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Zusammenfassung

Dank ihrer  Mikrostruktur  im nm-Bereich weisen nanokristalline Werkstoffe  Eigenschaften 
auf, die maßgeblich von ihrem hohen Anteil an Korngrenzenphasen bestimmt werden. An-
fänglich wurden die auf nanokristallinen Werkstoffen experimentellen Ergebnisse durch Ei-
genschaften wie z.B. Porosität verfälscht. In Folge dessen wurde die Charakterisierung von 
nanokristallinen Werkstoffen teilweise auf Computersimulation eingeschränkt. Mit der Ent-
wicklung neuer Herstellungsverfahren wie die gepulste Elektroabscheidung können Materiali-
en hergestellt  werden, die zum größten Teil  porenfrei  sind. Ein bleibender Nachteil  dieser 
Methode besteht in der kristallographischen Textur und der Makroverzerrung der hergestell-
ten Proben. Nichtsdestotrotz und dank der Porenfreiheit dieser Proben ist das Messen intrinsi-
scher  Eigenschaften  von  nanokristallinen  Werkstoffen  möglich  geworden.  Die  akustische 
Rasterkraftmikroskopie ist ein geeigneter Kandidat zur Untersuchung der Elastizität und des 
elastisch-plastischen Übergangs von nanokristallinen Metallen. Diese Methode kombiniert die 
hohe Auflösung der Rasterkraftmikroskopie mit der Empfindlichkeit von Ultraschall auf elas-
tische und anelastische Eigenschaften. In dieser Arbeit wurde ein neues kontaktmechanisches 
Modell entwickelt, um den elastischen Modul aus AFAM-Messungen zu erhalten. Dieses Mo-
dell wurde zur Charakterisierung der Elastizität von Ni-P Proben mit verschiedenen Korngrö-
ßen und zur Beobachtung des elastisch-plastischen Übergangs in denselben Proben und in ult-
rafein körniges Gold angewandt. Dieser Übergang wurde mittels der Messung der Güte der 
AFM-Blattfederschwingung gemessen. Der elastisch-plastische Übergang wird als heterogene 
Nukleation von partialen Versetzungsschleifen in der Kontaktzone zwischen Sensorspitze und 
Probenoberfläche beschrieben. 

Abstract

Owing to their microstructure within the nm-range nanocrystalline materials exhibit proper-
ties which to a great extent are governed by their fraction of grain-boundary phases. For a 
long time the experimental results obtained on nanocrystalline materials were convoluted with 
properties such as porosity. As a consequence, the characterization of nanocrystalline materi-
als has been to some extent limited to computer simulation. With the development of new 
processing techniques such as the pulsed electrolytic deposition almost porosity-free samples 
can be produced. A drawback of this method is still the occurrence of a pronounced texture 
and macro-strain in the samples. Nevertheless, due to the pore-free material with a mass den-
sity near the theoretical mass density,  measuring the intrinsic properties of nanocrystalline 
materials  has become possible.  The Atomic Force Acoustic  Microscopy is  an appropriate 
technique to investigate the elasticity and the elastic-plastic transition of nanocrystalline met-
als. This method combines the high resolution of AFM and the sensitivity of ultrasound to 
elastic and anelastic properties. In this work a new contact mechanical model has been devel-
oped to obtain the elastic modulus from AFAM measurements. This model was applied to 
characterize the elasticity of nanocrystalline Ni-P samples with different grain sizes. The elas-
tic-plastic transition in the same nanocrystalline Ni-P samples and in ultra-fine grained gold 
was observed by measuring the Q-value of the cantilever oscillations as a function of static 
load. The elastic-plastic transition is described as the heterogeneous nucleation of partial dis-
location loops in the contact zone between tip and sample surface. 
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Liste der Verwendeten Abkürzungen

AFAM Akustische Rasterkraftmikroskopie (Atomic Force Acoustic Microscopy)
AFM Rasterkraftmikroskopie (Atomic Force Microscopy)
DLC Diamant ähnlicher Kohlenstoff (Diamond-Like Carbon)
EBSD Rückgestreute Elektronbeugung (Electron Back-Scatter Diffraction)
FMM Kraftmodulationsmikroskopie (Force Modulation Microscopy)
HREM Hochauflösende Rasterelektronmikroskopie
kfz kubisch flächenzentriert
MEMS Mikroelektromechanisches System (micro-electromechanical system)
nc nanocrystalline
nk nanokristallin
PED gepulste Elektroabscheidung (Pulsed Electrodeposition)
pk polykristallin
TEM Transmissionelektronmikroskopie
UAFM Ultraschall-Rasterkraftmikroskopie (Ultrasonic Atomic Force Microscopy)
ufg ultrafinekörnig (ultra-fine grained)
XRD Röntgendiffraktometrie (X-Ray Diffractometry)
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A. Einleitung

Nanokristalline nk-Werkstoffe zeichnen sich durch eine charakteristische  Mikrostrukturab-
messung im nm-Bereich (aus Konvention wird die obere Schranke dieses Bereichs auf 100 
nm gesetzt). Mit abnehmender charakteristischer Abmessung einer polykristallinen Struktur 
nimmt der Anteil an Korn- bzw. Phasengrenzen zu, so dass sich für einen nk-Werkstoff mit 
einer Korngröße von 5 nm 49 % der Atome in den Grenzflächenphasen befinden. Aus dieser 
Tatsache wurden von nanokristallinen Werkstoffen schon seit ihrer Entdeckung besondere Ei-
genschaften erwartet, wie z.B. Korrosionsbeständigkeit und einstellbare mechanische Eigen-
schaften durch Kontrolle der Korngröße. Weiter  wurde erwartet,  die Domänenstruktur von 
ferromagnetischen oder –elektrischen Werkstoffe durch die genaue Einstellung der Korngrö-
ße ebenfalls kontrollieren zu können. Die experimentellen Untersuchungen dieser Werkstoff-
klasse mussten sich den Herstellungsverfahren anpassen. In der Tat wurden anfängliche Un-
tersuchungen der Eigenschaften von nk-Werkstoffen durch Porosität oder ausgeprägte Textur 
beeinflusst, wenn nicht verfälscht. Heutzutage stellen die Kondensation unter Schutzgas („in-
ert gas condensation“) mit einschließender Kompaktierung [A.1, A.2] und die gepulste elekt-
rolytische Abscheidung [A.3] zwei wesentliche Verfahren dar. 

Eine weitere Hürde zur Untersuchung von nk-Werkstoffen, im Besonderen metalli-
schen, stellt ihre thermisch instabile Mikrostruktur dar. Es wurde in der Literatur ausgiebig 
über das Kornwachstum von nk-Metallen bei oder nahe an der Raumtemperatur berichtet  
[A.4, A.5]. Eine Alternative ist, chemische Elemente zu zulegieren, die zur Steigerung der 
Korngrenzenträgheit  führen sollen.  Pd wird z.B. mit  Si zulegiert,  mit  einer empfindlichen 
Wirkung auf die Mikrostrukturstabilität. Wirkungsvoller erweist sich aber die gepulste elekt-
rolytische Abscheidung von Ni-P bzw. Ni-W Legierungen auf  die  Mikrostrukturstabilität  
[A.6, A.7] (siehe Kapitel E).

Mit  wachsendem Interesse  an  dieser  Werkstoffklasse  entstand  das  Bedürfnis  nach 
hoch auflösenden Prüfverfahren. Dem folgte die Entwicklung von Nanoindentern, die eine 
hoch aufgelöste Aufnahme von Kraft-Wegkurven zur Untersuchung der mechanischen Eigen-
schaften ermöglichen und von den verschiedenen Rasterkraftmikroskopiemoden zur Untersu-
chung der Topographie und Oberflächeneigenschaften. An besonderer Bedeutung gewinnen 
die dynamischen Moden der Rasterkraftmikroskopie, wie die akustische Rasterkraftmikrosko-
pie  (atomic force acoustic  microscopy,  AFAM) [A.8] und die  Ultraschallkraftmikroskopie 
(ultrasonic atomic force microscopy, UAFM) [A.9]. Diese vereinen eine hohe Empfindlich-
keit auf Elastizität mit einer Auflösung, die vom Kontaktradius a zwischen AFM-Spitze und 
Probenoberfläche bedingt wird, der einige nm bis einige 10 nm beträgt. Diese Verfahren ge-
hören zur Kategorie der Nahfeldmikroskope, d.h. eine Sonde mit Abmessungen im nm-Be-
reich rastert ein Wellenfeld ab. Das Auflösungsvermögen hängt nicht von der Wellenlänge 
sondern von den Abmessungen der Sensorspitze ab. In dieser Arbeit wird zur Erweiterung des 
Anwendungsfeldes von AFAM beigetragen.

AFAM wurde von Rabe et al. entwickelt und zunächst zur Ermittlung der elastischen 
Eigenschaften angewandt [A.10], indem der AFM-Sensor im Kontakt mit  der Probe durch 
sich in der Probe ausbreitende longitudinale Ultraschallwellen in Biegeresonanz versetzt wird. 
Mit der Anregung von Torsionsresonanzschwingungen des AFM-Federbalkens durch trans-
versale  Einschallung der Probe konnte der Anwendungsbereich auf die Untersuchung von 
Reibungseigenschaften erweitert werden [A.11].

7



In dieser Arbeit wurde eine Erweiterung der Untersuchung der mechanischen Ei-gen-
schaften durch die Erzeugung von Versetzungen in nanokristallinen Ni-P Legierungen, im 
Besonderen des elastisch-plastischen Übergang, durchgeführt. Die homogene Versetzungsnu-
kleation wurde bereits in Einkristallen und polykristallinen Metallen mittels Nanoin-dentie-
rung untersucht [A.12, A.13]. Jedoch konnte kein ähnlicher Effekt in nk-Materialien beobach-
tet werden [A.14], obwohl eine heterogene Nukleation von partialen Versetzungsschleifen an 
den Korngrenzen aus Computersimulationen zu erwarten ist [A.15, A.16]. Diese Rechnungen 
beschreiben keinen Gleichgewichtszustand, so dass ein direkter Vergleich mit Experimenten 
nicht immer möglich ist. Im Gegensatz dazu werden mittels AFAM die quasi-statische Eigen-
schaften untersucht. Deshalb wurde aus der Elastizitätstheorie des Kontaktes und der Verset-
zungen eine Beschreibung der Nukleation von Versetzungen in der Kontaktzone zwischen 
AFM-Sensorspitze und Probe erarbeitet. Weiter wurden die zu erwartenden Effekte auf die 
AFAM-Messgrößen Kontaktsteifigkeit  k* und –dämpfung Q-1 abgeschätzt. Parallel wurde an 
der Kalibrierung der elastischen Eigenschaften durch Verfeinerung des kontaktmechanischen 
Modells gearbeitet. Hierbei wurde aus Beobachtungen, dass sich die Größe der AFM-Spitze 
während des Kalibrierungsprozesses ändert,  eine Verallgemeinerung für den Ausdruck der 
Kontaktsteifigkeit als Funktion der Kraft vorgeschlagen und angewandt. Diese erlaubt Spit-
zengeometrieänderungen und -abweichungen von den zwei bisher angewandten Geometrien 
(kugelförmige Spitze und Zylinder) zu berücksichtigen.

Die experimentelle  Umsetzung erfolgte  an einem AFM (D3000, Veeco) [A.17], an 
dem ein externer Aufbau angeschlossen ist (siehe Kapitel B.). Hierbei wird das Sensor durch 
einen von einem Signalgenerator gesteuerten Ultraschall-Prüfkopf mit f = 2 - 5 MHz in Reso-
nanz angeregt. Mittels des optischen Detektorsystems des AFMs werden dann die Sensor-
schwingungen detektiert. Dies erlaubt, das Signal mit einem Lock-in Verstärker nach Ampli-
tude  und  Phase  nachzuweisen.  Weitere  experimentelle  Untersuchungen  erfolgten  mittels 
Röntgenbeugung und Elektronenrückstreuung nach Wärmebehandlung bei 200°C bis zu 150 
Minuten. So konnten zuerst die Mikrostruktur von nanokristallinen Ni-P Legierungen unter-
sucht werden, eine Variation der Korngröße erzielt werden und dann mit AFAM der Indenta-
tionsmodul und Q-1 bestimmt werden.
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B. Nanokristalline nk-Werkstoffe und ihre Eigenschaften bei 
Raumtemperatur und kleiner Dehngeschwindigkeit

Nanokristalline nk-Werkstoffe sind polykristalline pk-Werkstoffe, deren charakteristische Mi-
krostrukturlänge im Nanometerbereich liegt und aus Konvention kleiner als 100 nm ist. Je 
nach Dimensionalität  können nk-Werkstoffe in verschiedenen Kategorien unterteilt  werden 
(siehe Abb. B.1) [B.1]:

• Kristalline nano-Partikel (0-dimensional)
• Material aus modulierten Schichten mit Dicke < 100 nm (1-dimensional)
• Schichten mit nanoskaligen Körnern (2-dimensional)
• Equiachsiale nanokristalline Strukturen (3-dimensional)

Abbildung B.1: Unterteilung von nanokristallinen Werkstoffen nach ihrer Dimensionalität nach Sie-
gel [B.1]: 0) Nanopartikel (0-dimensional); 1) Material aus modulierten Schichten mit Dicke < 100 nm 
(eindimensional); 2) Schicht mit nanoskaligen Körnern (zweidimensional); 3) Equiachsiale nanokris-
talline Struktur (dreidimensional).

Nach Gleiter [B.2, B.3] fungiert neben der Dimensionalität der betrachteten Nanostruktur 
auch die Heterogenität der chemischen Zusammensetzung als Parameter zur Klassifizierung 
von nk-Werkstoffen (siehe Abb. B.2). In seine Unterteilung werden drei verschiedene Kristal-
litformen berücksichtigt:

• Dünne Schichten (1-dimensional)
• Stengelförmige Kristallite (2-dimensional)
• Equiachsiale Kristallite (3-dimensional)

Je nach chemischer Zusammensetzung der Kristallite werden alle drei Hauptgruppen in vier 
Untergruppen klassifiziert.  Die Erste fasst  nk-Werkstoffe  zusammen,  deren Kristallite  und 
Grenzflächen die gleiche chemische Zusammensetzung besitzen. In der zweiten Untergruppe 
werden nk-Werkstoffe berücksichtigt,  die aus Kristalliten unterschiedlicher chemischer Zu-
sammensetzungen aufgebaut sind. Wenn sich die chemische Zusammensetzung der Kristallite 
von der der Grenzflächen unterscheidet,  erhält man die dritte Untergruppe. Dies geschieht 
z.B., wenn eine Atomsorte dazu tendiert, zu Korngrenzen zu diffundieren. Als der letzten Un-
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tergruppe zugehörig gelten nk-Werkstoffe, die aus in eine Matrix verschiedener chemischer 
Zusammensetzung und Struktur eingebetteten nanokristallinen Partikeln bestehen.  Ein Bei-
spiel dafür sei die Feinverteilung von nk-Körnern in teildevitrifizierten metallischen Gläsern. 
Da im Rahmen dieser Arbeit fast ausschließlich equiachsiale nk-Strukturen untersucht wur-
den, im Besonderen nk-Ni-P Legierungen mit Korngrößen zwischen ca. 14 und 78 nm, wer-
den im Weiteren ausschließlich solche nk-Werkstoffe berücksichtigt, die der 1. und 3. Unter-
gruppen der 3. Hauptgruppe angehören, gemäß der Einteilung von Gleiter. 

Abbildung B.2: Klassifizierung von nanokristallinen Werkstoffen im Bezug auf ihre chemische Zu-
sammensetzung und der Dimensionalität der Kristallite, nach Gleiter [B.2].

Abbildung B.3: Prozentanteil an Korngrenzenatomen in nanokristallinen Festkörpern als Funktion der 
Korngröße. Hierbei wird die Korngrenzenbreite gleich 0,5 nm bzw. 1 nm angenommen [B.4].

Die Eigenschaften von nk-Werkstoffen beruhen auf ihrem großen Anteil an Korngren-
zen im Vergleich zu konventionellen pk-Werkstoffen. Es befinden sich in nk-Werkstoffen je 
nach Korngröße und Korngrenzenbreite bis zu 49 % der Atome in den Grenzflächen [B.4], 
siehe Abbildung B.3. Von daher wurde von diesen grenzflächenbestimmten Materialen erwar-
tet, dass sie von konventionellen pk-Werkstoffen mit groben Körnern abweichende physikali-
sche und mechanische Eigenschaften besitzen [B.5]. Zum Beispiel wurden für nk-Cu ein hö-
herer elektrischer Widerstand und eine stärkere Abhängigkeit desselben von der Temperatur 
berichtet [B.6]. Weiter wurde der Einsatz von Kriechen und Superplastizität in nk-Metallen 
bei niedrigeren Temperaturen beobachtet, als in konventionellen pk-Metallen gleicher chemi-
scher Zusammensetzung. Diese Beobachtungen werfen einige Fragen zu den Mechanismen 
auf, die an der Deformation von nk-Materialen beteiligt sind. Es wurde z.B. ursprünglich von 
nk-Metallen erwartet, dass sie gemäß der Hall-Petch Beziehung höhere Festigkeit und Härte 
besitzen, als pk-Metalle. Im Experiment beobachtet man aber einen Abfall der Festigkeit und 
der Härte für nk-Metalle mit einer Korngröße kleiner als ca. 20 nm [B.7]. Dieses Ergebnis 
kann nur im Rahmen der Deformationsmechanismen unter Berücksichtigung der Rolle der 
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Grenzflächen aufgeklärt werden. In dieser Absicht wurde die Struktur von nk-Werkstoffen 
und ihren Grenzflächen intensiv untersucht, z.B. mit Röntgen-Diffraktometrie (XRD), hoch-
auflösender Elektronmikroskopie (HREM) und nicht zuletzt mit atomistischen Computersi-
mulationen.

B.I. Struktureigenschaften von nk-Werkstoffen

Nanokristalline Werkstoffe können in 1. Näherung als biphasige Werkstoffe betrachtet wer-
den, in denen Kristallite im nm-Bereich in eine Matrix aus Korngrenzen eingebettet sind. In 
den früheren Untersuchungen von nk-Werkstoffen wurden zwei unvereinbare Sichten zur Na-
tur und Struktur der Korngrenzen aufgestellt. T. Haubold et al. [B.8] schlugen eine gasartige 
Unordnung  in  den  Grenzflächen  vor,  während  nach  experimentellen  Untersuchungen  die 
Struktur von Korngrenzen in nk-Werkstoffen ähnlich der in konventionellen pk-Werkstoffen 
gefunden wurde [B.9]. Aus darauf durchgeführten Untersuchungen, im Besonderen mittels 
Röntgenbeugung und HREM an verschiedenartig hergestellten nk-Werkstoffen wurde argu-
mentiert, dass die Korngrenzenstruktur je nach beteiligten Atomsorten, Kristallstrukturen und 
Fehlorientierung zwischen angrenzenden Körnern unterschiedlich ist [B.10]. Da es schwierig 
ist, Experimente mit subnanometer Auflösung durchzuführen, wurden zur Untersuchung der 
Korngrenzenstruktur  in  nk-Werkstoffen  atomistische  Computersimulationen durchgeführt. 
Aus solchen Untersuchungen [B.11,  B.12] konnte gezeigt  werden,  dass Korngrenzen eine 
Nahordnung aufweisen,  deren Struktur  zwischen der  von Grenzflächen in  pk-Werkstoffen 
und der eines Gases ist. Weiter wurde aus den Arbeiten von D. Chen [B.11] festgestellt, dass 
eine beträchtliche Fehlorientierung zwischen den entlang einer gemeinsamen Korngrenze ge-
bundenen Kristallgittern existiert. Dies wurde auf eine sehr kleine Translation einzelner Kör-
ner zurückgeführt. Diese Fehlorientierung vergrößert nicht nur den atomaren Abstand im Ver-
gleich zum perfekten Gitter. Sie erzeugt weiter ein Verzerrungsfeld, das bis in die Kristallite 
hinein reicht. Unter seine Wirkung werden die Kristallatome von den Korngrenzen angezo-
gen, mit dem Ergebnis, dass das Kristallgitter ausgedehnt wird. Die Ausdehnung des Kristall-
gitters  wurde experimentell  mittels  XRD in verschiedenen nk-Werkstoffen  festgestellt,  ob 
metallisch oder keramisch [B.13]. Weiterhin stellten T.G. Nieh et al. [B.14] mittels Positro-
nannihilation zwei Arten von freien Volumina in Korngrenzen von nk-Werkstoffen fest, näm-
lich einzelne Leerstellen und Leerstellencluster. Diese Ergebnisse bestätigen die Simulationen 
von D. Chen, dass durch solche Leerstellen und –cluster ein Verzerrungsfeld erzeugt wird, so 
dass sich das Gitter ausdehnt [B.15]. Aus diesen Struktureigenschaften, wie hohen Anteil an 
hochenergetischen Grenzflächenphasen und mechanischer struktureller Verzerrung, besitzen 
nk-Werkstoffe eine hohe Überschussenergie, die sie sowohl thermodynamisch als auch me-
chanisch unstabil macht. Bevor Alternativen zur Stabilisierung von nk-Strukturen diskutiert 
werden, wird die Mikrostruktur von nk-Werkstoffen unter Temperatureinfluss beschrieben. 
Diese äußert sich im Wesentlichen im Kornwachstum.

B.II. Kornwachstum in nk-Werkstoffen unter Einfluss von Temperatur

Nanokristalline Werkstoffe neigen sehr stark dazu, ihre Überschußenergie durch Kornwachs-
tum zu mindern. Diese ist in guter Näherung proportional zum Volumenanteil an Grenzflä-
chenphasen, so dass die Überschussenergie von nk-Werkstoffen die von pk-Werkstoffen bei 
Weiten übertrifft. In pk-Werkstoffen ist das Kornwachstum durch Korngrenzenmigration ge-
steuert. Nach Hilbert [B.16] neigen die gekrümmten Korngrenzen dazu, sich gegen ihr Krüm-
mungszentrum zu bewegen. Betrachtet man eine normale Verteilung von Korngrößen, wird 
dieses  durch  Korngrenzenkrümmung  gesteuertes  Wachstum zwar zu höheren  Werten  ver-
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schoben, sie bleibt jedoch in ihrer Form erhalten. Dieser Prozess kann folgendermaßen be-
schrieben werden:

( ) ( ) At=RtR
R
A=

dt
dR 2022 −⇒ (B.1)

wo ( )tR  der mittlere Krümmungsradius zum Zeitpunkt t ist und A ist eine werkstoffabhängi-
ge Konstante, die die Beweglichkeit der Korngrenzen beschreibt. Weiter gilt:






 −
Tk

E
A=A

B

aexp0 (B.2)

wo  A0 eine temperaturunabhängige Kontante ist,  Ea ist eine Aktivierungsenergie,  kB ist die 
Boltzmannsche Konstante und T ist die absolute Temperatur.

In nk-Werkstoffen wurde von Gunther et al. berichtet [B.17], dass anormales Korn-
wachstum in  kompaktiertem nk-Pd und  Cu aus  Kondensation  unter  Schutzgas  schon bei 
Raumtemperatur stattfindet. Ähnliche Beobachtungen wurden von Gerstmann und Birringer 
an nk-Cu gemacht [B.18]. Für gepulst elektroabgeschiedenes nk-Ni wurde ein solches Wachs-
tum ab T = 80 °C von S.C. Metha et al. beobachtet [B.19]. Das anormale Kornwachstum wur-
de als ein Nukleationswachstumsprozess beschrieben [B.20 - B.23]. Dies beruht auf der Be-
obachtung, dass die Kristallite in reinen nk-Werkstoffen immer in einer stochastischen Art zu 
wachsen anfangen. Einige Nanokristallite übernehmen die Rolle eines Nukleationszentrums 
und wachsen auf Kosten der Nachbarn. Mit der Zeit vergrößern sich diese Körner, während 
sich gleichzeitig neue Nukleationszentren bilden und damit anfangen in der gleichen Art und 
Weise zu wachsen [B.24]. Um die Mechanismen des Kornwachstums in nk-kfz Metallen bes-
ser zu verstehen, wurden rechenintensive Computersimulationen durchgeführt [B.25 - B.27]. 

Mittels atomistischer Computersimulation von Nk-Pd mit einer schmalen Ausgangs-
korngrößenverteilung wurden von Halsam et al. eine Reduktion der Körneranzahl von 25 auf 
11 und vor allem eine Verbreiterung der Korngrößenverteilung nach Wärmebehandlung (sie-
he Abb. B.4). Dies wurde im Sinne eines anormalen Kornwachstums diskutiert.  Die Zwi-
schenschritte dieser Simulation zeigen die Beteiligung sowohl von Korngrenzenmigration als 
auch von Kornrotation mit folgender Koaleszenz von Körnern (siehe Abb. B.5). Dies deutet 
auf die Rolle der Fehlorientierung zwischen Körnern als treibende Kraft, zunächst die Um-
wandlung von Grosswinkelkorngrenzen zu Kleinwinkelkorngrenzen und weiter zur Koales-
zenz von Subkörnern [B.25]. Die Arbeiten von Halsam et al. und Moldovan et al. [B.25 – 
B.27] zeigten weiter, dass beide Mechanismen eng miteinander gekoppelt sind. In der Tat 
scheint Rotation erst einzusetzen, wenn Körner durch Migration der Korngrenzen zusammen-
schrumpfen. Erst dann haben sie die notwendige Mobilität.
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Abbildung B.4: Untersuchung des Kornwachstums in nk-Werkstoffen mittels molekulardynamischer 
Rechnungen [B.25]; a) Die 25 Körner der ursprünglichen Mikrostruktur mit einer mittleren Korngröße 
von ~ 15 nm sind von den Atomen klar abgegrenzt, die nicht die maximale Koordinationszahl haben; 
b) Gemäß Simulation bei t = 7,2 ns und T = 1400 K, was ca. 1,4 Millionen Zeitschritten entspricht, er-
gibt sich Kornwachstum, so dass zum Schluss nur 11 Körner übrig geblieben sind. 

Abbildung B.5:  Graphische Darstellung des Mechanismus der Kornrotation und folgender Koales-
zenz während des Kornwachstums vom Korninneren aus betrachtet [B.25]. Die durchgezogenen Lini-
en zeigen die <110>-Richtungen: a) Ausgangskonfiguration. Der Winkel zwischen den zwei durchge-
zogenen Linien ist θ = 18°; b) nach t = 1,11 ns ist θ = 11°; c) nach t = 1,47 ns ist θ = 9 °; d) nach t = 
1,83 ns ist θ = 4 °. Es ist zu sehen, dass die Flächen der Körner 8 und 16 abgenommen haben und dass 
das Korn 14 erst an Fläche verlor und später wieder wuchs. Dies weist darauf hin, dass Kornrotation 
mit nachfolgender Koaleszenz eng mit Kornwachstum durch Korngrenzenmigration einhergeht.

In Anbetracht der hohen Unstabilität von nk-Metallen haben sich mehrere Forscher-
gruppen mit dem Einfluss von Legierungs- bzw. Lösungselementen auf die Stabilisierung von 
Nanostrukturen beschäftigt. Es wurde z.B. festgestellt, dass mit zunehmender Konzentration 
an P in nk-Ni das Wachstum zu höheren Temperaturen verschoben wurde (T = 523 K für CP = 
3,6 at %) [B.28 - B.32]. Es wurde weiter berichtet, dass Zulegieren von 18 at % W zu nk-Ni 
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das Wachstum bis T = 873 K hinauszögert. Zur Erklärung dieser Einflüsse sei Folgendes ge-
nannt:

• Verankerung von Korngrenzen an Ausscheidungen (Ni3P im Fall von nk-Ni-P Legie-
rungen) 

• Korngrenzendiffusion von P in nk-Ni-P, wo P die Korngrenzenenergie mindern soll 
und so das Wachstum verhindert [B.33]

• Niedrige Mobilität vom Lösungselement, wie im Fall nk-Ni-W [B.34].

Zur einheitlichen Erklärung der Rolle von Lösungselementen in nk-Materialen bedarf es wei-
terer Untersuchungen. Wie im Kapitel F berichtet wurde das Kornwachstum einer nk-Ni-P 
Legierung nach Wärmebehandlung bei 200 °C mittels Röntgen- und rückgestreute Elektron-
beugung (XRD und EBSD) und des Phasen-Kontrasts der dynamischen Rasterkraftmikrosko-
pie (AFM-tapping Mode) untersucht. Gleichzeitig konnte auch Information über die Mikro-
struktur gewonnen werden, wie Gitterparameter, Mikroverzerrung und Textur.

B.III. Elastische  und  anelastische  Eigenschaften  von  nanokristallinen 
Werkstoffen

Aus den Mikrostrukturuntersuchungen in nk-Werkstoffen und ihren Ergebnissen (siehe Ab-
schnitt B.I) kann erwartet werden, dass nk-Werkstoffe niedrigere Elastizitätskonstanten auf-
weisen als konventionelle pk-Werkstoffe. Die experimentelle Verifizierung wurde in den frü-
hen Jahren dadurch erschwert, dass Herstellungstechniken für nk-Werkstoffe noch keine po-
renfreie Probe lieferten. Als Pioniertechniken für die Herstellung von nk-Werkstoffen seien 
an dieser Stelle sowohl die Kondensation unter Schutzgas mit folgender Kompaktierung von 
Nanopulver als auch die Herstellung von Nanopulver mittels Zermahlens ebenfalls mit fol-
gender Kompaktierung genannt. Zum Beispiel berichteten Nieman et al. und Gleiter [B.35, 
B.36] über eine Senkung des Elastizitätsmoduls in aus kompaktierten Pulvern hergestellten 
nk-Werkstoffen, die hauptsächlich der Anwesenheit von Porosität zugeschrieben wurde.

Erst mit der Entwicklung neuer Herstellungsverfahren, wie der gepulsten Elektroab-
scheidung, konnten porenfreie Proben hergestellt  werden, die weiter die Untersuchung des 
Einflusses von Grenzflächenphasen auf die elastischen Eigenschaften von nk-Werkstoffen er-
lauben. Shen et al. [B.37] haben z.B. eine Erniedrigung der elastischen Eigenschaften von nk-
Werkstoffen mit Nanoindentierung für Korngrößen unter 20 nm gemessen. Ähnlich berichte-
ten Zhou et al. [B.38] eine Absenkung des E-Moduls in einer nk-Ni-P Legierung für Korngrö-
ßen unter 30 nm. Diese Absenkung wurde in jedem Fall dem steigenden Volumenanteil an 
Grenzflächenphasen (wie z.B. Korngrenzen, Tripelpunkte) zugeschrieben. Weiter konnten un-
ter  Einwendung  von  Mischungsgesetzen  für  Kompositwerkstoffe  Elastizitätsmodule  für 
Grenzflächenphasen abgeschätzt werden. Weiter wurden diese Arbeiten von Computersimu-
lationen bestätigt [B.39, B.40], wo die Mikrostruktur von nk-Werkstoffen als Kompositwerk-
stoffe angenommen wurde. In solchen Untersuchungen wird angenommen, dass die kristalline 
Phase dieselben Eigenschaften besitzt wie der Einkristall gleicher chemischer Zusammenset-
zung. Diese Annahme berücksichtigt jedoch nicht die im Abschnitt B.II dargestellten Beob-
achtungen, dass die kristalline Phase in nk-Werkstoffen ausgedehnt ist [B.14].

Weitere  Arbeiten  haben  sich  mit  der  Anelastizität  von  nk-Werkstoffen  beschäftigt 
[B.41, B.42]. Im Hz-Bereich wurde eine temperatur- als auch verzerrungsabhängige innere 
Reibung festgestellt. Im MHz-Bereich wurde ein dispersives Verhalten festgestellt, das aber 
weder von der Temperatur noch von der Verzerrung abhängig ist. Weiter fanden Lang et al., 
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dass die Ultraschallabsorption in nk-Metallen eine lineare Frequenzabhängigkeit aufwies, die 
im Hinblick auf Transportprozesse zurückgeführt  werden kann. Diese Phänomene wurden 
den Korngrenzen zugeschrieben und im Besonderen Relaxation-, Diffusion-, und Gleitvor-
gängen von Korngrenzen. 

B.IV. Mechanische Eigenschaften von nk-Werkstoffen bei 
Raumtemperatur

Zwei wichtige Größen zur Beschreibung des mechanischen Verhaltens eines Werkstoffes sind 
seine Festigkeit σy und seine Härte H. Konventionelle pk-Metalle weisen eine Erhöhung die-
ser Parameter mit Korngrößenreduzierung gemäß der Hall-Petch Beziehung auf:

21
y cd+σ=σ /

0
− (B.3)

wo σ0 die kritische Spannung zur Versetzungsgleitung, c die Hall-Petch Konstante und d die 
Korngröße ist. Die Steigung von σy(d-1/2) ist c und ist ein Maß für den von Korngrenzen aus-
geübten Widerstand gegen das Übertragen der Versetzungsgleitung von einem Korn ins An-
dere. Das Analogon bezüglich der Härte ist:

2/1
0

−dc+H=H ' (B.4)

wo H0 und c’ werkstoffabhängige Konstante sind. In pk-Metallen mit Korngrößen im Mikro-
meterbereich wird das Hall-Petch Verhalten auf die Rolle von Korngrenzen als Versetzungs-
hindernisse zurückgeführt. Zur Übertragung des Versetzungsgleitens ist daher eine kritische 
Schubspannung erforderlich,  die die Festigkeit  darstellt.  Unterhalb dieser Spannung stauen 
sich die Versetzungen an Korngrenzen, d.h. bilden Versetzungsanhäufungen.

Abbildung B.6: Hall-Petch Verlauf der Härte als Funktion der Korngröße, gemessen an elektroabge-
schiedenem nk-Ni [B.46]. Die gestrichelte Linie stellt das konventionelle Hall-Petch Verhalten dar. 
Ab 25 nm beobachtet man eine Abweichung von diesem Verhalten. Mit weiterer Abnahme der Korn-
größe nimmt die Härte nicht mehr zu sondern, bildet ein Plateau. 

Es wurde in nk-Metallen festgestellt, dass die Hall-Petch Beziehung zunächst immer 
noch gültig ist aber dass die Steigung von σy(d-1/2) als Funktion der inversen Korngröße klei-
ner ist als in konventionellen pk-Metallen [B.43 - B.46]. Erst bei einer Reduzierung der Korn-
größe unter ca. 20 nm wird eine inverse Hall-Petch Beziehung beobachtet [B.47 - B.51]. Es 
scheint jedoch, dass in nk-Metallen der Verlauf von σy(d-1/2) vom Herstellungsverfahren ab-
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hängt, so dass sich die Frage stellt, ob die inverse Hall-Petch Beziehung eine Folge von Poro-
sität oder anderen Defekten ist, oder ob sie wirklich ein intrinsischer Effekt von nk-Metallen 
ist. Im Fall von porenfreiem und defektenfreiem elektroabgeschiedenem nk-Ni beobachteten 
El-Scherik et al. so wie andere Gruppen zwar auch eine Abweichung von der Hall-Petch Be-
ziehung für die Härte, jedoch in Form eines Plateaus, nachdem die Korngröße unterhalb 25 
nm reduziert wurde [B.46] (siehe Abb. B.6).

Aus diesen Beobachtungen scheint es, dass Versetzungsmechanismen die plastische 
Deformation unter einer gewissen Korngröße nicht mehr allein steuern. In der Tat können 
sich Versetzungen unter einer kritischen Korngröße nicht mehr gemäß dem Frank-Read Mo-
dells multiplizieren, da das Ausmaß einer Frank-Read-Quelle den des Kornes nicht übertref-
fen kann (siehe Abschnitt B.IV.1). Eine der ersten Erklärungsversuche für die Abweichung 
vom Hall-Petch Verhalten in nk-Metallen wurde von Hahn et al. vorgeschlagen [B.52]. Die 
Autoren  schrieben  die  anormale  bzw.  inverse  Hall-Petch  Beziehung der  Korngleitung  zu. 
Nach ihrem Modell bedarf es zur mesoskopischen Korngleitung der Überwindung einer kriti-
schen Eigenscherspannung, die selbst vom Verhältnis der Korngröße zum Korngrenzenbreite 
abhängt. Auf diese Weise definieren sie eine kritische Korngröße, unter welcher die Eigen-
scherspannung null wird, so dass Korngrenzengleitung einsetzen kann. Analog kann der Ver-
lauf der Härte im Korngleitungsbereich folgendermaßen beschrieben werden:

21dH=H /
0

−− ψ (B.5)

wo ψ die Steigung von H(d-1/2) ist. Andere erklärten die negative Steigung der Festigkeit bzw. 
Härte als Funktion von d-1/2 als Zeichen von Kriechen, und erklärten dies mit dem erhöhten 
Diffusionskoeffizient in nk-Werkstoffen als Folge der zahlreichen Grenzflächen. In der Tat 
konnte das Kriechen in einigen nk-Metallen schon bei Temperaturen T << 0,8 Tm beobachtet 
werden, wo Tm die Schmelztemperatur ist. Da weiter die experimentellen Untersuchungen der 
Plastizitätsmechanismen in nk-Werkstoffen durch extrinsische Parameter (Porosität, Defekten 
und chemische Verunreinigungen) gestört bzw. verfälscht werden, haben sich zahlreiche For-
schungsgruppen mit der Untersuchung der Deformationsmechanismen als Funktion der Korn-
größen mittels atomistischer Computersimulation beschäftigt. Dabei wurden fast ausschließ-
lich kfz nk-Metallen (Ni, Cu, Pd, Al) berücksichtigt. Diese Untersuchungen halfen den Über-
gang von versetzungs- zu korngrenzengesteuerter plastischer Deformation zu verstehen [B.53 
- B.56]. Weiter konnten diese Ergebnisse mit Experimenten aus TEM-Untersuchungen vergli-
chen und diskutiert werden [B.57, B.58].

B.IV.1 Versetzungsaktivität in nk-Metallen

Wie oben erwähnt,  wird die plastische Deformation in konventionellen pk-Metallen durch 
kontinuierliche Multiplikation von Versetzungen an Frank-Readschen Quellen und Verset-
zungsgleiten durch den Kristall gesteuert. Dabei kann die Größe einer Frank-Readschen Quel-
le die des Kristalls nicht übertreffen. Gemäß Gleichung (B.6) erkennt man dann, dass die not-
wendige Spannung τp zur Aktivierung einer Frank-Readschen Quelle umgekehrt proportional 
zur Quellengröße bzw. zur Korngröße ist und so werden Frank-Readsche Quellen typischer-
weise nur für Korngröße d > 1 µm aktiviert (für genauere Abschätzungen siehe Kapitel E).

l
μbα=τ P (B.6)
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wo µ der Schermodul, b der Burgersvektor, l die Länge des Versetzungssegmentes und α eine 
werkstoffabhängige Konstante ist, die die Natur der Versetzung beschreibt.

Versetzungen können auch an Korngrenzen nukleiert bzw. emittiert werden [B.59 - 
B.60]. Experimentelle Untersuchungen der plastischen Deformation von pk-Metallen zeigten, 
dass für kleine Korngrößen Korngrenzen die Hauptquelle für Versetzungen sind [B.61] und 
daher die notwendigen Versetzungsquellen zur plastischen Deformation von nk-Metallen bei 
niedrigen Temperaturen bereitstellen. In kfz Metallen wird die plastische Deformation durch 
1/2[110]-Stufenversetzungen getragen. Aus energetischen Gründen spalten sich solche jedoch 
in zwei partiale Versetzungen mit Burgersvektor b = 1/6[112] auf. Diese sind durch einen Sta-
pelfehler gebunden [B.62]. Solch eine Struktur wird Shockley-Paar genannt und wird durch 
ihre Aufspaltungslänge rsplit charakterisiert:

bmσγ
bK=r

SF
split −

2

, wo 6/0a=b (B.7)

wo K ein Parameter ist, der von den elastischen Konstanten und dem Schmidschen Parameter 
m abhängt. Weiterhin ist a0 der Gitterparameter, γSF die Stapelfehlerenergie und σ die aufge-
brachte mechanische Spannung. Die kritische Spannung zur Nukleation einer Versetzung an 
einer Korngrenze kann als die kritische Scherspannung zur heterogenen Versetzungsnukleati-

on 
33

* μ=τ  angenommen werden [B.63]. Mit der von H. Whang et al. [B.64] abgeschätzter 

kritischer Scherspannung zur Nukleation einer Versetzung von einem Tripelpunkt erhält man 
für eine Korngröße d = 20 nm:

( )
222d

ln21 μbμ=τ c ≈− (B.8)

Somit ergibt sich für die Aufspaltungslänge ≈splitr  74 nm, falls a0 = 0,4 nm, µ = 85 GPa, m = 
0,38, K = 66 GPa und γ = 140 mJ/m². Die Aufspaltungslänge liegt in der gleichen Größenord-
nung wie die Korngröße selbst und fungiert somit als limitierender Parameter für die Verset-
zungsgleitung in kfz nk-Metallen, da zur Erzeugung eines mobilen Shockley-Paar d > rsplit gel-
ten muss.

Yamakov et al. [B.65] haben die plastische Deformation in nk-Al mit 20 nm < d < 70 
nm mittels Computersimulation untersucht. Es konnte damit gezeigt werden, dass die kriti-
sche Spannung zur Versetzungsnukleation von einer Korngrenze von der Korngröße unabhän-
gig  war.  Sie  fanden  *τ = 2,3 GPa.  Jedoch mit  klein  werdenden Korngrößen konnte  kein 
Shockley-Paar mehr erzeugt werden, so dass für d = 20 nm Stapelfehler im Innern der Körner 
verblieben. Interessant war außerdem, dass nach Entlastung die Versetzungen im Korninneren 
zu gleiten aufhörten und sogar gegen ihren Ursprung zurückglitten,  um dort absorbiert  zu 
werden. Dies deutet darauf hin, dass Versetzungen in Nanokörnern ohne mechanische Span-
nung nicht im Gleichgewicht existieren können. Ähnliche Computersimulation wurden von 
A.G. Froseth et al. durchgeführt [B.55]. Auch sie führten die Aufspaltungslänge einer Verset-
zung als Kriterium zur Versetzungsaktivität in nk-Al ein. Jedoch wurde dabei keine Aussage 
über die kritische Spannung zur heterogenen Nukleation einer Versetzung getroffen. In-situ 
Untersuchungen der plastischen Deformation mittels TEM deuten auch darauf hin, dass es 
eine kritische Korngröße dc gibt, unter welche sich keine Versetzungsgleitung mehr ereignet. 
Anstatt dessen werden einzelne partiale Versetzungen gebildet, die einen Stapelfehler nach 
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sich ziehen. In der Tat zeigten Chen et al. [B.66], dass für d < dc die kritische Spannung zur 
Nukleation einer partialen Versetzung kleiner ist als die zur Nukleation einer Perfekten. Dabei 
hängt  dc vom betrachteten Werkstoff und seiner zugehörigen Stapelfehlerenergie ab. Außer-
dem konnte die  von Yamakov et  al.  beobachtete  Reversibilität  der versetzungsgesteuerten 
plastischen Deformation in nk-Metallen durch Budrovic et al. [B.67] experimentell verifiziert 
werden. In ihrer Arbeit haben Budrovic et al. nk-Ni mittels Zugversuch und unter gleichzeiti-
ger Aufnahme von Röntgendiffraktogrammen untersucht. Bei Belastung wurde wie erwartet 
eine Zunahme der Halbwertsbreite der Röntgenreflexen beobachtet, die durch der Zunahme 
der Versetzungsdichte bedingt war. Interessanterweise nahm die Halbwertsbreite der Rönt-
genreflexe wieder ab, als die Probe entlastet wurde. Dieser Effekt wurde im Sinne der Rever-
sibilität der versetzungsgesteuerten plastischen Deformation in nk-Metallen erklärt.

Eine Möglichkeit, die kritische Spannung zur heterogenen Versetzungsnukleation in 
nk-Metallen zu ermitteln, stellen Untersuchungen mittels Nanoindentierung mit geringer In-
dentierungstiefe.  Nanoindentierung wurde zur experimentellen  Untersuchungen der  verset-
zungsgesteuerten plastischen Verformung in pk-und ultrafeinkörnigen ufk-Metallen angewen-
det [siehe z.B. B.68 - B.70]. Jedoch ist diese Technik nur für einkristalline und pk-Metalle mit 
einer minimalen Korngröße von einigen 100 nm beschränkt, um die Versetzungsnukleations-
mechanismen in einzelnen Körnern zu untersuchen. Dies liegt daran, dass gewöhnliche Na-
noindenterspitzen einen Radius  R von mehreren 100 nm besitzen, so dass der geprüfte Be-
reich sich über einen halbkugelförmiges Volumen  V vom Radius  r erstreckt, das größer als 
nk-Körner ist:

θ
h=r

tan
(B.9)

wo h die Eindrucktiefe und θ der Winkel zwischen der Indenter- und Probenoberfläche (siehe 
Abb. B.7) ist. Weiter ist h eine Funktion der Auflagekraft P und des Spitzenradius R [B.71]. 
Mit h = 50 nm und θ = 24,65 ° als übliche Größen für Nanoindentationsexperimente mit einer 
Berkovitz-Spitze erhält man r = 110 nm, was größer ist als die Korngröße für nk-Werkstoffe 
ist. 

Abbildung B.7: Schematische Darstellung eines mittels Nanoindentierung in der Mitte eines Körners 
aufgebrachten Eindrucks. Die Größe der plastischen Zone wird als eine Halbkugel mit dem Radius r 
angenommen. Hier ist  d die Korngröße,  a der Kontaktradius,  s die Größe des Eindrucks,  h die Ein-
drucktiefe, und θ der Winkel zwischen Indenteroberfläche und Probenoberfläche [B.70]; a) Seitenan-
sischt; b) Aufsicht.

In den Kapiteln E und H wird beschrieben, wie ein akustisches Rasterkraftmikroskop 
zur Nanoindentierung mit einer Auflösung von ca. 10 nm benutzt werden kann. Hierbei wird 
das akustische Signal des AFAMs als Funktion der Auflagekraft aufgenommen. Es zeigt sich, 
dass dieses Signal empfindlich auf den elastisch-plastischen Übergang ist. 
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B.IV.2 Korngrenzengesteuerte plastische Deformation in nk-Werkstoffen

Es wurde durch Computersimulation gezeigt, dass für d < dc die plastische Deformation von 
Korngrenzenmechanismen getragen wird. Parallel ergibt sich aus diesen Simulation eine Fes-
tigkeitsabnahme der untersuchten nk-Werkstoffe mit kleiner werdenden Körnern. Jedoch wer-
den je nach Simulation verschiedene Mechanismen als Ursache für diese Abnahme der Fes-
tigkeit vorgeschlagen. Die experimentell beobachtete Abnahme der Festigkeit von nk-Metal-
len mit kleiner werdenden Körnern wurde erst von Schiotz et al. und dann von Swygenoven et 
al. durch Visualisierung von Computersimulation bei niedriger Temperatur Korngrenzenglei-
tung und -rotation zugeschrieben [B.72, B.73]. Es wurde weiter vorgeschlagen, dass kfz-nk-
Metalle mit Korngröße von d ~ 10 nm außer durch spannungsinduzierte Korngrenzengleitung 
auch gemäß dem Coble-Kriechmechanismus bei niedriger Temperatur deformieren und dass 
dies das beobachtete inverse Hall-Petch Verhalten für d < dc erklären könnte. Diese Vermu-
tung  konnte  durch  Computersimulation  von  Yamakov  et  al.  an  nk-Pd  verifiziert  werden 
[B.74]. Somit scheint der inverse Hall-Petch Effekt, eine Folge von Korngrenzendiffusions-
kriechen zu sein, dessen Geschwindigkeit mit kleinwerdender Korngröße gemäß d-3 abnimmt.
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C. Rasterkraftmikroskopie und akustische Rasterkraftmikroskopie

Mit der Entwicklung von mikroelektromechanischen Systemen (MEMS) und der Herstellung 
von Werkstoffen mit Mikrostrukturen im nm-Bereich ist die experimentelle Ermittlung von 
physikalischen  und  mechanischen  Eigenschaften  mit  hoher  räumlicher  Auflösung  äußerst 
wichtig geworden. Zu diesem Zweck sind verschiedene Techniken entwickelt worden, die auf 
der Rasterkraftmikroskopie (Atomic Force Microscopy, AFM) basieren. AFM [C.1] erlaubt in 
erster Linie die Topographie zu messen, indem sich die Spitze am Ende eines Federbalkens 
mit Abmessungen im Mikrobereich die zu untersuchende Oberfläche mit konstanter Auflage-
kraft P = kcd rastert, wo kc die Federkonstante des AFM-Sensors und d seine Auslenkung ist. 
Die Auslenkung wird dabei mittels eines Vierquadrantenphotodetektors gemessen (siehe Ab-
bildung C.1). 

Abbildung C.1: Aufbau eines AFM. Die Sensorspitze befindet sich in Kontakt oder nahe der Pro-
benoberfläche. Durch die Wirkung der Kräfte zwischen Spitze und Probenoberfläche wird der AFM-
Federbalken ausgelenkt. Die Auslenkung des Sensors und ihre Änderungen werden mit einem Vier-
quadrantenphotodetektor gemessen. Eine Rückkoppelschleife kompensiert diese Änderung, indem der 
Sensor weg bzw. hin zur Probe bewegt wird, um die Auflagekraft konstant zu halten. Die Änderung 
entspricht der Topographie der Probenoberfläche. 

Bei Änderung der Topographie ändert sich die Auslenkung des Sensors. Um jedoch die Kraft 
konstant zu halten, wird von einer Rückkoppelschleife Gebrauch gemacht, die der Sensor in 
z-Richtung bewegt, und so die Auslenkung konstant hält. Der Weg in z-Richtung, der m Sen-
sor gefahren wird, kann digitalisiert werden und wird als Topographiesignal dargestellt. Die 
laterale Auflösung des Verfahrens ist durch den Kontaktradius  a gegeben. Unter Annahme, 
dass die Kontaktkräfte elastisch sind, gilt nach der Hertz’schen Theorie:

3
4

3R
*E
P

=a eq (C.1)

wo Req ein äquivalenter Radius ist und 
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wo Rt der Spitzenradius ist und Rs ist der Krümmungsradius der Probenoberfläche. Wird eine 
glatte Probenoberfläche betrachtet vereinfacht sich Gleichung (C.2) zu Req = Rt, da Rs = ∞.

Als alternatives Messverfahren zur Messung der Topographie von weichen Oberflä-
chen wurde der AFM-tapping mode entwickelt [C.2]. Hierbei wird der AFM-Sensor in seiner 
freien Biegeresonanz durch ein piezoelektrisches Element an seiner Basis angeregt und in die 
Nähe der Probenoberfläche gebracht, so dass ein periodischer Impakt entsteht. Abhängig von 
der Topographie ändert sich die Schwingungsamplitude. Unter Anwendung einer Rückkop-
pelschleife kann die Schwingungsamplitude konstant gehalten werden, indem der Topogra-
phie entsprechend der AFM-Sensor hin oder weg von der Probeoberfläche gefahren wird. Bei 
kleiner Schwingungsamplitude und schwachem Impakt erfahren Spitze und Probe im tapping 
mode keinen Verschleiß. Aus demselben Grund weist der tapping mode eine höhere laterale 
Auflösung auf, als der Kontaktmode bei gleichem Spitzenradius R.

Es sind verschiedene Methoden zur Messung der Elastizität entwickelt worden, wie 
force modulation microscopy (FMM) [C.3], atomic force acoustic microscopy (AFAM) [C.4], 
und  ultrasonic  atomic  force  microscopy (UAFM) [C.5].  Diese  beruhen auf  dem Schwin-
gungsverhalten eines AFM-Sensors und auf seiner Empfindlichkeit auf die elastischen Kon-
takteigenschaften  zwischen  Sensorspitze  und  Probenoberfläche.  AFAM  und  UAFM  sind 
Kontaktresonanzspektroskopietechniken, deren laterale Auflösung ebenfalls durch den Kon-
taktradius a gegeben ist.

C.I. Akustische Rasterkraftmikroskopie

Mit  der  akustischen  Rasterkraftmikroskopie  (AFAM,  Atomic  Force  Acoustic  Microscopy) 
wird die Empfindlichkeit von Ultraschall auf elastische Eigenschaften mit der hohen Auflö-
sung eines AFM kombiniert. Wie in Abbildung C.2 gezeigt werden longitudinale Ultraschall-
wellen von einem piezoelektrischen Prüfkopf in die Probe injektiert. Dies führt zu vertikalen 
periodischen Auslenkungen an der zu untersuchenden Oberfläche. Diese Auslenkungen kop-
peln durch die kontaktierende Spitze an den AFM-Sensor und regen ihn zu Biegeschwingun-
gen an. Die hochfrequenten Sensorschwingungen werden mit demselben Vierquadrantenpho-
todetektor detektiert, wie für Topographiemessungen. Da in Resonanz gearbeitet wird, erhöht 
sich der Signal-Rausch Abstand entsprechend. 

Für AFAM-Messungen werden typischerweise Sensoren aus geätzten Silizium Einkris-
tallen benutzt (Typ ncl, Nanosensors, Erlangen, Deutschland). Aus dem Ätzprozess ergeben 
sich ein trapezförmiger Querschnitt sowie ein dreieckiges Ende und eine pyramidenförmige 
Spitze. Typische Angaben zu den Abmessungen eines solchen Sensors sind (L + L‘) = 220 
µm, w = 38 µm, t = 6,8 µm (siehe Abb. C.3). Da für diese Sensoren L >> w gilt, können sie in 
gute Näherung für ihr Schwingungsverhalten als Federbalken behandelt werden. Ihre Feder-

konstante ist  ( ) 34 '

3

c
L+L

Ewt=k ≈  40 N/m [C.6], wo (L + L‘) die Länge ist,  w ist die mittlere 

Breite und t ist die Dicke.
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Abbildung C.2: Experimenteller AFAM-Aufbau. Ein mit einem Sinussignal angeregter Ultraschall-
wandler induziert vertikale und periodische Auslenkung an der oberen Probenoberfläche. Über die 
Spitze-Probe Wechselwirkungen werden diese  Auslenkungen in  den Federbalken eingekoppelt,  so 
dass dieser  zu Biegeschwingungen angeregt  wird.  Die Federbalkenschwingungen werden mit  dem 
Vierquadrantenphotodetektor  detektiert,  wobei  das  hochfrequente  Schwingungssignal  mittels  eines 
Lock-in Verstärkers gemessen wird. Das Ausgangsignal wird dann als akustisches Bild aufgetragen.
 

Um die Verschleißeigenschaften der Sensorspitze zu verbessern, werden z.B. polykris-
talline  Diamantbeschichtungen  von  den  Herstellern  angeboten  (Typ  dt-nclr,  Nanosensors, 
Deutschland). Außer der guten Verschleißbeständigkeit weisen solche beschichteten Spitzen 
einen erhöhten Indentationsmodul als Siliziumspitzen auf. Trotz ihrem Radius von R ≈ 100 
nm, liefern solche Spitzen aufgrund ihrer Nanorauigkeit von Rq ≈ 10 nm eine gleichwertige 
Auflösung auf glatten Oberflächen wie unbeschichtete Siliziumspitzen (siehe Abbildung C.4). 
Diamantbeschichtete Spitzen haben außerdem den Vorteil, dass sie bei gleichen Auflagekraft 
und untersuchter Probe höhere mechanische Spannungen im Kontaktvolumen der Probe er-
zeugen.  Dieser  Vorteil  wurde  in  dieser  Arbeit  zur  Untersuchung des  elastisch-plastischen 
Übergangs ausgenutzt.

Abbildung C.3: Elektronmikroskopische Abbildung eines AFM-Federbalkens (Typ:  dt-nclr, herge-
stellt von Nanosensors, Erlangen, Deutschland). Die Maße des Balkens sind L + L‘ = 260 µm, w = 30 
µm und t = 6,8 µm. Außerdem konnte die relative Spitzenposition gemessen werden:  L /(L + L‘)  = 
0,96.
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Abbildung C.4: Elektronmikroskopische Abbildung einer Diamantbeschichteten Si-Spitze. Aus die-
ser Abbildung erkennt man eine Diamantkorngröße in der Größenordnung von 100 nm. Anhand dieses 
Bildes kann jedoch keine Aussage über die Rauheit der Diamant-Beschichtung getroffen werden.

Die freien Biegeresonanzfrequenzen von einem Federbalken sind durch seine Geomet-
rie, elastischen Eigenschaften so wie seine Massendichte gegeben (siehe nächster Abschnitt). 
Weiter zeichnen sich die in Luft gemessenen freien Resonanzkurven durch Q-Werte von 200 
bis 1000 aus. Wird nun der Sensor in Kontakt mit der Probenoberfläche gebracht, beobachtet 
man eine beträchtliche Verschiebung der Resonanz zu höheren Frequenzen, gleichzeitig wird 
ein Abfall vom Q-Wert auf 20 - 100 beobachtet. Diese Effekte sind auf die versteifenden und 
Dämpfungseigenschaften des Kontaktes zurückzuführen.

C.I.1 Schwingungsverhalten eines Federbalkens

Frei und fest eingespannte schwingende Balken werden in Lehrbüchern der technischen Me-
chanik behandelt [siehe z. Bp. C.7]. Die Bewegungsgleichung für freie Biegeschwingungen 
eines Balkens mit rechteckigem Querschnitt ist:

0
2

4

4

=
dt

yρA+
t
yη+

x
yEI 2air

∂
∂
∂

∂
∂ (C.3)

wo E der Elastizitätsmodul,  I das Flächenträgheitsmoment,  ηair eine Dämpfungskonstante,  ρ 
die Massendichte,  A die Querschnittfläche, und y(x,t) die vertikale Auslenkung des Balkens 
ist. Die Position auf der Längenachse des Balkens ist x und die Zeit t. Die allgemeine Lösung 
der Gleichung (C.3) ist:

( ) ( ) tiikxikxkxkx eea+ea+ea+ea=tx,y ω−−−
4321 (C.4)

wo ai Konstanten sind. Die Wellenzahl ist k und ω = 2πf ist die Kreisfrequenz. Nach Ablei-
tungen von Gleichung (C.4) nach  x und  t und folgendem Einsetzen in die Bewegungsglei-
chung erhält man folgende Dispersionsbeziehung:

EI
ρAω+iη=k

2
4 ω (C.5)

Für ungedämpfte Biegeschwingungen vereinfacht sich Gleichung (C.5) zu:
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EI
ρAω=k

2
4 (C.6)

Im Fall eines einseitig eingeklemmten Balkens, mit x = L für sein freies Ende und x = 0 für 
seine eingeklemmte Seite, sind folgende Randbedingungen zu beachten:
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Diese bedeuten, dass die Balkenauslenkung und die Steigung an der eingeklemmten Seite null 
sein müssen und dass das freie Balkenende weder Momente noch Scherkräfte tragen kann. 
Unter Berücksichtigung von Gleichungen (C.7) und trigonometrischen Identitätsregeln erhält 
man die charakteristische Gleichung:

01coshcos =+LkLk nn (C.8)

Es gibt unendlich viele knL die Gleichung (C.8) befriedigen. Weiter erhält man mit Gleichung 
(C.6) und fπω 2= :

( )

EI
ρAL

Lk=f n
n

2π2

2

(C.9)

Wird nun die Sensorspitze in Kontakt mit der Probenoberfläche gebracht, lenkt sich der 
Federbalken aus und gleicht  somit  die Wechselwirkungskräfte  zwischen Spitze und Probe 
aus. Die Natur der Wechselwirkungskräfte hängt mit der Art der Spitze und der Probe zusam-
men. Die Kräfte können elektrostatisch, hydrostatisch, magnetisch, usw. sein. Zusätzlich wir-
ken unter Umgebungsbedingungen Adhäsionskräfte, die hauptsächlich durch eine kondensier-
te Wasserschicht auf der Probenoberfläche hervorgerufen werden. Bei Anwendung einer dia-
mantbeschichteten Siliziumspitze setzen sich die Wechselwirkungskräfte zwischen Spitze und 
Probe in der Regel aus abstoßenden elastischen Kräften und anziehenden Adhäsionskräften 
zusammen. Letztere können vernachlässigt werden, falls genügend hohe Auflagekräfte aufge-
bracht werden. Weiter können die abstoßenden Kräfte für kleine Schwingungsamplituden als 

linear angenähert werden, so dass P = k*z, wo 
ez|z

P=k
∂
∂* die vertikale Kontaktsteifigkeit ist. 

Als entsprechendes mechanisches Modell schlugen U. Rabe et al [C.4] das in Abbildung C.5 
dargestelltes Model. In Abbildung C.5 sind die Kontaktkräfte als zwei lineare Federn für die 
vertikale und die laterale Kontaktsteifigkeiten k* und k*

lat dargestellt, die parallel mit Dämp-
fungstöpfen geschaltet sind, die für die vertikale und die laterale Kontaktdämpfungen γ* und 
γ*

lat stehen. Aus kontaktmechanischen Überlegungen in [C.9] folgt ** 0,85kkLat ≈ . Es werden 
für dieses Modell zwei Koordinatensysteme festgelegt: (x, y) und (x’, y’). Die Amplitude wird 
durch y(x) für den Teil des Balkens zwischen eingespanntem Ende (x = 0) und Spitze (x = L) 
beschrieben. Weiter beschreibt y’(x’) die Balkenamplitude von freiem Ende des Balkens (x’ = 
0) bis zur Spitze (x’ = L’).
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Abbildung C.5: Mechanisches Modell des AFM-Federbalkens. Der Kontakt wird hier als eine Anord-
nung von parallel geschalteten Federn und Dämpfungstöpfe für die vertikale und laterale Kräfte, je-
weils mit den Konstanten  k*,  klat*,  γ* und  γlat* gekennzeichnet. Weitere Unbekannte sind durch die 
Geometrie des Balkens bedingt. Dazu zhlt die unbekannte Position der Spitzenlage. Die Gesamtlänge 
des Balkens sei L+L’, wo L’ der Abstand zwischen Spitze und freiem Balkenende ist. Weiter ist h die 
Spitzenlänge und der Winkel α0 beschreibt die Neigung des Federbalkens.

Rabe [C.8] hat eine analytische Lösung für dieses Modell  erarbeitet.  Zur Berechnung der 
Auslenkung  y(x,t) des AFM-Federbalkens wird zunächst das Verhältnis  L/(L + L‘) aus den 
zwei ersten Kontaktresonanzfrequenzen ermittelt. An dem eingespannten Ende des Balkens 
müssen die Auslenkung und die Steigung des Balkens gleich null sein, während die Kräfte 
und die Momente am freien Ende des Balkens gleich null sind entsprechend den Radbedin-
gungen für y(x) und y’(x’):
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Unter  Verwendung der  allgemeinen Lösung und ihrer  Ableitungen zusammen mit  den in 
(C.10) eingeführten Randbedingungen erhält man folgende Ausdrücke für die Teillösungen 
y(x) und y’(x’):

( ) ( ) ( )

( ) ( ) ( )'''''' αx+αxA+αx+αxA=xy
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sinhsincoshcos

sinhsincoshcos
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(C.11)

Weiter muss aus Kontinuitätsgründen Folgendes gelten:
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Eine weitere Randbedingung erhält man aus dem Gleichgewicht zwischen den Scherkräften 
aus der Balkenauslenkung und den Rückstellkräften im Kontakt. Für den Fall, wo nur vertika-
le Kräfte wirken, erhält man folgender Ausdruck:
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Nach Umformung erhält man (siehe [C.8] für mehr Detail):
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wo T(α), U(α), X(α), a0, und b0 folgendermaßen definiert sind:
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In Gleichungen (C.14) werden φ und φLat folgendermaßen ausgedrückt: 
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In Gleichung (C.14) ist u0 die maximale Schwingungsamplitude an der Probenoberfläche. So-
mit ergibt sich an der Stelle x’ = 0:
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wobei A1 und A3 folgendermaßen ausgedrückt werden:
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mit 
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Beim Abschluss dieser Arbeit stellten Yuya et al. ein ähnliches Modell zur Beschreibung der 
Balkenschwingung von AFM-Sensoren im Kontakt mit einer viskoelastischen Proben [C.10]. 
Dieses Modell beschreibt wie in unserem Fall auch den Kontakt als eine parallele Schaltung 
von einer Feder und einem Dämpfungstopf, anhand deren Konstanten Yuha et al. die Spei-
cher- und Verlustmoduln von viskoelastischen Proben bestimmen können. Dafür wird davon 
Gebrauch  gemacht,  dass  Kontaktresonanzkurven  eines  AFM-Federbalkens  Lorentzförmig 
sind.

C.I.2 Akustische Rasterkraftmikroskopie als Abbildungsverfahren

AFAM kann als Abbildungsverfahren betrieben werden. Dabei wird die Schwingungsampli-
tude des AFM-Balkens an jedem Punkt der gerasterten Oberfläche aufgenommen. In diesem 
Arbeitsmode wird der Federbalken bei einer festen Frequenz nah an seiner Kontaktresonanz 
angeregt. Bei Änderung der lokalen Elastizität verschiebt sich die Kontaktresonanzfrequenz, 
so dass sich bei der Arbeitsfrequenz die Schwingungsamplitude des Sensors ändert. Als Bei-
spiel zeigt Abbildung C.6 die Topographie und das Schwingungsamplitudensignal des Feder-
balkens  der  Oberfläche  einer  polykristallinen  Nickeloprobe.  In  der  Topographieabbildung 
wurden die Korngrenzen bzw. Zwillingsgrenzen durch mechanisches und elektrolytisches Po-
lieren sichtbar, da die mechanische Abtragung bzw. die Stromdichte an den Korngrenzen stär-
ker waren als im Korninnern. Im Gegensatz dazu ist der Kontrastunterschied zwischen den 
Körnern in der Schwingungsamplitudenabbildung durch die Anisotropie von Nickel bedingt. 
Dies wurde auch von Hurley et al. [C.11] zur Abbildung von Ni-Oberflächen ausgenützt. 
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Abbildung C.6: Links: AFM Topographieabbildung von polykristallinem Nickel;  Höhenskala:  20 
nm. Die Körner sind wegen der mechanischen und elektrolytischen Präparation sichtbar, da mechani-
sche Abtragung und Stromdichte stärker an den Korngrenzen als im Korninnern sind; rechts: AFAM-
Aufnahme. Die Arbeitsfrequenz f = 699 kHz war nah an der Kontaktbiegeresonanzfrequenz des AFM-
Federbalkens. In diesem Fall entsteht der Kontrast zwischen den Körnern aus der elastischen Anisotro-
pie von Nickel. Die Bildgröße ist jeweils 20 × 20 µm2. Die Abbildungen wurden mit einem Federbal-
ken aus einkristallinem Silizium, dessen Spitze mit polykristallinem Diamant beschichtet war (Type 
dt-nclr Nanoworld, Erlangen, Deutschland).

C.I.3 Akustische  Rasterkraftmikroskopie  als  quantitatives  Verfahren  zur  Messung 
der Kontaktsteifigkeit k* und -Dämpfung γ*

Der quantitative Arbeitsmode des AFAMs besteht in der Aufnahme von Kontaktresonanzkur-
ven bei mindestens drei verschiedenen Auflagekräften und ihrem Vergleich mit freien Reso-

nanzkurven, wobei 
f

k

f
f

 von 
ck

k *

 abhängig ist. Dabei ist fk die Kontaktresonanzfrequenz und ff 

die freie Resonanzfrequenz. In der Praxis werden Kontaktresonanzkurven als Funktion der 
Auflagekraft P bzw. der Federbalkenauslenkung aufgenommen. Nachdem der Kontakt bei ei-
ner bestimmten Auflagekraft hergestellt ist, wird die Kraft weiter erhöht und wieder zurück-
gefahren mit einer Wiederholungsfrequenz von ca. 0,01 Hz. An ca. 30 Punkten des Kraftzyk-
lus werden dabei Kontaktresonanzkurven aufgenommen (siehe Abbildungen C.7, C.8). Die 
Aufnahme der Resonanzkurven erfolgt dabei durch Wobbeln der Frequenz über einen vorge-
gebenen Bereich. Die benötigte Zeit ist weniger als eine Sekunde.

Abbildung C.7: Typischer Kraftzyklus zur kontinuierlichen AFAM-Messung. Der Kraftzyklus setzt 
sich aus dem Teil der abstoßenden Kräfte der AFM-Kraft-Abstandskurve zusammen. Diese Messung 
erfolgte auf Quarzglas mit einem Diamant beschichteten einkristallinen Si-Federbalken mit kc = 41 N/
m (Typ: dt-nclr, Nanosensors, Erlangen, Deutschland).
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Abbildung C.8: Aufnahme von Resonanzkurven an jedem Punkt des in Abbildung C.7 gezeigten 
Kraftzyklus.  Mit steigender Kraft beobachtet man eine Verschiebung der Kontaktresonanzfrequenz 
zur höheren Frequenzen und eine Zunahme der Güte. Diese Messung erfolgte auf Quarzglas mit einem 
Diamant beschichteten einkristallinen Si-Federbalken mit kc = 41 N/m (Typ: dt-nclr, Nanosensors, Er-
langen, Deutschland)

Zur Auswertung der  Kontaktresonanzkurven wurde ein  Anpassungsprogramm basie-
rend auf dem oben vorgestellten mechanischen Modell mit Labview benutzt, womit nach An-
gabe der Balkengeometrie, der freien Resonanzfrequenz und ihrer Güte eine Reihe von Kon-
taktresonanzkurven nach k* und γ* ausgewertet wurden (siehe Abb. C.9). Zur Vollständigkeit 
der Geometrieangaben muss aber vorerst die Spitzenposition entlang des Balkens bestimmt 
werden. Dies geschieht, indem die Kontaktsteifigkeit k*, die aus zwei Kontaktresonanzen ver-
schiedener  Biegemoden  (z.B.  1.  & 2.  Biegemoden)  ermittelt  wird,  als  Funktion  von  (L’/
(L’+L)  aufgetragen wird. Der Schnittpunkt der erhaltenen  k*((L’/(L’+L))-Kurven für den 1. 
und den 2. Biegemoden liefert die Spitzenposition L (siehe Abb. C.10).

Abbildung C.9: Anpassung einer gemessenen Resonanzkurve mit einem auf dem in [C.8] beschriebe-
nen mechanischen Modell basierenden Labview-Programm. Die rote Kurve zeigt eine auf Quarzglas 
mit P = 4510 N/m gemessene Kontaktresonanzkurve. Diese schwarze Kurve ergibt die Parameter k* = 
1795 N/m und γ* = 1,81×10-5 Ns/m.
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Abbildung C.10: Ermittlung der relativen Spitzenposition L’/(L+L’) aus dem Schnittpunkt von zwei 
k*(L’/(L+L’))-Kurven für die 1. und 2. Biegemoden mit einem Labview-Programm. Die Auswertung 
berücksichtigt sowohl vertikale als auch laterale Kontaktkräfte. Auf der  x-Achse des Diagramms ist 
die Größe L’/(L+L’) aufgetragen und auf der y-Achse die Kontaktsteifigkeit k*. Die weiße Kurve zeigt 
der zur ersten Kontaktresonanzfrequenz gehörende Kontaktsteifigkeitsverlauf. Die rote zeigt der zur 
zweiten Kontaktresonanzfrequenz gehörende Kontaktsteifigkeitsverlauf.  Hier  ist  L’/(L+L’)  = 0,972 
und k* = 1576 N/m und basiert auf Messdaten, die auf Quarzglas mit einem steifen diamantbeschich-
teten einkristallinen Si-Federbalken (kc = 41 N/m; Nanosensors, Erlangen, Deutschland) aufgenommen 
wurden. Die Frequenzen f1f = 198,29 kHz, f2f = 1200,06 kHz und f1c = 771.6 KHz, f2c = 1625,6 kHz, wo 
fif die i-ten freien Resonanzfrequenzen und fic die i-ten Kontaktresonanzfrequenzen sind. Die zugehöri-
gen Kontaktresonanzkurven wurden bei einer Auflagekraft P = 4510 nN aufgenommen.

 Im nächsten Schritt werden die Ergebnisse als Funktion der Auflagekraft  P dargestellt 
werden (siehe Abb. C.11, C.12). Dabei ist es bequemer die Größe Qcontact

-1 einzuführen, die ein 
Maß für die Energiedissipation in der Kontaktzone ist. Qcontact

-1 trägt zum gemessenen Q-1 bei, 
das aus Kontaktresonanzkurven gewonnen wird. Es gilt:

*

*
1

k
ωγ=Qcontact

− (C.19)

wobei ω = 2πf die Kreisfrequenz ist. Abbildungen C.11 – 13 zeigen die Änderung der Reso-
nanzonanzkurven  auf  Quarzglas,  einkristallinem  Nickel  und  nanokristallinem  Nickel  als 
Funktion der Auflagekraft. Während der Aufnahme dieser Kurven variierte die Auflagekraft 
gemäß einer Kraftkurve wie in Abbildung C.7 gezeigt. Mit zunehmender Auflagekraft ver-
schieben sich die Resonanzkurven zu höheren Frequenzen. Parallel nimmt die Halbwertbreite 
der Kurven ab. Abbildungen C.11 – 13 zeigen außerdem einzelne Resonanzkurven, die auf 
Quarzglas,  einkristallinem Nickel  und nanokristallinem Nickel  auf genommen wurden. Es 
sind  auch Lorentzkurven  eingetragen,  die  den  experimentellen  Resonanzkurven  angepasst 
wurden und die im Fall von Quarzglas und einkristallinem Nickel gut übereinstimmen. Im 
Fall von einkristallinem Nickel ist die Übereinstimmung auch von der Auflagekraft abhängig. 
Dies wird auf Plastizitätsereignisse zurückgeführt (siehe Kapitel D, H, und I), die die Nichtli-
nearität Resonanzkurven erzeugen [C12]. 

Außerdem wurden die Güten, die gemäß Q-1 = Δf/f0 aus den Resonanzkurven berechnet 
wurden, wobei f0 die Resonanzfrequenz und die Δf die volle Breite bei der maximalen Ampli-
tude/ 2  ist mit den Gütewerten verglichen, die mittels Gleichung (C.19) berechnet wurden, 
wobei  γ* aus dem oben erwähnten  Labview-Programm für die Blattfederschwingungen ge-
wonnen wurde (Abb. C.9), und miteinander verglichen. 

Im Fall von Quarzglas (Abbildung C.11) erhält man mit k* = 1923 N/m, γ* = 1,54×10-5 

Ns/m (Labview-programm) und f = 773 kHz Q = 26 aus Gleichung (C.19) und Q = 55 aus der 
Resonanzkurve (Q-1 = Δf/f0). Für einkristallines Nickel (Abbildung C.12) und mit  k* = 2494 
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N/m, γ* = 1,77×10-5 Ns/m (Labview-programm) und f = 846 kHz erhält man Q = 27 aus Glei-
chung (C.19) und  Q = 41 aus der Resonanzkurve. Für nanokristallinem Nickel (Abbildung 
C.13) erhält man mit k* = 2522 N/m, γ* = 2,6×10-5 Ns/m und f = 850 kHz Q = 18 aus Glei-
chung (C.19) und Q = 37 aus der Resonanzkurve. Für alle Werte gilt, dass die Güten aus den 
Resonanzkurven stets größer sind im Vergleich zu den Werten aus Gleichung (C.19). Der Un-
terschied könnte ein Faktor zwei sein, dessen Ursache im Moment nicht bekannt ist.

a) b)
Abbildung C.11: a) Auf Quarzglas aufgenommene Kontaktresonanzkurven als Funktion der Auflage-
kraft, die mit einem 41 N/m steifen AFM-Federbalken (Typ: dt-nclr, Nanosensors, Erlangen) erhalten 
wurden; b) Anpassung von einer auf Quarzglas aufgenommenen Kontaktresonanzkurve bei P = 4,5 
µN mit einer Lorentzkurve. Man erkennt die gute Übereinstimmung.

a) b)
Abbildung C.12: a) Auf einkristallinem Nickel aufgenommene Kontaktresonanzkurven als Funktion 
der Auflagekraft, die mit einem 41 N/m steifen AFM-Federbalken (Typ: dt-nclr, Nanosensors, Erlan-
gen) erhalten wurden; b) Anpassung von einer auf einkristallinem Nickel aufgenommene Kontaktreso-
nanz bei P = 4,5 µN mit einer Lorentzkurve.

a) b)
Abbildung C.13: a) Auf nanokristallinem Nickel aufgenommene Kontaktresonanzkurven als Funkti-
on der Auflagekraft; b) Anpassung von einer auf nanokristallinem Nickel aufgenommene Kontaktre-
sonanz bei P = 4,5 µN und mit einem 41 N/m steiffen AFM-Federbalken (Typ: dt-nclr, Nanosensors, 
Erlangen).
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Abbildung C.14 weist einen Anstieg der Kontaktsteifigkeit k* mit der Auflagekraft P auf, wie 
dies von der Kontaktmechanik her erwartet  wird (siehe nächstes Kapitel).  Währenddessen 
nimmt die innere Kontaktreibung Qcontact

-1 mit der Auflagekraft P stetig ab. Eine nähere Dis-
kussion hierzu wird im nächsten Kapitel geführt. Weiter zeigen Abbildungen C.14 und C.15 
Hysteresen zwischen Be- und Entlastung des Kontaktes zwischen AFM-Sensorspitze und Pro-
be. Der Kontaktsteifigkeitsverlauf liegt bei Entlastung unterhalb des Kontaktsteifigkeitsver-
laufs bei der Belastung. Konsistent damit liegt der Verlauf von  Qcontact

-1 bei der Entlastung 
oberhalb des Verlaufs von Qcontact

-1 bei der Belastung. Dies spricht für Verluste der gespeicher-
ten elastischen Energie in der Kontaktzone, vielleicht in Form von Reibung an der Grenzflä-
che zwischen Spitze und Probe.

Abbildung C.14: Verlauf der Kontaktsteifigkeit k* auf Quarzglas als Funktion der Auflagekraft P. Die 
Kontaktsteifigkeit wurde anhand der in Abbildung C.8 gezeigten Kontaktresonanzkurven ausgewertet.

Abbildung C.15: Verlauf von Qcontact
-1 auf Quarzglas als Funktion der Auflagekraft P. Qcontact

-1 wurde 
mittels Gl. (C.19) und γ* aus den in Abbildung C.8 gezeigten Kontaktresonanzkurven gewonnen. 

36



Referenzliste

[C.1] G. Binnig, C.F. Quate, and C. Gerber, Phys. Rev. Lett. 56, (1986) 930
[C.2] V. B. Elings and J. A. Gurley, US Patent No. 5,266,801 (1993)
[C.3] P. Maivald, H. J. Butt, S.A.C. Gould, C. B. Prater, B. Drake, J. A. Gurley, V. B. El-

ings, and P. K. Hansma, Nanotechnology 2, (1991) 103 
[C.4] U. Rabe, K. Janser, and W. Arnold, Rev. Sci. Instr. 67, (1996) 3281
[C.5] K. Yamanaka, A. Noguchi, T. Tsuji, T. Koike, and T. Goto, Surface and Interface 

Analysis 27, (1999) 600
[C.6] T. J. Senden and W. A. Ducker, Langmuir 10 (1994) 103
[C.7] W.T. Thomson, Theory of Vibration with Applications, George Allen & Unwin (1981)
[C.8] U. Rabe,  Applied Scanning Probe Methods, Vol. II, Eds. B. Bhushan and H. Fuchs, 

Springer, (2006) 37-90
[C.9] J. J. Vlassak and W. D. Nix, Phil. Mag. A 67 (1993) 1045 
[C.10] P.A. Yuya, D.C. Hurley, and J.A. Turner, J. Appl. Phys. 104, (2008) 074916
[C.11] D.C. Hurley, M. Kopycinska-Müller, A.B. Kos, and R.H. Geiss, Adv. Eng. Mater. 7, 

(2005) 713
[C.12] U. Rabe, M. Kopycinska-Müller, M. Reinstädtler, S. Hirsekorn, and W. Arnold, Proc. 

Int. Symp. Nonlinear Acoustics, Moscow, August 19 – 23, 2002, Ed. O. Rudenko and 
O.A. Sapozhnikov, Faculty of Physics, Moscow State University, Vol. 2, (2002) 711

37

http://www.iop.org/EJ/S/UNREG/L6vh4VUzRAgFhSTz.,AYcQ/search_author?query2=P K Hansma&searchfield2=authors&journaltype=all&datetype=all&highlight=on&sort=date_cover&submit=1
http://www.iop.org/EJ/S/UNREG/L6vh4VUzRAgFhSTz.,AYcQ/search_author?query2=V B Elings&searchfield2=authors&journaltype=all&datetype=all&highlight=on&sort=date_cover&submit=1
http://www.iop.org/EJ/S/UNREG/L6vh4VUzRAgFhSTz.,AYcQ/search_author?query2=V B Elings&searchfield2=authors&journaltype=all&datetype=all&highlight=on&sort=date_cover&submit=1
http://www.iop.org/EJ/S/UNREG/L6vh4VUzRAgFhSTz.,AYcQ/search_author?query2=J A Gurley&searchfield2=authors&journaltype=all&datetype=all&highlight=on&sort=date_cover&submit=1
http://www.iop.org/EJ/S/UNREG/L6vh4VUzRAgFhSTz.,AYcQ/search_author?query2=B Drake&searchfield2=authors&journaltype=all&datetype=all&highlight=on&sort=date_cover&submit=1
http://www.iop.org/EJ/S/UNREG/L6vh4VUzRAgFhSTz.,AYcQ/search_author?query2=C B Prater&searchfield2=authors&journaltype=all&datetype=all&highlight=on&sort=date_cover&submit=1
http://www.iop.org/EJ/S/UNREG/L6vh4VUzRAgFhSTz.,AYcQ/search_author?query2=S A C Gould&searchfield2=authors&journaltype=all&datetype=all&highlight=on&sort=date_cover&submit=1
http://www.iop.org/EJ/S/UNREG/L6vh4VUzRAgFhSTz.,AYcQ/search_author?query2=H J Butt&searchfield2=authors&journaltype=all&datetype=all&highlight=on&sort=date_cover&submit=1


D. Kontaktmechanische Modelle für AFAM Messdaten zur 
Untersuchung von elastischen Eigenschaften

Aus dem in Abbildung C5 dargestellten mechanischen Modell für einen Federbalken, dessen 
Spitze sich im Kontakt mit einer viskoelastischen Probe befindet, ersieht man, dass die im 
Kontakt wirkende Kontaktsteifigkeit einen Imaginärteil besitzt, d.h. die Gesamtkontaktsteifig-
keit komplex ist. Sie kann aus einer komplexen Kraft abgeleitet werden:

( )∫ dδiω+k=Pcomplex
** γ  (D.1)

mit δ als Eindringtiefe. Die komplexe Kontaktsteifigkeit ist:

*** γiω+k=
δ

P
=k complex

complex ∂
∂

(D.2)

Im Allgemein hängen innere Reibungsvorgänge von der elastischen Verzerrung und deren 
zeitliche Ableitung ab, die bei Kriechvorgänge wiederum von der mechanischen Spannung 
abhängen [D.1]. Diese obige Definition der komplexen Kontaktsteifigkeit berücksichtigt je-
doch nicht die Abhängigkeit der inneren Reibung im Kontaktvolumen zwischen Spitze und 
Probe von der Spannungsverteilung. In dieser Arbeit wurde zur Vereinfachung die innere Rei-
bung im Kontaktvolumen bzw. die Kontaktdämpfung γ* auf die Kontaktdämpfung reduziert, 
die in der Zone maximaler aufgelöster Scherkräfte hervorgerufen wird. 

In Gleichungen (D.1) und (D.2) ist k* der Realteil und ωγ* ist der Imaginärteil der Kon-
taktsteifigkeit. Experimentelle Werte für γ∗ betragen ca. 10-5 Ns/m bei fc = 800 kHz. Für den 
Imaginärteil der komplexen Kontaktsteifigkeit führt dies zu ωγ* ≈ 25 N/m. Dieser Wert ist um 
mehrere Größenordnungen kleiner als der Realteil  k*, der mehrere 1000 N/m erreicht. Somit 
kann der Imaginärteil zunächst vernachlässigt werden und die Kontaktsteifigkeit als reell be-
handelt werden. Im Folgenden wird gezeigt, wie die Kontaktsteifigkeit k* mit den elastischen 
Eigenschaften der Sensorspitze und der Probenoberfläche zusammenhängt.

D.I. Hertzsche Theorie des elastischen Kontakts

Der elastische Kontakt zweier Körper wurde von Hertz theoretisch entwickelt [D.2]. Es han-
delt hauptsächlich um den Kontakt zwischen zwei achsensymmetrischen anisotropen Körpern 
mit den Radien R1 und R2, so dass ein äquivalenter Radius Req formuliert werden kann:

1

21

11
−







R

+
R

=Req (D.3)

Geht man davon aus, dass nur Normalkräfte im Kontakt angreifen und keine Adhäsionskräfte 
wirken (siehe Abbildung D.1), so gilt für den Druck zwischen den beiden kontaktierenden 
Körpern [D.2]:

( )[ ] 2/12
0 /1 arp=p − (D.4)

wo a der Kontaktradius und r der Abstand zur Mitte der Kontaktfläche ist. Diese Druckvertei-
lung befriedigt sowohl den Fall von gleichmäßiger Auslenkung über die Kontaktfläche (wie 
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beim Kontakt zwischen einem Zylinder und einer glatten, ebenen Oberfläche) als auch den 
Fall einer Kugel im Kontakt mit einer glatten, ebenen Oberfläche, wo die Auslenkung eben-
falls von r abhängt [D.2]. 

2a

δ

P

2a

δ

P

2a

δ

P

Abbildung D.1: Schematische  Darstellung  des  elastischen  Kontaktes  zwischen Kugel  und ebener 
Oberfläche. Kennzeichnend für den elastischen Kontakt ist die Auflagekraft  P, der Kontaktradius  a 
und die Eindringtiefeδ.

Der maximale Kontaktdruck p0 hängt mit der Auflagekraft P wie folgt zusammen:

2
03

2 apP π= (D.5)

mit

*2
0

E
Rp

a
π

=  (D.6)

Im letzten Kapitel wurde der reduzierte Elastizitätsmodul E* eingeführt:

1

2

2
2

1

2
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 −
+

−
=

EE
E νν

(D.7)

wo E1 und E2 jeweils die Elastizitätsmoduln der kontaktierten Körper und ν1 und ν2 ihre Pois-
sonzahlen sind. Dieser Ausdruck ist deshalb gerechtfertigt, da der Druck, der auf beiden Kör-
pern wirkt, gleich ist. Im Fall von anisotropen Körpern wird ein Indentationsmodul M einge-
führt,  der  aus  den  elastischen  Konstanten  des  entsprechenden  Einkristalls  berechnet  wird 
[D.2]. Unter Berücksichtigung von Symmetrien kann Gleichung (D.7) durch folgenden Aus-
druck ersetzt werden:
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M

+
M

=E (D.8)

wo M1 und M2 jeweils die Indentationsmoduln der kontaktierenden Körper sind [D.3]. Für iso-

trope Körper gilt 21 ν
E=M

−
, so dass in diesem Fall Gleichungen (D.7) und (D.8) identisch 

sind. 

Nach Umformung der Gleichungen (D.4 - D.6) ergeben sich drei Ausdrücke zur Be-
schreibung des elastischen Kontaktes:
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3 2** 6PREPk =
∂
∂=

δ
(D.12)

D.II. Verallgemeinerte Formulierung der Kontaktsteifigkeit k* für beliebi-
ge Spitzengeometrien

Mit der Entwicklung von Indentierungsverfahren  mit  geringer  Eindringtiefe  unter 100 nm 
wurde  intensiv  nach  allgemeinen  Formulierungen  der  vertikalen  Kontaktsteifigkeit  k* als 
Funktion der elastischen Eigenschaften  und der Auflagekraft  gesucht.  Auf der  Arbeit  von 
Sneddon [D.4] aufbauend, haben Oliver und Pharr k* für den elastischen Kontakt zwischen ei-
nem achsensymmetrischen Indenter und einer ebenen Oberfläche folgenden Ausdruck benützt 
[D.5]:

AE
π

=k ** 2
(D.13)

wo A = πa2 die Kontaktfläche ist. Dieser Ausdruck ist jedoch nicht geeignet für die Auswer-
tung von AFAM-Messungen. Dies liegt daran, das AFAM-Spitzen bezüglich ihrer Geometrie 
und daher auch ihrer Kontaktfläche nicht gut definiert sind. Bisher sind für die Auswertung 
von AFAM-Messungen zwei Spitzengeometrien berücksichtigt worden: die kugelförmige und 
die zylindrische Spitze. Gemäß der Hertzschen Kontakttheorie ist die Kontaktfläche zwischen 
einer Kugel mit Radius Rs und einer ebenen Oberfläche:

2πa=A mit 3
4

3
*E

PR
=a s (D.14)

In diesem Fall sind Gleichungen (D.12) und (D.13) identisch:

3 62 2** EPR=AE
π

=k s

Im Fall einer zylindrischen Spitze ist der Radius des Zylinders Rp gleich dem Kontaktradius a:

pR=a (D.15)

In diesem Fall vereinfacht sich Gleichung (D.13) zu:
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** 2 ERk p= (D.16)

so dass k* nicht mehr von der Auflagekraft P abhängig ist.

Um Geometrieabweichungen der Spitze von diesen beiden Grenzfällen zu berücksichti-
gen, wird in dieser Arbeit folgender Ausdruck für die Kontaktsteifigkeit k* vorgeschlagen:

nt+Ent+Pnt+Rnt+C=k qqq
a

q 44*332211* (D.17)

wo n ein geometrischer Parameter ist, dessen Wert 1 im Fall eines Zylinders und 2/3 im Fall 
einer kugelförmigen Spitze ist. Diese Grenzfälle führen auf Gleichungen (D.13) und (D.16) 
zurück. In Gleichung (D.17) sollte  Ra als ein Parameter betrachtet werden und nicht als der 
tatsächliche Krümmungsradius des Spitzenprofils. C, qi und ti sind Anpassparameter. In ähnli-
cher Weise wie oben können Gleichungen (D.12) und (D.16) folgendermaßen umgeschrieben 
werden:

3/2
*3/13/13/1* 6 EPR=k s

 für die kugelförmige Spitze
(D.18)

*0* 2R EP=k p  für die zylinderförmige Spitze

Somit können folgende Gleichungssysteme aufgestellt und gelöst werden:
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Somit ergibt sich aus Gleichungen (D.17) und (D.19) folgender Ausdruck für die Kontaktstei-
figkeit k*:

n
n

a EPR

n+

=k *112n* 3
2

2 −−

(D.20)

Abbildung D.2:  Anpassung von auf Quarzglas gemessener  Kontaktsteifigkeit  k* als  Funktion der 
Auflagekraft P mit Gl. (D.20), wo Ra = 18,8 nm, n = 0,93, Mquarz = 75,8 GPa und Mtip = 243 GPa. Zum 
Vergleich sind ebenfalls die Daten für eine kugelförmige (gestrichelte Linie) und eine zylindrische 
Spitze (punktgestrichelte Linie) gemäß Gl. (D.20), (D.12) und (D.16) dargestellt.

Abbildung D.2 zeigt, wie gut die ausgewertete Kontaktsteifigkeit k* als Funktion der Auflage-
kraft P mit Gleichung (D.20) beschrieben werden kann (Linie), wenn Ra = 18,8 nm, n = 0,93, 
Mquarz = 75,8 GPa und Mtip = 243 GPa eingesetzt werden. Weiter wird in Abbildung D.2 der 
Verlauf  von Gleichungen (D.20),  (D.12) und (D.16) verglichen.  Zu diesem Zweck wurde 
Gleichung (D.20) in Gleichung (D.13) eingesetzt. Nach Auflösung nach dem Kontaktradius a 
erhält man:

1*112n
*

*
3

1

2
2

−−−

−
nn

a EPR

n

=
E
k=a (D.21)

wo Ra und n dieselben Parameter sind, wie sie in Gleichung (D.20) eingeführt wurden. In die-
sem Fall führt n = 1 oder 2/3 in Gleichung (D.21) auf den Kontaktradius jeweils für den Zy-
linder und die Kugel zurück. Die gestrichelte und punktgestrichelte Linien in Abbildung D.2 
wurden erhalten, indem der Kontaktradius  a und die Kontaktsteifigkeit  k* bei  P = 4510 nN 
gleich gesetzt wurden, so dass k* ≈ 1960 N/m und a ≈ 16 nm. Die experimentellen Ergebnisse 
weisen eine klare Abweichung von den Grenzfällen auf. Dies ist ein typisches Verhalten in 
AFAM-Messungen, das auf die Abweichung der Spitzengeometrie von der Kugel und dem 
Zylinder zurückzuführen ist. Zum Vergleich zeigt Abbildung D.3 die Abhängigkeit des Kon-
taktradius  a von der Auflagekraft  P im Fall vom Quarzglas für beide Grenzfälle und Glei-
chung (D.21).  Hierfür  wurden folgende  Ansätze  gemacht:  Rs =  Rp =  Ra = 18,8 nm und  
E* = 57,77 GPa; Gleichung (D.21) wurde mit n = 0,93 aufgetragen.
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Abbildung D.3:  Kontaktradius als Funktion der Auflagekraft für die Fälle kugelförmige Spitze (ge-
strichelte Linie), Zylinder (punkt-gestrichelte Linie) und für Gleichung (D.21) mit n = 0,93. Alle Kur-
ven wurden mit Rs = Rp = Ra = 18,8 nm und E* = 57,77 GPa aufgetragen.

Die Eindringtiefe δ ist nach der Hertzschen Theorie folgendermaßen gegeben [D.1]:

aE
P
*4

3=δ (D.22)

Einsetzen von Gleichung (D.21) in (D.22) ergibt für δ:

nn
a

n
n ERP −−

+−
= *213

5

23δ (D.23)

wo Ra und n wie in Gleichung (D.20) definiert sind. In Abbildung D.4 wird der Verlauf der 
Eindringtiefe δ gegen die Auflagekraft P auf Quarzglas für den Fall einer kugelförmigen Spit-
ze (n = 2/3), einer zylindrischen Spitze (n = 1) und für n = 0,93 verglichen. Dabei wurde Rs = 
Rp = Ra = 18,8 nm und E* = 57,77 GPa gesetzt.

Der für die AFAM-Messung verwendete Silizium Sensor war samt Spitze mit polykris-
tallinem Diamant beschichtet (Typ dt-nclr, Nanosensors mit kc = 39 – 41 N/m). Der Hersteller 
macht keine Angabe bezüglich des Spitzenindentationsmoduls. Da die Dicke und die elasti-
schen Eigenschaften der Beschichtung unbekannt sind, ist es schwierig,  Mtip abzuschätzen. 
Der hier eingesetzte Wert für den Indentationsmodul wurde über Kalibration bestimmt (siehe 
nächster Abschnitt). Der Wert Mtip = 243 GPa scheint aber vernünftig, wenn mit veröffentlich-
ten Angaben für Diamant ähnliche Schichten (DLC-Schichten, Diamond-Like Carbon) vergli-
chen [D.6, D.7, D.8].
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Abbildung D.4: Eindringtiefe  δ als Funktion der Auflagekraft  P für die Fälle kugelförmige Spitze 
(gestrichelte Linie), Zylinder (punkt-gestrichelte Linie) und für Gleichung (D.23) mit  n = 0,93. Alle 
Kurven wurden für Rs = Rp = Ra = 18.8 nm und E* = 57,77 GPa aufgetragen.

Weiter wurde es im Rahmen dieser Arbeit versucht, den Einfluss des Parameters n auf 
das Spitzenprofil h(r) zu beschreiben, ähnlich zu [D.1]:

( ) mYr=rh (D.24)

wo Y eine Konstante ist und m folgendermaßen zu n in Beziehung steht:

( )n=m −16 (D.25)

Im Fall eines Zylinders ist  h unabhängig von r, wobei für die Kugel  h ~ r². Abbildung D.5 
stellt die Abhängigkeit des Parameters h von n graphisch dar.

Abbildung D.5: Berechnung des Spitzenprofiles als Funktion des geometrischen Parameters n. 

In [D.9] verwendeten Yamanaka et al. auch Gleichung (D.24), um den Einfluss der Spitzen-
geometrie auf die Kontaktsteifigkeitsmessungen zu berücksichtigen.  Dabei konnten sie die 
Parameter m und Y einer Spitze durch Anpassung von Gleichung (D.24) an dem gemessenen 
Spitzenprofil bestimmen. 
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D.III. Kalibrierung der elastischen Eigenschaften

In AFAM-Messungen sind Spitzenabmessungen und –form zunächst unbekannt. Die Geomet-
rie  von AFM-Spitzen  wurde  mittels  Rasterelektronmikroskopie  untersucht,  weiter  wurden 
Teststrukturen mit scharfen Kanten oder flachen Bereichen mittels AFM tapping mode geras-
tert. Die erhaltenen Abbildungen ergaben Spitzengeometrien zwischen perfekter Kugel und 
Zylinder [D.10]. Es wurde außerdem mehrmals darüber berichtet, dass sich die Spitzeneigen-
schaften während den Messungen wegen Verschleiß im Besonderen auf harten Oberflächen 
ändern [D.6]. Um diese Beobachtung gerecht zu werden, haben verschiedene Autoren folgen-
de Gleichung zur Kalibrierung des reduzierten Moduls einer unbekannter Probe angewandt 
[D.11, D.12]:

n

f
f k

kE=E
/1

*
Re

*
*
Re

*











(D.26)

wo E*
Ref der Indentationsmodul der Referenzprobe,  k*

Ref die Kontaktsteifigkeit auf der Refe-
renzprobe ist, und n beschreibt die Form der Spitze und nimmt den Wert n = 2/3 für eine Ku-
gel und n = 1 für ein Zylinder an, so dass damit nur zwei Grenzfälle berücksichtigt werden. 
Gleichung (D.26) wird aus dem Verhältnis der Kontaktsteifigkeit  k* auf einer unbekannten 
Probe zur Kontaktsteifigkeit  k*

Ref der Referenzprobe gebildet, die entweder mit Gleichungen 
(D.12) oder (D.16) beschrieben werden. Typische Kalibrationsmessungen benutzen eine oder 
zwei Referenzproben, deren elastische Eigenschaften idealerweise unter und über den elasti-
schen Eigenschaften der zu untersuchenden Probe liegen. Die Kalibrationsmessung fängt mit 
der Aufnahme von Kontaktresonanzkurven auf den Referenzproben bei verschiedenen Aufla-
gekräften (üblicherweise drei) an. Aus diesen wird k*

Ref ausgewertet. Weiter werden Kontakre-
sonanzkurven auf der zu untersuchenden Probe aufgenommen, woraus k* bestimmt wird. Bei 
der Anwendung von Gleichung (D.26) die Annahme gemacht, dass der Spitzenradius wäh-
rend der Messungen konstant bleibt. Diese Gleichung ist die Grundlage von Kalibrationsmes-
sungen mit einer oder zwei Referenzproben, wie sie mehrmals in der Literatur behandelt wur-
den [D.6, D.13]. Verändert sich der Radius der Spitze während einer Messung, lässt sich die 
Messung nicht mehr wiederholen. Dies kann durch wiederholte Messung erkannt werden.

Gegenüber den Arbeiten in denen Gl. (D.26) verwendet wurde, wurde in dieser Arbeit 
ein Schritt weiter gegangen. Durch Anpassung der Kontaktsteifigkeitsverläufe k*(P) auf Re-
ferenzproben mit bekannten elastischen Eigenschaften können mittels Gleichung (D.20) die 
Parameter Ra und n bestimmt werden. Dies erlaubt Änderung der Spitzeneigenschaften wäh-
rend der Messungen zu berücksichtigen. Es können k*(P)-Daten von zwei Referenzproben mit 
Gleichung (D.20) angepasst werden, so dass daraus obere und untere Grenzen für die Parame-
ter Ra und n gewonnen werden können. In einem nächsten Schritt wird Gleichung (D.20) dazu 
benutzt, den reduzierten Elastizitätsmodul der zu untersuchenden Probe zu bestimmen. In die-
sem Fall  werden die Parameter  Ra und  n innerhalb der vordefinierten oberen und unteren 
Grenzen variiert. Da die in dieser Arbeit benutzten AFM Si-Federbalken mit polykristallinem 
Diamant beschichtet waren und keine Angabe über die Elastizität dieser Schicht seitens des 
Herstellers gemacht werden, wurde mittels Gl. (D.20) zuerst der Indentationsmodul der Spitze 
kalibiriert. Es wurden die Kontaktsteifigkeiten k* von zwei Referenzproben mit bekannten In-
dentationsmoduln verglichen, die bei der gleichen Auflagekraft P gemessen wurden:
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wobei k*1,2 die Kontaktsteifigkeiten, n1,2 und R1,2 die Spitzenparameter sind, die auf den jewei-
ligen Referenzproben gewonnen wurden. M1,2 sind die Indentationsmoduli der jeweiligen Re-
ferenzproben. Gleichung (D.27) wurde aus Gl. (D.20) als Verhältnis der Kontaktsteifigkeiten 
für zwei Referenzproben erhalten. In dieser Gleichung werden Formänderungen der Spitze 
berücksichtigt, die z.B. von Kopycinska-Müller et al. [D.10] berichtet wurden. Werden, wie 
in bisherigen Modellen, keine Spitzenänderungen während der Messungen berücksichtigt, er-
folgt die Kalibrierung mit folgender Gleichung [D.14]:
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Gleichung (D.28) liefert direkt Mtip und braucht nicht im Gegensatz zu Gl. (D.27), numerisch 
gelöst zu werden.

D.IV. Dämpfungsmessung

In Abbildung C.15 war zu erkennen, wie die innere Reibung Q-1 in der Kontaktzone von der 
Auflagekraft  P abhängig ist bzw. wie sie mit zunehmender Auflagekraft  P abnimmt, wobei 
die Kontaktsteifigkeit  k* mit  der Auflagekraft  P zunimmt.  Gemäß Gleichung (C.19) hängt 

1−
contactQ  von der Kontaktsteifigkeit  k*, der Kontaktresonanzkreisfrequenz  ω und der Kontakt-

dämpfungskonstante γ* ab. Daraus wird zunächst erwartet, dass 1−
contactQ  mit zunehmender Auf-

lagekraft P abnimmt, da die Kontaktsteifigkeit k* mit P zunimmt. Trägt man aber die Größe γ* 

gegen P auf, erkennt man, dass die Kontaktdämpfung γ* ebenfalls mit zunehmender Auflager-
kraft P abnimmt (siehe Abbildung D.6).

Abbildung D.6: Experimentelles Ergebnis der Kontaktdämpfungskonstante γ* als Funktion der Aufla-
gekraft P für Quarzglas.
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Zur Aufklärung dieses  Verhaltens  wurden Messungen bei  verschiedenen Ultraschal-
lamplituden, die durch Änderung der Anregungsspannung des 2,25 MHz-Prüfkopfes (herge-
stellt von Panametrics/Olympus-NDT, Deutschland) variiert wurden, auf Quarzglas durchge-
führt.  Abbildung D.7 zeigt  γ* als Funktion von  P und der Anregungsspannung des Schall-
wandlers als Parameter. Man erkennt, dass mit zunehmender Anregungspannung der Unter-
schied zwischen Be- und Entlastung verschwindet. Außerdem wird  γ* mit steigender Anre-
gungsspannung größer. 

Abbildung D.7: Auf Quarzglas gemessene Kontaktdämpfung γ* als Funktion der Auflagekraft P und 
der  Anregungsspannung  des  Schallwandlers.  Bei  gegebener  Anregungsspannung  des  2,25  MHz-
Schallwandlers sind liegen die während der Belastung aufgenommene Datenpunkte unter die während 
der Entlastung aufgenommene Datenpunkte.

Abbildung D.8: Doppellogarithmische Darstellung von auf Quarzglas gemessene Dämpfung  γ* als 
Funktion der Auflagekraft. Es lässt sich eine Spannungsabhängigkeit der Dämpfung erkennen, die an-
genähert proportional zu 1 P ist.
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Abbildung D.9: Doppellogarithmische Darstellung der auf einkristallinem Nickel gemessenen Dämp-
fung γ* als Funktion der Auflagekraft. Es gilt angenähert γ* 1∝ P .

Abbildung D.10: Doppellogarithmische Darstellung der auf nanokristallinem Nickel wie erhalten ge-
messenen Dämpfung γ* als Funktion der Auflagekraft. Man erkennt keine einfache Abhängigkeit.

Abbildung D.11: Doppellogarithmische Darstellung der auf nanokristallinem Nickel nach 15 min bei 
200 °C Wärmebehandlung gemessenen Dämpfung γ* als Funktion der Auflagekraft. Die Darstellung 
liefert zeigt dass γ* 1∝ P  für die Belastungskurve.
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Abbildung D.12: Doppellogarithmische Darstellung der auf nanokristallinem Nickel nach 30 min bei 
200 °C Wärmebehandlung gemessenen Dämpfung γ* als Funktion der Auflagekraft. Man erkennt kei-
ne einfache Abhängigkeit.

Abbildung D.13: Doppellogarithmische Darstellung der auf nanokristallinem Nickel nach 45 min bei 
200 °C Wärmebehandlung gemessenen Dämpfung γ* als Funktion der Auflagekraft. Die Darstellung 
zeigt γ* ungefähr proportional zu 1 P ist.

Abbildung D.14: Doppellogarithmische Darstellung der auf nanokristallinem Nickel nach 45 min bei 
200 °C Wärmebehandlung gemessenen Dämpfung γ* als Funktion der Auflagekraft. Man erkennt kei-
ne einfache Abhängigkeit.
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Abbildung D.8 - 14 zeigen die doppellogarithmische Darstellung der Kontaktdämpfung als 
Funktion der Auflagekraft  P. Die Messungen erfolgten auf Quarzglas (Abbildung D.8), ein-
kristallinem Nickel (Abbildung D.9), und nanokristallinem Nickel nach verschiedenen Wär-
mebehandlungsdauer (Abbildungen D.10 – 14). In den Abbildungen D.8, 9, und 13 ist eine 
Spannungsabhängigkeit der Dämpfung zu erkennen, und zwar ist γ* angenähert 1∝ P . Eine 
solche Abhängigkeit ist z.Bp. wegen der inhomogenen Spannungsverteilung im Kontakt mög-
lich. Ebenso könne ein reibungsabhängiger Term in der Kontaktdämpfung eine Rolle spielen, 
siehe auch später. Die physikalischen Ursachen dieses Verhaltens wurden jedoch im Rahmen 
dieser Arbeit jedoch nicht weiter untersucht.

Diese Messungen erfolgten in Luft bei Raumtemperatur, so dass die Kondensation eines Was-
serfilms auf der Probe unvermeidbar war. Es wirkt eine zusätzliche Kapillarkraft zwischen 
Spitze und Probe [D.15]:
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wo R der Spitzenradius ist,  σ die Oberflächenenergie von Wasser,  t die Wasserfilmdicke,  d 
die Eindringtiefe im Wasserfilm und rk der Kelvinradius. Für Wasser wird kr ≈ 5 nm ange-

nommen [D.16]. Mit 
d

F
k cap

cap ∂
∂

=  und Gleichung (D.29) ergibt sich:
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Mit der Annahme, dass R = 20 nm, t = 1nm, d = 0,5 nm und σ = 70 mJ/m², erhält man capk = 
-2,14 × 10-2 N/m. Die negative Kontaktsteifigkeit drückt die anziehende Wirkung des Films 
aus. Daraus ersieht man, dass der Beitrag der Kapillarkräfte auf den Realteil der Kontaktstei-
figkeit k* klein ist. Zum Vergleich betragen die auf feste Proben gemessenen Kontaktsteifig-
keiten mehrere 1000 N/m (siehe Kapitel G). Im Folgenden wird der Effekt der Kapillarkräfte 
auf  den  Imaginärteil  der  Kontaktsteifigkeit,  d.h.  γ*,  anhand  von  Gleichungen  (C.19)  und 
(D.30) abgeschätzt. Hierfür wird der Q-1-Wert gemäß Messergebnissen angenommen, die auf 
Quarzglas bei niedrigen Auflagekräften gemessen wurden.
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Somit ergibt sich eine Abhängigkeit der Dämpfung mit 1/d², wobei d nicht mit δ zu verwech-
seln ist. Wahrscheinlich ist es jedoch, dass d mit δ korreliert ist, und zwar über die Steifigkeit 
des Wasserfilms und seine Dicke t. Mit der Annahme, dass R = 20 nm, t = 1 nm, d = 0,5 nm 
und σ = 70 mJ/m², ω = 5 × 106 rad/s und Q = 33 erhält man γ*

cap ≈ 1,3 × 10-10 Ns/m. Somit 
sollte der Einfluss der Kapillarkräfte auf die gemessenen γ*-Werte vernachlässigbar sein.

M. Reinstädtler et al. haben den Effekt der Reibung zwischen Sensorspitze und Pro-
benoberfläche auf die Dämpfung von Torsionschwingungen untersucht [D.17]. Gemäß Glei-
chung (D.34) sieht man das die zugehörige dissipierte Energie von der Auflagekraft abhängt 
[D.17]:
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wo µ der Reibungskoeffizient ist, T die Kraftamplitude der Lateralkraft, und G* der reduzierte 
Schermodul. Gleichung (D.34) beschreibt die Reibungsverluste bei Einsatz des Mikrogleitens. 
In Gleichung (D.34) ist T < µP. In [D.18] schätzte Reinstädtler die Reibungsverluste durch 
Mikrogleiten der Torsionsmoden anhand von Gleichung (D.34) als ∆Wmax ≈ 10-20 – 10-19 J. Da-
bei und gemäß den Messungen in [D.18] war  P viel kleiner als die in dieser Arbeit aufge-
brachten Kräfte, da Reinstädtler mit Federbalken arbeitete, die eine Federkonstante von ca. 
0,1 N/m besaßen. Im Fall des lateralen Mikrogleitens der Biegemoden sollte weiter berück-
sichtigt werden, dass die Vertikalsteifigkeit um den Faktor 1,25 größer als die Lateralsteifig-
keit 8aG* ist. Somit müssten die Reibungsverluste bei Mikrogleiten der Biegemoden kleiner 
als im Fall von Torsionsmoden sein. Mit P = 1 µN, T = µP, µ = 0,1 und k*

vert = 4700 N/m er-
hält man ∆Wmax ≈ 1,5 × 10-17 J. Aus dieser Abschätzung ist es jedoch schwierig die dazugehö-
rige reziproke Güte abzuschätzen, da die gespeicherte elastische Energie im Kontaktvolumen 
stark von der Spitzengeometrie abhängt. Ändert man n von 2/3 zu 0,8 so variiert die gespei-
cherte Energie W‘ über zwei Größenordnungen (für mehr Detail siehe Kapitel E).

Weiter untersuchte Hirsekorn die Energieverluste durch Abstrahlung der Schwingungsenergie 
[D.19]. Abschätzungen zeigten, dass Q-1 ~ 10-6, und dass dieser Effekt vernachlässigt werden 
kann.
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E. Untersuchung des elastisch-plastischen Übergangs in nk-Metallen
mittels Indentierungsverfahren und akustischer Rasterkraftmikros-
kopie

In diesem Kapitel werden die Grundlagen zur Untersuchung des versetzungsgesteuerten elas-
tisch-plastischen  Übergangs  beschrieben.  Hierfür  werden  zunächst  die  Versetzungstheorie 
und im Besonderen die Theorie zur Versetzungsnukleation kurz dargestellt.  Weiter werden 
die daraus erhaltenen Kenngrößen in dem im letzten Kapitel vorgestellten kontaktmechani-
schen Modell  einbezogen,  um dann die  mechanische  Spannung beim elastisch-plastischen 
Übergang abzuschätzen. Es werden die zu erwartenden Effekte einer Versetzungsnukleation 
auf die Kontaktsteifigkeit  k*und innere Reibung im Kontaktvolumen  Q-1

contact diskutiert und 
abgeschätzt.

E.I. Versetzungstheorie

Versetzungen sind Liniendefekte  des Kristallgitters.  Die Geometrie  einer  Versetzung wird 
durch ihren Burgersvektor charakterisiert. Dieser definiert die Verschiebung des Gitters um 
die Versetzungslinie. Es wird zwischen zwei Arten von Versetzungen unterschieden:

• Die Stufenversetzung, deren Burgersvektor b⊥ senkrecht zur Versetzungslinie l steht;
• Die Schraubenversetzung, deren Burgersvektor b// parallel zur Versetzungslinie l steht.

Abbildung E.1: Geometrische Darstellung einer gemischten Versetzung. a) Bildung einer gemischten 
Versetzung durch Scherung eines perfekten Kristalls; b) Normale Projektion zur Gleitebene in a); c) 
Auflösung von b) in Komponentenform am Punkt B [E.1].

Im Allgemeinen kann eine Versetzung in ihre Stufen- und Schraubenanteile zerlegt werden, 
wobei ihr Burgersvektor b = b⊥ + b// aus zwei Anteilen besteht (siehe Abb. E.1). Die elastische 
Energie einer geraden Versetzung mit einer Länge L im isotropen Material pro Längeneinheit 
ist [E.1]:

0

2
2

2

ln
1

sincos
4 r

rb
L

W ael






−

+=
ν

ββ
π

µ
(E.1)

53



wo µ der Schermodul, β der Winkel zwischen Versetzungslinie und Burgersvektor, ra der äu-
ßere Abschneidradius ist und beschreibt die Reichweite des Versetzungsspannungsfeldes. In 
der Regel wird ra als mittlerer Abstand zwischen zwei Versetzungen bzw. Versetzungsdichte 
angegeben. Weiter ist r0 der innere Abschneidradius und stellt die Grenze der kontinuumsthe-
oretischen Beschreibung für den Versetzungskern dar. Somit setzt sich die Gesamtenergie ei-
ner Versetzung aus der Kernenergie und der elastischen Energie außerhalb des Kernes zusam-
men. Der Radius r0 kann aber so gewählt werden, dass die aus atomistischen oder Kernpoten-
tialrechnungen ermittelten Energien in Gleichung (E.1) eingehen, so dass letztere dann als 
Gesamtenergie gilt. Aus Gleichung (E.1) sieht man weiter, dass wegen der  b2 Abhängigkeit 
der  elastischen  Energie,  Versetzungen  mit  kleinem Burgersvektor  bevorzugt  werden.  Aus 
demselben  Grund können unter  Umstände  dissoziierte  Versetzungen energetisch  günstiger 
werden, obwohl ihre Entstehung mit einer zusätzlichen Stapelfehlerenergie γSF verbunden ist. 
Für Nickel erhält man aus Gleichung (E.1) und z.B. für µ = 76 GPa, ν = 0,32, ra = 100 nm, r0 

= b/1,7 für Stufenversetzungen oder  r0 = b/2,2 für Schraubenversetzungen und L = 100 nm 

wie z.B. im Fall eines ultra-feinkörnigen (ufk) Werkstoffes [E.2], und  02
2 a=b  mit  a0 = 

0,352 nm als Gitterparameter, Wel ≈ 3,7× 10-16 J. Diese Energie ist bei Raumtemperatur sehr 
groß im Vergleich zur thermischen Energie kBT (Wth = kBT ≈ 4× 10-21 J bei Raumtemperatur), 
so dass letztere nicht zur Versetzungserzeugung beiträgt.

Abbildung E.2: Versetzungssegment als Frank-Read Quelle: a) an A und B verankertes Versetzungs-
segment; b) Ausbauchung des Segmentes in seiner Gleitebene; c) und d) Bildung einer Versetzungs-
schleife aus dem Ausgangssegment, das sich als eine Frank-Read Quelle auswirkt [E.1].

Abbildung E.3: Optische Mikrographie einer mit Kupfer dekorierten Frank-Read Quelle in Silizium 
[E.3]
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Ein für polykristalline Metalle realistischer Versetzungsvervielfältigungsmechanismus 
ist die Aktivierung einer Franck-Read Quelle. Dabei wird eine im Kristall vorhandene Verset-
zung, die an zwei Hindernissen verankert ist, unter Einwirkung einer Scherspannung soweit 
ausgebaucht, dass sich ihre Enden wieder schließen, so dass sich eine neue Versetzungsschlei-
fe bildet (siehe Abbildungen E.2 und E.3). Die kritische Spannung zur Erzeugung einer neuen 
Versetzungsschleife aus einem verankerten Versetzungssegment der Länge  L kann in guter 
Näherung folgendermaßen abgeschätzt werden [E.4]:
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In nk-Metallen ist dieser Mechanismus jedoch nicht mehr relevant, da solche Materialien zum 
einen herstellungsverfahrensbedingt beinah versetzungsfrei sind und zum Anderen durch Re-
duzierung der Korngröße die Versetzungssegmentlänge L drastisch abnimmt, so dass τ derma-
ßen ansteigt und dass der Frank-Readsche Mechanismus nicht mehr kompetitiv gegenüber an-
deren Prozessen ist, wie die heterogene Nukleation bzw. die Emission von Versetzungen von 
einer Korngrenze (siehe nächster Abschnitt).

E.II. Homogene Nukleation einer Versetzungsschleife

Da Versetzungen keine Verzerrung tragen, darf eine Versetzungslinie nie im Kristall enden, 
sondern nur an freien Oberflächen. Eine weitere Möglichkeit besteht darin, dass eine Verset-
zungslinie in sich geschlossen ist, d.h. sie bildet eine Schleife. Zum Beispiel kann man sich 
eine perfekte Versetzungsschleife als einen um den Burgersvektor abgeglittenen kreisförmi-
gen Kristallbereich vorstellen, der von einer in sich geschlossenen perfekten (im Sinne von 
nicht dissoziierten) Versetzungslinie umschlossen ist (siehe Abbildungen E.4 und E.5). Die 
spannungsinduzierte Erzeugung eines solchen Defektes in einem defektfreien Kristall wird als 
homogene Versetzungsnukleation bezeichnet. Diese wurde intensiv in einkristallinen Werk-
stoffen mittels  Nanoindentierung untersucht [E.5 - E.8], wo sich das Einsetzen der verset-
zungsgesteuerten Plastizität in einem „Pop-in“ in der Kraft-Abstandskurve bemerkbar macht. 
Die homogene Nukleation einer Versetzungsschleife wurde im Rahmen der Kontinuum-Elas-
tizitätstheorie von isotropen Körpern untersucht, wobei von einer kreisförmigen Schleife aus-
gegangen wurde und von dem Kernstrukturunterschied zwischen Schrauben- und Stufenver-
setzung abgesehen wurde. 

Abbildung  E.4: Geometrische  Darstellung  von Versetzungsschleifen;  a)  Gleitebene  einer  Verset-
zungsschleife mit ihrem Burgersvektor in der Schleifenebene; b) Gleitzylinder einer Versetzungschlei-
fe mit ihrem Burgersvektor gegenüber der Schleifenebene geneigt [E.4].

Das Nukleationskriterium wird aus der Abhängigkeit der freien Energie einer Schleife  ∆G 
von ihrem Radius  r ermittelt,  wobei nach dem Maximum der freien Energie  ∆Gc gesucht 
wird. Die freie Energie einer Versetzungsschleife setzt sich aus ihrer elastischen Energie, ih-
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rer zugehörigen plastischen Arbeit unter Spannungseinwirkung und im Fall von einer dissozi-
ierten Versetzung zusätzlich aus der Stapelfehlerenergie zusammen [E.1].

Einfachheitshalber  wird zunächst  die  Nukleation  einer  perfekten Versetzungsschleife 
untersucht. Die elastische Energie einer solchen Schleife ist gegeben durch:
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Weiter ist die unter Einwirkung einer äußeren Scherspannung τ verrichtete plastische Arbeit:

2rbW πττ −= (E.4)

Somit kann der kritische Schleifenradius bestimmt werden, indem nach dem Maximum der 
freien Energie gesucht wird bzw. nach der Nullstelle ihrer ersten Ableitung nach dr:
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Dabei ist ∆G = Wel + Wτ. Für 0=
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Durch Auflösung von Gleichung (E.6) nach τ und Einsetzen in ∆G erhält man für die zugehö-
rige maximale freie Energie:
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Da bekannterweise die thermische Energie bei T = 300 K nicht ausreicht, um Versetzungen zu 
nukleiren, muss ∆G = 0 sein. Man erhält:
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Mit Literaturwerten für Nickel erhält man 0,624
0K

≈cr  nm. Für T = 300 K liefert eine num-

merische Lösung für Nickel mit µ = 76 GPa, ν = 0,32, 02
2 a=b  mit a0 = 0,352 nm, und r0= 

b/2: 0,626
300

≈
Kcr  nm. Da der kritische Nukleationsradius nun bekannt ist, kann anhand von 

Gleichung (E.6) die kritische Schubspannung bestimmt werden. Es ergibt sich:
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Im Fall von Nickel ergibt sich somit 5,95
77120K

≈≈
,
μτc  GPa. Weiter ergibt sich bei T = 300 

K 5,94
7812300

≈≈
,
μτ

Kc  GPa. Daran erkennt man, dass bei steigender Temperatur beide kriti-

sche Nukleationsscherspannung und der kritische Nukleationsradius so gut wie konstant blei-
ben. Selbst bei T = 0,8Tm = 1380 K bleibt der thermische Effekt für Nickel kaum messbar. In 

dieser Arbeit wurden 0,632
0,8

≈
mT=Tcr  nm und 5,91

84120,8
≈≈

,
μτ

mT=Tc  GPa berechnet. Glei-

chung (E.9) führt zum bekannten Ergebnis 10r2 c

μμbτ ≈≈
π .

Wie oben erwähnt ist es für eine perfekte Versetzung unter Umstände energetisch güns-
tiger trotz zusätzlicher Stapelfehlerenergie aufzuspalten, d.h. je nach Temperatur und Stapel-
fehlerenergie. Im Folgenden wird die homogene Nukleation einer Shokleyschen Versetzungs-
schleife in kfz Struktur untersucht. Shokleysche partiale Versetzungen zeichnen sich durch ei-
nen Burgersvektor  b = 1/6<211> und eine Gleichgewichtsaufspaltungslänge  rsplit, die durch 
Gleichung (B.7) gegeben ist.  Bei der Formulierung der freien Energie einer Shokleyschen 
partiale Versetzungsschleife muss zusätzlich die Stapelfehlerenergie zu elastischer und Ver-
zerrungsenergie berücksichtigt werden:

SFSF γπr=W 2 (E.10)

wo  γSF die Stapelfehlerenergie pro Flächeneinheit ist. Somit ändern sich Gleichungen (E.6) 
und (E.7) zu:
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Dies  ergibt  mit  Literaturwerten  für  Nickel:  0,360
0K

≈
=TSF;cr  nm.  Auch in  diesem Fall  ist 

kT<<∆Gc, so dass eine Temperaturerhöhung keinen Effekt auf den kritischen Versetztungs-
schleifenradius hat. Nach Auflösen von Gleichung (E.11) nach τ ergibt sich weiter:
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Setzt man für Nickel γSF = 140 mJ/m², liefert obige Gleichung 6,92
9710

≈≈
,
μτ

SFc  GPa. Ge-

mäß der Gleichgewichtsaufspaltungslänge folgt mit zunehmendem Schleifenradius die zweite 
partiale Versetzung, so dass eine dissoziierte Versetzungsschleife entsteht (siehe Abb. E.5). 
Eine solche Konfiguration ist daher energetisch günstiger, dass das Wachstum der zweiten 
Partialversetzungsschleife durch Minimierung der Stapelfehlerenergie angetrieben wird.
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Abbildung  E.5: Schematische  Darstellung  von  perfekter,  partialer  und  dissoziierter  Versetzungs-
schleifen. Im Falle einer perfekten Versetzungsschleife mindert sich die freie Energie der Schleife mit 
ihrer Ausbreitung gemäß der plastischen Arbeit, die innerhalb der Schleife verrichtet wurde. Diese Ar-
beit ist -πr2τb wo r der Schleifenradis ist, τ ist die Scherspannung. Im Falle der partialen Versetzungs-
schleife muss zusätzlich zur plastischen Arbeit die zur Stapelfehler assoziierte Energie πr2γSF berück-
sichtigt werden, wo γSF die Stapelfehlerenergie pro Flächeneinheit ist. Weiter zieht eine partiale Ver-
setzungsschleife einen Stapelfehler hinter sich, bis dieser den Radius  rsplit erreicht hat (siehe Kapitel 
B), um dann eine dissoziierte Versetzungsschleife zu bilden.
 
E.III. Nukleation bzw. Emission einer Versetzung an einer Korngrenze

Wie im Kapitel B beschrieben wurde Versetzungsaktivität in kfz nk-Metallen an Korngrenzen 
beobachtet.  In der Tat haben Computersimulationen gezeigt (siehe E.5, D.6 Yamakov und 
Swygenhoven), wie unter Einwirkung von Scherspannungen partiale Versetzungen von einer 
Korngrenze emittiert  werden. Solche partiale Versetzungen ziehen dann einen Stapelfehler 
hinter sich. Abhängig von der Korngröße bzw. vom Verhältnis von der Korngröße zur Gleich-
gewichtsaufspaltungslänge folgt unter weiterer Einwirkung von Scherspannungen eine zweite 
partiale Versetzung, so dass eine dissoziierte Versetzung gebildet wird, die zur Plastizität im 
Korn beiträgt.  Die Phänomenologie der Emission von Versetzungen von einer Korngrenze 
wurde zuerst von Li [E.11] untersucht, weiter folgten Beiträge von Gleiter,  und Price und 
Hirth [E.12, E.13]. Li schlug z.B. vor, dass eine Korngrenzenstufenversetzung ins Korn hin-
ein emittiert werden kann. Price und Hirth behandelte ihrerseits die Erzeugung einer Schrau-
benversetzung aus einer Korngrenzenversetzung.  Diese Untersuchungen waren jedoch rein 
qualitativ, so dass keine quantitative Aussage über die kritische Scherspannung zur Emission 
gemacht werden konnte. In ihrer Arbeit schlugen Soer et al. [E.14] vor, dass der Vorzug der 
Nukleation einer Versetzung an der Korngrenze so erklärt werden kann, dass Korngrenzen-
versetzungen  mit  Scherspannungskomponenten  in  der  Gleitebene  die  äußere  aufgebrachte 
Scherspannung bei der Erzeugung einer Gitterversetzung unterstützen. In diesem Fall ist die 
gesamte Scherspannung maximal  bei einer Entfernung von der Korngrenze, die gleich der 
Korngrenzenbreite ξ ist. Für die Nukleation einer Schleife in der Nähe einer Korngrenze er-
gibt sich nun folgende kritische Scherspannung [E.14]:

( ) ξνπ
µττ 1
1 −

−= b
ccGB (E.14)

wo τc die kritische Scherspannung zur homogenen Nukleation ist. Somit ergibt sich in Nickel 
für die Korngrenzennukleation einer partialen Versetzungsschleife bei Raumtemperatur fol-
gende kritische Scherspannung, dabei wird die Korngrenzenbreite als ξ ≈ 1 nm angenommen:
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1,77
42

≈≈ μτ
SFGB;c  GPa (E.15)

Somit kann der kritische Nukleationsradius aus dem Maximum der freien Energie der Schlei-
fe ∆G(r) abgelesen werden (siehe Abbildung E.6); im Fall von Nickel beträgt er ca. 3 nm.

Abbildung E.6: Verlauf der freien Energie einer in Nickel von einer Korngrenze emittierten Partial-
versetzungsschleife.  Der  kritische  Nukleationsradius  beträgt  3≈

SFGB;cr  nm,  gemäß  Gleichungen 
(E.3), (E.4), (E.10) und (E.14).

E.IV. Kontaktmechanische  Überlegungen  zur  Nukleation  einer  Verset-
zungsschleife mittels Indentationstechniken

In diesem Abschnitt wird die kritische Auflagekraft Pc zur homogenen oder heterogenen Nuk-
leation  einer  Versetzungsschleife  abgeschätzt,  die  in  einem AFM-Experiment  aufgebracht 
werden muss. In der Hertzschen Theorie des elastischen Kontakts ist die maximale Scher-
spannung durch

2max
0,45
πa

P=τ (E.16)

gegeben [E.15], wobei a der Kontaktradius ist, der im Weiteren gemäß Gleichung (D.21) 

1*1123
1

2 −−−
−

= nnn
a

n

EPRa

angenommen wird. Für den Fall einer Diamant beschichteten Spitze mit Ra = 24 nm, n = 0,8 
und E* = 114,5 GPa erhält man z.B. bei P = 2 µN auf Nickel a ≈ 11 nm. Um die notwendige 
Auflagekraft Pc zur homogenen Nukleation einer perfekten Versetzungsschleife zu ermitteln, 

werden Gleichung (E.16) und 
7712c ,

μτ ≈  gleichgesetzt, man erhält:
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( )
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n
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n

n

c ERP π µ (E.17)
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Für E* = 114,5 GPa, Ra = 24 nm, n = 0,8 und µ = 76 GPa liefert Gleichung (E.17): Pc ≈ 10,4 
µN und a ≈ 15,8 nm, dies entspricht für eine kugelförmige Spitze mit dem gleichen Krüm-
mungsradius Pc ≈ 2 µN und a ≈ 7 nm. Im Fall der homogenen Nukleation einer Partialverset-
zungsschleife ändert sich Gleichung (E.17) zu:

( )
( )

( ) 12
1

12
12

*2123
12
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2

−
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−
−
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n
n
n

a
n

n

c ERP
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π µ (E.18)

Dies liefert für Nickel, 13,3≈
SFcP  µN und a ≈ 16,6 nm. Dies entspricht für eine kugelförmi-

ge #spitze mit dem gleichen Krümmungsradius  3≈
SFcP  µN und a ≈ 8 nm. Ähnlich erhält 

man aus gleicher  Überlegung für die heterogenen Nukleation einer partialen Versetzungs-
schleife an einer Korngrenze:

( )
( )
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Für Nickel ergibt sich somit 1,43≈
SFGB;cP  µN und a ≈ 10,6 nm. Für eine Kugelförmige Spit-

ze mit dem gleichen Krümmungsradius entspricht dies 05,0≈
SFGB;cP  µN und a ≈ 2 nm.

Die Messungen zur Verifizierung dieser Abschätzungen wurden an einem AFM D 3000 von 
Veeco Metrology (früher Digital Instruments, Santa Barbara, Ca) durchgeführt (siehe Kapitel 
H und Kapitel I). An diesem Gerät wird eine maximale Balkenauslenkung von 110 nm zuge-
lassen. Mit einem Federbalken, deren Steifigkeit kc = 41 N/m, entspricht dies einer maximalen 
möglichen Auflagekraft P = 4510 nN. Aus diesen Abschätzungen und den Auswerungen vom 
Kapitel G wird ersichtlich, dass nur die Nukleation einer partialen Versetzungsschleife von ei-
ner Korngrenze mit AFAM möglich ist, da die kritische Auflagekraft Pc zur homogenen Nuk-
leation von einer Versetzungsschleife mit den verwendete Blattfedern nicht erreichbar ist. Al-
ternativ könnte man mit Stahlfederbalken arbeiten, an deren Ende eine massive Diamant Spit-
ze befestigt ist. Damit würde aber die für Rasterkraftmikroskopieverfahren typischer Auflö-
sungsvermögen verloren gehen.

E.V. Effekte der Nukleation einer Versetzungsschleife auf die AFAM-
Messgrößen

In Nanoindentierungsexperimenten wird das Einsetzen der Plastizität bzw. der Versetzungs-
aktivität über das Auftreten von sogenannten „Pop-ins“ in der Kraft-Abstandskurve festge-
stellt. Im Fall von AFAM-Messungen werden die Kontaktsteifigkeit k* und –dämpfung Q-1 als 
Funktion der Auflagekraft  P ausgewertet. Im Folgenden wird abgeschätzt, welchen Einfluss 
die heterogene Nukleation einer partialen Versetzungsschleife auf diese beiden Messgrößen 
haben sollte. Zwei Effekte werden dabei berücksichtigt: Die Dissipation von elastischer Ener-
gie durch die Nukleation selbst, und die Energiedissipation durch anelastische Wechselwir-
kung von Versetzungen mit mechanischen Schwingungen. Die innere Reibung  1

1
−Q  ist wie 

folgt definiert:
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π2
1 (E.20)

wobei W’ die im System gespeicherte elastische Energie ist und W’’ ist die pro Zyklus dissi-
pierte Energie. Bei Ultraschallexperimenten ergeben sich diese Energien aus dem elastischen 
Feld von einer sich ausbreitenden Ultraschallwelle. Im spezifischen Fall dieses Experimentes 
muss beachtet werden, dass W‘ und W‘‘ vom quasi-statischen Spannungsfeld zwischen AFM-
Spitze  und Probe  herrühren  und nicht  von der  anregenden  Ultraschallwelle. Die  Balken-
schwingungen werden in der AFAM Meßtechnik durch „innere Reibung“ in der Kontaktzone 
und durch Dämpfung in der umgebenden Luft gedämpft. Dies berücksichtigend wird hier W‘ 
als die in der Kontaktzone gespeicherte elastische Energie ausgedrückt:

∫=′ δdPW
SFGBc ;

(E.21)

mit der Eindringtiefe  δ von Gleichung (D.23). Es ergibt sich für  R = 24 nm,  n = 0,8,  E* = 
114,5 GPa, und Pc = 1,43 µN:
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Für eine kugelförmige Spitze mit gleichem Krümmungsradius erhält man W‘ = 1,41 × 10-15 J. 
Weiter  wird in dieser Arbeit die durch heterogene Nukleation einer partialen Versetzungs-
schleife dissipierte Energie als der Beitrag zum anelastischen Verhalten im Kontakt aufge-
fasst. Dabei wird r = 0,5a angenommen. Es ergibt sich für ''W (siehe Gl. (E.3)):
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J (E.23)

wo 0,5a in guter Näherung der maximale Radius des Spannungsfeldes der Scherspannung 
zwischen AFM-Spitze und Probe ist [E.15]. Die Gleichsetzung r = 0,5a folgt der Überlegung, 
dass die Versetzungsschleife nicht über dieses Feld hinauswachsen sollte. Für die heterogene 
Nukleation einer einzigen partialen Versetzungsschleife ergibt sich im Fall von Nickel 1

1
−Q  ≈ 

0,0008, wenn n = 0,8 und 1
1
−Q ≈ 0,08, wenn n = 2/3. Dies entspricht einer Güte Q1 ≈ 1200 für 

n = 0,8 bzw. Q1 ≈ 12 für n = 2/3. Anhand dieser Abschätzungen erkennt man, wie groß der 
Einfluss der Spitzengeometrie auf die zu erwartende Kontaktdämpfung ist.

Als weiterer Beitrag zur dissipierten Energie wird die innere Reibung berücksichtigt, 
die  durch  die  Bewegung  der  Versetzungen  unter  Wirkung  einer  äußeren  Kraft  zustande 
kommt. In [E.16] beschrieben Gremaud et al. das Losreißen einer Versetzung von unbewegli-
chen punktförmigen Hindernissen unter Wirkung einer periodischer Kraft als eine Ursache für 
versetzungsassoziierte amplitudenabhängige innere Reibung. Diese Hindernisse können ent-
weder auf die Versetzungslinie verteilt sein oder die Versetzung kann sich über eine stochasti-
sche  Annordnung  solcher  Hindernisse  bewegen.  Beide  Fälle  führen  zu  unterschiedlichen 
Spannung-Verzerrungshysteresen.  Abbildung  E.7  zeigt  schematisch  die  Vorgänge  bei  den 
Spannung - Verzerrungshysteresen für beide genannten Fälle.  Die schraffierten Flächen in 
Abbildung E.7 markieren die Energie, die während eines vollen Schwingungszyklus dissipiert 
wird. 
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Abbildung E.7: Versetzungsmodelle (Versetzungsschleifen und Hindernisse) und Spannung - Verzer-
rungshysteresen für a) das Losreißen einer Versetzung von Hindernissen entlang der Versetzungslinie 
und für b) die Bewegung einer Versetzung durch eine stochastische Anordnung von Hindernissen auf 
der Gleitebene. Die schraffierte Fläche stellt die dissipierte Energie während eines Schwingungszyklus 
dar. σocr ist die kritische Spannung zum Losreißen, σo die Spannungsamplitude und εan ist die Verzer-
rungsamplitude. 

Bei einer Schwingungsfrequenz im kHz-Bereich ist die Zeit zum Losreißen der Versetzung 
vernachlässigbar und die schraffierte Fläche in Abbildung E.7 entspricht der dissipierten Leis-
tung pro Spannungszyklus. Die entsprechende anelastische Verzerrung wird dabei als

md Λby=ε (E.24)

angenommen, wobei Λ die Versetzungsdichte ist and ym die über die Gesamtlänge gemittelte 
Verschiebung der Versetzung. Mit der Annahme einer  Verteilung von Segmentenlängen  l 
zwischen Hindernissen in einer Schleife der Länge L als ( ) ( ) ( )mm lllΛ=lf /exp/ 2 − , wobei lm 
die mittlere Segmentlänge ist, erhielt Gremaud folgender Dämpfungsbeitrag:
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ct (E.25)

mit 
( )

m
t lπ

LμΩ=K 4

314 −
 jenach Kristallorientierung Ω, μ

Δμ=K 2 , wobei Ec die Versetzung-Hin-

dernisswechselwirkungsenergie ist, und ε0 die Verzerrungsamplitude. Gleichung (E.25) wurde 
für T = 0 K abgeleitet. Für den Fall T > 0 K ereignet sich das Losreißen mit einer thermisch 
aktivierten  Wartezeit  ( )kTEτ=τ c /exp0  [E.16-E.19].  Dies  führt  zu einem ähnlichen  Aus-
druck wie Gleichung (E.25), jedoch mit einer leichten zusätzlichen Frequenzabhängigkeit in 

1
2
−Q . In [E.20] Gremaud et al. haben 1

2
−Q bei T = 7 – 8 K an Cu-Ni-Legierungen gemessen, 
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sie fanden mit f = 100 kHz und jenach Verzerrungsamplitude 1
2
−Q  ≈ 3× 10-4 – 3× 10-3. Dies 

entspricht einer Güte Q2 ≈ 333 – 2500. 

Um den Effekt der Nukleation einer Versetzungsschleife auf die Kontaktsteifigkeit k* zu 
quantifizieren, wird in dieser Arbeit zuerst darauf zurückgegriffen, dass die Ausbreitung einer 
partialen Versetzungsschleife bzw. einer plastischen Zone mit der Dissipation von mechani-
scher Arbeit verbunden ist:

( )γτπ −= brW 2 (E.24)

Anhand von Gleichung (E.24) kann der Effekt der Ausbreitung einer partialen Versetzungs-
schleife auf die Kontaktsteifigkeit k* folgendermaßen abgeschätzt werden:

( )
cPPelast bkk

≥
−−= γτπ2** (E.25)

wo *
elastk  wie in Gleichung (D.20) ausgedrückt wird und τ ist in unserem Fall die maximale 

Scherspannung in der Kontaktzone (siehe Gl. E.16). Aus Gleichung (E.25) ersieht man, dass 
die heterogene Nukleation einer partialen Versetzungsschleife und ihre folgende Ausbreitung 
zu einer Erniedrigung der Kontaktsteifigkeit führen sollten. Jedoch bleibt dieser Effekt klein 
gegenüber der gesamten Kontaktsteifigkeit. Mit Pc = 1430 nN und τ = µ/12,8 schätzt man den 
Effekt der Nukleation einer einzelnen partialen Versetzungsschleife kleiner als 1 %. Dieser 
Beitrag kann vernachlässigt werden.

In Abschnitt I dieser Arbeit werden weitere Ursachen der beobachten inneren Konta-
kreibung diskutiert.  Diese bewirken einen sogenannten Defektmodul.  In Ultraschallexperi-
menten ist der Defektmodul, falls ωτ = 1, ∆G/G = πQ-1 [E.16]. Durch Einsetzen der oben ab-
geschatzten Q-1-Werte erhält man ∆G/G ≈ 1 % und gemäß Gl. (D.20) ∆k*/k* ≈ 1 %.

Für die in dieser Arbeit vorgestellten Experimente sollte ein weiterer Absorptionsmechnismus 
eine Rolle spielen. Normalerweise ist die Absorption des Elektronengas in Metallen bei MHz 
Frequenzen und Zi-Temperatur vernachlässigbar, da die Elektronen bei der Deformation der 
Fermifläche sofort relaxieren, d.h. ωτ << 1. Der Ausdruck des Defektmoduls könnte der Glei-
che sein, falls de/d ≈ 1, wo de die Diffusionslänge für Elekronen ist und d der Durchmesser des 
deformierten Volumens ist. Die Diffusionslänge für Elektronen ist in Metallen  de ≈ 10 nm. 
Die gerade genannte Bedingung ist das Analogon der erhöhten Ultraschallabsorption, falls die 
Korngröße vergleichbar zur thermischen Diffusionslänge wird [E.21]. In hier beschriebenen 
Fall würde der deformierte Bereich durch das Kontaktvolumen die Rolle der Korngröße über-
nehmen [E.22]. Nähere Abschätzungen zur thermischen Dämpfung im Kontaktvolumen wer-
den im Kapitel I präsentiert. Sie beruhen auf den ungleichmäßigen thermischen Strömen in ei-
ner polykristallinen Mikrostruktur, die auf Grund der elastischen Anisotropie vorhanden sind 
[E.21].
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F. Mikrostrukturuntersuchung von nk-Nickel

In dieser Arbeit wurde hauptsächlich am gepulst elektroabgeschiedenem nk-Ni-P System ge-
arbeitet. Die gepulste Elektroabscheidung genoss in den letzten Dekaden ein wachsendes Inte-
resse. Grund dafür sind die Möglichkeiten mittels Elektroabscheidung massive und hoch reine 
Materialien herzustellen, die fast keine Porosität aufweisen und je nach Zulegierung eine gute 
thermische Stabilität besitzen. Weiter ermöglicht dieses Verfahren, die Mikrostruktur im nm-
Bereich einzustellen [F.1]. 

F.I. Probenherstellung und Präparation

Die gepulste Elektroabscheidung (pulsed electrodeposition, PED) von nk-Werkstoffen lässt 
sich in zwei Schritten unterteilen. Zunächst nukleieren nk-Kristallite an der Kathode, deren 
Größe durch die Kelvinsche Gleichung [F.2] gegeben ist:

| |ηze
=r

0

2σσ
(F.1)

wo r der kritische Nukleationsradius, σ die spezifische Oberflächenenergie, V das Atomvolu-
men im Kristall, z die Anzahl an Elementarladunngen e0, und η die elektrische Spannung ist. 
Daraus erkennt man, dass je höher die Spannung ist, desto kleiner wird der kritische Nukleati-
onsradius, so dass für eine hohe Spannung und einen kleinen spezifischen Widerstand eine 
hohe Stromdichte bzw. Nukleationsrate hervorgerufen wird. Wegen Ionenverarmung an der 
Kathode kann die hohe Abscheidungsrate nur einige Millisekunde aufrechterhalten werden. 
Aus diesem Grund wird dann der Strom für einige 10 ns abgestellt, so dass sich der Elektrolyt 
um die Kathode wieder mit Ionen anreichern kann. In dieser Zeit beobachtet man ein Wachs-
tum der Nanokristallite durch Ostwald Reifung. Neben diesen beiden physikalischen Parame-
tern Stromdichte und Spannungsabstellzeit stehen weitere Möglichkeiten zur Verfügung, um 
die Kristallitgröße einzustellen [F.3]. Die Zugabe von organischen Verbindungen in den Elek-
trolyten ermöglicht z.B. das Kristallitwachstum während der Spannungsabstellzeit zu kontrol-
lieren, indem diese Moleküle an der Kathode reversibel adsorbieren und somit die Diffusion 
der Adatome verhindern. Weiter können die Diffusionsvorgänge sowohl an der Oberfläche, 
als auch in den Elektrolyten durch die Temperatur beeinflusst werden. Zur Einstellung von 
kleinen Kristallitgrößen sollte demnach die Abscheidung bei oder unterhalb der Raumtempe-
ratur erfolgen. Im Rahmen dieser Arbeit ist eine PED Probe aus einer Ni-3 w% P Legierung 
vom Lehrstuhl „Physikalische Chemie“ der Universität des Saarlandes zur Verfügung gestellt 
worden [F.4]. Nach Angabe von H. Natter betrug die Korngröße ca. 18 nm. Aus dem abge-
schiedenen Rohling wurden 10 Proben geschnitten. Weiter wurden die gewonnenen Proben 
einer Wärmebehandlung in einem Niederdruckofen bei 200 °C unterzogen. Die Wärmebe-
handlung dauerte bis zu 150 min, wobei alle 15 min eine Probe aus dem Ofen herausgenom-
men wurde. Dies hatte den Zweck eine genügende Anzahl an Proben mit unterschiedlichen 
Korngrößen zu erhalten,  an der  die  Messungen mittels  AFAM durchgeführt  wurden.  An-
schließend wurden die Proben zuerst mit SiC-Papier geschliffen und mit Diamantsuspension 
und Tonerde (Partikelgröße: 0,25 µm) poliert. Um das dadurch gestörtes Oberflächenvolumen 
zu entfernen, wurden die Proben abschließend in einer HS2O4 – Methanol Lösung elektroly-
tisch poliert.
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F.II. Mikrostrukturuntersuchung  von  elektroabgeschiedenem nk-Nickel 
nach Wärmebehandlung

Nach der metallographischen Präparation wurden die Proben mittels Röntgendiffraktometrie 
(Cu Kα1 Strahlung) in Bezug auf Korngröße, Gitterparameter, Makroverzerrung und Textur 
charakterisiert.  Die  Korngröße  wurde  aus  der  Breite  und  der  Winkelposition  der  (111)-, 
(200)-, und (311)-Diffraktionsprofile berechnet, indem die Scherrersche Gleichung 

θd
=βsize cos

0,9 (F.2)

angewandt wurde [F.5], wobei  λ die Wellenlänge des Röntgenstrahls,  d die Kristallitgröße 
und θ der Braggsche Winkel ist. Für die instrumentelle Reflexverbreiterung wurde βinst = 0,1 ° 
angenommen, was mit der Einstellung der Blende für kleine Probengrößen zusammenhängt. 
Aus jedem Reflex, ob (111), (200), oder (311) wurden unterschiedliche Korngrößen berech-
net, woraus der Mittelwert bestimmt wurde. Eine Fehlerangabe erfolgte aus der zugehörigen 
Standardabweichung.  Weiter  wurde der Gitterparameter  für die jeweiligen Proben aus der 
Winkellage der  (311)-Diffraktionsreflexe ausgewertet.  Beim Vergleich mit  Literaturwerten 
von Nickel konnte die offensichtlich vorhandene Makroverzerrung gemäß

θΔθ=Δ=ε cot
0

−
χ

χ
(F.3)

berechnet werden, wobei χ0 der ungestörte Gitterparameter, ∆χ die Abweichung des aus Mes-
sergebnissen gemessenen Gitterparameter vom ungestörten Gitterparameter, θ der Braggsche 
Winkel und ∆θ die Abweichung des gemessenen Braggschen Winkels vom ungestörten Win-
kel ist.

Abbildungen F.1–10 zeigen die Röntgen-Diffraktogramme der untersuchten nk-Ni-P 
Proben. Anhand der Diffraktogramme erkennt man aus den Intensitätsverhältnisse einen Vor-
zug der (111)-Orientierung. Weiter war die Intensität der (220)-Diffraktionsreflexe sehr nied-
rig. Auffällig sind weiter die Diffraktionsmaxima bei 2θ ≈ 44 °, 2θ ≈ 93 ° und 2θ ≈ 81,45 °. 
In dieser Arbeit werden diese Nickelphosphide (Ni2P, Ni7P3, Ni5P2) bzw. Nickelsulfide (NiS2, 
NiS1,03, Ni3S2, NiS) zugeschrieben [F.6]. Die Wirkung der Wärmebehandlung auf die Mikro-
struktur von nk-Ni-P zeigt Abbildung F.11 anhand der Änderung des (111)-Diffraktionsmaxi-
mums nach Breite und Winkellage. In den ersten 30 Minuten der Wärmebehandlung ändert 
sich die Lage des (111)-Diffraktionsmaximums stark und es stellt sich danach eine „Ruhela-
ge“ ein. Weiter erkennt man, dass die Halbwertbreite des Beugungsprofils mit der Zeit ab-
nimmt. Außerdem ist zu sehen, dass sich nach 75 min eine asymmetrische Schulter gebildet 
hat, die in dieser Arbeit der Ausscheidung von Nickelphosphide zugeschrieben wird [F.6]. 
Abbildung F.12 zeigt die Änderung des (311)-Diffraktionsmaxima als Funktion der Wärme-
behandlungszeit. In diesem Fall beobachtet man auch wie sich die Winkellage des (311)-Dif-
fraktionsmaximums in den ersten 45 min einstellt. Weiter konnte wie oben erwähnt ein zu-
sätzliches Maximum bei 2θ ≈ 93 ° ab 15 min Wärmebehandlung festgestellt werden, das im 
Rahmen dieser Arbeit Nickelsulfide zugeschrieben wird [F.6]. Anhand dieser Daten konnte 
kein anormales Kornwachstum festgestellt werden, da keine symmetrische Schulter an den 
Reflexen zu erkennen sind [F.7]. Solche werden durch die Überlagerung von zwei Diffrakti-
onsprofilen hervorgerufen: ein scharfes für die groben Körner und ein breites für die Feinen.
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Abbildung F.1: Röntgen-Diffraktogramm von gepulst elektroabgeschiedenem nk-Ni-3%wP wie er-
halten. Die Messung wurde mit der CuKα1-Strahlung durchgeführt.

Abbildung  F.2: Röntgen-Diffraktogramm von gepulst  elektroabgeschiedenem nk-Ni-3%wP nach  
15 min Wärmebehandlung bei 200 °C. Die Messung wurde mit der CuKα1-Strahlung durchgeführt.

Abbildung  F.3: Röntgen-Diffraktogramm von gepulst  elektroabgeschiedenem nk-Ni-3%wP nach  
30 min Wärmebehandlung bei 200 °C. Die Messung wurde mit der CuKα1-Strahlung durchgeführt.
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Abbildung  F.4: Röntgen-Diffraktogramm von gepulst  elektroabgeschiedenem nk-Ni-3%wP nach  
45 min Wärmebehandlung bei 200 °C. Die Messung wurde mit der CuKα1-Strahlung durchgeführt.

Abbildung  F.5: Röntgen-Diffraktogramm von gepulst  elektroabgeschiedenem nk-Ni-3%wP nach  
60 min Wärmebehandlung bei 200 °C. Die Messung wurde mit der CuKα1-Strahlung durchgeführt.

Abbildung  F.6: Röntgen-Diffraktogramm von gepulst  elektroabgeschiedenem nk-Ni-3%wP nach  
75 min Wärmebehandlung bei 200 °C. Die Messung wurde mit der CuKα1-Strahlung durchgeführt.
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Abbildung  F.7: Röntgen-Diffraktogramm von gepulst  elektroabgeschiedenem nk-Ni-3%wP nach  
90 min Wärmebehandlung bei 200 °C. Die Messung wurde mit der CuKα1-Strahlung durchgeführt.

Abbildung  F.8:  Röntgen-Diffraktogramm von gepulst  elektroabgeschiedenem nk-Ni-3%wP nach  
105 min Wärmebehandlung bei 200 °C. Die Messung wurde mit der CuKα1-Strahlung durchgeführt.

Abbildung  F.9: Röntgen-Diffraktogramm von gepulst  elektroabgeschiedenem nk-Ni-3%wP nach  
120 min Wärmebehandlung bei 200 °C. Die Messung wurde mit der CuKα1-Strahlung durchgeführt.
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Abbildung F.10: Röntgen-Diffraktogramm von gepulst  elektroabgeschiedenem nk-Ni-3%wP nach 
150 min Wärmebehandlung bei 200 °C. Die Messung wurde mit der CuKα1-Strahlung durchgeführt.

Abbildung F.11: Breiten- und Winkellagenänderung des (111)-Diffraktionsprofils als Funktion der 
Wärmebehandlungszeit  bei  200  °C.  In  den ersten  45  min  der  Wärmebehandlung  beobachtet  man 
merkliche Änderungen der Winkellage des (111)-Diffraktionsreflexes, bis er nahezu konstant bleibt. 
Weiter werden die Reflexe mit zunehmender Wärmebehandlungszeit schärfer. Ab 75 min Wärmebe-
handlungszeit erkennt man einen zusätzlichen Diffraktionsreflex bei 2θ = 44,6 °, das in dieser Arbeit 
der Bildung von Nickelphosphide zugeschrieben wird [F.6].

Abbildung F.12: Breiten- und Winkeländerung des (311)-Diffraktionsprofils als Funktion der Wär-
mebehandlungszeit bei 200 °C. In den ersten 45 min der Wärmebehandlung beobachtet man merkliche 
Änderungen der Winkellage des (311)-Diffraktionsreflexes, bis er nahezu konstant bleibt. Weiter wer-
den die Reflexe mit zunehmender Wärmebehandlungszeit schärfer. Bereits nach 15 min Wärmebe-
handlungszeit erkennt man einen zusätzlichen Diffraktionsreflex bei 2θ = 93,3 °, das in dieser Arbeit 
der Bildung von Nickelsulfide zugeschrieben wird [F.6].

In dieser Arbeit wurde Gleichung (F.2) auf die (111)-, (200)- und (311)-Diffraktions-
profile angewendet. Tabelle F.1 fasst die Änderungen bezüglich der Korngröße als Funktion 
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der Wärmebehandlungszeit bei 200 °C zusammen. Die Fehler wurden aus den Standardab-
weichungen der aus den (111)-, (200)-, und (311)-Diffraktionsprofilen berechneten Korngrö-
ßen ermittelt. Für die ersten 30 min der Wärmebehandlung sind die Fehler groß, was auf die 
Anwesenheit von Spannungen 2. bzw. 3. Art hinweist. In der Tat tragen solche Spannungen 
ebenfalls zu einer Verbreiterung der Diffraktionsprofile bei. Nach 45 min Wärmebehandlung 
sind die Fehler zum größten Teil  auf die angenommene instrumentelle Profilverbreiterung 
von βinst = 0,1 ° zurückzuführen.

Tabelle F.1: Korngröße als Funktion der Wärmebehandlungszeit bei 200 °C. Die Korngröße wurde 
aus der Breite und der Winkellage der Röntgen-Diffraktionsmaxima mit der Scherrerschen Gleichung 
[F.5] berechnet. 

Wärmebehandlungszeit 
bei 200 °C [min] Korngröße [nm]

nk-Niasr 0 14 ± 3.2
nk-Ni15 15 34.5 ± 22
nk-Ni30 30 35.1 ± 19
nk-Ni45 45 50 ± 7

- 60 54.6 ± 6
- 75 61.3 ± 5

nk-Ni90 90 66.8 ± 4
- 105 64.4 ± 4
- 120 77.5 ± 3
- 150 78.1 ± 3

Aus diesen Daten ersieht man eine Inkubationszeit von ca. 30 min bevor die Korngröße zu 
wachsen anfängt. Nach 150 min beträgt die Korngröße 78 nm. Während derselben Inkubati-
onszeit wurde eine Relaxation des Gitters beobachtet, wie in Abbildungen F.13 und F.14 ge-
zeigt wird. Diese Abbildungen zeigen eine starke Änderung des Gitterparameters und der Ma-
kroverzerrung in den ersten 30 min der Wärmebehandlung. Nach 45 min verschwand die Ver-
zerrung fast vollständig. Es ist jedoch verwunderlich, dass in den ersten 45 Minuten der Wär-
mebehandlung keine einheitliche Tendenz bezüglich der Änderung des Gitterparameter χ vor-
handen ist. Die Diffraktionsmaxima wurden mit einer Gauß-Kurve angepasst, woraus der die 
Braggschen Winkel erhalten wurden. Weiter  wurden anhand der entsprechenden Korrelati-
onsfaktoren zwischen Mess- und Gaussschen Kurven Fehler errechnet die im Prozentbereich 
lagen und somit nicht für die beobachtete Tendenz des Gitterparameters χ und der Verzerrung 
ε verantwortlich gemacht werden können.

Abbildung F.13: Gitterparameter als Funktion der Wärmebehandlungszeit bei 200 °C. Der Gitterpara-
meter wurde aus der Winkellage des (311)-Diffraktionsmaximums berechnet. 
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Abbildung F.14: Makroverzerrung als Funktion der Wärmebehandlungszeit. Die Verzerrung wurde 
aus dem Vergleich zwischen gemessenen Gitterparametern und Literaturwerten für einkristallines Ni-
ckel berechnet.

Es sind außerdem Polfiguren für die (111), (200) und (311) kristallographischen Ebe-
nen aufgenommen worden, und zwar für die erhaltene Probe (nk-Niasr) und nach 90 min bzw. 
150 min Wärmebehandlung bei 200 °C. Abbildungen F.15-17 zeigen die Normalenverteilun-
gen der (111)-, (200)- und (311)-Ebenen im Bezug auf die Probenoberfläche. Aus diesen Ab-
bildungen erkennt man, dass die erhaltene Probe bereits eine Textur in die [111]-Richtung 
aufweist, die vermutlich auf das Probenherstellungsverfahren zurückzuführen ist. Mit zuneh-
mender Wärmebehandlungszeit sieht man weiter, dass die Textur in die [111]-Richtung stär-
ker wird. 

a) b) c)

Abbildung F.15: Polfiguren der (111) kristallographischen Ebenennormalenrichtung für verschiedene 
Wärmebehandlungszeiten bei 200 °C; a) erhaltene Probe; b) nach 90 min; c) nach 150 min. Die abge-
bildeten Polfiguren stellen die Normalenverteilung der {111}-Ebenen relativ zur Probenoberfläche.

a) b) c)

Abbildung F.16: Polfiguren der (200) kristallographischen Ebenennormalenrichtung für verschiedene 
Wärmebehandlungszeiten bei 200 °C; a) erhaltene Probe; b) nach 90 min; c) nach 150 min. Die abge-
bildeten Polfiguren stellen die Normalenverteilung der {200}-Ebenen relativ zur Probenoberfläche.
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a) b) c)

Abbildung F.17: Polfiguren der (311) kristallographischen Ebenennormalenrichtung für verschiedene 
Wärmebehandlungszeiten bei 200 °C; a) erhaltene Probe; b) nach 90 min; c) nach 150 min. Die abge-
bildeten Polfiguren stellen die Normalenverteilung der {311}-Ebenen relativ zur Probenoberfläche.

Um ein gesamtes Bild der Texturänderung, auch in der Inkubationszeit, zu gewinnen, bietet es 
sich an dieser Stelle an, die Intensitätsverhältnisse der (200)- und (111)-Diffraktionsreflexe 
näher anzuschauen (siehe Abbildung F.18). In einer untexturierten polykristallinen Nickel-
Probe beträgt dieses Verhältnis 0,42. Abbildung F.18 zeigt der Verlauf dieses Verhältnis als 
Funktion der Wärmebehandlungszeit bei 200 °C. Aus dieser Abbildung sieht man, dass sich 
die (111)-Textur zunächst abschwächt und beim Einsetzen des Kornwachstums deutlich ver-
stärkt  wird.  Nichtsdestotrotz  zeigten  Untersuchungen  mittels  Beugung von rückgestreuten 
Elektronen (EBSD), dass nach 90 min Wärmebehandlung bei 200 °C alle Kornorientierungen 
vorlagen, wobei die Vorzugsorientierung (111) ist (siehe Abbildung E.19).

Abbildung F.18: Verlauf der Intensitätsverhältnisse für die (200)- und (111)-Diffraktionsmaxima. Als 
Referenz sei der Literaturwert für texturfreies polykristallines Nickel angegeben (durchgezogene Li-
nie).
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Abbildung F.19: EBSD-Orientierungskarte von (nc) Ni-3 w % P nach 90 min Wärmebehandlung bei 
200 °C.

Neben der (111)-Textur in der 90 min bei 200 °C wärmebehandelten Probe zeigte die 
EBSD-Orientierungskarte eine gröbere Mikrostruktur als mittels Röntgenbeugung gemessen. 
Die EBSD-Abbildung (siehe Abbildung F.19) ähnelt einer anormal gewachsenen Mikrostruk-
tur. Trotzdem wurde wie oben ausgeführt, keine symmetrische Schulter auf den Röntgen-Dif-
fraktionsprofile festgestellt.  Parallel wurden AFM-Abbildungen von nk-Ni-3 w% P Proben 
nach Wärmebehandlung bei 200 °C für verschiedene Zeiten aufgenommen. Abbildung F.20 
vergleicht AFAM-Abbildungen von nk-Ni-3%w P nach verschiedenen Wärmebehandlungs-
zeiten bei 200 °C. Man erkennt hier auch einen Kontrast, der auf die Anisotropie von Nickel 
zurückzuführen  ist.  Weiter  erkennt  man  mit  zunehmender  Wärmebehandlungszeit  größere 
Bereiche mit gleichmäßigem Kontrast, ähnlich der EBSD-Abbildung. Weiter ist im Rahmen 
dieser Arbeit die Mikrostruktur mittels des Phasenkontrasts des AFM tapping mode nach ver-
schiedenen Wärmebehandlungszeiten bei 200 °C abgebildet worden (siehe Abbildung F.21). 
Der AFM  tapping mode bietet  gegenüber Kontaktarbeitsmoden des AFMs den Vorteil an, 
dass die geringe Auflagekraft während des intermittierenden Kontakts zu einer höheren Auf-
lösung führt. Der Phasenkontrast des AFM tapping mode wurde außerdem dem Höhenkont-
rast vorgezogen, da Phasenkontrastaufnahmen empfindlicher auf Korngrenzen zu sein schei-
nen. Dies könnte an der erhöhten Dämpfung an diesen durch die Probenpräparation angeätz-
ten Grenzflächen liegen. Abbildung F.22 zeigt eine Gegenüberstellung von gleichzeitig aufge-
nommenen Höhen- und Phasenkontrastabbildungen. Man erkennt aus dieser Abbildung, dass 
die Nanostruktur im Phasenkontrast besser aufgelöst wird, als im Höhenkontrast. Wie in Ab-
bildung F.21 gezeigt, haben sich bereit nach 15 min Wärmebehandlung bei 200 °C merkliche 
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mikrostrukturelle Änderungen ereignet,  obwohl keine wesentliche Änderung in der mittels 
Röntgendiffraktometrie gemessenen Korngröße festzustellen war (siehe Tabelle F.1). Im De-
tail beobachtet man, wie die homogene Nanokörnerverteilung vor der Wärmebehandlung sich 
gleichzeitig mit der Verzerrungsrelaxierung über die Bildung von Nanokörnernagglomeraten 
umordnet. Die Größe dieser Agglomerate beläuft sich auf einige 100 nm. Innerhalb dieser 
Agglomerate zeigt der Phasenkontrast des AFM tapping mode Körner, deren Größe in guter 
Näherung gleich ist wie in der Probe vor der Wärmebehandlung (Zustand wie erhalten). Nach 
45 min Wärmebehandlung fingen die Körner an, zu wachsen und sie erreichten eine Größe 
von 76 nm nach 150 min Wärmebehandlung bei 200 °C.

Abbildung F.20: AFAM-Bild von nk-Ni-P nach verschiedenen Wärmebehandlungszeiten. Die Abbil-
dungen wurden bei der ersten Kontaktbiegeresonanz (f = 720 – 770 kHz) eines diamantbeschichteten 
Silizium Federbalkens  aufgenommen  (Typ:  dt-nclr,  Nanosensors,  Erlangen,  Deutschland;  kc = 40 
N/m).

 

Abbildung F.21: Mikrostrukturabbildung von nk-Ni-P nach Wärmebehandlung bei 200 °C mittels 
AFM tapping mode Phasenkontrasts des AFM tapping mode. Die Bilderaufnahme erfolgte bei der ers-
ten freien Biegeresonanz eines Diamant beschichteten Silizium Federbalkens (dt-nclr, Nanosensors, 
Erlangen, Deutschland; kc = 40 N/m). Mit zunehmender Zeit wird eine Umordnung der Mikrostruktur 
beobachtet. Ursprünglich homogen verteilt, bilden die einzelnen Nanokörner Agglomerate (mit weißer 
Umrandung markiert), bevor sie zu wachsen anfangen.
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Abbildung F.22: Vergleich von Höhen- und Phasenkontrast des AFM tapping mode. Beide Abbildun-
gen wurden bei der ersten freien Biegeresonanz eines Diamant beschichteten Silizium Federbalkens 
(dt-nclr von Nanosensors, Erlangen, Deutschland; kc = 40 N/m) aufgenommen; links: Topographieauf-
nahme, Höhenskala: 30 nm; rechts: Phasenkontrast, Skala: 40 °. Bildgröße: 3 x 3 µm².

Unter Berücksichtigung aller in dieser Arbeit angewandten mikrostrukturellen Unter-
suchungsmethoden wird angenommen, dass die nanokörnige Mikrostruktur sich während der 
beobachteten Inkubationszeit erst über die Bildung von Agglomeraten umordnet, bevor Korn-
wachstum mittels Korngrenzenmigration überhaupt einsetzt. Jedoch sind die an diesen mikro-
strukturellen Änderungen beteiligten Mechanismen nicht genau verstanden und würden wei-
tere Untersuchungen verdienen.
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G. Elastizitätsmessungen

Wie in den Kapiteln C und D ausführlich behandelt, bedürfen quantitative AFAM-Messungen 
Referenzproben mit bekannten elastischen Eigenschaften. Es hat sich in der Praxis eingebür-
gert, Gebrauch von zwei Referenzproben zu machen, deren Indentationsmoduln höher bzw. 
niedriger als derjenige der zu untersuchenden Probe liegen. Die Referenzproben dienen bei 
den AFAM-Messungen der Kalibrierung der Spitzeneigenschaften (d.h.  Indentationsmodul 
und Geometrie). Die Kalibrierung besteht in der kontinuierlichen Aufnahme von Kontaktreso-
nanzkurven als Funktion der Auflagekraft, nacheinander auf den Referenzproben und auf der 
zu untersuchenden Probe. Die Messungen werden mehrmals wiederholt, bis die sie reprodu-
zierbar sind. Unter Anwendung des im Kapitel C beschriebenen Models werden die gemesse-
nen Resonanzkurven weiter ausgewertet, um die Kontaktsteifigkeit k* als Funktion der Aufla-
gekraft  P zu erhalten. Die entsprechenden Kurven werden nun mit Gl. (D.20) angepasst, so 
dass für beide Referenzproben die Geometrieparameter der Spitze  Ra und n gewonnen wer-
den.  Weiter  führt  ein  Vergleich  der  Kontaktsteifigkeiten  der  Referenzproben bei  gleichen 
Auflagekräften unter Anwendung von Gl. (D.27) zum Spitzenindentationsmodul. Dem glei-
chen Verfahren folgend kann die Kontaktsteifigkeitskurve der unbekannten Probe mit Glei-
chung (D.20) bestimmt werden. Dabei werden Ra und n so bestimmt, dass sie im Rahmen der-
jenigen Werte liegen, die an den Referenzproben ermittelt wurden und gleichzeitig eine gute 
Übereinstimmung zwischen Gl.  (D.20) und den gemessenen Daten vorliegt.  Daraus erhält 
man den reduzierten Elastizitätsmodul E*. Da der Indentationsmodul der Spitze bereits kalib-
riert  wurde,  lässt  sich der Indentationsmodul  der unbekannten Probe berechnen (siehe Gl. 
(D.7)). 

Drei verschiedene Kalibrationsproben wurden in dieser Arbeit verwendet: Quarzglas, 
Strontiumtitanat und (111) einkristallines Nickel. Deren jeweiligen Indentationsmoduln wur-
den aus Literaturwerten bzw. Herstellerangaben bezüglich ihrer elastischen Konstanten be-
rechnet. Es ergab MQuarz = 75,8 GPa, MSrTiO3 = 299 GPa, und MNi(111) = 255 GPa. Außerdem wur-
de im Fall von einkristallinem Nickel die Elastizitätskonstante aus der Ausbreitungsgeschwin-
digkeit  longitudinaler und transversaler Ultraschallwellen in [111]-Richtung berechnet.  Sie 
waren im Einklang mit den Literaturwerten, die für die Berechnung von  MNi(111) verwendet 
wurden. Abbildungen G.1-3 zeigen Resonanzkurven, die auf diesen jeweiligen Referenzpro-
ben aufgenommen wurden. Die Anregungsspannung am piezoelektrischen Prüfkopf wurde 
immer konstant gehalten. Ihre Wahl erfolgte nach einem Kompromiss zwischen Erhalt eines 
guten  Signal-Rauschabstands  und Erhalt  einer  Kontaktresonanzkurve,  die  auf  ein  lineares 
Verhalten der Balkenschwingungen hinweist. In der Tat wiesen auf Quarzglas und (111) ein-
kristallinem Ni aufgenommene Resonanzkurven immer  ein lineares Verhalten der Balken-
schwingungen auf, so dass sie sich auch gut mit dem im Kapitel C vorgestellten mechani-
schen Modell anpassen ließen. Im Fall von Strontiumtitanat wurde eine merkliche Nichtlinea-
rität beobachtet,  die mit der Auflagekraft zunahm. In diesem Fall war eine Anpassung mit 
dem beschriebenen mechanischen Modell schwierig, falls überhaupt möglich. Folglich wurde 
im Weiteren dieser Arbeit ausschließlich mit Quarzglas und (111) einkristallinem Nickel ge-
arbeitet. Dies hatte weiter den Vorteil, dass die später erhaltenen Werte für nk-Nickel direkt 
mit einkristallinem Nickel verglichen werden konnten.
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Abbildung G.1: Typische Kontaktresonanzkurve eines dt-nclr Federbalken (kc = 41 N/m) in Kontakt 
mit Quarzglas. Die Resonanzkurve wurde bei P = 4510 nN aufgenommen. 

Abbildung G.2: Typische Kontaktresonanzkurve eines dt-nclr Federbalken (kc = 41 N/m) in Kontakt 
mit (111) einkristallinem Nickel. Die Resonanzkurve wurde bei P = 4510 nN aufgenommen.

Abbildung G.3: Typische Kontaktresonanzkurve eines dt-nclr Federbalken (kc = 40 N/m) in Kontakt 
mit SrTiO3. Die Resonanzkurve wurde bei P = 4400 nN aufgenommen.

In dieser Arbeit wurden die Messungen ausschließlich mit steifen einkristallinen Sili-
zium Federbalken (k = 39 – 41 N/m) mit diamantbeschichteten Spitzen (Typ dt-nclr, Nano-
sensors GmbH, Erlangen, Deutschland) durchgeführt. Die Kraft wurde dabei von 0 bis ca. 
4500 nN hin und zurück variiert. Abbildung G.4 zeigt einen typischen Kraftverlauf für eine 
Messung, die auf Quarzglas aufgenommen wurde.
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Abbildung G.4: Auflagekraft als Funktion der Anzahl von Messungen für die kontinuierliche Auf-
nahme von Kontaktresonanzspektren; durchgeführt auf Quarzglas.

G.I. Nanokristallines Nickel

Es wurden insgesamt fünf nk-Ni-P Proben nach ihren Indentationsmoduln untersucht. Wie im 
Kapitel F beschrieben wurden zuerst die Proben bei 200 °C für verschiedene Zeiten wärmebe-
handelt. Darauf wurden die Proben metallographisch präpariert, d.h. mit Diamant Suspension 
(1 µm) und Tonerde (0,25 µm) poliert. Anschließend wurden die Proben in eine Schwefelsäu-
re (25 %) und Methanol Lösung elektropoliert. Wie oben beschrieben erfolgten die Elastizi-
tätsmessungen mit 2 Referenzproben, Quarzglas und (111) einkristallinem Nickel.  Entlang 
dem in Abbildung G.4 dargestellten Kraftverlauf wurden Resonanzkurven sukzessiv auf den 
Referenzproben und auf der zu untersuchenden Probe aufgenommen. Für diese Messungen 
wurden steife und diamantbeschichtete einkristalline Silizium AFM-Federbalken benutzt, de-
ren Steifigkeiten zwischen kc = 39 - 41 N/m variierten (Type dtnclr, Nanosensors GmbH, Er-
langen, Deutschland). Für jede nanokristalline Probe wurde ein neuer AFM-Federbalken be-
nutzt. Der Vorgang wurde mehrmals wiederholt, um die Reproduzierbarkeit zu überprüfen. In 
der Regel unterschied sich die erste Kalibrierungsmessung von den Nachfolgenden. Dies wies 
auf eine Änderung der Spitzengeometrie hin. Die 2., 3. und 4. Kalibrierungsmessungen waren 
in guter Übereinstimmung (siehe z.B. Abb. G.5) und wurden für weitere Auswertungen be-
nutzt. Ausserdem wurde versucht anhand von tapping mode Bildern die AFAM-Messungen in 
der Mitte eines Kornes durchzuführen. Dies erwies aber nicht unbedingt zuverlässig, da der 
AFM-Piezoscanner Kriechen aufwies, das bei der untersuchten Korngröße nicht vernachläs-
sigbar war.
 

Die Spitzenposition wurde für jeden Federbalken aus den Aufnahmen der ersten und 
zweiten Kontaktbiegeresonanz auf Quarzglas als das Verhältnis  L’/(L+L‘) ermittelt. Der Fe-
derbalkensspitzenindentationsmodul Mtip wurde über Anpassung der k*(P)-Kurven für die Re-
ferenzproben mit Gl. (D.27) ermittelt. Hierfür wurden zunächst Anfangswerte für Mtip, Ra und 
n für Quarzglas und (111) einkristallines Nickel angenommen, wobei der Anfangswert für 
Mtip stets gleich 250 GPa eingestellt wurde. Diese Parameter wurden weiter für beide Refe-
renzproben optimiert, bis kleine Änderungen von Mtip zu unwesentlichen Änderungen der Pa-
rameter Ra und n führten (siehe z.B. Abb. G.6a, b). Für die in Abb. G.6a, b gezeigten Daten 
wurden n = 0,88 und R = 18,8 nm für Quarzglas und n = 0,93 und R = 11,2 nm für (111) ein-
kristallines Nickel gefunden. Dies entspricht bei P = 4510 nN und bei gleichem reduziertem 
Elastizitätsmodul E* = 125 GPa (für MNi = 255 GPa und Mtip = 243 GPa) einer Änderung des 
Kontaktradius a von 25 %. Anschließend konnte der Indentationsmodul der zu untersuchen-
den Probe durch Anpassung der zugehörigen  k*(P)-Kurve mit Gl. (D.20) ermittelt werden. 

80



Dabei wurden die Parameter n und Ra im Rahmen der Werte gewählt, die für die Referenzpro-
ben ermittelt  wurden. Um darüber hinaus den Fehler dieser Methode abzuschätzen,  wurde 
dieser Vorgang auf die 2., 3. und 4. Wiederholungen der Kalibrierungsmessungen angewandt.

G.I.1 Elastizitätsmessungen an nk-Niasr

Abbildung G.5 fasst die Kalibrationsmessungen der ohne weitere Wärmebehandlung erhalte-
nen nk-Ni-P Probe (nk-Niasr) zusammen und zeigt, wie sich die erste Kalibrierung (3 erste 
Punkte  bei  gleicher  Auflagekraft)  von den  Nachfolgenden  unterschied.  Die  drei  nächsten 
Wiederholungen zeigten einen ähnlichen Verlauf und wurden wie oben beschrieben ausge-
wertet.

Abbildung G.5: Ergebnisse der Kontaktresonanzen an ohne weitere Wärmebehandlung erhaltenem 
nanokristallinem Ni-P (nk-Niasr), im Vergleich zu Quarzglas und einkristallinem Nickel (einkr. Ni).

Tabelle G.1-3 fassen die Ergebnisse zur Bestimmung des AFM-Federbalkenspitzenindentati-
onsmoduls für die 3 letzten Kalibrierungsmessungen zusammen. Aus den ermittelten Werten 
wurde der Mittelwert berechnet. Es ergibt sich Mtip = 254,55 GPa ± 28,14 GPa mit einem Feh-
ler von 11 %. Weiter zeigen Abb. G.6-8 die jeweiligen k*(P)-Kurven für die sukzessiven Mes-
sungen an den Referenzproben und an der nk-Niasr-Probe. Ebenfalls  sind die zugehörigen 
Anpassungskurven gezeichnet. Für die einzelnen Messungen führten die Schwankungen der 
Parameter Ra und n zu Änderungen der Kontaktradien von 26 % bis 36 %. Dabei wurden die 
Kontaktradien bei gleicher Auflagekraft P = 4510 nN und mit M = 255 GPa berechnet. Dabei 
variierte  Mtip entsprechend den Ergebnissen der jeweiligen Messungen. Der Indentationsmo-
dul der nk-Niasr-Probe wurde gleich 191,55 ± 34 GPa gefunden. Dieser Wert ist ein Mittelwert 
aus den drei vorgestellten Messungen, die zugehörige Fehlerangabe wurde aus der entsprechenden 
Standardabweichung berechnet. Der prozentuale Fehler beträgt 17,7 %. Weiter wird an dieser Stelle 
der Fehler ∆k*/k* eingeführt, was die Abweichung zwischen Mess- und Anpassungskurven beschreibt. 
Für die Messungen auf Quarzglas schwankt der prozentuale Wert für ∆k*/k* zwischen 0,05 % und 0,77 
%. Für (111) einkristallines Nickel findet man 0,73 % < ∆k*/k* < 1,32 %. Für nk-Niasr findet man 1,12 
% < ∆k*/k* < 8,74 %.
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Tabelle G.1: Bestimmung von Mtip durch numerische Lösung von Gl. (D.27) anhand der Kalibrations-
daten von den in Abbildung G.5 dargestellten Messungen (Messpunkte 4, 5). Als Mittelwert erhält 
man Mtip = 243,33 ± 11,11 GPa.

P 
[nN]

k*
Quarz 

[N/m]
MQuarz 

[GPa]
RQuarz 

[nm]
nQuarz k*

(111)Ni 

[N/m]
M(111)Ni 

[GPa]
R(111)Ni 

[nm]
n(111)Ni Mtip 

[GPa]
4510 1903 75,8 18,8 0,93 2330 255 11,2 0,88 260
3100 1866 75,8 18,8 0,93 2211 255 11,2 0,88 240
2000 1817 75,8 18,8 0,93 2074 255 11,2 0,88 230

Tabelle G.2: Bestimmung von Mtip durch numerische Lösung von Gl. (D.27) anhand der Kalibrations-
daten von den in Abbildung G.5 dargestellten Messungen (Messpunkte 7, 8). Als Mittelwert erhält 
man Mtip = 223.33 ± 15,55 GPa.

P 
[nN]

k*
Quarz 

[N/m]
MQuarz 

[GPa]
RQuarz 

[nm]
nQuarz k*

(111)Ni 

[N/m]
M(111)Ni 

[GPa]
R(111)Ni 

[nm]
n(111)Ni Mtip 

[GPa]
4510 1944 75,8 21,5 0,88 2473 255 12,5 0,9 200
3100 1829 75,8 21,5 0,88 2461 255 12,5 0,9 240
2000 1744 75,8 21,5 0,88 2340 255 12,5 0,9 230

Tabelle G.3: Bestimmung von Mtip durch numerische Lösung von Gl. (D.27) anhand der Kalibrations-
daten von den in Abbildung G.5 dargestellten Messungen (Messpunkte 10, 11). Als Mittelwert erhält 
man Mtip = 297 ± 14,66 GPa.

P 
[nN]

k*
Quarz 

[N/m]
MQuarz 

[GPa]
RQuarz 

[nm]
nQuarz k*

(111)Ni 

[N/m]
M(111)Ni 

[GPa]
R(111)Ni 

[nm]
n(111)Ni Mtip 

[GPa]
4510 1795 75,8 18,5 0,88 2436 255 11 0,85 315
3100 1712 75,8 18,5 0,88 2287 255 11 0,85 286
2000 1636 75,8 18,5 0,88 2113 255 11 0,85 290

a)
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b)

c)

Abbildung G.6: Elastizitätsmessung an der nk-Niasr Probe: Steifigkeitsverlauf k*(P) auf a) Quarzglas; 
b) (111) einkristallinem Nickel und c) nk-Niasr. Für diese Messung wurde Mtip = 243,33 ± 11,11 GPa 
erhalten. Dabei wurden die Messungen auf den Referenzproben mit Ra = 18,8 und n = 0,93 auf Quarz-
glas, und Ra = 11,2 und n = 0,88 auf (111) einkristallinem Nickel angepasst. Bei gleicher Auflagekraft 
und gleichem reduziertem Elastizitätsmodul ergibt sich dabei eine prozentuale Änderung des Kontakt-
radius a von 26 %. Die Auswertung führte zu M = 183,5 GPa für den Indentationsmodul der nk-Niasr 
Probe.

a)
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b)

c)

Abbildung G.7: Elastizitätsmessung an der nk-Niasr Probe: Steifigkeitsverlauf k*(P) auf a) Quarz-
glas; b) (111) einkristallinem Nickel und c) nk-Niasr. Für diese Messung wurde Mtip = 223,33 ± 15,55 
GPa erhalten. Dabei wurden die Messungen auf den Referenzproben mit  Ra = 21,5 und n = 0,88 auf 
Quarzglas, und Ra = 12,5 und n = 0,9 auf (111) einkristallinem Nickel angepasst. Bei gleicher Aufla-
gekraft und gleichem reduziertem Elastizitätsmodul ergibt sich eine prozentuale Änderung des Kon-
taktradius a von 30 %. Die Auswertung führte zu M = 243 GPa für den Indentationsmodul der nk-Ni-
asr Probe.

a)
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b)

c)

Abbildung G.8: Elastizitätsmessung an der nk-Niasr Probe: Steifigkeitsverlauf k*(P) auf a) Quarzglas; 
b) (111) einkristallinem Nickel und c) nk-Niasr. Für diese Messung wurde Mtip = 297 ± 14,66 GPa er-
halten. Dabei wurden die Messungen auf den Referenzproben mit Ra = 18,5 und n = 0,88 auf Quarz-
glas, und Ra = 11 und n = 0,85 auf (111) einkristallinem Nickel angepasst. Bei gleicher Auflagekraft 
und gleichem reduziertem Elastizitätsmodul ergibt sich eine prozentuale Änderung des Kontaktradius 
a von 36 %. Die Auswertung führte zu M = 148,4 GPa für den Indentationsmodul der nk-Niasr Probe.

G.I.2 Elastizitätsmessungen an nk-Ni15 und nk-Ni30

Abbildung G.9 fasst die Ergebnisse der Kalibrationsmessungen der 15 und 30 min bei 200 °C 
wärmebehandelten nk-Ni Proben (nk-Ni15 und nk-Ni30) zusammen. Für diese Auswertung 
des Indentationsmoduls dieser Probe wurden die zwei letzten Wiederholungen der Kalibrie-
rungsmessungen  ausgewertet.  Tabellen  G.4-5  fassen  die  Ergebnisse  zur  Bestimmung  des 
AFM-Federbalkenspitzenindentationsmoduls für die zwei letzten Kalibrierungsmessungen zu-
sammen. Aus den ermittelten Werten wurde der Mittelwert berechnet. Es ergibt sich  Mtip = 
248,33 GPa ± 1,67 GPa mit einem Fehler von 0,67 %. Weiter zeigen Abb. G.10, 11 die jewei-
ligen  k*(P)-Kurven für die sukzessiven Messungen an den Referenzproben und an den nk-
Ni15 und nk-Ni30 Proben. Ebenfalls sind die zugehörigen Anpassungskurven dargestellt. Für 
die einzelnen Messungen führten die Schwankungen der Parameter Ra und n zu prozentualen 
Änderungen der Kontaktradien  a von 45 % bis 50 %. Dabei wurden die Kontaktradien bei 
gleicher Auflagekraft  P = 4510 nN und mit M = 255 GPa berechnet.  Mtip variierten entspre-
chend den Ergebnissen zu den jeweiligen Messungen. Für die Indentationsmoduln der nk-
Ni15- und nk-Ni30-Proben wurde jeweils 124,75 ± 4,75 GPa und 152,9 ± 31,7 GPa gefunden. 
Diese Werte sind Mittelwerte aus den zwei vorgestellten Messungen, die zugehörigen Fehler-
angaben wurden aus den entsprechenden Standardabweichungen berechnet. Die prozentualen 
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Fehler betragen 3,8 % bzw. 20,7 %. Für Quarzglas schwankt ∆k*/k* zwischen 0,47 % und 0,75 
%. Für (111) einkristallines Nickel findet man 0,71 % < ∆k*/k* < 21,2 %. Für nk-Ni15 findet 
man 0,24 % < ∆k*/k* < 1,41 % und für nk-Ni30 4,83 % < ∆k*/k* < 12,6 %.

Abbildung G.9: Ergebnisse der Kontaktresonanzen für die Kalibrationsmessung von nk-Nickel, das 
für die Dauer von 15 und 30 min bei 200 °C wärmebehandelt wurde, im Vergleich zu Quarzglas und 
einkristallinem Nickel (einkr. Ni).

Tabelle G.4: Bestimmung von Mtip durch numerische Lösung von Gl. (D.27) anhand der Kalibrations-
daten von den in Abbildung G.9 dargestellten Messungen (Messpunkte 5, 6). Als Mittelwert erhält 
man Mtip = 250 GPa.

P 
[nN]

k*
Quarz 

[N/m]
MQuarz 

[GPa]
RQuarz 

[nm]
nQuarz k*

(111)Ni 

[N/m]
M(111)Ni 

[GPa]
R(111)Ni 

[nm]
n(111)Ni Mtip 

[GPa]
4400 6000 75,8 71 0,93 6470 255 280 0,7 250
3100 5835 75,8 71 0,93 5800 255 280 0,7 250

Tabelle G.5: Bestimmung von Mtip durch numerische Lösung von Gl. (D.27) anhand der Kalibrations-
daten von den in Abbildung G.9 dargestellten Messungen (Messpunkte 9, 10). Als Mittelwert erhält 
man Mtip = 246,66 ± 4,44 GPa.

P 
[nN]

k*
Quarz 

[N/m]
MQuarz 

[GPa]
RQuarz 

[nm]
nQuarz k*

(111)Ni 

[N/m]
M(111)Ni 

[GPa]
R(111)Ni 

[nm]
n(111)Ni Mtip 

[GPa]
4400 6280 75,8 76 0,93 7159 255 42 0,91 250
3100 6216 75,8 76 0,93 6969 255 42 0,91 240
2000 6045 75,8 76 0,93 6784 255 42 0,91 250

a)
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b)

c)

d)

Abbildung G.10: Elastizitätsmessung an den nk-Ni15 und nk-Ni30 Proben: Steifigkeitsverlauf k*(P) 
auf a) Quarzglas; b) (111) einkristallinem Nickel; c) nk-Ni15 und d) nk-Ni30. Für diese Messungen 
wurde Mtip = 250 GPa erhalten. Dabei wurden die Messungen auf den Referenzproben mit Ra = 71 nm 
und n = 0,93 auf Quarzglas, und Ra = 280 nm und n = 0,7 auf (111) einkristallinem Nickel angepasst. 
Bei gleicher Auflagekraft und gleichem reduziertem Elastizitätsmodul ergibt sich eine prozentuale Än-
derung des Kontaktradius a von 50 %. Die Auswertung ergab für den Indentationsmodul der nk-Ni15 
Probe M = 134 GPa. Für die nk-Ni30 Probe ergab sich M = 89,1 GPa.
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a)

b)

c)
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d)

Abbildung G.11: Elastizitätsmessung an den nk-Ni15 und nk-Ni30 Proben: Steifigkeitsverlauf k*(P) 
auf a) Quarzglas; b) (111) einkristallinem Nickel; c) nk-Ni15 und d) nk-Ni30. Für diese Messungen 
wurde Mtip = 246,66 ± 4,44 GPa erhalten. Dabei wurden die Messungen auf den Referenzproben mit 
Ra = 76 nm und n = 0,93 auf Quarzglas, und Ra = 42 nm und n = 0,91 auf (111) einkristallinem Nickel 
angepasst. Bei gleicher Auflagekraft und gleichem reduziertem Elastizitätsmodul ergibt sich eine pro-
zentuale Änderung des Kontaktradius a von 45 %. Die Auswertung ergab für den Indentationsmodul 
der nk-Ni15 Probe M = 115 GPa. Für die nk-Ni30 Probe ergab sich M = 216 GPa.

G.I.3 Elastizitätsmessungen an nk-Ni45

Abbildung G.12 fasst die Kalibrationsmessungen der bei 200°C 45 min lang wärmebehandel-
ten nk-Ni Probe (nk-Ni45) zusammen.  Für die Auswertung des Indentationsmoduls  dieser 
Probe wurden die drei letzten Wiederholungen der Kalibrierungsmessungen ausgewertet. 

Abbildung G.12: Kontaktresonanzfrequenzen für die Kalibrationsmessung der für eine Dauer von 45 
min bei 200 °C wärmebehandelten nk-Nickel (nk-Ni45), im Vergleich zu Quarzglas und einkristalli-
nem Nickel (einkr. Ni).
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Tabelle G.6: Bestimmung von Mtip durch numerische Lösung von Gl. (D.27) anhand der Kalibrations-
daten von den in Abbildung G.12 dargestellten Messungen (Messpunkte 4, 5). Als Mittelwert erhält 
man Mtip = 226,66 ± 11,11 GPa.

P 
[nN]

k*
Quarz 

[N/m]
MQuarz 

[GPa]
RQuarz 

[nm]
nQuarz k*

(111)Ni 

[N/m]
M(111)Ni 

[GPa]
R(111)Ni 

[nm]
n(111)Ni Mtip 

[GPa]
4510 1818 75,8 27 0,79 3108 255 25 0,78 240
3100 1710 75,8 27 0,79 2870 255 25 0,78 230
2000 1582 75,8 27 0,79 2600 255 25 0,78 210

Tabelle G.7: Bestimmung von Mtip durch numerische Lösung von Gl. (D.27) anhand der Kalibrations-
daten von den in Abbildung G.12 dargestellten Messungen (Messpunkte 7, 8). Als Mittelwert erhält 
man Mtip = 226,66 ± 11,11 GPa.

P 
[nN]

k*
Quarz 

[N/m]
MQuarz 

[GPa]
RQuarz 

[nm]
nQuarz k*

(111)Ni 

[N/m]
M(111)Ni 

[GPa]
R(111)Ni 

[nm]
n(111)Ni Mtip 

[GPa]
4510 1827 75,8 24 0,81 3158 255 24 0,79 230
3100 1723 75,8 24 0,81 2996 255 24 0,79 240
2000 1597 75,8 24 0,81 2654 255 24 0,79 210

Tabelle G.8: Bestimmung von Mtip durch numerische Lösung von Gl. (D.27) anhand der Kalibrations-
daten von den in Abbildung G.12 dargestellten Messungen (Messpunkte 10, 11). Als Mittelwert erhält 
man Mtip = 220 ± 7,47 GPa, wobei der Fehler aus der Abweichung zwischen den gemessenen Kontak-
steifigkeiten an Quarzglas und einkristallinem Nickel und den Anpassungskurven berechnet wurde.

P 
[nN]

k*
Quarz 

[N/m]
MQuarz 

[GPa]
RQuarz 

[nm]
nQuarz k*

(111)Ni 

[N/m]
M(111)Ni 

[GPa]
R(111)Ni 

[nm]
n(111)Ni Mtip 

[GPa]
4510 1776 75,8 24 0,8 2924 255 21,5 0,8 220
3100 1638 75,8 24 0,8 2782 255 21,5 0,8 220
2000 1451 75,8 24 0,8 2446 255 21,5 0,8 220

a)
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b)  

c)  

Abbildung G.13: Elastizitätsmessung an der nk-Ni45 Probe: Steifigkeitsverlauf  k*(P) auf a) Quarz-
glas; b) (111) einkristallinem Nickel und c) nk-Ni45. Für diese Messungen wurde  Mtip = 226,66  ± 
11,11 GPa erhalten. Dabei wurden die Messungen auf den Referenzproben mit  Ra = 27 nm und n = 
0,79 auf Quarzglas, und Ra = 25 nm und n = 0,78 auf (111) einkristallinem Nickel angepasst. Bei glei-
cher Auflagekraft und gleichem reduziertem Elastizitätsmodul ergibt sich eine prozentuale Änderung 
des Kontaktradius a von 7,44 %. Die Auswertung ergibt zu M = 163 GPa für den Indentationsmodul 
der nk-Ni45 Probe.

Die Tabellen G.6-8 fassen die Ergebnisse zur Bestimmung des AFM-Federbalkenspitzenin-
dentationsmoduls für die drei letzten Kalibrierungsmessungen zusammen. Aus den ermittelten 
Werten wurde der Mittelwert berechnet. Es ergibt sich Mtip = 224,44 GPa ± 2,96 GPa mit ei-
nem Fehler von 1,31 %. Weiter zeigen Abb. G.13 - 15 die jeweiligen  k*(P)-Kurven für die 
sukzessiven Messungen an den Referenzproben und an der nk-Ni45 Probe. Ebenfalls sind die 
zugehörigen  Anpassungskurven  dargestellt.  Für  die  einzelnen  Messungen  führten  die 
Schwankungen der Parameter  Ra und n zu prozentualen Änderungen der Kontaktradien von 
5,30 % bis 7,44 %. Dabei wurden die Kontaktradien bei gleicher Auflagekraft  P = 4510 nN 
und mit M = 255 GPa berechnet. Mtip varrierte entsprechend den Ergebnissen zu den jeweili-
gen Messungen. Der Indentationsmodul der nk-Ni45 Probe wurde zu 186,98 ± 34,68 GPa er-
mittelt. Dieser Wert ist der Mittelwert aus den drei vorgestellten Messungen, die zugehörige 
Fehlerangabe wurde aus der entsprechenden Standardabweichung berechnet. Der prozentuale 
Fehler beträgt 18,5 %. Für Quarzglas schwankt ∆k*/k* zwischen 0,02 % und 2,26 %. Für (111) 
einkristallines Nickel findet man 0,73 % < ∆k*/k* < 1,86 %. Für nk-Ni45 findet man 0,76 % < 
∆k*/k* < 8,41 %.
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a)  

b)  

c)

Abbildung G.14: Elastizitätsmessung an der nk-Ni45 Probe: Steifigkeitsverlauf  k*(P) auf a) Quarz-
glas; b) (111) einkristallinem Nickel und c) nk-Ni45. Für diese Messungen wurde  Mtip = 226,66  ± 
11,11 GPa erhalten. Dabei wurden die Messungen auf den Referenzproben mit  Ra = 24 nm und n = 
0,81 auf Quarzglas, und Ra = 24 nm und n = 0,79 auf (111) einkristallinem Nickel angepasst. Bei glei-
cher Auflagekraft und gleichem reduziertem Elastizitätsmodul ergibt sich eine prozentuale Änderung 
des Kontaktradius a von 5,30 %. Die Auswertung führte zu M = 159 GPa für den Indentationsmodul 
der nk-Ni45 Probe.
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a)

b)  

c)  

Abbildung G.15: Elastizitätsmessung an der nk-Ni45 Probe: Steifigkeitsverlauf  k*(P) auf a) Quarz-
glas; b) (111) einkristallinem Nickel und c) nk-Ni45. Für diese Messungen wurde Mtip = 220 GPa er-
halten. Dabei wurden die Messungen auf den Referenzproben mit Ra = 24 nm und n = 0,8 auf Quarz-
glas, und Ra = 21,5 nm und n = 0,8 auf (111) einkristallinem Nickel angepasst. Bei gleicher Auflage-
kraft und gleichem reduziertem Elastizitätsmodul ergibt sich eine prozentuale Änderung des Kontakt-
radius a von 6,38 %. Die Auswertung führte zu M = 239 GPa für den Indentationsmodul der nk-Ni45 
Probe.
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G.I.4 Elastizitätsmessungen an nk-Ni90

Abbildung G.16 fasst die Kalibrationsmessungen der 90 min und bei 200 °C wärmebehandel-
ten nk-Ni Probe (nk-Ni90) zusammen.  Für die Auswertung des Indentationsmoduls  dieser 
Probe wurden die drei letzten Wiederholungen der Kalibrierungsmessungen ausgewertet. Ta-
bellen G.9-11 fassen die Ergebnisse zur Bestimmung des AFM-Federbalkenspitzenindentati-
onsmoduls für die 3 letzten Kalibrierungsmessungen zusammen. Aus den ermittelten Werten 
wurde der Mittelwert berechnet. Es ergibt sich Mtip = 218,88 GPa ± 5,92 GPa mit einem Feh-
ler von 2,70 %. Weiter zeigen Abb. G.17 - 19 die jeweiligen k*(P)-Kurven für die sukzessiven 
Messungen an den Referenzproben und an der nk-Ni90 Probe. Ebenfalls sind die zugehörigen 
Anpassungskurven dargestellt. Für die einzelnen Messungen führten die Schwankungen der 
Parameter Ra und n zu prozentualen Änderungen der Kontaktradien von 3,57 % bis 24,43 %. 
Dabei wurden die Kontaktradien bei gleicher Auflagekraft P = 4510 nN und mit M = 255 GPa 
berechnet. Mtip wurde gleich den Ergebnissen zu jeweiligen Messungen gleichgesetzt. Der In-
dentationsmodul der nk-Ni90 Probe wurde gleich 193 ± 6 GPa gefunden. Dieser Wert ist der 
Mittelwert aus den drei vorgestellten Messungen, die zugehörige Fehlerangabe wurde aus der 
entsprechenden Standardabweichung berechnet.  Der prozentuale  Fehler beträgt  3,1 %. Für 
Quarzglas schwankt ∆k*/k* zwischen 0,5 % und 3,72 %. Für (111) einkristallines Nickel findet 
man 0,2 % < ∆k*/k* < 3,48 %. Für nk-Ni90 findet man 0,15 % < ∆k*/k* < 8,73 %.

Abbildung G.16: Erhaltene Kontaktresonanzfrequenzen für die Kalibrationsmessung von nk-Nickel, 
das für die Dauer von von 90 min bei 200 °C wärmebehandelt wurde (nk-Ni90), im Vergleich zu 
Quarzglas und einkristallinem Nickel (einkr. Ni).

Tabelle G.9: Bestimmung von Mtip durch numerische Lösung von Gl. (D.27) anhand der Kalibrations-
daten von den in Abbildung G.16 dargestellten Messungen (Messpunkte 4, 5). Als Mittelwert erhält 
man Mtip = 227 ± 44 GPa.

P 
[nN]

k*
Quarz 

[N/m]
MQuarz 

[GPa]
RQuarz 

[nm]
nQuarz k*

(111)Ni 

[N/m]
M(111)Ni 

[GPa]
R(111)Ni 

[nm]
n(111)Ni Mtip 

[GPa]
4510 2005 75,8 20 0,9 2798 255 17 0,84 160
3100 1749 75,8 20 0,9 2680 255 17 0,84 280
2000 1707 75,8 20 0,9 2467 255 17 0,84 240

Tabelle G.10: Bestimmung von Mtip durch numerische Lösung von Gl. (D.27) anhand der Kalibrati-
onsdaten von den in Abbildung G.16 dargestellten Messungen (Messpunkte 7, 8). Als Mittelwert er-
hält man Mtip = 220 ± 26,66 GPa.
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P 
[nN]

k*
Quarz 

[N/m]
MQuarz 

[GPa]
RQuarz 

[nm]
nQuarz k*

(111)Ni 

[N/m]
M(111)Ni 

[GPa]
R(111)Ni 

[nm]
n(111)Ni Mtip 

[GPa]
4510 1842 75,8 37 0,72 2680 255 13,6 0,91 200
3100 1645 75,8 37 0,72 2640 255 13,6 0,91 200
2000 1364 75,8 37 0,72 2577 255 13,6 0,91 260

Tabelle G.8: Bestimmung von Mtip durch numerische Lösung von Gl. (D.27) anhand der Kalibrations-
daten von den in Abbildung G.16 dargestellten Messungen (Messpunkte 10, 11). Als Mittelwert erhält 
man Mtip = 210 ± 6,66 GPa.

P 
[nN]

k*
Quarz 

[N/m]
MQuarz 

[GPa]
RQuarz 

[nm]
nQuarz k*

(111)Ni 

[N/m]
M(111)Ni 

[GPa]
R(111)Ni 

[nm]
n(111)Ni Mtip 

[GPa]
4510 1607 75,8 19,5 0,82 2873 255 15,5 0,9 210
3100 1479 75,8 19,5 0,82 2784 255 15,5 0,9 200
2000 1349 75,8 19,5 0,82 2684 255 15,5 0,9 220

a)  

b)  
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c)  
Abbildung G.17: Elastizitätsmessung an der nk-Ni90 Probe: Steifigkeitsverlauf  k*(P) auf a) Quarz-
glas; b) (111) einkristallinem Nickel und c) nk-Ni90. Für diese Messungen wurde Mtip = 226,66 GPa 
erhalten. Dabei wurden die Messungen auf die Referenzproben mit Ra = 20 nm und n = 0,9 auf Quarz-
glas, und Ra = 17 nm und n = 0,84 auf (111) einkristallinem Nickel angepasst. Bei gleicher Auflage-
kraft und gleichem reduziertem Elastizitätsmodul ergibt sich eine prozentuale Änderung des Kontakt-
radius a von 24,43 %. Die Auswertung führte zu M = 191,9 GPa für den Indentationsmodul der nk-
Ni90 Probe.

a)

b)  
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c)  
Abbildung G.18: Elastizitätsmessung an der nk-Ni90 Probe: Steifigkeitsverlauf  k*(P) auf a) Quarz-
glas; b) (111) einkristallinem Nickel und c) nk-Ni90. Für diese Messungen wurde Mtip = 220 GPa er-
halten. Dabei wurden die Messungen auf den Referenzproben mit Ra = 37 nm und n = 0,72 auf Quarz-
glas, und Ra = 13,6 nm und n = 0,91 auf (111) einkristallinem Nickel angepasst. Bei gleicher Auflage-
kraft und gleichem reduziertem Elastizitätsmodul ergibt sich eine prozentuale Änderung des Kontakt-
radius a von 5,14 %. Die Auswertung ergab M = 185,1 GPa für den Indentationsmodul der nk-Ni90 
Probe.

a)

b)
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c)  

Abbildung G.19: Elastizitätsmessung an der nk-Ni90 Proben: Steifigkeitsverlauf k*(P) auf a) Quarz-
glas, b) (111) einkristallinem Nickel und c) nk-Ni90. Für diese Messungen wurde Mtip = 210 GPa er-
halten. Dabei wurden die Messungen auf den Referenzproben mit  Ra = 19,5 nm und  n = 0,82 auf 
Quarzglas, und Ra = 15,5 nm und n = 0,9 auf (111) einkristallinem Nickel angepasst. Bei gleicher Auf-
lagekraft und gleichem reduziertem Elastizitätsmodul ergibt sich eine prozentuale Änderung des Kon-
taktradius a von 3,57 %. Die Auswertung ergab M = 202 GPa für den Indentationsmodul der nk-Ni90 
Probe.

G.I.5 Zusammenstellung der Elastizitätsmessungen

Die Auswertungen der oben gezeigten Messungen ergaben Werte für den Indentationsmodul 
der  AFM-Sensorspitze,  die  je  nach  AFM-Federbalken  zwischen  218,88  ± 5,92  GPa  und 
254,55 ± 21,14 GPa liegen. Die Fehler zur Bestimmung von Mtip liegen zwischen 0,67 % und 
8,3 %. Außerdem zeigen Abb. G.20-23 den Verlauf des Kontaktradius während der Kalibrie-
rungsmessungen für jede gemessene nk-Ni-P Probe. Dabei wurde der Kontaktradius a gemäß 
Gl. (D.21) bei gleicher Auflagekraft P = 4510 nN und gleichem Indentationsmodul M = 255 
GPa berechnet. Mtip, Ra und n variierten entsprechend den Ergebnissen der jeweiligen Messun-
gen. Für die Messungen auf den nk-Ni45 und nk-Ni90 Proben blieb der Kontaktradius  a in 
guter Näherung konstant (siehe Abb. G.22-23). Hingegen sind für die Messungen auf den nk-
Niasr, nk-Ni15 und nk-Ni30 Proben merkliche Änderungen des Kontaktradius a festzustellen. 
Dies könnte mit Änderungen der Spitzengeometrie während der Messungen erklärt werden. 
Solche Änderungen ereignen sich z.B., wenn die Spitze während der Kontakterstellung ab-
bricht.  Weiter  vergleicht  Tabelle  G.9 die auf den untersuchten nk-Ni-P Proben erhaltenen 
Werte zum Indentationsmodul M. Es ist zu beobachten, dass für alle gemessene nk-Ni-P Pro-
ben kleinere Indentationsmoduln erhalten wurden, als dem Indentationsmodul für (111) ein-
kristallines Nickel entsprechen würde.
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Abbildung G.20: Änderung des Kontaktradius a während der Messungen auf der nk-Niasr Probe. Die 
Berechnung von a erfolgte gemäß Gl. (D.21) bei P = 4510 nN und M = 255 GPa. Die Werte für Mtip, 
Ra und n wurden gleich den jeweiligen ermittelten Werten gesetzt.

Abbildung G.21: Änderung des Kontaktradius  a während der Messungen auf den nk-Ni15 und nk-
Ni30 Proben. Die Berechnung von a erfolgte gemäß Gl. (D.21) bei P = 4510 nN und M = 255 GPa. 
Die Werte für Mtip, Ra und n wurden gleich den jeweiligen ermittelten Werten gesetzt.

Abbildung G.22: Änderung des Kontaktradius  a während der Messungen auf der nk-Ni45 Probe. 
Die Berechnung von a erfolgte gemäß Gl. (D.21) bei P = 4510 nN und M = 255 GPa. Die Werte für 
Mtip, Ra und n wurden gleich den jeweiligen ermittelten Werten gesetzt.
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Abbildung G.23: Änderung des Kontaktradius  a während der Messungen auf der nk-Ni90 Probe. 
Die Berechnung von a erfolgte gemäß Gl. (D.21) bei P = 4510 nN und M = 255 GPa. Die Werte für 
Mtip, Ra und n wurden gleich den jeweiligen ermittelten Werten gesetzt.

Tabelle G.9: Zusammenstellung der Indentationsmoduln der untersuchten nk-Ni-P Proben.
nk-Niasr nk-Ni15 nk-Ni30 nk-Ni45 nk-Ni90

Korngröße [nm] 14 ± 3,2 34,5 ± 22 35,1 ± 19 50 ± 7 66,8 ± 4
Mtip [GPa] 254,55 ±28,14 248,33 ± 1,67 248,33 ± 1,67 224,44 ± 2,96 218,88 ± 5,92
M [GPa] 191,55 ± 34 124,75 ± 4,75 152,9 ± 31,7 186,98 ± 34,68 193 ± 6

∆k*/k* [%] < 8,74 < 1,41 < 12,6 < 8,41 < 8,73

Die Vorteile des vorgestellten mechanischen Modells müssen noch genauer untersucht wer-
den. Eine Überprüfung seiner Gültigkeit ist z.B. durch den Autor mittels REM-Untersuchung 
der AFM-Sensorspitze vor und nach Abschluß der Messungen und mit anschliessender An-
passung des Spitzenprofils bereits angefangen worden. 

Alleine aus denen im Verlauf dieser Arbeit ermittelten Indentionsmoduln ist es nicht möglich, 
eine Änderung der elastischen Eigenschaften als Funktion der Korngröße in nk-Ni festzustel-
len. In der Gesamtschau aller ermittelten Daten verschiedener Gruppen lässt sich jedoch eine 
solche Abhängigkeit erkennen, siehe Kapitel I. Des Weiteren waren die ermittelten Werte von 
∆k*/k* für drei nk-Ni-P Proben größer als für die Referenzproben. Weiterhin erkennt man auch 
aus den  k*(P)-Verläufe dieser Proben, dass die Anpassungskurven bei bestimmten Auflage-
kräften  P von den Messungen abweichen.  Bei  diesen Kräften  wurden gleichzeitig  Dämp-
fungsmaxima in den zugehörigen Q-1(P)-Verläufen festgestellt. Im nächsten Kapitel wird auf 
die angesprochenen Dämpfungsmaxima eingegangen und sie werden in Zusammenhang mit 
der Nukleation von Versetzungen gebracht.
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H. Kontaktdämpfungsmessungen auf nk-Nickel-P Legierungen

Neben der Kontaktsteifigkeit k* lieferte die Auswertung der aufgenommen Kontaktresonanz-
kurven gemäß dem im Kapitel C präsentierten mechanischen Modell auch die Dämpfungs-
konstante γ*. Gemäß Gl. (C.19) lässt sich aus diesen beiden Größen die reziproke Güte Q-1 be-
rechnen, die eine weit verbreitete Größe zur Beschreibung von dissipativen Vorgängen ist. 
Abb. H.1 - 5 zeigen die k*(P)-Verläufe und ihre zugehörigen Q-1(P)-Verläufe für ausgewählte 
Messungen auf denselben fünf nk-Ni-P Proben, deren Elastizitätsmessungen im Kapitel G be-
reits dargestellt wurden. Weiter werden diese k*(P)- und Q-1(P)-Verläufe mit denjenigen ver-
glichen, die für (111) einkristallines Nickel gewonnen wurden (siehe Abb. H.6). 

Die  Q-1(P)-Verläufe wurden mit Gleichung (C.19) errechnet und unterscheiden sich wenig 
von der reziproken der aufgenommen Kontaktresonanzkurven, bei denen man meistens Q-1 = 
Δf/f0 verwendet, wobei f0 die Resonanzfrequenz und die Δf die volle Breite bei der maximalen 
Amplitude/ 2  der Resonanzkurve ist [H.1]. Nimmt man die volle Breite bei der halben Höhe 
der maximalen Amplitude der Resonanzkurve gilt Q-1 = Δf/( 3 f0).

a)

b)
Abbildung H.1: a) Kontaktsteifigkeit k* und b) Kontaktdämpfung Q-1 als Funktion der Auflagekraft P 
für die nk-Niasr-Probe mit einer Korngröße von 14 nm. Die vertikalen Pfeile in a) und b) markieren 
das Dämpfungsmaximum bei der ersten Kontaktresonanz bzw. die Abnahme der Kontaktsteifigkeit, 
die durch die heterogene Nukleation von Partialversetzungen verursacht werden.
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a)

b)  
Abbildung H.2: a) Kontaktsteifigkeit k* und b) Kontaktdämpfung Q-1 als Funktion der Auflagekraft P 
für die nk-Ni15-Probe mit einer Korngröße von 34,5 nm.

a)
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b)

Abbildung H.3: a) Kontaktsteifigkeit k* und b) Kontaktdämpfung Q-1 als Funktion der Auflagekraft P 
für die nk-Ni30-Probe mit einer Korngröße von 35,1 nm.

a)

b)
Abbildung H.4: a) Kontaktsteifigkeit k* und b) Kontaktdämpfung Q-1 als Funktion der Auflagekraft P 
für die nk-Ni45-Probe mit einer Korngröße von 50 nm. Die vertikalen Pfeile in a) und b) markieren 
das Dämpfungsmaximum bei der ersten Kontaktresonanz bzw. die Abnahme der Kontaktsteifigkeit, 
die durch die heterogene Nukleation von Partialversetzungen verursacht werden.
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a)

b)  

Abbildung H.5: a) Kontaktsteifigkeit k* und b) Kontaktdämpfung Q-1 als Funktion der Auflagekraft P 
für die nk-Ni90-Probe mit einer Korngröße von 66 nm. Die vertikalen Pfeile in a) und b) markiert das 
Dämpfungsmaximum bei der ersten Kontaktresonanz und die Abnahme der Kontaktsteifigkeit,  die 
durch die heterogene Nukleation von Partialversetzungen verursacht werden.

a)
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b)

Abbildung H.6: a) Kontaktsteifigkeit k* und b) Kontaktdämpfung Q-1 als Funktion der Auflagekraft P 
für (111) einkristallines Nickel in (111) Richtung. 

Für die nk-Niasr, nk-Ni45 und nk-Ni90 Proben wird ein Dämpfungsmaximum in den Q-1(P)-
Verläufen beobachtet, mit gleichzeitiger Reduzierung der Kontaktsteifigkeit in den k*(P)-Ver-
läufen. Die Dämpfungsmaxima ereigneten sich bei folgenden Auflagekräften:  Pc = 1553 nN 
für die nk-Niasr Probe,  Pc = 1870 nN für die nk-Ni45 Probe und Pc = 2200 nN für die nk-
Ni90 Probe (siehe Pfeile in den obigen Abbildungen). Unter Anwendung von Gl. (E.16) kön-
nen aus diesen Auflagekräften die maximalen Scherspannungen in den jeweiligen Kontaktzo-
nen berechnet werden. Man erhält τmax = 3,27 GPa für die nk-Niasr Probe, τmax = 2,27 GPa für 
die nk-Ni45 Probe und τmax = 2,28 GPa für die nk-Ni90 Probe. Dabei wurde der Kontaktradius 
a gemäß Gl. (D.21) bei den oben genannten Auflagekräften und mit den im letzten Kapitel er-
mittelten Parametern Ra und n berechnet. Es ergab sich a = 8,23 nm bei Pc = 1553 nN für die 
nk-Niasr Probe, a = 10,86 nm bei Pc = 1870 nN für die nk-Ni45 Probe und a = 11,89 nm bei 
Pc = 2200 nN für die nk-Ni90 Probe. In allen Fällen waren die Q-1-Werte zwischen 0,06 und 
0,12 (siehe obige Abbildungen). Außerdem wurde die Verminderung der Kontaktsteifigkeit 
als die Differenz des Messwertes und der Anpasskurve gemäß Gl. (D.20) für der Auflagekraft 

berechnet, bei welcher sich das Dämpfungsmaximum ereignete. Es ergab sich 
cP=P|k

Δk
∗

∗
≈ 8 

%. 

Das Auftreten der Dämpfungsmaxima und die parallel auftretende Reduktion der Kon-
taktsteifigkeit waren stets reversibel mit der Entlastung. Es ist weiter zu betonen, dass die Be-
obachtung solcher  Dämpfungsmaxima nicht systematisch war,  jedoch war sie stets  an der 
gleichen Stelle über mehrere Belastungs- und Entlastungszyklen wiederholbar. Die Erklärung 
dieser Ergebnisse wird im nächsten Kapitel diskutiert.
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I. Diskussion der Ergebnisse

Die Auswertung der im Kapitel G diskutierten Elastizitätsmessungen an einem nk-Ni-P Le-
gierung mit unterschiedlichen Korngrößen mittels des im Kapitel D vorgeschlagenen kontakt-
mechanischen Modells lieferten vernünftige Ergebnisse für den Indentationsmodul von Dia-
mant beschichteten Sensorspitzen aus einkristallinem Silizium, wenn man sie mit Literatur-
werten für DLC-Schichten vergleicht. Man erhält für den Mittelwert aus den Messungen Mtip 

= 237 GPa (siehe Tabelle G.9). Der zugehörige Fehler wurde aus der Standardabweichung be-
rechnet und beträgt 7 %. Wie bereits erwähnt gibt der Sensorhersteller keine Angabe zu den 
elastischen Eigenschaften der diamantbeschichteten Sensorspitzen.  Bekannt ist  jedoch dass 
die Beschichtung aus in einer amorphen Kohlenstoffmatrix eingebetteten Diamant Nanokör-
ner besteht. Die Dicke wird als ca. 100 nm angegeben. Typische diamantähnliche Schichten 
weisen einen E-Modul von 140 [I.1] – 230 GPa [I.2] auf, je nach Hybridierungsverhältnis sp3/
sp2. Die in dieser Arbeit erhaltenen Werte sind ähnlich wie die Daten, die Amelio et al. erhal-
ten  haben.  Weiter  könnten  die  Schwankungen  von  Mtip =  237  GPa  auf  Änderungen  der 
Schichtdicke der benutzten Spitzen zurückgeführt werden. Zum Beispiel berichten Schneider 
et al. über eine empfindliche Abhängigkeit der elastischen Eigenschaften von DLC-Schichten 
von ihrer Dicke [I.3]. In [I.3] wurde berichtet, dass eine Änderung der Dicke um ca. 200 nm 
zu einer Änderung des E-Moduls um ca. 15 % führt.

Weiter zeigte sich anhand der Messungen, dass Gl. (D.20) zur Auswertung von k*(P)-
Kurven geeignet ist. Als Argument wird an dieser Stelle der geringe Unterschied zwischen 
Anpassungskurven mit Gl. (D.20) und den experimentellen Werten genannt, die auf beiden 
Referenzproben aufgenommen wurden (siehe z.B. Abb. G.6a, b). Die Unterschiede schwank-
ten im Falle von Quarzglas und (111) einkristallinem Nickel zwischen 0,02 % und 3,72 %. 
Nur bei einer Messung auf (111) einkristallinem Nickel (siehe Beschreibung der Kalibrie-
rungsmessungen an den nk-Ni15 und nk-Ni30 Proben im Kapitel G) wurde einen Unterschied 
von 21,2 % festgestellt. Mit großer Wahrscheinlichkeit ist dieser Unterschied auf eine Ände-
rung der Spitzengeometrie während der Aufnahme der entsprechenden Kontaktresonanzkur-
ven als Funktion der Kraft zurückzuführen, wie z.B. durch Bruch der Spitze. Weiter lieferten 
die Anpassungsparameter Ra und n sinnvolle Werte für den Kontaktradius a. Mit Ausnahme 
einer Messung wo a einen Wert von ca. 60 nm erreichte (siehe Abb. G.21) lag der Kontaktra-
dius für die restlichen Messungen um a ≈ 16 nm (siehe Abb. G.20, 22, 23). Außerdem war der 
Kontaktradius a in der Regel nahezu konstant über eine ganze Reihe von Messungen, die mit 
Gl. (D.21) ausgewertet wurden. Im Kapitel G Abschnitt I.5 wurde der Kontaktradius a gegen 
die Nummer der Messung für alle gemessenen Proben aufgetragen. Dabei wurden sowohl die 
für die jeweiligen Proben ermittelten Parameter  Ra und n als auch die kalibrierten Werte für 
Mtip berücksichtigt. Weiter wurde zu diesem Zweck M = 255 GPa in Gl. (D.21) gesetzt. Dieser 
Wert entspricht dem Indentationsmodul von einkristallinem Nickel in (111)-Richtung.

Mit diesem Wert konnten weiter die auf den jeweiligen nk-Ni-P Proben aufgenomme-
nen  k*(P)-Kurven unter Anwendung von Gl. (D.20) ausgewertet  werden.  Für alle  nk-Ni-P 
Proben lagen die Werte für  M unter den Indentationsmoduln von einkristallinem Nickel. Je 
nach kristallographischer Orientierung ergeben sich im Fall von Nickel für die Indentations-
moduln aus den elastischen Konstanten folgende Werte: M100 = 219 GPa, M110 = 249 GPa und 
M111 = 255 GPa. Die Messungen lieferten für die Indentationsmoduln der untersuchten nk-Ni-
P Proben Werte zwischen 124 GPa und 193 GPa (siehe Tabelle G.9). Die zugehörigen Fehler 
schwankten zwischen 3,8 % und 18,5 %. Bei Auftragung der gemessenen Indentationsmoduln 
gegen die Korngröße konnte keine systematische Reduzierung festgestellt werden. Die Werte 
für M sind, mit Ausnahme der Messung an der nk-Ni15 Probe, mit den von Kopycinska-Mül-
ler an nk-Ni Proben erhaltenen Werten vergleichbar [I.4].

Zur Diskussion der Messfehler der gemessenen Indentationsmoduln von nk-Ni-P wurde 
eine  weitere  Messung an einem (100) Silizium Einkristall  durchgeführt.  Dabei  wurde der 
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Kristall nach jeder Aufnahme der Kontaktresonanz des ersten Biegemodes jeweils um 10 ° 
um seine Oberflächennormal gedreht, so dass insgesamt zehn Kontaktbiegeresonanzkurven 
(von 0 ° bis 90 °) bei gleicher Auflagekraft P = 2,4 µN aufgenommen wurden. Abbildung I.1 
zeigt den Verlauf der Kontaktresonanzfrequenz als Funktion des Drehwinkels. Daraus erkennt 
man, dass sich bei besonderen Winkeln die Kontaktresonanzfrequenz ändert,  und zwar bei 
den Winkeln 30 °, 50 °, 70 ° und 90 °. Der Anstieg in der Resonanzfrequenz zwischen 0 ° und 
10 ° wird einem Bruch der Spitze während der Spitzenannäherung zur Probe in der zweiten 
Messung zugeschrieben. 

Abbildung I.1: Verlauf der 1. Kontaktbiegeresonanz eines steifen Diamant beschichteten Si einkris-
tallinen Federbalken (Typ: dt-nclr, Nanosensors, Erlangen, Deutschland;  kc = 47 N/m) als Funktion 
des Drehwinkels um die Probenoberflächennormal eines (100) Si Einkristalls.

Der Grund für die Änderungen der Kontaktbiegeresonanzfrequenz bei den Winkeln 30 °, 50 °, 
70 ° und 90 ° liegt sehr wahrscheinlich daran, dass in AFM-Geräten der Federbalken einen 
Winkel mit der Probenoberfläche bildet, hier 11 °. Somit steht die Spitze nicht senkrecht zur 
Probenoberfläche und kann nicht als achsensymmetrisch normal zu Probenoberfläche behan-
delt werden, wie man es in den kontaktmechanischen Modellen annimmt. Somit hängt die 
Kontaktsteifigkeit von der Orientierung ab. Aus den Kontaktbiegeresonanzfrequenzen wurde 
auch die entsprechenden Kontaktsteifigkeiten ohne Berücksichtigung der Dämpfung ausge-
wertet werden. Abbildung I.2 zeigt der Verlauf der Kontaktsteifigkeit als Funktion des Dreh-
winkels. Die Schwankungen der Kontaktsteifigkeit belaufen sich auf 2 %. Gemäß Gl. (D.12) 
entspricht es einem Fehler in M von 2,5 %. Dies allein erklärt jedoch nicht die abgeschätzten 
Fehler  bei  der  Auswertung der  Indentationsmoduln  der  untersuchten  nk-Ni-P Proben. Ein 
weiterer Grund für die beobachteten Schwankungen liegt sicherlich daran, dass Körner unter-
schiedlicher Orientierung gemessen wurden.
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Abbildung I.2: Verlauf der Kontaktsteifigkeit k* als Funktion des Drehwinkels um die Oberflächen-
normal eines (100) Si Einkristalls entsprechend den Kontaktresonanzkurven aus Abbildung I.1.

Außerdem wurde mehrmals in der Literatur über einen geringeren elastischen Modul 
berichtet [I.5 – I.9]. In [I.6] berichteten Kopycinska-Müller et al. Elastizitätsmessungen mit-
tels AFAM an nk-Ni Dünnschichten. Die Korngröße ihrer Proben variierte von 8 bis 50 nm. 
Da der Kontaktradius vergleichbar war mit der Korngröße, beinhaltete das untersuchte Volu-
men mehrere Körner und Korngrenzen. Der beobachtete geringere Elastizitätsmodul der nk-
Ni  Dünnschichten  im Vergleich  zu  (111)  einkristallinem Nickel  wurde  dem Einfluss  der 
Korngrenzen zugeschrieben. In [I.5] wurden ebenfalls kleinere Werte für die elastischen Ei-
genschaften von nk-Ni festgestellt und auf den Einfluss von Korngrenzphasen zurückgeführt. 
Aus der Arbeit von Zhou et al. [I.7] geht aber hervor, dass eine klare Abhängigkeit der elasti-
schen Eigenschaften für nk-Ni von der Korngröße erst unterhalb 20 nm beobachtet wird. 

Weiter wurde an den nk-Ni-P Proben der Gitterparameter durch Röntgenbeugung ge-
messen. Es zeigte sich, dass der Gitterparameter der nk-Niasr, nk-Ni15, und nk-Ni30 Proben 
stark vom Literaturwert abweicht. In den ersten 45 Minuten der Wärmebehandlung änderte 
sich der Gitterparameter um ca. 1 %, was eine Änderung der elastischen Konstanten bedeuten 
würde. Nimmt man an, dass die elastischen Konstanten dritter Ordnung von nk-Ni vergleich-
bar zu denen des Einkristalls sind [I.10], lässt sich der Effekt der Gitterparameteränderung auf 
die elastischen Eigenschaften mit  ε3cE =∆ , und  c3 = -250 GPa abschätzen. Es ergibt sich, 
dass dieser Effekt kleiner als 0,5 % ist und man damit nicht die niedrigeren gemessenen In-
dentationsmoduln der nk-Ni-P Proben erklären kann. Nach [I.11] hat das Spannungsfeld in 
der Kontaktzone zwischen Probe und Sensorspitze ein Volumen V ~ (3a)³. Für die vorgestell-
ten Messungen beträgt bei höchster Auflagekraft  P = 4510 nN a ≈ 14 nm. Somit ergibt sich 
eine Tiefe für das Spannungsfeld von ca. 42 nm [I.12], was durchaus vergleichbar mit den 
Korngrößen der untersuchten Proben ist. Dadurch kann man mit gebotener Vorsicht sagen, 
dass die hier erzielten Ergebnisse ebenfalls von den Korngrenzen beeinflusst sind. Betrachtet 
man zusammenfassend alle bisher von uns und anderen gemessenen Daten, lässt sich sehr 
wohl eine Abhängigkeit der elastischen Eigenschaften von der Korngröße feststellen [I.13] 
(siehe Abbildung I.3)

Abbildung I.3: Nanoindentation- und AFAM-Ergebnisse zum Indentationsmodul M von nk-Ni Proben 
as Funktion der Korngröße. Es ist interessant, dass die Nanoindentation-Ergebnisse von einer anderen 
Gruppe [I.5,  I.14]  gut  mit  unseren AFAM-Ergebnissen zusammenpassen.  Die  gestrichelten Linien 
stellen die Indentationsmoduln von einkristallinem Nickel in zwei kristallographischen Richtungen, 
aus [I.13].
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Außerdem wurde im Kapitel G auf die höheren Werte für die  ∆k*/k*-Werte für die nk-Ni-P 
Proben  im Vergleich  zu  den  Referenzproben  hingewiesen.  An  denselben  Proben  wurden 
Dämpfungsmaxima in den Q-1(P)-Verläufen bei der gleichen Auflagekraft  P beobachtet, bei 
der ∆k*/k* am Größten war. Als Ursache für die auflagekraftabhängigen Kontaktdämpfungs-
maxima und gleichzeitige Abnahme der Kontaktsteifigkeit, die in drei der fünf untersuchten 
nk-Nickel Proben beobachtet wurden, werden die in Kapitel E erzielten Ergebnisse wieder ge-
nannt und die beobachteten Effekte werden im Sinne von Plastizitätsereignissen diskutiert.

Ein Beitrag zur Gesamtdämpfung der Blattfederresonanzen wird durch die Kontakt-
dämpfung verursacht. Zum Beispiel wurde der Abstrahlungsverlust von AFM-Balkenschwin-
gungen in der Kontaktzone berechnet. Dieser Effekt kann hier vernachlässigt werden, da er 
einer Güte  Q = 106 [I.14] entspricht,  wohingegen die hier beobachteten experimentelle  Q-
Werte ≈ 100 sind. 

Eine Abnahme der Kontaktsteifigkeit  und eine gleichzeitige Zunahme der Kontakt-
dämpfung wurden während der Erzeugung von Stufenversetzungen in Graphite [I.15] beob-
achtet und und deren Effekt auf die Kontaktsteifigkeit mit FEM modelliert. In einer weiteren 
Arbeit wurde das Einsetzen von Mikrogleitreibung in der Kontaktzone zwischen Spitze und 
blanke oder geschmierte Siliziumoberflächen beobachtet,  indem die Zunahme der Kontakt-
dämpfung  Q-1 von Kontakttorsionsresonanzen gemessen wurde [I.16]. Eine AFAM ähnliche 
Technik, die so genannte Ultraschallresonanzmikroskopie (RUM, „Resonant Ultrasonic Mi-
croscopy“),  wurde benutzt,  um die lokale  Q-1-Werte in biphasigen Stählen und in CuNbTi 
Kompositwerkstoffen als C-Bild darzustellen [I.17]. 

Weiter wurde vorgeschlagen, die Güte von Kontaktresonanz des AFM-Federbalkens 
auszunutzen, um lokale Messungen der inneren Reibung durchzuführen, z.B. in Polymeren 
[I.18]. In ähnlicher Weise wurde vorgeschlagen die Güte von an jedem Punkt einer Topogra-
phie Abbildung aufgenommenen Kontaktresonanzen eines AFM-Federbalkens als Bild darzu-
stellen, um Bereiche höherer Absorption abzubilden [I.19].

Als Ursache für Dämpfungsmaxima bei bestimmten Auflagekräften wird zunächst der 
Einfluss der Topographie und eines Bruchs der Sensorspitze diskutiert. Von Spitzenbruch und 
labilem Kontakt auf einer topographischen Erhöhung, die unter Krafteinwirkung zu einem 
Sprung in einen Tal führen würde, wird erwartet, dass sie zu einem Dämpfungsmaximum füh-
ren. Diese Effekte können jedoch nicht über die Entlastung des Kontakts reversibel ablaufen. 

Wie von Turner et al. beschrieben führt eine Zunahme der Kontaktdämpfungskonstante 
γ* zu einer Zunahme der ersten Kontaktbiegeresonanzfrequenz des AFM-Federbalkens [I.20], 
da der viskoelastische Anteil der  Steifigkeit das ganze System ebenfalls versteift. Inwieweit 
das für auch schwache Dämpfungen,  d.h. ωγ* <<  k* gilt,  müsste  näher untersucht werden 
[I.21]. In den in dieser Arbeit präsentierten Messungen wurden gleichzeitig eine Zunahme der 
Kontaktdämpfungskonstante und eine Abnahme der ersten Kontaktbiegeresonanzfrequenz des 
AFM-Federbalkens beobachtet. 

Im Kapitel E wurden die homogene und die heterogene Nukleation von Versetzungs-
schleifen behandelt. Es wurden die Nukleationspannungen und die kritischen Radien von Ver-
setzungsschleifen abgeschätzt, im Besonderen für die heterogene Nukleation einer partialen 
Versetzungsschleife an einer Korngrenze. Für letzten wurde τcGB, SF = 2,64 GPa für Nickel er-
halten bei einem kritischen Radius von 3 nm. In drei der untersuchten nk-Ni-P Proben wurde 
ein Dämpfungsmaximum mit  gleichzeitiger  Abnahme der Kontaktsteifigkeit  bei  folgenden 
Auflagekräften beobachtet:  Pc = 1553 nN für die nk-Niasr Probe,  Pc = 1870 nN für die nk-
Ni45 Probe und Pc = 2200 nN für die nk-Ni90 Probe. Diese Auflagekräfte entsprechen fol-
genden maximalen Spannungen und Kontaktradien: τ = 3,27 GPa und a = 8,23 nm für die nk-
Niasr-Probe, τ = 2,27 GPa und a = 10,86 nm für die nk-Ni45-Probe und τ = 2,28 GPa und a = 
11,89 für die nk-Ni90-Probe. Diese Werte liegen sehr nah an dem abgeschätzten Wert für die 
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heterogene Nukleation einer partialen Versetzungsschleife an einer Korngrenze. Weiter belie-
fen sich die Dämpfungsmaxima auf Q-1 = 0,06 – 0,1. Zieht man von diesem Wert die Hinter-
grundsdämpfung Q-1 ≈ 0,03 – 0,04 ab, erhält man Q-1 ≈ 0,03 – 0,07. Die zugehörigen relativen 

Erniedrigungen der Kontaktsteifigkeit betrugen 
cP=P|k

Δk
*

*

≈ 8 %. Im Kapitel E wurde die Nu-

kleation einer Versetzungsschleife und deren Effekte auf die Kontaktdämpfung und –steifig-
keit abgeschätzt.  Dies führte zu  Q-1 ≈  0,001 – 0,1 je nach der Spitzengeometrie bzw. dem 
Wert des Parameter n, und zu ∆k*/k* ≈ 1 %. Diese Werte entsprechen dem Effekt der Nuklea-
tion einer einzelnen partialen Versetzungsschleife und wären in Übereinstimmung mit unse-
ren experimentellen Beobachtungen für den Fall, wo einige Versetzungsschleife im Kontakt-
volumen nukleiert wurden. Aus Meßwerten von Gremaud et al. an Cu-Ni-Legierungen [I.22] 
wurde außerdem der Effekt der Wechselwirkung von Versetzungen mit Verankerungszentren 
auf die Kontaktdämpfung und –steifigkeit abgeschätzt.  Es konnte im Rahmen dieser Arbeit 
noch nicht geklärt werden, ob dieser Effekt eine Rolle spielt. Um diesen Beitrag besser verste-
hen zu können, bräuchte man mehr Kenntnis über die Verteilung von Verankerungspunkten 
in den Nanokörnern. Außerdem wurden die vorliegenden Abschätzungen anhand von Mess-
daten gemacht, die mit Ultraschallmessungen gewonnen wurden. Ich vermute weiter, dass die 
innere Reibung, die lokal mittels AFAM gemessen wird, größer sein sollte als im Fall von 
konventionellen Ultraschallmessungen, da eine konventionelle Ultraschallmessunge eine Mit-
telung über eine ganze Probe darstellt.

In [I.23] wurde abgeschätzt wieviel Energie durch die Schwingung einer Versetzungs-
schleife mit der gleichen Frequenz als die Balkenschwingungsfrequenz dissipiert wird. Es ist 
das Analogon zum Saitenmodell einer schwingenden Versetzungslinie, wie man es in Lehrbü-
cher über Versetzungstheorie findet [I.24]. Im schwingenden Saitenmodell ist die Dämpfung 
durch die Wechselwirkung zwischen der Versetzung mit  dem Phonon- und Elektronengas 
verursacht. Sie wird durch die Größe B beschrieben, die in Metallen ca. 10-5 Ns/m ist. Die dis-
sipierte Energie einer einzelnen Versetzung durch Reibung mit der Elektronen- und Phonen-
population kann mit  LuBW ≈′′  abgeschätzt werden, wobei  u  die Geschwindigkeit ist, mit 
der sich die Versetzung bewegt. u  kann als δ ω≈u  angenommen werde. Mit δ ≈ 1 nm bei P 
= 1.3 μN, ω/2π = 800 kHz und der Versetzungsschleifenumfang L ≈ 30 nm erhält man W’’ ≈ 
10-15 J. Für die gespeicherte Energie im Kontaktvolumen erhielten wir bereits W‘ = 1,41×10-15 

– 1,46×10-13  J je nach Wert des Parameter n, dies führt zu Q-1 ≈ 0,01 - 1. Dieser Wert ist in 
Übereinstimmung mit unseren Beobachtungen. Bei dieser Abschätzung sollte man im Sinne 
behalten, dass das elastische Feld in der Kontaktzone inhomogen ist, so dass die angegebenen 
Abschätzungen ungenau bleiben. Die Wechselwirkung einer Versetzung mit Ultraschall führt 
auf ähnliche Weise wie im Kapitel E beschrieben zu einem Defektmodul in der Größenord-
nung von πQ-1 [I.25]. Mit dem abgeschätzten Wert für Q-1 ≈ 0,01 und Gleichung (D.20) erhält 
man die zugehörige Defektkontaktsteifigkeit  ∆k*/k* ≈ 6 %. Dieser Wert ist in Übereinstim-
mung mit den experimentellen Ergebnissen.

Weiter  wurde anhand der Arbeit  von Reinstädtler  [I.26]  versucht  die  Hintergrund-
dämpfung bei hoher Auflagekraft im Sinne von Mikrogleiten der Kontaktbiegemoden abzu-
schätzen. Dies führte zu einer reziproken Güte Q-1

Hinter = 10-3. Dabei ist es schwierig den Rei-
bungskoeffizient abzuschätzen. Weiter wird die thermoelastische Relaxation nach [I.27] be-
rücksichtigt. Dort untersuchten Nowick und Berry den alternativen transversalen thermischen 
Strom zwischen den unter Druck- und unter Zugspannungen stehenden Seiten eines isotropen 
Balkens, der in Biegeschwingungen mit der Frequenz  f versetzt ist. In Analogie zu diesem 
Modell, kann die thermoelastische Dämpfung des Kontaktes zwischen Sensorspitze und Pro-
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are thermische Ausdehnungskoeffizient,  E der unrelaxierte Elastizitätsmodul,  ρ die Massen-
dichte, Cp die Wärmekapazität bei konstantem Druck, f die Frequenz und δ die Eindringtiefe 
und ι die thermische Lietfähigkeit. Mit ρ = 8 g/cm³, Cp = 500 JK-1kg-1, δ = 3 nm, f = 800 kHz, 
T = 300 K, E = 140 GPa und α = 10-6 K-1 erhält man f0 ≈ 130 Hz und Q-1 = 10-9. Dieser Effekt 
kann in unserem Fall  vernachlässigt  werden.  Ähnlicherweise kann der Energieverlust  auf-
grund  des  interkristallinen  thermischen  Stroms  im  Kontaktvolumuen  mit 
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aℜ der Anisotropiefaktor, KU der unrelaxierte Kompressionsmodul, D der thermische Diffusi-
onskoeffizient, und d die Korngröße ist. Mit den vorherigen Werten und mit  3106 −×=ℜ a , 
KU = 150 GPa, und D = 10-4 m2s-1 erhält man Q-1 = 10-11. Dieser Wert kann in unserem Fall 
vernachlässigt werden. Ein weiterer Effekt für die Hintergrunddämpfung von nk-Ni könnte 
die Korngrenzenrelaxation sein. Nach Zener [I.29] ist die Relaxationzeit von polykristallinen 
Werkstoffen für die Gleitung von Körnern entlang einer gemeinsamen Korngrenzen gegeben 

durch 
κ

ητ
G

d= , wo χ
η

D
kT=  eine angenäherte Viskosität,  k die Boltzmann-Konstante,  D der 

Selbstdiffusionskoeffizient, χ das Gitterparameter, d die Korngröße, G der Schermodul und κ 
die Korngrenzendicke sind. Mit D = 10-11 m²s-1, χ = 0,35 nm, d = 20 nm, G = 76 GPa und κ = 
1 nm erhält man τ ≈ 3 × 10-10 s. Mit einer Debye-Verteilung zur Beschreibung der Frequenz-
abhängigkeit von Q-1 erhält man Q-1 << 10-3, wenn angenommen wird, die Dämpfungskapazi-
tät ∆ << 1. Somit sollte der Effekt der Korngrenzenrelaxation auf die Hintergrunddämpfung in 
unserem Fall vernachlässigbar sein.

Auf dem ersten Blick mag die Reversibilität der bei besonderen Auflagekräften beob-
achteten Effekten mit der Entlastung des Kontaktes verwundern und sogar die Validität der 
obigen Interpretation in Frage stellen, die beobachteten Effekte als Versetzungsnukleation zu 
betrachten. Eine erste Erklärung liegt aber in der Tatsache, dass die Größe des Feldes von ma-
ximalen Spannungen kleiner ist als der Kontaktradius, und zwar um die Hälfte [I.12]. Der kri-
tische Radius einer heterogen nukleierten partialen Versetzungsschleife wurde zu ca. 3 nm ab-
geschätzt. Dieser Wert ist vergleichbar mit den ermittelten Werten für 0,5a bei Pc (a ≈ 11 nm). 
Somit ist es denkbar, dass die nukleierten Versetzungsschleifen sich bei Entlastung zurückbil-
deten. 

Außerdem beobachteten Yamakov et al. [I.30], wie in einer Computersimulation sich 
partiale Versetzungen unter Entlastung zurückbildeten. In Aluminium beobachteten sie wei-
ter, dass die Nukleationspannung unabhängig von der Korngröße war und 2,34 GPa betrug. 
Ähnliche Beobachtungen wurden während der Untersuchung der Verbreiterung von Röntgen-
reflexen unter Be- und Entlastung von kfz nk-Metalle gemacht [I.31]. In unserem Fall konnte 
eine Erhöhung der Nukleationsspannung für die nk-Ni-P Probe mit der kleinsten Korngröße 
(DK = 14 nm) festgestellt werden. Die Nukleationsspannung war τ = 3,27 GPa. Für die zwei 
weiteren Proben, bei der gleiche Effekte beobachtet wurden, betrug die Korngröße jeweils 50 
nm und 67 nm. Die Nukleationsspannungen betrugen jeweils 2,27 GPa und 2,28 GPa. Für die 
nk-Ni15 und nk-Ni30 Proben wurden diese Effekte nicht beobachtet. Es ist möglich, dass die 
Messungen nicht auf günstig orientierten Körnern stattfanden. Im Falle von (111) einkristalli-
nem Nickel wurde kein Effekt beobachtet. Dies passt mit der oberen Interpretation, dass die 
Dämpfungsmaxima  mit  gleichzeitiger  Abnahme der  Kontaktsteifigkeit  mit  der  Nukleation 
von partialen Versetzungsschleifen an Korngrenzen zusammenhängen, da im Fall von einkris-
tallinem Nickel keine Versetzungsnukleation an einer Korngrenze sich hätte ereignen können. 

Weitere Messungen auf einer Goldprobe zeigten, dass das Auftreten von Dämpfungs-
maxima von der Entfernung von einer Korngrenze abhängt. Die Messungen wurden an einer 
Goldschicht mit einer Korngröße von ca. 200 nm und einer Dicke von ca. 500 nm durchge-
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führt. Abbildung I.4 zeigt eine Kontakt-AFM-Topographieaufnahme dieser Probe, die die Mi-
krostruktur zeigt. An zwei Stellen, die im Bild als 1 und 2 markiert sind, wurden kontinuierli-
che Aufnahmen von Kontaktsonanzkurven als Funktion der Auflagekraft durchgeführt. An-
schließend wurden diese Messung ausgewertet, um die k*- bzw. Q-1-Verläufe als Funktion der 
Auflagekraft P zu erhalten, siehe Abbildung I.5. Man erkennt, dass an der Stelle 1 (im Innern 
eines Korns) kein Dämpfungsmaximum vorhanden ist. Dagegen an der Stelle 2 (nah an der 
Korngrenze) konnte ein Dämpfungsmaximum beobachtet werden. Interessanterweise ist der 
Effekt in diesem Fall unter Entlastung nicht reversibel. Dies kann daran liegen, dass die Elas-
tizitätsmoduln von Gold kleiner sind als die von Nickel, so dass sowohl die Zone der Scher-
spannungen größer wird und der kritische Nukleationsradius einer partialen Versetzung klei-
ner wird. Diese Beobachtungen bekräftigen die Rolle von Korngrenzen zu diesen Phänome-
nen und die Plausibilität der obigen Interpretation.

 
Abbildung I.4: Kontakt-AFM Topographie Aufnahme einer Gold Schicht mit einer Korngröße von 
ca. 200 nm. Die Höhenskala beträgt 20 nm. Die Abbildungen wurden mit einem steifen und diamant-
beschichteten einkristallinen Si Federbalken (Typ: dt-nclr mit kc = 41 N/m von Nanosensors, Erlangen, 
Deutschland) bei einer Auflagekraft P = 1,6 µN. Die Bildgröße beträgt 300 x 300 nm². Die Punkte 1 
und 2 markieren die Stellen an den kontinuierliche Aufnahmen von Kontaktresonanzkurven durchge-
führt wurden. Punkt 1 befindet sich im Innern eines Korns und Punkt zwei nah an einer Korngrenze.
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a)  b)

Abbildung I.5: Vergleich der Q-1(P)-Verläufe aufgenommen an den in Abbildung I.4 als 1 (im Kor-
ninnern) und 2 (nah an einer Korngrenze) markierten Stellen; im Korninnern a) wurde kein Dämp-
fungsmaximum beobachtet; b) nahe an der Korngrenze wurde bei P = 1326 nN ein Dämpfungsmaxi-
mum beobachtet. Im Gegensatz zu den Beobachtungen in nk-Ni ist dieser Effekt nicht reversibel unter 
Entlastung.
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J. Gesamtzusammenfassung

Es konnte in dieser Arbeit ein geeignetes kontaktmechanisches Modell entwickelt werden, mit 
Hilfe dessen beliebige Spitzengeometrien zwischen der perfekten Kugel und dem Zylinder 
berücksichtigt werden können. Weiter konnte dieses Modell angewandt werden, um die Elas-
tizität von nanokristallinen Ni-P Proben zu charakterisieren. Die Elastizitätsmoduln der nk-
Ni-P Proben waren niedriger als die für (111) einkristallines Nickel. Dies wurde auf den Ef-
fekt  von Korngrenzen zurückgeführt.  Außerdem konnte  ein  Teil  des  Messfehlers  auf  die 
Asymmetrie des Kontakts zurückgeführt werden. Aus unseren Ergebnissen unter Berücksich-
tigung der Ergebnisse anderer Gruppen konnte eine Abhängigkeit des Indentationsmodul von 
nk-Ni mit der Korngröße festgestellt werden. Um den Einfluss von Korngrenzen auf die Elas-
tizität von nk-Werkstoffe besser zu charakterisieren, sollten Materialien mit noch kleineren 
Korngrößen untersucht werden, als es in dieser Arbeit geschah. Weiter wurden während der 
Aufnahme von Kontaktbiegeresonanzkurven auf nk-Ni-P und ufk-Au mittels AFAM Dämp-
fungsmaxima bei bestimmten Auflagekräften beobachtet. Diese Effekte wurden der heteroge-
nen Nukleation von partialen Versetzungsschleifen zugeschrieben. Diese Effekte waren au-
ßerdem im Fall von nk-Nickel reversibel bei Entlastung des Kontaktes. Dies wird auf die Tat-
sache  zurückgeführt,  dass  die  Größe  des  für  die  Versetzungsnukleation  verantwortlichen 
Spannungsfeldes zu klein blieb, so dass die erzeugten Versetzungsschleifen ihren kritischen 
Radius nicht erreichen konnten. Dies wird weiter von den Ergebnisse an Gold unterstützt, wo 
gemäß der kleineren Elastizitätsmoduln im Vergleich zu Nickel, Versetzungsschleifen ihren 
kritischen Nukleationsradius überschreiten konnten, so dass in diesem Fall der Effekt nicht 
mehr reversibel unter Entlastung war. Es konnte weiter an Gold gezeigt werden, dass dieser 
Effekt abhängig von der Entfernung zu einer Korngröße ist.  Die Nukleation einer Verset-
zungsschleife während einer AFAM-Messung konnte außerdem quantitativ beschrieben wer-
den.
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K. Summary

In the course of this work a suitable contact mechanical model has been developed, which 
considers any tip geometry between the perfect sphere and the flat punch. The model has been 
applied to characterize the elasticity of nanocrystalline Ni-P samples. The elasticity moduli of 
the investigated nc-Ni-P samples were smaller than the one for (111) single crystalline nickel. 
This was interpreted as the softening effect of grain boundaries. Also the measurement errors 
could be identified as arising from the asymmetry of the contact. From our results and from 
results from other groups we could identify a dependence of the identation modul of nc-Ni on 
the grain size. In order to better characterize the influence of grain boundaries on the elasticity 
of  nc-materials,  materials  with even smaller  grains  than  investigated  in  the  present  work 
should be prepared and measured. Also damping peaks have been observed during the record-
ing of contact bending resonance curves on nanocrystalline Ni-P and ultra-fine grained Au by 
AFAM. This effect is attributed to the heterogeneous nucleation of partial dislocation loops in 
the contact zone. In the case of nanocrystalline Ni-P this effect was reversible upon unloading 
of the contact. I ascribe the reversibility of this effect to the fact, that the size of the stress-
field responsible for the dislocation nucleation remained to narrow, so that the generated dis-
location loops could not overcome their critical radius. This interpretation is also supported by 
the results obtained on ultra-fine grained Au where owing to the smaller elastic moduli in 
comparison to nickel, the critical dislocation nucleation radius could be overcome and no re-
versibility  upon  unloading  was  observed.  Furthermore  the  results  obtained  on  ultra-fine 
grained  gold shows a  dependence  of  the  same effect  from the  distance  to  the  next  grain 
boundary. The nucleation of dislocation loops from a grain boundary during an AFAM mea-
surement could be predicted and its effects on the measured quantity could be estimated in 
agreement with the measurements.
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