse zwischen Versetzungen, sowie Multiplikationsprozesse und eine 
Versetzungsquelle direkt zu beobachten. 

Auf der Basis aller experimentellen Ergebnisse wurde ein qualitatives Modell des plastischen 
Verformungsmechanismus in ikosaedrischen Quasikristallen entwickelt. Dies stellt die Ver­
formungseigenschaften als eine Konsequenz der speziellen atomaren Struktur des Materials 
dar, wobei Cluster des Mackay-Typs, die als stabile Strukturelemente in hoher Dichte in dem 
Material vorhanden sind, als ratenkontrollierende Hindernisse fur die Versetzungsbewegung 
angenommen werden. 
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