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Abstract

In the present work nanoindentation of the FCC-metals aliumm and copper has been investigated
using atomistic simulations. The following topics haveeevered: The effect of crystalline aniso-
tropy on the Hertzian approximation, the influence of theratomic potential on plastic deformation,
structured surfaces, and the phenomenon of reversiblégitiasThe simulations have been carried
out on cubic substrates with a side length of about 25 nm wsiigid, spherical indenter with a radius
of about 8 nm and an indentation velocity of about 10 m/s.

The influence of the crystalline anisotropy of the (100),0)14nd (111) surfaces has been inve-
stigated for copper and aluminium. The Hertzian solutiowigd on the atomistic scale in the linear
elastic regime with an orientation dependent reducedielasidulus, which can be derived from the
elastic constants of the potential. In the plastic regirhe,ibfluence of the orientation drops with
increasing indentation depth and the hardness becomegeindent on the orientation. This investi-
gation validates the application of the Hertzian theoryanarcrystalline materials.

It has been shown that despite deviations in the stableistatkult energy simple pair potentials
are capable of qualitatively modelling the elastic defdiom the critical indentation depth including
the appropriate critical stress, the level of hardness,aatahlly the primary plasticity for ideal free
surfaces. In the deep plastic regime, however, the simptepptentials lead to an overestimation of
the stacking fault size, which causes work-hardening. ugates that pair potentials may be used
under specific circumstances for meaningful parametridiasu

The influence of the elastic stiffness on hardness has beestigated in a parametric study using
a Morse potential. It has been shown that the crystallineress and the load-drop scale with the
elastic stiffness, whereas the critical indentation daptimndependent on the elastic stiffness. The
proportionality of hardness to the theoretical strengthidtde confirmed.

For a surface with anisland of adatoms, the influence of tHaeistructure has been investigated.
Below a specific size the island is pushed into the substratéransported away from the indenter in
form of prismatic loops; the results are independent on thegry structure on the surface.

The phenomenon of reversible plasticity has been founddieali(111) surfaces. The responsi-
ble mechanism has been identified as the cross-slip. Afeeotiset of material transport the plastic
deformation becomes irreversible and corresponds to thitoen of the continuum theory. This fin-
ding is important, as it shows that the force-depth curvesdus provide information on the plastic
deformation. A criterion for the onset of irreversible pieity based on the total strain is given.






Ubersicht

In der vorliegenden Arbeit wurde mittels atomistischer @mtionen von Nanoindentation in die ein-
kristallinen FCC-Metalle Aluminium und Kupfer folgendestarsucht: Die Auswirkung der kris-
tallinen Anisotropie auf die Gultigkeit der Hertz'schen gxpximation, der Einfluss der elastischen
Steifigkeit auf die Harte, der Einfluss des interatomarerefiatls auf die plastische Deformation,
strukturierte Oberflachen und das Phanomen der reverdithbestizitat. Die Simulationen wurden an
Substraten kubischen Volumens mit einer Seitenlange 25 mimem starren, spharischen Indenter
von etwa 8nm Radius mit einer Indentationsgeschwindigkaitetwa 10 m/s durchgefihrt.

Fur Kupfer und Aluminium ist anhand der freien Oberflache®0j1 (110) und (111) der Ein-
fluss der kristallinen Anisotropie auf die elastische Defation untersucht worden. Die Hertz'sche
Losung ist auch auf atomarer Ebene im linear elastischeri®@emit einem richtungsabhangigen,
aus den elastischen Konstanten des Potentials bestimettenierten Youngsmodul giltig. Im plasti-
schen Bereich lasst der Einfluss der Orientierung der fr@iearflache mit wachsender Eindringtiefe
nach und die Harte ist unabh&ngig von ihr. Diese Untersuglistrwichtig, um die Anwendung der
Hertz'schen Approximation auf nanokristalline Mategailizu legitimieren.

Es wurde gezeigt, dal3 trotz massiver Abweichungen in dbiletaStapelfehlerenergie einfache
Paarpotentiale fur ideale, freie Oberflachen in der Lag# sjnalitativ die elastische Deformation, die
kritische Eindringtiefe mitsamt der zugehdrigen kritieohSpannung, die GroRenordnung der Har-
te und sogar die primare Plastizitat zu reproduzieren. 8egéschrittener Plastifizierung erzeugen
sie jedoch zu grof3e Stapelfehler, was zu eindork-Hardeningfuhrt. Damit ist gezeigt, dal3 un-
ter bestimmten Voraussetzungen Paarpotentiale fir aglesdtige parametrische Studien verwendet
werden kénnen.

Der Einfluss der elastischen Steifigkeit auf die Harte wundsner parametrischen Studie mittels
eines Morse-Potentials untersucht. Es ist gezeigt wordiel,die kristalline Harte und der Lastein-
bruch nach Erreichen der kritischen Eindringtiefe mit dastischen Steifigkeit skaliert, wahrend die
kritische Eindringtiefe selbst unabhangig von der elabta Steifigkeit ist. So konnte insbesondere
die Proportionalitat der Harte zur theoretischen Festidiestatigt werden.

Anhand von Inseln aus Adatomen ist der Einfluss der Oberfléthektur untersucht worden.
Unterhalb einer gewissen StrukturgréRe sind die Mesdegsulinabhéngig von der Struktur, weil
die Inseln komplett in den Kristall eingedriickt und in Fornsmatischer Schleifen abtransportiert
werden.

Das Phanomen der reversiblen Plastizitat ist fur ideald)(@berflachen entdeckt worden. Als
verantwortlicher Mechanismus ist das Quergleiten ideifi worden: Erst nachdem der Material-
transport eingesetzt hat, wird die plastische Deformadti@versibel und entspricht der kontinuums-
theoretischen Definition. Diese Erkenntnis ist wichtigsteexplizit zeigt, daf3 die Kraft-Eindringtiefe-
Kurve keinen Rickschluss auf die plastische Deformatidewbt. Ein Kriterium basierend auf der
Gesamtverschiebung der Teilchen ist angegeben wordergwearsible Plastizitat zu erkennen.
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Kapitel 1

Einleitung

1.1 Physikalische Motivation

Geschichtlicher Abriss Die Untersuchung der Materialeigenschaften von Metabeméreits seit
dem Mittelalter (Agricola, 1556) von Interesse. Spatestem Zuge der Industrialisierung ist es un-
erlasslich geworden, qualitativ hochwertige metallisé¥erkstoffe fur die verschiedensten Aufgaben
herstellen zu kbénnen. Um den immer weiter wachsenden Aokprilan die Werkstoffe geniigen zu
koénnen, ist ein gutes Verstandnis der Materialparametir,zwm Beispiel Harte, Briichigkeit und
Rauigkeit, zwingend notwendig. All diese Materialeigdraften wurden bereits friih mithilfe von so-
genannten Indentationstests, bei denen zunéchst nuratgisphe Abdruck nach Aufschlagen eines
Hammers vermessen wurde, untersucht.

Konzeptionell entsprechen die heutigen MessverfahrerBestimmung der Harte noch immer
der Vorgehensweise von Friedrich Mohs: Mittels Normmatem verschiedener Harte wird ein zu
testendes Material plastisch verformt. Anhand der engsigén plastischen Verformung wird dann
die Harte in Relation zu den Normmaterialien festgelegt. dar Mohs’schen Skala von 1 (Talk) bis
10 (Diamant) haben die in der vorliegenden Arbeit verwesnldflaterialien Kupfer und Aluminium
eine Harte von 3 beziehungsweis&2.2.9 (Tabor, 1951).

Es stellt sich damals wie heute die Frage, wie bestimmte os&kpische Materialeigenschaften
beeinflussbar sind. Oftmals schliel3en sich wiinschens\ggenschaften gegenseitig aus: So ist es
zum Beispiel eine besondere Herausforderung, ein glaighhartes und duktiles Material zu finden.

Heute konnen wir auf atomistischer Ebene nach den Ursaéhetlief makroskopischen Material-
eigenschaften suchen und es stehen zunehmend mehr M&gtechkur Verfiigung, um auf kleinsten
Langenskalen Materialien zu bearbeiten. Spatestenseseitctitungsweisenden Rede von Feynman
(Feynman, 1960) hat eine Miniaturisierung von Gebraudpsgstanden (insbesondere elektrischen)
eingesetzt. Das stellt natirlich ganz neue Anforderungewia mechanischen Eigenschaften der
Werkstoffe. Gleichzeitig ist die Aufloésung der Messappaext deutlich gestiegen. War es 1968 noch
bahnbrechend, Belastungstests auf ger-Skala durchzufihren (Gane & Bowden, 1968), so sind
heute Messungen auf der A-Skala machbar (Géken & Kempf,)2001

Atomare Langenskala Zur Einordnung der vorliegenden Arbeit in das physikales&esamtbild
seien hier die Langenskala von.A nm, die Zeitskala fs.. ps und die Energieskala 1beV an-
gegeben. Auf diesen Skalen operieren wir mittels Newttwe@sd/echanik. Die Vielkorpertheorie im
Sinne der statistischen Mechanik ist nicht im Fokus deliegenden Arbeit; wahrend dort der Begriff
der Temperatur eine zentrale Rolle spielt, behandeln wirahezu Gleichgewichtsverformungen bei
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KAPITEL 1. EINLEITUNG

einer Temperatuf = 0 K.

Durch atomistische Bewegungen kénnen sich Materialegeiten drastisch andern (Li, 2007).
Dies motiviert die Herstellung und Untersuchung von sogaten Nano-Materialien. Solche Mate-
rialien kbnnen harter als Diamant sein (Shi & Falk, 2005)radee plastische Verformungen kénnen
ausheilen. Auf der anderen Seite sind flr klassische Mdiemi die Ursachen ihrer Materialeigen-
schaften noch nicht umfassend verstanden. Dazu zéhleasimstiere die Mechanismen der plasti-
schen Verformung von Metallen, die Gegenstand der aktuellesenschaftlichen Debatten sind.

Neben den Nanomaterialien gibt es in den Ingenieurswiskaften Bestrebungen, verschiede-
ne, in ihren Eigenschaften bereits bekannte, Materialigaimander zu sogenannten Verbundwerk-
stoffen zu vermischen, sodass gewiinschte Materialeibafiea erreicht werden kénnen. Mit diesen
Methoden ist es bereits jetzt moglich, Materialien besttarr&igenschaften im industriellen Mal3stab
herzustellen. Die makroskopischen Materialeigenschafteser Materialien kénnen — Kenntnis aller
Materialparameter vorausgesetzt — mittels der Kontakiianeik mathematisch und numerisch mo-
delliert werden. Innerhalb gewisser Grenzen der jewaililgdelle ist es sogar moglich, mit diesen
Methoden neue (Verbund-) Werkstoffe oder Materialdefekt@intersuchen.

Im Gegensatz dazu wollen wir in der vorliegenden Arbeit @afrastischer Ebene die Ursachen
fir makroskopische Eigenschaften erkunden. Denn soll ie éie Fertigung von Verbundwerkstof-
fen essentielle — Kontaktmechanik auf immer kleineren &kakerwendet werden, um so bekannte
und neue Werkstoffe auf kleinsten Skalen zu beschreibest es unerlasslich, dafl ihre Glltigkeit auf
der atomistischen Skala Uberprift wird. Ein genaues Medsi& der atomistischen Prozesse ermdg-
licht neue kontinuumstheoretische Modelle (Luan & RobpR®05), die es zunachst erméglichen,
bekannte Phanomene besser zu beschreiben oder es sogerriacue Klassen von Materialien zu
finden.

Weil letztlich die Materialeigenschaften wie elastischeif®jkeit oder Harte auf der Wechselwir-
kung der Elektronen basieren ist es essenziell, diese \Wedghaung richtig zu modellieren. Da es
jedoch erst in den letzten Jahren moglich geworden istelghend grof3e numerische Rechnungen
durchzufiihren, sind bis jetzt noch nicht alle fUr die pkdtie Verformung relevanten Mechanismen
ausreichend verstanden (Feichtinger et al., 2003; Haseaal, 2004). Daher lasst sich der Einfluss
der atomaren Eigenschaften auf die makroskopischen Mbdigignschaften im Allgemeinen weder
quantitativ noch qualitativ direkt abschatzen.

Vorliegende Arbeit Objekt der Untersuchungen in der vorliegenden Arbeit siretdife. Die fr
uns hier wichtigste Eigenschaft von Metallen ist zunactia} in ihnen die Atome auf einem re-
gelmafigen Kristallgitter angeordnet sind. In einem me&dstall gibt es jedoch Defekte, das heildt
Atome, die sich nicht auf den Positionen des regelmaRigestaflgitters befinden. Tritt eine plasti-
sche Verformung des Kristalls auf, so wird diese — in weldf@m auch immer — durch die Defekte
vermittelt. Da dieses Konzept der Defekte nicht nur in Metalsondern in allen kristallartigen Struk-
turen auftritt, lassen sich viele Begriffe der vorliegemdebeit auf andere Systeme, wie zum Beispiel
auf Eiskristalle oder Lawinenbildung, Ubertragen. Sogamorphen Materialien lassen sich &hnliche
Konzepte der plastischen Verformung — die sogenanntenri&imger — formulieren.

Eine Verallgemeinerung auf andere Metalle ist in der RegdDetail nicht moglich, weil die Me-
chanismen auf der atomistischen Skala durch die Quantdranikcder Elektronenhllen bestimmt
sind. Daher gehen wir im Folgenden nur von FCC-Metallen aukhetrachten insbesondere Kup-
fer und Aluminium. Das heif3t, daR sdmtliche Aussagen in ddregenden Arbeit (insbesondere die
Plastizitat) nur fur FCC-Materialien mit niedriger Stefpélerenergie gelten.
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KAPITEL 1. EINLEITUNG

Abbildung 1.1: Schematische Darstellung der Indentation.
Ein Indenter mit dem Radiugg wird mit der KraftF,q und der Geschwindigkeit,q in ein Substrat
gedricktd ist die Eindringtiefe. Die Kontaktflache zwischen beiddrdisrchA; gegeben.

1.2 Die Methode der Indentation

Wir beschreiben nun die Methode der Indentation, die in Alinig 1.1 schematisch dargestellt ist.
Ein Indenter mit dem RadiuRi,g wird mit einer KraftFnq in ein Substrat gedriickt. Dabei bewegt
sich der Indenter mit einer Geschwindigkeity. Die Eindringtiefe bezeichnen wir mit. Substrat
und Indenter sind auf einer Flaclhg miteinander in Kontakt. Daraus ergibt sich direkt der Kaéta
radiusrc. Die Harte des Indentending ist dabei in der Regel groR gegen die Harte des Substrats:
Hing > Hsup Der Indenter wird also in die Oberflache gedriickt, sodads das Substrat verformt:
zunachst elastisch und nach Erreichen eines hinreichef@egrDruckes plastisch. Der Messvorgang
der Indentation besteht darin, die Last zu erhéhen und disckiebung zu messen (oder reziprok).
Die Geschwindigkeit des Indentergq ist dabei klein gegen die Schallgeschwindigkeit des Satsstr
Vind < Vsound- Im Folgenden ist die Richtung der Indentatipn °

Der Ubergang vom elastischen zum plastischen Bereich istoesonderem Interesse, weil er
den Ubergang zur irreversiblen Schadigung eines Matataistellt: Nach Erreichen einer kritischen
Eindringtiefedyie|q ist eine kritische, notwendige Spannung aufgebaut, nach der das Material plas-
tifiziert. Der Widerstand eines Materials gegen eine @abke Deformation wird durch die Material-
eigenschaft Harte beschrieben. Eine umfassende Einf@hinudartetests — insbesondere Indentation
—von Metallen findet sich in Tabor (1951).

Das Eindriicken selbst kann mit verschiedenen Methodewgeletr durch Vorgabe der Kraft oder
durch Vorgabe der Verschiebung vorgenommen werden unddercindenter selbst variiert je nach
betrachtetem System. Weitere Informationen zur in diesbeiAverwendeten Methode finden sich in
Kapitel 3.

Indenterform  Die Form der Indenterspitze ist tblicherweise entwedeapydisch, rechteckig oder
spharisch; sie beeinflusst stark die gewonnenen Resuliaten es ist offensichtlich, dafl3 ein spitzer

1Die isotrope Schallgeschwindigkeit bei RaumtemperatifiiisKupfer vgoung= 3570 m/s und fiir Aluminiunvsoyng=
5100 m/s.
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Indenter einen anderen plastischen Abdruck als ein sgh&rdndenter hinterlassen wird. Da au-
Rerdem die Verspannungen unter dem Indenter sehr verschgdd, werden jeweils auch andere
Gleitsysteme aktiviert. Bei der Methode der Indentatiobt gis also eine starke Beeinflussung der
Observablen durch die Messung (Fischer-Cripps, 2004)stekaher notwendig zu einem Messwert
immer auch die verwendete Methode anzugeben. Wie in Abtgldul dargestellt, wird in der vor-
liegenden Arbeit mit einem sphérischen Indenter eingédric

Warum Nanoindentation? Zunéachst ist es natlrlich ganz allgemein ein Ziel, Materggnschaf-
ten mit immer héherer Auflésung zu vermessen — und so deriverigEehler der Messungen zu mi-
nimieren. Je kleiner aul3erdem die untersuchten Probendastb genauer lassen sie sich praparieren
und desto kleiner sind daher die Fluktuationen aufgrundWoreinheiten. Der Einfluss der einzel-
nen Parameter eines Materials kann also besser separigiérwéNVahrend die Indentation auf der
um-Skala mittlerweile recht gut verstanden ist, sind beiNienoindentation (auf der nm-Skala) noch
viele Fragen offen. Das heil3t insbesondere, dal3 die aieahish Prozesse und deren Rickwirkungen
auf die makroskopischen Materialeigenschaften noch mictetail verstanden sind.

Nanoindentation in Metalle ist ein komplexer Prozess (kseCripps, 2004; Gouldstone et al.,
2007), mit dem sowohl elastische als auch plastische Expaften untersucht werden kénnen. Wenn
der Indenter in das Material hinein gedrtckt wird, defomn@ch dieses zunachst elastisch. Unter
weiterer Indentation bis hin zur kritischen Eindringtiefgelq flhrt die entstehende Plastizitat zu-
nachst zu einem Lasteinbruch in der Kraft. Sobald die ergegaetzungen erzeugt wurden breiten
sich diese aus, reagieren miteinander und es findet Matarigport statt. Die meisten dieser ato-
mistischen Prozesse haben direkte Konsequenzen fur dfe K@ die auf den Indenter wirkt; der
Indenter dringt also nicht mehr in ein ideales, sondern aicldden Indentationsprozess gehartetes
Material ein Workhardening

Wahrend ein idealer Kristall durch ein reines, ideales tidHigitter charakterisiert wird, ist ein
realer Kristall durchsetzt mit verschiedenen Arten vortesiehlern. Induziert das Kristallgitter eine
Langenskala fur das Substrat, so wird eine weitere Langdmsiurch die Grole und Wechselwir-
kungsreichweite der Gitterfehler vorgegeben. Diese Laskgda ist inharent groRer als diejenige der
Gitterkonstante. Weil aber weiter die makroskopischenealeigenschaften deutlich mit den mi-
kroskopischen Gitterstrukturen variieren, sind realestétle also durch eine Kopplung von verschie-
denen Langenskalen dominiert. Es ist daher fur ein Versiarder makroskopischen Materialeigen-
schaften auch ein Verstéandnis der atomistischen Prozessemdig.

Die Methode der Nanoindentation ist besonders gut geeigmetlen Zusammenhang zwischen
mikroskopischen Materialparametern und makroskopisdlaterialeigenschaften zu untersuchen.
Wahrend in einem klassischen Hartetest von makroskopisBle®bachtungen auf mikroskopische
Eigenschaften geschlossen wird, verfolgen wir hier nuereireziproken Ansatz, bei dem direkt die
mikroskopischen Eigenschaften untersucht werden. Einersichung der atomistischen Struktur
von Werkstoffen ermdglicht es, neue kontinuumstheoreéiddodelle zu entwickeln (Landman et al.,
1990). So wurde zum Beispiel das Modell der geometrisch eotiigen Versetzungen aufgrund von
Nanoindentation entwickelt (Nix & Gao, 1998)

Die Reaktion eines Materials auf die Belastung durch derntet kann sehr unterschiedlich
sein. Am einfachsten zu verstehen ist der linear elastiBaheich — auch wenn dieser aufgrund der
mehrachsigen Verspannung im Detail kompliziert zu besiblreist. Denn er ist nicht nur reversibel,

?Dieses Modell gibt eine Erklarung fiir das Absinken der Haitgl) mit der Eindringtiefe — auf makroskopischen
Langenskalen — mittels der entstehenden Versetzungese DMersetzungen sind insofern geometrisch notwendig,adds d
sie direkt aus dem plastischen Eindruck des Indentersetmtst
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sondern in ihm bleibt auch die Kristallstruktur erhalten.Hlinblick auf seine Gitterstruktur bleibt ein
idealer Kristall im elastischen Bereich homogen.

Komplizierter wird es, wenn sich die Kristallstruktur —@ldie Bindungen zwischen den Atomen
— unter der Belastung andert, das Substrat also inhomogen 86 wurden mittels der Nanoinden-
tation Phdnomene entdeckt, die bisher nicht durch die Kootnhstheorie beschrieben wurden (Pan
et al., 2007): Es kdnnen zum Beispiel Phasentransfornmeioler Gitterstruktur auftreten, die zu (re-
versiblen) Lasteinbriichen in der Krditg fuhren. Diese Lasteinbriiche riihren dann jedoch nicht von
einsetzender Defektbildung her und sind damit in herkdrimeln kontinuumstheoretischen Model-
len nicht enthalten (Chrobak et al., 2007). Weiter konnarafidere Klassen von Materialien ganz
andere Phanomene auftreten. So werden zum Beispiel im agrofilizium Scherbander beobachtet
(Szlufarska et al., 2007; Walsh et al., 2000). Allgemeinrd&m Bindungsanderungen zu drastischen
Effekten flhren: So wurde kirzlich eine Kristallstruktwefgnden, die bei geringerer Dichte harter als
Diamant ist (Pan et al., 2007).

Obwohl die Methode der Indentation eigentlich direkt awf fteie Oberflache wirkt, so beein-
flusst dennoch das Geschehen innerhalb des Substrats ditoReades Materials auf die Belastung
durch den Indenter erheblich. Der naheliegende Schlu§sdi#agemessenen Eigenschaften durch
die freie Oberflache dominiert werden, ist trigerisch, ddanIndenter wirkt wie eine Lupe und
fokussiert die maximale Scherspannung im Material (Li,20@urch die lange Reichweite in den
Wechselwirkungen der Verspannungen im Substrat konnematsels Indentation auch Rickschlis-
se auf dieBulk-Eigenschaften gezogen werden. Das macht die Methode dentation auch fur die
Untersuchung von Einkristallen interessant. Wahrend esrer monodisperser Kristall in seinen Ei-
genschaften maRgeblich durch Versetzungen und Korngndmestimmt ist, betrachten wir hier nur
ideale einkristalline Materialien.

1.3 Aktueller Stand der Forschung

Seit den ersten Indentationsexperimenten aujaerSkala (Gane & Bowden, 1968) sind mittlerwei-
le Uber 50 Jahre vergangen. Die ersten hinreichend groffeul&@ionen der Nanoindentation sind
ebenfalls bereits knapp 20 Jahre alt (Landman et al., 1890)guter Uberblick (iber den aktuellen
Stand der Forschung findet sich in Gouldstone et al. (200aNIr&iche Arbeiten beschéftigen sich
mit den Grundlagen der Indentation. Viele der relevanterdfientlichungen werden in der vorlie-
genden Arbeit in einem folgenden Kapitel Erwahnung findeow@hl es in der vorliegenden Arbeit
weniger um reale Kristalle gehen wird, wollen wir an diestll8 einige wichtige aus der Nanoin-
dentation gewonnene Erkenntnisse der letzten Jahre eewdBn konnte zum Beispiel explizit durch
atomistische Simulation nachgewiesen werden, dal3 eine Yetsetzungsdichte in einem Korn zu
einer Verstarkung des Materials fiihren kann (Robertsoh,62@08). Weiterhin wurde entdeckt, dafd
Korngrenzen unter der Belastung durch einen Indenter saai®IiBenke, als auch als Quelle fur Ver-
setzungen dienen kénnen. Die gesamten Kdrner kdnnen sélfpisiten und die Elastizitat kann sich
dadurch andern (Feichtinger et al., 2003; Hasnaoui et @042Ma & Yang, 2003). Diese Eigen-
schaften der Korner setzen jedoch eine exakte Modelliedgmgnteratomaren Wechselwirkung des
Materials und eine genaue Kenntnis der Strukturierung deteidls voraus. Damit verlangt diese Art
der Untersuchung einerseits genaue Vorkenntnisse undearédits gelten die gewonnenen Resultate
nur fur ein spezifisches Material.

Eine weitere, neuerliche Entdeckung von Interesse istVdadietzungen, die durch die Belastung
mit einem Indenter entstanden sind, nicht zwangslaufiglsin missen. Dies wurde fur Aluminium
auf einer Skala von 500 nm mit einem spharischen Indentesrewrpntell gefunden (Robertson et al.,
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2008).

Wir geben nun einige Ubliche Langenskalen der Indentatimnlra Experiment sind Messun-
gen auf deum-Skala (Pharr & Bolshakov, 2002) beziehungsweise 10 nalaSiGoken & Kempf,
2001) ublich. Es werden dort spharische Indenter mit einedil’® vonRing ~ 8...30 nm verwendet
(Fischer-Cripps, 2004). Grol3e Simulationen sind in derel.dgs hin zurpym-Skala zu simulieren
(siehe Kapitel A). In unseren Simulationen ist die Seiteg&des kubischen Simulationsvolumens
| =25 nm und unser Indenter ist in der Reggh ~ 8 nm grof3.

In den letzten Jahren sind die Bestrebungen gewachsenlgionsmethoden verschiedener Ska-
len miteinander zu koppeln. So sollen zum Beispiel auf deatmistischen Ebene quantenmechani-
sche Verfahren flr akkurate Materialeigenschaften, attische Methoden fiir die Modellierung von
Defekten und kontinuumstheoretische Methoden fir den Wloss an makroskopische Spannungs-
felder sorgen (Miller & Tadmor, 2002; Shen & Atluri, 2004)ing Simulation von Nanoindentation
mit einer an finite Elemente (FEM) gekoppelten Molekulayik (MD) wurde kirzlich vorgenom-
men (McGee et al., 2007).

In der vorliegenden Arbeit beschranken wir uns auf (ide&8kristalle mit kubischer FCC-
Gitterstruktur. Wir beschréanken uns weiter auf zwei repnéetive Materialien: Kupfer und Alumini-
um. Kupfer ist ein weiches Material und daher auch im Expenitrein beliebtes Indentationsubstrat.
Weiter eignet sich Kupfer besonders gut fiir die Modelligranit empirischen Potentialen, weil sei-
ne Elektronenhille eine spharische Form hat. Aluminiumzaatr diesen Vorteil nicht, ist aber im
Gegensatz zu Kupfer elastisch nahezu isotrop.

1.4 Anwendungen

Die praktischen Anwendungsmadglichkeiten der Indentasiod sehr vielfaltig. Von ganz praktischen
Anwendungen hin, wie zum Beispiel, daf3 ein Substrat dinekBistem — also in situ — vermessen
werden kann, ohne es auszubauen (Vlassak & Nix, 1994), lieaédritersuchung dinner Schichten
(Soh et al., 2006) bis hin zur Untersuchung der Oberflachd-estplatten (Komanduri et al., 2000a,b)
sind die naheliegenden Anwendungsbereiche bereits sehgefachert.

Da Defekte in einer Vielzahl von kristallinen Strukturerfteeten — so zum Beispiel auch in Eis —
kénnen auch an diesen Systemen Indentationsversuchegétiibit werden (Taupin et al., 2007). Flr
die Halbleiterindustrie sind die mechanischen Eigengehafon Silizium (-Gemischen) interessant.
So kdnnen zum Beispiel auch unter Spannung stehende 8iliRléttchen indentiert und dann der
lastabhéngige Widerstand gemessen werden (Smith et 80).2Beben der Anderung des Wider-
stands durch eine makroskopische Verformung beeinflussein Befekte die elektrischen Eigen-
schaften (Robertson et al., 2008). Ahnlich der Indentaisdrdas die Methode des Nanokratzens,
welches selbst wieder &hnlich der Untersuchung mit eineom#d-Force-Mikroskop (AFM) ist.

Ein ganz anderes Anwendungsgebiet ist die Biomedizin. 8o kam Beispiel auch in Polymere
indentiert werden (Bucaille et al., 2002). Neuerliche Wsiiehungen haben gezeigt, dafl? Krankheiten
einem Organismus auch Schaden zuftigen, indem sie die nisciam Eigenschaften der Blutkorper-
chen andern, sodass diese nicht mehr dehnbar genug sindiraimdie diinnen Gefafde zu schlipfen
(Suresh, 2008). Daher ist auch die Untersuchung der alastisEigenschaften von Blutkdrperchen
oder Viren (Klug et al., 2006; Roos & Wuite, 2009) interegsan
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KAPITEL 1. EINLEITUNG

1.5 Warum Simulationen?

Warum bieten sich nun (Molekulardynamik-)Simulationesdreders fir das Nanoindentationsexpe-
riment an? Zunachst weil die Methode der Nanoindentatidndau atomistischen Skala operiert.

Damit lassen sich bereits viele allgemeine Vorteile der @dolardynamik anfiihren, als da wéren:
die totale Kontrolle tber die Parameter der interatomarexchaelwirkung und tber die Konfigura-

tion des Systems im Phasenraum. Kurzum sind mittels derRtaiedynamik Messungen an exakt

kontrollierbaren Modellsystemen maglich.

Weiter sind die physikalischen Observablen direkt zugéhglda die vollstandige Information
Uber den Zustand im Phasenraum bekannt ist. Damit |assinsicbsondere die Dynamik der Defekte
gut beobachten. Auch wenn es experimentell nicht mehr uticmdgt, die Dynamik von Kristall-
defekten in situ mittels Streuung von Laserlicht zu beoteiiRobertson et al., 2008; Schall et al.,
2006), so ist es dennoch aufwandig. Atomistische Simuiaticsind an dieser Stelle universeller ein-
setzbar, flexibler und kostengtinstiger.

In diesem Sinne ist es also mdglich, mittels der Molekulagdyik Informationen tber die ato-
mistischen Prozesse unter der Nanoindentation zu gewitm&resondere lassen sich die Nukleation
von Versetzungsschleifen, ihr Wachstum, ihre Wechselwigen und Dynamik untersuchen. So kann
ein detailliertes, tiefenaufgeldstes Verstandnis derrerth der Indentation auftretenden Prozesse er-
langt werden; insbesondere im plastischen Regime (Gauldstt al., 2007; Kelchner et al., 1998;
Landman et al., 1990; Li, 2007; Smith et al., 2003; Van Vlieak, 2003). So kommt es, dal3 das
Wissen um die atomistischen Prozesse der Plastizitat -esoslolere natdrlich unter der Indentation
—in den letzten Jahren maf3geblich mittels Molekulardykageivonnen wurde (de la Figuera et al.,
2001; de la Fuente et al., 2002; Kelchner et al., 1998; Nawtral., 2008; Zimmerman et al., 2001).

Problematisch hierbei ist lediglich, dal3 sehr gro3e Vohargimuliert werden missen, um die
erzeugten Defekte mit einem realistischen, idealen Hristaumgeben, denn die Defekte wechsel-
wirken Uber langreichweitige Verspannungen. Diese Kapphon Langenskalen erfordert einerseits
die exakte Modellierung einer kleinen, atomistischen leirsiala und andererseits die Modellierung
eines makroskopischen Systems. Die sich daraus ergeb&mfi@merungen an die Algorithmen zur
numerischen Losung dieses Problems sind einerseits dinaaee Genauigkeit und andererseits eine
gute Skalierbarkeit fur gro3e Systeme. Insbesondere ftallisehe Werkstoffe gibt es Bestrebungen
Algorithmen zu entwickeln, die sowohl quantenmechaniggaeechnungen fur die Elektronenschale
vornehmen, als auch die atomistischen Bewegungen mittelekdlardynamik und schlief3lich die
makroskopischen Verspannungen mittels Kontinuumsmeiklmaschreiben. Die Schwierigkeit hier-
bei ist jedoch die Kopplung der verschiedenen Methoden RuBroughton, 2000).

In der vorliegenden Arbeit beschranken wir uns auf Besbhargien mittels Molekulardynamik.
Die Quantenmechanik ist jedoch implizit enthalten in dégriatomaren Wechselwirkung und makro-
skopische Verspannungszustande beschreiben wir nicgtb&isn Wesentlichen zwei Einschrankun-
gen der Methode der Molekulardynamik. Einerseits mussrdieratomare Wechselwirkung hinrei-
chend gut reproduziert werden. Da jedoch die Quantenmécharit explizit in der Molekulardy-
namik enthalten ist, schrankt dies die Langenskala nadnugih. Insbesondere ist ein exaktes Ver-
standnis der Defekte nur dann mdglich, wenn die quantenamésthen Einflisse beachtet werden.
Dies ist nicht nur ein Problem der Rechenzeit, sondern ainchranzipielles Problem der Ankopp-
lung der Quantenmechanik an die Molekulardynamik. Andeits werden die Langenskalen nach
oben eingeschrankt durch die verfigbare Rechenzeit. UDylamik der Defekte hinreichend ge-
nau beschreiben zu kénnen, missen diese in einem moglicfg Simulationsvolumen eingebettet
sein. Weiter gibt es Einschrankungen im Hinblick auf diet&@eailen. Die Einschrankungen werden
im Anhang A eingehender beschrieben. Die interatomarerngédwirkungen lassen sich leicht mit
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mikroskopischen Parametern identifizieren. Daher woll@nversuchen den Zusammenhang dieser
mikroskopischen Materialparameter mit den makroskopisdilaterialparametern zu untersuchen.

Auf der atomistischen Ebene ist die Wechselwirkung zwisaten Teilchen kontrolliert durch das
interatomare Potential und die dazu konkurrierende TeatpeBei uns ist jedoch ~ 0 K. Durch die
Indentation wird eine geringe kinetische Energie auf ddssBat Ubertragen. Wenn das interatomare
Potential die atomistischen Bindungseigenschaften icimead gut beschreibt, kann eine realistische
Simulation durchgefiihrt werden.

Die Simulation von Systemen mit gekoppelten Langenskaemlgorithmisch sehr herausfor-
dernd (Kelchner et al., 1998). Um die Beschrankungen auf ufal Langenskalen zu Uberwinden
und um quantenmechanisch noch fundieftéxassagen tatigen zu kénnen, gibt es aktuell starke Be-
strebungen, verschiedene numerische Methoden miteinand@ppeln. Einerseits wird versucht die
Kontinuumstheorie (zum Beispiel in Form von FEM-Simulaga) mit atomistischen Simulationen
zu koppeln (Miller & Tadmor, 2007). Andererseits wird pretii eine Kopplung der atomistischen
Methoden an die Quantenmechanik zu vollbringen (Aubry & idan2008). Fur hinreichend kleine
Systeme gibt es bereits rein quantenmechanische BeregémBrandl et al., 2007).

In den letzten Jahren ist die Rechenleistung der Computdd genug geworden, um Newtons
Bewegungsgleichungen numerisch flr eine grof3e Zahl vdohBsi zu I6sen. So war es bereits 1990
moglich, eine Indentation mit £0reilchen (modelliert durch ein Lennard-Jones-Potentialsimu-
lieren (Hoover et al., 1990). Binnen nur 15 Jahren ist es imddgleworden nahezu drei GroRen-
ordnungen mehr Teilchen zu simulieren: 80 Teilchen (Buehler et al., 2005) (fir 200.000 MD
Schritte, modelliert durch einen Lennard-Jones-Potniidir simulieren bis zu~ 10’ Teilchen mit
EAM-Potential fiir bis zu 160.000 MD Schritte.

1.6 Aufbau der Arbeit

Der Hauptteil beginnt zunachst mit einem theoretischendament in Kapitel 2, in welchem die
wesentlichen Begriffe, die fir ein Verstéandnis der vorieden Dissertation notwendig sind, definiert
werden. Der Fokus liegt dabei insbesondere auf der TheeriEldstizitat, weiter werden Begriffe wie
Kontaktdruck und Harte definiert. AuRerdem werden die wiisaen Basisbegriffe der plastischen
Verformung fur FCC-Metalle eingefuhrt.

Es folgt ein methodologisches Kapitel 3, in dem die verwésrmi&erfahren zur Bestimmung der
Resultate in der vorliegenden Arbeit beschrieben werdesil. jddoch die Methode der Molekulardy-
namik bereits Standard ist, wird diese nur im Anhang A basbbn. Vielmehr werden wir in diesem
Kapitel speziell auf die Modellierung der Indentation ethgn und die Potentiale zur Beschreibung
der interatomaren Wechselwirkung angeben.

In einem separaten Kapitel 4 wird nochmals die Plastizitéitder atomistischen Skala anhand
eigener Resultate betrachtet. In diesem Kapitel liegt dduf auf der Entwicklung eines Verstand-
nisses, wie Defekte auf der atomistischen Skala zu erkesinen Insbesondere die Entstehung und
die Fortbewegung von Defekten — Gleiten und Quergleitenrd amschaulich anhand einiger Bilder
der atomistischen Konfigurationen erklart.

Es folgen dann funf Kapitel mit Resultaten. Zunachst bebbmair die kristalline Anisotropie in
Kapitel 5 im Hinblick auf die Fragen, ob die Hertz'sche Apxiroation (die eigentlich nur fir iso-
trope Materialien gilt) noch glltig ist und wie der Einflussr rientierung der freien Oberflache auf
die Plastizitat ist. In Kapitel 6 untersuchen wir den Eindluer interatomaren Wechselwirkung auf

3Dazu mehr im Anhang A.
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den elastischen und plastischen Bereich. Die zentraleeHregbei ist, welche atomistischen Eigen-
schaften der Wechselwirkung reproduziert werden muissargas makroskopische Verhalten eines
Materials richtig zu beschreiben. Aufgrund der in diesenpik gewonnenen Erkenntnisse fihren
wir dann in Kapitel 7 eine parametrische Studie durch, beivde die elastische Steifigkeit eines
Pseudo-Kupfers variieren und den Einfluss eben dieser atddlite untersuchen. Es schliel3t sich ein
Kapitel 8 an, in dem wir den Einfluss von Strukturen auf deri@&ehe auf die elastischen und plas-
tischen Eigenschaften untersuchen; in allen vorigen KKhplhestand das Substrat aus einer idealen
Oberflache. Wir finden hier insbesondere eine kritische eéskala, unterhalb derer die Material-
eigenschaften unabhangig von der Struktur auf der Obedlaarden. Schlie3lich untersuchen wir
noch das Phanomen der reversiblen Plastizitat im letztguitédalm Anhang schlief3lich finden sich
Anmerkungen und kleinere Resultate, die im Hauptteil keiRkatz gefunden haben.

Bemerkung zu den Messungen Abschliel3end einige Bemerkungen zu den im Folgenden prasen
tierten Messergebnissen. Falls nicht explizit anders gektngehen wir um Schreibarbeit zu sparen
von einer Standardmessung aus. Diese Standardmessungstiamti@n (111) Kupfer, das mit dem
Cu-Mishin-Potential modelliert wurde. Das kubische Siatisinsvolumen des Substrats hat dabei ei-
ne Seitenlange voh= 25 nm. Indentiert wird mit einem spharischen Indenter mieei Radius
Ring = 8 nm, der mit einer Indentationsgeschwindigkeit wgqa = 12 m/s in das Substrat hineinge-
driickt wird. Dabei wird die Methode der verschiebungskaltigrten Indentation verwendet. Soweit
nicht explizit vermerkt, sind alle in dieser Arbeit verwetein Daten, atomistischen Bilder und Plots
aus vom Autor produzierten Daten gewonnen worden; dasgiitadsondere auch fir die einleitenden
Kapitel 2, 3 und 4.
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Kapitel 2
Theoretisches Fundament

Ut tensio sic vis.
Robert Hooke

2.1 Uberblick

In diesem Kapitel sind die wichtigsten Grundlagen zusangefasst, die flr ein Verstandnis der in
den folgenden Kapiteln dargelegten Untersuchungen natigesind. Dazu wird zunéchst die Metho-
de der Indentation detaillierter vorgestellt. Es folgteckurze Behandlung der Theorie der elastischen
und plastischen Deformation. Fir die in diesem Kapitelriefeen Themen gibt es eine ganze Reihe
von Lehrbiichern. Das Gebiet der Elastizitat wird ausfihrin: Hearmon (1961); Landau & Lifschitz
(1983); Love (1907); Nowick & Berry (1972); Nye (1967); Pauf& Schulze (1978); Stuwe (1974);
Voigt (1928) behandelt. Harte im Allgemeinen und fir Meddl Besonderen wird ausfuhrlich be-
sprochen in: Fischer-Cripps (2007); Johnson (2004); Tétais1). Auch Gber das Themengebiet der
Defekte in Kristallen gibt es eine ganze Reihe von LehrbiithBieter (1976); Gottstein (1998);
Hirth & Lothe (1982); Hull & Bacon (1992); Phillips (2001).i®im folgenden Kapitel referierten
Aussagen finden sich, soweit nicht explizit anders vermarlden genannten Quellen.

2.2 Die Methode der Indentation

Ubersicht Zun&chst beschreiben wir detaillierter die bereits in dateiung vorgestellte Methode
der Indentation. Die konkreten, in den Simulationen vereten Methoden finden sich in Abschnitt
3. Der Methode der Nanoindentation ist kirzlich ein ganzeshByewidmet worden (Fischer-Cripps,
2004); dort wird ein ausfiihrlicher Uberblick tiber die Meatlea im Experiment gegeben. Im folgen-
den Abschnitt wird ein kurzer Uberblick tiber die dort beseienen Aspekte der Nanoindentation
gegeben.

Messmethode In Abbildung 1.1 der Einleitung ist die Methode der Indeittatschematisch darge-
stellt. Ein Indenter, der in der vorliegenden Arbeit immen\sphéarischer Form ist und daher durch
seinen Radiufng charakterisiert wird, wird in ein Substtagingedriickt. Seine Eindringtiefe in das
Substrat ist, er ist dabei mit dem Substrat auf einer Flache ¥grnin Kontakt und zwischen den
beiden wirkt die Kraftmnq. Die Geschwindigkeit der Indentation ist dabgi.

1Als Substrat bezeichnen wir ein konkretes Material einemngetrischen Form und als Material die Gesamtheit aller
Substrate.
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Im Experiment gibt es im Wesentlichen zwei Methoden der mtakon: Es kann entweder mit
konstanter Geschwindigkeit,q oder mit konstanter Kraff,y indentiert werden (Fischer-Cripps,
2004). Bei letzterer Methode wird also eine Krgfy vorgegeben und dann die zugehérige Eindring-
tiefe d gemessen. Diese Methode setzt jedoch voraus, dal3 sichg stbeEindringtiefe gemessen
wird, ein Gleichgewichtszustand eingestellt hat. DieskidBgewichtszustand stellt sich jedoch in
der Regel nicht instantan ein und es bedarf einer gewissex&®mwnszeit. Weil jedoch in den ato-
mistischen Simulationen mittels Molekulardynamik die ¥erfligung stehenden Simulationszeiten
nicht beliebig groR sind (siehe Kapitel A), verwenden wisi Methode nicht

Die andere Methode, die ebenfalls experimentell reatisser kontrolliert die Verschiebung des
Indenters: Es wird also eine feste Verschiebung vorgegeinendann die Kraft auf dem Indenter
gemessen. Insbesondere ist hierbei die Geschwindigkeihdentation konstants,q = const. Zur
Kontrolle der Verschiebung gibt es im Wesentlichen abesmalei verschiedene Mdglichkeiten, die
jeweils beide im Experiment realisiert werden kdénnen (féseCripps, 2004). Es kann entweder je-
weils diskret um einen Schrift, verschoben werden und dann das System eine\Zedaxier wer-
den (Smith et al., 2003). Weil hier eine feste Verschiebumgeinen Schritf, vorgegeben wird, wird
diese Methode hier algerschiebungskontrollierte Indentatidsezeichnet. Andererseits kann auch
eine feste Geschwindigkeit,q vorgegeben werden. In diesem Falle erfolgt die Verschigkalao
kontinuierlich und diese Methode wird hier @sschwindigkeitskontrollierte Indentatidaezeichnet.

Indentation als Hartetest Indentation im allgemeinen ist der klassische HartetestSthmieden,
Nanoindentation ist der Hartetest der MaterialwisserffieihaDenn die Methode der Hartemessung
mittels Indentation ist prinzipiell recht einfach. So widér Indenter mit einer gewissen Kraft in
ein Material eingedrtickt und die wirkende Kr#&ftq gemessen. Dann kann der plastische Abdruck
vermessen werden und daraus die Kontaktfla&happroximiert werden. Uber den Zusammenhang
H = Fng/Ac wird dann die Harte (siehe Abschnitt 2.10) berechnet.

Physikalische Parameter Die physikalischen Parameter der Indentation sind vigfaEinerseits
beeinflusst der Indenter selbst und auch die Methode dentatiien das Messresultat. So ist zum Bei-
spiel die Topologie der Kontaktflach#g abhangig von der Geometrie des Indenters. Andererseits be-
einflusst die Geometrie des Indenters gleichzeitig auclgeliressenen Materialeigenschaften selbst:
Offensichtlich wird ein Material weniger Widerstand gegsne plastische Deformation durch einen
spitzen Indenter aufbringen, als gegen die Deformationldeinen abgeflachten Indenter. Dieses Bei-
spiel macht deutlich, daR3 sich sowohl die Materialeigeafteh als auch die Messgrol3en qualitativ
mit der Geometrie des Indenters andern. Neben seiner Gaetetinflusst der Indenter das Resultat
auch durch seine endliche Steifigkeit.

Weil die Methode der Indentation im Prinzip auf alle festedrper anwendbar ist (siehe Kapitel
1), kann keine allgemeingultige Aussage uber den EinflussSadibstrats gemacht werden. Wir be-
schranken uns daher hier auf Metalle im kristallinen Zus$tdtin idealer Einkristall wird durch die
Parameter der interatomaren Wechselwirkung beschriéb@&mem realen Kristall jedoch besteht in
der Regel eine Vorschadigung (zum Beispiel in Form von Kigthend seine Oberflache ist ebenfalls
nicht ideal. Seine genaue Struktur ist zur Charakteriagrseiner makroskopischen Eigenschaften
daher ebenso wichtig. Wahrend wir in der vorliegenden Anlieht ndher auf das Innere eines realen

2Eine feste Vorgabe der Kraft wiirde bedeuten, daR auch pifissikes Interesse am Verhalten des Indenters besteht, da
sich seine Eindringtiefe in das Substrat erst im Verlaufiedung des Gleichgewichtszustands einstellt. In defegehden
Arbeit wird der Indenter jedoch als starrer Kérper nichtiaitischer Natur behandelt (siehe Abschnitt 3.3).

3Die Relaxationszeit der geschwindigkeitskontrolliertedentation ist in Abschnitt 3.4 diskutiert; sie ist kleiegen
die von uns gemessene Relaxationszeit der kraftkontrigiidndentation.
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Kristalls eingehen, so untersuchen wir doch den Einflussréé&n Oberflache auf die Materialei-
genschaften: In Kapitel 5 untersuchen wir den Einfluss derierung der freien Oberflache und in
Kapitel 8 den Einfluss strukturierter Oberflachen auf dieéviateigenschaften.

Zusammenfassung Nanoindentation ist ein prinzipiell einfach zu realisigdes Instrumentarium
zur Bestimmung der Harte von Materialien. Im Detail beessgtjedoch die Methode der Messung —
insbesondere auf der Nanoskala — die extrahierten Mat@y@ischaften. Daher ist ein quantitativer
Vergleich verschiedener Messungen nicht immer méglich.

2.3 Nanokristalline Messungen

Dieser Abschnitt beschreibt die Ublichen Messgrof3en auhoeSkala. Das Problem ist prinzipiell,
dal3 sich Nanomaterialien teilweise ganz anders verhadienes aufgrund der Kontinuumstheorie
erwartet wirde. Bereits auf dgm-Skala hat sich gezeigt, daf3 die Harte fur kleiner werd&ydteme
merklich anwéachst (Gane & Bowden, 1968). In den Materiglegghaften auf der nm-Skala sind
Abweichungen um eine GroflRenordnung keine Ausnahme (Luaal®iRs, 2005). Diese Phanomene
gehen auf atomistische Prozesse zurick.

Elastische und plastische Deformation Zunéchst bietet sich eine Unterscheidung von elastischer
und plastischer Verformung an. Wahrend die elastischeokaring reversibel ist, bilden sich durch
eine plastische Deformation permanente Schadigungenrdfrideallstruktur. Das notwendige theo-
retische Rlstzeug zum Verstandnis der elastischen Veufogrist in den folgenden Abschnitten ge-
geben und die Terminologie der plastischen Verformung wirden Abschnitten 2.10 und 2.12 ein-
gefuhrt.

Diese klare Unterteilung ist jedoch in der Realitat nichtrier mdglich. So ist zum Beispiel be-
reits die Definition der plastischen Zone — also das Volunmgarnudem Indenter, in dem sich Defekte
ausgebildet haben — nicht eindeutig. Sowohl die Form destiptzhen Zone, als auch die Schranke,
bis hin zu welcher der deformierte Kristall als plastifizibetrachtet werden soll, ist nicht eindeutig
definiert (Fischer-Cripps, 2004). Im Allgemeinen lassar silso die Konzepte der Kontinuumsthe-
orie nicht auf die atomistische Skala Uibertragen. Auf dRisiblematik — insbesondere im Hinblick
auf die plastische Deformation —werden wir naher noch init€hp eingehen.

MessgrofRen Problematisch ist dementsprechend auch die Definitiorveilem MessgréRen. Denn
im Allgemeinen geht, wie bereits zuvor beschrieben, beildessungen makroskopischer Material-
eigenschaften die Messmethode mit ein. So kommt es, dal rispi@ der Widerstand eines Materi-
als gegen eine plastische Deformation, der allgemein as@té@rkeeines Materials bezeichnet wird,
durch verschiedene Materialeigenschaften beschriebeh 80 gibt es zum Beispiel die Indentations-
harte, die Kratzharte oder die Bruchgrenze. Obwohl ofdich alle diese Materialeigenschaften
auf den ersten Blick dieselbe Eigenschaft des Materialstifizeren sollen, so unterscheiden sich
diese bei genauerem Hinsehen qualitativ, weil der ProzesBeformation jeweils ein verschiedener
ist. Es handelt sich also bei den MessgréRen, die den Waaketgfegen eine plastische Deformation
beschreiben sollen, um zusammengesetzte Gréf3en in dem, Sisrdal? der Deformationsprozess
in der Messmethode steckt. Wir halten also fest, dal3 es weClarakterisierung der plastischen
Deformation von besonderer Wichtigkeit ist, die Messméémit anzugeben. Die Motivation der
atomistischen Simulationen ist nun aber, die plastiscHer&tion unter der Indentation detaillierter
zu untersuchen.
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Abgrenzung Zur Orientierung geben wir nun die energetischen GroRenmgen der von uns be-
trachteten Systeme an. Ein Festkorper kann grob untesidiltirei verschiedene Arten auf eine auf
ihn wirkende Kraft reagieren. Ist die aufgebrachte EneEgidein gegen die instabile Stapelfehler-
energiey, (siehe Kapitel 4), so ist die Verschiebung der Teilchenrkigégen die Gitterkonstante
a. Die Deformation ist also elastisch und wird durch die Mialeigenschaft der elastischen Stei-
figkeit charakterisiert. Ist die aufgebrachte Energie zgréfier als die instabile Stapelfehlerenergie
Yu,» aber immer noch klein gegen die Kohasionsenekgig, so ist die Verschiebung der Teilchen in
der Groflienordnung von der Gitterkonstaat®ie Deformation ist also plastisch, denn die Kristall-
struktur wird geéandert. Im Falle der Indentation tritt dlagtische Verformung abrupt auf, nachdem
die Eindringtiefe einen kritischen Wedieiq Uberschritten hat. Der Widerstand gegen die plastische
Deformation wird durch die Materialeigenschaft Harte Ibeigben. Ist schlie3lich die aufgebrachte
Energie groR gegen die Kohasionsenefkgig, so wird die Verschiebung der Teilchen gro3 gegen die
Gitterkonstantea. Das Material wird in seine Einzelteile zerbersten odergegingeren Energien le-
diglich zerreil3en; in beiden Fallen jedoch wird die makogs&che Struktur des Festkorpers gestort.
Der Widerstand gegen eine solche Deformation wird auchltafeative Stérkéezeichnet.

In den von uns vorgenommenen Messungen liegt die kinetiEoleegie pro Teilchen im Bereich
vor’* 6 meV und damit sehr klein gegen die instabile Stapelfehtsmge y,. Unsere Systeme wer-
den also dominiert durch die durch den Indenter von aul3agebtdichte Energie. Die Energetik der
Teilchen wéhrend der plastischen Deformation wird deéggilin Abschnitt 4.6 diskutiert.

Plastischer Abdruck Von zentraler Wichtigkeit ist der plastische Abdruck, dehsiach der Inden-
tation in der Oberflache befindet. An ihm wird die Kontaktfléél bestimmt und es kénnen Aussagen
Uber die Struktur des Kristalls und die Plastizitat im Kalkgetéatigt werden (siehe Abschnitt 5.6). In
Abbildung 2.1 ist ein solcher Abdruck dargestellt. Nebemdsgentlichen Abdruck des Indenters
gibt es im Wesentlichen zwei verschiedene Effekte: Eiresrd@ann Material aufgeworfen werden
(Pile-Up) und andererseits kann die Oberflache einsini&nkEln). Wahrend der Indentation kon-
nen beide sowohl elastische, als auch plastische Antdilerhanach der Indentation wird jedoch von
einem Gleichgewichtszustand ausgegangen, der nur nogiiediéischen Anteile enthélt.

Aus der Untersuchung der Schadigung der Oberflache selbsiektAussagen Uber die Sym-
metrie des Kristalls gemacht werden (siehe Abbildung 2)1&s ergibt sich ein regelmaRiges Bild,
das durch die Kristallstruktur bestimmt wird. Denn es winktht nur die Orientierung der freien
Oberflache selbst auf den plastischen Abdruck, sondernlagigehe Abdruck hangt auch direkt mit
dem Materialtransport zusammen (Carrasco et al., 2008 Einfluss der Orientierung der freien
Oberflache wird detaillierter in Abschnitt 5.6 diskutiert.

Anhand des Abdrucks ist es weiter mdglich, das ExperimentSimulationen zu vergleichen.
Dabei konnten gute Ubereinstimmungen gefunden werdenrifi€sgaet al., 2006; Smith & Kenny,
2006; Smith et al., 2003). Weil jedoch auch die Harte direkider Kontaktflache im Zusammenhang
steht, ist es unerlasslich, den plastischen Eindruck ins@athgenau zu verstehen. Abgesehen von der
Kontaktflache ist auch die Definition der Eindringtiefenicht eindeutig (siehe Abschnitt B.2), weil
sich die Oberflache unter der Last des Indenters auch elasgsformt.

4Gemessen an (111) Kupfer mit Cu-Mishin-Potential.
5Es kénnen zum Beispiel Strukturen auf der Oberflache in eirfimtfernung zum Kontaktpunkt des Indenters durch
Materialtransport entstehen (Christopher et al., 200bift8& Kenny, 2006).
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(a) Pile-Up/ Sink-In (b) Oberflache nach Indentation

Pile-Up

Abbildung 2.1: Oberflache nach einer IndentatiBiie-Up und Sink-In

(a) Schematische Darstellung veile-Up und Sink-In Die waagerechte Linie deutet den Rand des
ungeschadigten Kristalls an.

(b) Ausschnitt der Kristalloberflache nach der Indentatidn= 20 A) von (111) Kupfer mit Cu-
Mishin-Potential und verschiebungskontrollierter In@ion in der Ansicht von schrag oben. Deut-
lich zu erkennen sin@ile-Up und Sink-In die einer fur die Orientierung der Kristallstruktur chiara
teristischen Symmetrie folgen.

2.4 Basiseigenschaften eines Kristalls

In diesem Abschnitt werden die fur diese Arbeit wichtigst@rarakteristika eines FCC-Kristalls ein-
gefuhrt. Weil der theoretische Grundbau in den gangigembigtinern der Festkérperphysik ausfihr-
lich behandelt wird, verzichten wir hier auf eine ndhereddesibung. An dieser Stelle sei nochmals
angemerkt, daRR der Fokus der gesamten Arbeit auf FCC-Methdigt. Alle AuRerungen beziehen
sich daher auf diese Klasse von Kristallen.

Die naheliegendste Eigenschaft eines Kristalls ist jedmghe Struktur. Unter der Pramisse, daf}
es sich um einen FCC-Kristall handelt, ist dieser alleincbuseine Gitterkonstanta hinreichend
charakterisiert.

Kohasionsenergie Die einfachste Art der plastischen Verformung ist die Bmifieg eines Teil-
chens. Die Energie, die notwendig ist, um ein Teilchen ansmiunendlich ausgedehnten idealen
Kristall zu entfernen, ist die Kohasionsenergie:

N
1
Ecoh = —CDij (I’ij) (2.1)

i:;éj N
Dabei istN die Zahl der Teilchen im System uw®; (rj; ) die Wechselwirkungsenergie zwischen zwei
Teilcheni und j unter Vernachlassigung der Mehrkdrperterme. Auf die Rrolltik der Bindungs-
energie in Abhangigkeit der Umgebung eines Teilchens wigdizdter in Abschnitt 3.7.3 eingegan-
gen.

Miller'sche Indices Weil in dieser Arbeit exzessiv Gebrauch von den Miller'sthedices gemacht
wird, werden diese hier im direkten Bezug auf unsere Messumrgngefihrt. Um die Kristallstruktur

15
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Oberflache| x y z

(111) [112] (117 [110
(110) 00 [110 [110
(100) (100 (010 (001

Tabelle 2.1: Einheitsvektoren flr die Oberflachen (100)0flund (111) im kartesischen Koordina-
tensystem

etwas spezifischer als allein durch ihre Gitterkonstanteharakterisieren, muss auch die Orientie-
rung des jeweiligen Kristalls angegeben werden kénnentéWsodllen auch Richtungen und Ebenen
im Kristall angegeben werden. Dazu ist es notwendig ein #ioatensystem im Kristall festzule-
gen. Dieses Koordinatensystem basiert natiirlicherwaiselen Gitter-Positionen der Teilchen und
ist durch die Miller'schen Indices gegeben (Hull & Bacon929Voigt, 1928). Wir verwenden die
Schreibweise wie in (Hull & Bacon, 1992)abd ist ein Richtungsvektor(abc) ist eine Flachen-
normale,(abg ist die Menge aller dquivalenten Richtungsvektoren {abc} ist die Menge aller
aquivalenten Flachennormalen. Aufgrund der Kristallsygtria lassen im FCC-Kristall die Permuta-
tion und die Negation der Komponenten in einem der VektoierPtysik invariant; in diesem Sinne
werden diese Ebenen, beziehungsweise Richtungeégaigalentbezeichnet.

Koordinatensystem Da fur die Simulationen kartesische Koordinaten verwendegten (siehe Ka-
pitel 3), ist das Simulationsvolumen kubisch. Daher musherKristalle so prapariert werden, daf3
sie einerseits die periodischen Randbedingungen erfiilanen und andererseits die richtige Orien-
tierung haben. Ist dies noch fir die (100) Oberflache direithktlich, so verhalt es sich fur die (110)
und die (111) Oberflache komplizierter. Um jedoch die attisiben Bilder richtig interpretieren zu
kdnnen, ist es notwendig das verwendete Koordinatensystekennen. Daher ist in Tabelle 2.4 fir
die drei verwendeten freien Oberflachen angegeben, welcstakichtung die jeweiligen kartesi-
schen Komponenten darstellen.

Weiter ist zur Orientierung in Abbildung 2.2 eine grafischar®ellung der drei freien Oberfla-
chen gegeben. Die grauen Atome sitzen auf den PositioneRG@EsGitters in der Einheitszelle und
die roten Atome kennzeichnen die freien Oberflachen (blslit)angegeben sind insbesondere die
Richtungsvektoren des kartesischen Koordinatensystgriia)(

Eigenschaften der Kristalloberflachen Da in den folgenden Kapiteln immer wieder verwendet,
seien hier einige wichtige Eigenschaften fur die freien @&ehen der verschiedenen Orientierungen
angegeben. Der Abstand der zur freien Oberflache paragiden Monolagen im Kristall Iasst sich

fur die drei Orientierungen berechnen:

d[ll]] =05774a > d[10q =05a > d[llq =0.353: (2.2)

Weiter nimmt die Dichte der Flachen in der Reihenfolge (111)0) und (100) ab. Die dichtestge-
packten Richtungen sind fir d{@d11}-Oberflachen di¢110)-Richtungen.
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(a) (100) (b) (110)

® o

@
[010]

(c) (111)

Abbildung 2.2: Schematische Darstellung der freien Obeh#ta in der Einheitszelle eines FCC-
Kristalls.

Die Kristallebenen der freien Oberflachen sind blau, didnirenthaltenen Atome rot und die Atome
in der Einheitszelle grau hervorgehoben. In der Ebene dmd/dler'schen Indices fur die von uns
verwendeten Koordinatensysteme (siehe Tabelle 2.4) gatgestellt.
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2.5 Elastische Deformation

Ubersicht Abgesehen von der Entfernung eines einzelnen Teilchertsi@{onsenergie) ist die ein-
fachste Art der Verformung die elastische Verformung. Déstsche Verformung ist reversibel: Wird
die externe Verspannung entfernt, so bildet sich die Viartorg zurtick. Fir einen Kristall insbeson-
dere und fur Festkorper allgemein stellt sich die Frage mihelastischen (und plastischen) Ver-
formbarkeit. Die elastische Steifigkeit eines Materialglis Basiseigenschaft schlechthin.

Die Messung der elastischen Steifigkeit geschieht in deeR®&i einem sogenannten Zugex-
periment und verlauft nach dem folgenden Muster: Es wir@ eixterne Verspannung an das zu
prifende Material angelegt. Das Material reagiert aufalsrspannung dann mit einer Verschie-
bungu. Die elastische Steifigkeit ist dann die Eigenschaft deshids, welche den Zusammenhang
zwischeno undu vermittelt. Die makroskopischen elastischen Moduli siad Bompressionsmodul
Y, das Schermodub und die Poissonkontraktion. Alle drei dieser Moduli sind im Prinzip direkt
durch ein Zugexperiment bestimmbar.

Einschréankungen Es sei an dieser Stelle angemerkt, dal3 einfache Zusamngmhéandann gel-
ten, falls die Verschiebung klein ist. Insbesondere bbteacwir in der vorliegenden Arbeit nur die
elastischen Eigenschaften(2) und beschreiben somit theoretisch fundiert nur den linksatischen
Bereich. Wenn also von elastischen Eigenschaften die Redeollen wir darunter hier die linea-
re Elastizitat verstehen soweit nicht explizit anders \arkh Weiter gilt alles im Folgenden notierte
zwar allgemein, jedoch héngen die Eigenschaften in der|R&& von der Kristallstruktur ab.

Auch wenn sich viele Konzepte allgemeiner formulieren dasso gehen wir hier von einem
idealen defektfreien Kristall aus.

2.6 Hooke'sches Gesetz

Fur kleine Verschiebungen existiert ein (eindeutiger) afomenhang zwischea und u: das soge-
nannte Hooke’sche Gesetz (Johnson, 2004). Dieser Zusamamguo (u) ist durch die elastischen
Konstanten gegeben (und gilt nat(2)). Das Hooke'sche Gesetz ist essenziell zur Beschreibung de
Physik der elastischen Deformationen. Im folgenden wirdkwg in der Notation von Landau &
Lifschitz (1983) angegeben.

In seiner urspriinglichen Formulierung lautete das Gesélicht: UT TENSIO SIC VIS(Hooke,
1678). In seiner skalaren Form wird die Proportionalitatctiudas Youngsmod vermittelt:

p=Yu (2.3)

Dabei istp der &uRBere Druck (also die Verspannung) urdle Verschiebung. Die Verschiebung ist
die Positionsanderung: Sei zunachst der Ort dixchegeben und nach der Deformation duich
dann ist die Verschiebung gegeben durch:

Ti=X-%X (2.4)

In der tensoriellen Notation lautet mit desx und dem Verschiebungstensor

L 1/0u Jug

5wie der Zug so die Kraft.
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dann schlieRRlich das Hooke'sche Gesetz:
Ok = AkimUm Uik = Ajgm Oim (2.6)

Dabei wurde explizit die inverse Form mit angegeben, wadd&ormen ihre Anwendung — je nach-
dem ob Spannung oder Verschiebung vorgegeben ist — finden

Dabei sind die Materialkonstanten im Hooke’schen Geseteifien FCC-Kristall besonders ein-
fach. Es werden in devoigt'sche Notation(Voigt, 1928) dieelastischen Konstantegtefiniert als:

C11:=A1111 C12:=A1122 Cas := A1212 (2.7)

Analog werden aus der invertierten Form des Hooke'scheret@es dieelastischen Steifigkeitén
definiert als:

Su=Ann S12i=Am Sa4i= Ao, (2.8)

Allgemein wird Ajj als Elastizitatstensor bezeichnet. In ihm — beziehungsaviei den elastischen
Konstanten fur einen FCC-Kristall — steckt die gesamterm#édion Uber die elastischen Eigenschaf-
ten eines Materials. Mittels dieser Basisgrof3en lassérirsébesondere alle elastischen Moduli — wie
zum Beispiel, G undv — ausdricken (Nye, 1967; Voigt, 1928). Der Vollstandigkeitber seien hier
die Umrechnungen angegeben:

Aaq+ As
A111= — 1L a2 (2.9)
(A1111— A1122) (A1111+ 2A1199)
—Al
)\1122 - 7 7 11%2 7 (210)
(A1111— A122) (A1111+2A115)
1
A212= Y (2.11)
1212

Insbesondere gilt fir FCC-Kristalle die Umrechnung:

C11t+C12

S = (2.12)

c2, +c1C12— 2¢2,
C12

S1p= (2.13)

—C2, —C11C12+ 22,
1

Sap=— (2.14)

Caq

Die elastischen Steifigkeite) sind also im Wesentlichen die Inversen der elastischen tidotenc;; .

Es gibt ausfuhrliche Literatur, die genauer auf die thescben Hintergriinde und die Zusammen-
hénge zu den verschiedenen elastischen Moduli eingehtriiéea 1946, 1961; Love, 1907). Da wir
in der vorliegenden Arbeit nur Materialien betrachten,idider kubischen FCC-Struktur auskristal-
lisieren, beschranken wir uns auf diese. Ihr elastischesalten ist allein durch die drei elastischen
Konstanterc; 1, €12, undcag bestimmt (Nye, 1967; Voigt, 1928).

7In der Realitat werden im Allgemeinen polykristalline Miaéien vermessen. Diese Materialien beinhalten versigie
orientierte Korner, Uber welche gemittelt werden muss.uDgibt es im Wesentlichen zwei verschiedene Mdoglichkeiten
(Paufler & Schulze, 1978): Entweder es wird Uiber die SpanifMaigt-Mittlung) oder die VerschiebungReuss-Mittluny
in den Kdrnern gemittelt. Fur die in der vorliegenden Arlimdtrachteten idealen FCC-Kristalle sind beiden Naheminge
gleich.

8Auch alskomplianzerbezeichnet.
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(a) s11 (b) s12 (c) saq

A

- " S | |~ /s, p S

Ld

Abbildung 2.3: Schematische Darstellung der elastischemsténten als Antwort auf einen &uf3eren
Druck p.

Stabilitatsbedingungen Um zu gewahrleisten, daf3 die Energie einer Verschiebungeinpuositiv
ist (Nye, 1967), muss gefordert werden, daf3:

Caa >0 C11 > |C12 C11+2c12>0 (2.15)

Fur Metalle gilt im Allgemeinerc,, ~ 2¢44.

Anschauliche Bedeutung der elastischen SteifigkeitenFir die elastischen Steifigkeitey) lassen
sich besonders anschauliche Bedeutungen finden (Paufleh@lze¢ 1978; Stiwe, 1974). In Abbil-
dung 2.3 sind diese anschaulichen Bedeutungen visualBetrachtet man einen uniaxialen externen
Druck p in [100-Richtung, dann is§;; das reine (reziproke) elastische Youngsmody,die Pois-
sonkontraktion, undy4 das reine (reziproke) Schermodul.

2.7 Elastische Moduli

Ubersicht Anders als in Abbildung 2.3 misst man im Experiment in der &agcht die reinen
elastischen Steifigkeiten, sondern andere makroskopidoldeli. Im folgenden Abschnitt werden wir
die fur diese Arbeit wichtigsten Moduli definieren. Die ¢lashen Moduli hAngen von den elastischen
Konstanten ab; diese Abhangigkeit beinhaltet jedoch weitee Abhangigkeit von der Orientierung
des Kristalls tiber den sogenannten Anisotropiekoeffieieint Gleichung (2.25). In diesem Abschnitt
wird nur die Richtungsabhangigkeit des Youngsmoduls eitfiehandelt, wahrend eine ausfuhrliche
Darstellung im Anhang (siehe Abschnitt B.3) angegeben ist.

Kompressionsmodul Das Kompressionsmod® gibt den Widerstand gegen eine homogene elas-
tische Deformation an (Landau & Lifschitz, 1983; Nye, 196Z% kann thermodynamisch Uber die
Anderung des Druckp mit dem VolumerV definiert werden:

ap

B=-V— 2.16

oV ( )
Dabei kann weiter der Druck (iber die Anderung der Enegigit dem VolumerV definiert werden:
p= —3—5 und es lasst sich weiter flir= 0 K mit der freien Energi& = E — ST= E thermodynamisch
ein Zusammenhang zu den elastischen Konstanten unter &usigudes Hooke'schen Gesetzes (siehe
Abschnitt 2.6) herstellen (Nye, 1967; Paufler & Schulze, 897

_ Ci1t+2C2

B
3

(2.17)
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Dieser Zusammenhang gilt nicht nur fir ideale Einkristalendern auch fur polykristalline kubi-
sche FCC-Kristalle. Mittels elementarer Tensoralgebsatlgich Gleichung (2.16) umformen in eine
Abhangigkeit von der Variation der GitterkonstaatéKleinert, 2006; Nye, 1967):

& OE
9V (a) 0a2
Dabei istag die Gleichgewichtsgitterkonstante. Dieser Zusammenla@jeichung (2.18) wird be-

nutzt, um das Kompressionsmodul eines Systems bei vorgegabPotential mittels einer Simulation
zu berechneh

B(a) = (2.18)

Youngsmodul Wegen seiner Wichtigkeit flr die Interpretation d&{y(d)-Kurven und zur Moti-
vation der Abhangigkeit von der Orientierung der kristadh Struktur wird das Youngsmod®ilim
folgenden etwas genauer ausformuliert. Skalar wird dasysmodul definiert Uber das Hooke’sche
Gesetz:

p=:Yu (2.20)

Tensoriell Iasst sich dann mit dem Spannungsteagoe= pQ;Qx und dem Verschiebungstenagy .=
Q;Qxu das Youngsmodul unter Verwendung des Hooke’schen Gesadfiegeren:

PQiQx =1 Y Qi QuAiym Oim (2.21)

Dabei istQ der die Orientierung des Kristalls angebende Richtungeveks lasst sich zeigen, daf3
sich das Youngsmodul dann beschreiben lasst als:

- S

Y Q) 2311—2[511—512—74

Dabei steckt die gesamte Richtungsabhéngigkeit in dem Temxy(Q). Es lasst sich namlich das
Youngsmodul zerlegen in einen Teil, der mit dem DiagonaitEfso(Q) der Richtungsvektoren auf-

tritt:

[ aniso Q) (2.22)

Fiso(Q) == Q7 + Q3+ QF (2.23)
und einen Anteil, der mit dem Nebendiagonaltdrgiisd Q) der Richtungsvektoren auftritt:
anisd Q) := Q703 + Q303 + Q307 (2.24)

Der DiagonalternT iso(Q) reprasentiert dabei den richtungsunabhangigen Teil unéldbendiago-
nalterml anisd Q) den richtungsabhangigen Teil des Youngsmoduls. Mit demtitdé 2 4niso(Q) =
1—Tiso(Q) lasst sich dann das Resultat in Gleichung (2.22) ableiten.

9Mittels Gleichung (2.17) kann das Kompressionsmodul atiktiaus dem interatomaren Potentiaberechnet wer-
den; dazu missen lediglich die elastischen Konstaojedes Potentials bekannt sein. Diese kdnnen jedoch aus dem in-
teratomaren Potentia berechnet werden: Fur Systeme mit Zentralkraften konneoruers einfache algebraische Zu-
sammenhange angegeben werden (Daw & Baskes, 1984; GuttnfRoth&tein, 1979), weil sich fur diese Systeme die
Verformung des Kristalls linear auf die Einheitszellentitigt. Dazu betrachtet man die Anderung der Enegign einer
Einheitszelle unter deren Deformation:

OEyc B
Vue

1
éi]Z:l?)Cijuin (2.19)

Der Vergleich beider Werte fir das Kompressionsmodul ftefann einen Konsistenz-Check fur angefittete Potentiale.
109m deutschsprachigen Raum auch einfach als elastischeslMereichnet.
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Anisotropiekoeffizient Wie sich direkt aus Gleichung (2.22) ergibt, tritt der riohgsabhangige
Teil des Youngsmoduls mit dem Faktor

2c
X 44

C11—C12

(2.25)

auf. Dieser FaktoX wird als Anisotropiekoeffizienbezeichnet. Es zeigt sich, dal3 dieser Faktor die
elastische Anisotropie gut charakterisiert, weil die ticlysabhangigen Anteile der makroskopischen
elastischen Moduli proportional zu diesem Faktor sind. Bastungsabhéngige Youngsmodul lasst
sich damit schreiben als:

1 1 1

m = ? - C_44(X - 1)raniso(Q) (2'26)

Dabei ist derrichtungsunabhéangige Teil des Youngsmodigfiniert als:

(€11 —C12)(C11+ 2€C12)
C11+Ci2

Y .= (2.27)
Dieser richtungsunabhéngige Anteil des Youngsmoduls imrtblgenden auch alsiittleres Youngs-
modul bezeichnet, weil es den Uber alle Orientierungen gendtielnteil darstellt. Ein Material,
dessen elastische Konstantgpgerade so sind, daR = 1 ist, wird alszuféllig isotropesMaterial
bezeichnet.

Weitere Details zum Anisotropiekoeffizient finden sich inléy & Sines (1971) beziehungsweise
im Anhang B.3. Eine grafische Darstellung des Einflusses aésofopiekoeffizients ist in Abschnitt
5.4 gegeben.

Poissonkontraktion Die Poissonkontraktiorv ist das elastische Modul, das die Querkontraktion
zu einem aufgebrachten Druck beschreibt. Die Richtungsaigkeit der Poissonkontraktion ist im
Anhang B.3 angegeben. Die im Sinne der Abhangigkeit von dem@erung des Kristalls mittlere
Poissonkontraktion fur ein isotropes Medium ist:

3B 2G
S 2.28
V'~ 2(G 1 38) (2.28)

Schermodul Das Schermodub beschreibt den elastischen Widerstand gegen eine Sch@rang
dau & Lifschitz, 1983; Paufler & Schulze, 1978). Wie auch dasngsmodul so ist auch das Schermo-
dul richtungsabhéangig. Die Richtungsabhangigkeit des®cbduls ist im Anhang B.3 angegeben.
Wir bezeichnen wieder den richtungsunabhéngigen Teil déerE&oduls als — im Sinne der Ab-
hangigkeit von der Orientierung des Kristallanittleres SchermoduDas mittlere Schermodul ist
definiert als das arithmetische Mittel von Voigt- und Reussproximation:

1 <C11 —C12+3C44 . 5(Cr1—C12)Ca4 > (2.29)

G==:
2 2(G+3B) 4C44+ 3(C11— C12)

Weiter ist das mittlere Schermod@ mit dem mittleren YoungsmodM und der mittleren Poisson-
kontraktionv verbunden (Andrews, 1978; Paufler & Schulze, 1978) Uber dsaimenhang:

Y =2G(v +1) (2.30)
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2.8 Kraft-Eindringtiefe-Kurven

Ubersicht Die sogenannten Kraft-Eindringtiefe-Kurv&mgq(d) sind das zentrale Ergebnis einer In-
dentationsmessung. Daher diskutieren wir im folgendenchAmist eine typische dieser Kurven. Wir
beschranken uns hierbei auf die allgemein fur alle Systegiterglen Gemeinsamkeiten. Spezifische
Diskussionen einzelner Details finden sich in den folgeriapiteln. An dieser Stelle sei nochmals
darauf hingewiesen, dal} die diskutierten Resultate liediflir FCC-Kristalle gelten.

Kraftverlauf  In Abbildung 2.4 ist eine typischEjq(d)-Kurve dargestellt. Der Nullpunkt des Ab-
stands ist dabei auf den ersten Kontakt des Indenters mitelen Oberflache gesetzt. Es wird bis
hin zu einer Eindringtiefe vod ~ 20 A indentiert, dann wird der Indenter wieder aus dem Sabstr
herausgezogen. Somit ergibt sich, daf3 die in Abbildung ardestellte Kurve keine eindeutige Zu-
ordnung (im mathematischen Sinrig)q(d) ist, sondern eine geschlossene Kurve.

Zunachst verformt sich das Substrat monoton und elastischif zud < dyjeig ~ 9 A. Wie be-
reits erwahnt ist die elastische Verformung reversibel.dge kritischen Eindringtiefelyieiq setzt die
plastische Verformung ein, was am Lasteinbrddh der Kraft erkannt wird. Nach Erreichen der kri-
tischen Eindringtiefelieiq wird die Zuordnungdrng(d) nicht-invertierbat? und daher ist eine Aussage
uber die Reversiblitat der Deformation im plastischen Béraicht direkt anFng(d) festzumachen
(Johnson, 2004). Der Lasteinbruch selbst kann mithilfe atmmistischen Prozessen erklart werden,
die im Detail in den Kapiteln mit den Resultaten beschriesiad.

Beendet wird der plastische Bereich durch das Herauszidasrindenters. Der Indenter wird
auf dem gleichen Wege wieder entfernt; es stellt sich jedmaiheinem Blick auf Abbildung 2.4
heraus, daR die Kraft beim Herausziehen das Indenters eorenist®. Der plastische Abdruck
bedingt, daR die Relaxation der Kraft lediglich bis hin zuegiEindringtiefe vord ~ 9 A stattfindet.
Danach hat der Indenter aufgrund des verbliebenen Eindikeiken Kontakt mehr zum Substrat. Es
verbleibt ein Abdruck im Substrat wie in Abbildung 2.1 dastgdit. In den folgenden Kapiteln wird
das Herausziehen nicht betrachtet (siehe Abschnitt C.6).

Plastische Energie Die plastische Energie ist in Abbildung 2.4 mit eingezesthiDie griine Flache
unter der Kurvdsqg(d) markiert eine wichtige Eigenschaft von Metallen: die Hysse. Die plastische
Deformation ist nicht reversibel und es wird durch die Emewg von Defekten plastische Energie in
das Substrat Ubertragen. Diese plastische Energie kamreiib@/egintegral aus der Kraft berechnet
werden:

Eplast:= /7 Fina(d)dd (2.312)

Dabei ist.# der Integrationspfad, welcher der Bewegung des Indentespicht.

2.9 Hertz'sches Kontaktmodell

Motivation Wie im letzten Abschnitt beschrieben, ist das zentrale liTpeeiner Indentationsmes-
sung die KurveFng(d). Ziel ist es nun, Informationen uber die elastische Stedfiig&ines Substrats

Auch Load-DropoderDip genannt.
12puf diesen Punkt werden wir in Kapitel 9 naher eingehen.
13wird jedoch der Indenter bereits im elastischen Bereictleiderausgezogen, so ist die Kraft in der Tat identisch.
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Abbildung 2.4: Verlauf der Kraft-Eindringtiefe Kurvgng(d).

Der elastische Bereich wird durch Gleichung (2.32) bestiem und durch den Lasteinbruch nach
Erreichen der kritischen Eindringtief#eiq beendet. Im plastischen Bereich wachst die plastische
EnergieEpiastnach Gleichung (2.31). Gemessen an (111) Kupfer mit CurRtgential undRing = 3

nm.

aus dieser Kurve zu gewinnen. Dazu wird im folgenden AbgtHig Hertz'sche Approximation vor-
gestellt und dann konkret flr unsere Problematik bescénietvie durch einen Fit die Information
Uber die elastische Steifigkeit extrahiert werden kann.

Hertz'sche Losung Hertz hat anhand von Beugungsmustern gekrimmter LinseKalgtakt zwei-

er isotroper spharischer Korper untersucht (Hertz, 18883 Modellsystem ist in Abbildung 2.5 gra-
fisch dargestellt. Es werden zwei Kugeln mit den RadRefi € {1,2}) mit einer KraftF gegeneinan-
der gepresst. Die beiden Kugeln werden in ihren elastiséligenschaften durch die Youngsmoduli
Y; und die Poissonkontraktionan beschrieben. Die Annahmen fiir seine Untersuchungen saftl, d
die beiden Kugeln isotrop sind und sich im rein elastischentikt miteinander befinden. Hertz hat
gefunden, wie sich die Kraff mit der Kontakttiefed verandert, falls die maximale Eindringtiefe
dmax klein gegen die Radien der KugdRist. Dies stellt letztlich die Annahme der kleinen Versehie
bungen dar und garantiert die Gliltigkeit der linearen E@gt. Es hangt explizit die Kraft mit der
Eindringtiefe zusammen uber:

4,
F(d) = §E,\/R’d3/2 (2.32)
Dabei istR der mittlere Radius
/ RiR,
Ri+Ro ( )

undE, ist das sogenannte mittlereduzierte elastische Youngsmadul

/ Y .
E =Ea1+Em Eri = 1—|V2 e {12} (2.34)
R

Aus Gleichung (2.32) folgt also, dal3 ein einziger Mateaadmeter —E; — die elastische Verformung
beschreibt.
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F/2

VYR,
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Abbildung 2.5: Schematische Darstellung des Hertz'schemtéktmodelles.
Zwei Kugeln mit den RadieR;, Ry, den Poissonkontraktionan, v, und den Youngsmoduly, Yo
werden mit der KrafE gegeneinander gedrtickt und Uberlappen sich mit einer iBtdfe d.

Fundamentalsatz fur die Indentation Die Hertz'sche Ldsung reicht jedoch weit Gber seine ur-
spriungliche Intention hinaus. Mittels Gleichung (2.32slkésich ausig Information Uber die elasti-
schen Eigenschaften eines Materials und der Indentatiorim@m spharischen Indenter extrahieren
(Fischer-Cripps, 2004; Johnson, 2004; Landau & LifscHi€g3).

Dazu muss jedoch der Indenter eine Voraussetzung erfldlemuss ideal steif sein. Das heil3t, er
darf sich weder in Normalrichtundef,g — ) noch in der lateralen Richtungifq — 0) deformieren.
Weiter muss das Substrat unendlich weit ausgedehntRgijg ). Dann geht der mittlere Radius in
den Radius des IndenteRs,g Uiber € — Ring) und weiter geht das mittlere reduzierte Youngsmodul
E, in das reduzierte Youngsmodul des Substrats (lBer{E;):

Y
S 1-v?
Das heil3t also, dald fur einen steifen Indenter die elagtigelformung allein durch das reduzierte
elastische Moddf E, beschrieben ist. Die Einschrankung sei an dieser Steltefedochmals betont:
Das reduzierte Youngsmodul des Substitsvird nur dann gemessen, wenn der Indenter deutlich

steifer ist als das Substrat (Chaudhri, 2000). Fir unseste8\e ist der Indenter hinreichend steif
gewahlt worden (siehe Abschnitt 3.3).

E : (2.35)

Fitten In der Regel wird die Kraft-Eindringtiefe-Kurve im elastigen Bereich mittels Gleichung
(2.32) an den ParametEy gefittet. Da jedoch der Nullpunkt des Kontakts aus den Sitioulan nicht
akkurat genug bestimmt werden kann, wird zudem weiter ddechOrtsoffsetly gefittet.

Mittels eines Fits kann jedoch auch die funktionale Formalastischen Bereichs Uberprift wer-
den. Dazu wird auch der Exponemals Fitparameter verwendet:

Fina(d) = a(d — do)® (2.36)

Der so gewonnene Exponent bewegt sich in der Regel im Beveith ~ 1.5+ 0.2 je nach verwen-
detem Potential und je nach Orientierung des Subs?rats

Obwohl die Hertz'sche Approximation eigentlich nur im lareslastischen Bereich gilt, wird in
der Regel bis hin zur kritischen Eindringtiefe gefittet, Mekdr Fitarm des linear elastischen Bereichs
kleiner und damit numerisch ungenauer ist.

14Es wird auch als Indentationsmodul bezeichnet (FischgpSr 2004).
15Andere Exponenten kénnen durch die Kontinuumstheorie ridlege Indenterformen motiviert sein (Fischer-Cripps,
2004).
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Grenzen Zundachst stellt sich die Frage, ob die Verwendung einerikonmstheoretischen Lésung
auf der atomistischen Skala Uberhaupt zulassig ist. Zedemge wurde kirzlich gefunden (Luan &
Robbins, 2005), daf’ die atomistischen Effekte im InnerenMeaterials wenig Einfluss auf die L6-
sungen der Kontinuumstheorie haben. Hingegen haben dischis Effekte an der Oberflache einen
deutlich starkeren Einfluss auf die elastische Deformatas kann von uns bestatigt werden: Fir
strukturierte Oberflachen haben wir gefunden, dal es einéatee Abhangigkeit der elastischen und
insbesondere der plastischen Verformung gibt (siehe Klejt

Die Hertz'sche Losung gilt nur fir isotrope Korper. (FCCaibkristalline Materialien erfillen
diese Bedingung aufgrund ihrer Gitterstruktur nicht (Jwm 2004; Willis, 1966). Dennoch lasst sich
die Losung in Gleichung (2.32) fur elastisch anisotropedviatien erweitern (siehe Kapitel 5).

2.10 Harte

Ubersicht Der Begriff der Harte wurde zwar erstmals von Hertz klar defir(Hertz, 1882), jedoch
gibt es bis heute keine eindeutige Definition der Harte, wieilimplizit plastische Verformung und
damit atomistische Prozesse beinhaltet. Die atomistiptawsische Verformung hangt jedoch von der
jeweiligen Art der Verformung — Indentieren oder Kratzerb;-die jeweils selbst von den verwende-
ten Werkzeugen abhéangt (Fischer-Cripps, 2007). Dieseistisahen Prozesse beeinflussen implizit
Materialeigenschaften wie die Bruchigkeit.

Nach der Definition von Hertz ist die Harte derjenige mitl@ruck, welcher notwendig ist, um
mit einem spharischen Indenter einen permanenten Abdnudkaterial zu hinterlassen.

Ganz allgemein ist die Harte der Widerstand eines Mategaggen eine permanente plastische
Verformung. Wann immer jedoch im Folgenden von der HarteRéide ist, so meinen wir damit die
Indentationsharte.

Kontaktdruck  Zunachst folgen wir der Hertz'schen Definition der Harte rfidel1882; Johnson,
2004) und definieren den Kontaktdruck als Normalkraft projipierter Kontaktflache?. zwischen
Indenter und Substrat:

Flnd(d)

(2.37)

Der so definierte Kontaktdruck stellt zunéchst den Widasigegen eine elastische Verformung dar.
Mit der Hertz'schen Lésung (Gleichung (2.32)) ergibt sigmd im elastischen Bereich:

phere(d) = L [

S N~ 2.38
3\ Rig (2.38)

Definition In der vorliegenden Arbeit betrachten wir nur die Indetagharte als einfachste Ba-
sismessgrofRe im Bereich der Plastizitat. Der Kontaktdiauck Gleichung (2.37) ist im plastischen
Bereich ein Mal3 fir die Harte:

(2.39)

d>dyjelq
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Abbildung 2.6: Verlauf des Kontaktdruckesg(d).
Im elastischen Bereich wachgg bis hin zur gemessenen theoretischen Festighkaitd im plastischen
Bereich istp; = H ein MaR fur die Harte. Gemessen an (111) Kupfer mit Cu-Mistotential.

Verlauf  In Abbildung 2.6 ist der Verlauf des Kontaktdrucgs(d) grafisch dargestellt. Wie die Kraft

Fng in Abbildung 2.4, so ist auch der Kontaktdruck durch eineast$chen und einen plastischen
Bereich gekennzeichnet. Im elastischen Bereich wachsKdetaktdruck bis hin zur gemessenen
theoretischen Festigkeit bei der kritischen Eindringtiefelielq an. Dieses Maximum entspricht der
kritischen Spannungy.

Nachdem die kritische Eindringtiefieiq Uberschritten wurde, ist analog zur Kraft in Abbildung
2.4 ein Lasteinbruch erkennbar. Der Lasteinbruch entspdem Nachgeben des Materials unter der
plastischen Verformung. Die Erzeugung der Versetzungert fiii einer Aufweichung des Materials.
Im plastischen Bereich geht der Kontaktdruck in die Séatiggund wird ein Malf? fur die Hartd nach
Gleichung (2.39). Die Fluktuationen im plastischen Béraimd analog zu denen in der Kré&ftq(d)
und rihren von der atomistischen Natur des Indentatiomsps®es her. Die Erzeugung und Wechsel-
wirkung von Versetzungen kann mit den Fluktuationen karelverden — siehe die folgenden Kapitel
der Resultate.

Work-Hardening  Allgemein bezeichnetVork-Hardening® den Effekt, daR unter einer von aulzen
angelegten Verspannung die Harte eines Materials erhdidt Wwisbesondere andert sich also die
HarteH (d) mit der Eindringtiefed. Je nach Langenskala treten hierbei verschiedene Effelden
Vordergrund, von denen wir im Folgenden einige angeben.

Einerseits konnen Parameter des untersuchten Systemisammbaein. Im Experiment (Fischer-
Cripps, 2004) konnen zum Beispiel die Proben mit einer didr@edschicht Uberzogen sein, oder die
Proben kdnnen unter einer anfanglichen Spannung steharfiwgeringe Eindringtiefen die Harte
andert. Weiter kann durch Reibung zwischen Indenter undtfattder sogenanntadentation-Size
Effekt auftreten. Auch Fehler bei der Bestimmung der Kotitaghe konnen einen deutlichen Einfluss
auf die Harte nehmen. Ubliche GréRenordnungen einer Andeder Harte mit der Eindringtiefe im
Experiment ist die Nanometerskala (Doerner & Nix, 1986Fs kénnen jedoch auch echte Eigen-
schaften des Materials zu einer Anderung der Harte fiihienyeiter unten diskutiert werden.

Die Anwesenheit von Versetzungen im Substrat fihrt zu éileehartung des Materials (Buehler
et al., 2005), denn ist eine gewisse Defektdichte Ubetsehriso kdnnen sich die Defekte nicht mehr
frei bewegen und sie reagieren miteinander. Diese Reattisimd &uRerst komplex und kdnnen nur in

16Im deutschsprachigen Raum auch Kédtverformungbezeichnet.
"In diesem Experiment nimmt die Harte mit der Eindringtieffie a
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hinreichend grof3en Simulationsvolumina beschrieben everDurch die festsitzenden Versetzungen
—insbesondere unterhalb der Oberflache — kann sich die dercindenter erzeugte Spannung nicht
mehr frei im Kristall ausbreiten und es ergibt sich eine ¥ettng des Materials. Zentraler Begriff
bei diesem Effekt sind digeometrisch notwendigeviersetzungen (Durst et al., 2005), die erzeugt
werden missen, um einen plastischen Abdruck in der freiegrfl@bhe entstehen zu lassen. Dieser
Effekt spielt auch auf den von uns simulierten Langenskaler Rolle. Wenn wir also in der vor-
liegenden Arbeit voWork-Hardeningschreiben, so beziehen wir uns auf den in diesem Paragraphen
beschriebenen Effekt.

Obwohl wir Kérner und Korngrenzen in der vorliegenden Atlpécht untersuchen, geben wir der
Vollsténdigkeit halber hier auch einen weiteren, zenir&éekt an, der auf die Wechselwirkung von
und mit Korngrenzen zuruckzufihren ist (Fischer-Cripg¥)7). Versetzungen reagieren mit Korn-
grenzen, indem sie zum Beispiel von diesen festgehaltedemender diese durchdringen und sich
in das benachbarte Korn fortsetzen. Offensichtlich splatiei die Geometrie der Kérner eine ent-
scheidende Rolle. In jedem Falle jedoch kostet es eine ¥ensg in der Regel mehr Energie, sich
in ein benachbartes Korn fortzusetzen als in einem Korn zbleien. Mit abnehmender Korngro-
Be nimmt daher die Harte zunachst Hall-Petch-Effekt. Unterhalb einer kritischen Korngréfze im
Nanometer-Bereich nimmt die Héarte jedoch mit abnehmenaendtolRe wieder abirfverser Hall-
Petch-Effekt, weil die Kdrner sich zum Beispiel selbst bewegen und gegamder abgleiten. Die
exakten ursdchlichen Mechanismen dieses Effekts sindrSeged der aktuellen wissenschaftlichen
Diskussion (Feichtinger et al., 2003; Hasnaoui et al., 2004 & Yang, 2003). Dieser Effekt spielt
auf derum-Skala eine Rolle und ist damit in unseren Simulationehtrdagénglich.

Alternative Definition Es sei angemerkt, dal3 die Harte alternativ zur Definitiorr dlea Kontakt-
druck pc in Gleichung (2.39) auch Uber die plastische EneEgigsiic definiert werden kann (Fischer-
Cripps, 2004):

Eplasti
Hplastic := \;)astlc (2.40)
plast

Dabei istVpiast das Volumen der plastischen Zone. Die Motivation dieserritedn ist, dald die Harte
ein Mal fur die Aktivierungsenergie der Plastizitat protfokn ist. Im Gegensatz dazu ist die Moti-
vation von Gleichung (2.39) der notwendige Kontaktdruck, Rilastizitat zu erzeugen. Die Definition
nach Gleichung (2.40) wird in unseren Simulationen jeddchtrverwendet, weil zwar die plastische
Energie leicht zu messen, jedoch umso unklarer eine eilggeDefinition des plastischen Volumens
— dessen Detektion auRerdem auch rechenaufwandiger wstre — i

2.11 Theoretische Festigkeit

Der Diskussion der theoretischen Festigkmitwidmen wir hier einen kurzen Abschnitt. Die Harte
eines idealen defektfreien Kristalls ist die theoretisEbstigkeitti.

Klassisch Frenkel hat gezeigt (Frenkel, 1926; Hull & Bacon, 1992; iK&lIMacMillan, 1986), dal}

die theoretische Festigkeit proportional zum Schermd@gligt. Die theoretische Festigkeit soll die
Scherspannung darstellen, die notwendig ist um Gleiterdealen Kristall zu ermdglichen. Seine
Uberlegung fut auf der Verschiebung eines idealen, uidmalsgedehnten Kristalls und ergibt fiir
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kleine Verschiebungen:

bG
Tth= —— 2.41
h=_on (2.41)
Dabei ista der atomare Abstand zweier Teilchen senkrecht zur vorgegeb Verschiebung unl
der atomare Abstand zweier Teilchen gemessen in der Ausiganiiguration. In einem FCC-Kristall

lasst sich dies umformen %
11
th = N

Wir fassen zusammen, daf? die theoretische Festigkeiie maximale Scherspannung darstellt, die
ein idealer defektfreier Festkorper vertragen kann ohnaaastifizieren.

(2.42)

Quantenmechanisch Obwohl die Berechnung der theoretischen Festigkeit aufAderahme der
Gultigkeit der klassischen Mechanik auf der atomaren Skataht, so konnte kirzlich die Gultigkeit
von Gleichung (2.41) sowohl in funktionaler Form als auchritativ bestéatigt werden (Krenn et al.,
2002; Ogata et al., 2002, 2004; Roundy et al., 1999). Diedlevdort insbesondere fur Kupfer gezeigt.
Es ergibt sich dann fur den Vorfaktor aus Gleichung (2.42):

1
V221

Die Abweichung der klassischen Berechnung von der quargehamischen ist also mit 33% recht
gering. Dies wird detaillierter in Abschnitt 7.6 diskutier

=0.11™ 0.085 (2.43)

2.12 Kristalldefekte

Wie es bereits mehrfach Erwéahnung fand, spielen die atmtiigtn Prozesse im plastischen Bereich
bei der Nanoindentation eine entscheidende Rolle. DieszeBse sind in der Regel gekennzeichnet
durch Defekte im Kristallgitter. In diesem Abschnitt wirdfter eine kurze Einfihrung in die Defekte
eines idealen Einkristalls gegeben. Es werden kurz die ntledeen Begriffe wie Eckenversetzung,
Schraubenversetzung, Stapelfehler und Burgers-Vekigeéihrt.

Defekte im idealen Kristall Gehen wir zundchst von einer idealen kristallinen FCCi&aruaus.
Wird dieser Kristall deformiert, sodass er sich plastisad permanent verformt, so ergibt sich die
Existenz von Defekten zwangslaufig, denn wahrend in detistagn Verformung die Gitterstruktur
erhalten bleiben kann, muss bei einer permanenten plastidoeformation die Gitterstruktur gestort
werden. Die plastische Deformation bedingt also die Eraaggron Defekten, bei der die Ordnung
des Gitters in einen ungeordneteren Zustand umgewandzlinuiesem Sinne die Entropie erhoht
wird.

Fur die makroskopische Verformung eines realen KristafisAilgemeinen jedoch gibt es zwei
maogliche Mechanismen auf der atomistischen Skala: Dieovieriing kann einerseits durch Abglei-
ten von Korngrenzen und andererseits durch Austausch vaeieingen zwischen den Korngrenzen
geschehen. Welcher der beiden Mechanismen unter welchdindgd@agen der dominante ist, ist Ge-
genstand der aktuellen wissenschaftlichen Debatte (Svingen et al., 2004).

18Dabei tragt der Faktot/2 in Gleichung (2.42) der Tatsache Rechnung, daR der Abstanleitebenen um diesen
Faktor grof3er ist, als der partielle Burgers-Vektor (Ké&livacMillan, 1986).
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Existenz von Versetzungen Die Erkenntnis, daf3 Versetzungen in Metallen wesentliaterdéi-
genschaften bestimmen, ist vielleicht die fir die Mat&rissenschaft wichtigste Entdeckung des
letzten Jahrhunderts (Bacon, 2008). Zunéchst wurden tersgen postuliert, weil die theoretisch
vorhergesagte Festigkeif, hach Gleichung (2.41) deutlich groéRer ist, als die expenigleaus der
kritischen projizierten Scherspannung (Gleichung (9.4&stimmte Festigkeit von Metallery, ~
107%...10 80yss(Hull & Bacon, 1992).

So wurde zunachst das Konzept der Versetzungen unter dethAmapostuliert, daf? ein Kristall
durch die Erzeugung von Versetzungen geschwacht wird. thaesht auf der Beobachtung, dal eine
Deformation nicht durch die Verschiebung kompletter Kalistboenen geschieht, sondern durch Glei-
ten einzelner planarer Defekte (siehe Abschnitt 2.14)e Explizite Beobachtung (der Dynamik) von
Defekten im Experiment ist erst kiirzlich gelungen (Rolmertst al., 2008).

BCC-Struktur  Obwohl Wolfram mitX = 1 zufallig isotropist, so wird es in dieser Arbeit im Hin-
blick auf seine Defekte nicht untersucht (siehe Kapiteld&nn es liegt in der BCC-Struktur vor.
BCC-Kristalle sind in ihrer Plastizitat wesentlich konyde (Vitek, 1968, 1974), als FCC-Kristalle.
Das liegt einerseits daran, dal3 die Stapelfehlerenerigibe(®\bschnitt 2.13) von Materialien dieser
Struktur prinzipiell wesentlich groRer ist. Dadurch ishesiErzeugung von Stapelfehlern im BCC-
Kristall energetisch sehr unglinstig. Andererseits liediendichtestgepackten Richtungen in einem
sehr spitzen Winkel zueinander. Somit kann ein einmal gteelDefekt leicht seine Gleitrichtung
wechseln und es kommt zu erratischen Bewegungen der partiéérsetzungen. In dieser Arbeit
werden wir daher den Fokus auf die FCC-Kristalle legen uedRliastizitat der BCC-Kristalle nicht
weiter betrachten.

Experimentelle Beobachtung In diesem Paragraph wird kurz referiert, wie Defekte nstetperi-
menteller Techniken beobachtet werden kénnen. Ein guterhlibk findet sich zum Beispiel in Hull
& Bacon (1992).

Seit den Entdeckungen von Laue ist die naheliegendste bhiglit der Untersuchung kristalliner
Strukturen der Beschuss mit Energie; dies kann sowohl Besctiurch elektromagnetische Wellen
als auch durch Teilchen bedeuten. Aus der Streuung odenxiReflam Kristall kénnen dann Rick-
schliisse auf die Struktur gezogen werden. Mittels diesenriik ist es auch moglich, Beobachtungen
im Inneren des Kristalls — und nicht nur an der Oberflache -atigen (Schall et al., 2006).

Eine andere Mdglichkeit ist das Ausnutzen der chemischaktR@at verschieden orientierter
Korner und ihrer Korngrenzen an der freien Oberflache durded So kénnen die Strukturen ho-
henaufgeltst hervorgehoben werden. Direkt verwandt zumoMaentation — beziehungsweise zum
Nanokratzen — ist die Messung der Kontaktkraft mittels i@mic-ForceMikroskops. Nachteil
dieser beiden Methoden ist jedoch, dalR lediglich die Olmr@Anicht aber das Innere des Kristalls,
untersucht werden kann. Im Experiment kénnen so AnderungerDberflaiche, Symmetrieebenen
der Korner oder Materialtransport beobachtet werden.

Obwohl es kirzlich moglich geworden ist, die Dynamik von3dégrungen in situ zu beobachten
(Schall et al., 2006), ist eine exakte Beobachtung der Raakbn Versetzungen miteinander bisher
nicht maglich.

Dies ist eine gute Motivation fir die atomistischen Simioiaén von Defekten. Im Zusammen-
spiel mit den Experimenten konnte mit ihrer Hilfe in den tetzJahren ein besseres Verstandnis der
plastischen Deformationen gewonnen werden.

30



KAPITEL 2. THEORETISCHES FUNDAMENT

2.13 Welche Defekte gibt es?

Ganz allgemein stellt jede Abweichung von der idealen Gittektur eines Kristalls einen Defekt dar.
So unterschiedlich die Defekte sind, so unterschiedliot auch die Griinde fur deren Entstehung und
ihr Einfluss auf die Materialeigenschaften. Beschrankaruws nun auf monodisperse Kristalle und
schlieBen damit Verunreinigungen durch andere Mateniaiss. Im Folgenden sind lediglich die fur
das Verstandnis der vorliegenden Arbeit relevanten Defghktgestellt; umfassende Darstellungen
finden sich in der Literatur (Hull & Bacon, 1992; Phillips,@0).

Punkt-Defekte Der einfachste Defekt ist der Punkt-Defekt: Entweder eiifcfien fehlt der idealen
Gitterstruktur Yakan2 oder es ist ein Teilchen zu viel in der Struktuntérstitial). Diese Punkt-
Defekte entstehen in der Regel bei hohen Energien, das dw&i€h Prozesse wie Verdampfen oder
Zerbersten. Weil aber die von uns simulierten Prozesseécudiich niedrigeren Energien stattfinden,
treten diese Defekte bei uns nicht auf.

Flachen- & Liniendefekte In den von uns beschriebenen Prozessen ist vielmehr dasifdrglon
Kristallebenen unter der plastischen Deformation vonrégse. Dabei werden offensichtlich nicht
einzelne Teilchen verschoben, sondern ganze Kristaligbdbie Defekté® in unseren Systemen sind
also planar und werden gekennzeichnet durch abgeglittbeadn (Stapelfehler), die von Linien-
versetzungenpartiellen Versetzungéf) umgeben sind. In den von uns simulierten Systemen tritt
insbesondere keine Zwillingsbildung — wie zum Beispiel wy8enhoven et al. (2004) beschrieben —
auf.

Temperatur Ohne in dieser Arbeit ndher auf den Einfluss der Temperatrugehen, kann ihr
Einfluss auf die Defekte grob Uber die Energie beschriebememe denn aus thermodynamischer
Sicht konkurriert die Temperatur mit der Energie tiber eiRektore &/k8T. Dies beeinflusst sowohl
die Erzeugung, als auch die Stabilitdt der einmal entstamddefekte. Insbesondere werden mit
steigender Temperatur die Defekte mobiler (Gottstein,8198Bn Vergleich zuT = 0 K sinkt bei
Raumtemperatur die kritische Spannumgum knapp 40 % ab (Tschopp & McDowell, 2008).

Die Eckenversetzung In Abbildung 2.7 (Creutz, 2007) ist das Prinzip einer Eclasetzung an
einem Kaktus veranschauliéht Der Kaktus kann als Querschnitt durch ein Gitter betrachigzden.
Auf seinen Riefen sind an diskreten Punkten Stacheln; diessprechen den Teilchen auf Gitter-
Positionen. Offensichtlich ist eine zusatzliche halbertebeon oben eingeschoben worden. Am Ende
dieser eingeschobenen Ebene befindet sich der Uberganglealan ungestorten Gitter. Auch weit
oberhalb der eingeschobenen Ebene sieht das Gitter wied@mvidealen Fall aus. Lediglich an der
Stelle, an welcher die eingeschobene Ebene endet, gibhe®eiformation der benachbarten Kris-
tallebenen. Fir die Eckenversetzung ist die eingeschoblatteebene gleichzeitig di@rennebene
Diese so eingeschobene Halbebene wird daher auch als Ecg&etaung bezeichnet. Durch die ein-
geschobene Halbebene kann sich je nach KristallstrukeuStipelfolge der Teilchen &ndern. Dann
spricht man von einem Stapelfehler.

19Auch alsVersetzungehezeichnet.
20Auch alsPartialversetzungenderShockley-Partialdezeichnet.
21Gitterartige Strukturen lassen sich vielfaltig in der Nataobachten.

31



KAPITEL 2. THEORETISCHES FUNDAMENT

Abbildung 2.7: Schematlsche Darstellung eigekenversetzungnd desBurgers-Vektor.
Der Burgers- -VektorB (gelb) ist der Differenzvektor eines Umlaufs im idealendtail (rot) und
desselben im gestoérten Kristall (weil3). Es ist fur eine EuéesetzungB L Trennebene.

Burgers-Vektor  Gesucht ist nun eine Mdglichkeit eine Versetzung zu charagieéren. Dazu de-
finiert man einen sogenannt&urgers-Umlaufals eine geschlossene Kurve entlang der Gitterposi-
tionen in dem idealen ungestdrten Kristall. Ein solcherg@us-Umlauf ist flir eine Eckenversetzung
in Abbildung 2.7 durch die rote Kurve dargestellt. Wird nuasglbe geschlossene Kurve durch die
Gitterpunkte des Kristalls um die Versetzung herumgeksmist diese Kurve nicht mehr geschlossen.
Dies ist in Abbildung 2.7 durch die welrSe Kurve gekennzeathtm den Umlauf um die Versetzung
herum zu schlief3en, ist ein DifferenzvekiBr— der sogenanntBurgers-Vektor— notwendig.

Im Falle der Eckenversetzung ist der Burgers-Vektor sattitreur eingeschobenen Halbebene.

Schraubenversetzung Neben der Eckenversetzung gibt es eine weitere zentratigécklasse von
Versetzungen: die Schraubenversetzung. Eine solche8&hmeersetzung ist in Abbildung 2.8 sche-
matisch dargestellt. Um eine Schraubenversetzung zugemewird eine Kristallebene parallel zur
Trennebene verschoben. Dadurch sinkt eine komplette Bafi@eeid?. Wie in Abbildung 2.8 am
Burgers-Umlauf zu erkennen, kann dieser nur durch einegésiVektor geschlossen werden, der
parallel zur Trennebene ist.

Basisdarstellung er halten also fest, daf? es zwei verschiedene Klassen vmatxtemgen gibt: die
Eckenversetzung miB senkrecht zur Trennebene und die Schraubenversetzun@ mérallel zur
Trennebene. In der Realitat treten die beiden Extrema fegelten auf; meist haben Linienversetzun-
gen sowohl Schrauben- als auch Eckenversetzungsantéiédd.idienversetzungen lassen sich jedoch
§rlegen in Anteile von Schrauben- und EckenversetzungiiDeharakterisiert der Burgers-Vektor
B die Versetzungen eindeutig und vermittelt so eine Basiseldung.

Stapelfehler Wird in einem idealen FCC-Kristall eine Halbebene eingebeim, wie dies zum Bei-
spiel fur die Eckenversetzung in Abbildung 2.7 der Fallsstandert sich die Reihenfolge der Stape-
lung der Teilchen. In Abbildung 2.9 ist dies schematisclgdstellt: Es ist die Sicht auf eind11)-
Ebene dargestellt. Wahrend im FCC-Kristall die Reiherdalgr einzelnen Monolagen ABCABC ist,

22Eine atomistische Ansicht einer Schraubenversetzunguist Beispiel in Abbildung 4.4(b) anhand einer Oberflache
wahrend der Indentation dargestellt.
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Abbildung 2.8: Schematische Darstellung eiSBehraubenversetzung .
Der Burgers-UmIauf_i)m Kristall ist rot markiert und der Berg-Vektor B ist grin. Es ist flr eine
Schraubenversetzung || Trennebene.

so andert sich diese durch das Verschieben einer Monoladd ZiRichtung in ABCABABC. Be-
trachtet man die Umgebung der eingeschobenen Ebene, sodiesich diese in einer HCP-Strukteir

In diesem Sinne hat sich ein Stapelfehler gebildet. Je machdb eine Halbebene eingeschoben oder
entfernt wurde, spricht man vaxtrinsischeroder vonintrinsischenStapelfehlern.

2.14 Dynamik der Defekte

Die Defekte sind jedoch nicht statisch, sondern kdnnenaicih bewegen. In diesem Abschnitt wer-
den die zwei wichtigsten Mechanismen der Bewegung von Defiekeschrieben: Das Gleiten und
das Klettern. In Abbildung 2.10 findet sich eine schematsblarstellung dieser beiden Mechanis-
men. In einem idealen Kristall ist dabei eine Halbebene (aub) eingeschoben worden. Die Ecke
der durch die Halbebene entstandenen Versetzung entseier sogenannten Partialversetzung (in
grau).

Gleiten Das sogenannte Gleiten ist in Abbildung 2.10(a) dargest&#inkrecht zur Trennebene be-
wegt sich die eingeschobene Halbebene im Kristall, indefiglieh der Abstand zwischen dem Teil-
chen in der Umgebung der Partialversetzung geéndert wied. it durch die rote Linie in Abbildung
2.10(a) angedeutet. Es handelt sich beim Gleiten um eingekeative Bewegung, weil die Zahl der
Teilchen im Defekt konstant bleibt. Eine Gleitbewegungdagharakterisiert durch die Angabe der
Gleitebene und der Gleitrichtung. Das Gleiten findet in degd? in den dichtestgepacktéhll)-
Ebenen in die dichtestgepacktgri(-Richtungen statt. Insbesondere findet die Bewegung des Gle
tens in Richtung des Burgers-VektoEE statt und der Betrag der Verschiebung ist imee= |§|.

23In einem Kristall ist die Wechselwirkung aufgrund des Abstain den dichtestgepackten Ebenen — also(déd)-
Ebenen — am starksten. Daher werden in der Regel nur dieseklgegeneinander abgleiten. DiEl1)-Ebenen lassen
sich auf zwei Arten stapeln: FCC und HCP. Daher wird ein Stapker in unseren Systemen immer die Struktur, wie sie in
Abbildung 2.9 beschrieben ist, haben.
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Abbildung 2.9: Schematische Darstellung eig¢apelfehleraind des Abgleitens FCE: HCP.
Ansicht auf die (111) Ebene in FCC (oben) und HCP (unten).cBuferschiebung der C-Ebene
entlang des roten Pfeils &ndert sich die Stapelfolge der)(Ebenen ABG— ABA.

Eine besondere Form des Gleitens ist das Quergleiten (Kigbieel 4), bei dem sich wahrend der
Bewegung das Gleitsystem andert. Dieser Mechanismus @&stetenfalls konservativ in dem Sinne,
als daR keine Anderung der DefektgroRe geschieht; denmoghex fiir irreversiblen (siehe Kapitel
9) Materialtransport wahrend der plastischen Deformation

Klettern Der andere elementare Mechanismus ist in Abbildung 2.18¢bematisch dargestellt.

Es handelt sich um das sogenannte Klettern. Die Aktivierdirges Mechanismus erfolgt entweder
durch eine extern angelegte Spannung oder durch Tempémainsammenspiel mit der Existenz

von Punkt-Defekten. Es handelt sich um eine nicht-konsieevd8ewegung, weil sich die Zahl der

Teilchen in der eingeschobenen Halbebene @ndert. Die Beweder Versetzung ist senkrecht zum
Burgers-Vektor.

2.15 Kiritische projizierte Scherspannung

Nachdem wir nun in den beiden letzten Abschnitten die firnetesvanten Defekte und ihre grund-
legenden Bewegungsmuster eingefiihrt haben, stellt sickrdige, unter welcher externen kritischen
Spannungo,; diese Defekte in einem idealen Kristall erzeugt werden kaniazu fiihren wir in
diesem Abschnitt das Konzept der kritischen projiziertehesspannung und den Schmidfaktor ein.

Spannungsfeld Das Spannungsfeld unter dem Indenter kann mittels Kontirstineorie berechnet

werden (Fischer-Cripps, 2004; Krenn et al., 2002) und aushatgomistischen Simulationen gewon-
nen werden (Tsuru & Shibutani, 2006). Insbesondere fur dghdér homogenen Nukleation von
Versetzungen wurde dieses Spannungsfeld ausgiebig ucter&hu et al., 2004). Es zeigt sich, dald
die Versetzungen in der Region der maximalen Verspannureugt werden (siehe Kapitel 4). Im

Folgenden soll die fiir die Erzeugung von Versetzungen nutige Spannungyg, naher beschrieben

werden.
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(a) Gleiten (b) Klettern
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Abbildung 2.10: Schematische Darstellung der element@efaktbewegungen.

Die schwarzen Teilchen stellen den ungestorten Kristallushal die braunen Teilchen gehoéren zu
einer eingeschobenen Ebene. In grau sind die Teilchen ge&mhnet, die einer Partialversetzung
entsprechen.

Kritische projizierte Scherspannung Es ist offensichtlich, daf nicht jede Spannung zu einer Nu-
kleation von Versetzungen fuhrt. Wie in Abschnitt 2.13 lemben, sind fir die von uns betrachteten
Systeme nur Stapelfehler in déhll)-Ebenen von Interesse. Weiter haben wir in Abschnitt 2.14
dargelegt, daR3 ein Gleitsystem durch Angabe von Gleiteb@deGleitrichtung charakterisiert ist.
Betrachten wir nun einen einachsigen Verspannungszuysiagém ein Druckp in Normalrichtung
wirkt. Dann stellt sich die Frage nach der Spannung, die asifo¢trachtete Gleitsystem wirkt. Diese
Spannung wird als di&ritische projizierte Scherspannurigezeichnet und berechnet sich aus dem
Winkel zwischen Gleitebene und Normalrichtuggund dem Winkel zwischen Gleitrichtung und
NormalrichtungA:

F
Ocrss:= A—Ccosq)cos)\ = PCOSPCOSA (2.44)
Dabei istF die in Normalrichtung wirkende Kraft uné; die Kontaktflache.
Offensichtlich hangt die kritische projizierte Scherspaing o.ssinsbesondere von der Orientie-
rung des Gleitsystems ab. Daher definiert man den sogemaBatenidfaktor

S:= cospcosA (2.45)

Dieser beschreibt dann die Abhangigkeit von der Orientigrund die kritische projizierte Scherspan-
nung lasst sich schreiben asss= Sp Der Zusammenhang zwischen den Schmidfaktoren und dem
Einsetzen der Plastizitat ist in Kapitel 5 diskutiert. Zwef&enz sind in Tabelle 2.2 die charakteristi-
schen Schmidfaktoren flr die in der vorliegenden Arbeitdmtteten Systeme zusammengestellt.
Allgemeiner lasst siclwgrssaus dem vollen Spannungstensgy, dem normierten Gleitvekton

und dem normierten Normalenvektor der Gleitebawschreiben afks:
Ocrss= D Gijgj (2.46)

Die Aussagekraft der kritischen projizierten Scherspagnist jedoch auf FCC-Kristalle be-
schrankt. Zwar lassen sich fur andere Gitterstrukturetiéif@Konzepte formulieren; diese sind je-
doch aufgrund der mehrachsigen Verspannungszustandeeunridydamik der Defekte wesentlich
komplexer (Nakasone, 2008).

24pus ogrss lassen sich atomistische Bilder erzeugen, die dhnliches#gen wie diejenigen erzeugt aus der Mises-
Spannundyiseshaben.
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Oberflache| Gleitsystem 1 Gleitsystem 2  Gleitsystem 3
(100 §§ﬂ> — 0471 sﬂg —0.408 s<<1l]112> —0.236
(110 §ﬂlz> — 0471 sﬁﬂfn 0.408 s<1l]211> 0.236
(112 iy =0314 SiY—0272 s“]1 —0.157

Tabelle 2.2: Charakteristische Schmidfaktoren der in deliegenden Arbeit betrachteten Systeme.
Die Gleitsysteme mit dem jeweils grofdten Schmidfaktor wardls erste aktiviert (siehe Kapitel 5).

Vorhersage ausaqss Wahrend der Indentation entstehen unterhalb einer ide@lesrflache zu-
nachstShockley Partial¢siehe Kapitel 4). Um diese zu erzeugen muss die kritiscbgzjrte Scher-
spannung Uberschritten werden. Es stellt sich also diesk-@np.ss zur Vorhersage von homogener
Versetzungsnukleation verwendet werden kann. Es zeigt d&f3ogssStark mit der Orientierung der
freien Oberflache variiert (Liu et al., 2008). Weiter geht #@nzept der kritischen projizierten Scher-
spannung von einem einachsigen Verspannungszustandraeisgdem Indenter findet sich jedoch in
der Realitat ein triaxialer Verspannungszustand. Dahen kg.ss nicht als zuverlassiges Kriterium
fur die Nukleation von Versetzungen dienen. Oftmals wird kiiitische projizierte Scherspannung
und insbesondere der Schmidfaktor ndherungsweise zuhisgiseng der Plastizitat herangezogen
(Mason et al., 2006; Tsuru & Shibutani, 2007).

2.16 Mises Spannung

Neben der kritischen projizierten Scherspannung gibt e eine weitere, fiir die plastische Defor-
mation charakteristische, Spannung: die sogenaviiges-Spannungnszes

Zur Motivation dieses Konzeptes betrachtet man einen egekkistall unter purem hydrostati-
schem Druck. In diesem Falle wird sich der Kristall zwar werien, jedoch wird diese Deformation
homogen sein, denn das Gitter wird homogen in alle Richtuigdgich zusammengepresst. Geschieht
diese Deformation quasistatisch Bei= 0 K, so werden sich keine Defekte ausbilden. In diesem Sinne
bewirkt hydrostatischer Druck also keine Erzeugung vorektein.

Definition Offensichtlich kdnnen jedoch Defekte erzeugt werden, wetna Scherung des Kristalls
vorliegt: Im Idealfall bildet sich dann ein planarer, unkecid ausgedehnter Stapelfehler (siehe Ab-
schnitt 2.17). Dies motiviert zur Annahme, dal? die Nebegutialterme des Spannungstensmy<ir

die Erzeugung von plastischer Deformation eine entschdi®olle spielen. Aus dieser Uberlegung
lasst sich dann mittels einer Hauptachsentransformatisndam Spannungstensor ein Maf3 fiir den
Anteil der fur die plastischen Verformung relevanten Nealiagonalterme berechnen zu (von Mises,
1913):

Shises: = \/ o2+ a§y+ 02,+ — OxxOyy — OyyOz7— O70xx+ 3(02 + 02 +03) (2.47)

Es sei angemerkt, dal3 die Mises-Spannung des Gesamtsysitrthaufschlussreich ist, denn
ihr Verlauf enthalt nicht mehr Information als der Druclden (siehe Abschnitt A.4). Jedoch lasst
sich eine Spannung pro Teilchen berechnen, die eine Erkgnvan plastischer Deformation erlaubt
(siehe Kapitel 4).
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2.17 \Verallgemeinerte Stapelfehlerenergie

Ubersicht In diesem Abschnitt fiihren wir die sogenannte verallgeeminStapelfehlerenergjeals
energetisches Mal3 der Plastizitat ein. Die verallgemgr@tapelfehlerenergie ist die Energie eines
unendlich ausgedehnten Stapelfehlers in einem sonstidéalstall. Aus ihr kénnen weitreichende
Schlusse auf die plastischen Eigenschaften eines Matggalogen werden. Die konkret verwendete
Methode zur Messung wird in Abschnitt 3.2 beschrieben.

Definition  Zur Definition der verallgemeinerten Stapelfehlerenebgitrachtet man einen unendlich
ausgedehnten defektfreien idealen FCC-Kristall. Danuligsier Kristall entlang einer Trennebene in
einen oberen und unteren Teil aufgeteilt. Nun wird der obeikdes Kristalls (siehe auch Abbildung
3.1) verschoben und die Energie des so deformierten Kegjamessen. Sei nliy die Gesamtener-
gie der Ausgangskonfiguration des idealen Kristalls uneiocbne weiteir und 8 die Verschiebung
der oberen Hélfte des Kristalls in der Ebene. Dann istvéigllgemeinerte Stapelfehlerenergiach
Vitek (1968) definiert als:

E(U,B)—Eo
Ac

Dabei istE(a, B) die Energie des deformierten Kristalls fur die vorgegebéerschiebung uné die
Kontaktflache der beiden Halften des Kristalls in der Veisolingsebene. Die verallgemeinerte Sta-
pelfehlerenergie stellt also eine Energie-FlachendidhteDie beiden Koeffizienten der Verschiebung
o und f ergeben dann eine Gesamtverschiebung in der Ebene von

—

1 1 -
f=a@+pb 0<a<10<B<1 a::é[m},?::é[nq (2.49)
Dabei sind die beiden Basisvektorahund b fir die relevante (111) Ebene unserer Systeme gewahlt.

Energielandschaft Lé&sst man die Verschiebung in der ganzen Ebene zu — das keif@rden die
beiden Koeffizienteror und 8 in [0,1) durchvariiert — so wird die komplette Energielandschaft de
jeweiligen Oberflach® gemessen. Dies ist in Abbildung 2.11(b) fiir die (111) Obeh#gund zum
Vergleich in Abbildung 2.11(a) fur die (100) Oberflache d=igllt. Deutlich zu erkennen ist hierbei
die Orientierung der Oberflache: Die verallgemeinerte &faplerenergie ist an den Gitterpositionen
der Teilchen maximal. In der Regel ist man jedoch nicht arfermation Uber die ganze Oberflache
interessiert, sondern lediglich am Verlauf der verallger@een Stapelfehlerenergie in der Richtung,
in der sich die Stapelfehler bilden, also d&d2|-Richtung.

Funktionaler Verlauf  In Abbildung 2.12 ist der Verlauf der verallgemeinertenggtéehlerenergie
exemplarisch fur eine (111) Oberflache mit einer Verschighin Richtung[llz] dargestellt. Wie in
Abschnitt 2.13 motiviert, ist dies die Richtung, in welcheessdMaterial verschoben werden muss, um
in einer(111)-Ebene eines FCC-Kristalls einen HCP-Stapelfehler zuweyee.

Drei Verschiebungen in dieser Kurve sind von besonderegrdase. Die Minima an den Ver-
schiebungema (n_e) ) stellen das stabile FCC-Gitter dar, wahrend die (lokaMijima bei den
Verschiebungen| B | die Stapelfehler darstellen. Die zu letzterer Verschigtyghorige verallgemei-
nerte Stapelfehlerenergie wird auch slabile Stapelfehlerenergig bezeichnet. Weiterhin ist auch

250perflache bezeichnet hier die Trennflache der beiden Iradets Kristalls.
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Abbildung 2.11: Verallgemeinerte Stapelfehlerenenggaer (100) und (111) Oberflachen.
Ihr Verlauf entspricht weitgehend der Dichteverteilung @eilchen in der freien Oberflache. Gemes-
sen an Kupfer mit Cu-Mishin-Potential.
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Abbildung 2.12: Verlauf der verallgemeinerten Stapekedhergiey auf der (111) Oberflache in Rich-
tung [112].
Die instabiley, und die stabilgs Stapelfehlerenergie charakterisieren den Widerstandrgagglei-

ten beziehungsweise einen HCP-Stapelfehler. Gemessaupiieikmit Cu-Mishin-Potential.

die Energiebarriere an der Verschiebu11@>|/2 von Interesse: Sie wird auch afstabile Stapelfeh-
lerenergiey, bezeichnet.

Im Folgenden bezeichnen wir mit der verallgemeinerten &talplerenergie die Funktion wie in
Abbildung 2.12 dargestellt. Als Stapelfehlerenergieneii@men wir die speziellen Werte der verall-
gemeinerten Stapelfehlerenergigund y,.

Charakterisierung von Stapelfehlern Die verallgemeinerte Stapelfehlerenergie ist eine chierak
ristische Kenngrol3e eines Materials. Obwohl sie mitteigridealisierung berechnet wird, so eignet
sie sich dennoch, um die Erzeugung von Stapelfehlern wédhdenplastischen Deformation zu be-
schreiben (Brandl et al., 2007; Lu et al., 2000; Rice, 1992ek/ 1968). Weiter kdnnen auch Eigen-
schaften der Versetzungen selbst — wie zum Beispiel diestaragskerngrof3e, das ZerflieRverhalten
einer Versetzung und deren Energetik — gut durch die venalégnerte Stapelfehlerenergie beschrie-
ben werden (Farkas et al., 1997; Lu et al., 2000; Rice, 19%2k\/1968).

Priméare Plastizitat In der vorliegenden Arbeit wird die verallgemeinerte Stigbderenergie zur
Beschreibung der priméren Plastizitat verwendet. Der @unsanhang zwischen Erzeugung von Ver-
setzungen und der verallgemeinerten Stapelfehlereniigiereits mehrfach untersucht wordén
So stellt die instabile Stapelfehlerenergign der Tat genau die Energiebarriere dar, die Gberwunden
werden muss, um einen Stapelfehler zu erzeugen. Dies habenstmals explizit in Abschnitt 4.6
atomistisch nachgewiesen.

Aus unseren Beobachtungen — siehe die folgenden Kapitatretwir weiterhin bestatigen, dal’
die GrolRe der Stapelfehler im Wesentlichen durch die st&tihpelfehlerenergie bestimmt ist, wah-
rend das Einsetzen der Plastizitat durch die instabileeftdperenergie beschrieben werden kann.
Weiter kann aus der Energiedifferepz— ys auf die Materialeigenschaft der Duktilitdt geschlossen
werden (siehe Abschnitt 2.18).

Deformationspfad Um in einem FCC-Kristall einen HCP-Stapelfehler zu erzewigeuss lediglich

die resultierende Richtung des Abgleitgid2] sein. Wie in Abschnitt A.2.1 diskutiert, muss der De-

26Insbesondere ist der Zusammenhang zwischen der veraligerss Stapelfehlerenergie und einer Scherung untersuch
und bestétigt worden (Brandl et al., 2007).
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formationspfad fur Elemente mit einer nicht-kugelsymisetren Elektronenschale nicht zwingend
mit einer einfachen Scherung Ubereinstimmen (Ogata e2@02; Swygenhoven et al., 2004). So
stellt sich zum Beispiel heraus, daR Aluminium ein kleineseBmodul in die Richtung112] (111)
hat, aber dennoch eine gréRere theoretische Festigkdiesitzt. Die Ursache hierfir liegt an dem,
aufgrund der Quantenmechanik, von Kupfer verschiedendoribationspfad. Es ist jedoch moglich
mit guten empirischen Potentialen tUber die elastischerstémten dritter Ordnung den Deformations-
pfad zu reproduzieren (Brandl et al., 2007). Insbesond@relds von uns verwendete Potential von
Kupfer ist dies der Fall (Mishin et al., 2001).

Zusammenfassung Die verallgemeinerte Stapelfehlerenergiéir das GIeitsysten{llZ] charak-
terisiert das plastische Verhalten eines Materials. Whthidie instabile Stapelfehlerenergig die
Erzeugung charakterisiert, so beschreibt die stabileeStperenergies die GroRe der Versetzun-
gen.

2.18 Duktilitat

Ubersicht  Prinzipiell gibt es zwei mdgliche Prozesse der plastisafeformung von Kristallen, al-

so inshesondere fur Metalle kristalliner Struktur, nachdke Last die Yield-Grenze tUberschritten hat.
Entweder sie verformen sich biegsam, dann nennt maduie, oder sie verformen sich spréde und
zerbersten, dann nennt man bigichig Eine gute Beschreibung des duktilen Verhaltens findet sich
in Zimmerman (2002). In diesem Abschnitt geben wir ein Kiiten zur Beschreibung der Duktilitat
anhand der verallgemeinerten Stapelfehlerenergie an.

Definition Die Duktilitat l&sst sich am besten anhand einer schentmeis®arstellung in Abbil-
dung 2.13 definieren. Dort ist ein Riss in einem Material datellt. Oben und unten an dem Kristall
wirke eine Kraft in Normalrichtung. Verformt sich dann deristall wie in Abbildung 2.13(a), in-
dem sich die beiden Monolagen leicht voneinander trenresetg ohne dabei selbst in ihrer Struktur
geandert zu werden, bricht offensichtlich das Materiaemander und es wird in diesem Sinne als
briichig bezeichnet. Verformt sich der Kristall hingegen wie in Abdbing 2.13(b), indem die Mono-
lagen nacheinander nach oben hin abgleiten, so flie3t iemi€dinne das Material und es wird als
duktil bezeichnet.

Malf3 fur die Duktilitat  Da offensichtlich Duktilitdt davon abhangt, ob ein Matétiater Zug ab-
gleitet oder nicht, liegt es nahe, ein Malf3 fur die Duktilii@der die verallgemeinerte Stapelfehlerener-
gie y zu definieren. Dies wurde erstmals von Rice erkannt (Ric82)18nd ein Kriterium fur die
Duktilitat wurde angegeben als:

Y > X (2.50)

¥s
Dabei isty ein Koeffizient, der einen kritischen Schwellwert angibdch dessen Uberschreitung
das Verhalten brichig wird. Dieser Koeffiziegtist materialspezifisch und hangt sowohl von der
Kristallstruktur, als auch von der wirkenden Belastung $t.ist zum Beispiek (FCC) > x(BCC)
(Rice, 1992). Weiter ist fur eine Scherung der Koeffizierdirkbr, weil eine Scherung inharent zu
einer héheren Schadigung der Kristallstruktur fuhrt, dalém Regel die Gitterpositionen in zwei
Koordinaten verandert werden, wahrend sie hingegen fianeieinen Zug in nur eine Dimension
eine Anderung erfahren.
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(a) Briichig (b) Duktil

Abbildung 2.13: Schematische Darstellung vonl@)chigemund (b)duktilemVerhalten.

Ein Riss breitet sich in einem Kristall aus: Die Monolagesntren sich leicht fur briichiges Material
und fur duktiles Material gleitet eine Monolage nach dereard ab. Die rote Linie markiert die
Gleitebene.

Wie sich im Verlauf der Arbeit zeigen wird, kann je nach geltgih Potential die stabile Stapel-
fehlerenergigyis gegen Null gehen (siehe Kapitel 6). Um dieses Problem zu hergéiaben wir ein
angelehntes Kriterium definiert als:

Y= Vs> X (2.51)

Die zentrale Einsicht ist hierbei, dal3 die Brichigkeit sifdaterials mit der Differenz der beiden
Extrema der verallgemeinerten Stapelfehlerenergie wachs
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Kapitel 3

Methodologie

Per aspera ad astra.
Lucius Annaeus Seneca

3.1 Ubersicht

In diesem Kapitel beschreiben wir die Methodologie der in wwliegenden Arbeit verwendeten
Messungen. Wir beschreiben zunachst, wie die verallgesrteirStapelfehlerenergie gemessen wer-
den kann. In einem weiteren Abschnitt wird dann die Simafatier Nanoindentation mit Moleku-
lardynamik erlautert. Die Methode der Molekulardynamilbsewird in diesem Kapitel jedoch nicht
behandelt, sie findet sich in Teil A des Anhangs. Vielmehit gshin diesem Abschnitt um die Wahl
des Indenters, den Indentationsprozess, die Geometrigutbstrate und die Detektoren fiir die Kraft
Fng, fur die KontaktflacheA; und flr die atomistischen Defekte. In einem separaten Atgohird
schlielich auf die Wahl der Potentiale eingegangen, ddisiateratomare Wechselwirkung model-
lieren und damit von zentraler Bedeutung fur die Richtigkler Resultate sind.

3.2 Messung der verallgemeinerten Stapelfehlerenergie

Ubersicht Die verallgemeinerte Stapelfehlerenergie ist ausfiiiriic Abschnitt 2.17 eingefiihrt
worden. In diesem Abschnitt wird nun die Methode ihrer nustdien Messung mittels Molekular-
statik beschrieben. Eine allgemeine Einfuhrung in die Megsder verallgemeinerten Stapelfehler-
energie findet sich in (Vitek, 1968), wahrend eine detaitlie Beschreibung in Farkas et al. (1997)
gegeben ist. Weil jedoch die Bestimmung der verallgemtnestapelfehlerenergie im Detail auf-
grund numerischer Instabilitadten — insbesondere fir Péangale — nicht trivial ist, geben wir hier
unsere Methode der Messung an.

Messung Die Methode der Messung ist am besten anhand der scheneatiBarstellung in Abbil-
dung 3.1 zu beschreiben. Die Vorgehensweise entspricht @sewlichen der Definition der verall-
gemeinerten Stapelfehlerenergie in Gleichung (2.48):Kgistall wird in eine obere und eine untere
Halfte entlang einer Trennlinie zerteilt. Wahrend die wetklalfte des Kristalls festgehalten wird,
wird die obere Halfte des Kristalls komplett entsprecherd ldoeffizientena und 8 (siehe Glei-
chung (2.48)) in der Trennebene verschoben.
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Relaxieren

Abbildung 3.1: Schematische Darstellung zur Messung deilgemeinerten Stapelfehlerenergie.
Der untere Teil des idealen Kristalls (schwarz) wird fektjen und der obere Teil (blau) lateral
entlang der Trennlinie (lila) verschoben. Ein extremalestand wird durch Relaxation des oberen
Teiles in Normalrichtung erreicht.

Relaxation Zu einer fest vorgegebenen lateralen Verschiebung wird den Kristall in vertikaler
Richtung relaxiert. Dabei ist es insbesondere von Wickiigldal? die lateralen Komponenten der
Teilchenpositionen festgehalten werden, damit der Sfgpel nicht gleich dissoziiert. Die Relaxa-
tion des Kristalls wird mittels einer Konjugierte-Gradien-Methode realisiert; in diesem Sinne wird
auch von der Methode défolekularstatikgesprochen. Alternativ kann die Relaxation auch mittels
einer gequenchten Molekulardynamik vorgenommen werdenh&ben beide Methoden verwendet
und festgestellt, dal3 beide zu den gleichen relaxierteritarationen flihren, wobei jedoch die Mo-
lekulardynamik deutlich langsamer ist; daher wird in derliegenden Arbeit die Berechnung der
verallgemeinerten Stapelfehlerenergie mittels der Maghater Molekularstatik vorgenommen.

Kristall Das Substrat ist flr unsere Messungen ein idealer Krigtall,so orientiert ist, daf3 die
(111) Oberflache die Trennflache ist. Lateral werden pesabdi Randbedingungen verwendet, um so
der Voraussetzung des unendlich ausgedehnten Kristafjerziigen. Dabei sind 10 Einheitszellen in
der lateralen Richtung ausreichend.

Die Wahl der GroR3e des Kristalls in normaler Richtung isbgddeutlich kritischer. Die — wie
bereits der Name suggeriert — instabile Stapelfehler@mggdst numerisch recht instabil: Der jewei-
lige Wert hangt stark von der GroRRe des Kristalls in Nornghlting ab. Um sie dennoch bestimmen
zu kénnen, muss ein hinreichend grol3er Kristall gewahlteer Daher wahlen wir hier 25 Einheits-
zellen in normaler Richtung, jeweils fur die obere und dieeum Halfte des Kristalls. Erst auf dieser
GrolRe stabilisiert sich der Wert der instabilen Stapedfiediiergie und hangt nicht mehr von der nor-
malen Ausdehnung des Kristalls ab. Der tiefere Grund datijedoch nicht nur numerischer Natur,
denn die Messung beinhaltet nicht nur die Relaxation dest#ll$ entlang der Trennebene, sondern
auch eine Relaxation der beiden freien Oberflachen am ob@ctonteren Rand des Kristalls. Somit
muss die normale Ausdehnung des Kristalls deshalb grofggesio, damit die freie Oberflache die
Relaxation entlang der Trennebene nicht mehr beeinfluaskdk et al., 1997).

Zusammenfassung Mit der in diesem Abschnitt beschriebenen Methode I&as$t die verallge-
meinerte Stapelfehlerenergie eines Kristalls berechBendieser Berechnung ist jedoch nicht die
Dynamik des Deformationsprozesses enthalten. Insbesorsiewie in Abschnitt 2.17 ausfuhrlicher
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beschrieben, der Deformationspfad, der durch quanteremexdine Effekte beeinflusst wird, nicht
beachtet. Weiter gilt die so berechnete verallgemeingepeffehlerenergie nur b&i= 0 K.

3.3 Modellierung des Indenters

Sphérische Indenter Die Auswabhl ist zundchst auf einen Indenter sphéarischen@éwe gefallen.
Denn bei sehr kleinen Langenskalen — die in der vorliegeddbait betrachtet werden —ist es tblich,
alle Indenterformen als Sphéaren zu approximieren (Bei.e804). Betrachtet man zum Beispiel
einen pyramidischen Indenter mit einer sehr feinen Spimewird diese Spitze nicht atomistisch
spitz, sondern abgerundet sein. Prépariert man zunaahesh @etomistisch spitzen Indenter dieser
Geometrie und lasst die Konfiguration relaxieren, so stedtt automatisch der abgerundete Zustand
ein (Christopher et al., 2001a; McGee et al., 2007).

Indenterpotential Wir modellieren den Indenter als nicht-atomistische weiglugel, denn unser
Interesse liegt nicht in den atomistischen Effekten desnitets selbst. Der Einfluss der atomistischen
Rauigkeit des Indenters wurde bereits untersucht (Landeta., 1990; Luan & Robbins, 2005).
Weiter wahlen wir ein rein repulsives Potential, da wir adath&sion nicht untersuchen mdochten.
Im Zuge einer realistischen Beschreibung der Adh&sionsigirnvoll, den Indenter atomistisch zu
simulieren. Dies verkompliziert jedoch unser einfachesi®lbder Indentation und ist fur die grund-
legenden Untersuchungen der vorliegenden Arbeit nichveradig. Der Einfluss der Adhéasion auf
den elastischen und plastischen Kontakt, insbesonderdi@aundentationskraff,g(d), ist Gegen-
stand verschiedener Untersuchungen (Attard & Parker,;1882sthi et al., 2007; Kadin et al., 2008;
Landman et al., 1990).

Vielmehr modellieren wir unseren Indenter als makroskdps harten Kern mit dem Radius
Rind, umgeben von einem weichen repulsiven Potential (Kelchhat., 1998):

Ping(r) = O(Ring — IK(Ring — 1)* (3.1)

Dabei ist® die Heaviside-Funktion m®(x < 0) =0 und®(x > 0) = 1.

Indentersteifigkeit Die Steifigkeit des Indenters wird nach Gleichung (3.1) hasben durch den
Koeffizientenk. Der Indenter muss zwei sich gegenseitig ausschlieenddefemgen gleichzeitig
erfullen: Einerseits muss der Indenter ideal steif seimitldie Hertz'sche Approximation ihre Gul-
tigkeit behalt (siehe Abschnitt 2.9). Andererseits musslddenter auf die Teilchen, mit denen er
in Kontakt steht, eine endliche Kraft ausiiben und darf daleht unendlich steif sein. Die abge-
schwachte Forderung ist einerseits, dal’ der Indentergataifg ist, sodass lediglich das reduzierte
YoungsmoduE, des Substrats gemessen wird — sich also die Steigung dee Kggid) nicht mitk
andert — und andererseits, dal3 der Indenter keine numenisobtabilititen aufgrund einer zu hohen
Kraft auf die Kontaktteilchen erzeugt (Hartmaier, 2006).

In einer Reihe von Messungen haben wir daher die Steifiglestiddenters im Rahmeke
[0.1,10] eV/A3variiert. In Abbildung 3.2 ist das Exzerpt dieser Messundargestellt. Offensichtlich
hangt die Steigung der Kurvgng(d) von einer Anderung der Steifigkeit des Indenters im Bereich
k=0.1...3 eV/A3ab, wahrend dies im Bereidh= 3...10 eV/A%nicht der Fall ist. Zur quantitativen
Uberprifung der AbhangigkeE, (k) wurde im elastischen Bereich das Hertz'sche Kontaktmodell
gefittet (siehe Abschnitt 2.9). Es ergibt sich fiir die reduzn Youngsmoduli,(k = 0.1eV/A3) =
929 GPa,E(k = 3eV/A3) = 1344 GPa undE,(k = 10eV/A%) = 1355 GPa. Insbesondere ist die
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Abbildung 3.2:Fnq flr verschiedene Indentersteifigkeitkifsiche Gleichung (3.1)).
Firk > 3 eV/A3sind im elastischen Bereich keine Abweichungen mehr zuneske. Gemessen an
(100) Kupfer modelliert mit Cu-Morse-Potential.

Abweichung im Bereickk = 3...10 eV/A3in etwa 1%, woraus wir schlieRen, daR das Ergebnis der
Indentation invariant ist fiir eine Variation der Steifigkéés Indenters im Intervak € [1,10] eV/A3.

Die endliche Steifigkeit des Indenters flhrt (theoretisoblpesondere fiir kleine Eindringtiefen zu
einer systematischen Unterschéatzung der Steifigkeitégiddschnitt 5.5), denn aufgrund der polyno-
miellen Form des Indenterpotentiales in Gleichung (3.1ghs#die vom Substrat gefiihlte Steifigkeit
des Indenters mit der Eindringtieteund verstarkt dadurch den Effekt der Druckhartung (siehe Ka
pitel 6). Wie sich jedoch aus der obigen Betrachtung erdjgden diese Abweichungen im Bereich
von 1% und sind damit vernachlassigbar. Wir halten abdgatid fest, da’ die Abhangigkeit von der
Indentersteifigkeit fiir den von uns gewahlten Koeffizierken3 eV/A3vernachléssigbar ist.

Indenterradius Der zweite physikalische Parameter des Indenterpotestial Gleichung (3.1),
dessen Einfluss auf die Ergebnisse der Indentation gekkndem muss, ist der Radius des Inden-
tersRng. Nachdem im vorigen Paragraph geklart wurde, dal der Einflas endlichen Steifigkeit
des Indenters vernachlassigbar ist, konnen wir die Hette’sApproximation aus Gleichung (2.32)
verwenden, um den Einfluss des Radius auf die KFadtim elastischen Bereich zu beschreiben:

Find ~ v/Rind (3.2)

Dies beruht jedoch weiter auf der Annahme, dal3 die Kontiraibeorie auf der atomistischen Skala
gilt (siehe Abschnitt 2.9).

In Abbildung 3.3 ist die in Gleichung (3.2) postulierte Alolgégkeit dargestellt. Offensichtlich
gilt die Skalierung im elastischen Bereich recht gut. Datmweerhalt sich der kleine Indenter mit
Rnd = 1 nm qualitativ anders, weil er in der GroRenordnung dere@itinstantea liegt und somit
atomistischer Natur ist. Damit gilt die Annahme der Kontimstheorie fur den Indenter nicht mehr.
Dies ist fUr uns hier jedoch keine Einschrankung, da — irsfigsre im zu modellierenden Experiment
— der Radius des Indenters deutlich gréRer als die Gittstkoke ist.

Es zeigt sich quantitativ, dal3 ab einer Indentergrof3e vama Bf,q > 4 nm die Skalierung aus
Gleichung (3.2) besonders gut gilt. Daher wahlen wir im Ealdgen — soweit nicht explizit anders
vermerkt — fir den Indenter einen Radius \Rpy = 8 nm.

Bis hier wurde jedoch nur der elastische Bereich diskutieriplastischen Bereich ist der Einfluss
des Indenterradius deutlicher. So andert sich mit der Kaftdahe im plastischen Bereich auch das
initiale plastische Volumen, denn die primar aktivierteleiGysteme hangen vom Indenterradius ab.
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Abbildung 3.3:Fnq fur verschiedene Indenterradi&yg.

In der Normierung auf/Rinq zeigt sich deutlich, daR Gleichung (2.32) erfillt ist. Flgike Indenter
(Rind = 1 nm) gibt es einen viskoelastischen Ubergang, der zu eiméner Abknicken fiihrt. Fiir
hinreichend groRRe IndentdRfq > 4 nm) ist die Hertz'sche Losung guiltig. Gemessen an (100¥dé¢up
modelliert mit Cu-Voter-Potential.

Auf den von uns simulierten Langenskalen ist dieser Effeébgh noch nicht so deutlich: Kirzlich
wurde mittels atomistischer Simulationen der Indenteasdm BereichRing = 7...70 nm variiert
und der Einfluss auf die primaren Defekte untersucht (Knaprz(2003). Dort wurden drastische
Abhangigkeiten gefunden, die insbesondere Auswirkungédia gemessene Kraff,q haben. Aus
diesem Grund jedoch kann in unseren Simulationen keinligligro3er Indenter gewahlt werden,
denn die aktivierten Gleitsysteme miussen sich frei im Sabatisbreiten kénnen.

Viskoelastischer Ubergang In Abbildung 3.3 ist zu erkennen, daR der kleinste Indentegeali-
tativ anderes Verhalten aufweist. Er knickt deutlich voreliathen der kritischen Eindringtiei@ieiq
ab, wahrend fur die anderen Radien die kritische Eindifgtinnerhalb von Fluktuationen gleich
bleibt.

Setzt man die kritische Eindringtietgjeig = 5 A fur den kleinsten Indenter jedoch ins Verhaltnis
zu dessen RadiU’ng = 1 nm, so ist zu erkennen, dal3 bei dieser Eindringtiefe daried genau zur
Halfte eingedrungen ist. Um dies deutlicher zu machen, diecindringtiefe oft durch diendenter-
verschiebunge dargestellt:

l'e
K:=— 3.3
Rind ( )
Empirisch zeigt sich, dalR die maximale Last bei einer Inelserschiebung ~ 0.25...0.5 auftritt
(Fischer-Cripps, 2007). Die kritische Eindringtiefe fi@rokleinsten Indenter stellt also den Ubergang
zu viskoelastischem Verhalten, auf das wir in der vorliegemArbeit nicht ndher eingehen.

Zusammenfassung Aus den oben beschriebenen Messreihen haben wir WerterférStandard-
Indentation extrahiert, fir die die Resultate der Indéoahicht zu stark von der Wahl der Parameter

1Auf einer Skala voriRpg = 7. .. 70 nm werden die Lasteinbriiche mit wachsendmkleiner und die Zahl der aktivier-
ten Gleitsysteme nimmt gleichzeitig zu. Das erklart insielere, warum die Kraft-Eindringtiefe-Kurven im Experimhe
Lasteinbriiche bei wesentlich tieferen Indentationstidgfeobachten, als es im atomistischen Simulationen dersEdDie
wesentliche Konklusion der Autoren ist, dal Bjg alleine keine zuverlassigen Aussagen Uber die Plastizitasst.

2Dies ist aus Abbildung 3.3 nicht direkt ersichtlich, da desteinbruch der (100) Oberflache nicht sehr deutlich ausge-
pragt ist (siehe Kapitel 5).
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abhangen. Soweit es nicht anders angegeben ist, hat deténédénen RadiuRi,q = 8 nm und eine
Steifigkeit vonk = 3 eV/A3.

3.4 Indentationsprozess

Im nun folgenden Abschnitt beschreiben wir die verwend®lethoden zur Indentation. Wie bereits
in Abschnitt 2.2 beschrieben, beschranken wir uns in uns8mulationen aus numerischen Grin-
der? auf die Methode der Indentation durch Vorgabe der Versciniglles Indenters.

Die allgemeine Konvention in der vorliegenden Arbeit isti3dlie beiden kartesischen Komponen-
tenx undzdie lateralen Richtungen sind, wahrend die Indentatiohtrng durch dig-Komponente
gegeben ist. Grundsétzlich wird der Indenter zu Beginn dessVbrgangs etwBe:+ 0.5 A ober-
halb des Substrats platziert, sodass anfangs innerhalAliehneideradiu®k.: des Potentials kein
Kontakt zwischen Indenter und Substrat besteht.

Geschwindigkeitskontrollierte Indentation Die Methode der Indentation mit vorgegebener Ge-
schwindigkeit ist in ihrer Idee bereits aus dem Namen klar. Wéhlen in unseren Simulationen —
falls nicht explizit anders angegeben — eine Geschwinitiikgq = 12.8 m/s . Der Einfluss der Ge-
schwindigkeit auf die Ergebnisse ist kurz im Anhang C.2 diiigkt.

Verschiebungskontrollierte Indentation

Die Methode der verschiebungskontrollierten Indentai©hristopher et al., 2001a,b; Ma & Yang,
2003p bedarf jedoch einer kurzen Erklarung. Man verschiebt zoustagen Indenter umy, und hélt
ihn dann fur eine Zeify; fest. In unseren Simulationen ist die Verschiebdggmmer klein gegen die
Gitterkonstante und soweit nicht explizit anders angegéiener als, := 0.256 A < a gewahlt. Die
Zeit des Halteng\, ist, soweit nicht explizit anders angegeben, immerals: 2 p$ gewahlt. Somit
ist auch fur die verschiebungskontrollierte Indentatioa effektive Geschwindigkeit des Indenters
Vind = 12.8 m/s.

Vergleich der Methoden Nun sollen die beiden Methoden der Indentation miteinandeglichen
werden. In Abbildung 3.4 sind die beiden Methoden fir diesimdtion in eine (100) und eine (111)
Oberflache dargestellt. Wahrend beide Methoden im elastis@ereich identische Ergebnisse lie-
fern, unterscheiden sie sich insbesondere im plastiscleegidh. Dies betrifft zunachst — besonders
deutlich an der (111) Oberflache in Abbildung 3.4(b) zu eneen— insbesondere die kritische Ein-
dringtiefedyieiq. Dies ist wie folgt zu erklaren: Die Nukleation der primai@efekte ist ein instabiler

3Bei der kraftkontrollierten Methode der Indentation wiidefeste KraftF,q vorgegeben und dann die Verschiebung
des Indentersl gemessen. Das numerische Problem hierbei ist, dal nachodgaibé der Kraft zunachst ein Gleichge-
wichtszustand erreicht werden muss. Dieser Gleichgegacistand stellt sich jedoch nicht instantan ein, sondemuss
zunéachst eine gewisse Relaxationszeit verstreichen. Uieneel verhindern, dal® der Indenter wéahrend dieser Retaxat
anfangt zu springen, muss ein sehr schwerer Indenter gewéhden und dieser gegebenenfalls noch mit einer Feder an
die vorgegebene Kraft gekoppelt werden (Mulliah et al.,30thsgesamt steigt dadurch der numerische Aufwand und die
Zahl der Parameter zur Modellierung des Indenters.

4DiesekrummeGeschwindigkeit ist wegen der maximalen Verschiebung rieri Zeitschritt im Vergleich zur Gitter-
konstante von Kupfer gewahlt worden.

5Die verschiebungskontrollierte Indentation wird auch ionibination mit Molekularstatik anstelle von Molekulardy-
namik verwendet (Tsuru & Shibutani, 2007). Dies hat jedoeh dntscheidenden Nachteil, daf3 die Versetzungsdynamik
und damit die gesamte Plastizitat nicht richtig beschnielerden kann (Gaehler, 2007).

5Das entspricht in der Regel 1.000 Integrationsschritten.
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(a) (100) (b) (111)

— Verschiebung
— Geschwindigkeit

— Verschiebung
— Geschwindigkeit

End (/‘LN)

703

dA) d®d)

Abbildung 3.4: Vergleich der verschiedenen Indentaticetsrmden.

Im elastischen Bereich gibt es keine Abweichungen zwisd@nbeiden Methoden. Der plastische
Bereich setzt — insbesondere bei (111) — spater ein. Gemasséupfer modelliert mit Cu-Mishin-
Potential.

Prozess. Eine kritische Spannumg muss nur ein wenig Uberschritten werden, um die ersten Beefek
zu erzeugen. Die diskrete Verschiebung erzeugt jedochritast eine groRe Spannung, die dann zu
einer frlheren Nukleation der Defekte fihrt.

Neben diesem Unterschied der beiden Methoden im plastisBleeeich gibt es auch im elas-
tischen Bereich Unterschiede. Wie bereits im obigen Papmgerwahnt, erzeugt die Verschiebung
um Ay instantan eine hohe Verspannung. Dies auB3ert sich auch Kreft auf den IndenteFipg. In
Abbildung 3.5 ist der Verlauf dieser Kraft in Abhangigkedrvder Zeit dargestellt Direkt nach der
Verschiebung ist die Kraft zunéachst sehr hoch und relaxiann innerhalb der Zeit des Haltefs
Die Kraft wird in unseren Simulationen dann jeweils gemessachdem bereits die Z&it /2 nach
der Verschiebung umy verstrichen ist, indem jeweils Mittelwert und Standardatmliung bestimmt
werden. Durch die Betrachtung der Standardabweichung dit Kann dann bestimmt werden, ob
die Kraft innerhalb der Zeit des Haltens bereits relaxistt Bei den in dieser Arbeit vorgelegten
Ergebnissen fiir die Kraft der verschiebungskontrolliettedentation ist dies der Fall.

Zusammenfassung Soweit nicht anders vermerkt, wird im Folgenden mit der Gescdigkeit
Ving = 12.8 m/s indentiert. Die beiden Methoden der verschiebungd-geschwindigkeitskontrollier-
ten Indentation liefern im elastischen Bereich identisErgebnisse, im plastischen Bereich hingegen
ist die kritische Eindringtiefe fur die verschiebungskotiterte Indentation geringer.

3.5 Detektoren

In diesem Abschnitt beschreiben wir die speziell fir die @ation von Nanoindentation verwendeten
Detektoren. Eine umfassende Beschreibung der Standaekideen findet sich in: Allen & Tildesley
(2002); Frenkel & Smit (1996). Als Detektoren werden in Aogié zum Experiment Funktionen
bezeichnet, die aus einer Simulation Messwerte extrahiere

“Insbesondere bei der Methode der verschiebungskontteliiéendentation bietet sich teilweise — zum Beispiel fig di
Entwicklung der Plastizitat — eine Auftragung der Zeihstelle der Eindringtiefé an. Die Umrechnung in die Eindringtiefe
d = tvinq ist einfach.
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Abbildung 3.5: Kraftverlauf bei der verschiebungskontesten Indentation wahrend der Relaxations-
phase fur (100) Kupfer mit Cu-Mishin-Potential. Innerhdkr Relaxationsphase ndif = 2 ps rela-
xiert die Kraft auf einen konstanten Wert.

3.5.1 Kraftmessung

Die Kraft auf den IndenteF;,q ergibt sich direkt aus der Kraft auf die Teilchen im Kontakt dem
Indenter in Normalrichturfy

Fo= Y F' (3.4)

iecontact

Im Falle der verschiebungskontrollierten Indentationdpmvie im letzten Abschnitt beschrieben, eine
Statistik tber die auftretenden Krafte wahrend der Zeitldaléens/; errechnet und der Grenzwert
als Kraft — wie in Abbildung 3.5 dargestellt — zu der zugebén Eindringtiefed verwendet.

3.5.2 Kontaktflache

Ubersicht Die Bestimmung der Kontaktflach ist kritisch fiir die Berechnung des Kontaktdrucks
pc beziehungsweise der Harte nach Gleichung (2.39). Leider ist die Definition der Konfkidhe
nicht eindeutig. Im folgenden Abschnitt wird auf die Defioit der Kontaktflache naher eingegangen
und deren Einfluss auf die Harte diskutiert. In Abbildung Bt6eine schematische Darstellung zur
Bestimmung der Kontaktflache gegeben.

Konvex Vv projiziert?  Konzeptionell gibt es auf der makroskopischen Langenskalksi verschie-
dene Definitionen fir die Kontaktflache. Die konvexe Korflakhe ist in Abbildung 3.6 blau markiert
und alsAg®™v bezeich_né’tAndererseits gibt es die projizierte Kontaktflache, die bbAdung 3.6 griin
markiert und alsA2™ bezeichnet i$P. Da wir in unseren Simulationen einen spharischen Indenter
betrachten und die Harte im Sinne der Hertz'schen Definitech Gleichung (2.39) berechnen, spielt
lediglich die in Richtung des wirkenden Drucks weisendeRé¢éeine Rolle. Somit fallt die Wahl hier
auf die projizierte Kontaktflache.

8In den Simulationen waren stets die anderen Kraftkompendit~ F, < 10~ uN.
9Die aus ihr berechnete Harte wird auch als Meyer-Harte beret (Fischer-Cripps, 2004).
10Dje aus ihr berechnete Harte wird auch als Brinell-Harteelwbmet (Fischer-Cripps, 2004).
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Abbildung 3.6: Schematische Darstellung zur Definitionatemistischen Kontaktflache.

d ist die Eindringtiefe bezogen auf die Oberflache dpdst die plastische Eindringtief®,qr ist der
Radius eines Atom#\P™ ist die Kontaktflache — projiziert in die Indentationsricht) — undAc®™ jst
die konvexe Kontaktoberflache — jeweils zwischen Indenter Substrata; ist der Winkel zwischen
Indentationsrichtung und dem Verbindungsvektor zwisctiemi-ten Atom und dem Zentrum des
Indenters.

Atomistische Kontaktflache Fur die Bestimmung der projizierten Kontaktflache auf derasti-
schen Skala ergeben sich weitere Schwierigkeiten. So kaenatomistische Kontaktflache im Ver-
gleich zur Kontinuumstheorie leicht um einen Faktor 2 aloiven (Luan & Robbins, 2005). Zunachst
ist ganz allgemein das Rauschen in der Kontaktflache im f&rinteressanten Bereich besonders
hoch. Denn fiir die von uns simulierten Eindringtiefen undeinterradien sind in der Regel nicht mehr
als 1.000 Teilchen im Kontakt mit dem Indenter. Dementdpead erzeugt die Bewegung einzelner
Teilchen eine hohe relative Fluktuation in der KontaktficBbies fuihrt insbesondere im elastischen
Bereich — also fiir den Kontaktdruglk — teilweise zu hohen Fluktuationen (siehe Abbildung 3)7(b)

Die Kontaktflache selbst ist inharent ein Konzept aus dertidkaomstheorie, welche nun auf
die atomistische Langenskala tbertragen werden soll. Baas notwendig, den einzelnen Atomen
eine Flache zuzuordnen; diese Zuordnung ist jedoch nicloteetig und bedarf einer genauen Un-
tersuchung. Es ergeben sich im Wesentlichen zwei versahéeDefinitionen: die projizierte und die
elliptische Kontaktflache, die im Folgenden diskutiert chaar.

Projizierte Kontaktflache Die naheliegendste Definition einer atomistischen Koffitidtte ist die
Summation einzelner Flachen, die jedem Teilchen im Kontaikdem Indenter zugeordnet werden.
Zur Veranschaulichung dienen in Abbildung 3.6 die hellld@kennzeichneten Teilchen. Diejenigen
Teilchen, die in Kontakt mit dem Indenter sind, haben zusétzlich eine griine Linigesaichnet.
Diese griine Linie soll kennzeichnen, daf® jedem Teilcher EiﬁchenRgart entsprechend einem
GrolR3kreis berechnet aus dem Elektronenra@iys: des jeweiligen Materials (siehe Kapitel E), zu-
geordnet wird. Betrachtet man nun das Teilchém Abbildung 3.6, so liegt der Verbindungsvektor
zwischen diesem Teilcha@rund dem Indenter in einem Winkel zur Indentationsrichtung. Dement-
sprechend tragt auch nur ein Anteil der Flache dieses Bgiklzur Kontaktfliche bei. Damit l&sst
sich dann eine projizierte Kontaktflache definieren als:

A= RS, S cosa; (3.5)

iecontact

117wei Teilcheni und j sind in miteinander in Kontakt, wenn ihr Abstangl < Rey ist.
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(a) Projizierte Kontaktflachal™

(b) Elliptische Kontaktflachég&!
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Abbildung 3.7: Kontaktdruck gemessen mit den verschiedertiemistischen Kontaktflachen.
Die projizierte Kontaktflache ist nicht in der Lage die radé®) Oberflache richtig zu beschreiben.
Gemessen an Kupfer modelliert mit Cu-Mishin-Potential.

Probleme dieser Definition Diese Definition beinhaltet jedoch einige Probleme. Zusfichuss
konzeptionell zur Messung der Kontaktflache mit GleichuB®) der Radius eines TeilcheRga
bekannt sein. Dies ist jedoch ein weiterer externer Paemeér nicht direkt aus der Simulation
extrahiert werden kann. Insofern ist diese Methode nicitepiert.

Weiter ist die Kontaktflache nach dieser Definition nichtazasnenhéngend, denn die Kontaktfla-
che hat Locher zwischen den Teilchen. Dies fuhrt dazu, dafitagive Eigenschaften der Harte nicht
richtig reproduziert werden. Dazu ist in Abbildung 3.7(& Messung der Harte fur Oberflachen ver-
schiedener Orientierung dargestellt. Offensichtlichdist Grof3e der theoretischen Festigkeitgn—
also des Maximalwertes des Kontaktdrucks kurz vor dem irdstach beidyeiq ~ 8 A — in aufstei-
gender Reihenfolge gegeben durch (111), (100) und danr).(D1€s ist jedoch im Widerspruch zu
den elastischen Steifigkeiten dieser Oberflachen (sieh&@ek&), die in aufsteigender Reihenfolge
lautet (100), (110) und (111). Die Abweichung der (110) @kehe lasst sich durch deren Rauigkeit
erklaren; insbesondere fiir diese Oberflache ist der Effekt.dcher in der Kontaktflache deutlich.
Weiter stellt sich im Vergleich zur elliptischen Kontaktftée (siehe unten) in Abbildung 3.7(b) heraus,
dalR —wie zu erwarten — die projizierte Kontaktflache zu eift@grschatzung der Harte fiihrt. Um die
Diskussion des Einflusses der Lécher in der Kontaktflacharabzen, ist in Abbildung 3.8 noch ein
direkter Vergleich der beiden Definitionen gegeben. Dartiikenntlich, da? nach dem Einsetzen der
Plastizitat { ~ 60 ps) die projizierte Kontaktflache unterhalb der ellighisn liegt und inshesondere
weniger Fluktuationen aufweist. Dies liegt daran, daf3 diden Oberflachen in Form von abgeglitte-
nen Monolagen endenden Defekte (siehe Abbildung 4.4(bh nietektiert werden kénnen.

Weil die Locher in dieser Definition der Kontaktflache eingistematischen Fehler darstellen,
verwenden wir diese nicht.

Elliptische Kontaktflache Nachdem im letzten Paragraph gezeigt wurde, dal® die Definiter
Kontaktflache nach Gleichung (3.5) zu systematischen Fefilart, wahlen wir nun eine andere De-
finition der Kontaktflache. Da mit einem sphérischen Indeeitegedruckt wird, hat die Kontaktflache
von oben gesehen eine elliptische Form; daher die Definition

T
Ag” = Z dCOﬂt;ma)dclont;max (3-6)
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Abbildung 3.8: Vergleich der Definitionen der atomistisehontaktflacherAg" und AR in Abhan-
gigkeit von der Zeit. _

Es istA2™ < Al weil A2™ nicht zusammenhéngend ist. Gemessen an (100) Kupfer riestiedit
Cu-Mishin-Potential.

Dabei erfolgt die Berechnung der beiden Hauptachsen digsEil wie folgt: Zunéchst werden die
beiden in lateraler Richtung am weitesten entfernten fieildm Kontakt zum Indenter ermittelt und
deren Abstandlcontmax berechnet. Dann kann orthogonal dazu die zweite Hauptadis&llipse
gewahlt und der Abstand der Teilchégy,.maxermittelt werden.

Der Vorteil dieser Definition der Kontaktflache ist, dal’ sisammenhangend ist und dement-
sprechend die qualitativen Eigenschaften der Harte im lidklawuf raue Oberflachen reproduziert.
In Abbildung 3.7(b) ist die Harte der Indentation aus demigem Paragraph mit der elliptischen
Kontaktflache dargestellt. Offensichtlich wird die rigjei Reihenfolge in der Harte der freien Ober-
flachen reproduziert. Weiter gilt allgemein, dafff” < AS'. Daher wird in der vorliegenden Arbeit die
KontaktflacheA. = AS' nach Gleichung (3.6) berechnet.

Zusammenfassung Die atomistische Bestimmung der Kontaktflache ist nichdeirtig. Daher han-
gen Eigenschaften wie Kontaktdruck und Harte direkt mitwfahl der Kontaktflache zusammen. Wir
wahlen die elliptische Definition der Kontaktfliche nachi@iang (3.6) fir unsere Messungen.

3.5.3 Defekte detektieren

Um die Plastizitat richtig verstehen zu kénnen, ist es notligedie Defekte im Kristall zu erkennen.
In Kapitel 4 ist zum Vergleich in Abbildung 4.1 einmal dartgh, wie ein Querschnitt durch den
Kristall aussieht, wenn die Teilchen des idealen Gittechtrtieraus gefiltert werden. Offensichtlich ist
es nahezu unmaglich, die Defekte mit bloRem Auge zu erkenneliesem Abschnitt beschreiben wir
daher, wie wir die atomistischen Defekte detektieren. g tefer gehende Beschreibung verweisen
wir an dieser Stelle auf: Ackland & Jones (2006); Kelchneale(1998).

Als eine allgemeine Bemerkung vorweg halten wir fest, daf& eiuverlassige Erkennung von
Defekten immer auf den Paositionen der Teilchen in einer ggsvi Umgebung beruht. Es gibt zwar
alternative Methoden, die auf dem Druck oder der Energiéelms, diese sind jedoch flr unsere
Zwecke nicht akkurat genug.

Koordinationszahl Obwohl die Koordinationszahl als ein Kriterium zur Erkengwon Defekten
naheliegend sein mag, ist sie doch aus zweierlei Griinddm git geeignet. Einerseits muss fir ihre
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Berechnung ein fester Abschneideradius vorgegeben weRleser muss gentigend Nachbarscha-
len'? einschlieBen. Andererseits sind insbesondereThei0 K die Fluktuationen der Teilchenposi-
tionen so grof3, daf? anhand der Besetzung der NachbarsiedtenAussage Uber die Struktur des
Gitters moglich ist. Allgemein kénnen aufgrund ahnlichehZvon Teilchen in den Nachbarschalen
die Gitterstrukturen nicht eindeutig unterschieden werde

Zentralsymmetrischer Parameter Die Idee beim zentralsymmetrischen Parameter (Kelchradr, et
1998) ist, daf’ im idealen FCC-Gitter jeweils zwei auf einerbihdungslinie liegende Teilchen einen
festen Abstand haben. Eine Abweichung dieses Abstandé#sesien Defekt im Gitter dar. Der zen-

tralsymmetrische Parameteiist definiert als:

Pi= ; T+ Firgl 3.7)
i—f5+i

Dann kann anhand des Wertes \®antschieden werden, ob es sich um eine ideale Gitterstruktu
eine partielle Versetzung, um einen Stapelfehler oder me fegie Oberflache handelt. Dazu missen
jedoch furP empirisch kritische Werte fir die Unterscheidung der Strcdn bestimmt werden.

Wir verwenden in der vorliegenden Arbeit den zentralsymimeiien Parameter nur fur Kupfer.
Die kritischen Werte sind hier: € P < 0.5 A fir die ideale Gitterstruktur,.B < P < 4.5 A fir eine
partielle Versetzung,.8 < P < 10 A fur einen Stapelfehler urid > 10 A firr eine freie Oberflache.

Der Nachteil dieser Methode ist, daf? bei Temperatdren0 K die Positionen aufgrund der ther-
mischen Fluktuationen schwanken und somit das Rauschergidl3er wird. Daher Iasst sich diese
Methode nicht verwenden, wenn im System eine gewisse (rakaiehangige) Temperatur Uberschrit-
ten wurde.

Winkelverteilungsfunktion  Kirzlich wurde eine Methode vorgestellt, die auf der Kaatiein der
Winkelverteilungsfunktion der néachsten Nachbarn fuRtaed & Jones, 2006§. Der Algorithmus
ist einfach strukturiert: Es wird zunachst fur jedes Tedlchdie Winkelverteilungsfunktion der Teil-
chen in seiner Umgebung berechnet. Anhand der Refereredertidealen Gitterstrukturen (FCC,
BCC und HCP) kann im Vergleich bestimmt werden, um welchée@itruktur es sich handelt.

Dieser Algorithmus hat im Vergleich zu den beiden anderérhbben Temperaturen geringere
Probleme, weil die Berechnung der Winkelverteilung UbarS&kalarprodukt der Teilchenpositionen
erfolgt. Dieses Skalarprodukt stellt namlich eine Mittjuilber eventuelle Fluktuationen in den Teil-
chenpositionen dar. Weiter ist dieser Algorithmus auch @emmon-Neighbor-Analysis (CNAj
Uberlegen (Ackland & Jones, 2006).

Farbwahl Die Wahl der Farben der atomistischen Bilder in dieser Aris¢i- soweit nicht anders
angegeben — wie folgt: HCP-Teilchen (Stapelfehler) siridmrarkiert, BCC-Teilchen sind griin mar-
kiert und nicht identifizierbare Strukturen sind grau merkiDamit ist insbesondere die Oberflache
jeweils grau.

12Ein Atom hat nachste, iibernachste und allgemein n-te Naatuyae. Diese werden jeweils in der n-ten Nachbarschale
zusammengefasst.

B3pjeser Algorithmus wurde im Zuge dieser Arbeit im LAMMPS-@oimplementiert. Wir bemerken an dieser Stelle,
daf der in Ackland & Jones (2006) angegebene Algorithmus étaiDfehlerhaft ist. Fir die korrigierte Version verweise
ich an dieser Stelle auf meinen Quelltext (Plimpton, 20009).

14Djese Methode wurde nach unserer Kenntnis erstmals in Hoitte§ Andersen (1987) erwahnt.
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Weiter wird auch dasaturliche Spektrunzur Kolorierung von Eigenschaften pro Atom verwen-
det; dabei bedeutet blau den kleinsten, griin den mittlerehrat den grof3ten Wert der jeweiligen
Eigenschaft.

Konzentration der Stapelfehler Um quantitativ die Zahl der entstandenen Defekte vergézictu
koénnen, definieren wir eine Konzentration der Stapelfehler

Xsf := N (3.8)
Dabei istN die Gesamtzahl der Teilchen im Substrat U die Zahl der Teilchen in einer HCP-
Struktur. Dieses Mal} lasst naturlich nur einen Vergleich 8gstemen zu, welche die gleiche Teil-
chenzahl haben, da in Gleichung (3.8) auf die Teilchenkbhbrmiert ist. Dies ist bei den in dieser
Arbeit im Vergleich untereinander vorgestellten Konzatitmenxg; der Fall.

3.6 Randbedingungen

Ubersicht Es kann in einer Simulation mittels Molekulardynamik nur endliches Simulationsvo-
lumen behandelt werden. Damit stellt sich sofort die Frage der Rand dieses Simulationsvolumens
zu behandeln ist. Wahrend die Randbedingungen in Norrhadng recht klar definiert sind — nach
oben offen und nach unten fest — so gibt es doch fir die la&ef@bandbedingungen mehrere Még-
lichkeiten, die in diesem Abschnitt kurz diskutiert werden

Normalrichtung Der obere Rand stellt die freie Oberflache dar und mul3 deprectsend offen
sein. Hierbei ist lediglich zu erwahnen, daf3 diese freierfmhe gut relaxiert sein muss (siehe Ab-
schnitt A.5).

Der untere Rand muss fest sein, damit das Substrat dem vendulseh den Indenter aufge-
brachten Druck nicht insgesamt nachgibt. Dazu wird einécBtlron Monolagen am unteren Rand
definiert. Innerhalb dieser Schicht gilt die RandbedingBng-= 0; das heil3t insbesondere, dald sich die
Teilchen in der lateralen Richtung frei bewegen kénnen umdmNormalrichtung festgehalten sind.
Die Hohe dieser Schicht richtet sich nach dem Potential. Mdfithes fiir ein einfaches Paarpotential
ausreicht, die Schichthéhe wie den Abschneideradius destasR.,: zu wahlen, so muss fir ein
EAM-Potential die SchichthoheRR; sein, weil die effektive Wechselwirkungsreichweite dudsn
Abschneideradius der Elektronendichte verdoppést.

Lateralrichtung In lateraler Richtung kdnnen verschiedene Randbedinguggeahlt werden. Im
Sinne eines idealen, unendlich ausgedehnten Kristaltsdi&l Wahl auf die periodischen Randbe-
dingungen. Genauso koénnten jedoch auch feste, offene edi&mpfte Randbedingungen gewahlt
werden.

Wahrend die festen, die offenen und die periodischen Ralioipengen als bekannt vorausgesetzt
werden kénnen (Frenkel & Smit, 1996), so wird der gedampérdim Anhang kurz diskutiert (sie-
he Abschnitt C.4). Abgesehen von dem gedampftem Rand weltie®ysteme im NVE-Ensemble
simuliert. In Abbildung 3.9 sind repréasentativ digq(d)-Kurven eines (100) Kupfers fir die vier
Randbedingungen dargestellt. Im elastischen Bereichifébesondere das System mit den freien

15In der Regel ist der Abschneideradius der Elektronendiglgieh dem des Paarpotentialanteils gewahlt.

55



KAPITEL 3. METHODOLOGIE

— Periodisch
_| — Offen
0.9 — Fest T T
07 | — Gedampft A
=z
205 r
E
& 03[ N
01 N
1 1 1
0 5 10 15 20

d(A)

Abbildung 3.9:F,q(d) fur verschiedene Randbedingungen.

Die offenen Randbedingungen weichen das Substrat auf enféslien Uberschéatzen die Festigkeit.
Im plastischen Bereich fihren alle Systeme zu Artefaktebakl die Versetzungen mit dem Rand
wechselwirken. Gemessen an (100) Kupfer mit Cu-MishireRiial.

Randbedingungen aus der Reihe: Weil dieses System keiteralésn Gegendruck spuirt, ist es so-
mit weicher. Im Falle des Systems mit dem festen Rand wirdSjea$em steifer, weil der laterale
Gegendruck aufgrund der festen Randbedingungen belieb&werden karts.

Die periodischen und die gedampften Randbedingungenrilihtelastischen Regime zu ahnli-
chen Resultaten. Lediglich im plastischen Bereich bevdettgedampfte Rand eine Aufweichung des
Systems. Denn hier kann das Material sehr leicht abtratisgowerden, weil die freien Réander die
Stapelfehler anziehen. Es bilden sich daher tendenzigjta®e Stapelfehler, die schnell zu den frei-
en Oberflachen an der Seite hin abgezogen werden. So wirddaencteutliche Lasteinbruch flir das
System mit dem gedampften Rand Het 11 A durch den Abtransport eines Stapelfehlers erzeugt.

Im Falle von periodischen Randbedingungen sind die Rasudtast im tief plastischen Bereich
vom Rand beeinflusst. Ist ndmlich eine gewisse Versetzirigedim Substrat erreicht, so stellt sich
ein Work-Hardeningein; diese Versetzungsdichte wird jedoch kinstlich Uligrat, weil die einmal
entstandenen Versetzungen nicht beliebig in den Krista#ihwachsen kdnnen, sondern den perio-
dischen Rand tUberqueren und somit im Simulationsvoluméerhalb des Indenters verbleiben.

Zusammenfassung In summa sind flr unsere Zwecke nur die periodischen und elimgpften
Randbedingungen geeighetWahrend die gedampften Randbedingungen durch Anziehen§td-
pelfehler bereits im frihen plastischen Bereich zu einaf@lé&chung fihren kdnnen, so tritt eine
kinstliche Verhartung des Materials fur die periodischemdbedingungen erst im tiefen plastischen
Bereich ein. Weil zusatzlich streng genommen nur fur diéopéchen Randbedingungen ein wohl-
definiertes NVE-Ensemble simuliert wird, entscheiden wais hier fur die periodischen Randbedin-
gungen. Dabei muss jedoch immer bewusst bleiben, dal’ diewsfiebildete Plastizitat zu einer
Uberschatzung déalork-Hardeningfiihrt.

In einer Reihe von Simulationen wurde Uberprift, dal dasibées Simulationsvolumen im Zu-
sammenspiel mit den gewahlten Randbedingungen im Hinlaligkdie priméare Plastizitat und die

16Aufgrund numerischer Instabilitdten wurde die Simulatiom bis 10 A gerechnet. Hohe Energiefluktuationen fithren
zum Ausschleudern einzelner Teilchen.

17Es sei angemerkt, daR ein mit dem Experiment vergleichi&ysem simuliert werden kann, wenn in einem Substrat
mit periodischen Randbedingungen Korner prapariert werbDé Versetzungen werden dann an diesen festgehalten (Has
naoui et al., 2004) und es kommt nicht zu einer kinstlicherh&#tung des Systems aufgrund der Wechselwirkung mit
periodischen Bildern.
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elastischen Konstanten keine kunstliche Verfalschungueytz(siehe Abschnitt C.1).

3.7 Potentiale

Weil es reichhaltig Literatur zur Thematik der interatosraiPotentiale gibt (Carlsson, 1990; Daw
etal., 1993; Vitek, 1988), wird in diesem Kapitel nur dasegepen, was fiir ein Verstandnis der vor-
liegenden Arbeit essenziell notwendig ist. Zunéchst wadudfestgelegt, welche Eigenschaften auf
der atomistischen Skala richtig reproduziert werden nmjasm realistische makroskopische Materi-
aleigenschaften zu modellieren. Nach einem kurzen Ulnériilber verschiedene Typen von Poten-
tialen sind die in dieser Arbeit verwendeten Potentialdieik@ngegeben. In Tabelle 3.1 findet sich

eine Zusammenstellung der verwendeten Potentiale.

3.7.1 Wechselwirkungen auf atomarer Ebene

Die Methode der Molekulardynamik I6st die Bewegungsgleigien fir die einzelnen Atome nume-
risch. Dazu ist jedoch eine Kenntnis der Wechselwirkungsziven den Atomen notwendig. In dieser
interatomaren Wechselwirkung steckt die wesentlicherinfgion Uber das jeweilige physikalische
System. Die Wechselwirkung zwischen den Atomen beruhtsteeNaherung auf der Wechselwir-
kung der Elektronenhillen der Atome. Diese Elektronemmiiverden jedoch nicht quantenmecha-
nisch modelliert, sondern es werden empirische Poterttialeren Beschreibung herangezogen.

In der vorliegenden Arbeit betrachten wir Metalle — KupfeiduAluminium — und muissen uns
daher nicht um ionische Wechselwirkungen oder richtuniggagige Bindungen kimmern. Im We-
sentlichen muss daher einerseits eine AbstoRung fiir selmekAbstande wirken — aufgrund der
Pauli'schen Absto3ung — und andererseits eine attrakt®eehéélwirkung, welche das elastische Ver-
halten charakterisiert. Unter Vernachlassigung der Riajgabhangigkeit ergibt sich somit ein reines
Zentralpotential®(r). Durch das erste Minimum des Potentigiér) sind somit eine Langenskala
(Gitterkonstante) und eine Energieskala (Kohasionséengduziert. Weiter wird durch die Form
des Potentials das elastische Verhalten bestimmt.

Im Folgenden werden die zwei verwendeten Typen von Potentidiskutiert: einerseits reine
Paarpotentiale, die lediglich die Wechselwirkung zwischeei einzelnen Teilchen beschreiben und
andererseits Paarfunktionale, die in Form einer Einbgtfumktion die Wechselwirkung mehrerer
Teilchen beinhalten.

3.7.2 Paarpotentiale

Es ist allgemein bekannt, dal3 Paarpotentiale zur Bescmgilion Festkérpern nicht gut geeignet
sind (Carlsson, 1990). Fur isotrope amorphe Materialienra Beispiel Edelgase — nahe des Gleich-
gewichts hingegen kdnnen realistische Ergebnisse enaetten. Dennoch finden Paarpotentiale nicht
nur in sogenannterorce-Fieldszur Modellierung der Wechselwirkung komplizierter Moldéki®n-
wendung, sondern trotz ihrer eklatanten Nachteile aucteinvibdellierung von Festkdrpern. Dies
liegt an der Einfachheit des Potentials, denn einersdasigrdiese eine hohe Rechengeschwindigkeit
—und damit zum Beispiel die Simulation sehr groRer Systemmed-andererseits lassen sich so leicht
parametrische Studien durchfiihren. Aus letzterem Grurrdawvein der vorliegenden Arbeit Paarpo-
tentiale zur Untersuchung allgemeiner parameterabhéngiggenschaften verwendet. In Kapitel 6
wird explizit gezeigt, dal Paarpotentiale in der Lage ssmyohl die elastischen, als auch die fri-
hen plastischen Eigenschaften von Metallen unter Nanatatlen qualitativ richtig zu beschreiben.
Paarpotentiale wurden bereits zur Modellierung von P&t Work-Hardeningund Materialfehlern
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verwendet (Abraham et al., 2002a,b; Buehler et al., 200852Blolian et al., 1991; Hoover et al.,
1990; Kallman et al., 1993; Ma & Yang, 2003).

Elastizitat In Paarpotentialen lassen sich generell nur zwei unabpérejastische Konstanten an-
fitten und es gilt die sogenann@auchy-Relatior{Carlsson, 1990; Daw et al., 1993)

C12

—==1 3.9

cus (3.9)
Fur Metalle —insbesondere fiir Kupfer — gilt alogs/c44 ~ 2. Insofern sind Paarpotentiale ungeeignet,
die elastischen Eigenschaften von Metallen realistischeachreiben. Insbesondere fiihrt Gleichung
(3.9) zu einer falschen Modellierung der elastischen Anigie X.

Defekte Defekte allgemein bedingen, daf3 sich lokal die Kristallgir &ndert und sind somit durch
eine anisotrope Umgebung und damit inshesondere eine odwme Dichteverteilung gekennzeich-
net. Daher spielt fur die Modellierung von Defekten die Uimgeg eines Atoms eine entscheidende
Rolle und es ist nicht mehr ausreichend, lediglich paamvé¥echselwirkungen zu betrachten, denn
der mehrachsige Verspannungszustand der (lokalen) eopeot Gitterstruktur lasst sich nur mithilfe
der drei elastischen Konstanteiy, c1» und c44 beschreiben. In diesem Sinne ist also die Cauchy-
Relation wichtig fur die Beschreibung von Defekten.

Defekte in Metallen kénnen durch die verallgemeinerte &feplerenergie charakterisiert wer-
den. Diese wird jedoch durch die Paarpotentiale qualifatsch beschrieben (siehe Kapitel 6). Die
stabile Grundstruktur — insbesondere fir das LennardsiBogential — ist nicht klar unterscheidbar
und kann sowohl FCC als auch HCP sein (Barron & Domb, 1955%¢ekalso festgehalten, daf3 Paar-
potentiale nicht geeignet sind, um Defekte realistisch ndelieren.

Abschneiden der Potentiale In einem gewissen Abstand ist das Poterttial) < 1 eV hinreichend
klein und es kann abgeschnitten werden. Dieser Abstandawitt als Abschneideraditg,; bezeich-
net. Um numerische Probleme aufgrund der fir die Berechaendlraft bendtigten Ableitung des
Potentials an der Stelle des Abschneideradius zu vermgitess notwendig, das Abschneiden glatt
vorzunehmen. Dies kann entweder geschehen, indem das Batergtial so angehoben wird, dal3 es
an der Stelle des Abschneideradius Null 8tR.,;) = 0. Alternativ kann das Potential stetig auf Null
gefuhrt werden (Voter, 1993):

(3.10)

r=Reut
Dabei ist der empirische Parametar= 20 gewabhlt. In der vorliegenden Arbeit verwenden wir —
soweit nicht explizit anders angegeben — diesen stetigaat&rzum Abschneiden der Paarpotentiale.

Lennard-Jones-Potential Das Lennard-Jones-Potential (LJ) (Jones & Ingham, 1925\t freie
Parameter: eine Energieskalaind eine Langenskala. Es ist definiert als:

Pu(r) = 4e ({9]”_ m‘j (3.11)

r r

In der Regel wird das Lennard-Jones-Potential an die KohésnergieE.o, und die Gitter-
konstantea gefittet (Briisch, 1982). Die Parameter fur Kupfer sine- 0.583 eV,0 = 2.24 A und
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Reut = 7.31 A. Dieses so gefittete Potential wird in der vorliegendebek als LJ-E-Potential be-
zeichnet. Im Vergleich zum EAM-Potential zeigt sich jeddohunseren Simulationen anhand des
Hertz'schen Fits, daf dieses Potential um knapp den FaBteu bteif ist — in Ubereinstimmung mit
Ma & Yang (2003).

Daher wird in der vorliegenden Arbeit an das KompressiortsrhB anstelle an die Kohasions-
energieE.qn gefittet. Dann ergeben sich die Parameter0.1515 eV,0 = 2.338 A undRgy: = 6.4 A.
Dieses Potential wird dann als LJ-B-Potential bezeichndtreproduziert die elastischen Modaddi
undcy, innerhalb von 12%.

Es sei jedoch angemerkt, daf’ durch geeignete Skalierumgaleinem Lennard-Jones-Potential
gewonnenen Daten ineinander Uberfihrbar sind (Allen &eEldy, 2002). In diesem Sinne ist das
Lennard-Jones-Potential universal.

Morse-Potential Das Morse-Potential (Morse, 1929) ist durch drei freie Peter charakterisiert:

die Bindungsstarké, das Potentialminimutf ro und den Potentialabfalr. Meist werden diese

Parameter gefittet an die Gitterkonstaatalie Kohasionsenergié.qn, und das Kompressionsmodul
B. Das Potential ist definiert als:

Puorse(r) = D {e727(10) — 2g~(r—10)} (3.12)

Es ist bekannt, daf} auch das etwas flexiblere Morse-Pdteitlz die Bindungen in Metallen
beschreiben kann (Carlsson, 1990; Ceder & Marzari, 200i§i& Sinclair, 1984). Im Gegensatz
zum Lennard-Jones-Potential kann jedoch das Morse-Raltelie elastischen Eigenschaften eines
Festkorpers beschreiben (Girifalco & Weizer, 1958; Lincet al., 1967).

In der vorliegenden Arbeit wird Kupfer mithilfe eines MorBetentials beschrieben, das mit Cu-
Morse-Potential bezeichnet ist. Die Parameter $ing 0.337 eV,ro =2.89 A, a = 1.33 A~ und
Reut = 2.5a=9.0375 A — das heilt, es werden 248 Nachbarn mitbehandelt|&Bitsehen Konstanten
C11 undcag sind innerhalb einer Fehlerschranke von 2% reproduzimiésTabelle 3.2). Weil jedoch
ein Fit anci unabhéngig vormr,, prinzipiell nicht moglich ist, ist das SchermodBlum 60% falsch
reproduziert.

3.7.3 Paarfunktionale

Paarfunktionale beinhalten VielkdrperwechselwirkungeRorm einer Einbettungsfunktion und sind
somit in der Lage, die Umgebung eines Teilchens in Form edates zu modellieren. In diesem
Unterabschnitt wird das in der vorliegenden Arbeit verwatad?aarfunktional — das EAM-Potential
—definiert und kurz in seinen fir diese Arbeit wesentlich@aegschaften diskutiert.

Bindungsenergie Aus dem Experiment ist bekannt, daf3 die Bindungsené&tgjg; eines Teilchens
im Kristall abhéngig von seiner Umgebung ist. Die Bindumgggie hangt mit der Koordinationszahl
Z zusammen Uber:

Ebond= \/Z (3-13)

Paarpotentiale jedoch haben keine Informationen Uber elengtrische Anordnung der Teilchen in
den Nachbarschalen; daher geht die Bindungsenergie fiRadigpotentiale linear mit der Koordina-
tionszahl.

18F(ir einen Abschneideradit,; vom Abstand der nachsten Nachbarrristler Gleichgewichtsbindungsabstand.
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Abbildung 3.10: Bindungsenergi,ong/Econ pro Teilchen in Abhangigkeit von seiner Koordinations-
zahl fur Kupfer. Die durchgezogenen Linien entsprechertftsaretischen Erwartung fir die jeweili-
gen Potentiale (siehe Abschnitt 3.7.3); Paarpotentiate&i Bindungen nicht richtig beschreiben.

In Abbildung 3.10 ist die Bindungsenerdi®ong €xplizit flr die von uns verwendeten Paarpoten-
tiale LJ-B-Potential und Cu-Morse-Potential und das EAbteRtial Cu-Mishin-Potential in Abhéan-
gigkeit von der Koordinationszahl berechnet worden. Cdientlich liefert das EAM Potential den
realistischen Zusammenhang, wahrend beide Paarpogelitiehr mit der Koordinationszahl verlau-
fen.

EAM-Potential Das Konzept des EAM-Potentials (Daw et al., 1993; Daw & Bask884; Foiles,
1985a) wird hier in der Notation von Voter (1993) diskuti€ie exakte Form der einzelnen Terme des
EAM-Potentials ist je hach verwendetem Potential verstdnie ebenso die Zahl der freien Parameter,
die an makroskopische Materialeigenschaften gefittet ekdnnen. Fur die vorliegende Arbeit ist
es von zentraler Wichtigkeit, dal’ an alle drei elastisch@Mac;1, C12 und ci4 gleichzeitig gefittet
werden kann. Wir geben daher im Folgenden die allgemeiggi&truktur der EAM-Potentiale und
lediglich in den FulZnoten die Funktionen eines konkreten,uns selbst angefitteten Potentials (siehe
Abschnitt C.3) an.

Die Gesamtenergie des Systems ist gegeben durch
N
Etot = Z E; (3.14)
|
Dabei ist die Energie pro Teilchen dann

d(ri;) +F (o) (3.15)
JA

I\)II—‘

Wobei ®(rj;) ein Paarpotential zwischen den Teilchigpist. F ist die sogenannte Einbettungsfunk-
tion'®. Die Einbettungsfunktion beinhaltet also in Form der Hiekéndichte eine isotrope Informa-

19Auch als Dichtefunktional bezeichnet.
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tion tiber die Umgeburd. Die Elektronendichté ist:

pi = Z_P(fij) (3.16)
J#I
Dabei istp(rij) der Beitrag? des Atomsj zur Gesamtelektronendichte an der Position des Atoms

Eigenschaften Die Wahl der Einbettungsfunktion ist nicht eindeutig (Ce&eviarzari, 2005) und
das Potential ist invariant unter der Transformation:

F(p) =F(p)+kp (3.19)
d(r) = d(r) — 2kp(r) (3.20)

Weiter kann durch eine Taylor-Entwicklung der Einbettdaog&tion um die mittlere Elektronen-
dichte payg gezeigt werden, daf? ein effektives EAM-Potential existidas ein System im Gleichge-
wicht beschreibt (Foiles, 1985b):

e (1) 1= O(r) + 2F (Pavg)P (1) (3.21)

Daher kann lokal ein EAM-Potential durch ein reines Paanmpmtidl approximiert werden.

Verwendetes Kupfer-Potential Fir die Messungen in der vorliegenden Arbeit wird das EAM-
Potential aus Mishin et al. (2001) verwendet, das als ClhiMiPotential bezeichnet wird. Dieses
Potential reproduziert die elastischen und plastischamie3en von Kupfer gut und ist bereits oft
fur die Simulation von Plastizitat verwendet worden (Litaét 2008; Tschopp & McDowell, 2008;
Tschopp et al., 2007; Zhu et al., 2004).

Freie Oberflachen Ein weiteres Problem der Paarpotentiale ist, daf freie f@lsden nicht richtig
beschrieben werden kénnen (Wolf, 1990Die Ursache dafir ist letztlich auch wieder die Bindungs-
energieEpond(Z), denn in einem realen Kristall relaxiert die freie Oberfiictach innen; Paarpoten-
tiale beschreiben jedoch eine Relaxation nach auf3en. lildAplg 3.11 ist zur Veranschaulichung
daher fur (100) Kupfer modelliert mit Cu-Morse-PotentiaduCu-Mishin-Potential der Abstand der
Monolagen dargestellt. Unsere Messungen sind sowohltgtiglials auch von der Gré3enordnung
her in Ubereinstimmung mit Wolf (1990). Es ist in Abbildungl3 deutlich zu erkennen, daR der

20Anisotrope Information tber die lokale Umgebung kann rstteinkelabhangiger EAM-Potentiale beschrieben wer-
den; sogenannte Modified-EAM (MEAM) Potentiale.

2l\\eil die Elektronendichte auch eine Reichweite hat — méishéalls vonRe: des Paarpotentials — , ist die effektive
Reichweite der Wechselwirkung des EAM-Potentials grofeder reine Abschneideradifg,; des Paarpotentials.

22lm Zuge der vorliegenden Arbeit ist auch ein EAM-Potentiaefittet worden. Dabei ist die paarweise Wechselwir-
kung als ein Morse-Potential gewéhlt worden und die Elel@dnalichte wurde motiviert durch ein wasserstoffartiges 4
Orbital (Voter, 1993):

p(rij) = Crﬁ (e*ﬁrij +29e*23fij> (3.17)
Das Dichtefunktional ist aus der Bindungsenergie motiidale & Rohl, 2003):
F(p)=vv/p (3.18)

23Hier wird ein Vergleich der Oberflachenenergie und Ober#aspannungen von 87 verschiedenen FCC-Oberflachen
anhand vom Lennard-Jones und EAM-Potential fur Kupfer @negnmen.

61



KAPITEL 3. METHODOLOGIE

1.86 T T T T T T
— EAM

1.85 — Morse [
1.84 1

183 1
1.82 1

181 7
| | | | |

0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
Monolage

Monolagenabstand (A)

=
©

Abbildung 3.11: Abstand der Monolagen im relaxierten Kdiistiir Paar- und Mehrkérperpotentiale.
Das Zusammenziehen der auReren Monolagen wird vom EAMaRaiteeproduziert. Das Morse-
Potential stol3t die auBeren Monolagen ab; der Einfluss derflathe reicht wesentlich tiefer in
den Kristall hinein. Gemessen an (100) Kupfer mit einere®dginge vorlt = 10 nm fir Cu-Morse-
Potential und Cu-Mishin-Potential.

Einfluss der Oberflache fir das Morse-Potential wesentlieltewin den Kristall hinein reicht als

fur das EAM-Potential. Das heil3t also, dal3 Paarpotentiake nur qualitativ die Energetik der freien
Oberflache falsch beschreiben, sondern auch der Einflusedar Oberflache deutlicher ist. Der sich
daraus ergebende Einfluss der Paarpotentiale auf diesglastDeformation ist in Kapitel 6 beschrie-
ben. Neben der Oberflachenenergie wird auch die Oberflgohensng

falsch reproduziert. In diesem Sinne sind also Paarpalenticht geeignet, um realistische Ergebnis-
se fUr die Simulation von freien Oberflachen zu erzielen.

3.7.4 \Verwendete Potentiale

Eine Reihe von Potentialen wurde im Zuge dieser Arbeit imgletiert und selbst gefittét Daher
sind in Tabelle 3.1 diese Potentiale zusammengefasst.iékodkrete Verwendung in den Simulatio-
nen wurden die Potentiale einmal in tabellierter Form Hamet und danach nur noch eingelesen und
mithilfe von kubischen Splines interpoliert, um Rechenzaisparen. In Tabelle 3.2 sind die fir diese
Arbeit relevanten atomistischen Eigenschaften fur Kupfegegeben. Alle diese angegebenen Eigen-
schaften wurden — selbst wenn an sie gefittet wurde — nurhegiiss dem Potential bestimmt, um so
einen unabhéngigen Konsistenzcheck zu erzielen. In BBl sind die an das Kompressionsmodul
B angefitteten Morse Potentiale des Pseudo-Kupfers (siepigek@) zusammengestellt.

24Das Fitten der Potentiale ist mit einem selbst implemetetiet evenberg-Marquardt-Verfahren vorgenommen wor-
den. Die Resultate wurden zur Konsistenzpriifung mit GULRI€@: Rohl, 2003) verglichen. Es sei angemerkt, dal3 der
Abschneideradiufc; ebenfalls ein Fitparameter ist, der insbesondere fiir dieg@éentiale die verallgemeinerte Stapel-
fehlerenergie beeinflusst (siehe Kapitel 6).
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Material Potentialname Quelle / Fit

Kupfer Cu-Mishin-Potential | Mishin et al. (2001)
Kupfer Cu-Voter-Potential | Voter (1993)

Kupfer LJ-E-Potential Gefittet anEcon, a
Kupfer LJ-B-Potential Gefittet anB, a
Kupfer Cu-Morse-Potential | Gefittet anB, a, Econ
Aluminium | Al-Johnson-Potential Zhou et al. (2001)
Wolfram W-Johnson-Potentia| Zhou et al. (2001)

Tabelle 3.1: Verwendete Potentiale. Die BeschreibungerPdarpotentiale finden sich in Abschnitt

3.7.2.

Potential Econ (€V) | a(A) B(GPa)| c11 (GPa)| c12 (GPa) | ca4 (GPa)
LJ-B-Potential 1.19 3.615* | 138.2* | 193.5 110.5 =C12
Cu-Morse-Potential || 3.54* 3.615* | 138.2* | 172.3 121.2 =Cy2

Cu-Mishin-Potential|| 3.54*

3.615* | 138.4*

169.9* 122.6* 76.2*

Experiment 3.54

3.615 | 138.3

170.0 122.5 75.8

Tabelle 3.2: Eigenschaften der LJ-B-Potential, Cu-Mdpséential und Cu-Mishin-Potential Poten-
tiale im Vergleich zum Experiment. Die mit einem Stern martén Werte wurden als Fitparameter
verwendet. Die experimentellen Daten stammen aus Miskah €001).
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DEV) a(AYH ro(A) | B(GPa) G (GPa)| y, (mJ/n?)
0.203 0.90 3.47 | 67.7 39.2 71.8
0272 1.12 3.10 | 98.6 58.6 89.9
0.320 1.28 293 | 1242 744 85.8
0.337 1.33 2.89 | 1344  80.5 113.8
0.359 1.41 2.83 | 1459  88.2 96.2
0.390 1.54 2.77 | 178.7  106.5 | 118.9
0.416 1.65 2.72 | 197.7  118.9 | 1359
0.437 1.76 2.69 | 227.3  136.0 | 163.5
0.455 1.86 2.66 | 2445 1474 | 1816
0.471 1.96 2.64 | 269.0 162.3 | 203.3
0.484 2.05 2.63 | 300.7  180.4 | 228.9
0.495 2.13 2.62 | 325.2 1949 | 2486
0504 222 2.61 | 351.1 2105 | 268.8
0.513 2.30 2.60 | 369.8  222.6 | 283.1
0.520 2.38 2.60 | 4124 2462 | 3153
0.526 2.45 2.59 | 4205  252.7 | 320.2
0532 252 2.59 | 458.3  274.1 | 348.0
0.537 2.59 258 | 460.9  277.8 | 3486
0.555 2.92 2.57 | 590.0 354.8 |433.8
0.563 3.16 257 | 720.0  430.4 |516.3
0571 3.38 256 | 772.7  465.7 | 538.1
0.589 3.54 2.56 | 881.5 530.3 |599.9
0591 3.73 256 | 990.1 5945 | 655.3

Tabelle 3.3: Parameter der gefitteten Morse Potentialedéu@o-KupferD, a, ro, Gleichung (3.12)
und die daraus bestimmten Materialeigenschat®& g, ;.
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Kapitel 4

Atomistische Sicht auf die Defekte

Wer sich will am gro3en Ganzen erquicken,
der muss zuerst auf sein Allerinnerstes blicken.
Johann Wolfgang Goethe

4.1 Ubersicht

In diesem Kapitel beschreiben wir anhand atomistischeddBildie aus unseren Messungen gewon-
nen wurden, wie genau das Einsetzen der Plastizitat vaerstgeht, die Dynamik der Defekte und
insbesondere den Mechanismus des Quergleitens. Anhasthietener Darstellungen der Plastizitat
unter dem Indenter erklaren wir, welche Phanomene wir mithes Methoden beobachtet haben.
Weiter betrachten wir explizit die Energetik der Teilcheéihrend der Entstehung eines Stapelfehlers.

Wir bezeichnen im Folgenden die friihe Plastizitat als atmeflastizitat (Abbildung 4.2(a)) fir
den Fall der homogenen Nukleation (Tschopp et al., 2007; ethal., 2004). Die nicht-homogene
Nukleation von Defekten wird anhand der strukturierten iBéehen in Kapitel 8 separat behandelt.
Sobald die Plastizitat einmal eingesetzt hat, bewegerdsictersetzungen, reagieren miteinander und
es gibt Materialtransport. Diese komplexen Prozesse wigkech auf die makroskopischen Mel3gro-
Ren, zum Beispidkg, zurlick: Einerseits entstehen Fluktuationen in den mitkischen MeRgro-
Ren, die in der Regel mit einzelnen plastischen Ereigniksarliert werden kénnen und andererseits
konnen Effekte wiaMork-Hardeningauftreten.

4.2 Defekte im FCC-Kristall

In Abbildung 4.1 ist ein Querschnitt durch die Mitte eine& X1 Kupfer-Substrats nach Einsetzen der
Plastizitat gezeigt. In diesem Bild wurden die noch in dealén FCC-Struktur befindlichen Teilchen

nicht weggelassen, um einen realistischen Einblick in tienéstische Konfiguration zu erméglichen.

Offensichtlich ist in dieser Darstellung eine Erkennung elgstandenen Defektstrukturen nicht ein-
fach mdoglich. Die Farbgebung wurde zur Ubersicht mit dentraésymmetrischen Parameter (siehe
Abschnitt 3.5.3) vorgenommen. Durch die Einwirkung desehitérs wird der durch die gelbe Linie

markierte Bereich im Substrat komprimiert. Im Querschisittweiter eine Stapelfehler-Struktur zu

erkennen. Dieses Bild macht deutlich, daf3 es zu einem gitfienden Verstandnis der plastischen
Verformung notwendig ist, die Defekte zuverlassig zu dixe&n und die Teilchen in der idealen

FCC-Struktur auszublenden.
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S [112]

Abbildung 4.1: Schnitt durch die Mitte eines (111) Kupfers.

Die Farben geben den zentralsymmetrischen Parametee @&lefchnitt 3.5.3) im natdrlichen Spek-
trum an. Die gestrichelte gelbe Linie markiert den Bereicliem sich der Abstand der Monolagen in
[110]-Richtung aufgrund der Kompression unter dem Indenteiingert hat. Das schwarze Dreieck
mit der Beschriftung HCP-zeigt die Anordnung von Atomen iimeen Stapelfehler an und das rote
Viereck mit der Beschriftung FCC den idealen Kristall. Antenen Rand ist ein tief eingedrungener
Defekt im Durchschnitt zu sehen; er ist durch den roten Rf@itkiert. Gemessen mit Cu-Mishin-
Potential bet = 74 ps.

4.3 Einsetzende Plastizitat

In diesem Abschnitt beschreiben wir die einsetzende Ritigtunterhalb des Indenters fur eine ideale
freie Oberflache. Es handelt sich hierbei um die sogenanmsobene Nukleation von Defekten.
Exemplarisch betrachten wir hier ein System mit einer frg00) Oberflache und ein System mit
einer (111) Oberflache. Wir beschranken uns dabei hier apfdfuweil die elastische Anisotropie
groRer und somit die Unterschiede deutlicher sind (sielpit&leb). Die in diesem Abschnitt gezeigten
atomistischen Bilder sind in Ubereinstimmung zum BeispiglKelchner et al. (1998).

Homogene Nukleation In Abbildung 4.2 ist die amorphe Plastizitdt und das primakévierte
Gleitsystem fir (100) Kupfer dargestellt. Wie theoretiscithergesagt (Zhu et al., 2004), setzt die
Plastizitdét homogen in der Region der maximalen Mises-Bipag ein, das heil3t insbesondere unter-
halb des Indenters im Inneren des Substrats. Die Nukle&tdromogen in dem Sinne, als dal3 ein
amorpher Ball unbestimmter Kristallstruktur gleichmaBigvachst. Das Kristallgitter hat sich also
so verformt, dal3 es bereits seine Struktur andert, doch date einwirkenden Druck ist noch keine
klare Kristallsymmetrie zu erkennen. Dies sieht man in Ahbig 4.2(a): Der amorphe Ball ist grau
eingefarbt. Und eben dieser amorphe Ball ist der Nukleskieim der Stapelfehler. Fur die (111)
Oberflache werden gleichzeitig zwei solcher amorpher Naldaskeime gebildet (siehe Abbildung
4.3),

Ein Stapelfehler bildet sich Nun beschreiben wir, wie sich aus dem amorphen Nukleat@msk
ein Stapelfehler bildet. Aus dem Nukleationskeim breiteh ®in Stapelfehler entlang einét10)-

1Die Position des spharischen Indenters relativ zum Kiigtar an der freien Oberflache spielt keine Rolle fiir die
homogene Nukleation von Defekten.
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(a) Amorphe Plastizitat (b) Priméares Gleitsystem

N >
0\0 [100] N [100]

/
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Abbildung 4.2: Fruhe Plastizitat fir (100) Materialien.

(a) Die amorphe Plastizitat setzt homogen unterhalb derfl@bbe ein { = 41 ps). (b) Das primare
Gleitsystem[11Q (111) ist voll ausgebildett(= 46 ps). Der griine Pfeil gibt die Gleitrichtung an.
Gemessen an Kupfer mit Cu-Mishin-Potential.

(&) Amorphe Plastizitat (b) Priméres Gleitsystem

N <P

[110] [110]

Abbildung 4.3: Fruhe Plastizitat fir (111) Materialien.

(a) Die amorphe Plastizitat setzt homogen unterhalb derflabke ein. Es bilden sich zwei Defekt-
kerne aust(= 61 ps). (b) Die priméren Gleitsysteni01] (111) und [101] (111) sind voll ausgebil-
det ¢ =616 ps). Der grine Pfeil gibt die Gleitrichtungen an. GemesseKupfer mit Cu-Mishin-
Potential.
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(a) Ausbreitung des priméaren Stapelfehlers (b) Abgleiten der Oberflache
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Abbildung 4.4: Auswachsen der initialen amorphen PlastiZaus Abbildung 4.3(a)) zum Stapelfeh-
ler und Abgleiten der Oberflache.

(a) Die amorphe Kugel aus Abbildung 4.2 breitet sich entldeg110 Richtung aus (gruner Pfeil).
Es bildet sich dabei ein Stapelfehler mit der Oberflache \aLs. Im Zentrum des Stapelfehlers ist
noch der amorphe Nukleationskeim zu erkennen. Gemessdf@nKupfer mit Cu-Mishin-Potential

(t =45 ps).

(b) Der rote Pfeil zeigt die abgeglittene Oberflache. Dastehen eines Stapelfehlers bewirkt dieses
Abgleiten. Gemessen an (100) Kupfer mit Cu-Mishin-Po#driti= 54 ps).

Richtung aus. Welches Gleitsystem exakt aktiviert wirddisch statistische Fluktuationen bestimmt.
Durch das Ausbreiten der Gitterfehler entlang eifler0) -Richtung bildet sich eine Asymmetrie im
Nukleationskeim aus — siehe Abbildung 4.4(a) fur die (10Bg¢@lache. In dieser Figur ist also entlang
des grunen Pfeils ein Abgleiten zweier Kristallebenen kemnen, das zu einem Stapelfehler fuhrt.
Wahrend des Abgleitens bildet sich die amorphe Zone zudi@iemein bilden sich die Stapelfehler
in den dichtestgepackten Ebenen, also ddrl)-Ebenen, und breiten sich entlang der dichtestgepack-
ten Richtungen, also defi10}-Richtungen, aus. Zur Bildung des Stapelfehlers ist jednoféchst
eine Verschiebung einer Ebene(ih12)-Richtung notwendig (siehe Abschnitt 2.13).

Die Defektnukleation selbst ist ein diskretes Ereignisefstiert eine kritische Spannung fir je-
des Gleitsystem. Naherungsweise kann diese kritischentpgrdurch den Schmidfaktor beschrieben
werden (siehe Kapitel 5). Um im statistischen Mittel Aussagber das Nukleationsverhalten tatigen
zu kénnen, kann die Nukleation anhand von kritischem A&tivngsvolumen und kritischer Aktivie-
rungsenergie untersucht werden (Mason et al., 2006). Wagieangemerkt, dafld die Temperatur auf
die Nukleation der Defekte einen Einfluss hat (Gottstei®8l Hirel et al., 2007), den wir hier nicht
untersuchen.

Oberflachenschadigung Die Ausbreitung dieses Stapelfehlers wird jedoch durchrdie Oberfla-
che begrenzt. Es bleibt also schlie3lich ein durch die Cioehv@ begrenzter Stapelfehler zurtick — siehe
Abbildung 5.11(a) fur die (100) und Abbildung 5.11(c) fuediLl11) Oberflache. An der freien Ober-
flache ist dieser voll ausgebildete Stapelfehler in Formre@ingesunkenen Ebeneiu erkennen (siehe
Abbildung 4.4(b)). Eine Kristallebene ist unter der Eirkning des Indenters urrB| abgeglitten.
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Diese eingesunkene Ebene stellt eine Schraubenversetaur{giehe Abbildung 2.8). Insbesondere
diese eingesunkene Ebene an der Oberflache verdeutlichtna¢g; dal? Kristalldefekte direkt mit
plastischer Verformung verknupft sind.

Stapelfehler Nun betrachten wir die priméaren aktivierten Gleitsysteroehmals genauer, die in
Abbildung 4.2(b) und Abbildung 4.3(b) fur die (100) und diell) Oberflache dargestellt sind. Der
Winkel der priméaren Gleitsysteme zur Indentationsrictist fur die (111) Oberflache spitzer als fir
die (100) Oberflache. Weiter bilden sich fur die (111) ObeH& sofort zwei Stapelfehler aus den
beiden Nukleationskeimen (siehe Abbildung 4.3(a)).

Allgemein bestehen die Defekte in unseren FCC-MetallerStapelfehlern — die rot markierten
Teilchen. Diese Stapelfehler werden umgeben von panisiesetzungen, den sogenann&hockley-
Partials.

4.4 Quergleiten und Materialtransport

In diesem Abschnitt beschreiben wir, wie das Quergleiterdem Materialtransport zusammenhangt.
Quergleiten ist ein charakteristischer Prozess der ptdsth Deformation von Metallen. Er hangt
zusammen mit der Erzeugung prismatischer Schleifen undtaaindem Materialtransport. Somit
beeinflusst das Quergleiten entscheidend die Eigensoheifies Materials.

In Abbildung 4.5 ist die Plastizitat fiur ein (111) Kupfer dastellt. Zunachst ist in Abbildung
4.5(a) eine plastische Zone zu erkennen, in der mehrerées@&®me aktiviert sind. Die Gleitrichtun-
gen der Stapelfehler an der Oberflache deuten dabei gagadiim Kontaktpunkt des Indenters weg.
In Abbildung 4.5(a) ist es zum Beispiel di@11]-Richtung. Wahrend dieses Gleitprozesses wachst an
der Oberflache die Lange der entstandenen Schraubenusigetz (sieche Abbildung 4.4(b)). Nach-
dem dieses Gleiten weit genug vorangeschritten ist, wigkesnetrisch notwendig, dal3 eine gesamte
Monolage unter dem Indenter einsinkt. Dazu muss jedoch fidhteom Indenter weg transportiert
werden. Dieser Ubergang wird durch den Mechanismus desg®itens aktiviert. In Abbildung
4.5(b) ist zu erkennen, daf3 die Gleitrichtung an der Obéréizich geandert hat Z@11]. In die-
sem Sinne ist also das Gleitsystem umgekehrt und der Sthpmischraubtsich in das Substrat
hinein. Das Quergleiten leitet den Materialtransport Hysdsmatische Schleifen ein. Diese werden
detaillierter weiter unten diskutiert.

Der Aspekt des Materialtransports wahrend des Quergkeiignin Abbildung 4.6 dargestellt.
In Abbildung 4.6(a) ist das Quergleiten auf einer (111) @Behe gezeigt. Die zwei eingezeichneten
Linien an der Oberflache zeigen die beiden Gleitrichtungsrhandelt sich dabei um dasselbe System
wie in Abbildung 4.5 in Seitenansicht. Vergleichen wir nuenceindruck auf der Oberflache fur das
Quergleiten in Abbildung 4.6(b) mit dem des reinen Gleitenabbildung 4.4(b), so ist erkenntlich,
dalR das Quergleiten zu einem lokal begrenzten Absinkem garezen Monolage fuhrt. Dazu sind
in Abbildung 4.6(b) die beiden Gleitrichtungen wieder farf hervorgehoben. Die Symmetrie des
Oberflachenabdrucks fur die verschiedenen Orientierunigerireien Oberflache wird in Kapitel 5
diskutiert. Der Materialtransport selbst entsteht danfranm von prismatischen Schleifen, die im
Folgenden beschrieben werden.

4.5 Entstehung einer prismatischen Schleife

Entstehung Dringt der Indenter nach dem Einsetzen des Quergleiteris weder in das Substrat
ein, wird durch das Quergleiten das abgeglittene Matedai \ndenter weg transportiert. In Abbil-
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(a) Gleitent=72ps (b) Quergleiten +t =74 ps
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Abbildung 4.5: Gleiten und Quergleiten.
Die Linien zeigen die Gleitrichtungen an. Ein Gleitsystelappt um und der Stapelfehler schraubt

sind in das Substrat hinein. Gemessen an (111) Kupfer mM&hin-Potential.

(a) Quergleiten von vorne (b) Quergleiten von oben

Abbildung 4.6: Quergleiten und Materialtransport.
Die Linien an der Oberflache markieren die Gleitrichtungear rote Pfeil kennzeichnet die einge-

sunkene Monolage. Gemessen an (111) Kupfer mit Cu-MisbiefiRial beit = 76 ps.
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dung 4.6 ist zu erkennen, dafd sich die beiden Gleitrichtuirgder Oberflache schneiden. Ist also das
Quergleiten weit genug fortgeschritten, so treffen siah lakiden Stapelfehler. Dadurch bildet sich
eine abgeschlossene Versetzungsschleife. Diese wirdasighismatische Schleife bezeichnet. Eine
solche Konfiguration ist in Abbildung 4.7(a) dargestellt.

Diese prismatische Schleife 16st sich von der freien Obahréiéab (siehe Abbildung 4.7(b)) und
transportiert so Material in das Innere des Kristalls hingin der Oberflache ist das Ablésen der pris-
matischen Schleife dadurch zu erkennen, dal3 eine Monotagelktt einsinkt. Dies ist im Vergleich
von Abbildung 4.6(b), in welcher der rote Pfeil anzeigt, di® Monolage noch nicht ganz einge-
sunken ist, und von Abbildung 4.7(c), in welcher der roteilRfezeigt, dal? eben diese Monolage
eingesunken ist, zu erkennen. Es verbleibt an der OberfiEioheharakteristischer, spitz zulaufender
Abdruck.

Prismatische Schleifen Wir betrachten die prismatische Schleife in Abbildung d)%(enauer. Sie
besteht aus vier HCP-Stapelfehlern, die so angeordnetdaifidsie eine geschlossene Struktur bilden.
Diese kann sich im Kristall in dem Sinne frei bewegen, als dial{rismatische Schleife nach ihrer
Erzeugung nicht mehr an der freien Oberflache fixiert ist.

Die prismatische Schleife transportiert Material einargesunkenen Monolage ins Innere des
Substrats. Damit kommt der prismatischen Schleife einscbpidende Bedeutung zu: in unserem
System ermdglicht erst sie, dal3 eine plastische Verformmicigt nur an der freien Oberflache ge-
schieht. Die prismatischen Schleifen wechselwirken @puhiteinander und insbesondere mit den
Defekten unterhalb der freien Oberflaéhe

V-férmige Versetzungsschleifen Direkt verwandt mit den prismatischen Schleifen sind digeso
nannten V-férmigen Versetzungsschleifen. In Abbildurgigt fiir ein (100) Kupfer eine solche Ver-
setzungsschleife dargestellt. Vergleicht man den Sclakidf der V-férmigen Versetzungsschleife
mit dem der prismatischen Schleife, so sind die aktivie@gitsysteme aquivalent. Die V-formigen
Versetzungsschleifen sind jedoch abgeschlossen durdinetkeOberflache. Ebenso wie die prisma-
tische Schleife ist die V-formige Versetzungsschleife khdtterialtransport verbunden. Hierbei findet
dieser jedoch unterhalb der Oberflache statt. In der Regfelrtidiese Versetzungsschleifen bei (100)
Oberflachen auf. Wir beobachten sie jedoch auch fir (111)yflabken im tief plastischen Bereich
oder fir strukturierte Oberflachen (siehe Kapitel 8).

4.6 Zusammenhang zwischen der instabilen Stapelfehlerergge und der
Erzeugung von Stapelfehlern

In diesem Abschnitt betrachten wir explizit die Versparmund die Energetik der einzelnen Atome
unter dem Indenter. Wir wollen explizit die Uberschreituteg durch die instabile Stapelfehlerenergie
Yu gegebenen Energiebarriere nachweisen.

Es ist bekannt, daf? die Energiebarriggéiberquert werden muss, um Defekterzeugung zu starten
(Swygenhoven et al., 2004). Weiter gibt es Kriterien zurtBasung der zur Aktivierung notwendi-
gen Energie und des Volumens (Mason et al., 2006). Die Fdigeyir in diesem Abschnitt klaren
mochten ist, ob es moglich ist mittels atomistischer Sitiohen explizit die Uberschreitung der
durch diey, gegebenen Energiebarriere zu beobachten.

2Dies ist anhand der atomistischen Bilder unserer Messuademnbar.
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(a) Ablésen{=77.4 ps) (b) Abgel6st: vornet(= 80.0 ps)

[112]

(c) Abgeldst: obent(= 80.0 ps) (d) Prismatische Schleifé £ 80.0 ps)

LD UL

Abbildung 4.7: Entstehung einer prismatischen Schleife.

(a) Eine prismatische Schleife ist durch Quergleiten antdn und I6st sich gerade in Richtung des
griinen Pfeils abt(= 77.4 ps).

(b) Die prismatische Schleife hat sich geldst und tranggoitlaterial entlang der roten Linien in den
Kristall hinein ¢ = 80.0 ps).

(c) Ansicht von oben auf bei= 80.0 ps: Ein Sink-In (roter Pfeil) ist entstanden (vergleiclielazu
Abbildung 4.6 (b)).

(d) Ansicht der prismatischen Schleife (iei 80 ps). Der Burgers-Vektor B (schwarzer Pfeil) ist
senkrecht zur Trennebene und die Gleitrichtung (grunef)feégt in der Versetzungslinie.

Gemessen an (111) Kupfer mit Cu-Mishin-Potential.
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[100]

Abbildung 4.8: V-formige Versetzungsschleife. _
Entlang der[110 Richtung gleitet die Schleife mit den Stapelfehlerebefhl) und (111) direkt
unterhalb der Oberflache. Gemessen in (100) Kupfer mit I[ReBential.

Zun&chst ist fraglich, ob es Uberhaupt physikalisch sitistp Energien pro Teilchen zu berech-
nen, weil zum Beispiel bereits die Energieverteilung eibesers nur im Mittelwert leicht berechen-
bar ist. Im Falle der Umwandlung einer Kristallstruktur @é Situation jedoch anders. Denn ein
Teilchen wandelt sich nicht alleine, sondern nur in Bezugseimer Umgebung um. Es ist also in
diesem Falle sowieso nur die mittlere Energie (oder Spaginpio Teilchen relevant.

Methode Wir geben nun das Verfahren an, mit dem wir die Uberschrgiter kritischen Energie
gemessen haben. Zunéachst wird in einer Simulation bis hirktivierung des primaren Gleitsys-
tems integriert. Wir simulieren dazu ein (100) Kupfer mihd€u-Morse-Potential. Die Indentations-
geschwindigkeit isting = 10 m/s. Das zugehorige atomistische Bild ist in Abbilduri2() gegeben.
Dann werden die Teilchen im primaren Stapelfehler markids befinden sich in ihnNg; = 159
Teilchen und seine Flache i8t; = 9104 A2. Nun kann anhand der atomistischen Daten die exak-
te Bewegung dieser Teilchen im Phasenraum betrachtet mevdie messen dazu die Energie pro
Teilchen im primaren Stapelfehler flr die markierten Tredlia.

Notwendige Energie Die notwendige Energie, um einen Stapelfehler zu erzeuggmm aus der
Flache des primaren Stapelfehlers berechnet werden. Baeendige Energie pro Teilchen berechnet
sich aus:

A
Ebarrier= % (4-1)
sf
Die Flache eines Stapelfehlers pro Einheitszelle ist
112]| - |[11¢

Dabei rihrt der Faktor drei von den drei Teilchen her, did giceiner Einheitsflache der (111) Ober-
flache befinden. Fir das von uns simulierte (100) Kupfer egidh dann mit der instabilen Stapel-
fehlerenergigy, = 55284;‘—2J der Wert vonEparier = 0.198 eV/Teilchen.

Die Flache des priméren Stapelfehlers muss auch aus deistsoimen Daten berechnet werden.
Wir verwenden dazu die atomaren GroRkréise

3Die Detektion der Defekte geschieht wie tblich mit der Wimketeilungsfunktion (siehe Abschnitt 3.5.3).
4Es gibt im Wesentlichen zur Bestimmung der Flache des Seipets zwei Méglichkeiten: Entweder sie wird tber
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Abbildung 4.9: Zeitliche Entwicklung der Energiestatiston Teilchen, die sich zu einem Stapelfeh-
ler umordnen; normiert al(t = 0). Die schwarze Linie markiert den Zeitpunkt an dem der erste
Stapelfehler detektiert wurde.

Zeitliche Entwicklung der Mises-Spannung von denselbéeltien.

Energiebarriere In Abbildung 4.9(a) ist die Energie pro Teilchen fir diegem Teilchen, die den
priméren Stapelfehler bilden, aufgetragen. Angegebahdimmittlere Energi€E), die Standardab-
weichung der mittleren Energe(E) und das Maximum der Energie m&). Die vertikale schwarze
Linie markiert den Zeitpunkt, an dem die Teilchen im Staglaiér detektiert und markiert wurden.
Weiter gibt die waagerechte Linie die kritische Energieibae Eparrier an.

Zundachst stellen wir fest, dald der Anteil der kinetischeprgie zwei Gré3enordnungen Kleiner
als die potentielle Energie isEyin = 0.001 eV Epor ~ 0.23 eV. Insbesondere gif < Econ = 3.54
eV. An der Stelleg = 52.9 ps, an welcher die Standardabweichur(de) die kritische Energiebarrie-
re Eparier Uberquert, setzt die amorphe Plastizitat ein. Der erstpeBtdler ist exakt an der Stelle
detektiert worden, an dem die mittlere Enerdi® die Energiebarrier&y,qier Uberschreitet. Weiter
stellen wir fest, dafl3 nach dem Einsetzen der Plastizitét £685.5 ps die Fluktuationen in der Ener-
gie deutlich ansteigen. Dies hat seine Ursache in der litiidblieses Prozesses — es handelt sich um
einen Nicht-Gleichgewichtsprozess. Insbesondere staigher die Fluktuationen der Energien flr
die Teilchen in den Defekten an.

Mises Spannung In Abbildung 4.9(b) ist die Mises-Spannung (siehe Gleich(th47)) fur die mar-
kierten Teilchen dargestellt. Auch hier ist wieder die iStét mit angegeben: Geplottet sind die mitt-
lere Mises-Spannung pro Teilché8yises, die Standardabweichung der mittleren Mises-Spannung
0 (Smises Und das Maximum der Mises-Spannung f&ses) -

Obwohl es physikalisch gesehen nicht ganz Kklar ist, welabgeBtung eine Spannung fiir ein ein-
zelnes Atom haben soll, so kénnen wir doch einige Infornmativaus dieser Darstellung entnehmen.
Auch hier nehmen die Fluktuationen nach dem Einsetzen dpe8thlererzeugung zu und insbeson-
dere wird von mafSnises €ine kritische notwendige Spannung uberschritten. WahdenEnergie in
Abbildung 4.9(a) eine konvexe Form hat (in Ubereinstimmurigder Hertz’schen Approximation),
hat die Mises-Spannung eine konkave Form.

die atomaren Grol3kreise berechnet, was zum Nachteil HaglelaAtomradiuspart bekannt sein muss. Andererseits kann
aus den Positionen der Teilchen im Stapelfehler eine kankiitlkurve (zum Beispiel mit dem Progranghull) berechnet
werden, aus der dann die Flache berechnet wird. Wir habele bégthoden verglichen: Die Abweichungen waren marginal.
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Konklusionen Wir kénnen aus dieser Messung folgende Schlusse ziehen:

1. Die mittlere Energie pro Teilchen tUberschreitet dieidchie Nukleationsbarriere, berechnet aus
der instabilen Stapelfehlerenergie, wenn die ersten S¢dyer erzeugt werden.

2. Fir unser System ist die instabile Stapelfehlereneygi@so der richtige Parameter zur Be-
schreibung des plastischen Verhaltens.

3. Anhand der sprunghaft steigenden Fluktuationen dergi&ann ein Defekt implizit atomis-
tisch erkannt werden.

Dennoch kénnen wir die Uberschreitung der kritischen Natibmsbarriere nicht als Kriterium
zur Erkennung von Defekten verwenden, da a priori die Kaarither die Flache des priméaren Sta-

pelfehlers verwendet werden muss.
Die in diesem Abschnitt gezeigten Resultate finden sich augZihegenhain & Urbassek (2008).
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Kapitel 5

Kristalline Anisotropie

[...] mein Beruf und mein Brauch ist [...]
alles Krumme gerade zu machen.
Der Ritter von der traurigen Gestalt

5.1 Ubersicht

In diesem Kapitel untersuchen wir den Einfluss der kristalii Anisotropie auf die elastische De-
formation und das Einsetzen der Plastizitat. Wir betrackiEzu drei verschiedene freie Oberflachen
eines Einkristalls: Die (100), die (110) und die (111) Olzmtfle. Da wir die kristalline Anisotropie
untersuchen wollen, wéahlen wir zwei FCC Materialien mit tigitst verschiedenen Anisotropieko-
effizientenX: Kupfer und Aluminium. Im elastischen Bereich werden wiesfalls Wolfram untersu-
chen, das zwar BCC-Struktur hat, alzeféllig isotropist.

Im elastischen Bereich werden wir eine gute Ubereinstimgrder Simulationsdaten mit der line-
ar elastischen Theorie fir die Indentation in ein elast@tkotropes Substrat finden. Mit wachsender
Eindringtiefed stellt sich eine Hartung durch den Druck ein. Nach Erreicthes Yield-Punktes bei
der kritischen Eindringtiefelyielq zeigt sogar das elastisch nahezu isotrope Aluminium eindiclee
Abhangigkeit des plastischen Verhaltens von der Oriamtigrder freien Oberflache. Im tiefen plas-
tischen Bereich konvergiert schlie3lich die Hare- das heildt, der Kontaktdrugle — aufgrund der
lokalen Amorphisierung unter dem Indenter und wird unalgigison der Orientierung.

5.2 Motivation

Hertz Der linear elastische Bereich der Indentation in isotropedidn ist durch die Hertz'sche
Approximation gut beschrieben. Wir kennen den elastisdientakt einer Kugel mit einem elas-
tisch isotropen Material (siehe Abschnitt 2.9). In dieseaid-ist namlich die Kraft auf den Indenter
Fna in Abhangigkeit der Eindringtiefd gegeben durch die Hertz'sche Approximation in Gleichung
(2.32). Das elastische Verhalten des Substrats ist alkstiromt durch das reduzierte Youngsmodul
E;. Flr einen ideal steifen Indenter ist diese Approximatiogas exakt, falls flr die Eindringtiefe
gilt: d < Ring. AuRerdem wissen wir, dalR der Kontaktdrygk— also die Harte im elastischen Bereich
— ebenfalls durch die Hertz'sche Approximation gegebedusth Gleichung (2.38).

Die Auswertung der experimentellen Daten erfolgt in der &kém elastischen Bereich mit der
Hertz'schen Approximation (Chaudhri, 2000; Fischer-@sip2004). Es ist aber heute experimentell
auch maoglich, einkristalline Substrate so zu prapariedef, in diese indentiert werden kann (Kiely
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et al., 1999; Kiely & Houston, 1998). Daher stellt sich diade nach der Gultigkeit der Verwendung
dieser Approximation in der Auswertung der Experimente.

Wie bereits in Abschnitt 2 beschrieben, ist ein idealer E#téll in der Regel elastisch aniso-
trop. Wir wahlen daher zwei reprasentative MaterialierurAinium mitX = 1.2 als nahezu isotropes
Material und Kupfer mitX = 3.22 als elastisch anisotropes Material. Es stellt sich nenFdage,
inwiefern die Hertz'sche Losung auch fir anisotrope ebthkiiine Materialien gilt. Wie aus Kapitel
2 ersichtlich ist, ist in der Regel ein einkristallines Madkelastisch anisotrop. Daher kann die Frage
auch so formuliert werden: gilt die Hertz'sche Approxinsatiiberhaupt fur Einkristalle?

Verallgemeinerung von Hertz  Eine analytische Erweiterung des Hertz'schen Modells aisicdro-

pe Materialien ist nicht-trivial. Nach unserer Kenntnibtges lediglich diesen Ansatz (Willis, 1966,
1967), der leider keine geschlossene analytische Losugggaben hat. Nicht einmal fir den ein-
fachsten Fall eines transversal isotropen Mediums konntegeschlossene analytische Losung an-
gegeben werden. Es werden jedoch numerische Verfahrehrimsn, die eine Losung spezifischer
Systeme erlauben (Willis, 1966, 1967), aber numerisch a@uodiig sind und im folgenden Paragraph
beschrieben werden.

Numerische Losung Eine allgemeine numerische Lésung flr zwei verschiederste§e wurde
auf der Basis von Willis entwickelt (Vlassak & Nix, 1993, 99 Fur die Systeme eines flachen
zylindrischen Stempels und eines axialsymmetrischenbpér@en Indenters wird von diesen Au-
toren eine numerische Ldsung angegeben. Diese kann veztvaredden, indem unter Kenntnis der
elastischen Konstanter); des verwendeten Substrats in einem Graph das reduzierteg¥modul
abgelesen wird. Diese Losung kann auch fir einen spharidoldenter verwendet werden, denn der
paraboloide Indenter approximiert den sphéarischen Ird€fiit kleine Eindringtieferd. Dies ist in
unserem Falle keine Einschrankung, da wir die kleine Emgiefe fir die Hertz'sche Approximation
bereits vorausgesetzt haben. Die Aussage der AutoreraidtHertz weiterhin gilt mit einem modi-
fizierten reduzierten Youngsmodt}(Q). Q ist dabei das Raumwinkelelement der Orientierung der
freien Oberflache. Und eben diedg$Q) wird numerisch berechnet. Unsere Frage lautet nun: Wie
gut ist diese numerische Losung fur ideale Einkristalle?

Glltigkeit? Fur einen pyramidenférmigen Indenter sind im Experimemntdi& (100), (110) und
(111) Oberflachen eines Gold-Einkristalls Abweichungen &en kontinuumstheoretischen Berech-
nungen von bis zu 30% gefunden worden (Kiely & Houston, 199®iter wurden kirzlich Mo-
lekulardynamik-Simulationen ftr Aluminium und Kupfer dtigefihrt (Tsuru & Shibutani, 2006,
2007). Dort wurde gefunden, daR3 die Kraft auf den IndefRta(d) fir anisotrope Materialien von der
Orientierung der freien Oberflache abhéngt. Eine quaivit#tnalyse der Gultigkeit der Hertz'schen
Approximation wurde dort jedoch nicht gegeben. Weiter vewrdn einer ganzen Reihe von Autoren
durch Experimente und Simulationen untersucht, inwietéerhomogene Nukleation von Versetzun-
gen unter dem Indenter von der Orientierung der freien Cimrél abhandt(Liu et al., 2008; Tschopp
et al., 2007; Van Vliet et al., 2003).

Dieses Kapitel In diesem Kapitel werden die Resultate einer systematmstheersuchung der bei-
den FCC-Materialien Kupfer und Aluminium prasentiert. ltastischen Bereich werden auch Re-
sultate fur Wolfram gezeigt, da dieses rHit= 1 elastischzufallig isotropist. Wir gehen jedoch im

1Da die gefundenen Resultate mit den unsrigen libereinstingsiehe Abschnitt 5.6), zahlen wir hier die gewonnenen
Resultate der genannten Autoren nicht auf.
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Tabelle 5.1: Elastische Eigenschaften von Aluminium ungfubeiT = 0 K.
Elastische Konstanteg;, elastische AnisotropiX, Kompressionsmodus, mittleres Schermodub
und mittlere Poissonkontraktion gemessen an Aluminium modelliert mit dem Al-Johnson-Rtidé
und an Kupfer modelliert mit dem Cu-Mishin-Potential.
| c11(GPa) c12(GPa) c44(GPa)| X | B(GPa) G(GPa) v
Aluminium | 114 61.5 31.6 ‘ 1.20 ‘ 79.0 29.3 0.33

Kupfer 169.9 122.6 76.2 3.22| 138.4 47.8 0.35

Rahmen dieser Arbeit nicht naher auf den plastischen Bedss BCC-Materials Wolfram ein. Un-
ser Fokus liegt vielmehr auf quantitativen Aussagen UbeKAdiltigkeit der Hertz'schen Approxima-
tion und ihrer numerischen Verallgemeinerung. Des Waeiteverden wir zeigen, dal’ der Indenter
mit steigender Eindringtiefe immer mehr deilk-Harte misst und somit die Orientierung der freien
Oberflache ihren Einfluss verliert.

Transversal isotrope Medien Neben ideal isotropen und ideal anisotropen Materialiad siins-
besondere flr einachsige Belastungen — transversal golviaterialien interessant. Als transversal
isotrope Medien werden diejenigen Medien bezeichnet, diRichtung der Belastung eine gewis-
se Symmetrie aufweisen. Wir veranschaulichen dies am Béidps Youngsmoduls von Kupfer in
Abbildung 5.1. Wahrend die beiden Orientierungen (100) (irid) eine gewisse Radialsymmetrie
zeigen, so ist das Youngsmodul fur die (110) OrientierundenEbene asymmetrisch.

5.3 Methodologie

Material Die beiden Metalle Aluminium und Kupfer wurden gewahlt, h&e beide eine FCC-
Struktur haben und gleichzeitig zwei Extrema der elaséiscAnisotropie reprasentieren. Dies wird
im Folgenden anhand der richtungsabhéngigen elastischanggmoduliY detaillierter diskutiert
(siehe Abschnitt 5.4). Das Substrat besteht hier aus eindsis¢hen Block mit einer Seitenléange
| =25 nm, in dem sich etwa.35- 10° Teilchen befinden. In einer Reihe von Simulationen haben wir
eine Abhangigkeit von der SystemgroRe ausgeschlossédre &leschnitt C.1).

Alle Materialien in diesem Kapitel werden durch EAM-Poial@ (siehe Abschnitt 3.7) beschrie-
ben. Fur Kupfer haben wir das Cu-Mishin-Potential gewahiti éir Aluminium das Al-Johnson-
Potential (siehe Abschnitt 3.7). Wir bemerken, dal? Wolferenfalls durch ein EAM-Potential be-
schrieben wird: das W-Johnson-Potential (siehe AbscBriift. Diese Potentiale reproduzieren alle
die elastischen Konstanten des jeweiligen MaterialsTbeiO K (siehe Tabelle 5.1).

Simulation Die Simulationsmethode ist in Kapitel 3 beschrieben. Wimbegken hier lediglich, dal3
eine sehr gute Relaxation notwendig ist, um im elastischereiBh kinstliche Fluktuationen auf-
grund eines unnaturlich vorgespannten Substrats zu véemésieche Abschnitt A.5). Wir verwenden
hier die Methode der verschiebungskontrollierten Indigaramit einer Indentationsgeschwindigkeit
Vind = 12.8 m/s.

5.4 Richtungsabhangige elastische Moduli

Um die Ergebnisse der Indentation — insbesondere im ethstisBereich — besser verstehen zu kon-
nen, geben wir im folgenden Abschnitt explizit die richtsaghéngigen Youngsmoduli der drei Ma-

79



KAPITEL 5. KRISTALLINE ANISOTROPIE
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Abbildung 5.1: Richtungsabhéngiges Youngsmod) fur Kupfer mit X = 3.22.
Der Abstand vom Ursprung entspricht der Gréf3e Yon
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Abbildung 5.2: Richtungsabhéngiges Youngsmod) fur Aluminium mit X = 1.2.
Der Abstand vom Ursprung entspricht der Gréf3e Yon

terialien an. Die Youngsmoduli hangen von den elastischenstanterc;; ab, wobei sie durch den
AnisotropiekoeffizientX in Gleichung (2.25) eine Richtungsabhéngigkeit haben.aRiziten For-
meln zur Berechnung voxi(Q) sind in Abschnitt B.3 und die zur Berechnung notwendigestela
schen Konstanten der Materialien in Tabelle 5.1 angegdbiese Youngsmoduli sind fir unsere drei
freien Oberflachen in Abbildung 5.1 fur Kupfer, in Abbildubg fir Aluminium und in Abbildung
5.3 fur Wolfram grafisch dargestellt. Wahrend Kupfer Xit= 3.22 sehr anisotrop ist und somit eine
sehr starke Richtungsabhangigkeit zeigt, ist Aluminiunh Xhi= 1.2 bereits recht isotrop. Wolfram
schlief3lich istzufallig isotropmit X = 1. Die Geometrien dieser elastischen Moduli sind auch vwgcht
fur die Verteilung der Mises-Spannung (siehe Abschnit}.5.6

5.5 Elastischer Bereich

In diesem Abschnitt behandeln wir zunachst Big(d)-Kurven und das reduzierte Youngsmodul
E/(Q). Die explizite Untersuchung des reduzierten Youngsmoeiié&ibt eine quantitative Uberpri-
fung des Hertz'schen Modells.
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(a) (100) (b) (110) (c) (111)
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Abbildung 5.3: Richtungsabhangiges Youngsmod) fur Wolfram mitX = 1.
Der Abstand vom Ursprung entspricht der Gréf3e Yon

5.5.1 Kraft-Eindringtiefe-Kurven

Zunachst diskutieren wir den Verlauf der Kraft-Eindrirfé-Kurve in Abbildung 5.4. Nach einem
Vergleich von Kupfer und Aluminium im Allgemeinen, wird inesondere die Anisotropie diskutiert,
die schliel3lich mit dem isotropen Wolfram verglichen wird.

Direkter Vergleich von Aluminium und Kupfer  Quantitativ bestéatigt sich, dal3 Kupfer steifer ist
als Aluminium — dies ist in Abbildung 5.4(a) und Abbildungtfo) ersichtlich. Wie nach den rich-
tungsabhangigen Youngsmoduli in Abbildung 5.1 und Abbilgl5.2 zu erwarten ist, ergibt sich eine
Reihenfolge der Steifigkeiten der freien Oberflachen: (18tJie weicheste Oberflache, gefolgt von
(110) und (111). Diese Reihenfolge der Steifigkeiten istiiiminium und Kupfer — wie zu erwarten
— gleich.

Greifen wir nun vorweg und nutzen das reduzierte YoungsmBNZ-¢25" ym die beiden Ma-
terialien besser vergleichen zu kénnen. Dazu wird die Krgftauf das gefittete reduzierte Youngs-
modul EMP-¢ststhgmiert, Das Resultat ist in Abbildung 5.4(c) dargestéi zeigt sich dort im
direkten Vergleich, daf} die elastische Anisotropie von fikugroRer ist als diejenige von Alumini-
um. Wir halten an dieser Stelle bereits fest, dal sich digdtutrotz der Anisotropie des Materials im
elastischen Bereich gut mit einem reduzierten Youngsmskialieren lassen. In diesem Sinne kann
also der elastische Bereich durch ein reduziertes Youndshi@schrieben werden.

Vergleichen wir weiter den Yield-Punkt bei der kritischeimdingtiefedyieiq in Abbildung 5.4(c),
so stellen wir trotz Normierung Abweichungen fest. Die Alst@ngen sind sowohl in der kritischen
Eindringtiefedyielq als auch im Lasteinbruch sichtbar: Fir Aluminium ist didikahe Eindringtiefe
und ebenso der Lasteinbruch kleiner. Diese Abweichungberhdre Ursache in den unterschiedli-
chen elastischen Moduli (siehe Kapitel 7). Die elastiscenstanten des jeweiligen Materials be-
stimmen namlich, wie viel elastische Energie in einer Magel des Kristalls deponiert werden kann.
Diese Sicht macht noch einmal deutlich, warum die (111) i@ieeung am steifesten sein muss. Wei-
ter wird durch die elastischen Konstanten zusammen mit @en@trie der Monolagen bestimmt,
bei welcher kritischen Eindringtiefdyieiq das Material plastifiziert. Weil damit die in den einzelnen
Monolagen deponierte elastische Energie unterschieitchteht eine verschieden hohe Energie fir
die Nukleation der Versetzungen zur Verfigung.

Anisotropie Betrachten wir nun nochmals digg(d)-Kurven in Abbildung 5.4 im Hinblick auf die
Anisotropie. Sowohl Kupfer als auch Aluminium zeigen flleadlrei freien Oberflachen im elasti-
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schen Bereich das Hertz'sché/2-Verhalten. Insbesondere an dem auf das reduzierte Yowugm
normierten Plot in Abbildung 5.4(c) lasst sich erkennerf§ ddt der Eindringtiefed der Einfluss der
Orientierung der freien Oberflache bis hin zur kritischendgingtiefedyielq wachst. Am Yield-Punkt
ist schlieBlich die Abweichung am starksten ausgepragt.

Im plastischen Bereich wéachst die Kré&ftq(d) ndherungsweise nur noch linear mit der Eindring-
tiefe d. Abgesehen von den Fluktuationen in diesem Bereich wirdsilgftuss der Orientierung der
freien Oberflache im Vergleich zum Yield-Punkt wieder ggean Im plastischen Bereich zeigt auch
Aluminium anisotropes Verhalten. Dies ist allein aus deastchen Konstante; und dem sich
daraus ergebenden richtungsabhéngigen reduzierten maaiylE, (Q) nicht zu erklaren. Der plas-
tische Bereich wird besser anhand der Harte diskutierhésfbschnitt 5.6.1). Wir stellen also fest,
daf es einen Bereich elastischer und einen Bereich plastigaisotropie gibt. Offensichtlich haben
beide nichts direkt miteinander zu tun, denn fir Wolframf@liansonsten im plastischen Bereich
keine solch deutliche Abhangigkeit von der Orientierungfdaen Oberflache auftreten. Die Aniso-
tropie im plastischen Bereich muss ihre Ursache also in defekDen haben, die wir in Abschnitt 5.6
diskutieren.

Wolfram  Zum Vergleich ist in Abbildung 5.4(d) Wolfram dargesteWolfram hat einen Anisotro-
piekoeffizienterX = 1 und ist damit elastischufallig isotrop So ist auch die Kraff,q im elastischen
Bereich fur alle drei Orientierungen exakt gleich. Lediglnach dem Einsetzen der Plastizitat zeigt
sich eine Abhangigkeit von der Orientierung. Die Abweichem der kritischen Eindringtieféieiq
und des plastischen Verhaltens sind hierbei auf die BCGkg&ir des Wolfram zuriickzufiihrén

Gliltigkeit von Hertz  Um zunéchst allgemein die Gultigkeit des Hertz'schen Gesetu Gberpri-
fen, wird der Exponenb, wie in Kapitel 2 beschrieben, angefittet. Es zeigt sich, idaBrhalb von
b= 1.5+0.1 der funktionale Verlauf qualitativ mit der Hertz'schenrifersage Ubereinstimmt. Im
folgenden Unterabschnitt wird nun die quantitative Glideig des Hertz'schen Gesetzes anhand des
reduzierten Youngsmoduls Uberpruft.

5.5.2 Das reduzierte Youngsmodul

In diesem Abschnitt diskutieren wir nun quantitativ dasuzdrte Youngsmoduk,(Q) wie es aus den
Simulationsdaten gewonnen wurde, nachdem wir bereitstigtshaben, dal3 der elastische Bereich
der KraftFnq die richtige funktionale Abhangigkeit von der Eindrindéiel hat.

Wie in Kapitel 2 beschrieben, fitten wir nun das reduzierteingsmodul im Bereicll < dmnax
an. Da die Hertz'sche Approximation nur im linear elaste&ttBereich gilt, fitten wir zunéachst im
Bereich des frilhen Kontaktsinax = 2 A. Das zugehorige reduzierte Youngsmodul bezeichnen wir

als Er'\"D’i”itia'. Weil jedoch im Experiment in der Regel bis hin zum Yield-Rudyieq gefittet wird
(Fischer-Cripps, 2004), wahlen wir einen zweiten Bereitdn wir als vollen elastischen Bereich be-

zeichnen wollendmax = dyield. Das zugehorige reduzierte Youngsmodul bezeichnen i #fs™@stsc!

Die Resultate der so gewonnenen Fits sind grafisch in Abigdiub fur Aluminium und in Abbildung
5.6 fur Kupfer dargestellt. Weiter sind die reduzierten iygsmoduli in Tabelle 5.2 zusammengefasst.

20hne hier néher auf die Plastizitat von BCC-Metallen eiehem, geben wir kurz zwei Charakteristika an: Einerseits
liegen die dichtestgepackten Richtungen so nahe beiegnathal? die Gleitrichtung sehr leicht geédndert werden Rafaiter
ist die Stapelfehlerenergig extrem hoch, sodass in der Regel in einem BCC-Metall keinpedfiehler beobachtet werden
(Vitek, 1968, 1974).

82



KAPITEL 5. KRISTALLINE ANISOTROPIE

(a) Kupfer (b) Aluminium
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Abbildung 5.4:Fnq(d) flr verschiedene Orientierungen der freien Oberflache)(102Q0) und (111)
fur Kupfer, Aluminium und Wolfram.

Kupfer (a) ist steifer als Aluminium (b).

In (c) ist Fing Nnormiert auf die gefitteteEe'2SSCN Die Anisotropie von Kupfer ist groRer als die von
Aluminium; durch Normierung auge'astischzeigt sich, daR der elastische Bereich allein durch diesen
Parameter beschrieben wird. In (d) ist zum Vergleich dasoairdpe Wolfram dargestellt: Im elasti-
schen Bereich sind die freien Oberflachen aquivalent.
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Fur EMP-¢8stischging die Simulationsdaten kaum vom Fit im vollen elastiscBereich zu unter-

scheiden. Der relative Fehler der mittleren quadratiséhieneichung, umgerechnet auf die Fitpara-
meter, liegt bei maximal 5%.

Fijr gMD-inital ergeben sich, wie zu erwarten, in den grafischen DarsteftuAdpweichungen zwi-
schen den beiden Bereichen nur fiir Eindringtiedlen 2 A. Es gilt generell:

Erl\/ID,eIastisch> ErMD,initiaI (5_1)

Das ist verstandlich, weil die nichtlineare Elastizitatder Regel zu einer Versteifung (Druckhar-
tung) fuhrt. Wir merken hier jedoch an, daf} auch die endliclikentersteifigkeit zu diesem Effekt
verstarkend beitragen kann: Flr den sehr frihen Kontakliclarfilhrt sie zu einer systematischen
Unterschéatzung der Steifigkeit des Substrats. Da wir jedockbschnitt 3.3 die Abhangigkeit von
der Indentersteifigkeit als vernachlassigbar eingestlfieh, messen wir diesem Einfluss hier keine
Bedeutung bei.

Druckhartung Fur alle Orientierungen zeigt das Material unter wachsenBeuck im elastischen
Bereich eine gesteigerte Steifigkeit. Das heil3t, dal3 digigkiit mit wachsender Eindringtiefd
starker wachst ald®? und damit die Hertz'sche Approximation nicht gilt. DiesdsiRomen wird
als Druckhértung) (pressure hardeningbezeichnet (Ogata et al., 2002; Zhu et al., 2004). Dies aurd
bereits mit Molekulardynamik (Ogata et al., 2002; Zhu et2004) und mit linearer und nichtlinear
FEM Simulation untersucht (Zhu et al., 2004) und wird daher hicht vertieft.

Approximation von E,  Wir geben nun einen sehr einfachen Ansatz zur Approximades rich-
tungsabhangigen reduzierten Youngsmoduls an. Dazu sefizezinfach in seiner Definitionsglei-
chung 2.35 die richtungsabhangigen Mod(l2) undv(Q) ein:

EPP(Q) = (5.2)
Obwohl dieser Ansatz einer theoretischen Grundlage ertitshist er doch eine naheliegende ers-
te Approximation. So wird dieser Ansatz in der kurzlich @éisoenen ersten Analyse des Einflusses
der kristallinen Anisotropie auf den elastischen BereiehKraft F,q verwendet (Tsuru & Shibutani,
2007). Dabei muss die Poissonkontraktioif2) separat behandelt werden, denn relevant fur das redu-
zierte Youngsmodul ist nicht die Poissonkontraktion irediestimmte Richtung, sondern die gesamte
mittlere Poissonkontraktidn Daher verwenden wir fiir die Berechnung der Poissonkotitraleine
Voigtmittelung (Paufler & Schulze, 1978). Das heil3t, wirtedit Uber alle Orientierungen in der Ebe-
ne senkrecht zur Indentationsrichtung. Das mit dieseaei@n Approximation bestimmte reduzierte
Youngsmodul ist miEPP bezeichnet.

Theoretischesk; Als theoretischen Wert bezeichnen wir hier die numerisob®&ubhg nach Vlassak
& Nix (1993, 1994). Diese ist insofern theoretisch fundiats dafd sie auf den Ansatzen von Willis
fuldt (Willis, 1966, 1967). Sie gilt jedoch nur fiir den linedastischen Fall. Das zugehdrige richtungs-
abhé&ngige reduzierte Youngsmodul ist BJ%*° bezeichnet.

3Diese Bezeichnung wurde in Analogie zur Lasthartunyork-Hardening- gewéhlt.
4Ein Blick auf die Richtungsabh&ngigkeit des Youngsmodul&hbildung 5.1(b) zeigt, daR insbesondere fiir die (110)
Richtung eine starke Asymmetrie in der Ebene senkrechtrmenitationsrichtung vorherrscht.
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Abbildung 5.5: Vergleich deffinq(d) Daten aus der Simulation mit verschiedenen Theorien & Bits f
Aluminium.

Theorie Theoretische Vorhersage fur Anisotrope Materialien vdasgak und Nix (Vlassak & Nix,
1993, 1994)

Approximiert siehe Gleichung (5.2)

MD-Fit, initial : Fit der Simulationsdaten an Hertz Gleichung (2.32)diir 2 A

MD-Fit, elastisch Fit der Simulationsdaten an Hertz Gleichung (2.32) fir danzen elastischen
Bereich

(a) (100) (b) (110) (c) (111)
0.2 — MD T 0.25 — MD T 0.3 — MD
— Theorie — Approximiert — Approximiert
o5 || — Approximiert | 0.2 — Theorie 1 025 | — Theorie
o — MD-Fit, initial . — MD-Fit, elastisch ~ 02 — MD-Fit, elastisch
21 — MD-Fit, elastisch Z: 0.15 — MD-Fit, initial 1 21 : — MD-Fit, initial
< o1 1 = <015
g £ 01 1 £
& & = 01
0.05
0.05 0.05
L
0 1 2 3 4 5 0 1 2 3 4 5 0 1 2 3 4 5
d A d (A d A

Abbildung 5.6: Vergleich deffinq(d) Daten aus der Simulation mit verschiedenen Theorien & Bits f
Kupfer.

Theorie Theoretische Vorhersage fiir Anisotrope Materialien véasgak und Nix (Vlassak & Nix,
1993, 1994)

Approximiert siehe Gleichung (5.2)

MD-Fit, initial : Fit der Simulationsdaten an Hertz Gleichung (2.32)diir 2 A

MD-Fit, elastisch Fit der Simulationsdaten an Hertz Gleichung (2.32) fir danzen elastischen
Bereich
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Aluminium Kupfer
(100) (110) (111) (100) (110) (111)
EMe0(GPa) 87.0 884 889| 1350 148.0 151.9
EXP(GPa) 80.5 90.3 934|814 179 211

EI!\/ID7InItIa|. (GPa) 92 96 101 | 134 155 171
ErMD’eIaStISCh(GPa) 95 97 106 | 147 176 192
ES° (GPa) 88.2 145.9

Tabelle 5.2: Richtungsabhéangige reduzierte YoungsmddiuAluminium und Kupfer.
Efhe% nach Vlassak & Nix (1993, 1994).
E*P: bestimmt nach dem vereinfachten Ansatz Gleichung (5.2).
EMP-nital. 5us dem Fit an die Simulationsdaten bis hirdza 2 A.

MD.elastisch 5,5 dem Fit an die Simulationsdaten iiber den vollen ethstisBereich.
ES°: Das isotrope reduzierte Youngsmodul (Gleichung (2.38)¢bhnet aus den isotropen elastischen
Moduli (Gleichung (2.17) und Gleichung (2.28)) als zugéhé@r Wert fur einen Polykristall (zur

Referenz).

Vergleich der Moduli  Vergleichen wir nun die reduzierten richtungsabhé&ngigenngsmoduli an-
hand der grafischen Darstellungen in Abbildung 5.6 und Athiniy 5.5, sowie der Tabelle 5.2. Neben
den beiden gefitteten reduzierten richtungsabhéngigengémoduliEMPNtal g gMP-elastisch oo
wie den beiden theoretischen Vorhersadggt® und EFPP ist in Tabelle 5.2 zur Referenz auch das
isotrope reduzierte Youngsmodul, berechnet aus dem maittiéoungsmodul Gleichung (2.17) und
der mittleren Poissonkontraktion Gleichung (2.28), aedpeq.

Der Vergleich von Aluminium zum isotropen reduzierten YgamodulE/s° zeigt, daR die Abwei-
chung nur 1% ist. Kupfer hingegen weicht um bis zu 10% vonragean reduzierten Youngsmodul
EI° ab. Ebenfalls in Ubereinstimmung mit dem unterschiedfichaisotropiekoeffizienteiX ist, wie
in Abbildung 5.5 und Abbildung 5.6 zu erkennen, die (111) figbdie steifeste und die (100) Ebene
die weicheste. Die (110) Ebene liegt zwischen den beideniatrid ihrem Wert am dichtesten am
isotropen Fall.

Vergleichen wir nun die theoretischen Werte. Es zeigt siohézhst, dal3 das einfach approxi-
mierte reduzierte Youngsmod& ™ deutlich anisotroper ist als der theoretische VEEPEC. Dabei
verwenden wir als Referenz fiir das MaR der Anisotropie wieié@ isotropen FalE's°. Fiir Alumi-
nium sind die Abweichungen zum isotropen FER° -9% bis +6% und filr das elastisch anisotropere
Kupfer sogar -44% bis +45%. Diese deutlichen Abweichunged auch in den grafischen Darstel-
lungen zu erkennen (Abbildung 5.5 und Abbildung 5.6). Watwn also hieraus die Konklusion, daf3
die zunachst naheliegende einfache Approximation auskBlag (5.2) keine gute Naherung an den
theoretischen WeE " ist.

SchliefZlich vergleichen wir noch die anhand der Fits audvitdekulardynamik extrahierten re-
duzierten elastischen Moduli. Wir betrachten zunachstrdeim linear elastischen Bereich. Es ergibt
sich eine gute Ubereinstimmung und die groRte Abweichunetisa 14%. Bis auf die (100) Ebene
des Kupfers sind alle Fitwerte oberhalb des theoretischeriéd/ Das kdnnte bedeuten, dafd sogar im
kleinen Fitbereich & d < 2 A bereits Abweichungen von der linearen Elastizitat @in.

Fehlerquellen Eine systematische Fehlerquelle kbnnte hier die atoroisidlatur des Indentations-
prozesses sein, die durch die Kontinuumstheorie inhamsamight beschrieben werden kann. Weiter
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kdnnen Abweichungen durch die numerische Fitprozeduregafi: Denn wir fitten auch durch die
endliche Verschiebung des ersten KontaktpuiktDer relative Fehler der Fits ist jedoch, mit etwa
5%, sehr klein. Daher schlielen wir dies als Fehlerquedie duis.

Zusammenfassung Wir halten also fest, dal3 die Hertz'sche Approximation afighanisotrope
kristalline Materialien gilt. Es muss lediglich das redarz® Youngsmoduk, (Q) richtungsabhéangig
gemacht werden. Dabei ist es nicht ausreichend, einfactvaasgsmoduly und die Poissonkon-
traktion v richtungsabhangig zu machen. Es existiert jedoch eine rische theoretische Losung fiir
E/(Q), die aus den elastischen Konstanten berechnet werden kann.

5.6 Plastizitat

Im nun folgenden Abschnitt betrachten wir den Einfluss dee@ierung der freien Oberflache auf
die fruhe Plastizitat und erklaren den Lasteinbruchij(d) anhand vom Schmidfaktor und dem
reduzierten elastischen Modul.

Lasteinbruch Zun&chst betrachten wir nochmals die Kraft-Eindringtikfeven in Abbildung 5.4.
Das Einsetzen der Plastizitat ist am Lasteinbruch bei deésdtien Eindringtiefedyielq zu erkennen.
Wir untersuchen nun diese kritische Eindringtieffgiq und die Tiefe des Lasteinbruchs. Fir (111)
ist der Lasteinbruch am deutlichsten, gefolgt von (110) dadn (100). Ursache hierfir ist, daf in
der (111) Oberflache beim Erreichen der kritischen Eindiefig dyieiq die groflite elastische Energie
vorhanden ist, gefolgt von (110) und dann (100). Weiter &t \derlauf der KraftFng flr die (100)
Oberflache nach dem Einsetzen der Plastizitat kontinaieti als fur die anderen Oberflachen. Auch
die atomistischen Bilder (siehe Abschnitt 5.6) zeigen lildytdal? fur die Indentation in die (100)
Oberflache die Stapelfehler am frihesten und kontinuresten erzeugt werden. Das quantitative
Auftreten der Plastifizierung kann anhand der Konzentnadier Stapelfehlexss beschrieben werden.
Die Konzentration der Stapelfehley istin Abbildung 5.7 grafisch dargestellt. In diesem Sinhelés
Lasteinbruch auf der (100) Oberflache verschwommen. Fifldi) Oberflache hingegen entstehen
die Stapelfehler spater und werden abrupt erzeugt. Dagtzars der Plastizitat in Abbildung 5.7 ist
in Einklang mit dem Lasteinbruch der Kraig in Abbildung 5.4.

Wir halten also fest, dal3 die (100) Oberflache durch ein &iumel kontinuierliches Einsetzen der
Plastizitat charakterisiert ist. Die (111) Oberflache bupen ist durch ein abruptes Einsetzen der Plas-
tizitat und einen deutlichen Lasteinbruch charaktetistes stellt sich nun die Frage, was die Griinde
fur dieses unterschiedliche Verhalten sind. Wir geben nuei Griinde flr den unterschiedlichen
Lasteinbruch auf der (100) und der (111) Oberflache Bmerseits wird die kritische Spannuog,
die von auf3en aufgebracht werden muss, bestimmt durch dim&ege der Gleitsysteme. Anderer-
seits spielt die deponierte elastische Energie — wie Iseraitor erwahnt — eine entscheidende Rolle.

Schmidfaktor Fur beide Oberflachen sind die primaren Gleitsysteme vgm(Igfﬁ} {111}. Auf-
grund der verschiedenen Orientierung der freien Oberftésimel jedoch di§110>—Richtungen unter-
schiedlich orientiert. Auch wenn der Schmidfaktor eigiehtinur fir einachsige Spannungszustande
definiert ist, so kdnnen wir ihn hier doch in nullter Ordnung Beschreibung der Geometrie heran-
ziehen. So liegen die primaren Gleitsysteme fur die (111@r@¥xche in einem stumpfen Winkel zur

SWir betrachten hierbei zunéchst nur die beiden Extrema.(DI®) Oberflache wird separat auf der nachsten Seite
behandelt.
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(a) Aluminium (b) Kupfer
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Abbildung 5.7: Konzentration der Stapelfehbeg fur die Oberflachen (100), (110) und (111) von
Aluminium und Kupfer.

Auf den (100) Oberflachen iskjeiq am kleinsten und die Stapelfehler werden am kontinuiestem
erzeugt. Auf dem (111) Oberflachen thfelq am grofiten und das Einsetzen der Plastizitat ist am
abruptesten.

Indentationsrichtung. Der Schmidfaktor ist:

Si1=/2/27=0.27 (5.3)

Fur die (100) Oberflache liegen die primaren Gleitsystensériem spitzeren Winkel und der Schmid-
faktor® ist:

Si00=1/1/6=0.41 (5.4)

Im Vergleich ist damitS;gp = 1.55;11. Das heil3t aber, dal3 die Indentationskiaft; im Falle der
(100) Oberflache besser auf das zu aktivierende Gleitsy&tesriragen wird. Damit werden aber
die Gleitsysteme flr eben diese Oberflache leichter aktiMirurch den Schmidfaktor Iaf3t sich also
erklaren, wieso eine groRRere kritische Spannagdn Indentationsrichtung aufgebracht werden muss,
um fur die (111) Oberflache eine plastische Verformung zei&nen.

Elastische Energie Ein weiterer Punkt — der streng genommen nicht unabhangigieo geometri-
schen Anordnung der Monolagen ist — ist das reduzierte Yemogul. Das reduzierte Youngsmodul
E, ist richtungsabhangig und insbesondere fir die (111) Glwdrdl grol3er als fir die (100) Oberfla-
che. Nach dem bisher Gefundenen wissen wir, dafd die KrafterufndenteF,q durch die Hertz'sche
Approximation und damit durch das reduzierte richtung&algige Youngsmodul beschrieben wird.
Weiter hangt die plastische Energie Uber Gleichung (2.8&kdmit F,q zusammen. Damit ist also
bei gleicher Eindringtiefad die elastische Energie in der (111) Oberflache groRRer aleir(1D0)
Oberflache. In diesem Sinne gibt also das reduzierte alhsti¥goungsmodul an, wieviel elastische
Energie in einer Monolage deponiert werden kann.

Sobald jedoch die kritische Eindringtietgieiq Gberschritten ist, wird Energie in die plastische
Verformung gesteckt. Es stellt sich insbesondere ein etisofpes Gleichgewicht zwischen der Ener-
gie in der Plastizitat, der von auRen auf den Indenter auvéghiten Energie und der Energie der
elastischen Verformung des Substrats ein. Damit wird adsalér Nukleation der ersten Stapelfehler
fur eine steifere Oberflache eine starkere Versetzungséaarizeugt und der Lasteinbruch ist starker.

6In Kapitel 6 wird auf die Rolle des Schmidfaktors naher egayegen.

88



KAPITEL 5. KRISTALLINE ANISOTROPIE

(110) Oberflache Die (110) Oberflache ist insofern komplexer als die (100) @rid) Oberflachen,
weil sie eine geringere Axialsymmetrie aufweist — also hichnsversal isotrop ist. Dies ist zum
Beispiel am richtungsabhangigen Youngsmodul in AbbildGrigb) zu erkennen.

Versuchen wir hier die gleiche Argumentation zu verwend@nhei den beiden anderen Oberfla-
chen, so ware zunachst zu bemerken, dal? der Schmidfgkipe Siqo ist. Da weiter das reduzier-
te elastische Youngsmod& zwischen dem der beiden Oberflachen (100) und (111) liegtievii
wir erwarten, daf3 die Erzeugung der Stapelfehler @hnliattitkaierlich verlauft wie bei der (100)
Oberflache. Betrachten wir nun aber die Konzentration dapebtehlerxss in Abbildung 5.7, so se-
hen wir, daf’ die Stapelfehler im Aluminium fur die (110) Cihe ahnlich kontinuierlich wie fur
die (100) Oberflache erzeugt werden (Abbildung 5.7(a)).Kipfer jedoch zeigt sich in Abbildung
5.7(b), daf sich die (110) Oberflache hier ahnlich der (11dgriche verhalt. Das liegt vermutlich
an der aufgrund der héheren Asymmetrie komplizierterem8yagsverteilung unter dem Indenter.
Die Spannungsverteilung wird weiter unten diskutiert.

Eine weitergehende Analyse dieser Oberflache sollte diersomten Nicht-Schmid-Faktoren be-
ricksichtigen. Diese wurden kiirzlich zur BeschreibungRliastizitat eines Kupfer-Einkristalls unter
einachsiger Spannung in (110) Richtung herangezogen ¢ppc&k McDowell, 2008; Tschopp et al.,
2007). Eine Betrachtung dieser Nicht-Schmid-Faktorefeddch nicht nétig fur die (100) und (111)
Oberflacheh.

Zusammenfassung Wir halten also fest, daf’ sich die friihe Plastizitat dergdvarsal isotropen
(200) und (111) Oberflachen in erster Naherung durch den ié&ktor und das reduzierte elastische
Youngsmodul beschreiben lasst. Die Messungen ergeberdatafgt3ere Schmidfaktor zusammen
mit dem geringeren reduzierten Youngsmodul fir die (1003@&che zu einer geringeren kritischen
Eindringtiefe und einer kontinuierlicheren NukleatiomvBtapelfehlern fiihft Firr die (111) Ober-
flache lasst sich analog die gréfRere kritische Eindringtigfd der gréRere Lasteinbruch erklaren. Der
Verspannungszustand der (110) Oberflache ist aufgrund degmmetrie komplexer und daher nicht
durch den Schmidfaktor beschreibbar.

5.6.1 Harte

Nach diesen Allgemeinen Aussagen uber die Plastizitat elesichiiedenen freien Oberflachen geben
wir in diesem Abschnitt die gewonnenen Resultate der Kadtakk- und Harte-Messungen an. Die
Harte ist definiert nach Gleichung (2.39) und wird in dieseapiel mittels der elliptischen Kontakt-
flache (siehe Abschnitt 3.5.2) berecthet

Kontaktdruck-Kurven  Zuné&chst betrachten wir den Kontaktdruck, der in Abbild&mg) grafisch
dargestellt ist. Sowohl fur Aluminium als auch fiir Kupferahdt der Kontaktdruclp im elastischen
Bereich wie von Hertz beschrieben (Gleichung (2.38)) vit Analog zur Indentationskraft in Ab-
bildung 5.4 zeigt sich auch fip. die kristalline Anisotropie fiur Kupfer starker als fir Alimum
und in Ubereinstimmung mit den vergleichbar gro3en redterieYoungsmoduli (siehe Tabelle 5.2)
unterscheiden sich (111) und (110) im elastischen Bereacimk

"Die wesentliche Idee ist, daR der Schmidfaktor implizieaf es sich um ein transversal isotropes Medium handelt. Ist
dies nicht der Fall, so muss die Winkelabhangigkeit derstrarsalen Richtung noch behandelt werden.

8Dies wird in Kapitel 6 mittels Gleichung (6.4) naher besebgn.

9Wir bemerken, daR die Definition der Kontaktflache nicht eirtély ist. Insbesondere ist sie kritisch fiir die Unterschei
dung der Harte der Oberflachen (110) und (111).
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(a) Aluminium (b) Kupfer
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Abbildung 5.8: Kontaktdruchp. in Abhangigkeit vord fiir Aluminium und Kupfer.
Der Einfluss der Orientierung wird mit zunehmender Eindrafg kleiner.

Die Fluktuationen im Kontaktdruck (insbesondere im eta$ten Bereich zu erkennen) haben
ihre Ursache im atomistischen Kontakt. Da selbst bei makemi&indringtiefe weniger als 1.000
Teilchen im Kontakt mit dem Indenter sind, gibt es rechtl&dfluktuationen aufgrund der diskreten
Unterscheidung, ob ein Teilchen im Kontakt ist oder nicht.

In Ubereinstimmung mit dem zuvor Gesagten (ber die Entsgher primaren Plastizitat knickt
der Kontaktdruck der (100) Oberflache (insbesondere befdfupeutlich friiher ab. Weiter ist der
Kontaktdruck bei der kritischen Eindringtietieiq deutlich geringer. Durch die Normierung auf die
Kontaktflache wird der Lasteinbruch besonders hervorgemo8o ist fir die (100) Oberflachen na-
hezu kein Lasteinbruch erkennbar und fiir die beiden andebemflachen ist er besonders stark.

Harte Nach dem Lasteinbruch ist der Kontaktdrugkin Abbildung 5.8 ein Mal fur die Hartd.
Zunachst ist am Verlauf der Harte sowohl fir Kupfer als aughluminium zu erkennen, dal3 mit
zunehmender Eindringtiefe der Einfluss der Orientierungfagen Oberflache geringer wird. Fur
Aluminium lesen wir einen Wert vokl ~ 6 GPa und fur Kupfer einen Wert vdth =~ 12 GPa flr die
Harte ab. Diese Werte stimmen gut mit den Daten aus andeneunl&@ionen Uberein (Tsuru & Shi-
butani, 2007). Ein Vergleich mit dem Experiment ist jedoahheinfach, weil einerseits der Einfluss
der Indentation merklich ist (Fischer-Cripps, 2004) undexrerseits die exakte Ausgangskonfigura-
tion des Substrats eine entscheidende Rolle spielt. Flrigtalines Kupfer werden Werte von etwa
H ~ 6 GPa angegeben (Goken & Kempf, 2001 Itrafein gekérntes — also polykristallines — Kupfer
weist eine noch geringere Harte von etwa 2 GPa auf (Durst, &Qil5). Diese starken Abweichungen,
je nach nano-kristalliner Struktur, sind zu erwarten (1002). Wir halten also fest, daf? die GroRen-
ordnung der aus den Simulationen bestimmten Harte mit dparementell bestimmten Werten der
Harte Ubereinstimmt.

5.6.2 Atomistik

Die Abhangigkeit der atomistischen Plastizitat von dere@®iierung des Einkristalls ist kirzlich de-
tailliert mit atomistischen Simulationen untersucht wenwdLiang et al., 2004; Tsuru & Shibutani,

10Fr nanokristallines Aluminium waren keine passenden exatellen Daten verfiigbar.
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2007; Zhong & Zhu, 2008). Unsere Messungen bestatigen &esaltate und wir geben in diesem
Abschnitt nur einen zum Verstandnis notwendigen kurzenrkliog.

Defektbildung Die frihe Plastizitat fur die drei verschiedenen freien @aehen ist fur zwei ver-
schiedene Zeitpunkte in Abbildung 5.9 und Abbildung 5.1@dsatellt. Dabei wurden die Zeitpunkte
der atomistischen Bilder durch das Einsetzen der Pla#tizéstimmt, sodass sowohl die amorphen
Keime, als auch die priméaren Gleitsysteme kenntlich sind.

Wahrend flr die (100) und die (111) Oberflache lediglich eimgrer amorpher Keim entsteht,
so sind es fur die (110) Oberflache zwei NukleationskeimehésiAbbildung 5.9). In allen drei Fallen
entstehen jedoch die priméren Keime in der Region maxing&daerspannung (Zhu et al., 2004).

Wie die primaren Nukleationskeime, so sind auch die priméxktivierten Gleitsysteme (Ab-
bildung 5.10) verschieden. Wahrend fiir die (100) Oberflamim@ichst ein einzelner, recht groRer
Stapelfehler erzeugt wird, so wird die (110) Oberflache ins&vtlichen durch zwei symmetrisch
angeordnete plastische Zonen, in denen nahezu instamt&oraplizierteres Gebilde aus Versetzun-
gen entsteht, bestimiit Der genaue Ablauf, wie aus dem priméaren Nukleationskenpdimaren
Gleitsysteme in Form der Stapelfehler entstehen, ist incAbigt 5.6 beschrieben. Wir halten hier
lediglich fest, daf® sowohl die Form der primaren Nukleati@ime, als auch die primér aktivierten
Gleitsysteme abhangig von der Orientierung der freien flHure sind.

Amorphisierung Bei der Betrachtung der Harte hatten wir bereits gefundef, diese fur grof3e
Eindringtiefend unabhangig von der Orientierung der freien Oberflache vidids wollen wir nun
genauer betrachten. Dazu ist in Abbildung 5.11 der Endadstier Oberflache bei maximaler Ein-
dringtiefe dargestellt. Die dabei gewahlte Hohenauflosemtgiillt, dal? von oben gesehen nicht mehr
nur eine einzelne Ebene — wie zum Beispiel (100) in AbbildEridl(a) — zu sehen ist. Offensichtlich
ist lediglich in der Mitte des Abdrucks noch eine idealedr€berflache der jeweiligen Orientierung
zu sehen; diese ist blaulich koloriert. Der Indenter isbdnicht nur in Kontakt mit dieser tiefstge-
legenen Monolage, sondern auch mit den Randern der beteitksiollenen Monolagen. Aus Sicht
des Indenters stellen diese Rander jedoch eine Amorphigjedar.

Setzen wir nun den Durchmesser dieser noch verbleibendégrsten, im Sinne der anfanglich
betrachteten freien Oberflache richtig orientierten Magel ins Verhaltnis zum Durchmesser des
gesamten Eindrucks, so wird klar, daf3 die Indentation ineiBardes plastischen Abdrucks immer
mehr durch die Amorphisierung des Substrats dominiert.wird

Die Schadigung der Oberflache selbst folgt den Symmetrieffreien Oberflache. Im Vergleich
zu hochenergetischen Beschiissen (Anders et al., 2008j hler die kristalline Struktur dominant:
Sowohl Pile-Up als auchSink-Inrichten sich entlang der Symmetrieachsen aus. Die entstand
Schaden an der Oberflache selbst werden in der vorliegendsit fedoch nicht ndher untersucht.

Wir halten also fest, dafl3 mit steigender Eindringtidfder Indenter immer weniger im Kontakt
mit einer idealen freien Oberflache ist und aufgrund dediptdmen Abdrucks ein immer amorpheres
Substrat vermisst.

Mises-Spannung Durch die Indentation werden jedoch nicht nur die Eigentiehaler freien Ober-
flache vermessen. Der Indenter bewirkt eine Fokussierun§pknnung im Substrat und ist somit in
der Lage, auch Bulk-Eigenschaften zu untersuchen (Li, g@aher betrachten wir hier nun auch die

Dpa die Plastizitat fir die (111) Oberflache sehr abrupt ¢msist die Zeitskala im Vergleich zu den beiden anderen
freien Oberflachen gestaucht; daher ist die Plastizitaeim ¢iir alle drei freien Oberflachen gleich gewahlten zéidit
Abstand der rausgeschriebenen atomistischen Daten f{it t1¢ Oberflache bereits am weitesten entwickelt.
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(a) (100) bet = 46 ps (b) (110) beit =76 ps
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Abbildung 5.9: Anisotropie der homogenen Nukleation vonséezungen.
Die primaren Nukleationskeime sind abhangig von der Oeemig. Gemessen an Kupfer mit Cu-
Mishin-Potential.
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(a) (100) bet = 60 ps (b) (110) beit =77 ps
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Abbildung 5.10: Anisotropie der primaren Gleitsysteme.
Die aktivierten primaren Gleitsysteme sind abhéangig vanQigentierung. Gemessen an Kupfer mit

Cu-Mishin-Potential.
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(a) (100) (b) (110)

[001]
[_1_10]>

[0101 (0017

(c) (111)

[110]0

1127

Abbildung 5.11: Oberflachenschadigung durch Indentation.

Ansicht von oben mit Farbkodierung der Hohe im naturlich@el®rum. Da dig/110-Richtungen,
entlang denen abgeglitten wird, je nach Oberflachenoernig in eine andere Richtung zeigen, erge-
ben sich verschiedene Muster im plastischen Eindruck. Gsemean Kupfer mit Cu-Mishin-Potential
am Endzustand & 160 ps).
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Spannung im Substrat. In Abbildung 5.12 ist die Mises-Spagrsmises flr die drei freien Oberfla-
chen von Aluminium im elastischen Bereich dargestelfu sehen ist ein Schnitt durch die Mitte des
Substrats und die Farben wurden gemaf des natirlichenr@mpeskin IntervallSyises€ [0; 100 GPa
gewahlt. Unsere Messungen sind in Ubereinstimmung mit FeiMulationen (Zhu et al., 200%)

Zunachst bemerken wir, dafd insbesondere fiir die (100) Gbbgldie asymmetrische Form des
Spannungsfelds mit der Symmetrie des richtungsabhangigangsmoduls (siehe Abbildung 5.2)
Ubereinstimmt. Die Verspannung der (110) Oberflache waist\éerzerrung entsprechend der Norm
|[110] | = v/2 auf und die Verspannung der (111) Oberflache ist wegen fiir Aluminium nahezu
axialsymmetrisch.

Wir halten fest, dal3 die Reichweite der Verspannung in destddr zwar lang im Vergleich zur
Eindringtiefed = 4.6 A ist, innerhalb des Simulationsvolumens jedoch hinmichklein wird. Die
Betrachtung der Reichweite der Verspannung im Substratilereinen weiteren Schluss: Sobald De-
fekte unterhalb der Oberflache entstehen, stéren diesepdas@ngsfeld. Dies tragt zusatzlich dazu
bei, daf fir groRe Eindringtiefahder Einfluss der freien Oberflache nachlasst.

5.7 Zusammenfassung

In diesem Kapitel haben wir den Einfluss der elastischemdtripie auf die Indentation untersucht.
Dazu haben wir zwei FCC-Metalle gewahlt: Aluminium als nahelastisch isotropes und Kupfer
als sehr anisotropes Material. Wir haben in drei freie O&elnin indentiert: (100), (110) und (111).
Dabei haben wir Folgendes gefunden:

1. Hertz gilt auch auf atomarer Ebene im linear elastischamreiBh ¢ < 0.5a) mit einem rich-
tungsabhéangigek; (Q), das aus den elastischen Konstardgrdes Potentials nach der nume-
rischen Losung von Vlassak und Nix bestimmt werden kann.

2. Die elastische Verformung ist gut durch die lineare Et@at (wie von Vlassak und Nix tabel-
larisch angegeben) beschrieben.

3. Mit wachsender Indentationstiefe sehen wir eine Drurtking.

4. Kurz vor der kritischen Indentationstief§ieiq ist der Einfluss der elastischen Anisotropie am
groéiten.

5. Im plastischen Bereich ergibt sich eine fluktuierendénicgsabhangigkeit aufgrund der Plas-
tizitat, die fur Aluminium und Kupfer etwa gleich grof3 ist.

6. Fur tiefe Indentationstiefed wird die Harte unabhéngig von der Oberflachenorientierlras
heil3t, dal3 das Konzept der Indentationshérte wohl defistegogar wenn die kritische Inden-
tationstiefedyielq Nur knapp tberschritten wurde.

Die in diesem Kapitel vorgestellten Resultate finden siathdn Ziegenhain et al..

12Fr Kupfer sehen die Bilder analog aus.
13Dort wird auch eine quantitative Analyse der Mises-Spagninm Hinblick auf die Nukleation von Defekten vorge-
nommen.
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(a) (100) Vorne (b) (100) Rechts
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Abbildung 5.12: Atomistische Darstellung der Mises-SpamSyises

Gezeigt wird der Querschnitt durch das Simulationsvolumeter dem Indenter aus zwei, um°90
versetzten Ansichten. Der Farbcode ist das naturliche tBpak normiert auf das Intervalhyises€
[0;100 GPa. Die Ansichten der (100) Oberflache sehen symmetrisshvéihrend bei der (110)
Oberflache deutlich eine Asymmetrie zu erkennen ist; fur(#liel) Oberflache zeigt sich ebenfalls
eine Asymmetrie. Gemessen an Aluminium mit Al-JohnsoreRtml im elastischen Bereich (bei
d=46A).
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Kapitel 6
Einfluss des interatomaren Potentials

A hypothesis can be accepted as legitimate scientific theory
only if it can possibly be refused by observational evidence
Karl Popper

6.1 Ubersicht

In diesem Kapitel wird der Einfluss des interatomaren Pa@tlsnauf das elastische und frihe plasti-
sche Verhalten wahrend der Indentation untersucht. Netloier Molekulardynamik lassen sich ato-
mistische Prozesse untersuchen. Insbesondere gehonerdidalXukleation von Versetzungsschlei-
fen, sowie deren Wachstum, Wechselwirkungen und Dynamik.witersuchen in diesem Kapitel
anhand eines Kupfer-Einkristalls, wie realistisch dasratiomare Potential gewahlt werden muss,
um diese komplexen Prozesse zu modellieren. Wir verglei@imulationen, die auf einem realis-
tischen Vielkdrper-Potential des EAM-Typs basieren, miezeinfachen Paarpotentialen, namlich
einem Lennard-Jones und einem Morse-Potential.

Es wird sich zeigen, daf? der elastische Bereich, die kngSpannung und die kritische Eindring-
tiefe durch Paarpotentiale recht gut beschrieben werdendibound sogar die primare Plastizitat trotz
massiver Abweichungen in der Stapelfehlerenergie qtiglitaodellierbar ist. Auch die Abhangig-
keit von der Orientierung des Kristalls und die GroRenordnder Harte kann reproduziert werden.
Die quantitativen Defizite der Vorhersagen durch Paarpiaienkdnnen zuriickgefuihrt werden auf
die Unféahigkeit der Paarpotentiale, die elastische Anigi¢ kubischer Kristalle zu reproduzieren.
Ein wesentlicher Nachteil der Paarpotentiale ist die dshel Unterschatzung der stabilen Stapelfeh-
lerenergie. Als Konsequenz davon sagen diese Potent@alerdeugung von zu gro3en Versetzungs-
schleifen, sowie deren zu schnelle Expansion, zu kleinesr@lriten — und als Konsequenz davon
eine ernsthafte Uberschiatzung tfésrk-Hardening- voraus.

Motivation Ein wichtiges Ziel des Verstandnisses der Physik der Nalewitation ist, die Frage zu
beantworten, welche Eigenschaften des interatomaremtRosefir welche physikalischen Phanome-
ne verantwortlich sind. Anders herum stellt sich die Fraggdche Charakteristika eines atomistischen
Potentials adaquat beschrieben werden missen, um magisdk® Materialeigenschaften richtig zu
modellieren.

Solche Fragen kénnen Ublicherweise mittels parametnisttuglien beantwortet werden, in denen
jeweils nur eine oder nur wenige Eigenschaften des interaiten Potentials systematisch gedndert
und deren Einfluss auf die Ergebnisse der Indentation waletrsverden. Leider erlauben die heutzu-
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tage verwendeten realistischen Potentiale solche syssamen Anderungen nicht, weil sie entweder
nur in Form parametrisierter analytischer Formeln angegedind, in denen bereits die Anderung
eines Parameters mehrere physikalische Eigenschaftémflbsst, oder weil sie sogar nur in Form
von numerischen Tabellen angegeben Simhher werden oftmals einfachere allgemeine Potentiale
verwendet, die es erlauben typische allgemeine Eigernschabn Festkdrpern zu untersuchen, ohne
dabei spezifische Eigenschaften eines bestimmten Matetaleproduzieren (siehe Kapitel 7).

Die Eigenschaften von Paarpotentialen — insbesondere ibliek auf deren Defizite — werden
ausgiebig in Abschnitt 3.7.2 diskutiert. Die Fragen, die widiesem Kapitel klaren wollen, sind die
Folgenden: Wie gut ist es moglich, mithilfe dieser Paanpiidde die Nanoindentation zu modellieren?
Mit anderen Worten: Welche Aspekte der elastischen undigptaen Verformung eines Materials —
das heif3t Nukleation und Gleiten der Defekte — werden qialitichtig beschrieben und welche
nicht? Wie werden die qualitativen Abweichungen zwischen dorhersagen des Paarpotentials und
denen des realistischen Potentials sein?

In diesem Kapitel werden diese Fragen fir den spezifischérd&aNanoindentation in einen
Kupfer-Einkristall diskutiert. Fur dieses Material ishajutes Vielkdrper-Potential vorhanden (siehe
Abschnitt 3.7), welches die mechanischen Eigenschaftereguoduziert. Die Simulationen mit die-
sem EAM-Potential dienen in diesem Sinne als Referenz &iads den Paarpotentialen gewonnenen
Resultate.

6.2 Methodologie

Potentiale Insbesondere die verwendeten Potentiale finden sich inhAlits8.7.2. Hier seien noch-
mals die fur dieses Kapitel wichtigsten Punkte wiederidlichdem bekannt ist, dal3 Paarpotentiale
weder freie Oberflachen noch die elastische Anisotropigtigdoeschreiben kénnen, stellt sich die
Frage, inwiefern Defekte Uberhaupt modelliert werden kinenn einerseits entstehen die Defekte
in unseren Simulationen nahe der Oberflache und andeseséit Defekte inharent durch inhomo-
gene Verspannungszustande gekennzeichnet. Weiter iahiekund wird auch in diesem Kapitel
nochmals explizit gezeigt), dal’ die Paarpotentiale z€istei briichig sind. Die Erwartung ware also,
dal3 es gqualitativ nicht moglich ist, Defekte mit Paarpotden zu beschreiben. Die Paarpotentiale
sind hier Cu-Morse-Potential und LJ-B-Potential (sieheeknitt 3.7).

Simulation In diesem Kapitel werden Kupfer-Substrate der Orientigeim(100), (110) und (111)
verwendet, deren Seitenlangie- 25 nm ist. Jedes dieser Substrate wurde mit den drei Pd@mntia
Lennard-Jones, Morse und EAM modelliert.

Die Indentation wurde in diesem Kapitel sowohl verschigjakontrolliert, als auch geschwin-
digkeitskontrolliert durchgefihrt; gezeigt werden hiedgch nur die Resultate der verschiebungs-
kontrollierten Indentatioh Der Radius des Indenters Bf,g = 8 nm und die Geschwindigkeit der
Indentation isti,q = 12.8 m/s.

1Das Anfitten von realistischen Potentialen an spezifischiefiégeigenschaften ist sehr komplex und tiberschreitet de
Rahmen dieser Arbeit.

2Beide Methoden haben exakt die gleichen Schlussfolgerurdaubt. Ein expliziter Vergleich der beiden Methoden
findet sich in Abschnitt 3.4.
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Potential | y, (MJ/n?) | ys (MJI/n?)

LJ 229.2 10.8

Morse 204.0 5.9

EAM 174.4 43.3

Experiment| — 45 (Carter & Ray, 1977)

Tabelle 6.1: Stabilgs und instabiley, Stapelfehlerenergien fir die Kurven aus Abbildung 6.1.

6.3 Verallgemeinerte Stapelfehlerenergie

Versetzungen in FCC-Metallen bestehen aus zwei partidgsetzungen, zwischen denen sich ein
Stapelfehler ausbildet. Die Fahigkeit von Potentialen, Elizeugung und die Energiedichte von Sta-
pelfehlern zu beschreiben, ist daher essenziell wichtigligi Modellierung von plastischem Verhal-
ten. Diese Eigenschaften konnen mithilfe der verallgesréém Stapelfehlerenergieauf der (111)
Ebene beschrieben werden — siehe Abschnitte 2.17 und 312rRard zunachst in diesem Abschnitt

die verallgemeinerte Stapelfehlerenergim (112) {111} Richtung fur die drei verschiedenen Poten-
tiale diskutiert.

Resultate In Abbildung 6.1 und Tabelle 6.3 sind die Resultate dardiesie Werte der stabilerys
und instabilen Stapelfehlerenergigsind in Tabelle 6.3 zusammengestellt. Zunachst sei andgmer
daR die Werte fu, von allen drei Potentialen nicht so sehr voneinander eritf@gen; das zeigt,
dafl3 der Wert des KompressionsmodBls welches fur alle drei Potentiale identisch gewahlt wurde
— einen zentralen Einfluss auf den Wert wprhat (siehe auch Kapitel 7). Quantitativ ist der Wert,
den das Morse-Potential fijig vorhersagt, im Vergleich zum realistischeren EAM-Potdntiit 17%
leicht Uberschatzt; das Lennard-Jones-Potential Ub&zaly um etwa 31%. Es sei angemerkt, dal3
fur y, kein experimenteller Wert vorhanden ist, da die der ingatftapelfehlerenergie entsprechende
Konfiguration des Kristalls extrem instabil ist.

Die stabile Stapelfehlerenergjghingegen weist um bis zu einem Faktor sieben unterschielic
Werte auf. Wahrend das realistische EAM-Potential mit 4&whdcht nahe am Experiment (Carter
& Ray, 1977) liegt, sind die Werte fur die Paarpotentialetligu zu niedrig. Das Morse-Potential
liefert einen Wert von 5.9 mJ/fund das Lennard-Jones-Potential einen Wert von 10.8 fnlDieses
Faktum istin der Literatur nicht unbekannt: Fur das Lennbndes-Potential zum Beispiel ist flr einen
Abschneideradiu®.; — o sogar die HCP-Struktur stabiler als die FCC-Struktur (Bar& Domb,
1955; Wallace & Patrick, 1965). Auch wenn mit kleinerem AtoseideradiudR;; der Unterschied
zwischen den beiden Kristallphasen HCP und FCC deutlichiet (@ackson et al., 2002), so zeigt
dies jedoch die starke Abhangigkeit vom AbschneiderddRig: und macht unsere Beobachtung
so plausibel. Denn immerhin werden hier keine reinen Kifgtasen betrachtet, sondern lediglich
unendlich ausgedehnte Ebenen geanderter Stapelung. RiditBulalit sich durchy beschreiben.
Wie sich aus den gemessenen Werten der verallgemeinerpelféhlerenergie in Abbildung 6.1
ergibt, sind nach Gleichung (2.51) die Paarpotentialetigiés als das EAM-Potential.

3Wir merken an dieser Stelle an, daR die Messung der veradlijemien Stapelfehlerenergie fiir Paarpotentiale daher
wesentlich sensitiver ist als fir das EAM-Potential. Deben den Parametern des Potentials, die Materialeigdhscha
ten wie Kompressionsmodul oder Kohasionsenergie repredkrz geht auch der Abschneideradig: implizit in die
Eigenschaft ein.
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Abbildung 6.1: Verallgemeinerte Stapelfehlerenergielfls, Morse- und EAM-Potential gemessen
entlang der112) {111} Richtung. Die Paarpotentiale reproduziergmicht und tberschatzep.

(a) (100) (b) (111)
1.2 T T 1.2 T T
1.0 {
fz: 0.8 [
= 0.6
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0.2
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Abbildung 6.2:Fnq(d) fur LJ-, Morse- und EAM-Potential eines Kupfer-Einkrigsal
Qualitativ reproduzieren die Paarpotentiale sowohl diesdtnopie als auch den funktionalen Verlauf
der Kraft im elastischen Bereich.

6.4 Elastizitat

Lastkurven In Abbildung 6.2 sind die Kraft-Eindringtiefe-Kurven flired(100) und die (111) Ober-
flache dargestellt. Qualitativ liefern alle drei Potergialeitgehend Ubereinstimmende Kurven und die
wichtigen Eigenschaften (siehe Abschnitt 2.8) werdenraleoduziert. Im Detail ergeben sich jedoch
Abweichungen, die im Folgenden naher diskutiert werden.

Anisotropie Kupfer ist stark elastisch anisotrop ist. Der Anisotrogliebr ist in Tabelle 6.2 fur die
drei Potentiale und die experimentell bestimmten elastisdonstanten angegeben. Fir die Potentia-
le ist der Anisotropiefaktor direkt aus den elastischendfanten des jeweiligen Potentials bestimmit.
Weil die Potentiale — insbesondere die Paarpotentiale eld#ischen Konstanten nicht richtig repro-
duzieren, ist auch der Anisotropiefaktor falsch. Trotzdshuas Kupfer fur alle drei Potentiale stark
anisotrop.

TheoretischesE, Obwohl in diesem Kapitel ein kristallines, elastisch stamisotropes Metall simu-
liert wird, so lasst sich dennoch die Hertz'sche Approxioraanwenden (siehe Kapitel 5), denn diese
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Potential || X E/(100) (GPa)| EM(100) (GPa)|| E/(111) (GPa)| Eft(111) (GPa)
LJ 2.66| 185.9 185 216.0 235
Morse 4.74 | 157.6 145 203.0 195
EAM 3.22| 135.0 134 151.9 171
Experiment|| 3.19 | 131.5 — 153.8 —

Tabelle 6.2: Elastische Anisotrop}¥eund Indentationsmodui, fur LJ-, Morse- und EAI\_/I-PotentiaI.
E, ist nach der theoretischen Lésung (Vlassak & Nix, 1993, 18@4echnet. Die ModulE/™ stammen
aus einem Fit im Intervalll € [0,2] A an die Hertz'sche Theorie.

gilt auch fur den anisotropen Fall, wenn ein richtungsabiges reduziertes elastisches Mo#u(Q)
verwendet wird. Nach Vlassak & Nix (1993, 1994) gibt es elmoretische Lésung in tabellarischer
Form, die eine Bestimmung vdf(Q) erlaubt, wenn die elastischen Konstantgrbekannt sind. Die
aus den elastischen Konstanten der Potentiale theor&sebhneten Wertg, sind in Tabelle 6.2 mit
dargestellt.

Wie in Tabelle 6.2 zu erkennen, ist die (111) Oberflache esteifs die (100) Oberflache. Dies
wird von allen Potentialen richtig reproduziert und der Vs EAM-Potentials stimmt mit dem des
Experiments gut Uberein.

Fur die (100) Oberflache liefert das Morse-Potentialgirdas mit 8% Abweichung relativ nahe
an demk; des EAM-Potentials liegt, wahrend das Lennard-JonesARateim 41% zu steif ist. Fur
die (111) Oberflache hingegen ist bereits das Morse-Patamth 34% zu steif und das Lennard-
Jones-Potential ist um 43% zu steif. Diese Abweichungerefirilre Ursache in der Tatsache, daf3
der AnisotropiefaktoiX nicht richtig reproduziert ist, da die (111) Ebene geradgedige ist, die am
starksten abweicht (siehe Abschnitt 5.4).

GefittetesEM  Weiter wird auch direkt an die Kurvgng(d) (Abbildung 6.2) gefittet (siehe Abschnitt
2.9). So ergibt sich ein reduziertes elastisches M&llldas ebenfalls in Tabelle 6.2 dargestelf.ist
Zunachst betrachten wir den funktionalen Fit. Es ergibh i das EAM-Potential ein Wert von
b= 1.5 und fur die beiden Paarpotentiale ein Wert Yo 1.6 fur den Exponenten des Hertz'schen
Gesetzes in Gleichung (2.36). Die Fehler der Fits sind ineBarvon 1% und daher vernachlassigbar.
Das bedeutet, daf} die Paarpotentiale die funktionale FomGleichung (2.32) nicht richtig repro-
duzieren. Da dieser Fit im ganzen elastischen Bereich —&i8$ bis hin zur kritischen Eindringtiefe
dyield — durchgefihrt wurde, lasst sich dies auf eine Uberhohgtisthe Steifigkeit zurlickfihren (sie-
he Kapitel 5).

Fur das reduzierte elastische YoungsmagfH wird im linearen elastischen Bereictl € 2 A)
gefittet, um so die Giltigkeit der Hertz'schen Approximatgicherzustellen. Es zeigt sich innerhalb
von 12% insgesamt eine gute Ubereinstimmung zum thednetis@Vert. Die Abweichungen mogen
verschiedene Ursachen haben. Einerseits ist die Indemtiaigr atomistischer Natur und somit nicht
umfassend durch die Kontinuumstheorie der Elastizitathrésben. Andererseits kénnen bereits im
frihen elastischen Bereich nichtlineare elastische Beazauftreten; diese tendieren dazu, das Mate-
rial steifer zu machen (Zhu et al., 2004). Dies ist auch inf@imstimmung mit der Tatsache, daR die
gefitteten elastischen Youngsmoda|it systematisch gréRer sind als die theoretisch berechiten

Zusammenfassung Wir schlieBen, dal die reduzierten Youngsmodiilaus der theoretischen Be-
rechnung eine halbwegs richtige Darstellung des elagtiséferhaltens der drei Potentiale geben.

4Ein expliziter Vergleich zwischen dem theoretisch beretén reduzierten Youngsmodul findet sich in Kapitel 5.
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Abbildung 6.3: Konzentration der Stapelfehler fir LJ-, g+ und EAM-Potential.

Fur das LJ-B-Potential setzt die Plastizitat am friihsten géfolgt von dem Cu-Morse-Potential und
schliellich dem Cu-Mishin-Potential. Das Einsetzen destitat ist fur alle Potentiale gleich ab-

rupt. Im plastischen Bereich gibt es fir die Paarpotengale groRere Stapelfehlerkonzentration. Die
Unterschiede sind bei (111) deutlicher zu erkennen, @uizliiedoch gleich zu (100).

Zumindest ist der Trend des elastischen Teils der Lastkudwgch die reduzierten Youngsmoduli
erklarbar.

6.5 Einsetzen der Plastizitat

Konzentration der Stapelfehler In Abbildung 6.3 ist die Konzentration der Stapelfehkgr gra-
fisch dargestellt. Die qualitativen Eigenschaften der d&eitleien Oberflachen werden durch die drei
Potentiale jeweils richtig reproduziert. So findet fir di®@) Oberflache das Einsetzen der Plastizi-
tat bei einer kleineren kritischen Eindringtiefe statt ustkontinuierlich. Fur die (111) Oberflache
hingegen setzt die Plastizitat abrupt ein. Diese weséetliccigenschaften sind in Abschnitt 5.6 de-
taillierter diskutiert worden.

In allen Fallen jedoch ist die Konzentration der Stape#efilir das Lennard-Jones-Potential gro-
Ber als fur das Morse-Potential, das wiederum eine groRerzdatration als das EAM-Potential
aufweist. Weiter setzt die Plastizitat in der gleichen Rafblge friher ein. In diesem Sinne sind also
die Paarpotentiale brichiger und es bilden sich mehr Defaks.

Kontaktdruck  Zur Diskussion der einsetzenden Plastizitat und der Hatte iAbbildung 6.4 der
Verlauf des Kontaktdruckg.(d) grafisch dargestellt. Die Anisotropie des Kontaktdrucksi&api-

tel 5 detaillierter beschrieben. Fiir die (111) Oberflachélits kritische Eindringtiefeyjeig ~ 8 — 10

A Klar erkennbar, wahrend fiir die (100) Oberflache die lafites Eindringtiefedyielq ~ 5 A wesentlich
unklarer erkennbar ist (siehe Abschnitt 5.6). Wahrend && BAM-Potential die Hartel (d), alsopc

far d > dyieiq, innerhalb der Fluktuationen aufgrund der atomistischezésse konstant bleibt, steigt
H(d) fir Paarpotentiale mid an. Dieses Verhalten ist insbesondere fiir das LennardsJookential
betont und entsteht aufgrund déerk-Hardening, welches nicht allein mit der Stapelfehlerkonzen-
tration (Abbildung 6.3) erklart werden kann, dexpwéachst — insbesondere bei (100) — nicht so stark

5Metalle weisen im Experiment einen starkedentation Size Effeetuf (Durst et al., 2005, 2006; Nix & Gao, 1998).
Dieser ist jedoch mit einer Langenskala von einigen 100 nReehalb der Reichweite unserer Simulationen.
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(a) (100) (b) (111)

Il Il

0 5 10 15 20 0 5 10 15 20
d (A d A

Abbildung 6.4:p.(d) fur LJ-, Morse- und EAM-Potential.
Die Paarpotentiale zeigen im plastischen Ber&itrk-Hardening

wie H(d). Vielmehr spielt die Gro3e der Stapelfehler und deren Lisieling unter dem Indenter
eine entscheidende Rolle; dies wird im folgenden Absclamittand der Atomistik naher diskutiert.
Es ist also festzuhalten, daf3 die Haupteigenschaftepdej-Kurven von allen drei Potentialen re-
produziert werden.

Kritische Spannung Der Kontaktdruck an der kritischen Eindringtiedgeiq wird auch als kritische
Spannungi, bezeichnet. In Tabelle 6.3 sind die Werte der kritischem8pag aus den Simulationen
zusammengestellt. Bei diesen — durch den Indenter aufgfglera— Spannungen werden die projizier-
ten kritischen Scherspannungen auf der jeweiligen GleitelgrofRer als die theoretische Festigkeit
Tyh. Die theoretische Festigkeit, eines FCC-Einkristalls berechnet sich nach Gleichung2j2it
dem SchermoduG, (Frenkel, 1926; Kelly & MacMillan, 1986; Roundy et al., 199Rir das zur
Erzeugung der Stapelfehler bevorzugte Gleitsystgi) {111}:

+ 3cg4(Cr1—cC
G - 44(C11— C12)

— 6.1
' 4cgst+cii—Co2 ©.1)

In Tabelle 6.3 sind sowoh]-?’r als auchry, — beide aus den elastischen Konstardgries Potentials
direkt berechnet — angegelSefir alle drei Potentiale ist die theoretische Festigkeit der gleichen
GroflRenordnung wie die des Experiments. Insbesondere dslsEoiential reproduziert die theoreti-
sche Festigkeit nahezu exakt.

Zusammenhang zwischermny, und g, Fir einen anisotropen Kristall ist es nicht-trivial, eirggran-
titativen Zusammenhang zwischen der theoretischen Kkedtig, — das heil3t der maximalen Scher-
spannung, die der defektfreie Kristall aushalten kanneaunplastifizieren — und der kritischen Span-
nung ag.r — wie sie durch den Indenter vorgegeben ist — herzustelléneir isotropes Material mit
einer Poissonkontraktion van= 0.3 tritt die maximale Scherspannumg, entlang der Symmetrie-
achse auf, und zwar bei einer Tiefe wqii2 (Fischer-Cripps, 2004; Johnson, 2004; Tabor, 1951). An
diesem Punkt ist die Scherspannung

1=0470 (6.2)

6Es sei angemerkt, daR Gleichung (2.42) auch mit quanteranistthen Rechnungen verifiziert wurde (siehe Abschnitt
2.11). Fir die Betrachtungen in diesem Kapitel ist es jedacdreichend, die klassische Abschatzung zu verwenden.
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Potential G, (GPa)| T, (GPa) || 0c(100) (GPa)| o¢(111) (GPa)
LJ 52.4 5.90 23.9 27.9
Morse 34.7 3.90 18.8 23.5
EAM 30.7 3.46 16.5 22.0
Experiment|| 30.8 3.47 — —

Potential 0¢r(100) /Tt | 0cr(112)/Tin | Ocr(111)/0¢r(100)

LJ 4.1 4.8 1.17

Morse 4.8 6.0 1.25

EAM 4.8 6.4 1.33

Experiment|| — — —

Tabelle 6.3: Relaxierte Schermod(@j, theoretische Festigkeitem, und kritische Scherspannungen
Ocr von Kupfer fur LJ-, Morse- und EAM-Potentiale im Vergleichm Experiment.o. wurde aus
pc(d) bestimmit.

o ist dabei der Kontaktdruck — das heif3t die mittlere Spanraufgler Oberflache. Diese maximale
Scherspannung wirkt auf Ebenen in einem Winkel voh A% freien Oberflache. Weil das jedoch
der Situation eines Festkorpers unter einachsiger Vemspangleicht, konnte der Schmidfakt&r
eine (grobe) gliltige Naherung der maximalen projizierteneBspannungesssein, die auf die Gleit-
ebenen unter dem Indenter wirkt. Das wirde heil3en, dal? siomi8faktor und kritische Spannung
reziprok verhalten missten. Im Folgenden wird dies nunutisik.

Fur homogene Nukleation von Versetzungen werden zunaehStubckley-Partial§112) {111}

aktiviert. Sie haben die Schmidfaktor%ﬁ? =0471 undsgﬂlzj = 0.314. In der voll ausgebildeten
Plastizitat ist schlie3lich auch das Gleitsystér0) {111} aktiviert, welches durch die Schmidfakto-

renS g = 0.408 unds(j;g = 0.272 charakterisiert wird. In beiden Fallen ist jedoch daghstenis
beider Schmidfaktoren 1.5. Damit |aR3t sich ein Zusammegipastulieren:

Ou(111) _ Sioo _
0(1000  Si11

Aus Tabelle 6.3 ergibt sich zwax,(111) > 0¢(100), aber das Verhéltnis beider Werte ist eher 1.2-1.3,
anstelle von 1.5 nach Gleichung (6.3). Da die Schmidfaktong die geometrische Orientierung des
Gleitsystems zur Oberflache betrachten und unsere NaheéemBeschreibung durch die Schmid-
faktoren nicht stimmt, bestétigt diese quantitative Almhieing lediglich das Wissen, dal? der reale
Verspannungszustand unter dem Indenter nicht einachsimdssomit das Konzept des Schmidfak-
tors hier nicht hilfreich ist.

Verwendet man nun dennoch das isotrope Resultat in Glegct@@), um die mittlere von aufRen
aufgebrachte Verspannung mit der im Substrat aktiven Spaanung zu verkniipfen, und weiter naiv
den Schmidfaktor, um die Orientierung der Oberflache mizwdeziehen, so ergibt sich:

15 (6.3)

1
= — A4
Ocr 0. 47STth (6.4)

Das heif3t fur unsere Oberflachen mit den eingesetzten Stakiucen:

[ 521, (100),
U‘”_{ 7.9%n, (111). (6.5)
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Der Vergleich mit den Werten in Tabelle 6.3 zeigt, dalR deradnsach Gleichung (6.4) zumindest
die Grofienordnung der kritischen Spannung erklart.

Der Vergleich der kritischen Spannuog fur die verschiedenen Potentiale zeigt, da® das Lennard-
Jones-Potential die groRte kritische Spannung hat. Diesstmit der Uberschatzung der elastischen
Eigenschaften Uberein. Das Morse- und das EAM-Potential sich ahnlich — abgesehen von der
instabilen Stapelfehlerenergie.

Kritische Eindringtiefe dyielq Die kritischen Eindringtiefemleiq flr die verschiedenen Potentiale
zeigen ein inverses Verhalten zig,. Weil der Kontaktdruckp. am starksten fir das Lennard-Jones-
Potential steigt, ist die kritische Eindringtiefe hier ameiksten. Insgesamt sind jedoch die Unter-
schiede in der kritischen Eindringtiefe nicht so betont bbaeder kritischen Spannung.

Fur die (100) Oberflache ist eine Diskussion der kritischamlEngtiefe nicht hilfreich, weil das
Einsetzen der Plastizitat sich nur sehr wenidria(d) au3ert (siehe Kapitel 5). In Abbildung 6.3(a)
ist zu erkennen, daR die ersten Defekte bereitsdoei5 A erzeugt werden. Dennoch ist in Ab-
bildung 6.4(a) erst bail ~ 8 — 10 A ein Lasteinbruch zu sehen. Dieser Lasteinbruch ist &cher
auch in Abbildung 6.2(a) zu erkennen. Das liegt (siehe Ahinig 6.3(a)) an der deutlichen Zunahme
von Versetzungen bei dieser Eindringtiefe. In der Hartedést Lasteinbruch starker zu erkennen;
wir erklaren dies mit dem dort einsetzenden Quergleites,aila partielles Absinken der Oberflache
verursacht und damit die Kontaktflache verkleinert.

6.6 Atomistische Bilder

Im folgenden Abschnitt werden im Detail die atomistischegfdte der drei Potentiale anhand re-
prasentativer Bilder diskutiert. Dazu sind Ansichten zei derschiedenen Eindringtiefen dargestellt:
Die entstehende Plastizitét direkt bei der kritischen Eindringtiefe gemessen fdibe Plastizitatist

Zu einer Eindringtiefe gemessen, bei welcher die Versgemklar unterscheidbar und die primaren
Gleitsysteme aktiviert sind, und dill ausgebildete Plastizitést zu einer Eindringtiefe gemessen,
bei welcher die Versetzungen begonnen haben zu gleitdpednadere sind die Schnappschisse fir
alle drei Potentiale jeweils zur gleichen Eindringtiefergeht worden; daher ist die Plastifizierung
verschieden weit fortgeschritten (siehe auch Abbildur®).&ine nahere Beschreibung der Effekte
der Orientierung der freien Oberflache findet sich in Kagitehd eine Beschreibung der homogenen
Nukleation von Versetzungen in Kapitel 4.

Entstehende Plastizitdt Da es sich in diesem Kapitel um Systeme mit idealer freierrfCmhe
handelt, ist die Entstehung der Plastizitdt homogen (dfetmtel 4).

In Abbildung 6.5 ist die atomistische Konfiguration der (L1@berflache zu einer Eindringtiefe
vond = 5.6 A — das heiRt direkt bei der kritischen Eindringtiefe (sigkbbildung 6.4) — dargestellt.
Fur alle drei Potentiale ist die Nukleation der Defekte hgam Quantitativ setzt die Plastizitat, wie
in Abbildung 6.3 bereits zu erkennen, flr das Lennard-J&tatential etwas friher ein als bei den
beiden anderen Potentialen. Wie erwartet sind die Keinmila der Defekte vorgegeben durch die
Region mit der hochsten projizierten Scherspannogg auf die (111) Gleitebenen.

Fur die (111) Oberflache ist in Abbildung 6.6 die atomistes&onfiguration zu einer Eindringtie-
fe vond = 8.7 A dargestellt. Der Zeitpunkt des Schnappschusses ist taapp Uber der kritischen
Eindringtiefe. Im Gegensatz zur (100) Oberflache ist did)Tberflache durch ein abrupteres Einset-
zen der Plastizitat gekennzeichnet (siehe Kapitel 5). tinde dargestellten Konfiguration sind bereits
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(a) LI-Potential (b) Morse-Potential (c) EAM-Potential
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Abbildung 6.5: Entstehende Plastizitat fur die (100) Oketfe @ = 5.6 A).
Alle drei Potentiale reproduzieren die amorphe Plastizita
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(a) LI-Potential (b) Morse-Potential (c) EAM-Potential

Abbildung 6.6: Entstehende Plastizitét fur die (111) Oketfe @ = 8.7 A).
Paarpotentiale Uberschatzen die GroRe der Stapelfetdadtaran Ausbreitung.

die homogenen amorphen Keime in Stapelfehler Ubergegafgenlas Lennard-Jones-Potential bil-
den sich instantan sehr grof3e Stapelfehler aus — in Ablgléud(a) hat sogar bereits das Quergleiten
eingesetzt. Das hat zwei verschiedene Griinde: Einergéitsdie kleine Stapelfehlerenergigdazu,
daf die partiellen Versetzungen sich leicht fortbewegem&d. In anderen Worten heil3t das, dafd die
Stapelfehler leicht anwachsen kdnnen. Andererseits st danard-Jones-Potential zu steif, was zu
einer hohen elastischen Energie fiihrt, die nach Erreicleerkiitischen Eindringtiefe eine grof3ere
Lawine von Versetzungen ermdglicht.

Frihe Plastizitat Die Eindringtiefen der friihen Plastizitat sind so gewadtdify die primaren Gleit-
systeme zwar aktiviert, die Versetzungen jedoch in der&edéer maximalen Scherspannungen unter
dem Indenter lokalisiert sind.

In Abbildung 6.7 ist die frihe Plastizitat fur die (100) Oftéche zu einer Eindringtiefe vath=
8.2 A dargestellt: fiir alle drei Potentiale sind zwei orthoglenGleitsysteme aktiviert. Weitestgehend
sieht die Plastizitat fur alle drei Potentiale aquivalaim.a

Auch fir die (111) Oberflache in Abbildung 6.8 bei einer Eindtiefe vond = 9.0 A ergibt sich,
dal die Plastizitat fur alle drei Potentiale qualitativgteichbar ist. Fir das Lennard-Jones-Potential
hat sich jedoch aufgrund der hdheren Versetzungsaktivitédits eine prismatische Schleife abgelost
(Abbildung 6.8(a)) und fiir das Morse-Potential hat das Qleéen eingesetzt(Abbildung 6.8(b)).
Es ist also insbesondere moglich, diese charakteristigipenschaft — die Erzeugung von prisma-
tischen Schleifen und das Quergleiten — von Metallen migrireinfachen Paarpotential zu repro-
duzieren. Im direkten Vergleich zum EAM-Potential (Abhitdy 6.8(c)) sind jedoch die Stapelfehler
im Lennard-Jones-Potential (Abbildung 6.8(a)) deutlictier; dennoch sind die gleichen — bezie-

"Die Zeit des Abldsens der Schleife ist fiir das System in Ahlrity 6.8(c) knapp unter 1 ps.
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(a) LI-Potential (b) Morse-Potential (c) EAM-Potential
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Abbildung 6.7: Friihe Plastizitat fiir die (100) Oberflactie<(8.2 A).
Fur alle drei Potentiale sind zwei orthogonale Gleitsystexktiviert.
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Abbildung 6.8: Friihe Plastizitat fiir die (111) Oberflactie<(9.0 A).
Quergleiten und die Erzeugung prismatischer Schleifed dirch die Paarpotentiale reproduziert.

hungsweise aquivalente — Gleitsysteme aktiviert. Dieswisth nach der deutlich kleineren stabilen
Stapelfehlerenergie der Paarpotentiale zu erwarten.

Voll ausgebildete Plastizitdt Die voll ausgebildete Plastizitat ist zu einer Eindrinfgigemessen,
bei welcher bereits der Materialtransport und somit einkroskopische plastische Deformation ein-
gesetzt hat. Diesen atomistischen Konfigurationen karoféns kein Glauben mehr geschenkt wer-
den, als daf3 hier bereits Finite-Size-Effekte eine Rolielsp: Sowohl in Abbildung 6.9 als auch in
Abbildung 6.10 sind di@bgeschnitteneprismatischen Schleifen in Bertihrung mit den periodischen
Randbedingungen gekommen und somit zur anderen Seite thtallkiwieder in der Simulationsvo-
lumen eingetreten. Dies fUhrt dann zu ein&/ark-Hardening

Sowohl die (100) Oberflache in Abbildung 6.9, als auch didlJX@berflache in Abbildung 6.10
sind bei einer Eindringtiefe vod = 14.1 A gemessen. Die Versetzungen sind voll ausgebildet und
prismatische Schleifen sind abgel6st. In dieser Konfigomatinterscheiden sich die Potentiale in
inren Eigenschaften deutlicher. Die Paarpotentiale hghb@ere Stapelfehler und mehr V-férmige —
besonders klar in Abbildung 6.9(b) zu sehen — Versetzungée der Oberflache erzeugt.

Allgemein sind die Defekte im EAM-Potential — Abbildung 6(t) — filigraner in dem Sinne, als
daR sie kleine Dissoziationsbreiten haben. Weiter wird isMEPotential das Quergleiten insofern
besser reproduziert, als dal? die Defekte weniger stark deta Indenter lokalisiert sind. Das heif3t,
daf im durch den Indenter verspannten Bereich weniger tiZersgen existieren und damit die plas-
tische Zone unter dem Indenter kleiner ist. Umgekehrt files dazu, dafd sich fur die Paarpotentiale
die Defekte unter dem Indenter gegenseitig blockierers fiibrt zu einer Uberschatzung der Harte
und damit zumNork-Hardening
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(a) LI-Potential (b) Morse-Potential (c) EAM-Potential
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Abbildung 6.9: Voll ausgebildete Plastizitét fir die (1@perflached = 14.1 A).
Paarpotentiale beschreiben zu groRe Stapelfehler undatigzrat ist mehr unter dem Indenter loka-
lisiert.

(a) LI-Potential (b) Morse-Potential (c) EAM-Potential
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Abbildung 6.10: Voll ausgebildete Plastizitat fiir die (JQberflaiched = 14.1 A).
Paarpotentiale beschreiben zu groRe Stapelfehler undatigzrat ist mehr unter dem Indenter loka-
lisiert.
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Zusammenfassung Insgesamt lassen sich die atomistischen Konfigurationerfolgt zusammen-
fassen: Die extrem kleine stabile Stapelfehlerenergi®darpotentiale, insbesondere fir das Lennard-
Jones-Potential, fuhrt zu einer Erzeugung groRer Stdpetfdm realistischeren EAM-Potential sind
die Versetzungen kompakter, haben kleinere Dissozidireiten, wechselwirken weniger miteinan-
der und konnen leichter quergleiten. Aus diesem Grund isP&arpotentiale dad/ork-Hardening
Uberschéatzt.

6.7 Zusammenfassung

In diesem Kapitel wurde der Einfluss des interatomaren Baterauf die frihe Plastizitat unter Na-
noindentation eines Kupfer-Einkristalls untersucht. ZR@arpotentiale — Lennard-Jones und Morse
—wurden mit einem EAM-Vielkérperpotential verglichen. g haben wir beachtet, daf3 in allen Po-
tentialen die Gitterkonstante — als Malf? fur die LAngenskalad das Kompressionsmodul — als Maf3
fur die elastische Steifigkeit des Materials — die gleichaarté/haben.

Elastizitdt In nullter Ordnung koinzidieren die Kraft-Eindringtiekadrven fur die drei Potentiale
erstaunlich gut. Qualitativ werden viele Aspekte der Nadentation bereits durch Paarpotentiale
richtig reproduziert. Dies trifft zu auf die Hertz'sche gliache Deformation — die Abweichung in der
elastischen Steifigkeit ist nur knapp 10% —, das EinsetzePlkdstizitat — die kritische Eindringtiefe
stimmt recht gut Uberein — und den groben Wert der Harte.aNVeitrd die Abhangigkeit von der
Orientierung der freien Oberflache grob richtig reproduzie

Im Detail ergeben sich jedoch quantitative Unterschie@eadf spezifische Fehlannahmen in den
Paarpotentialen zurlickgefuihrt werden kénnen. Paarpateertinsbesondere LJ — kdnnen den elasti-
schen Bereich quantitativ nicht richtig wiedergeben. @rdaflr ist, dal Paarpotentiale generell nicht
in der Lage, sind alle drei elastischen Konstanten einegs&hien Kristalls unabhangig voneinander
zu modellieren. Im Falle des LJ-Potentials kann sogar me elastische Konstante modelliert wer-
den. Als Konsequenz davon kann die elastische Anisotrapla richtig modelliert werden. Damit
ist im Detail die Abhangigkeit von der Orientierung des Kaiks nicht richtig reproduzierbar. Dabei
sind Paarpotentiale, die an zwei elastische Konstantettegefierden kénnen (hier: Morse), besser
als das LJ-Potential. Da die theoretische Festigkeit difegrials gendhert als lineare Funktion der
elastischen Konstanten dargestellt werden kann, sagétadipotentiale quantitativ falsche Werte fiir
die theoretische Festigkeit und damit fir die Harte des Negevoraus. Ahnlich verhalt es sich mit
der kritischen Spannung: Der Kontaktdruck fiir die kritesd&indringtiefe ist falsch vorhergesagt von
den Paarpotentialen; in unserem Falle ist sie Uberschatzt.

Plastizitat Das eigentlich Uberraschende Resultat betrifft jedochpiestischen Bereich: Die Paar-
potentiale sind in der Lage, das plastische Verhalten wgdiglirichtig zu reproduzieren. Der Einfluss
der verallgemeinerten Stapelfehlerenergie auf die frihstiRitéat und die Aktivitat der Versetzungen
ist klein und die instabile Stapelfehlerenergie innerhadb 30% fiir alle drei Potentiale gleich. Dies
ist in Ubereinstimmung mit der Tatsache, daf die kritischar®ung grob gleich ist. Das heif3t al-
so, dafd die Plastizitat fur niedrige Lasten durchaus gctgproduziert werden kann und die frihe
Plastizitat mehr durch die Kristallstruktur charakteaisist als durch das interatomare Potential.

Fur hoéhere Lasten hingegen verhélt es sich anders, dentafliesStapelfehlerenergie wird von
den Paarpotentialen um eine GréRenordnung unterschéatu®folgt, dafd die Versetzungen in den
Paarpotentialen durch gro3e Stapelfehler charaktdrisied, die sich schneller ausbreiten — siehe
auch Abraham et al. (1997) — und somit starker miteinandehsawirken. Dies zusammen erklart,
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daR die Paarpotentiale ein starkeW#srk-Hardeningzeigen. Das heil3t also, daf3 Paarpotentiale fur
die Modellierung der voll ausgebildeten Plastizitat zuaatistischen Ergebnissen fuhren.

Konklusion Schlie3lich Iasst sich festhalten, dal? Paarpotentiate thoer schlechten Reproduk-
tion der verallgemeinerten Stapelfehlerenergie geeigimet, um den elastischen und insbesondere
den frihen plastischen Bereich zu reproduzieren. DanttRBamarpotentiale durchaus zulassig fir die
Verwendung in parametrischen Untersuchungen.

Die in diesem Kapitel vorgestellten Resultate finden siathdn Ziegenhain et al. (2008).
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Kapitel 7

Einfluss der elastischen Steifigkeit auf die
Harte

If error is corrected whenever it is recognized,
the path of error is the path of truth
Hans Reichenbach

7.1 Ubersicht

Dieses Kapitel ist einer parametrischen Studie der etdsis Steifigkeit gewidmet. Um den Einfluss
der elastischen Steifigkeit auf die Harte eines FCC-Mdseria untersuchen, betrachten wir ein Mo-
dellpotential: Mittels eines Morse-Potentials moded#iiewir ein sogenanntes Pseudo-Kupfer, bei dem
Gitterkonstante und Bindungsenergie fest sind, wahreadrdangsmodul variabel ist.

Die Fragen, die wir in diesem Kapitel klaren wollen, sind:evidieeinflusst die elastische Steifig-
keit die Erzeugung von Versetzungen und die Plastizitéinaraealistischeren Konfiguration als bei
Frenkel (1926)? Kann mittels eines allgemein gehaltenderiials Gberhaupt Grundlegendes Uber
Metalle ausgesagt werden?

Wir werden finden, dal3 die kristalline Harte mit der elastigt Steifigkeit skaliert, der Lastein-
bruch bei der kritischen Eindringtief@ielq proportional zur elastischen Steifigkeit ist, wahrend die
kritische Eindringtiefedyieiq selbst unabhéngig von der elastischen Steifigkeit ist.

7.2 Einleitung

Motivation Als elastische Steifigkeit bezeichnen wir allgemein den eidthnd gegen elastische

Verformung unter Indentation in eine ideale Oberflache. &t die elastischen Eigenschaften von
Festkorpern gut verstanden sind und ihre Beschreibunglmititeratomarer Potentiale gut bewahrt
ist, sind die plastische Verformung von Festkdrpern — urniiddie Phdnomene der Versetzungs-
erzeugung und -Bewegung — deutlich komplexer und ihre Miedehg ebenso. Ein Grund dafir

ist sicherlich, dafl3 die Plastizitat stark durch Nicht-Gigjewichts-Prozesse im Festkdrper dominiert
wird. In diesen ist das Material so stark verspannt, dal3 rderatomaren Bindungen brechen und
neue Bindungen eingegangen werden. Insbesondere istldignBivon Stapelfehlern mit einer Bin-

dungsverformung verbunden und die Plastizitat abhangig Deformationspfad. Spatestens jedoch,
wenn die Elektronenschalen akkurat reproduziert werdessenj kdnnen empirische Potentiale nur
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noch an bestimmte Materialien angepasst werden. Wir sedjédoch an maoglichst allgemeinguilti-
gen Aussagen interessiert. Fur Kupfer jedoch kénnen dankrsspharischen Elektronenschale mit
empirischen Potentialen realistische Resultate erzieftlen (siehe Abschnitt A.2.1).

Die Harte (siehe Abschnitt 2.10) ist die einfachste Med3grder Plastizitat. Sie stellt den Druck
dar, den ein Material einer plastischen Verformung entgegit. Es ist seit langem bekannt, daR die
Harte eines idealen, defektfreien Kristalls die theochisFestigkeit ist. Diese ist proportional zum
SchermodulG des Materials (Frenkel, 1926; Kelly & MacMillan, 1986). Esimde abgeleitet, indem
die Scherspannung berechnet wurde, die notwendig ist, wim@m perfekten Kristall ein Abgleiten
zu induzieren. Moderne ab Initio quantenmechanische Bargmen haben dieses Resultat bestatigt
(siehe Kapitel 2). Die Frage bleibt jedoch, wie die elasisSteifigkeit eines Materials die Erzeugung
der Versetzungen und das Entstehen der Plastizitat in eiakstischeren und komplexeren Situation
beeinflusst.

Die Methode der Nanoindentation ist zur Beantwortung diesage besonders gut geeignet, weil
sie einerseits eine komplexere Situation als die Bereapman Frenkel darstellt, aber auf der anderen
Seite gut zu kontrollieren ist. Insbesondere sind aus ddeldéardynamik-Simulation sowohl die
KontaktflacheA. als auch die Plastizitat (das heilt, die Defektmusterhteia extrahieren.

Morse-Potential Nachdem wir in Kapitel 6 gezeigt haben, dal} die frihe Pligéstianter der Inden-
tation in eine ideale freie Oberflache sogar von einfachexrg@géentialen reproduziert wird, nutzen
wir hier ein Morse-Potential zur Beschreibung des Pseudpféts. Auch wenn bekannt ist, dal3 einfa-
che Paarpotentiale nicht in der Lage sind, alle Eigensehafdon Metallen im Detail zu reproduzieren
(siehe Kapitel 3), so erlaubt diese Klasse von Potentia@maoch besonders leicht, parametrische
Studien durchzufihren.

Da das Hauptziel dieses Kapitels die Untersuchung derraigeen Abhangigkeit der Plastizitat
und Harte von der elastischen Steifigkeit des Materials uolkl mlie akkurate Beschreibung eines
spezifischen Materials ist, ist die Wahl des Morse-Potensimnvoll. Wir bemerken an dieser Stelle,
daR’ das Morse-Potential bereits zuvor verwendet wurde,ensetzungen in Metallen zu beschreiben
(Cotterill & Doyama, 1966; Huang et al., 1989; Vitek, 196888).

7.3 Methodologie

In diesem Abschnitt beschreiben wir kurz die in diesem Kapierwendete Simulationsmethode, das
verwendete Potential und die Charakteristika der eldsisSteifigkeiten von Pseudo-Kupfer. Weiter
wird die Elastizitat in héherer Ordnung in ihrem Einfluss kbeschrieben und angegeben, warum
deren Beachtung fur Kupfer nicht notwendig ist.

Simulationen Wie in Kapitel 3 beschrieben, verwenden wir Nanoindentesior Untersuchung der
frhen Plastizitat. Die Indentationsgeschwindigkeit deschwindigkeitskontrollierten Methode ist
hier vihng = 20 m/s und der Indenterradius wie UbliBhg = 8 nm. Das verwendete Substrat ist von
kubischer Symmetrie mit einer Seitenlarige 25 nm und enthélt 1.325.598 Teilchen. Seine (100)
Oberflaché ist 621.2 nm gross.

1Auch wenn hier die (100) Oberflache indentiert wird, so wardie Stapelfehler immer noch in dém11)-Ebenen
entstehen. Daher wird die verallgemeinerte Stapelfehézgge auch in diesem Kapitel fur die (111) Oberflache geeress
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Potential Das zur Modellierung verwendete Morse-Potential ist alsgiin Abschnitt 3.7 beschrie-
ben. Wir bemerken hier jedoch nochmals, daf3 es bekanntidtids Morse-Potential nicht alle Cha-
rakteristika eines Metalls beschreiben kann (Carlsso@Q;1Binnis, 2003). Wie jedoch in Kapitel 6
gezeigt wurde, kann es dennoch eine sinnvolle Beschreidanglastischen Eigenschaften (Girifal-
co & Weizer, 1958; Lincoln et al., 1967) und auch der friheasBtitat geben. Das Morse-Potential
wurde bereits verwendet, um Stapelfehler in BCC-Metal\éitek, 1968) und Eckenversetzungen in
FCC-Metallen (Cotterill & Doyama, 1966) zu modelliereneliirenzen des Morse-Potentials fir die
Modellierung von Defekten wurde ausgiebig diskutiert ineki(1988).

In diesem Kapitel wollen wir die elastische Steifigkeit \@men. Das heildt, zu gegebener elasti-
scher Steifigkeit muss ein Potential erzeugt werden. HiBeéusich die Starke der Paarpotentiale:
die Fitparameter sind leicht zu kontrollieren. Wir wéhlén Bseudo-Kupfer, das wir im folgenden
Absatz beschreiben.

Pseudo-Kupfer Weil das Morse-Potential in Gleichung (3.12) drei freiedPaeter hat, ist es mog-
lich, an drei linear unabhangige Materialeigenschaftefitan. Diese sind Ublicherweise als die Git-
terkonstante, die Kohasionsenergig.qn, und das Kompressionsmodgilgewahlt. So kann zum Bei-
spiel Kupfer mit den in Kapitel E beschriebenen Materiadeischaftera = 3.615 A, Ecop = 3.54 eV
und B = 1344 GPa durch ein Morse-Potential mit den ParameEea 0.337 eV,ro = 2.89 A und
a = 1.33 A~ beschrieben werden. Wir bemerken hier, daR in diesem KajgiteAbschneideradius
des Potentials alB; = 2.5a = 9.0375 A gewahlt wurde. Damit wechselwirken im Gleichgewicht
des idealen Gitters 248 Nachbarn mit einem Teilchen. Géitatish ist das Potential am Abschnei-
deradius stetig auf Null gefuhrt, wie in Kapitel 3 bescheeb

In diesem Kapitel simulieren wir ein Pseudo-Kupfer, dasdieicher Bindungsstarke verschie-
dene Kompressionsmoduli hat. Dazu halten wir die Gitteskamtea und die Kohasionsenergke.qn
fest. Weiter ist, wie im letzten Absatz beschrieben, derchbgideradiud:; fest. Es wird lediglich
das Kompressionsmod® variiert, da das Interesse nur der elastischen Steifighkitlig Tabelle
3.3 sind die gefitteten Potentiale des Pseudo-Kupfers staitieMittels eines Levenberg-Marquardt-
Algorithmus wurden die Potentiale an die vorgegebenen hédgggenschaften innerhalb der nume-
rischen Grenzen gefittetainnerhalb von 0.1 % uné.., innerhalb von 1%.

Nichtlineare Elastizitat Nichtlineare Elastizitdt hoherer Ordnung wird hier nicletriachtet und
steckt implizit in unserem Fit an die einfachen elastisckenstanten zweiter Ordnung;. Die im
Morse-Potential implizit enthaltenen elastischen Komstia der Ordnung@’(3) stimmen mit den ex-
perimentellen Daten weniger gut tberein als die zweite Gundn(Lincoln et al., 1967). Der Grund
hierfir liegt in der fehlenden Lokalitat des Potentialsafpatentiale haben keinen Term, der die Teil-
chendichte in der Umgebung eines Teilchens beriicksichtigt

Fur unsere Untersuchungen spielen die elastischen Kdest&ibherer Ordnung eine Rolle bei
der Entstehung von Stapelfehlern. Sie stecken implizieinvérallgemeinerten Stapelfehlerenergie
denn diese hangt direkt mit der einsetzenden Plastizig#mamen (Brandl et al., 2007; Swygenhoven
et al., 2004). Insbesondere werden die elastischen Kdestdntter Ordnung relevant, wenn kompli-
zierte Deformationswege wahrend der Entstehung des $thjek auftreten. Die dabei entstehenden
stark anisotropen Verspannungszustande kdnnen mit dstiseleen Konstanten dritter Ordnung be-
schrieben werden (Ogata et al., 2002). Mittels Elastizitéhoherer Ordnung ist es mdglich, den
Einfluss quantenmechanischer Effekte auf die plastisciifoivieung in empirischen Potentialen zu
modellieren (Brandl et al., 2007). Im Gegensatz zu Alumimijedoch ist der Deformationspfad im
Kupfer jedoch bereits mit elastischen Konstanten zweiteinGng zu beschreiben und somit ist auch
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Abbildung 7.1: Korrelation zwischen dem Schermo@ulsiehe Gleichung (7.2)) und dem Kompres-
sionsmodulB (siehe Gleichung (7.1)) fur verschiedene Morse-Potentiah Pseudo-Kupfer (siehe
Tabelle 3.3). Es gilt weitgeher@ ~ B.

im Hinblick auf die Elastizitat in héherer Ordnung die WakkdMorse-Potentials valide.

Elastische Konstanten Die linear elastischen Eigenschaften eines FCC-Kristfid durch drei
elastische Konstantencr, €12 undcgs — bestimmt. Jedoch gilt fir Paarpotentiale immer die Cauchy
Relationc; = €44, SOodass nur zwei elastische Konstanten zur Beschreibunglaigtischen Verhaltens
zur Verfligung stehen. Wir wahlen das mittlere Kompressiadul

_ Ci1+2C12

B
3

(7.1)

und das mittlere Schermodul

_ C11+2C4—Cr2

G
5

(7.2)
um die elastischen Eigenschaften zu beschreiben. Fiursekhigfer ist das Schermod® = 39.8
GPa. Fur die in Tabelle 3.3 aufgefuhrten Morse-Potentiake Rseudo-Kupfers ist in Abbildung 7.1
gezeigt, dal? das Schermodalrecht linear mit dem Kompressionsmodsilwachst. Lediglich fir
grofResB wachstG sublinear mitB.

Allgemein kann also festgehalten werden, dal3 das gesaastésehe Verhalten — also auch insbe-
sondere die elastische Steifigkeit — des Pseudo-Kupfech dias KompressionsmodBlbeschrieben
ist. In diesem Sinne bezeichnen wieicheund steifeMaterialien. Im Folgenden wird die elastische
Steifigkeit durch das Schermodalquantifiziert.

7.4 \Verallgemeinerte Stapelfehlerenergie

Ubersicht In diesem Abschnitt beschreiben wir, wie die verallgeme@&tapelfehlerenergigvon
der elastischen Steifigkeit abhangt. Die verallgemeir@tapelfehlerenergie wird verwendet, um das
Verhalten eines Materials in Bezug auf die Erzeugung vopedighlern und deren Bewegung zu
charakterisieren (Farkas et al., 1997; Lu et al., 2000; ,Rig82; Vitek, 1968). Eine theoretische Ein-
fuhrung zur verallgemeinerten Stapelfehlerenergie fisaétin Abschnitt 2.17 und die Beschreibung
der Messmethode in Abschnitt 3.2.

114



KAPITEL 7. EINFLUSS DER ELASTISCHEN STEIFIGKEIT AUF DIE HARE

— G=88.2 GPa

— G=180.4 GPa
— G=222.6 GPa

1000 — G=354.8 GPa

— G=465.7 GPa
800 G=594.5 GPa

600
400
200

O 1 1
0.0 0.5 1.0 15 2.0

Displacement in [112] (111) (A)

Stacking Fault Energy v (mJ/m?)

Abbildung 7.2: Verallgemeinerte Stapelfehlerenergials Funktion der Verschiebung ii12] fiir
verschiedene Morse-Potentiale von Pseudo-Kupfer.
Es istys unabhéngig vors und y;, linear inG.

Stapelfehlerenergie In Abbildung 7.2 ist die verallgemeinerte Stapelfehlergigeals Funktion der
Verschiebung ir{112] fur eine Auswahl von Pseudo-Kupfer mit verschiedener isietstr Steifigkeit
grafisch dargestellt. Wie bereits in Abschnitt 2.17 bestien, gibt es ein Minimum bei der Ver-
schiebung gleich Null, das der FCC-Stapelung entspricas Aveite Minimum entspricht der HCP-
Stapelung bei einer Verschiebung um den partiellen Buigeksor %[112]61: a/yv/6=15 A und
wird als stabile Stapelfehlerenergigbezeichnet. Es zeigt sich, dal die stabile Stapelfehlagieng
unabhiangig vom Kompressionsmodinnerhalb der FehlerschrankeftZ mJ/nf) ist (siehe Abbil-
dung 7.2). Experimentelle Messungen der stabilen Stdpettnergie ergeben fur Kupfer einen Wert
von ys = 45 mJ/n? (Hirth & Lothe, 1982; Mishin et al., 2001). Quantenmechahis Berechnungen
reproduzieren diesen Wert (Ogata et al., 2002; Roundy,et%09).

Eine exakte Bestimmung der stabilen Stapelfehlerengigdigt nicht-trivial, weil groRe Kristal-
le relaxiert werden miissen, um Finite-Size-Effekte zu welér?. Insbesondere in diesem zweiten
Minimum y; sind mit dem Morse-Potential teilweise sehr kleine odeasoggative Werte flys ge-
messen worderys = (—2--- +2) mJ/n?. Der Wert der stabilen Stapelfehlerenergievird beeinflusst
durch den Abschneideradil,;: des Potentials. Es ist bekannt, dafd sichRg; = 2.2a eine hinrei-
chend grol3e stabile Stapelfehlerenengierzeugen lasst (Cotterill & Doyama, 1966). Mit grolRerem
AbschneideradiuB; sinkt jedoch der Wert flys wieder ab.

Nukleationsbarriere  Wie in Abbildung 7.3 zu erkennen ist, geht die instabile Stighlerenergie

Yo nahezu linear mit der elastischen SteifigkgitDas ist insofern nicht verwunderlich, als dal3 die
Verschiebung zweier (111) Ebenen im Kristall einem Glegespricht. Bei diesem Gleiten muss
dann die Energie-Barrieng Uberwunden werden (siehe Abschnitt 4.6). Der expliziteafiumenhang
zwischen der instabilen Stapelfehlerenengiand dem Schermod@® wurde kirzlich gezeigt (Brandl
et al., 2007).

Obwohl die instabile Stapelfehlerenergienumerisch komplizierter zu bestimmen ist, da es sich
hierbei um einen Nicht-Gleichgewichtszustand handditsies weniger anfallig fur Anderungen von
Reut:

2Das heilt, wir kdnnen nicht ausschlieRen, daR teilweide nier ein lokales Minimum der Energiefunktion gefunden
wurde.
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Abbildung 7.3: Abh&ngigkeit der stabilgg und der instabilen Stapelfehlerenergievom Schermo-
dul G fur verschiedene Morse-Potentiale von Pseudo-Kupfer.
¥ ist unabhangig vos und y, ist linear inG.

Konklusion Die stabile Stapelfehlerenergjg wird vom Morse-Potential flr Pseudo-Kupfer deut-
lich unterschatzt. Das heif3t, dal3 das Morse-Potentiat hialneichend gut zwischen den Strukturen
FCC und HCP unterscheiden kann. Dennoch kdnnen wir eindapived Aussage machen: Die stabile
Stapelfehlerenergig hangt nicht von der elastischen Steifigkeit ab.

7.5 Kraft-Eindringtiefe-Kurve

Das Hauptresultat einer Indentationsmessung isggliéd)-Kurve, die in Abbildung 7.4 fur verschie-
dene elastische Steifigkeitéh visualisiert ist. Zunachst wachbt,q monoton mitd im Bereich der
elastischen Verformung, der durch Hertz (siehe Abschrft Beschrieben ist, bis hin zur kritischen
Eindringtiefé Oyieig bei 936+ 0.48 A. Dort gibt es einen Lasteinbruch, welcher zur einsetean
Plastizitat korrespondiert.

Elastische Deformation Die Gultigkeit des Hertz'schen Modells kann mittels einesridierung
der KraftFnq auf das reduzierte elastische Youngsmdgjulberprift werden. In Abbildung 7.4(b) ist
dies dargestellt. Dabei sind die reduzierten elastisclmmdsmodulE, fir die (100) Oberflache aus
denc;; des Potentials berechfiet

Im BereichG = 80...180 GPa folgt das elastische Verhalten weitgehend demlgenatiner-
ten Hertz-Gesetz (siehe Kapitel 5). Lediglich die beidetré&irfalle mitG = 39 GPa unds = 278
GPa weichen von der Vorhersage durch Hertz ab: Die norreeksi KrafteFnq/E, sind zu klein.
Wir vermuten, dal3 diese Abweichung von Hertz zwei Griinde Biterseits mogen die Potentia-
le von schlechterer Qualitat sein. Andererseits wird ishfidas weiche Pseudo-Kupfer riit= 39
GPa durch seine Weichheit besonders anfallig fur Flukinat in der Kraft,g, welche durch die
Indentation mit konstanter Geschwindigkeit induziert ces.

Yield-Punkt Bei der kritischen Eindringtiefeieq bricht die KraftFnq unter der einsetzenden Plas-
tizitat ein; dieses wohlbekannte Phanomen wird als Ldstach bezeichnet. In unserer Serie von
Simulationen zeigt sich, dal? die exakte Position der khes Eindringtiefegyielq nicht monoton mit

30.48 A gibt die Standardabweichung der kritischen Eindrifgtiir die verschiedenen elastischen Steifigkeiten an.
4Die ausfiihrliche Beschreibung der Berechnung Epfindet sich in Kapitel 5.
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Abbildung 7.4: IndentationskrafE,g in Abh&angigkeit von der Eindringtiefe fur verschiedene
Morse-Potentiale von Pseudo-Kupfer.

Fina Uund insbesondere der Lasteinbruch skaliert mit der etdmis SteifigkeitG und die kritische
Eindringtiefedyieq ist unabhangig von ihr.

der elastischen Steifigkeit des Substrats geht, sondermhgafiein wenig fluktuiert. Daher schlie-
Ren wir, dal3 innerhalb dieser Fluktuationen die kritischrelEingtiefe dyieig nicht von der elastischen
Steifigkeit des Substrats abhangt.

Lasteinbruch Der Lasteinbruch selbst hingegen zeigt ein klares Wachstiter elastischen Stei-
figkeit. Dies ist verstandlich, weil die atomistische Utsaales Lasteinbruchs die Nukleation eines
Stapelfehlers im Material ist. Dessen Erzeugung benétigg Energie, die mit der instabilen Sta-
pelfehlerenergiey, skaliert. DaRy, wiederum selbst mit der elastischen Steifigkeit skaliett,in
Abschnitt 7.4 dargestellt.

7.6 Harte

In diesem Abschnitt sind die gewonnenen Resultate fiir denidkedruckp; und die HarteH disku-
tiert. In Abbildung 7.5 ist der Kontaktdruck in Abhangigkeon der Eindringtiefed dargestellt. Da
wir im vorigen Abschnitt eine gute Skalierung mit der elsatien SteifigkeiG nachgewiesen haben,
ist der Kontaktdruclkp. in Abbildung 7.5 auiG normiert.

Theoretische Festigkeit Diese Normierung in Abbildung 7.5 ist auch motiviert durdk duf der
Tatsache basierende Uberlegung, daR die theoretischigkedisty, eines Materials gegeben ist als
(Fischer-Cripps, 2004, 2007):

T1=¢G (7.3)
Dabei ist die Konstante = const abgesehen von der Orientierung der Kristall-Struktuiifgedend
materialunabhéngig. Frenkel hat abgeschatzt (Kelly & Milall, 1986), dal fur das wichtige Gleit-
system von FCC-Kristalle(il12) {111} gilt:

&m=1/(2v2m) = 0.11 (7.4)
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Abbildung 7.5: Kontaktdruckp, normiert auf das Schermod(@, als eine Funktion der Eindring-
tiefe d flr verschiedene Morse-Potentiale von Pseudo-KupferhNbinm Einsetzen der Plastizitat
entspricht der Kontaktdruck der Haite

Die Harte ist proportional zur elastischen Steifigkeit n&bichung (7.6).

Diese klassische Abschéatzung wurde kirzlich mittels dehi@tFunktional-Theorie mit einem leicht
reduzierten Wert von

bestatigt (Ogata et al., 2002, 2004; Roundy et al., 1999).

Harte Tabor hat gezeigt, dal die als Kontaktdruck gemessene Wateend der Indentation einen
Wert von Iy, annimmt (Kelly & MacMillan, 1986; Tabor, 1951), denn Nandémtation wirkt wie
eine Linse und fokussiert die Spannung in ein kleines Volumngter dem Kontaktpunkt (Li, 2007).
Nach Gleichung (7.3) erwarten wir also:

H=31=3¢G (7.6)

Der Plot in Abbildung 7.5 zeigt, daf3 nach Einsetzen der Rl&#tder Kontaktdruckp. proportional
zum SchermoduG ist. Es gilt also Gleichung (7.6) mit einem Koeffizientel2@- 0.25, das heifl3t
also:

€mag = 0.07—0.08 7.7)

Der so extrahierte Wert fiie ist in hinreichender Ubereinstimmung mit den klassischgp und
quantenmechanischedam theoretischen Vorhersagen. Weiter ist in Abbildung 7.%eerklich, daf’
die Fluktuationen im vollen plastischen Bereich fur weidhaterialien kleiner sind — wie dies auch
Zu erwarten ware.

Wir bemerken an dieser Stelle, dal3 im elastischen BereiciKdetaktdruck p; ebenfalls mit
dem SchermoduG skaliert: In Abbildung 7.5 liegen alle Kurven gut aufeinandDabei bildet das
weicheste Material wieder eine Ausnahme. Dies bestatighimals die Wichtigkeit des Schermoduls
fur die Indentationsantwort.

Wir beschlieRen diesen Abschnitt mit einer Bemerkung zuldiesachen fur die Abweichungen
des weichesten Pseudo-Kupfers. Wie bereits an der veradigerten Stapelfehlerenergie in Abbil-
dung 7.2 erkenntlich, ist fir ein kleines Schermodul au&histabile Stapelfehlerenergie klein. Da
weiter der Unterschied zwischen FCC- und HCP-Strukturtnseinr ausgeprégt ist, konnen kleine
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Fluktuationen in der Energie bereits ausreichen, um zwisaten beiden Gitter-Strukturen zu wech-
seln. Insbesondere kdnnen die anfanglichen FluktuatideerKontaktdruckg. in Abbildung 7.5 mit
solchen plastischen Ereignissen korreliert werden.

7.7 Plastizitat

Im folgenden Abschnitt wird der Einfluss der elastischerifigteeit auf die Plastizitat anhand zweier
Substrate exemplarisch diskutiert. Dazu wurden einergdit echtes Kupfer mB = 1344 GPa ei-
nerseits und andererseits ein besonders steifes Pseyalerkuit B = 3004 GPa gewabhlt; in diesem
Sinne werden im Folgenden die beiden Systeme als weichesteifies Kupfer bezeichnet. Zu zwei
verschiedenen Zeitpunkten — beziehungsweise Eindriegtie ist die Plastizitat der beiden Systeme
dargestellt.

Frihe Plastizitdt Die frihe Plastizitat ist fur das weiche Kupfer in Abbildung und fur das steife
Kupfer in Abbildung 7.6 dargestellt. Der Zeitpunkt — entsgirend einer Eindringtiefe vaih= 9.7 A
—an dem diese Schnappschisse erstellt worden sind, wuggaélt, dal’ die Versetzungen gerade
erst entstanden sind. Es sei angemerkt, daf3 die beidenidliateeine ahnliche kritische Eindringtie-
fe dyieilg haben — wie im vorigen Abschnitt dargelegt —, sodass die Meleg abgeglittenen Materials
verglichen werden kann. Die Schadigung ist fur das steN&terial mehr um den Kontaktpunkt kon-
zentriert; dies ist insbesondere im Vergleich von Abbilgiuh7(d) und Abbildung 7.6(d) erkennbar.
Weiter sind die entstandenen Stapelfehler des weichengfsipleutlich groRer. Insgesamt ist mehr
Versetzungsaktivitat im weichen Kupfer zu beobachten eiddn Fallen ist jedoch die Plastizitat cha-
rakterisiert durch Stapelfehler, die von partiellen Viezaagen §hockley-Partialsumgeben sind. Das
Einsetzen der Plastizitat ist in allen Materialien homod®ei genauer Betrachtung ist in den parti-
ellen Versetzungen ein kleiner Anteil von Teilchen in BCtugtur (Teilchen in griin) zu erkennen.
Diese ist jedoch auf ein Rauschen im Detektor zurtickzufulirel daher nicht von Bedeutung.

Voll ausgebildete Plastizitdt Die voll ausgebildete Plastizitat hat sich fir beide Systdrai einer
Eindringtiefe vond = 11.9 A ausgebildet. Sie ist in Abbildung 7.9 fiir das weiche Kupiad in
Abbildung 7.8 flr das steife Kupfer dargestellt. Es sind @oMilir das weiche als auch fir das steife
Kupfer prismatische Versetzungsschleifen entstandenyatn Kontaktpunkt weg getrieben werden.
Wahrend zunéchst in allen Systemen als erstes Gleitsydte111} aktiviert wurde, so wird bei
groReren Verspannungen — also groReren Eindringtiéfermauch das Gleitsysterfi10) {111} akti-
viert. Welches zuerst aktiviert wird, lasst sich durch dehr8id-Faktor beschreiben: Der Schmidfak-
tor fur das [110] -Gleitsystem ist kleiner und damit ist eine hdhere Verspagnin Normalrichtung
notwendig, um dieses zu aktivieren. Insbesondere hata#tisthe Steifigkeit keinen Einfluss darauf,
welches Gleitsystem aktiviert wird; dies ist eine Eigerdther jeweiligen Kristallsymmetrie

Wenn auch die elastische Steifigkeit nicht beeinflusst, esdSleitsystem aktiviert wird, so be-
einflusst sie dennoch die Form und Gr63e der plastischen ¥draben beschrieben, entstehen beim
weichen Kupfer grof3ere und beim steifen Kupfer kleineres®aungsschleifen. Dies lasst sich wie
folgt erklaren: Zu dem schwécheren Kupfer korrespondies kleinere Energiebarrieng. Damit ist
es fur dieses System leichter, Stapelfehler zu erzeuge@dgensatz dazu korrespondiert das steife-
re Kupfer zu einer hohen Energiebarriere und damit kostét deesem System mehr Energie einen

5Fir den Extremfall des kleinsten Schermoduls gibt es démeamen Einfluss, da die Energiebarrigreextrem klein
ist und daher kleine Energiefluktuationen V-formige Vezsagsschleifen an der Oberflache erzeugen kdnnen.
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Abbildung 7.6: Einsetzende Plastizitit gemessen bei dedriigtiefed = 9.7 A fir ein Substrat
aus steifem Pseudo-Kupfer, modelliert durch ein Morsesft@l mit einem Kompressionsmodul von
B =3007 GPa.

In den Figuren werden die Ansicht von unten und drei Seitsichten gezeigt. Graue Teilchen sind
Oberflache bzw. Shockley-Partials. Die roten Teilchenaigersetzungsschleifen.

120



KAPITEL 7. EINFLUSS DER ELASTISCHEN STEIFIGKEIT AUF DIE HARE

(a) Vorne (b) Rechts

>
" 1100

G

[001]

(c) Vorne rechts (d) Unten

) o
S [110] \Q&/ [010]

[100]

[001]

Abbildung 7.7: Einsetzende Plastizitat gemessen bei dairiigtiefed = 9.7 A fiir ein Substrat aus
weichem Pseudo-Kupfer, modelliert durch ein Morse-Paéentit einem Kompressionsmodul von
B =1244 GPa.

In den Figuren werden die Ansicht von unten und drei Seitsichten gezeigt. Graue Teilchen sind
Oberflache bzw. Shockley-Partials. Die roten Teilcheneaeigersetzungsschleifen.
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Stapelfehler zu erzeugen. Daher werden im steifen Kupfeligee Stapelfehler erzeugt, die jedoch
groRer sind.

7.8

Zusammenfassung

Die parametrische Studie der Indentation in ein Pseuddédfwymn verschiedener elastischer Steifig-
keit ergibt die folgenden Kernaussagen:

1.

Das Morse-Potential erlaubt eine systematische Andeden Materialeigenschaften. Wir ha-
ben uns hier auf die Anderung des Kompressionsmoduls — unit dar elastischen Steifigkeit

— konzentriert, wéahrend die Kohasionsenergie — also dielligsstarke — konstant gehalten
wurde. In diesem Potential werden alle elastischen Kotestaproportional zueinander gean-
dert.

Die instabile Stapelfehlerenergie, die als Widerstaadeg das Abgleiten der Versetzungen
verstanden werden kann, andert sich proportional zurigtasin Steifigkeit. Die stabile Stapel-
fehlerenergie, welche die Ausdehnung der partiellen Yeusgen bestimmt, ist nahezu unbe-
einflusst durch die Anderung der elastischen Steifigkeit.

Nicht unerwartet skaliert der elastische Teil der KEiftdringtiefe-Kurve mit der elastischen
Steifigkeit.

Die kritische Eindringtiefe hangt nicht — abgesehen vhrktsationen — von der elastischen
Steifigkeit ab. Sie ist damit eine strukturelle Eigenschai FCC-Gitters.

Der Lasteinbruch beim Einsetzen der Plastizitat skalieportional zur elastischen Steifigkeit.

Die Harte eines Materiald ist proportional zur theoretischen Festigkeit und daméhazur
elastischen Steifigkeit. Es gt = (0.20—0.25) - G.

Die in diesem Kapitel aufgefihrten Ergebnisse finden sicih &uZiegenhain & Urbassek (2008).
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Abbildung 7.8: \Voll ausgebildete Plastizitat fir ein Substaus steifem Pseudo-KupfBr= 3007

GPa.
Gemessen bei der Eindringtiefle= 11.9 A fiir das System aus Abbildung 7.6.
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Abbildung 7.9: Voll ausgebildete Plastizitat fir ein Substius weichem Pseudo-Kupfer= 1244

GPa.
Gemessen bei der Eindringtiefle= 11.9 A fiir das System aus Abbildung 7.7.
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Kapitel 8
Einfluss der Oberflachenstruktur

Das Leben bildet eine Oberflache, die so tut, als ob sie sosasste, wie sie ist,
aber unter ihrer Haut treiben und drangen die Dinge.
Robert Musil

8.1 Ubersicht

Nachdem der bisherige Teil der Arbeit sich ausschlielichisealen Oberflachen beschéftigt hat,
wird in diesem Kapitel der Einfluss von Strukturen auf defeineOberflache auf die Ergebnisse der
Indentation untersucht. Es wird dabei von bereits bekamiéssen Uber den Einfluss verschiede-
ner Stufen ausgehend zu komplexeren Strukturen in Formnseln aus Adatomen tbergegangen.
Dabei wird sich zeigen, dal3 unterhalb einer gewissen StrgikiRe die Ergebnisse der Indentation
unabhangig von der Insel werden. Fir die Stufen wird weigerEnfluss des Potentials untersucht:
Paarpotentiale sind zur Beschreibung strukturierter {mren nicht geeignet.

8.2 Einleitung

Zunachst sei ein Uberblick tber das bereits bekannte Wigsgeben. Die ideale Oberflache ist aus-
giebig untersucht worden und es ist bekannt, dal3 die Nuseder Defekte homogen ist und ins-
besondere die priméare Plastizitat im Inneren des Substrasseht. Weiter ist bekannt, daf3 sich eine
Oberflache verhalt wie eine Korngrenze: Sie zieht Versgtzaran. Obwohl durch die Fokussierung
der Kraft in das Substrat hinein auch Eigenschaften desénrdes Substrats vermessen werden kdn-
nen (Li, 2007), so spielt dennoch die Oberflache eine eritdehde Rolle fir die Indentation.

Der Einfluss von verschiedenen Stufen auf die Ergebnisséndentation ist bereits im Experi-
ment (Kiely et al., 1998) und in Simulationen (Zimmermanlet2001) untersucht worden. So wurde
gefunden, dal3 die kritische Spannung nahe einer Stufe ké@p kleiner ist als die einer idea-
len Oberflache. Weiter wurde die Kontaktflache untersuchichAdie primére Plastizitat ist bereits
bekannt: Es entstehen im Vergleich zu idealen Oberflachsanders schnell Stapelfehler und die
Nukleation der Defekte findet direkt an den Stufen stattsBsewird weiter unten diskutiert.

In diesem Kapitel sollen nun komplexere Strukturen un@rswerden. Wir betrachten dazu In-
seln aus Adatomen. Die Fragen dabei sind: Was sind die Hatgpschiede zwischen idealen und
strukturierten Oberflachen? Gibt es einen Satz primitivasi&trukturen, mit denen das Verhalten
komplexerer Strukturen erklart werden kann? Was ist diéeRigdr Geometrie der Strukturen?
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(a) A-Stufe (b) B-Stufe (c) Kink-Stufe
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Abbildung 8.1: Schematische Darstellung der verschied&iefen auf einer (111) Oberflache

12]

8.3 Methodologie

In diesem Abschnitt werden die betrachteten Strukturemigefi In diesem ganzen Kapitel wird aus-
schliellich — abgesehen vom Abschnitt Gber den Einfluss demBalwahl — das EAM-Potential
Cu-Mishin-Potential verwendet, das die realistischemp&ftahlerenergien reproduziert. Alle Substra-
te wurden, wie in Abschnitt A.5 beschrieben, relaxiert.

Stufen Die von uns betrachteten Stufen haben die Hohe einer Moeoig werden hergestellt,
indem von einem idealen Substrat ein Teil der obersten Magsoéntfernt wird. So entsteht eine idea-
le, unendlich ausgedehnte Sthfelie anhand ihrer Geometrie charakterisiert werden kasrgik
drei verschiedene Mdglichkeiten, eine Stufe auf einerlategl11) Oberflache zu erzeugen (siehe
Abbildung 8.1). DieA-Stufewird entlang del{llo] -Richtung geschnitten. Dabei wird so geschnitten,
daf die Teilchen in der oberen Monolage mit denen der darliegeenden an der Kante durch eine
quadratische Struktur miteinander verbunden werden kib(siehe Abbildung 8.1(a)). Aufgrund der
dreizéhligen Symmetrie der (111) Oberflache in FCC-Strugtht es noch eine weitere Moglich-
keit entlang def110]-Richtung zu schneiden. D&-Stufewird ebenfalls entlang delfl 10]-Richtung
geschnitten, jedoch hierbei so, daf? die Teilchen der béitterolagen durch ein Parallelogramm ver-
bunden werden kénnen (siehe Abbildung 8.1(b)). Schligfgibt es noch die Mdglichkeit entlang der
[112]-Richtung zu schneiden: Dabei entsteht eine zickzackfgenante (sieche Abbildung 8.1(c));
die so entstandene Stufe wird &k-Stufebezeichnet.

Inseln Im zweiten Teil dieses Kapitels werden Inseln aus Adatom#rder freien Oberflache be-
trachtet. Die verwendeten Inseln sind schematisch in Alobiy 8.2 dargestellt. Beide Inselstrukturen
haben sowohl A- als auch B-Stufen als Rander. Zunachstritinieein Mal? fir die GroRe der Insel
ein. Ausgehend von einem irreduziblen Kern einer Insel kdieser vergrof3ert werden, indem um
diesen Kern geschlossene Ringe aus Adatomen gelegt wéitesolcher Ring ist in Abbildung 8.2
in gelb dargestellt. Die Zahl der Ringe um den irreduziblesrrKbezeichnen wir mi§ und haben
somit ein MaR fur die Gré3e der Inseln definiert.

1Es entsteht gleichzeitig eine zweite Stufe am Rand durcpeliedischen Randbedingungen. Diese artifizielle zweite
Stufe hat keinen Einfluss auf die Ergebnisse der Indentatieii ihre Entfernung zum Kontaktpunkt hinreichend graf? is
(Zimmerman et al., 2001).
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(b) Typ2

[110]0
[110]0

Abbildung 8.2: Schematische Darstellung der Inselstiuktu

Typlist eine hexagonale Inselstruktur umyp2 entspricht einer Konfiguration minimaler Energie.
Die Rander der Inseln sind A- beziehungsweise B-Stufenciddie Zahl der Ringe (gelt§um den
irreduziblen Kern (lila) wird die GroRRe der Inseln charailgiert.

Es sind nun verschiedene Geometrien von Inseln denkbabé&&ahranken uns hier auf zwei ver-
schiedene Typen: AlSyplbezeichnen wir hier die in Abbildung 8.2(a) dargestelltselrmit einem
irreduziblen Kern von vier Adatomen und algp2 bezeichnen wir die in Abbildung 8.2(b) darge-
stellte Insel mit einem irreduziblen Kern von sechs Adatonietztere Struktur stellt die energetisch
glnstigere Struktur dar; dies wurde experimentell undydisah bestatigt (Steimer et al., 2001).

Simulation Es wurde dabei eine verschiebungskontrollierte Indesmadiurchgefthrt. Der Radius
des Indenter&,g = 8 nm und die Geschwindigkeit,g = 12.8 m/s. Die Seitenlange der Substrate ist
| =25 nm.

8.4 Stufen auf Oberflachen

Zwar ist der Einfluss von Stufen auf die priméare Plastizitéd die Kraft-Eindringtiefe-Kurve der In-
dentation bekannt; sie werden hier dennoch im Hinblick saiSdarkediskutiert, weil diese essenziell
wichtig fur das Verstandnis der Plastizitat der Inselnlistliesem Abschnitt werden die Simulationen
von einer A-, einer B- und einer Kink-Stufe jeweils modetiimit dem Cu-Mishin-Potential.

Starke \Vergleicht man die drei verschiedenen Stufen auf der (11dgrfliche, so lasst sich eine
Ordnung beziiglich deren Starke angeben. Dies wird im Fdigeianhand der Kurven in Abbildung
8.3 diskutiert. In Abbildung 8.3(a) ist die Kraft-Eindritigfe-Kurve dargestellt, in der zum Vergleich
auch in blau der Verlauf der Kraft-Eindringtiefe-Kurve filie ideale Oberflache enthalten ist. Zur Be-
wertung des plastischen Verhaltens ist in Abbildung 8.8(bier die Konzentration der Stapelfehler
Xsf angegeben. Fir alle drei Stufen gibt es zunachst einerekldiasteinbruch bei einer Eindringtiefe
vond ~ 3...7 A. Dieser korreliert gut mit der Erzeugung einiger wenigéaipelfehler (siehe Abbil-
dung 8.3(b)). Wie zu erkennen ist, verschiebt sich diesein&l Lasteinbruch fiir die verschiedenen
Stufen hin zu groReren kritischen Eindringtiefen in derbeafolge: A-, Kink- und B-Stufe. Dieser
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Abbildung 8.3:Fnq(d) undxsf(d) fur die verschiedenen Stufen.

Ein charakteristischer kleiner Lasteinbruch korrelieittaher Erzeugung weniger Stapelfehler und tritt
bei allen drei Stufen auf, bevor die eigentliche kritischedgingtiefe erreicht ist. Fir die A-Stufe setzt
die Plastizitat frher und kontinuierlicher ein als flr @eStufe.

Lasteinbruch entsteht, wenn der Indenter Kontakt zur sb&tenolage hat. Betrachtet man hinge-
gen den zweiten, deutlich tieferen Lasteinbruch, der entsttenn der Indenter Kontakt zur unteren
Monolage hat, so lasst sich — insbesondere aus Abbildur{f)8-3Frkennen, dal’ das Einsetzen der
Plastizitat in der gleichen Reihenfolge abrupter wird. imsdm Sinne l&sst sich also festhalten, dalR
die A-Stufe schwacher ist als die B-Stufe.

Plastizitdat Die primare Plastizitat ist in Abbildung 8.4 flr die A-Stufa Abbildung 8.5 fir die B-
Stufe und in Abbildung 8.6 fur die Kink-Stufe dargestelluri&chst sei angemerkt, daf3 fur die Stufen
die Nukleation der Defekte nicht homogen ist — wie sie es fé@ridkale Oberflache ist — sondern es
entstehen direkt Stapelfehler an den Stufen. Ein weiterkidal der Plastizitat einer Oberflache mit
Stufe ist, dal3 die Defekte an den Stufen festgehafiepifin) werden. Je nach Art der Stufe werden
verschiedene primare Gleitsysteme aktiviert. Wahrendli@B-Stufe (Abbildung 8.5) das priméare
Gleitsystem ein reiner Stapelfehler ist, so unterschesitedmdie beiden anderen Stufen deutlicher von
der idealen Oberflache: Es entstehen direkt fertige Sehnledis zwei Stapelfehlern. Dies ist auch
in Ubereinstimmung mit den Betrachtungen des vorigen Paphgn: Die Abweichungen von der
idealen Oberflache sind Fnq(d) fur die A-Stufe und Kink-Stufe deutlicher als fur die B-S#uEs
sei angemerkt, dal? die Plastizitat der A-Stufe (Abbildur Rener der Kink-Stufe (Abbildung 8.6)
ahnelt. Im weiteren Verlauf des plastischen Bereichs Kisktweiter feststellen, dal’ die Defekte an
den Stufen festgehalten werden. Auch dort zeigt sich eiribeRfolge in den drei Stufen, die der
bereits oben genannten entspricht.

Zusammenfassung Der zentrale Punkt dieses Abschnittes ist, dal? die A-Siefeahwéachste Stufe
ist, wahrend die B-Stufe die starkste Stufe ist. Die Versggen entstehen direkt an den Stufen in
Form von Stapelfehlern und werden an diesen festgehalten.

8.4.1 Einfluss der Potentialwahl

Ubersicht In diesem Unterabschnitt wird dargelegt, warum die Paaniiaie nicht geeignet sind,
um die Plastizitat strukturierter freier Oberflachen zu eilbeken. Obwohl Paarpotentiale prinzipiell
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(a) Vorne (b) Seite

[110]

Abbildung 8.4: Plastizitat der A-Stufe.
Die Nukleation der Defekte findet an der Stufe statt. Die &fepler werden an der Stufe festgehalten.
Gemessen an Kupfer mit Cu-Mishin-Potential bei 40 ps i = 5.1 A).

(a) Vorne (b) Seite

Abbildung 8.5: Plastizitat der B-Stufe.
Die Nukleation der Defekte findet an der Stufe statt. Die &fepler werden an der Stufe festgehalten.
Gemessen an Kupfer mit Cu-Mishin-Potential bei 65 ps ¢l = 8.3 A).

(a) Vorne (b) Seite

Abbildung 8.6: Plastizitat der Kink-Stufe.
Die Nukleation der Defekte findet an der Stufe statt. Die 8fepler werden an der Stufe festgehalten.
Gemessen an Kupfer mit Cu-Mishin-Potential bei 56 ps i = 7.2 A).
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(@) LI (b) EAM

Abbildung 8.7: Priméare Plastizitat fur eine (111) Oberfiichit Kink-Stufe modelliert mit LJ-B-
Potential und Cu-Mishin-Potentia £ 88 ps).
Paarpotentiale erzeugen qualitativ andere PlastizgdEAM-Potentiale.

qualitativ falsche Aussagen Uber die mechanischen Eipaftenn von Metallen machen und auch
die energetische Topologie einer Oberflache eines Metadllg richtig reproduzieren (Wolf, 1990)
(siehe Abschnitt 3.7), haben wir in Kapitel 6 gezeigt, da@asdPaarpotentiale in der Lage sind, die
primare Plastizitat unterhalb einer idealen freien Obelnftézu reproduzieren. Die Frage ist nun also,
ob die Paarpotentiale auch geeignet sind, um die Plastaitgtrukturierten Oberflachen realistisch
zu beschreiben.

In diesem Unterabschnitt werden die Simulationen der Itadimm einer Kink-Stufe ausgewer-
tet, die jeweils mit einem Cu-Mishin-Potential, einem LPBtential und einem Cu-Morse-Potential
modelliert wurden.

Plastizitat Wahrend die Plastizitat an den Stufen jeweils, wie im varigdschnitt beschrie-
ben, aussieht, zeigen sich hier qualitative Unterschie@dechen den Potentialen. Insbesondere im
Lennard-Jones-Potentfalverden die Defekte sofort deutlich groRer, als es beim EANERtial der
Fall ist. Die Stapelfehler breiten sich weiter auch schae#i und fuhren somit zu einer starken Sché-
digung der Oberflache. Obwohl diese Tendenzen bereits @uahd idealen Oberflachen gefunden
wurden, so fuhren sie hier zu drastischeren Unterschiedem gualitativer Natur. Dies lasst sich wie
folgt verstehen: Da die Nukleation der Defekte fur eine @aehe mit Stufe nicht homogen ist, setzt
diese insbesondere nicht im Inneren des Substrats ein.llendfi@er homogenen Nukleation von De-
fekten kommt den Paarpotentialen zugute, dal3 sie einelerd&aistall im Inneren im Gleichgewicht
hinreichend gut beschreiben kénnen. An freien Oberflachehjedoch inharent die Paarpotentiale
besonders schlecht. Da die initial erzeugten Defekte 8édpper sind, wirkt sich hier die Briichigkeit
der Paarpotentiale — die in Kapitel 6 anhand der Stapelieméegie charakterisiert wurde —besonders
stark aus.

Zusammenfassung Fir die Beschreibung der Plastizitat an Oberflachen mitk8truspielt auf-
grund der inhomogenen Erzeugung der Defekte die Stapettaidrgie eine entscheidende Rolle.
Daher sind Paarpotentiale fur die Modellierung strukitteieOberflachen nicht geeignet.

2Das Morse-Potential verhalt sich analog, wird jedoch hiehtméher beschrieben.
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(a) Seitenansicht (b) Ansicht von oben

» [110]

Abbildung 8.8: Zusammenhang zwischen Briichigkeit undestuf
Die Stapelfehler des briichigen LJ-B-Potential werden anStafen an der Oberflache festgehalten.
Gemessen an Kupfer mit 7 Kink-Stufen mit LJ-B-Potentialtbeil60 ps.

8.4.2 Brichigkeit und Stufen

In diesem Unterabschnitt nutzen wir die Erkenntnis deddatinterabschnitts aus und untersuchen
den Einfluss von strukturierten Oberflachen auf die Bridhiigkon Materialien. Dazu wird ein Sub-
strat mit einer rauen Oberflache erzeugt: Insgesamt siebda3ufen werden auf der freien Ober-
flache aufgebracht und um ein mdglichst briichiges Subatratadellieren, wird das Lennard-Jones-
Potential verwendet.

Wie aus dem letzten Unterabschnitt bekannt ist, wachsdresamdere fir das Lennard-Jones-
Potential die Stapelfehler rasch an. Diese Stapelfehlerefiizu feinen Rissen entlang d@rl0)-
Richtungen an der freien Oberflache — wie in Abbildung 4.d@jestellt. Diese feinen Risse werden
nun aber durch die Kink-Stufen in ihrer Ausbreitung behitiddies ist in Abbildung 8.8 zu sehen.
Die Stapelfehler kbnnen zwar nach unten beliebig anwachgerden jedoch zur Seite hin an den
Stufen festgehalten; daher ergibt sich eine elliptischenFder Stapelfehler.

Das heil3t also, daf3 die Brlichigkeit eines Materials nidbtratiurch die interatomare Wechsel-
wirkung bestimmt ist, sondern auch durch die geometrischerdnung der Teilchen; hier also die
Struktur auf der freien Oberflache.

8.5 Strukturierte Oberflachen: Inseln
Ubersicht In diesem Abschnitt wird der Einfluss der beiden verschiedefypen von Inseln auf
die Ergebnisse der Indentation untersucht. Zunéchst weatidewichtigen Phanomene anhand eines

Systems diskutiert und dann verallgemeinert. Es wird saiben, dal’ unterhalb einer kritischen In-
selgrofRe die Ergebnisse unabhangig von der Struktur adlderflache sind.

Methode In diesem Abschnitt werden die Ergebnisse der Simulatiashemindentation in freie
Oberflachen mit Inseln sowohl vom Typ1 als auch vom Typ2 jmweit GréR3en zwischen 4 S< 19
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Abbildung 8.9:F,q(d) undxss(d) fur die verschiedenen Inselgré3en.
Oberflachen mit einer kleinen Insé € 3) verhalten sich nach einem priméaren kleinen Lasteinbruch
nahezu wie die ideale Oberflache.

diskutiert. Wahrend flr beide Typen die Messungen mit eitrefenter des RadiuRj,q = 8 nm vor-
genommen wurden, sind die Messungen fir die Insel vom Typh et einem IndenteR,g = 4 nm
vorgenommen worden.

8.5.1 Kraft-Eindringtiefe-Kurve

In Abbildung 8.9(a) ist die Kraft-Eindringtiefe-Kurve filinseln vom Typ1 dargestellt. Fir den Typ2
ergeben sich analoge Ergebnisse — wie weiter unten besgredhd — und zum Vergleich ist auch die
ideale Oberflache dargestellt. Es lasst sich anhanégeieststellen, dal es offensichtlich insbeson-
dere fur kleine Inseln — zum Beispi€l= 3 — ein abweichendes Verhalten gibt. Nach einem kleinen
Lasteinbruch sieht die Kraft wieder wie im Hertz'schen Falk. Weiter sieht die Kraf,q auf die
Insel mitS= 8 ahnlich aus wie fir die B-Stufe (siehe Abbildung 8.3(a)dl ditir die gro3e Insel mit
S= 13 schmiegt sie sich ab Eindringtiefdn> 7 A an die ideale Oberflache an.

Zum quantitativen Vergleich der Defekte ist in Abbildun@@®) und Abbildung 8.9(c) die Kon-
zentration der Stapelfehleg; fur die Insel vom Typl dargestellt. Wahrend sich fir die tégi Inseln
in Abbildung 8.9(b) zunachst eine kleine Zahl von Stapédfieghbildet und dann die sekundare Plasti-
zitat ahnlich abrupt einsetzt wie fur die ideale Oberflagierden offensichtlich fur mittelgrof3e Inseln
in Abbildung 8.9(b) und Abbildung 8.9(c) die Defekte ahhligie bei den reinen Stufen in Abbildung
8.3(b) erzeugt. Diese Unterschiede sollen nun im folgerdmsthnitt naher dargelegt werden.
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8.5.2 Plastizitat

Es werden exemplarisch anhand der Inseln vom Typl fUr eindenter mit dem RadiuRj,q = 8
nm reprasentative Phanomene diskutiert. Sowohl fir deenftredradiufking = 4 nm, als auch fur den
Typ2 von Inseln ergeben sich analoge Resultate.

Kleine Inseln Als kleine Inseln bezeichnen wir im Folgenden Inseln 8t 3. Sie sind gekenn-
zeichnet durch eine Kraft-Eindringtiefe-Kurve (AbbilduB.9(a)), die einen kleinen Lasteinbruch am
Anfang und danach Hertz'sche Form hat. Betrachtet man depthateinbruch bei ~ 10 A, so gibt
es eine kleine Verschiebung, die wie folgt erklart werdenrkd = 2.04 A~ 2.08 A = 0.5774; sie

ist somit in direktem Zusammenhang zum Abstand der MonolaDé& kleinen Inseln werden zum
Zeitpunkt des ersten Lasteinbruchs in das Substrat hiapmegst. Es entsteht wahrend des Materi-
altransports entweder eine prismatische Schleife (sidii@ldung 8.10) oder eine V-férmige Verset-
zungsschleife (siehe Abbildung 8.11). In beiden Fallerzuserkennen, wie sich direkt eine Schleife
bildet, wenn die Insel in das Substrat hineingedrtickt wikbbildung 8.10(a) und Abbildung 8.11(a).
Wie auch in den Figuren dargestellt — Abbildung 8.10(b) ubtiflung 8.11(b) —, bewegen sich diese
Schleifen vom Kontaktpunkt des Indenters weg, was zu einaghldssen von deren Einfluss auf die
Kraft Finq fUhrt. Das heil3t also, dal3 nach dieser primaren Plastdi#édOberflache wieder aussieht
wie eine ideale freie Oberflache.

Schlief3lich bildet sich dann eine sekundéare Plastizitabbkildung 8.10(c) und Abbildung 8.11(c)
—zum Zeitpunkt des tiefen Lasteinbruchs, dessen Versehighim Vergleich zur idealen Oberflache
durch das Eindriicken der Insel in das Substrat erklart issésekundére Plastizitat A&hnelt derjenigen
der idealen Oberflache (siehe Kapitel 4). Dieses Phanorhemiach unserem Kenntnisstand — noch
nicht beobachtet worden und fuhrt zur wesentlichen Aussdag®sowohl der friihe elastische Bereich
als auch die Plastizitat unabhangig von der Inselstrukitider Oberflache ist, weil diese ohne weitere
Nachwirkungen in das Substrat eingedriickt und vom Indemsgyverschoben wird.

Mittlere Inseln  Als mittlere Inseln bezeichnen wir solche mit<3S < 10. Diese sind durch ein
stufenartiges Verhalten gekennzeichnet, fir das einisrder Lasteinbruch der Krafft,q (Abbildung
8.9(a)) ahnlich der B-Stufe aussieht und andererseits ld&i#tat stark durch die Stufen dominiert
wird (Abbildung 8.12). Insbesondere entsteht die primdestR2itat an den schwécheren A-Stufen
(Abbildung 8.12(a)) und ist somit im Vergleich zur idealebddflache nicht mehr zentral unter dem
Indenter lokalisiert. Die Plastizitat wird also dominiettirch die Stufen an den Randern der Insel
und die Ahnlichkeit zu einer idealen freien Oberflache ishhimehr vorhanden. Daher ist auch die
Erzeugung der Stapelfehler weicher als fiir die kleinenlingsbbildung 8.9(b)). Die einmal entstan-
dene Plastizitat ist ebenfalls durch die Rander der Inseniniert, da die Stapelfehler an den Stufen
festgehalten werden.

Grol3e Inseln Als grol3e Inseln bezeichnen wir solche it 10. Ist die Insel grof3 genug, so ist der

Abstand ihrer Rander zum Kontaktpunkt des Indenters etlemfl3. Wie auch an den Bildern der

Plastizitat (Abbildung 8.13) zu erkennen ist, setzt diesf4#tat nicht an den Stufen, sondern homogen
unterhalb des Indenters ein (Abbildung 8.13(a)). Die einemastandene Plastizitat wird dennoch

durch die Insel beeinflusst, da die Stufen an ihren RanderrSthpelfehler festhalten. Weiter ist

auch der Verspannungszustand unter dem Indenter konm#iziend die Stapelfehler formen besser
prismatische Schleifen. Dies bewirkt, daf3 die Plastizitderhalb der Insel weitestgehend lokalisiert
bleibt (Abbildung 8.13(b)).
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(@ t=264ps@d=34A) (b)t=39ps@=5A4A)

[112]

(c)t=878ps@d=112A)

[112]

Abbildung 8.10: Plastizitat fur kleine Inseln n8t= 2.

Die Insel wird in das Substrat eingedrickt (a) und dann imFeiner V-férmigen Schleife vom In-
denter wegtransportiert (b). Die Plastizitat beim tiefesteinbruch (c) setzt homogen ein und ahnelt
der idealen freien Oberflache.

Zusammenfassung Nun sollen die verschiedenen Typen der Inseln miteinaneiglichen werden.
Durch den Radius des Indenters ist eine Langenskala vdrgageie mit dem Kontaktradiug ins
Verhéltnis gesetzt werden kann. Um zu charakterisieren, stark der Einfluss der Rander der In-
sel auf das Einsetzen der Plastizitat ist, wird der Kongaktrs zum Zeitpunkt des Einsetzens der
Plastizitatr ¢.onsetbestimmg.

In Abbildung 8.14 ist der Kontaktradius zum Zeitpunkt desdetzens der Plastizitég.onsetin
Abhangigkeit von der Inselgré&dargestellt. Die gepunkteten horizontalen Linien steflefsetfur
die ideale freie Oberflache dar. In allen Fallen wachst derté&dradiug ¢.onsetmit der Grof3e der Insel
linear an, bis er in die Sattigung der idealen freien Oberéidauft. Offensichtlich ist bis zum Errei-
chen der Sattigung der Kontaktradiysnsetbestimmt durch die GréRRe der Insel (Abbildung 8.14(a)),
wahrend die geometrische Form der Insel — das heil3t Typ1Tyger— keine Rolle spielt. Nach Errei-
chen der Sattigung ist der Kontaktradiygnsetnicht mehr allein durch die Grof3e der Insel bestimmit,
sondern auch durch den Radius des Indenters. Daher ist ifdé&bg 8.14(b) der Kontaktradiug.onset
auf den IndenterradiuRj,q normiert. Offensichtlich ist die einsetzende Plastizitight direkt durch
Ring erkléarbar; die aktivierten Gleitsysteme fir verschiednenterradien unterscheiden sich (Knap
& Ortiz, 2003).

8.6 Zusammenfassung

In diesem Kapitel ist der Einfluss von Strukturen auf eineaidn Oberflache auf die Ergebnisse der
Indentation untersucht worden. Es wurde gefunden, daBlass Adatomen durch ihre Rander —also

SWeil fiir die kleinen Inseln das Einsetzen der Plastizitdtdaim Eindriicken in der Insel beginnt, ist mit den so gewon-
nenen Ergebnissen keine Aussage Uber das spezielle \éerlalt kleinen Inseln moglich.
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Abbildung 8.11: Plastizitat fur kleine Inseln n8t= 3.
Die Insel wird in das Substrat eingedrickt (a) und dann imFeiner prismatischen Schleife vom In-
denter wegtransportiert (b). Die Plastizitat beim tiefesteinbruch (c) setzt homogen ein und ahnelt

der idealen freien Oberflache.

(@Q)t=576ps@d=74A) (b)t=732ps@=9.4A)
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Abbildung 8.12: Plastizitat fur mittlere Inseln n8t= 10.
Die Plastizitat setzt an den A-stufigen Randern der Inseir(a@iund wird dann durch diese festge-

halten (b).
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Abbildung 8.13: Plastizitat fir grofRe Inseln riit= 20.
Die Plastizitat setzt homogen ein (a) und wird dann von defe8tfestgehalten (b).
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Abbildung 8.14: Kontaktradius:.onsetbeim Einsetzen der Plastizitat in Abhangigkeit von der Ihse
groRReS. Die gepunkteten horizontalen Linien stellenynsetflir die ideale freie Oberfléache dar.
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Stufen — beschrieben werden konnen. Inseln unterhalb kiitisichen GroRe haben keinen Einfluss
auf die Materialeigenschaften.

1. Sehr kleine Inseln aus Adatomen werden durch den Indeirtgedriickt und es ergibt sich
eine ideale Oberflache, deren Eigenschaften hinreichekahbe sind. Die eingedriickte Insel
wird in Form von Versetzungsschleifen vom Kontaktpunkt bhelenters wegtransportiert und
beeinflusst daher die Eigenschaften des Substrats nichit meh

2. Mittelgrof3e Inseln aus Adatomen werden durch die Stufeihgen Randern charakterisiert.
Grof3e Inseln hingegen verhalten sich wie ideale Oberflachen

Die in diesem Kapitel vorgestellten Resultate finden siathan Ziegenhain & Urbassek (2009a).
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Kapitel 9

Kann Plastizitat reversibel sein?

A scientific theory (model) is accepted as a probable expiana
if it successfully resists attempts to falsify it througpesxmentation
Thomas Bayes

9.1 Ubersicht

Mittels atomistischer Simulation betrachten wir in dieskapitel die Indentation in einen Kupfer-
Einkristall, der sowohl eine ideale als auch eine gestufid) Oberflache hat. Beide Systeme zeigen
einen Zwischenbereich reversibler Plastizitat, der dalietBildung von ausgedehnten Stapelfehlern
charakterisiert ist, welche nach dem Herausziehen dest@devollstandig ausheilen. Dieser Zwi-
schenbereich kann genutzt werden, um die Rolle der reineeugung von Stapelfehlern und des
Quergleitens in der plastischen Verformung zu klaren. &é&ristenz zeigt, dal’ plastische Defor-
mation auf der atomistischen Skala durch Materialtrarisploarakterisiert ist und nicht durch die
Nukleation von Stapelfehlern. Schlie3lich geben wir eitd¢itum — basierend auf der Gesamtver-
schiebung aller Teilchen — zur Bestimmung, nach welcheentation die Erzeugung der Plastizitét
reversibel ist, an.

9.2 Einleitung

Die mechanischen Eigenschaften kristalliner Materiaiigemein, und von Metallen inshesonde-
re, sind dominiert durch die Dynamik der Versetzungen, telsich bei deutlich geringeren Ver-
spannungen bewegen als die theoretische Festigkeit (HB8a&on, 1992). Versetzungen nahe der
Oberflache sind zum Beispiel wichtig fur die Oberflachen-phaiogie, chemische Reaktionen und
Kristallwachstum (de la Figuera et al., 2001). Im Experitishdie Methode der Nanoindentation ein
wichtiges Werkzeug zur Untersuchung nanomechanischangapaften und zur Entwicklung des
Verstandnisses der Plastizitat (Fischer-Cripps, 200d72®ie hat insbesondere wichtige Informatio-
nen Uber die primaren Defekte, die nahe der Oberflache rukigurden, geliefert (Goken & Kempf,
2001; Van Vliet et al., 2003; Zhu et al., 2004). Das letztedahnt hat gezeigt, dal ein betrachtlicher
Beitrag des Verstandnisses des Einsetzens der Plastizttats atomistischer Simulationen gewon-
nen wurde (de la Figuera et al., 2001; Kelchner et al., 19%8ao et al., 2008; Zimmerman et al.,
2001).

Mittels realistischer empirischer Potentiale (siehe k&l[8) (Daw & Baskes, 1984; Ogata et al.,
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2002; Swygenhoven et al., 2004) ist es in den letzten Jahiglich geworden, gute Ubereinstim-
mung mit dem Experiment zu finden (Asenjo et al., 2006; Varetit al., 2003; Zhu et al., 2004).
Insbesondere wurde das Einsetzen der Plastizitat unténdksmtation untersucht (de la Figuera et al.,
2001; Kelchner et al., 1998; Navarro et al., 2008; Zimmeretaal., 2001). Die friihen Stadien der ho-
mogenen Nukleation von Versetzungen fir ideale (111) Gimhvéin (Kelchner et al., 1998; Van Vliet
et al., 2003) und der Einfluss verschiedener Typen von Sauédie priméaren Gleitsysteme (Navarro
et al., 2008; Zimmerman et al., 2001) wurden erfolgreichatoimistischen Simulationen untersucht.

Reversible Plastizitdt Kdirzlich wurde die Indentation in raue Oberflachen untensydlavarro
et al., 2008). Hierbei wurde ein Zwischenbereich gefundien,durch ein Paradoxon charakterisiert
ist: Einerseits werden Defekte erzeugt, andererseitsdad<raft-Eindringtiefe-Kurve der Hertz'schen
Theorie. Die Plastizitat in diesem Zwischenbereich heilod nach Herausziehen des Indenters wie-
der aus und ist insofern reversibel (Minor et al., 2006; Mavat al., 2008; Robertson et al., 2008).

Das heif3t also, da? obwohl kg(d) noch eine Hertz’'sche Abhéngigkeit von der Eindringtidfe
erkennbar ist, bereits Defekte erzeugt wurden. Andettsrkann auch ein Lasteinbruch in der Kraft
Fng auftreten, ohne dal3 bereits die irreversible Plastizitijesetzt hat (Knap & Ortiz, 2003). Es
wurde bereits konstatiert, daf? der Zusammenhang zwidghgd) und dem Einsetzen der Plastizi-
tat nicht eindeutig ist; es kann aligg nicht eindeutig auf das Einsetzen der Plastizitdt gessbios
werden. Dies wurde sowohl experimentell (Minor et al., 20@#s auch durch (FEM-)Simulationen
(Knap & Ortiz, 2003) untermauert.

Motivation Es stellt sich nun die Frage, welcher Mechanismus die pegm&@efekte unter dem
Indenter stabil macht. Ist es mdglich den Zwischenbereictier F,q(d)-Kurve detaillierter anhand
einer Oberflache mit einer einzigen Stufe zu verstehen? &dnvir mittels atomistischer Simula-
tionen bestatigen, dal® der Zusammenhang zwischen eindetzelastizitat unér,q(d) keine klaren
Ruckschlisse auf die Plastizitat erlaubt?

In diesem Kapitel nutzen wir nun atomistische Simulatioden Nanoindentation in Kupfer mit
einer idealen (111) Oberflache und einer (111) Oberflach&kimk-Stufe, um diese Fragen zu be-
antworten. Wir werden zeigen, dal3 die reversible Plagtizbgar fur eine ideale (111) Oberflache
existiert. Es wird sich herausstellen, dal3 das Quergleiezrverantwortliche Mechanismus fir die
Stabilitat der Plastizitat ist.

9.3 Methodologie

Indentation Wir verwenden hier die Methode der verschiebungskoné&déin Indentation mit ei-
ner effektiven Geschwindigkeit vor,g = 12.8 m/s und einer Verschiebung vady = 0.256 A. Der
Indenter hat hierbei einen Radius vBRq = 8 nm. Die gesamte Simulationszeit betragt 160 ps und
alle zwei ps wird eine binare Datei herausgeschrieben, @dexum als Startkonfiguration fir eine
Relaxation verwendet wird. So wird die Information Uber Rigversiblitat gewonnen.

Relaxationsphase Jede dieser Relaxationen lauft wie folgt ab: Der Indented whtfernt und das
Substrat wird flr 20 ps weiter simuliert. Irreversible Ril#git bezieht sich also immer auf diese
Relaxationszeit von 20 ps und wird in diesem Sinne als stazkichnet. Wir haben dabei in einer
Reihe von Simulationen sichergestellt, dal’ durch die dimthen Randbedingungen kein kunstlicher
Druck ausgeuibt wird, der die Relaxation beglnstigen kdnnte
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System Es werden zwei verschiedene Kupfer-Einkristalle in (11tje@ierung verwendet: einer
mit idealer (111) Oberflache und ein weiterer mit (111) Olietfe, der eine Kink-Stufe der Hohe
einer Monolage in112]-Richtung (siehe Kapitel 8) hat. Beide Substrate haben leibésche Geo-
metrie mit einer Seitenlange von etiva: 25 nm und enthalten in etwa3l: 1 Teilchen. Sie werden
modelliert mit einem EAM-Potential — dem Cu-Mishin-Pofaht- denn hier ist insbesondere wich-
tig, dal3 die Stapelfehlerenergie gut reproduziert wirdidgfglich sind die Substrate apf; = 0 GPa
relaxiert (siehe Abschnitt A.5).

9.4 Reversible Plastizitat

In Abbildung 9.1(a) ist das Basis-Ergebnis einer Indeateimessung — die Kraft-Eindringtiefe-Kurve
Fina(d) —fur die zwei verschiedenen Oberflachen dargestellt. Uleesftektive Indentationsgeschwin-
digkeit ving = 12.8 m/s ist die Zeit direkt proportional zur Eindringtieie Die zugehotrige Konzen-
tration der Stapelfehlex ist in Abbildung 9.1(b) dargestellt. Die Zeiten, zu denea iieversible
Plastizitat einsetzt, sind durch die vertikalen Linienghzeichnet.

Ideale Oberflache Fiur die ideale (111) Oberflache ist die Kraft-Eindringti&ferve wohlbekannt
und zeigt das Hertz'sche elastische Verhalten bis hin zusteirbruch bei etwa 70 ps. Abbildung
9.1(b) zeigt, dal3 der Lasteinbruch mit der Erzeugung vopelhlern korreliert. Wir beobachten
reversible Plastizitat also auch fur die ideale Oberfla¢tmeGegensatz zu den rauen Oberflachen
(Navarro et al., 2008) ist der Zwischenbereich sehr eng nttdbéi Eindringtiefen auf, die im ersten
Lasteinbruch liegen.

Stufe Die Oberflache mit der Kink-Stufe hat einen kleinen Lastrich bei etwa 41 ps. In Ab-
bildung 9.1(b) ist zu erkennen, daf} dieser kleine Lastenibmit einer Erzeugung von Stapel-
fehlern korreliert. Wir beobachten fiir die Oberflache mitegiKink-Stufe einen Zwischenbereich
(t ~ 41...80 ps), der trotz erzeugten Defekte noch wie im Hertz'schalh d&ussieht, und kénnen
somit die bereits vorhandenen Resultate der rauen Oberfigdtavarro et al., 2008) erganzen. Die
reversible Plastizitat kann bis hin zu 87 ps beobachtet eerth Gegensatz zur idealen Oberflache
wird hier der Beginn des Zwischenbereichs durch den kleirzsteinbruch bei 47 ps markiert. Es sei
hier jedoch angemerkt, dafd im Bereich von.4687 ps die Plastizitat lediglich nahezu reversibel ist:
Eine handvoll Atomen kehrt nicht zur Ausgangskonfigurattomiick. Diese werden als unbekannte
Gitterstruktur detektiert. Es ist an dieser Stelle nichizgklar, ob es sich hierbei nicht sogar um ein
Rauschen im Detektor der Defekte handelt (siehe Abschi&it8B Betrachtet man die Differenz der
Zeiten, zu denen die Plastizitat irreversibel wird, so mthit diese grob der Zeit, die notwendig ist,
um den Indenter eine Monolage nach unten zu bewegen (16 ps).

Zusammenfassung In beiden Fallen tritt die reversible Plastizitat auf. Diésst sich weder anhand
der Kraft-Eindringtiefe-Kurven, noch anhand der Konzatitn der Stapelfehler vorhersagen, die sich
gut miteinander korrelieren lassen. Wir kénnen die anfamggihnten Beobachtungen (Knap & Ortiz,
2003; Minor et al., 2006) also bestétigen.
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(b) xst(t)

3.5 T
— ldeal

3.0 | — Gestuft
25}
IS 20
T 15|

1.0

05

t(ps) )

Abbildung 9.1:Fnq(t) undxsf(t) mit Markierungen fir reversible Plastizitat.
Die ideale (111) Oberflache ist blau und die Oberflache mikkSiufe (1111112] ist grin dargestellt.
Die senkrechten Linien markieren die Zeitpunkte, bis zuededie Plastizitat reversibel ist.

9.5 Blick auf die atomistische Plastizitat

Wir fahren nun fort und analysieren die atomistischen Kamfigionen, um so den Mechanismus zu
finden, der die Stabilitat oder Instabilitat der plastiscBeformation bedingt. Wie tblich werden nur

diejenigen Teilchen angezeigt, die sich nicht in einer F&@ktur befinden. Die Stapelfehler (rot

markierte Teilchen) sind, wie bereits diskutiert, von [gdign Versetzungen (grau markierte Teilchen)
umgeben. Fir die beiden Systeme werden nun jeweils dee legzérsible und der erste irreversible
Zustand — in Abbildung 9.2 fiir die ideale Oberflache und inifhing 9.3 fir die gestufte Oberflache

— gezeigt.

Wahrend die Nukleation der Defekte fir die ideale Oberfldobmogen erfolgt, so erfolgt sie
fur die gestufte Oberflache inhomogenen — wie in Kapitel &hesben. In beiden Fallen sind die
priméaren Gleitsystem&l11} (110), und da der fur uns interessante Bereich der reversiblestiEtat
deutlich nach dem Stadium der Nukleation endet, konnen iwiNdkleation hier vernachlassigen.

Fur die ideale Oberflache bringt der Vergleich zwischen dettdn reversiblen Zustand in Abbil-
dung 9.2(a) und dem ersten irreversiblen Zustand in Abbgd®.2(b) zu Tage, dald das Gleitsystem
mit der Richtung an der OberfléciﬁéOl] im letzten reversiblen Zustand umklappt in die Richtung
[110]; das heil3t also, daf? das Quergleiten eingesetzt hat. Ranghdenter noch tiefer in das Ma-
terial ein, so bilden sich prismatische VersetzungssigteDiese verbleiben im Substrat sogar nach

der Relaxation.

Im Falle der stufigen Oberflache sind die Beobachtungendcihriifi Abbildung 9.3(a) ist der letzte
reversible Zustand und in Abbildung 9.3(c) der erste inreilsde Zustand dargestellt. Die Oberflache
ist gekennzeichnet durch einen ausgepragten Zwischemrlsh Bereicht ~ 46...87 ps. In Abbil-
dung 9.3(b) ist ein reprasentativer Zustand dargestedltvEchselwirken verschiedene Gleitsysteme
miteinandet und die Stufen halten die Stapelfehler an ihren Enden festinviZimmerman et al.
(2001) und Kapitel 8 beschrieben. Dennoch hat kein Queegleeingesetzt und die Plastizitat ist
reversibel.

1sobald die Gleitsysteme wechselwirken, ist die Defekthilginur noch bis auf eine handvoll Teilchen reversibel. Es
interessant, dies im Detail zu untersuchen.
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(a) Reversibel (b) Irreversibel

Abbildung 9.2: Zustinde reversiblar=£ 72 ps —d = 9.216 A) und irreversibler Plastizitét £ 74 ps
—d =9.427 A) firr die ideale (111) Oberflache.

In den reversiblen Zustédnden (a) besteht die Plastizittir@inen Stapelfehlern umgeben, von par-
tiellen Versetzungen. Beim ersten irreversiblen Zustaatddas Quergleiten (b) eingesetzt. Der Pfeil
kennzeichnet das Quergleiten.

(a) Reversibel (b) Zwischenbereich

N
Y1110 Y

N
i [110]

£,
£

[111]
[111]

(c) Irreversibel

Abbildung 9.3: Zustande reversibldr=¢ 46 ps —d = 5.88 A) und irreversibler Plastizitét & 80 ps —

d = 10.24 A) firr die (111) Oberflache mitL12] Kink-Stufe .

In den reversiblen Zustanden (a) besteht die Plastizigiteinen Stapelfehlern, umgeben von partiel-
len Versetzungen. Im Zwischenbereith=78 ps -d = 9.98 A) (b) besteht die Plastizitat im Wesent-
lichen aus verschiedenen, miteinander wechselwirkendeits@stemen ohne deutliches Quergleiten.
Mit Einsetzen des Quergleitens (c) ist die Plastizitawiersibel.
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(a) Ideal (b) Kink-Stufe
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Abbildung 9.4: Relaxierter Endzustand im irreversiblefi.Fa

Fur die ideale (111) Oberflache (zum Zustand Abbildung 9)2{leibt ein amorpher Rest der Plasti-
zitat zuriick und fur die (111) Oberflache nit12] Kink-Stufe verbleiben im Zwischenbereich (siehe
Abbildung 9.3(b)) nur eine handvoll Teilchen zurick.

Quergleiten Wir schlieRen aus den Beobachtungen an beiden SystemergadaRuftreten von
Quergleiten der Mechanismus ist, der das Ende der revensilastizitat markiert. Dies erscheint
plausibel, weil Quergleiten Materialtransport involti€Gottstein, 1998). Weiter halten wir fest, dal3
reine ebene Stapelfehler unter dem Indenter ausheilenekjrsolange kein Quergleiten eingesetzt
hat. Dies ist insofern nicht-trivial, als dal? die Stapdiednergie (fir einen unendlich ausgedehnten,
idealen Kristall) suggeriert, daf Stapelfehler eine biiatle Energiebarriere fur Entstehung und Zer-
fall haben. Die instabile Stapelfehlerenefgrait y, = 1744 %ﬁ und die stabile Stapelfehlerenergie
mit ys = 43.3 %23 beschreiben diese Barriere. Es ist also der Materialtahsger die initiale rever-
sible Plastizitat irreversibel macht und somit die plastes Verformung stabilisiert. Dies ist insofern
plausibel, als dal3 das Material aus dem Spannungsfeld derteitndenter wegtransportiert wird und
in diesem Sinne unabhangig von der aufgebrachten Last wird.

Versetzungsreaktionen und Quergleiten wurden bereitdrakschen fur diese Problematik vermu-
tet (Navarro et al., 2008), jedoch nicht explizit als vevamtlicher Mechanismus identifiziert. Es lasst
sich also insgesamt schlieRen, dafd reine Stapelfehlereawtdmistischen Skala noch keine stabile
plastische Verformung bedingen missen. Vielmehr ist deeN&transport dafir verantwortlich, daf3
Plastizitat — im kontinuumstheoretischen Sinne — entsteht

Relaxierte Endzustande In Abbildung 9.4 sind exemplarisch zwei relaxierte Endange darge-
stellt. In Abbildung 9.4(a) ist der erste irreversible xitate Zustand (passend zu Abbildung 9.2(a))
dargestellt. Deutlich zu sehen ist, daf3 ein amorpher Résmkamnter Gitterstruktur im Kristall ver-
bleibt. Im Gegensatz dazu ist in Abbildung 9.4(b) ein redabdr Zustand fiir die Oberflache mit der
Stufe dargestellt. Diese wurde jedoch aus dem Zwischeighergpassend zu Abbildung 9.3(b) — ge-
wahlt. Weil im Gegensatz zum irreversiblen Zustand in Adhlilg 9.4(a) nun eine handvoll Teilchen
in unbekannter Struktur verbleibt, bezeichnen wir diesastZnd ebenfalls als reversibel. Nachdem
die kritische Zeit fiir die Oberflache mit Stufe=£ 87 ps) Uberschritten ist, sind die Endzusténde von
ahnlicher Gestalt wie in Abbildung 9.4(a) und haben inshdsce eine deutlich gréRere Zahl von
Teilchen, die in einer amorphen Struktur verbleiben.

2Fur Kupfer mit dem Cu-Mishin-Potential.
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t (ps)

Abbildung 9.5: Gesamtverschiebung(t) mit Markierungen fiir reversible Plastizitét.
Die ideale (111) Oberflache ist blau und die Oberflache mikkSiufe (1111112] ist grin dargestellt.
Die senkrechten Linien markieren die Zeitpunkte, bis zuededie Plastizitat reversibel ist.

9.6 Kriterium zur Bestimmung der reversiblen Plastizitat

Schliel3lich geben wir ein Kriterium zur Bestimmung vom Eidés Zwischenbereichs der instabilen
Plastizitat an. Es basiert auf der Beobachtung, daf3 derriditensport verantwortlich fur die irre-
versible Plastizitat ist. Ein einfaches Mal3 fur die gesavaieschiebung von allen Teilchen ist durch
die Gesamtverschiebung gegeben:

N —
s(t) = %_;W(t) X (9.1)

Wobei% die Anfangsposition un& (t) die momentane Position des Teilcheist.

In Abbildung 9.5 ist die Gesamtverschiebung flr die beiden Systeme dargestellt. Im linear
elastischen Bereich wachst die Gesamtverschiebgris sie ein Plateau erreicht. Die Zeitpunkte der
irreversiblen Plastizitat sind wieder durch die vertikalénien gekennzeichnet. Offensichtlich gibt es
eine signifikante Anderung in der Gesamtverschiehungobald die Plastizitat irreversibel wird. Wir
bemerken weiter, dal3 es fur die Oberflache mit Kink-Stufenli&eitpunkt des kleinen Lasteinbruchs
in Fing (t = 47 ps; siehe Abbildung 9.1(a)) eine kleine Erhéhung in desa@everschiebung gibt.

9.7 Diskussion der Resultate

Wir kdnnen also nun einen Zeitplan der plastischen Defdaomainter dem Indenter formulieren.
Unter der Last des Indenters wird zunachst Energie in diistde Verformung des Substrats tber-
tragen, bis es bei der kritischen Eindringtiefe einen Liabteich in der Kraft gibt. Die Energie geht
nun auch in die Umordnung der Gitterstruktur: Lawinenan@&yden Stapelfehler erzeugt. Diese Sta-
pelfehler sind jedoch zunéchst in sich noch nicht stabil kddnen wieder ausheilen. Schlief3lich
setzt das Quergleiten ein und Energie kann durch den Mitarisport vom Indenter weg transpor-
tiert werden.
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9.8 Zusammenfassung

Wir haben einen Zwischenbereich reversibler Plastizitétohl fir eine ideale (111) Oberflache, als
auch fur eine (111) Oberflache mit Kink-Stufe identifiziéntdiesem Regime werden lediglich plana-
re Stapelfehler nukleiert, ohne dal} Materialtranspordetirt. Die primaren aktivierten Gleitsysteme
sind nicht stabil. Sobald Quergleiten einsetzt, wird dib&tigung irreversibel.

Unsere Beobachtungen betonen, dal’ die Definition der Btastauf der atomistischen Skala
nicht-trivial ist. Wahrend einige Autoren das Einsetzen (tteeversiblen) Plastizitat durch den Last-
einbruch in der Kraft-Eindringtiefe-Kurve definieren (Btiet al., 2006; Lorenz et al., 2003), zeigen
wir, dal3 an diesem Punkt die Schadigung durch die Indentationer noch ausheilen kann. Wir heben
hervor, daf? der Begriff des Materialtransports wesentlicldie Identifizierung der Plastizitat ist. Ein
einfaches, defektbasiertes Kriterium ist nicht ausraidh@m die plastische Deformation im kontinu-
umstheoretischen Sinne zu beschreiben; daher haben veinéach zu implementierendes Kriterium
angegeben, namlich die Gesamtverschiebung, um das Ens#dr Plastizitat zu bestimmen.

Die in diesem Kapitel prasentierten Resultate finden sich auZiegenhain & Urbassek (2009b).
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Kapitel 10

Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit ist Simulation von Nanoindeiatatuntersucht worden. Ein breites Funda-
ment fur das Verstandnis der Resultate, die im Folgendesnzmmeengefasst sind, ist in den Kapiteln
zwei bis vier gelegt.

Kristalline Anisotropie Der Einfluss der kristallinen Anisotropie auf die elastsdbeformation
und das Einsetzen der Plastizitat in FCC-Kristallen ist apkel 5 fur die freien Oberflachen (100),
(110) und (111) anhand von Aluminium und Kupfer untersuchitden. Es hat sich gezeigt, dal3 Hertz
auch auf atomarer Ebene fir Kristalle im linear elastiscBereich mit einem richtungsabhangigen
reduzierten Youngsmodul gilt, das aus den elastischentioten des Potentials bestimmt werden
kann. Im plastischen Bereich lasst der Einfluss der Oriemige der freien Oberflache nach und die
Harte ist unabhangig von ihr. Damit ist eine Bestimmung dahRizierten Youngsmoduls aus der
Kraft-Eindringtiefe-Kurve mittels der Hertz'schen Appimation zulassig.

Potentiale In Kapitel 6 ist gezeigt worden, daf3 auch Paarpotentialéeggee sind, um gewisse
Aspekte der Nanoindentation zu beschreiben. So kdnnennrassiver Abweichungen in der stabi-
len Stapelfehlerenergie mit Paarpotentialen qualitativedastische Hertz'sche Bereich, die kritische
Eindringtiefe und die zugehdrige kritische Spannung, di&¥gnordnung der Harte und sogar die pri-
mare Plastizitat richtig reproduziert werden. Allerdireggeugen Paarpotentiale bei fortgeschrittener
Plastifizierung zu grol3e Stapelfehler, die zu eindéork-Hardeningfihren. In 8.4.1 ist jedoch ein-
schrankend aufgeflihrt, daf3 strukturierte Oberflachert mihPaarpotentialen zu beschreiben sind.
Damit sind Paarpotentiale insgesamt fir die Verwendungamametrischen Studien durchaus zulas-

sig.

Elastische Steifigkeit Eine solche parametrische Studie ist in Kapitel 7 an detistden Steifig-
keit mit einem Morse-Potential fir Pseudo-Kupfer durckihef worden. Es wurde gezeigt, dal3 die
kristalline Harte und der Lasteinbruch bei Erreichen déidahen Eindringtiefe mit der elastischen
Steifigkeit skaliert, wahrend die kritische Eindringtiefelbst unabhangig von der elastischen Steifig-
keit ist. Dies ist mit der Proportionalitat der instabiletafelfehlerenergie zur elastischen Steifigkeit
erklart worden. Insbesondere ist die ProportionalitatHdigrte zur theoretischen Festigkeit bestatigt
worden.

Oberflachenstruktur Die Oberflachenstruktur ist in Kapitel 8 anhand von Stufed lnseln aus
Adatomen untersucht worden. Dort ist gezeigt worden, dd@rlialb einer gewissen Strukturgrof3e
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die Ergebnisse der Indentation unabhangig von den Inseldengweil die Inseln in den Kristall ein-
gedrickt und in Form prismatischer Schleifen abtransprbrtverden. Die Plastizitat groRerer Inseln
kann anhand von deren Réandern beschrieben werden.

Reversible Plastizitdt Schlieflich istin Kapitel 9 das Ph&nomen der reversiblastiitat fur (111)
Oberflachen entdeckt worden, bei dem zwar Stapelfehleugtzeerden, jedoch kein Materialtrans-
port stattfindet. Erst nach dem Einsetzen des Materialiats wird die plastische Deformation ir-
reversibel und entspricht der Definition der plastischefobeation aus der Kontinuumstheorie. Ein
Kriterium basierend auf der unstetigen Anderung der Geganstthiebung der Teilchen beim Materi-
altransport ist angegeben worden, um die reversible Pi@gtzu erkennen. Eine wesentliche Folge-
rung ist, daf3 aus dem Lasteinbruch in der Kraft-Eindririgtkeurve allein kein Rickschluss auf die
Plastizitat moglich ist.
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Anhang A

Molekulardynamik

A.1 Ubersicht

In diesem Kapitel ist die Methode der Molekulardynamik gieézt. Ausgehend von den klassischen
Algorithmen der Molekulardynamik werden im ersten Abstthie physikalischen und numerischen

Grenzen der Methode diskutiert. Der zweite Abschnitt istrdder Parallelisierung gewidmet. Es

wird der verwendete mit anderen mdglichen Algorithmen kelngn und dessen Performance ange-
geben. Im dritten Abschnitt werden die verwendeten Detektbeschrieben und im letzten Abschnitt

schlieRlich wird kurz auf die Relaxation der Substrate egangen.

A.2 Molekulardynamik

Literatur Die Methode der Molekulardynamik ist gut etabliert (Alder\&@ainwright, 1957) und
es gibt eine ganze Reihe sehr guter Lehrbucher, die sichediggnit den Algorithmen beschéfti-
gen (Allen & Tildesley, 2002; Frenkel & Smit, 1996; Heermadf90). Da selbst eine einfihrende
Vorstellung der (iblicherweise verwendeten algorithmescikniffe! den Rahmen dieser Arbeit bei
Weitem Uberschreiten wirde, verzichten wir ganzlich auédd3eschreibung und verweisen auf die
Lehrblcher einerseits und den Quelltext unseres Prograndeserseits.

Da jedoch die Methoden der parallelisierten Molekularagikanoch relativ neu sind und es nur
wenige Textbiicher dariiber gibt, wird hier der Fokus aufelMsthode gesetzt

Klassische Mechanik Die physikalische Basis der Molekulardynamik ist die Nawdohe, klassi-
sche Mechanik. Dabei werden die Newton'schen Bewegunigbgiegen aller Teilchen im System
numerisch geldst. Sind die Positiongh die Geschwindigkeitew;, die Krafteﬁ) und die Massem

von jedem Teilchem € [1,N] im System bekannt, so lassen sich die Bewegungsgleichurejéror-
gabe eines Anfangswertes eindeutig l6sen. Die Krafte bastsich dabei aus einem interatomaren
Wechselwirkungspotentia vermdge

F=mX =-00(X;I (A1)

Iwir merken hier kurz an, daR die Ausnutzung der Lokalitat\Wechselwirkungen bei der Simulation durcimked-
Cell Methoden (Hockney et al., 1974) selbstverstandlich ist. Potentiale werden in tabellarischer Form verwendet. Dies
steigert einerseits die Flexibilitat und andererseits@schwindigkeit der Integrationsroutine (Wolff & Rudd,98).

2Der Vollstandigkeit halber sei jedoch erwahnt, daR einitgemeine Hinweise zum Thema Parallelisierung atomisti-
scher Simulationen in Bauke & Mertens (2006); Griebel et20004) gefunden werden kdnnen.
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Dabei istl" die Konfiguration im Phasenraum, die ausgeschrieben lautet

- o o T — o —
r(X17---7XN7V17--~7VN1X1;07--~7XN;07V1;07---7V1;N) (AZ)

Dabei sindx.o und Vi, die Anfangswerte. Die Parameter der Newton'schen Bewesgleighungen
sind dabei der Anfangswert im Phasenraligy) das PotentiaV/ (X ;") und die Temperatuf. Die
Ldsung dieser Gleichungen erfolgt durch den Velocity-&eAlgorithmus.

Velocity-Verlet-Algorithmus ~ Die Wahl fallt oftmals auf den Velocity-Verlet-Algorithnsu (Ver-
let, 1967), weil er bei vertretbarem Rechenaufwand — im &l zu Verfahren héherer Ordnung
(Frenkel & Smit, 1996) — eine gute Erhaltung der Ergodizitatl damit auch eine gute Langzeit-
Energieerhaltung bietet (Thijssen, 2000). Die Gleichundes Velocity-Verlet-Algorithmus lassen
sich so umschreiben, daf3 sie die Form einer Taylorentwickller Newton'schen Bewegungsglei-
chungen in den Teilchenpositionen haben (Swope et al.,)1982

R (4 a) =% () + T (Ot + 5t 2F (1) (A3)
W) = V() +oct (R0 + R+ a)) (A4)

Die Genauigkeit des Algorithmus ist dabei von der Ordnungit?). Dies ist nun ein Differenzi-
algleichungssystem erster Ordnung, das sequenziell amremewissen Zeitintervall geldst werden
kann. Die Anfangswerte der Differenzialgleichungen eegebich dabei aus der Startkonfiguration
im Phasenrauniiy. Deren Wahl ist dabei nicht ganz unkritisch. Denn einesssitlen fir eine ge-
gebene Startkonfiguration die Resultate unabhangig vonSderwerten sein, andererseits jedoch
geben diese eine Nichtgleichgewichts-Konfiguration vardérerseits ist nicht klar, ob die vorgege-
bene Startkonfiguration einen Zustand minimaler Energistelt. In der Regel lasst man daher nach
der Praparation der Startkonfiguration das System einee\Wadxieren (siehe Abschnitt A.5).

Zeitschritt  Um eine mdglichst hohe numerische Genauigkeit der LosungGleichung (A.1) zu
erreichen, musstandglichst klein sein. Dies schrankt aufgrund der endlichenVerfigung stehen-
den Rechenzeit die maximale Simulationszeit nach obenlreinnseren Systemen ist in der Regel
dt = 2 fs fest gewahlt. In einem homogenen System, das sich imeitiederenergetischen dynami-
schen Prozess befindet, bringt die adaptive Wahl des Zgttsdteinen numerischen Vorteil. Dennoch
lautet das Kriterium fur die Wahl des Zeitschritts genawsge fur die Wahl des adaptiven Zeitschritts.
Er ist nach oben beschrankt durch die Forderung, daf? dienmaéxiVerschiebung eines Teilchens in
einem Zeitschritt klein ist gegen die Langenskala des Riatendenn nur so wird die Bewegung
hinreichend genau abgetastet. Es lautet:

max |vi|dt < a (A.5)
i€[1L,N]

NVE-Ensemble In unseren Simulationen verwenden wir durchgangig das fviEemble. Da un-
sere Startkonfiguration eine Temperatur \fos 0 K hat und weiter die Temperaturerhéhung im Laufe
einer Simulation hinreichend klein bleftist eine Kontrolle der Temperatur nicht notwendig. Weil

SInnerhalb einer Indentation mit einer fiir unsere Messurgeften Geschwindigkeit von,q = 100 m/s erhoht sich
die Temperatur des Systems nur auf 20 K.
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unser System hinreichend grof3 ist, und wir auch mit den Redidgungen keinerlei Probleme ha-
ben, (siehe Abschnitt 3.6), brauchen wir auch den Drucktraatkontrollieren. Dies ist insofern der

Beobachtung der reinen Defektdynamik dienlich, als dalbkbein Barostat als auch ein Thermostat
direkt in die Dynamik der einzelnen Teilchen eingreifen waodzu mannigfaltigen Problemen fiih-
ren kann, denn die Nukleation von Kristalldefekten ist eiohtGleichgewichtsprozess und dadurch
anfallig gegen kleine Stérungen (Frenkel & Smit, 1996; hhaier, 2006).

A.2.1 Grenzen der Molekulardynamik

Solange die Energien klein sind, ist die interatomare Walahsung gut durch die elektrische Wech-

selwirkung der Elektronenhillen beschrieben. Weiteesodluch die Geschwindigkeiten der Teilchen
hinreichend klein sein, sodass relativistische Korrekilkeine Rolle spielen. Beides beinhaltet impli-
zit auch, daf3 sich die Teilchen wéhrend ihrer Wechselwgkuinht zu nahe kommen dirfen. Schliel3-
lich darf die Dichte ebenfalls nicht so hoch sein, daf? die Wetwirkung im System nicht mehr durch

die elektrische Wechselwirkung der Elektronenhtllen basben werden kann.

Die Quantenmechanik ist in der Molekulardynamik nicht klirenthalten. Allgemein lassen sich
die Auswirkungen der Nichtbeachtung nur sehr schwer atwsehdAbhangig von der Elektronen-
konfiguration des jeweiligen Materials konnen sowohl gitaiie als auch qualitative Abweichun-
gen auftreten. Die Annahme der Molekulardynamik ist, da®dome nur Uber ihre Elektronenhllen
wechselwirken. Die Form der Elektronenhdille ist dabeilielegeise spharisch und insbesondere nicht
abhéngig von ihrer Umgebung. Die Modellierung der intereicen Wechselwirkungen geschieht
dann durch die empirischen Potentiale. Letztere konnescfednplizit quantenmechanische Eigen-
schaften abbilden.

Niedrige Temperaturen Unsere Startkonfigurationen haben keine kinetische Emeryl damit ei-
ne Temperatur voil = 0 K. In der Realitat wird sich bei sehr niedrigen Temperatwi@e Nullpunkt-
schwingung einstellen. Diese Schwingung wird hier jedochtrreproduziert. Eine kunstliche Mo-
dellierung dieser Schwingung ist méglich, denn die Tempeer Molekulardynamik-Simulation ist
nicht die reale Temperatur. Der Vollstandigkeit halbeiristolgenden das Verfahren angegeben.

In Wang et al. (1990) wurde gezeigt, dal? die Temperatur itvaéekulardynamikTyp reskaliert
werden muss, um die Nullpunktschwingung als kinetischergi@anitzusimulieren. Dazu wird mit
einem harmonischen Oszillator approximiert und fur dieekisthe Energie gefordert, daf3

Evp = ks Twvp (A.6)
Dabei ist die Energie Uber die Bose-Statistik gegeben. $5$ $ich dann zeigen, daf3
ks Tmp = hw (% + m) (A7)
und es gilt allgemein in harmonischer Approximation fir ciekalierte Temperatur:
Tuo = — /deZ(w) (3 + ;> e (A.8)
Ks Jun 2 wkT 1

wobeiZ(w) die Zustandsdichte der Phononen im System ist. Mit der DdleyeperatuiTp I&sst sich
dies dann approximieren zu:

3
Tvp = §TD (A.9)
Dann ist zum Beispiel fur Kupfer die im Sinne der Quantenraadhwahre Nullpunkt-Temperatur

bei Typ ~ 128 K und fir Aluminium beiTyp ~ 160 K.
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Deformationspfad Fir unsere Systeme ist die Nukleation der Stapelfehler voRRegy Bedeutung.
Bei diesen Prozessen spielt der Deformationspfad einetegitende Rolle. Wir haben zwar gezeigt,
dal sogar sehr einfache Paarpotentiale in der Lage sinddiedene Nukleation von Versetzungen
unter einer idealen Oberflache zu modellieren (siehe Kla@jteBetrachtet man jedoch den Defor-
mationspfad detaillierter, so tritt der Einfluss der Quantechanik in Erscheinung. So wurde fur
Aluminium gezeigt, dal3 der Deformationspfad zur Erzeugeings Stapelfehlers sich von dem des
Kupfers unterscheidet (Ogata et al., 2002).

Die Ursache findet sich in der verschiedenen Elektronengorgtion: Fir Aluminium ist die
Elektronenkonfiguration 8 3p! keulenférmig. Dieser Effekt zeigt sich auch durch Poldigsaauf-
grund der Teilchen in der Umgebung. Dadurch ist die Eneygietilache einer freien Oberflache
abhangig von den sich verschiebenden Teilchen. Bei deiuBurey eines Stapelfehlers verschieben
sich Teilchen in einer (111) Oberflache. Dieser Deformatadad wird jedoch nicht bestimmt durch
die geometrisch kurzeste Verbindung zwischen der FCC- endHEP-Gleichgewichtslage, sondern
durch die energetisch giinstigste Verbindung. Dies erkiatum der Deformationspfad des Alumi-
niums sich von dem des Kupfers unterscheidet, denn fiir Kistfeie Elektronenkonfigurationd3®
4s'. Das heil3t, die Elektronenhiille ist spharisch und der Dedtionspfad ist mit der geometrisch
kiirzesten Verbindung in Ubereinstimmung (Ogata et al.220@ diesem Sinne ist Kupfer also ein
Material, das mittels Molekulardynamik in guter Ubereimshung mit der Quantenmechanik simu-
liert werden kann (Mishin et al., 2001; Ogata et al., 2002).

Kurzum lassen sich mittels Molekulardynamik diejenigentédialien in guter Ubereinstimmung
mit der Realitat simulieren, deren &u3erste Elektronem sidglichst in abgeschlossensiSchalen
befinden.

Numerische Grenzen Die physikalischen und numerischen Grenzen lassen sibhimener streng
voneinander trennen. Denn ist die Wechselwirkung der fieiiczu langreichweitig, so fiihrt dies zu
einer drastischen Erhéhung der Rechenzeit. Bereits diariting von ionischer Wechselwirkung
fuhrt zu einer Erhéhung der Rechenzeit. Damit eine guteegarig des Problems mdglich ist, darf die
Wechselwirkung nicht zu langreichweitig sein. Die Lolélitler Wechselwirkung wird algorithmisch
zum Beispiel in Abschneideradil®,; und denLinked-Cellsausgenutzt. Weiter durfen gleichzeitig
nicht zu viele Koérper in Kontakt sein.

Eine zusatzliche Einschrankungen ergibt sich durch diel\Weé Zeitschritts. Ist dieser einmal
gewahlt, so folgt daraus, dald die Normalmoden nur bis hinizer gewissen Frequenz enthalten
sind. Fir den bei uns ublichen Zeitschritt ergibt sich ntit'deine obere Schranke etwa im THz
Bereich. Durch die Rechenzeit ergibt sich eine obere Grdaz&esamtsimulationszeit von etwa 100
ns.

Die raumlichen Grenzen sind im Wesentlichen durch die girdiie Rechenleistung begrenzt. In
unseren Simulationen verwenden wir bis zd Teilchen und sind damit im nm Bereich. Besonders
groRe Simulation kénnen zurzeit in etwa®Ieilchen simulieren (Abraham et al., 2002b).

Auch die Genauigkeit der Zahlendarstellung spielt dursheine Rolle. Die endliche Rechen-
genauigkeit fuhrt dazu, daf3 Zahlen wahllos am Ende abgisohmerden. Die Rechengenauigkeit
wirkt sich also wie eine Zufallskraft aus und entspricht dagimer Temperaturerhéhung. Diese Tem-
peraturerhohung ist jedoch im Rahmen der heute verwenéReehengenauigkeitérvernachlassig-
bar. Wir halten fest, daf? selbst 64 Bit Genauigkeit fur umgevecke vollends ausreichend ist und die

4Die GréRenordnung der numerischen Ungenauigkeit kanrizéd@hgegeben werden: Nach IEEE 754 hatadnble
Typ (64 Bit) eine Genauigkeit von mindestens 15 StellenadhvVerhaltnis der miteinander verkniipften FlieBkommkerah
kann die Genauigkeit auch besser sein.
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relative Temperaturerhéhung sich nur in einer GroRenargivon 101° duRert.

A.2.2 Zusammenfassung

Wir lésen die klassischen Newton'schen Bewegungsgleiggamumerisch fiir etwa 10Teilchen
mittels der Molekulardynamik. Die quantenmechanischatil&sse fir Kupfer werden durch das em-
pirische Potential gut reproduziert. Fr Aluminium hingaegergeben sich im Detail Abweichungen
im Deformationspfad zur Erzeugung der Stapelfehler, di®gh flr unsere Studien nicht von Be-
deutung sind. Die verflighare Rechengenauigkeit ist aarsgad hoch gegentiber der Ordnung des
verwendeten Algorithmus.

A.3 Parallelisierte Simulationen

A.3.1 Ubersicht

In diesem Abschnitt beschreiben wir den verwendeten Allgomis zur Integration der Newton’schen
Bewegungsgleichungen. Wir geben einen Uberblick (ibechédene Methoden der Parallelisierung
in Ort und Zeit. Abgeschlossen wird das Kapitel durch einglieite Betrachtung der Performance
des LAMMPS-Codes.

Allgemein kann ein Algorithmus immer zerlegt werden in eingarallelisierbaren und einen
nicht-parallelisierbaren Anteil. Prinzipiell wird die Rdlelisierbarkeit begrenzt durch den Kommu-
nikationsaufwand. Dies wird in Ahmdahls Gesetz (Amdahk7)9%eschrieben. Lange Zeit galt es
daher als unwirtschaftlich, parallel zu programmierenufga& Mertens, 2006). Erst knapp 20 Jahre
nach Ahmdahl wurde die Idee der Parallelisierung vor dentargnund der Hardware-Entwicklung
wieder aufgegriffen (Gustafson, 1988). Nicht zuletzt aufgl der Uberlegungen von Ahmdahl wird
der Ansatz der Parallelisierung in der Regel nicht verwgnda ein Problem schneller zu I6sen, son-
dern um eingroReresProblem zu I6sen. Um einen Geschwindigkeitsvorteil ausRéeallelisierung
Zu ziehen ist es notwendig, dal? der Kommunikationsaufwabgliohst gering ist. Dazu muss das zu
|6sende Problem gut skalieren. Dies impliziert Einscheéagien fur die Physik, die wir im Folgenden
betrachten.

So vielfaltig die zu Idsenden Probleme sind, so vielfaliigdsauch die Ansatze der Paralleli-
sierung. Insbesondere wird der Algorithmus immer vom lobiieten System abhangig sein. Weiter
schrankt die Hardware (insbesondere natirlich das Kormkatiohnsmedium zwischen den autarken
Rechenkernen), die Wahl des Algorithmus, und damit desikdljschen Systems, ein.

Wechselwirkung Die Art der Wechselwirkung bedingt, welche Zerlegung dest&wys sinnvoll ist.
Besitzt die Wechselwirkung gewisse Symmetrien — zum BeisgiCTIO EST REACTIC —, so
koénnen diese ausgenutzt werden. Auch die raumliche Anoglond die Dichte des Systems spielen
neben der Reichweite der Wechselwirkung eine Rolle

Lastverteilung Fur eine optimale Auslastung der Rechner ist eine gute NMante der Rechenlast
unabdingbar; zu vermeiden ist moglichst eine Situatiodgineinzelne Rechner weniger zu tun haben
als andere. Um die Lastverteilung zu optimieren ist es fimdgene Systeme, die sich auch mit der

5Aktion ist Reaktion.
6Im Falle von langreichweitigen Wechselwirkungen, die histhnell genug gegen Null gehen, wie zum Beispiel die
Gravitation, kommen Baumalgorithmen zum Einsatz (Spiir205).
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Zeit nicht stark andern, ausreichend, eine feste Vertgitlar Teilchen auf die Prozessoren zu wahlen
(Hendrickson & Plimpton, 1995; Plimpton, 1995). Zu jededéar vorliegenden Arbeit durchgefthrten
Messung ist die Lastverteilung anhand der Last pro Prozessbder CPU-Zeit Uberprift worden.

A.3.2 Zeitliche Parallelisierung

Obwonhl in der vorliegenden Arbeit keine zeitliche Par#ierung verwendet wird, geben wir hier
dennoch der Vollstandigkeit halber einen kurzen Uberblibler die Methoden der zeitlichen Pa-
rallelisierung, denn Simulationen Uber lange Zeitraunmel siuch fur plastische Verformungen von
Bedeutung. So findet zum Beispiel das Kristallwachstum aifsSKalen von einigen ms statt. Aber
auch fur die Reaktionen von Versetzungen unter Einfluss eerp€ratur sind Langzeit-Simulationen
notwendig.

Betrachtet man ein System, das sich in einem metastabilstaa befindet, so wird es in der
Regel eine sehr lange Zeit dauern, bis es diesen verlagsist@ennoch nur der Endzustand von
Interesse. Das Problem ist jedoch, dal3 die atomistischlerationen auf der Zeitskala von einigen
fs relevant sind, um das Langzeitverhalten des SystemskFirem. Die Problemstellung ist also, auf
einer komplexen Energiehyperflache ein (globales) MinindemEnergie zu finden.

Lasst man einige Einschrankungen des Systems zu, so koffizénge Algorithmen zur Losung
angegeben werden. Es gibt drei wesentliche Einschrankurigystens dirfen die Energiebarrieren
zwischen den einzelnen metastabilen Zustanden nicht zu &&n. Zweitens darf die Temperatur
nicht so hoch sein, sodass leicht zwischen den metastahilskinden gesprungen werden kann. Und
drittens darf es ganz allgemein keine zu schnellen Wech@sthen den lokalen Extrema geben. In
diesem letzten Punkt werden auch Zustande sehr hoher Vienspg ausgeschlossen.

Eine sehr einfache Methode, die kaum Modifikationen an eiberaits vorhandenen Programm-
code erfordert, ist die Methode dBarallel Replica(Voter, 1998). Hierbei werden mehrere Simula-
tionen zugleich laufen gelassen und so der Effekt der Eigraypsgenutzt. Sobald in einem der simu-
lierten Systeme ein Ubergang aus dem metastabilen Zustatiihslet wird diese Konfiguration als
neue Startkonfiguration an alle anderen Prozessoren pevpadyeiter kann durch kinstliches Auf-
heizen die Dynamik beschleunigt werdeemperature Accelerated M{Zorensen & Voter, 2000).
Diese beiden Methoden kénnen auch kombiniert werden uottla einen vorhandenen MD Code
eingebaut werden (Uberuaga, 2007). Ein weiterer Ansatdast Potential an dem lokalen Minimum
abzuflachen und kinstlich anzuhebeHyperdynamicgChen & Horing, 2007).

A.3.3 Ortliche Parallelisierung

In diesem Abschnitt gehen wir auf die 6rtliche Paralletisigy ein. Wir geben explizit den Algorith-
mus zur Aufteilung des Systems und zur Kommunikation zvésatlen Prozessoren an.

Im Allgemeinen ist der Flaschenhals der MolekulardynaméBerechnung der Krafte. So wer-
den 97% der Zeit auf die Kraftberechnung (Plimpton, 199%) nur nur 2-3% auf die Zeitintegration
verwendet. Das heil3t, daf3 prinzipiell lediglich eben d&88%6 prinzipiell nicht parallelisierbar sind,;
dabei ist natrlich der Kommunikationsaufwand noch nichtaimgerechnet.

Die Kraftberechnung ist jedoch parallelisierbar, weil tiewton’'schen Bewegungsgleichungen
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bereits eine naturlich parallele Struktur haben:

dv; )

m dtl _ZFZ i ] +%F3 i ]7rk +ﬁ(4) (Alo)
(s ITN
d—t' =V (A.11)

Das heifl3t, dal? die Kraftberechnung auf verschiedene Raagsaufgeteilt werden kann. Dazu gibt
es im Wesentlichen drei verschiedene Methoden (Plimpt@®5)1. die nun vorgestellt werden.

Teilchenzerlegung Bei der Teilchenzerlegung werden jedem Prozessor festeh€ei zugeordnet,
deren Kréfte er im Verlauf der Simulation berechnet. Da giistausch von Teilchen zwischen den
Prozessoren stattfindet missen in diesem Falle zu jedestgeit alle Informationen von allen Teil-
chen an alle Prozessoren kommuniziert werden. Um eine heneolgastverteilung zu erreichen wer-
den die Teilchen den Prozessoren anfangs zuféllig zugebrder Kommunikationsaufwand geht mit
0'(log,(N — N/P)) wobeiP die Zahl der Prozessoren ist.

Kraftzerlegung Die paarweise Kraft zwischen zwei Teilchennd j wird als symmetrische Ma-
trix F; aufgefasst. Dann kann die Kraftmatrix in Blocke aufgetesirden, die festen Prozessoren
zugeordnet werden. Jeder Prozessor berechnet also nte iréfnem dieser Matrixblocke und muss
somit nur entlang der Reihe und der Spalte der Matrix (alsreeht und waagerecht) kommunizie-
ren. Der Kommunikationsaufwand von diesem Algorithmust geit &(N /+/P).

Raumliche Zerlegung Sowohl die Teilchenzerlegung als auch die Kraftzerlegumis@n jedem
Prozessor feste Teilchen zu und die Gitterzelle der Zenlgdnewegt sich mit den Teilchen. Es gibt
jedoch auch die Mdglichkeit, die Gitterzellen geometrifest zuzuteilen, sodass sich die Teilchen
durch die Gitterzellen bewegen. Analog zu der ZerlegungLdielsed-CellAlgorithmus kann eine
Zerlegung in Boxen flr die Parallelisierung gewahlt werdeabei gelten fir die Geometrien dieser
Zellen exakt die gleichen Bedingungen wie fur dieked-Cells In Abbildung A.1(a) ist die Zerle-
gung dargestellt. Zu jedem Zeitschritt hat jeder Prozesgmne Teilchen, die aktuell in seinem Si-
mulationsvolumen sind (magenta und braun). Der Rand desl&iionsvolumens ist durch die dicke
schwarze Linie gekennzeichnet. Seine Randteilchen befisida in den braun kolorierten Kastchen.
Eben diese kdnnen mit den Randteilchen der umgebenen Boogesvechselwirken —in Abbildung
A.1(a) die lilanen Kastchen. Da jeder Prozessor autarknettkénnen muss, werden die notwen-
digen Teilchen der jeweils anderen Prozessoren in Forns édegsterbades zur Verfligung gestellt.
Das heif3t, der Prozessor kennt auch alle Eigenschaften atait&®Ichen der benachbarten Prozes-
soren und diese Teilchen werden @sisterbezeichnet. Er selbst macht die Eigenschaften seiner
Randteilchen auch den benachbarten Prozessoren bekannt.

Kommunikation Die Kommunikation zwischen den Zellen ist jedoch kompleadsrbei den Nach-
barschaftslisten. In Abbildung A.1(b) ist das Kommunikaischema dargestellt. Jeder Prozessor
muss mit allen seinen benachbarten Prozessoren Infomeattauschen. Und zwar bekommt er selbst
neue Informationen Uber die Geisterteilchen von den bdyzatdn Prozessoren, so wie er selbst auch
seine Kraftanteile auf die Geisterteilchen an die benathibdrozessoren kommuniziert. Weiter ver-
teilt er die Informationen seiner Randteilchen an die beharten Prozessoren und von diesen emp-
fangt er die Kraftanteile auf die Randteilchen. Neben ddorinationen tber die Positionen und
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(a) Zerlegungsgitter (b) Kommunikation

Eigene Geister

Fremde Geister

Abbildung A.1: Schematische Darstellung der raumlicheriégeing.

Die Zerlegungst in (a) dargestellt. Das Simulationsvolumen wird in &itterlegt; die dicke schwarze
Box markiert das Simulationsvolumen eines Prozessorer Jadzessor hat eigene Teilchen im Inne-
ren (hellblau) und eigene Teilchen in der Randzone (bratmyechselwirkt mit Teilchen von anderen
Prozessoren, den sogenannten Geistern, (lila) sowie $eilthen am Rand selbst mit anderen Pro-
zessoren wechselwirken (braun). Ein einzelnes Atom istaogestellt. Sein Wechselwirkungsradius
ist durchRq; vorgegeben und griin dargestellt.

Die Kommunikatiorist in (b) dargestellt. Jeder Prozessor tauscht die Infiomen Uber die eigenen
Randteilchen und die Geister mit seinen nachsten Nachloatn a
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Krafte werden auch Teilchen selbst getauscht, falls sigadesilige Simulationsvolumen verlassen.
Um Paketkollisionen der Daten im Netzwerk zu vermeidengdwlie Kommunikation in drei Schritte
unterteilt: fir jede Dimension einen zu seiner Zeit. Es lgimalso gleichzeitig alle Prozessoren zu-
nachst Ost-West kommunizieren, dann Nord-Sid und schlidieBlunter-Hoch. Die Kommunikation
bedingt also die Zerlegung des Systems. Diese muss so desgith)ldal’ das Verhaltnis Simulations-
boxvolumen zu Simulationsboxoberflache moglichst gral3 ist

Algorithmus  Wir kbnnen nun also den Algorithmus grob skizzieren:

1: Verschiebe gegebenenfalls Teilchen in neue Boxen
Erstelle Listen aller zu tauschenden Teilchen
Erstelle die Nachbarlisteg

Berechne lokal die Kraftd-

Berechne die neuen Positionahaus F
Kommunikation mit den Nachbarprozessoren

Bewertung der Methoden Ein Vergleich der drei Methoden findet sich in Plimpton (1p93ier
sind nur kurz die wesentlichen Punkte angegeben. Die Bilcdrlegung skaliert mit der Anzahl
der Prozessoren sublinear und erzeugt eine hohe Last digr&toohmunikation. Die Kraftzerlegung
skaliert etwas schlechter als die raumliche ZerlegunggAurfd der GroRe der simulierten Systeme,
der verfuigbaren Hardware und der daraus resultierendenitalgpischen Uberlegenheit haben wir in
der vorliegenden Arbeit dann die raumliche Zerlegung géwah

A.3.4 Rechenzeit

In diesem Abschnitt geben wir kurz eine Messung zur Perfanmales LAMMPS-Codes an. Zu-
nachst bendtigen wir dazu ein sinnvolles Maf3 zum Verglemh&dfizienz verschiedener Molekular-
dynamik-Algorithmen. Dazu bietet sich eine normierte Zgit die CPU-Zeit pro Integrationsschritt
Sund pro TeilcherN. Diese normierte Zeit ist selbst — aufgrund der Zerlegurdydes Algorithmus

— abhéangig von der Teilchenzahl und der Zahl der Prozess@feiter beeinflussen die Wahl des Be-
triebssystems, des Compilers und natirlich der Hardwasedieduzierte Zeit. Daher beanspruchen
wir hier nur, eine Gréf3enordnung anzugeben, um eine ldedidliRechenzeiten zu vermitteln.

Fir unsere typischen Simulationen verwenden wir Systemetwa 16 Teilchen. Obwohl die-
ses numerische Problem prinzipiell auf einem Rechner tdshaskaliert dieses System auf der uns
zur Verfiigung stehenden Hardware nahezu linear mit der dahProzessoren. Wir betrachten nun
ein System mit etwa.B- 10° Teilchen. Die exakt gleiche Simulation wurde einmal aufffkinoten
mit jeweils vier Prozessoren berechn8y¢$tem Lund einmal auf einem Knoten mit vier Prozesso-
ren System P Beides ist in Tabelle A.1 dargestellt. Es zeigt sich, dafKbmmunikationsaufwand
innerhalb eines Knotens deutlich geringer ist als Uber detgwerk. Der Aufwand des Herausschrei-
bens von Daten wird mit der Anzahl der verwendeten Fesgpiajeringet. Die Gesamtzeit in der
parallelen Simulation ist zwar geringer, aber die redtei&esamtzeit ist knapp doppelt so grof3 wie
fur den Fall ohne Netzwerkverbindung.

Eine analoge Performance-Messung fur ein System mit Leniames-Potential ist in Plimpton
(1995) definiert worden. Fur einen Abschneideradidg = 2.50 (siehe Abschnitt 3.7.2) wird ein
System mit fester Teilchenzal flr verschiedene Zahlen von Prozessoren fir 100 Zeitsetwiit
muliert. Daraus ergibt sich dann Abbildung A.2. In diesemt it die Performance-Messung fir drei

“Wir verwenden parallelisierte Methoden zum Heraussckreiter binaren Daten.

157 W



ANHANG A. MOLEKULARDYNAMIK

| # Prozessorent Kommunikationsaufwand 1/0 | reduzierte Gesamtzeit
System 1| 20 (5x4) 17% 3% | 19.5us
System 2| 4 (1x4) 2% 7% | 10.8us

Tabelle A.1: Performance des LAMMPS-Codes: ein identis@ystem wird mit zwei verschiedenen
Zahlen von Prozessoren simuliert.

1000000.0 E
100000.0 [

— Beowolf
— Hercules

L 100000 — Plimpton
T@ 1000.0
2 1000 |
= 10.0 |
N F
1.0
0 1 i 1 1 Il
1.0 10.0 100.0 1000.0
# CPU

Abbildung A.2: Parallele Performance des LAMMPS-Codes.

Gemessen wurde ein System mit 32.000 Teilchen fir 100 MDitBshmodelliert mit einem LJ-E-
Potential mitR.: = 2.50. Aufgetragen ist die reduzierte Kommunikationszeit pro E&hrittSund
pro Teilchen gegen die Anzahl der CPUs. Die Zahl der TeilglenCPU ist dabei fest. Die Daten
von Plimpton N = 10.976) stammen aus (Plimpton, 1995). Herculds=(62.500) ist ein Cluster des
Fraunhofer-Instituts Kaiserslautern und unser Clusted ais Beowolf N = 32.000) bezeichnet.

verschiedene Cluster aufgetragen. Die DatenRiamptonstammen aus Plimpton (1995). NHercu-
lesist ein Cluster vom ITWM Kaiserslautern —mit Infiniband-&etrk — bezeichnet und niteowolf
der von uns aufgebaute Cluster — mit doppeltem Gigabitidetz. Wie in Abbildung A.2 deutlich zu
erkennen ist, nimmt die Performance unseres Clusterscteath, wenn die verwendeten Prozessoren
Uber das Netzwerk kommunizieren. Dies ist insbesonderddiiBeowolfCluster an dem Knick bei
mehr als vier Prozessoren zu erkennen. Weiter ergeben giglachsender Zahl von Prozessoren fir
die beiden uns zur Verfigung stehenden Cluster starkeltighen. Diese haben ihre Ursache in der
jeweiligen Auslastung des Netzwerks. Weiter lasst sichiesean Plot jedoch auch erkennen, dal3 der
LAMMPS-Code fir ein hinreichend gutes Netzwerk nahezudirgkaliert. Trotz der Fluktuationen in
der Performance unserer Cluster ist zu bemerken, dalR sidmitetzten 10 Jahren die Performance
der Cluster deutlich gesteigert hat.

Wir schlieRen diesen Abschnitt mit der Bemerkung ab, daf-teschenhals der Parallelisierung
die Kommunikation zwischen den Prozessen ist. Auf der Elbesesimulierten Systems hangt diese
Kommunikation von der Zerlegung des Systems ab. Auf der Ware-Ebene wird die Kommunika-
tion durch zwei kritische Parameter limitiert: einerselies Bandbreite, die fur die von uns simulierten
Systeme unkritisch ist, und andererseits die Latenzzetztere ist bei uns von gro3er Bedeutung, da
vor und nach jedem Simulationsschritt einmal Informaticihdan benachbarten Prozessoren ausge-
tauscht werden mussen. Die Latenzzeit fur die von uns veteterHardware ist fir den Speicher in
der Gro3enordnung von@7us und fur das Netzwerk in der GroRenordnung vop8(Bauke &
Mertens, 2006).

8Im Zuge dieser Arbeit wurde ein Rechencluster mit 160 CPUawgrund eigens eine Linuxdistribution namemsvix
(http://corvix.eu) entwickelt. Die Knoten haben jeweils 2x AMD Opteron Prezeen mit 2.4GHz Taktrate, 8GB
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A.4 Detektoren

Analog zum Experiment bezeichnen wir als Detektoren Mgssmae (hier natlrlich Programmtei-
le), die aus der Gesamtheit der Konfigurationen physika¢iddessgrof3en extrahieren. Wahrend die
speziell fir die Simulationen der vorliegenden Arbeit eoke&lten Detektoren in Abschnitt 3.5 be-
schrieben sind, werden hier der Vollstandigkeit halbewndie uns verwendeten Standard-Detektoren,
die aus der Literatur hinreichend bekannt sind, angegeben.

Fur die Detektoren, die Ensemble-Messgrolen ermittetneseavir hier implizit voraus, daf3 die
Ergodenhypothese gilt, also daf? Zeit- und Ortsmittelwiertthermodynamischen Limes Ubereinstim-
men. Wir gehen weiter davon aus, daf wir den thermodynaeristimes (also N>1) mit unseren
Systemen erreicht haberim thermodynamischen Gleichgewicht erwarten wir reifuktuationen
der thermodynamischen Variablen im Rahmen v;éQ/N—f, wobeiN; die Zahl der Freiheitsgrade des
Systems ist (Frenkel & Smit, 1996).

Druck-Tensor Die Definition des atomistischen Drucks kann thermodynem@der kontinuums-

theoretisch erfolgen. Wir verwenden fiir unsere Zweckeltenhodynamische Definition (Frenkel &
Smit, 1996) und sind uns Uber deren Einschrankungen fumékolumina im Klaren. Der Druck ist
also definiert als:

— D0 Ly (A.12)

Analog kdnnen wir den vollen Drucktensor fiir die Ortskomgateni, j definieren:

Nm Nm N
Pij =3y ZVIO(VJC!+ Zr.a a=i5y ZV.avJa+7/, (A.13)

Der Druck setzt sich also aus einem kinetischen Anteil undraiVirialanteil’j — Produkt aus Orten
und Kréaften — zusammen. Wahrend in Gasen meist der kineti$eh dominiert, so ist in unseren
Festkorper-Systemen der Virialanteil dominant.

Der Druck lasst sich jedoch nicht nur thermodynamisch, somduch kontinuumstheoretisch
Uber eine Kraft pro gegebener Trennflache definieren. Lrethi@ngt jedoch von der Wahl der Trenn-
flache ab. Insbesondere auf der atomistischen Skala sisd beden Definitionen in der Regel nicht
aquivalent (Cheung & Yip, 1991; Zimmerman et al., 2002).

Druckverlauf wahrend der Indentation Nach Newton gilt ACTIO EST REACTIO. Daher ist die
Erwartung, dal3 im Druck des Substrats die gleiche Infownatiie in der KraftF,g steckt. In Ab-
bildung A.3 ist der Drucktensor einer Indentations-Megsdargestellt. Wie zu erwarten, sind die
statistischen Fluktuationen im Druck groRRer als in der Krafergleiche zum Beispiel Abbildung 2.4.
Die Normalkomponente des Drucktensors ist am grof3ten und Beebendiagonalterme werdgr,
wenn die Plastizitat einsetzt — wie zu erwarten nach von $4j8813). Der Druck wéchst an, solange
der Indenter in das Substrat gedriickt wird. Naehl160 ps wird der Indenter wieder aus dem Substrat
herausgezogen und der Druck nimmt ab. Im Endzustand sind Restfluktuationen in Normalrich-
tung zu erkennen. Insbesondere ist der Mittelwert derdearKomponenten des Drucktensef$.
Das liegt am verbleibenden Abdruck in der freien Oberflaelsezerbleibt eine laterale Verspannung.

Speicher eingebaut und sind mit 2 Gigabit Netzwerken vateon
9Die Frage, ob das mit fOreilchen bereits der Fall ist sei dahingestellt und ist Getgnd der aktuellen wissenschaft-

lichen Debatte (Zimmerman et al., 2002).
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Abbildung A.3: Drucktensor des Gesamtsystems.

Der plastische Bereich ist gekennzeichnet durch Fluldneti und Anwachsen der Nebendiagonal-
terme. Nach der Retraktion verbleibt eine Restspannunguibstgat. Gemessen an (100) Kupfer mit
LJ-B-Potential undRng = 3 nm.

Temperatur Die Temperatur kann direkt aus den atomistischen Gescligkieiten bestimmt wer-
den mit der Zahl der Freiheitsgratle = 3N — Neonstraini

1 N
T:= N varz (A.14)
i=

Eigenschaften pro Teilchen Es ist formal moglich einen Druck und eine Temperatur prdcien

Zu bestimmen. Dazu verwenden wir, dal3 ein Teilchen mit sdimegebung nur innerhalb des Ab-
schneideradius des Potentidtg,; wechselwirkt. Somit ist es naheliegend, um jedes Teilclira e
Kugel des Radiuf zu legen und die thermodynamischen Eigenschaften in di&dimmen dem
Teilchen in seinem Zentrum zuzuordA®rDie so bestimmten Eigenschaften erfiillen natiirlich nicht
die Voraussetzung des thermodynamischen Limes, denn iRelgzl befinden sich in einer solchen
Kugel weniger als 100 Teilchéh

A.5 Relaxation der Substrate

Wir schliel3en dieses Kapitel ab mit einer Bemerkung tibeReiaxation ab. In einem realen Kristall
wird sich die Gitterkonstante an der Oberflache andern urat @, dald sich der Kristall zusam-
menzieht, denn in den oberen Monolagen fehlen in dem obeadior&lim die attraktiven Energien
der Teilchen. Praparieren wir nun einen idealen Kristall deir Bulk-Gitterkonstante, so befindet
sich Uberschissige Energie im System, die relaxiert wenggss. Diese Relaxation wollen wir im
folgenden Abschnitt beschreiben.

Neben dem physikalischen Effekt, daf3 der Kristall untdriger freien Oberflache eine andere
Gitterkonstante hat, gibt es auch einen weiteren Effekirtischer Natur. Die Potentiale werden in der
Regel nur so gefittet, dal? sie die Eigenschaften des InneseKristalls reproduzieren. Insbesondere
ist die Gitterkonstante auch ein Parameter des Fits (siésetitt 3.7). Um sicherzustellen, dal3 die

1%pjese lokale Mittlung wurde in den LAMMPS-Code implemertie
11Fir die Erzeugung atomistischer Bilder mit Farbkodierusteeine solche lokale Mittlung durchaus sinnvoll, um die
teilweise erheblichen atomistischen Fluktuationen agigichen.
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richtige Gitterkonstante fiir die Konfiguration gewahlt wey muss also auch aus diesem Grunde eine
Relaxation stattfinden.

Die verbliebene Uberschissige Energie kann besonderigiserisdem Drucktensor (Gleichung
(A.13)) detektiert werden. Flr den Relaxationsprozedsgstten pjj — 0. Eine sehr gute Relaxation
ist essenziell fur die Messung mechanischer Eigenschaftéreien Oberflachen. Denn ist der Kristall
nicht gut genug relaxiert, fuhrt die Uberschissige Enangikristall zu Oszillationen der Oberflache.
Diese fuhren dann zu einer deutlichen Verfalschung detigthen Eigenschaften. Fir die plastischen
Eigenschaften ist der Einfluss einer nicht richtig relaeierfreien Oberflache aufgrund der verbliebe-
nen Verspannungen noch deutlicher. Fur unsere Substraitkewder Druck aufyj < 10-° GPa und
die Temperatur auf < 1 K relaxiert.

Zur Relaxation unserer grol3en Substrate haben wir eine ddetentwickelt, die hinreichend
schnell ist. Diese geben wir im Folgenden an. Unser Subsataanisotrope Randbedingungen: La-
teral ist die Randbedingung periodisch und normal ist derdRast, beziehungsweise offen (siehe
Abschnitt 3.6). Wir lassen also die lateralen KomponentsDrucktensors mit einem Nose-Hoover
Barostat (Frenkel & Smit, 1996; Martyna et al., 1992) gegeti behen. Lateral wird dem System
dadurch Energie entzogen. Weil jedoch die Normalkompanees Drucktensors auch gegen Null ge-
hen soll, koppeln wir die normale mit den lateralen Kompdeemurch eine anfangliche Aufheizung
des Systems. Zunéchst wird also das System aufgeheitt=a®0 K. Im Verlauf der Relaxation wird
diese Energie im System durch einen Dampfungstgremtzogen:

E)i;damp: P v)i Vie [l> N] (A.15)

Der Dampfungstermy kann tber die Debye-Frequenz bestimmt werden. Dies istrriggsehrieben
in Abschnitt C.4. Streng genommen igtauch von der freien Oberflache abhéngig: Durch die unter-
schiedlichen Flachendichten (Gleichung (2.2)) &ndeht die Masse und somit auch die Dampfungs-
konstante. Der Einfluss einer Anderung der Dampfungskotestam einen Faktor zwei hat jedoch
keinen merklichen Einfluss auf die Zeitskala der Relaxagjereigt.

Wann immer in der vorliegenden Arbeit von einem SubstratR#ide ist, so wurde dieses — falls
nicht explizit anders vermerkt — mit der oben beschriebéviethode relaxiert.
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Anhang B

Theorie

B.1 Kontaktsteifigkeit
Im Experiment wird oftmals anstelle der Kréity(d) die Kontaktsteifigkei§ng(d) gemessen. Sie ist

definiert als:

Sna(d) := o2l

(B.1)

und hat die EinheifS = % In Abbildung B.1 ist der Verlauf der Kontaktsteifigkeit imekgleich zur
Kraft exemplarisch dargestellt. Im elastischen Bereichhgéidie Kontaktsteifigkeit monoton an und
geht in die Sattigung, bis sie schliel3lich im plastischemei® zu fluktuieren beginnt. Mittels der
Hertz'schen Approximation in Gleichung (2.32) kann aus ldentaktsteifigkeit in Gleichung (B.1)
das reduzierte Youngsmodt)] bestimmt werden. Obwohl in diesem Sinne die gleiche Infoioman
der Kontaktsteifigkeit steckt, so wird diese dennoch in deméstischen Simulationen nicht verwen-
det, weil sie keine direkte Messgrof3e ist und durch die Adohgj nach der Eindringtiefe das Rauschen
in der Information verstarkt wird.

B.2 Die plastische Eindringtiefedy,

Die plastische Eindringtiefd, steht in direktem Zusammenhang mit der Definition der Katfitathe,
denn im Experiment wird in der Regel die Kontaktflache anhded plastischen Eindringtiefd,
bestimmt, da der plastische Eindruck experimentell leichti vermessen ist (Fischer-Cripps, 2004).
In Abbildung 3.6 ist die plastische Eindringtiefe dargstéveil die Eindringtiefe des Indentecsals
Referenzpunkt die Hohe der idealen nicht-deformierteiefr®berflache verwendet, beinhaltet diese
sowohl die plastische als auch die elastische Deformago®therflache. Die plastische Eindringtiefe
d, hingegen beinhaltet allein die plastische Deformation.

Die plastische Eindringtiefe lasst sich in der Simulati@stimmen als maximaler normaler Ab-
stand zweier Teilchen im Kontakt mit dem Indenter:

dp:=_ max |y —yj| (B.2)

i,jecontact

In Abbildung B.2 ist die plastische Eindringtiefe exemgdah fir eine Indentation in eine (100)
Oberflache dargestellt. Wie zu erwarten ist, ist in der Regelplastische Eindringtiefe aufgrund
der elastischen Deformation kleiner als die Eindringtidés Indenters. Wir verwenden in unseren
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Abbildung B.1: Verlauf der KontaktsteifigkeB,q(d) im Vergleich zur KraftFnq(d).
Gemessen an (100) Kupfer mit Cu-Mishin-Potential.
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Abbildung B.2: Plastische Eindringtiefl im Vergleich zur Indenterverschieburign Abhangigkeit
von der Zeitt fir (100) Kupfer mit Cu-Mishin-Potential und verschiebskgntrollierter Indentation.
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Simulationen die plastische Eindringtiefe nicht als Pagtam weil diese aus der Simulation extrahiert
werden muss, wahrend hingegen die Eindringtiefe des Indeeixakt bekannt — weil vorgegeben —
ist.

Der \ollstandigkeit halber sei auch die projizierte Korifiiche nach der Definition aus dem
Experiment angegeben:

APP:= 2mRingdy (B.3)

Der Vergleich dieser Kontaktflache mit unserer atomistiscBefinition ergibt, dal3 die makrosko-
pische Kontaktflache nach Gleichung (B.3) im elastischereiBk kleiner ist als die atomistischen
Kontaktflachen; dies ist auch direkt an der Unterschatzamgldstischen Eindringtiefe (siehe Abbil-
dung B.2) erkenntlich.

B.3 Explizite Behandlung der richtungsabhéangigen elastshen Moduli

In diesem Abschnitt sind die expliziten Formeln fur die tighgsabhangigen elastischen Moduli fur
kubische Kristalle angegeben. Die vollstéandige Inforomafiir alle elastischen Moduli und die Her-
leitung der Formel findet sich in Turley & Sines (1971).

-1
Y(Q) = (812 T as£211>

2
V(Q) = Vio+ V§1+ V23
_ S12+ 0sQ12 _ S12+ 0sQ12 _ S12+ 0sQ23
3(si2+ 3sua+0sQ11)  3(Sw2+ 3844+ 0sQ22)  3(S12+ Fsua+ asQ22)
1
Os:=S11—S12— 5344
Qu1:=1-2a
Qo= 2(1— a) —bsin(26) — ccog20) — dsin(46) — ecog46)
Q12 :=a+bsin(26) 4 ccog20)
1 .
Qo3:= Z(l_ a) +dsin(40) + ecos40)
a:= A’B? + C?H? b:= —DE(B?— A?)
c::—:—ZL(E4—D4+G4—F4—H4) d::—%DE(EZ—DZ—GZ+F2)
e:= —:—g(E“Jr D*+G*+F* 4+ H* - 12D%E?)
A := cosa cosf B := sina cosf3 C:=sinf
D := —cosasinf E = —sina F := —sinasinf

G :=cosa H := cosf
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Dabei ist der Raumwinke® hier explizit fir einen Richtungsvektor der freien Obefffiéchkl) aus-
gedrlckt als

N K o h
sina ;= k)i cosq (= CRANE

) . | ' h2+k2 12
sinp = (h2+k2+|2)1/2 cosp 1= <h2+k2+|2>
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Anhang C

Methodologie

C.1 Abhangigkeit vom Simulationsvolumen

Um die Abhangigkeit der Resultate vom Simulationsvolumertilzerprifen ist eine Simulation von
(100) Kupfet, modelliert mit dem Cu-Mishin-Potential mit 5818° Atomen in einer kubischen Box
mit der Seitenlange voin= 88 nm, durchgefuhrt worden. Wir beschrénken uns bei derusskn der
Resultate auf die Kraffng(d) in Abbildung C.1, da wir quantitativ insbesondere am lirelastischen
Bereich interessiert sind.

Offensichtlich gibt es im linear-elastischen Bereich rahieeine Abweichungen. Im tieferen elas-
tischen Bereich zeigen sich jedoch kleinere Abweichun@as kleinere System fiihrt zu einer Uber-
schatzung der elastischen Steifigkeit. Im plastischeni@egeht der Unterschied zwischen den Sys-
temen in der Fluktuation aufgrund der atomistischen Ps&zeaster. Es werden hierbei insbesondere
die gleichen Gleitsysteme aktiviert und die Plastizit&hsigenauso aus wie bei den kleineren Sys-
temen. Wir halten also fest, daf? das von uns gewahlte Siimngablumen hinreichend grof3 ist, um
sowohl die elastische als auch die plastische Deformatiéquat zu beschreiben.

C.2 Abhéangigkeit von der Indentationsgeschwindigkeit

Im Vergleich zum Experiment ist die Geschwindigkeit derdntitionvi,g um mindestens einen Fak-
tor 10 zu grofR (Fischer-Cripps, 2004). Es ist zu erwartef3,sieh die Materialeigenschaften mit der
Indentationsgeschwindigkeit &ndern. Um zu tiberpriifen,sidh eine Anderung der Geschwindigkeit
auswirkt ist eine Indentation von (100) Kupfer mit Cu-MistRotential mit zwei Geschwindigkeiten
durchgefuhrt wordenii,g = 10 m/s undsing = 100 m/s. Wir beschranken die Diskussion der Resultate
hier wieder nur auf die Kraft in Abbildung C.2. Offensicltiiist der Unterschied der beiden Simula-
tionen im elastischen Bereich marginal. Der Fit an die Heste Approximation lieferte!? = 13479
GPa unde!®? = 1448 GPa, wahrend der funktionale Fit die Exponeritéh= 1.5 undb'® = 1.48
liefert. Wir halten also fest, dal3 eine Erhéhung der Gesotligkeit um eine Grol3enordnung die
elastischen Eigenschaften nur um etwa 7% &Adert

IFir die anderen Orientierungen (110) und (111) ergeberesialvge Resultate.
2Es sei an dieser Stelle angemerkt, daR sich das plastischaltém merklicher dndert. Dies wére eine interessante

Fortsetzung der vorliegenden Arbeit.
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Abbildung C.1: Abhangigkeit der Indentationskré&ftg vom Simulationsvolumen.

Zwei Substrate mit den Seitenlanges: 25 nm (1.3510° Atome) undl = 88 nm (58.810° Atome)

im direkten Vergleich. Es zeigen sich kleine Abweichungamicht-linear-elastischen Teil kurz vor
der (invarianten) kritischen Eindringtietgielq ~ 6 A. Im plastischen Bereich gibt es nur statistische
Fluktuationen.
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Abbildung C.2: Abhangigkeit der Indentationskré&ftq von der Indentationsgeschwindigkeit.
Die Abweichungen zwischen den beiden Kurven sind im elelstis Bereich marginal. Gemessen an
(100) Kupfer mit Cu-Mishin-Potential.
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Abbildung C.3: Verallgemeinerte Stapelfehlerenergiediir Morse-EAM-Potential nach Gleichung
(C.1). Die verallgemeinerte Stapelfehlerenergigeht linear mit dem Koeffizienten

C.3 Gemischtes Potential

Es ist bekannt, dal3 Paarpotentiale nur zwei elastischet&utes reproduzieren kénnen (siehe Kapi-
tel 3). Bendtigt werden fiir die Simulation von elastischemd insbesondere plastischem Verhalten
jedoch alle drei elastischen Konstantgnunabhangig voneinander. Obwohl unter gewissen Umstan-
den die Beschreibung der Plastizitat auch mit Paarpotentiadglich ist (siehe Kapitel 6), so ist
in der Regel eine Reproduktion der Stapelfehlerenergieanzéell wichtig. Motiviert durch die Er-
weiterung des Lennard-Jones-Potentials zu einem EAMARatéBaskes, 1999) verwenden wir ein
Morse-Potential, um den Einfluss der Reproduktion deratrittlastischen Konstante auf die Stapel-
fehlerenergie zu untersuchen.

Zun&chst fitten wir dazu ein Morse-Potent@®orse(r) ancai, ¢12 und die Gitterkonstanta von
Kupfer an. Nun wird dieses angefittete Morse-Potential alrpotential fur ein EAM-Potential nach
Gleichung (3.15), Gleichung (3.17) und Gleichung (3.18wendet. Dieses EAM-Potential wird
dann bei festgehaltenem Paarpotentiatamefittet. Dann kann weiter eine Linearkombination beider
Potentiale definiert werden:

D(r) = cPeam(r) + (1 — ) Pyorse(r) (C.1)

Dann ist es mithilfe des Koeffizientere [0, 1] moglich, zwischen den beiden Potentialen zu schalten.

Misst man nun die verallgemeinerte Stapelfehlereneygie Abhangigkeit von dem Koeffizien-
tenc, so zeigt sich, dal’ diese linear zwischen den beiden Extrvamiart. Dies ist in Abbildung
C.3 anhand der stabileig und der instabilen Stapelfehlerenergiedargestellt. Wahrend das EAM-
Potential den experimentellen Wert recht gut reproduzieund in Ubereinstimmung mit dem Cu-
Mishin-Potential ist — kann das Morse-Potential nicht gutszhen den Strukturen FCC und HCP
unterscheiden (siehe Kapitel 6).

Es lasst sich also festhalten, daf3 die Wurzel-Form der Eummsfunktion Gleichung (3.18) einen
Fit an die dritte elastische Konstante und somit eine Reyktimh der verallgemeinerten Stapelfeh-
lerenergie ermoglicht.

C.4 Gedampfter Rand

In Kapitel 3 ist auch ein gedampfter Rand fir die lateralendd@dingungen gewahlt worden. Zielset-
zung dieses Randes ist die Modellierung eines umgeberealeiKristalls in Form eines thermody-
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Abbildung C.4: Verlauf der kinetischen Energie bei kritiec Dampfung.
Y = 7.11 kg/s fur Kupfer mit Cu-Morse-Potential uhd= 2.1 nm. Das Substrat wurde zun&chst auf
Siedetemperatur erhitzt und dann gedampft. Die Doppefpaakzeigt die kritische Dampfung an.

namischen Bades. Approximiert man das Potenzial der ®iltiarmonisch unter der Annahme, dai3
sich die Teilchen hinreichend nahe der Gleichgewichtstadmden und sich wenig bewegen, so han-
delt es sich bei dem System um einen (gekoppelten) harnrmmsOszillator, der kritisch gedampft
werden soll. Die Dampfungskraft ist gegeben durch

E)damp: —l,UV (C.2)
Und fur die kritische Dampfung gilt mit der Eigenfrequessz

Y = 2may (C.3)
Diese materialabh&ngige Eigenfrequeazwird durch die Debye-Frequenz approximiert:

_ 3 3ks
Wy = W= Z%—EOD (C.4)
wobei ©p die Debye-Temperatur ist, die sich in Smithells & Brande®/@) findet. Dann kann die

kritische Dampfungskonstantg bestimmt werden als

Y= %@D =1.0176713-10 °m[amy©p|[K] {k—sg] (C.5)

Eine qualitative Uberpriifung der kritischen Dampfung kamie folgt vorgenommen werden:
Ein idealer Kristall wird zunachst aut Ty erhitzt. Dann wird die Dampfung eingestellt und die
Energie gemessen. Es ergibt sich eine Kurve mit zwei chetiaiischen Peaks, wie in Abbildung C.4
dargestellt. Denn im Falle der kritischen Dampfung werderTdilchen einmal ausgelenkt und einmal
schwingen sie zurtick. In beiden Fallen wird die Geschwikeligoei dieser Bewegung extremal.

C.5 \Versetzungsdichte
Um eine Aussage machen zu kénnen, wie viele Versetzungersarem Simulationsvolumen sind, ist

die Flachendichte der Versetzungen exemplarisch fur eiessMhg an (111) Kupfer mit Cu-Mishin-
Potential in Abbildung C.5 dargestellt. Die Flachendidltdlr verschiedene Ebenen im Abstand der

170



ANHANG C. METHODOLOGIE

1.2 T T T
—t="76ps

10 —t=160ps ]

1 1 1

Versetzungsdichte (10%/cm?)

50 100 150 200 250
Monolage in § (A)

Abbildung C.5: Versetzungsdichte in Abhéngigkeit von deitZ
Die Plastizitat wachst in den Kristall hinein und die plastie Zone bleibt weitgehend unter dem
Indenter lokalisiert. Gemessen an (111) Kupfer modelii@ttCu-Mishin-Potential.

Monolagen im Gleichgewicht des idealen Kristallg;; nach Gleichung (2.2) berechnet worden. Zur
ersten Zeit{(= 76 ps) hat die Plastizitat gerade erst eingesetzt und zuteaweit ¢ = 160 ps) ist die
Plastizitat bereits weit fortgeschritten. Im Vergleichr eiden Zeiten ist deutlich zu erkennen, wie
die Plastizitat in den Kristall hineinwéachst. Weiter bleitie plastische Zone, wie in Abbildung C.5
am Peak bei 250 A zu erkennen, innerhalb von etwa 50 A weitgkheter dem Indenter lokalisiert.

Im Vergleich mit experimentell gemessenen Werten von makirét? cm~2 fur gewalzte Metalle
(Demtréder, 2005) zeigt sich, dal3 die von uns simulierteséfzungsdichte noch im realistischen
Bereich ist.

C.6 Elastischer Bereich beim Entladen

Auch beim Entladen ergibt sich eine elastische Deformatiti® im Experiment benutzt wird, um
die elastischen Eigenschaften zu bestimmen (Doerner &1986; Fischer-Cripps, 2004; Vlassak &
Nix, 1993, 1994). In Abbildung C.6 ist daher die Kraft-Eimdjtiefe-Kurve fir den Entladeprozel
im Vergleich zum Ladeprozel? dargestellt. Offensichtlidt gs fur das Entladen deutlich mehr Fluk-
tuationen in der Kraft, die von der auf unseren Zeitskalemtielaxierten plastischen Deformation
in endlichen Simulationsvolumen stammen (siehe Abschnit). Weiter ist die Steigung der Kurve
systematisch groRRer, weil durch die Plastizitat\ork-Hardeningstattgefunden hat.
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Abbildung C.6: Kraft-Eindringtiefe: Vergleich des elastihen Bereiches beim Laden bzw. Entladen.
(100) Kupfer modelliert mit Cu-Mishin-Potential ufithg = 3 nm. Die Entladekurve zeigt Fluktuatio-
nen, weil das Substrat nach Indentation nicht mehr relaisterder permanente unrelaxierte Abdruck
in der Oberflache bedingt Oszillationen im Spannungstefsseine Abschnitt A.4).
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Anhang D

Atomistische Sicht auf die Defekte

Ab Seite 149 findet sich ein Daumenkino am rechten, unterard Rlar Seiten. Dargestellt ist die
Entwicklung der Plastizitat eines mit einem Indenter Wy = 8 nm bei einer Geschwindigkeit von
Ving = 12.8 m/s indentierten (111) Kupfers, modelliert mit Cu-Mistiotential. Die Bilder sind im
zeitlichen Abstand von 0.4 ps ab einer Eindringtiefe vonaeBaA und damit kurz vor Einsetzen der
plastischen Deformation (siehe Abbildung 5.4) erstelltdeo.

Ab Seite 157 setzt Quergleiten ein und ab Seite 167 kann déséizweier prismatischer Schlei-
fen beobachtet werden. Ab Seite 185 Uiberqueren die prischath Schleifen die periodischen Rander
und treten daher zur anderen Seite des Simulationsvolumieder ein.
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Anhang E

Materialeigenschaften

Auf dieser Seite sind die fir die vorliegende Arbeit wicletigexperimentellen Daten (Lide, 1994;
Smithells & Brandes, 1976) fur Kupfer und Aluminium zusanmgestellt.

c11 (GPa) ci11 (GPa) ci1(GPa) B(GPa) G(GPa) X
Kupfer 168 75.4 121 134.4 39.8 3.27
Aluminium | 108 61 29 76.6 26.8 1.23

Ecoh (eV) a (A) m (g/ mOI) Rpart (A) G)D (K)
Kupfer 3.54 3.615 63.55 1.35 343.5
Aluminium | 3.57 405 26.98 1.28 428
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