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Kapitel 1
Einleitung

Mit intermetallischen Verbindungen[1] bezeitinet man Legierungenaus
Metallen, in denen die Atome der unterschiedlichen Sorten meist re-
gelma ig, also chemisd geordnet, aufeinander folgen. lhre vielfaltigen
Anwendungenverdanken die intermetallischen Verbindungen zum einen
den durch die Zusammensetzungoreit variierbaren intrinsischen Eigen-
sdhaften, die durch die Art und Anordnung der Atome bestimmt sind,
zum anderender Mikrostruktur, d.h. der Gre e und Anordnung einzel-
ner Kristallite. Geradedie medcanischen und magnetisten Eigenshaf-
ten kennen durch eine gezielte Mikrostrukturierung verbessertwerden.
Nanokristalline Festkerper [2, 3], die Polykristalle mit sehr kleinen Kri-
stalliten in der Gre e von ca. 5 bis 100nm sind, erweitern diese Ver-
besserungsmglichkeiten. Sie ermeglichen auch die Anderung intrinsi-
scther Materialeigensdaften, weil die Kristallitgr ® e in den Bereich ei-
niger intrinsischer Wedselwirkungslengen, wie z.B. der magnetisden
Austausdhlange oder der Elektronenwellenlange, kommt und weil Ato-
me, die in oder an den Grenz achen zwischen den Kristalliten sitzen,
eine gegemiber dem Kristall veranderte Umgebung haben. Der Anteil
dieser Atome liegt bei 10nm gro en Kristalliten immerhin uber 10%.

Die intermetallischen Aluminide (FeAl, FesAl, NiAl, NizAl, TiAl usw.)
werden wegenihrer Korrosionsbestndigkeit und Festigkeit bei mittle-
ren bis hohen Temperaturen (800{1800K) gesdatzt. Legierungen mit
NizAl- und NiAl-Phasen werden fur Turbinen verwendet. Wegenihrer
Anwendungsmeglichkeiten versudit die Grundlagenforsdung ein atomi-
stisches Verstandnis der Materialeigensdaften zu entwickeln. Beispiels-
weisekonnte die gute Festigkeit (yield strenghtanomaly) bei hohenTem-
peraturen von FeAl [4] und NiAl [5] durch Leerstellerbildung erklart
werden. Die Leerstellen dienen als Transportmittel fer die Bewegung
von Atomen und bestimmen daher die thermische Stabilit at wesertlic h.
Sie sind fur grobkristalline einphasige Legierungengut untersucht [6].
Die Ho n ung, da nanokristalline Materialien die Duktilit at durch neue
Verformungsmedanismenin den Korngrenzen erhehen, konnte fer ein-
phasige Systeme noch nicht bestatigt werden [7]. Aussichtsreich sind
aber Verbundwerksto e, wie denne duktile FeAl-Scichten als Binder
zwischen Hartmetallk ernern [8] zeigen.
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2 KAPITEL 1. EINLEITUNG

Ziel dieserArbeit ist es, ein atomistisches Verstandnis der Ordnungsei-
gensdaften nanokristalliner intermetallischer Verbindungen, besonders
unter Berecksichtigung der Leerstellerwanderung,zu entwickeln. Zudem
lat sich der Einu der Grenz achen (Korngrenzen und Ober achen)
untersuchen. FeAl und NiAl eignensich gut als Modellsystemefer nano-
kristalline intermetallische Verbindungen, weil sie eine einfache kubische
Gitterstruktur mit nur zwei Atomen in der Elementarzelle besitzenund
die nanokristalline Struktur mehr als bis zur halben Schmelztemperatur
stabil ist. Wie sich herausstellenwird, hangen Ordnung, nanokristalli-
ne Struktur und plastische Verformung eng zusammen(Kap. 6.3). Bei
der Ordnungseinstellungwird eswichtig sein, die Abhangigkeit atoma-
rer Sprungprozessevom Ordnungsgrad zu bereicksichtigen (Kap. 6.4.1).



Kapitel 2

Grundlagen der chemischen
Ordn ung

DasZiel diesesKapitels ist es,ein geeignetesatomistischesModell fur die
Ordnungseinstellungin intermetallischen Verbindungen auf der Grund-
lage der Bewegungvon Leerstellenzu besdireiben.

Der Begri Ordnung bedeutet in dieserArbeit, da Atome unterschied-
licher Sorte bestimmte Platzein der Einheitszelle desKristallgitters ein-
nehmen.Diese Art von Ordnung wird auch chemischeoder substitutio-
nelle Ordnung genanrt. Unordnung heit, da die Atome unabhangig
von der Atomsorte die Platze zufallig besetzen.Beispielsweisebesetzen
in FeAl mit der geordnetenB2-Struktur (Abb. 2.1) die Fe-Atome immer
die Eckenund die Al-Atome die Mitte der Einheitszelle.In der ungeord-
neten A2-Struktur (= krz) sind die verschiedenenAtome im Mittel auf
die beiden Platze statistisch gleichverteilt.

Ordnungsgade bzw. Ordnungsgarameter geben an, mit welcher Wahr-
scheinlichkeit eine bestimme Atomsorte auf einem Gitterplatz anzutref-
fenist. De nition und Normierung unterscheidensich von Autor zu Au-
tor (siehez.B. Ziman [9], Kap. 1.5 und 1.7). Die in dieser Arbeit ver-
wendete De nition ist in Gl. 4.8 auf S. 38 angegelen.

FelAl

Abbildung 2.1: A2- und B2-Struktur von FeAl. Grau gefullte Atome
bedeuten,da aufdiesemPlatz im Mittel genausoviele Fe wie Al Atome
sitzen.
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Nah- und Fernordnung unterscheidensich in der Ausdehrung der geord-
neten Bereiche. Bei der Nahordnung wird nur die unmittelbare Nach-
barsdhaft einer Atomsorte betrachtet, also z.B. wie viele Fe-Atome in
der ersten Koordinationssphare um ein Al-Atom angeordnet sind. Im
vollstandig geordnetem Zustand sind das 8, im vollstandig ungeordne-
tem 4 Atome. Bei der Fernordnung sind auch weit erntfernte Schalen in
geordneter Weisemit Fe- bzw. Al-Atomen besetzt. Der Ubergang zwi-
schen Nah- und Fernordnungist ie end; erhangt vom Typ der Defekte
desOrdnungszustandsab und mu je nach Situation geeignetbesdrie-
ben werden. Eine bewahrte Besdreibung feur Ordnungszusende in der
Nahe einesOrdnungs-Unordnungs-Phasemibergangsist die Einfeihrung
einer kritischen Lange . (siehe z.B. [9]), die einen exponertiellen Ab-
fall der Ordnungs-Korrelation zwischen den Atomen mit der Entfernung
besdireibt (Nahordnung ! O, Fernordnung ;!1 ). Diese Besdrei-
bung ist auch gut in der Nahe von Ober achen [10, 11] oder Grenz-
achen geeignet.Eine andere Meglichkeit, die oft bei der Ordnungsein-
stellung nach Abschredken aber auch im thermodynamische Gleichge-
wicht [12] eingesetztwird, ist die Einfehrung von kleinen geordneten
Bereichen (Domenen), die durch ungeordnete Bereiche oder Antipha-
sengrenzenvoneinandergetrennt sind (siehez.B. [13]). Der Durchmesser
D der Domanengibt hier die Reichweite der Ordnung an (Fernordnung
D!1 , Nahordnung D! 0). In dieserArb eit wird von Fernordnung ge-
sprochen, wenn die Ausdehrung geordneter Bereiche gre er als 1{2 nm
(entspricht 6{12 Atomabstanden) ist, weil ab dieserGre e sich die Ord-
nungsdomanenin Rentgenbeugungssgktren nachweisenlie en.

Die symmetrieaquivalenten Platze, die eine Atomsorte einnimmt, nenrt
man ein Untergitter, das hau g nach der Atomsorte benanrt ist (, Al-
Untergitter\ , ,,Fe-Untergitter\ ).

2.1 Defekte im Ordn ungszustand

Ein Antistruktur atom (,,anti-site atom\) ist ein Atom, das auf einem
anderen Platz sitzt als esin der ideal geordneten Struktur einnehmen
weirde. Vertauscht man in einer vollstandig geordnetenB2-Struktur ein
Fe- gegenein Al-Atom, so entsteht ein Paar von Antistrukturatomen
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(sieheauch Abb. 4.1). Antistrukturatome erniedrigenden Nah- und den
Fernordnungsgrad.

Leerstellen beein ussen den Ordnungszustand indirekt. Werden bei-
spielsweisein FeAl Leerstellennur auf einem Untergitter eingekihrt, so
mu bei unveranderter Zusammensetzungpro zwei Leerstellenauf dem
Fe-Untergitter ein Fe-Antistrukturatom auf dem Al-Untergitter gebildet
werden (, Tripel-Defekd , siehez.B. [14] und Abb. 4.1). Aber auch auf
alle Gitterpl atze gleichma ig verteilte Leerstellen fuhren zu einer Ab-
senkungder Besetzungsvahrsdeinlichkeit, die mit dem Ordnungsgrad
verknupft wird (sieheauch Gl. 4.7). In dieserArb eit werden Leerstellen
daher auch als Unordnung betrachtet.

An einer Antiphasengenze (antiphase boundary, APB) sind wie bei ei-
nem Stapelfehler zwei Halften desKristalls gegeneinanderversdoben.
Der Versdiebungswektor u verbindet zwei Platzen auf versdiedenen
Untergittern. Bei B2-FeAl ist u=[111].Insbesonderskurz unterhalb der
kritischen Temperatur eines Ordnungs-Unordnungs-bergangsist eine
Antiphasengrenzemanchmal eine ungeordneteSchicht, die mit Annahe-
rung an die kritische Temperatur immer dicker wird (,wetting\ [13)]).
Dies wurde z.B. fur den Phaserubergangin der Nahe des trikritisc hen
Punktes in FezAl beobadtet (siehe Zitate in [15]).

In der Nahe von Ober achen kann der Ordnungsgradje nach Orientie-
rung erheht oder erniedrigt sein[11,16]. Fur Korngrenzenin NizAl wur-
de eineungeordneteStruktur berichtet [17], in anderenMaterialien kann
dasjedoch anderssein,z.B. kennte ein heherer Ordnungsgraddurch Se-
gregation einer Komponernte induziert werden. Nanokristalline Materia-
lien mit ihrer hohenZahl von Grenz achen (Korngrenzen, Ober achen,
evtl. auch Antiphasengrenzen)kennten daher helfen, die Ursachen fur
(Un-)Ordn ungstendenzerin der Nahevon Grenz achen zu untersuchen.

2.2 Ordnung im thermo dynamisc hen
Gleic hgewic ht

Legierungenordnen sich deshalb, weil der geordneteZustand eine nied-
rigere (freie) Energie als der ungeordnetehat. Dagegenbesitzt der un-
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geordnete Zustand eine hehere Kon gurationsen thalpie, was bei ho-
hen Temperaturen den energetistien Vorteil des geordneten Zustan-
deseberwiegenkann, soda viele LegierungenOrdnungs-Unordnungs-
Phaserubergange unterhalb der Schmelztemperatur aufweisen.Verbin-
dungenmit hoher Ordnungsenergig(z.B. NiAl) bleiben dagegenbis zum
Sdmelzpunkt geordnet.

Phanomenologisb wird oft die Landau-Theorie oder bei raumlich
veranderlichen Ordnungsgradendie Ginzburg{Landau-Theorie verwen-
det (siehez.B. Olemskoi [18] und Zitate darin), die fur die freie Enthal-
pie eine Potenzreihen-Naherungin den Ordnungsparameterndarstellt.

Das wohl erfolgreichste atomistische Modell zur Besdreibung der Ord-
nungsphanomeneist das Bragg{Williams-Mo dell [14,19]. Zur Beredc-
nung der Energie wird angenommen,da nur die Bindungen zwischen
nachsten Nachbarn beitragt und da die Nahordnung gleich der Fernord-
nung ist (,mean- eld\ -Naherung). Die Entropie wird aus einer zufalli-
gen Verteilung der Atome innerhalb der Untergitter berednet, und
die Schwingungsarteile an der Entropie vernadlassigt. Die Parameter,
die in das Modell eingehensind dann die Bindungsenergienzwischen
benadbarten Atomen. In der Nahe der kritischen Temperatur (Pha-
senubergang Ordnung-Unordnung) mu sie modi ziert werden, weil sie
thermische Fluktuationen im Ordnungsgrad nicht bereicksichtigt. Aber
selbst,wenndie VoraussetzungerdesBragg{Williams -Modells, z.B. hin-
sichtlich der ,mean- eld\ -Naherung, nicht ganz erfullt sind, solat sich
das Modell dennach meist erfolgreich anwenden,wenn , e ektiv & oder
.Stheinbaré Bindungsenergienverwendet werden. Diese e ektiv en Pa-
rameter bestimmt man aus der Anpassungan ein Experimert, z.B. die
kritisc he Temperatur oder den Verlauf desOrdnungsparametersmit der
Temperatur oder aus Punktdefektkonzerrationen in Abhangigkeit von
der Temperatur. Je nach Temperaturbereich oder Fragestellung erhalt
man dann einen anderen Satz von Parametern. Die thermische Leer-
stellenkonzertration lat sich mit einem erweiterten Bragg{Williams-

Modell bereinen [14, 20]. Auch in der Nahe von Ober achen kann
das Nachste-Nadbar-Wedselwirkungsmalell noch gute Dienste leisten
[21], wenn auch gegenuber dem Volumen etwas veranderten Wedselwir-
kungsparametern[22].
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Cluster-Variations-Modelle (siehe z.B. Zitate in [13]) kennten den Ord-
nungszustand prinzipiell vollstandig besdireiben, meissen aus prakti-
schen Grenden jedoch auch auf Nachste- oder Ubernachste-Nadbar-
Kon gurationen besdirankt werdenund entsprechen dann dem Bragg{
Williams-Mo dell, bzw. geben weitere Korrekturen zu diesemModell an.
Die Cluster-Energienkennenz.B. mit ab-initio Methodenberednet wer-
den [23].

Ab-initio-Theorien, die die Bildungs- und Wanderungsethalpien ato-
marer Defekte elektronerntheoretisch nur unter Annahme der Gitter-
struktur und einigen Vereinfadiungen wie der lokalen Dichtenaherung
beretnen (siehe z.B. [24, 25, 26,27] und Zitate darin), sind schon weit
fortgesdiritten, haben jedoch noch Schwierigkeiten, Schwingungseriro-
pien und damit Absolutkonzenrationen von Defekten zu berednen[24].
Auch ist der Rechenaufwand fur nicht-ideale Strukturen und die Bereck-
sichtigung magnetischer Momente noch sehr hoch. Trotzdem sind die
Bildungs- und Wanderungsenergiervon Defekten oft in guter Uberein-
stimmung mit dem Experiment. Die Rechnungen ergeben zudem, da

Einfachleerstellenim Falle von B2-FeAl und B2-NiAl vornehmlich auf
dem Ubergangsmetall-Urtergitter gebildet werden[24,25], wasauch ex-
perimentell gezeigtwerden konnte [28].

2.3 Kinetik der Ordn ungseinstellung

In der phanomenologisben Thermodynamik wird die Einstellung des
thermischen Gleichgewidts oft durch exponertielle Relaxationsprozesse
besdtirieben (siehez.B. [18]). Ursadche sind Spreinge von Atomen, soda
die meisten Besdireibungen der Ordnungseinstellungauf der atomaren
(.mikroskopischen ) Ebene angesiedeltsind. Fur FeAl und NiAl wird
i.d.R. ein Leerstellenmetanismus [29, 30] angenommenbei dem sich
die Atome nur durch Spreinge in eine benadbarte Leerstelle bewegen
kennen.

Auch wenn sich die Atome nicht weit bewegen messen,um das rich-
tige Untergitter bei der Ordnungseinstellungzu erreichen, meissensich
die Leerstellenwegender eblicherweisekleinen Leerstellenkonzertration
doch mber weite Strecken bewegen,um an fast allen Atomen vorbeizu-
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kommen. Eine Korrelation von langreichweitiger Di usion der Atome,
die auch von der Leerstellerbewegunggetragenwird, und der Ordnungs-
einstellung liegt daher nahe. Die Ordnung sollte sich gre tenteils ein-
gestellt haben, wenn die Di usionsl ange ca. 1 Gitterk onstante betragt,
weil sich dann jedesAtom im Durchscnitt mehr als einmal bewegt hat.

Der entscheidendeFaktor ist die Sprungfrequenz , die von der Tempe-
ratur T und der Hehe der Sprungbarriere (Wanderungsetthalpie H.)/
der Leerstelle) nach einem Arrhenius-Gesetz

_ HY 01

= o€exp kB—T ( . )
abhangensoll. Die Anlauffrequenz ¢ sollte in der Gre enordnung der
Debye-Frequenz liegen. Diese kann aus Bestimmungen des Phononen-
spektrums oder Messungender Debye-Temperatur abgesbatzt werden.
Messungendes Phononensgektrums in Verbindung mit der Theorie fur
die Sprungraten nach Schober brachten fer FesAl [31] und NizAl [32]
gute Ubereinstimmung mit gemesseneniVerten, lieferten fur B2-FeAl
jedoch eher zu kleine Leerstellerwanderungsethalpien.

Die Hehe der Sprungbarriere hangt von der lokalen Umgebungder Leer-
stelle ab. In Computersimulationen (Monte Carlo, siehez.B. [33] fur ei-
ne Bestimmung der Wanderungsetthalpie) wird die Sattelpunktsener-
gie fast immer konstart gesetztund die Energie der Leerstelle in der
Ausgangslageaus den aufgebrochenen atomsortenabhengigen nachste-
Nachbar-Bindungsenergienbestimmt. Dadurch ist die mittlere Leerstel-
lenbildungsenergiebis auf eine additive Konstante gleich der mittleren
Leerstellerwanderungsenergieywas aber nicht weiter stert, weil die Leer-
stellenkonzertration in der Regelfestgesetztwird.

Die mean- eld-Theorie nach Girifalco [34] berucksichtigt auch nachste-
Nachbar-Bindungen im Sattelpunkt und nicht nur fer die Ausgangslage
und mittelt arithmetisch eber die Wanderungsenergierder versdiede-
nen Kon gurationen. Die mittlere Wanderungsetthalpie

HY = HY, + as?: (2.2)

hangt danach mit einem quadratischen Term vom OrdnungsgradS; ab.
Werdendie Bindungenim Sattelpunkt nicht berecksichtigt, lat sich der
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Parameter a aus der Ordnungsenergieberedinen. Ansonsten meissena
und HY' durch Anpassung an experimentelle oder elektronertheoreti-
sche Ergebnissebestimmt werden. Gl. 2.2 wurde unter der Annahme ge-
wonnen,da beide Atomsorten diesellen Bindungsenergienhaben sollen
mit Ausnahme einer starkeren Bindung zwischen ungleichen Atomen.
Sind die Eigensdaften jedoch stark unterschiedlich, wie in geordnetem
FeAl, so sollte in Gl. 2.2 noch ein Term linear zu S; auftreten (siehe
z.B. Vineyard [35], der jedoch nur Kon gurationsenergien bereicksich-
tigt). Auch stellt sich dann die Frage, ob nicht bessermber die Sprung-
frequenzenals wber die Energien gemittelt werden soll. Zudem ist der
Weg der Leerstelle auf den beiden Untergittern dann { auf atomarer
Skala { nicht mehr zufallig. Aus diesemGrund ist der Di usionsmecha-
nismus in geordnetemB2-FeAl oder B2-NiAl noch nicht vollstandig auf-
geklart [30,36]. Eine ahnliche Kritik [37], die basierendauf Vielteilchen-
Computersimulationen eine Temperaturabhangigkeit des Korrelations-
faktors anstelle der Wanderungseithalpie beworzugt, konnte fur FeAl
nicht bestatigt werden [30]. Meiner Meinung nach ist diese Diskussi-
on noch nicht abgestlossen,weil bei der langreichweitigen Leerstellen-
wanderung der Korrelationsfaktor, der angibt, wie hau g die Leerstelle
aus der lokalen Umgebung entkommt, erthalten ist. Jedenfallserwartet
man unabheangig von Naherungen,da die Leerstellensich in geordne-
ten B2-Aluminiden langsamerals im ungeordnetemZustand bewegen,
weil zum einen die Ausgangslageenergetisd tiefer liegt und zum an-
deren ein ,Ka g\ von groen Al-Atomen den Weg versperrt, d.h. die
Sattelpunktsenergie erheht.

Trotz aller Einwande wird Gl. 2.2 erfolgreich zur Besdireibung von
Di usionsk oe zien ten bei Ordnungs-Unordnungsebergangen(siehez.B.
[30, 34,38 und der Widerstandserholung [39], die mit der Leerstellen-
wanderung in Zusammenhanggebradit wird, verwendet. Um die we-
sertlichen Zuge der Ordnungseinstellungin zunachst ungeordnetenna-
nokristallinen intermetallischen Verbindungen zu besdireiben werde ich
daher auch Gl. 2.2 anwenden.

In Gl. 2.1 wird eine mittlere Sprungfrequenzangegelen. Sie soll eber
die unterschiedlichen Sprungraten gemittelt sein. Fande jeder nachste-
Nachbar-Sprung mit gleicher Wahrsdeinlichkeit statt, so entordnete
sich das Material vollstandig. Die Spreinge, die die Ordnung ferdern sind
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energetist etwasbewvorzugt und nden daherhau ger statt. Analytische
Theorien der Ordnungseinstellung,die auf der Leerstellerbewegungbe-
ruhen [35,40,41, 42], stellen Ratengleichungen fur die Besetzungsvahr-
scheinlichkeiten auf, bei denenfer versdiedene Sprungkon gurationen
jeweils andere Ubergangsratenangesetzt werden. Die Zeitentwicklung
folgt dann zwangsku g aus den ®bergangsratenin Form von Di eren-
tialgleichungen. Allen Modellen gemeinsamist die Annahme einer kon-
stanten Leerstellenkonzertration und einerhomogenenOrdnungseinstel-
lung, d.h. da die Leerstellesich gemittelt eber Distanzengre er als die
Gitterk onstante zufallig bewegt und sich der Ordnungsgrad daher im
Mittel wberall gleich verandert. In der Regel kommt noch eine Mean-
eld-N aherung hinzu. Die Sprungraten werden uber Arrhenius-Gesetze
aus den Bindungsenergien(siehe Diskussion zu Gl. 2.2 gewonnen. Die
Unterschiedein den Modellen liegen darin, wieviele freie Parameter fur
die Sprungbarrieren angesetztwerden. Anfanglich wurde keine Nahord-
nung berecksichtigt [35]. In einerArb eit von Fultz [41] werdenRatenglei-
chungenfer einenvollstandigen Satz von Punktdefekten angegelen und
die Nahordnung bis zur ersten Schale bereicksichtigt. Gsdhwend u.a. [40]
berecksichtigen ebensodie Nahordnung, die Leerstellensollenjedoch auf
beide Untergitter gleich verteilt sein.

Im Falle der Einfuhrung von Leerstellen auf allen Untergittern erfolgt
die Verteilung der Leerstellenzwischenden Untergittern sehrsdnell [4]]
sobald die Leerstellen beweglich werden. Die Nahordnung in der er-
sten Sdhale stellt sich schneller als die Fernordnung ein, und zwar um-
so schneller je weiter der Fernordnungsgrad im Ausgangszustandvom
Gleichgewichtswert entfernt ist [41]. Bei kleinen Abweichungen nahert
sich der Ordnungsgrad exponertiell dem Gleichgewictswert an [40],
nachdem sich die Leerstellenverteilung schneller (auch exponertiell) an-
gepat hat. Fernab vom Gleichgewicht sind die Zeitverlaufe sehr viel
komplizierter. Beispielsweise ist der vollstandig ungeordnete Zustand
stationar (dS;=dt(S;! 0) = 0), wenn auch instabil, weil beide Unter-
gitter symmetrisch zueinandersind.

Die oben besdiriebenenModelle berecksichtigen keine raumlichen Fluk-
tuationen. Es zeigt sich jedoch, da sich in B2-FeAl bei der Ordnungs-
einstellung kleine Ordnungsdomanen bilden (Kap. 6.4.1). Auch nume-
rische Simulationen der Ordnungsdomanerbildung [43, 44, 45] lassenof-
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fen, wie sich die Domanen aus den ungeordnetenPhasebilden. Ich bin
der Meinung, da die Leerstellerbewegung(Gl. 2.1) in allen Fallen den
entscheidendenkinetischen Faktor darstellt. In Anlehnung an die Mo-
delle zur homogenenOrdnungseinstellungsoll daher ein sehr einfaches
Modell verwendet werden, das bis zur Ausbildung von vollstandig ge-
ordneten Domanen gelten soll. Der Ordnungsgrad kann dabei entweder
als Ordnungsgrad innerhalb der Domanen verstanden werden oder als
mittlerer Parameter auf dem Weg einer Leerstelle, die Gebiete mit un-
terschiedlichen Ordnungsgradendurchlauft®. Wie in der phanomenolo-
gischen Kinetik soll eine Di eren tialgleichung 1. Ordnung

!
ds HM_ + aSs?
d—tl = (S1 Smax) v oexp %Tl

I _{|Z_} I{ﬁ} I {z }

(2.3)

die Zeitabhangigkeit des OrdnungsparametersS; besdreiben. Teil 111
ist die LeerstellensprungfrequenausGl. 2.1. Der Korrelationsfaktor soll
in o bzw. in der Wanderungsethalpie HY (S;) (GI. 2.2) enthalten sein.
Teil 1 gibt den Anteil ungeordneter Bereiche bzw. die Wahrsdeinlich-
keit an, ein Atom anzutre en, dasauf demfalschen Platz sitzt. Multipli-
ziert mit der Leerstellenlonzertration ¢y und dem Anteil | der Atome,
die noch auf dem falschen Platz sitzen, erhalt man fur einen Zufallsweg
die Rate, mit der eine Leerstelle auf ein Atom am falschen Platz tri t.
Ein solchesAtom soll nach dem Sprung auf dem richtigen Platz sitzen.
Korrelationsfaktoren f <1, d.h. wenn das Atom wieder an seinenvorhe-
rigen Platz zureckspringt, und Sprenge auf das falsche Untergitter sind
im Vorfaktor | vernadleassigt, weil sich der Vorfaktor nur wenig auf die
Bestimmung der Wanderungsetthalpie im exponertiellen Term IIl aus-
wirkt 2. Ahnlichesgilt fur die Leerstellenkonzertration (Kap. 6.4.3).

1Siehe auch die Diskussion zum Leerstelleneinfang in geordneten Gebieten (Kap.
6.4.3).

2Eine Erhehung der Wanderungsenthalpie um 0,1eV wiegt bei der Temperatur
der Ordnungseinstellung in FeAl (450K) eine Absenkung der Vorfaktors um den
Faktor 10 auf.
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2.4 Zusammenfassung:
Ordn ungseinstellung durc h
Leerstellen wanderung

Eine einfache quartitativ e Besdireibung der Kinetik (Gl. 2.3) in Form
einer Ratengleichung 1. Ordnung wurde entwickelt. Die Grundannahme
ist, da eine sich bewegendel eerstelle Atome, die auf dem falschen Un-
tergitter sitzen, auf das richtige Untergitter beferdert. Es handelt sich
dabei um ein Mean- eld-Mo dell, bei dem eine konstarte Leerstellen-
konzertration angenommenwird und vielleicht vorhandene raumliche
Scwankungen des Ordnungsparametersausgemittelt sein sollen. Der
erntscheidende Parameter, der die Kinetik der Ordnungseinstellungbe-
stimmt, ist die Leerstellerwanderungsethalpie H\ (Gl. 2.1). Sie soll
mit einemTerm, der quadratisch im OrdnungsgradS; ist, ansteigen(Gl.
2.2). Die Zeitabhangigkeit des FernordnungsparametersS;(T;t) erhalt
man aus Gleichung 2.3 durch numerische Integration uber die Zeit t.



Kapitel 3

Herstellung und Charakterisierung
nanokristalliner Materialien

3.1 Kiristallitk ondensation

/\ Fe- und Al-Atome
. —

/&Nanokristall & Isolator(Quarz)
. + /

Ar
Sammel-

Flache

Kathode
Plasma
Gitter
(optional) «
[ —
Target FeAl

Abbildung 3.1: Photographie einesArgon-Plasmas(rechts) und Sce-
mazeidinung (links) der Kathodenzers®ubung zur Herstellung von na-
nokristallinen Materialien. Das Plasma tragt das Ausgangsmaterial
(Target) ab, und in der 200{500Pa Ar-A tmosphare entstehen durch Ag-
glomeration abges®ubter Atome einzelneNanokristalle.

Die Herstellung der nanokristallinen intermetallischen Verbindungener-
folgte mit der Methode der Katho denzersaubung (siehez.B. [46], Teil 1,
Kap. 3). Das Ausgangsmaterialder geweinschten Zusammensetzungvird
als Kathode (Target) eingesetztund durch ein Gleichspanrungsplasma
in einer 200-500Pa Ar-A tmosphare abgetragen(siehe Abb. 3.1). Die im
Plasma erzeugtenAr-lonen werden durch die Hochspanrung, die auch
dasPlasmaaufrecht erhalt, auf die Kathode hin besdleunigt und scla-
gen dort Atome des Ausgangsmaterialsheraus. Diese lagern sich, wie
beim Verdampfenin einer Gasatmosphare [47], zu Nanokkristallen zu-
sammen,die sich ander mit ussigemSticksto gekelhlten Sammel ache

13
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als Pulver niedersdilagen. Die Kristallitgr ® e kann jedoch von anderen
Parametern [48, 49] als beim Verdampfen abhangen, weil die Teilchen
im Plasma geladensind. Anschlie end wird das synthetisierte Pulver
im Vakuum bei einem uniaxialen Druck von 1{4 GPa zu Scheiben mit

einem Durchmesservon 5 oder 8mm gepre t. Die Herstellungsanlagen
«Nanoll\ und ,,Nanoll\ unterscheiden sich vom Prinzip her nicht. Die

Anlage Nanolll [50] ist gre er ausgelegtund erreicht bei gre eren Pro-

benmit 8mm Durchmessemit bis zu 4 GPa hehereKompaktionsdr eicke
als die Anlage Nanoll.

Die Methode der Katho denzersaubung hat gegemnuber dem Verdamp-
fen den Vorteil, da die Zusammensetzungbessereingestellt werden
kann. Denn schon nach Abtragtiefen von ca. 10nm werden die Atome
in der Zusammensetzungder Kathode freigesetzt [51]. Schnelles Ver-
dampfen von Pulverkernern [52] erhalt die Zusammensetzung kennte
aber zu breiteren Kristallitgr ® enverteilungen oder gre eren Kristalli-
ten [47] fuhren. Eine vollstandigereListe der Herstellungsmethalen gibt
Weurschum [53] an.

Die an der Sammel ache abgesbiedenenKristallite weichenin ihrer Zu-
sammensetzungKap. 3.4) etwasvon der Target-Zusammensetzungab:
Sie sind um bis zu 9at:% Al-reicher (Tab. 3.2). Dies kennte daran lie-
gen,da zwar der Materialabtrag in der richtigen Zusammensetzunger-
folgt, aber die Teilchen im Plasma selektiert oder modi ziert werden,
z.B. durch weiteren lonenbestiu oder elektrische und magnetisde Fel-
der. Diese Felder fahren wahrsdheinlich auch dazu, da sich der gre te
Teil desabgetragenenMaterials auf der Quarzisolation absdeidet.

Zur Beredhnung der Produktionsrate (Abb. 3.2), d.h. die pro Zeitein-
heit gesammelteMenge an nanokristallinem Material, wurde die Pro-
benmasseaus der Probendidke und -dichte abgestatzt. Nur in seltenen
Fallen konnte direkt das vollstandige Probengewitit gemesserwerden,
weil die Proben nach dem Pressenin der Regel zerbrachen und nicht
sicher war, ob alle Bruchstucke aufgefangenwerden konnten. Die Unsi-
cherheiten der Datenpunkte liegen daher bei 10{20%.

Die Ausbeute (Abb. 3.2, ) konnte durch eine ebene Sammel ache in
Katho denebene, wie sie in [54] vorgestilagenwurde, nicht erheht wer-
den. Vermutlich ist der Grund darin zu suchen,da bei[54] eine Magne-
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Abbildung 3.2: Produktionsrate in Abhangigkeit vom Katho denstrom.
Versdiedene Schattierung kennzeitinen Zusammensetzungerder Ka-
thode: m FespAlsg, m FeggAl 4, NispAlsp. Die Symbole kennzeih-
nen versdiedene Variationen in der Herstellungsanlage (siehe auch
Abb. 3.1):  HerstellungsanlageNanoll, ohne Abschirmgitter; dito,
mit Gitter;  Nanoll, scheibenfermige Sammel ache in Katho denebene;

Nanolll, mit Abschirmgitter. Die durchgezogened.inie ist eine Trend-
linie fur die Produktionen ohne Abschirmgitter ( ).

tronsputterk athode verwendet wurde. Mir ersdeint jedoch das Magne-
tronsputtern fer magnetisce Teilchen, d.h. auch fur n-FeAl, nicht sinn-
voll, weil ein Gro teil der Teilchen als fester Film auf dem Massesbild
der Katho de abgestiiedenwird. Eigene Versude bestatigten, da zwar
der Materialabtrag beim Magnetronsputtern sehr viel gre er ist, aber
die Ausbeute nicht in gleichem Ma e gesteigertwerdenkann. Insbeson-
derslat sich ein Target nur fur die Produktion weniger Proben (ca.
funf) verwenden,bevor esverbraucht ist.

Der Zusammenhangzwisdhen Ausbeute und Leistung oder Ar-Druck ist
sehrahnlich wie in Abb. 3.2, weil die Spanrung typischerweisezwischen
300 und 360V liegt und weil bei einem heheren Ar-Druck auch gre ere
Streme zu erzielensind.
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Die Ausbeute ist bei VerwendungeinesAbschirmgitters (sieheAbb. 3.1)
niedriger (Abb. 3.2, ), was jedoch stark abhangig von der genauen
Geometrie ist. Vermutlich wird der Transport bei der Anordnung oh-
ne Gitter nicht nur durch Konvektion, sondern auch durch die Drift

der negativ geladenenNanokristalle zur Anode, d.h. zur Sammel ache,
gefordert. Das Gitter hat den Vorteil, da sich ein stabiles Plasma er-
zeugenlat und das Besdlagen der Quarzisolation erst nach langerer
Zeit zu einem Plasma um die Isolation herum fuhrt.

3.2 Kugelmahlen

Das Kugelmahlenist eine alternative Methode zur Herstellung nanokri-
stalliner Materialien. Dabei wird das Ausgangsmaterial als Pulver zu-
sammenmit Kugeln aus Stahl, Hartmetall oder Keramik in einenMabhl-
beder gefullt und kraftig gesdwittelt. Durch die starke plastische Ver-
formung entstehen Pulverkerner, die aus Nanokristallen zusammenge-
setzt sind (siehe z.B. [55,56)).

KugelgemahlenedeAl (Korngre e 20{40 m) mit geringem Sauersto -
gehalt und guter Homogenitat wurde von Chr. Moelle, Berlin, geliefert.
Die Zusammensetzunganderte sich durch den Kugelabrieb jedoch et-
was (Kap. 3.4). KugelgemahlenesNiAl (Korngree 1 m) wurde von
B. Murty und J. Joardar, Indian Inst. of Technology, Kharagpur, In-
dien, unter Zusatz eines organischen Benetzungsmittel gemahlen. Aus
der Gewichtsveranderung beim Anlassen(Kap. 5.3) mu man auf einen
gre eren Verunreinigungsgehaltsdlie en. Anlagerungenvon Fremdato-
men an der Ober ache der kleinen Teilchen kennten dafer mitv erant-
wortlic h sein.

3.3 Massendic hte

Die Massenditite = m=V wurde auf zwei versdiedeneArten bestimmt
(Abb. 3.3, sieheauch [50Q]): Zum einen mit der ,geometrishien Metho-
de\, bei der die Probenmassem mit einer Waageund das Volumen V
aus den Probenabmessunger{Durchmesserund Dicke) gewonnen wird.
Zum anderennach der Archimedes-Methale, bei der das Volumen aus
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Abbildung 3.3: Verwendete Dichteme methoden.
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Abbildung 3.4: Massendidite in Abhangigkeit von denHerstellungs-
parametern Kompaktionsdruck pxomp und Probendidke d. Kreise zeigen
die Me w erte nach der Archimedesmethale, d.h. die Massendidite ohne
0 ene Porositat, Quadrate zeigendie Me w erte nach der geometristen
Methode. Die dicken vertikalen Balken verbinden die beiden Werte fur
dieselte Probe. Die angegelenenZusammensetzungersind die desAus-
gangsmaterials.

dem Auftrieb in einer Flussigkeit bestimmt wird. Als Flessigkeit wurde
0-Xylol gewahlt, um einen Kompromi zwischen guter Benetzung, ge-
ringem Dampfdruck, hoher Dichte und reickstandslosemEntfernen von
der Probe durch Verdampfen nach der Messungzu erzielen. Fer noch
genauereMessungerkameevtl. Dimethylphthalat (C19H1004) in Frage,
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dasbei Raumtemperatur nicht verdampft und mit Ethanol abgewasden
werdenmu .

Die o ene Porositat ergibt sich aus der Di erenz zwischen der Dichte
nach Archimedesund geometrisder Dichte.

Aus Abb. 3.4 lassensich im wesettlichen drei Ergebnisseablesen:

1. Die Massendidite liegt bei max. 85% der Dichte der grobkristallinen
Verbindungen (Tab. 3.2 auf S. 21). Dies liegt an der geringen Ver-
formbarkeit bzw. hohen Harte von kubisch raumzertrierten n-FeAl
und n-NiAl. Kubisch achenzernrierte, nanokristalline Materialien
wie z.B. n-Pd lie en sich hingegenauf relative Dichten >95% ohne
o ene Porositat verdichten [50,57).

2. Die Dichte hangt weniger vom Kompaktionsdruck als von der Pro-
bendidke ab. Dieses Ergebnis ist nicht erstaunlich, weil die Pul-
verscettung bei der Herstellung ungleichma ig ist, was sich beson-
ders stark auf denne Proben auswirkt (sieheauch Abb. 3.5). Denn
wegender geringenPlastizit at und der hohenHarte iet dasPulver
innerhalb der Pre h wlse nur wenig, um Dichteschwankungenauszu-
gleichen.

3. Die o ene Porositat, d.h. der Teil der Probe, in den eine Flussig-
keit eindringen kann, nimmt mit sinkender Dichte zu. Zudem ergibt
die Archimedesmessungaherungsweisekeine Werte unter 75% der
grobkristallinen Dichte. Unterhalb einer Dichte von 75% ist alsodas
meiste Porenvolumen o en. Auch das wurde nach den Erfahrungen
mit n-Pd [50] erwartet und liegt an der Morphologie des Pulvers.
Die o enen Poren liegenwohl zwischen den einzelnennadelfermigen,
vom Abstreifer erzeugtenPulverstreifen, die auch nach dem Verdich-
ten erhalten bleiben (,, Strohballen\ , sieheAbb. 3.5).

Die Verringerung der Dichte durch den Korngrenzenarteil, dasaufgewei-
tete Kristallgitter oder durch Sauersto sind gegemuber der Porositat zu
vernachlassigen.

Etwas anders sieit das Bild fer kugelgemahlenesFeAl aus. Die ca.
20 m gro en Pulverteilchen haben eine relativ e Dichte von mindestens
97 0,3% der Dichte der idealen B2-Struktur mit der Gitterk onstanten
des nanokristallinen Materials. Hier sind die Nanokristalle also recht
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dicht gepadkt ohne einen wesertlichen Anteil an Nanoporen ( 3%).
Auch lat sich aus diesen Messungenabstatzen, da der Leerstellen-
gehalt nach der Herstellung unter 3 0,3% liegenmu . Die geometrist
gemessendichte der aus dem Pulver gepre ten Probe mit o ener Po-
rositat ist 87 4%. Die Poren liegen ganz eindeutig zwischen den Pul-
verkernern (Abb. 3.6).

3.4 Zusammensetzung und Reinheit

Der quartitativ e Gehalt an metallischen Atomen wurde aus der opti-
schen Emission einesinduktiv angeloppelteten Plasmas(ICP-OES) be-
stimmt. Dazu wird die Probe in einer Saure aufgelst und das Emissi-
onsspektrum mit einer Eichlesungverglichen. Die Zusammensetzungen
der einzelnenProben (Tab. 3.2) waren innerhalb der Fehlergrenzenmit
Ausnahme einer nanokristallinen NiAl Probe gleich.

Der Sauersto- und der Sticksto gehalt wurden mittels Tragergas-
Hei extraktion mit Kupfer-Aufschlag gemessen.Der Sticksto gehalt

lag dabei stets unterhalb der Nachweisgrenzevon 20 g, d.h. unter
0,02gew.%. Der Sauersto gehalt nach Handhabung an Luft sdwankt
von Probe zu Probe und scheint geringfeigig mit der Dichte als auch der
Produktionsnummer nach Reinigen mit einem Papiertuch korreliert zu
sein. Auch derfen die Proben nicht zu schnell beleftet werden, weil sie
sonstscnell oxidieren und hei werden.Dabei kennensiesohei werden
und starker oxidieren, da sie sogarzusammenshrumpfen oder Papier
versengenDer Sauersto lagert sich an den Ober achen der Kristallite

an, dringt aber nicht wesertlic h ein, wie die Rentgenspektren (Kap. 5.7)
und Messungender magnetisden Suszeptibilitat (Kap. 5.6) zeigen.Je
nach Probe liegt der Sauersto gehalt nach vorsichtiger Beleftung zwi-
schen 3 und 8gew.%. Vor dem Belefften liegt er unter 0,4gew.%.

Um die Sauersto aufnahme genauer zu untersuchen, wurde eine Pro-
be (f50-50) in Scutzgas (Ar, 6ppm H,O, 3ppm O;) gewogen. Das
Gewicht betrug einige Minuten nach dem Aufbrechen der Ampulle
7,645mg und stieg langsaman (ca. 0,15 g=s). Nach Beluften erreichte
es 8,232mg, nach 14Tagen sogar 8,268mg. Das entspricht einer Mas-
senzunahmevon 8,1%. Die Probe war 47 8 m dick, die Dichte be-
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trug 4,24 0,0710° kg=m? nach Archimedesund 3,5 0,6 10° kg=m? geo-
metrisch. Die hohe Sauersto aufnahmelat sich somit zwanglosausder
geringen Dichte erklaren. Gleichzeitig zeigt diese Messung aber auch,
da die UHV-Herstellungsanlageeine sehr gute Reinheit liefert.

Tabelle 3.1: Zusammensetzungind Reinheit. Weil die Anzahl der Pro-
ben nicht fer eine genaueStatistik ausreicten, wurden die Fehleranga-
ben gema Gau sdher Fehlerfortp anzung aus den Schwankungen zwi-
schenden Probenund der erfahrungsgena en Me unsicherheit der Ana-
lyse beredinet (beide Gre en sind etwa gleich gro ). Saweit nicht anders
vermerkt, sind die Elementgehalte von Proben angegelen, die an Luft

gehandhabtund an denenRentgen- und Dichtemessungerdurchgefuhrt

worden sind.

Ausgangsmat. FesoAlso FesoAl 40 NisgAl 59 FesoAl 40
Reinheit 99,95% >99,98% | >99,98% | >99,9%
Herstellung Kristallitk ondensation Kugelmahlen

gew% | gew% | gew% gew.%
ICP-OES (Optische Plasma-Emissionssgktroskopie)
Fe 58,325 | 63922 | <03 76,9 1,5
Al 32,816 |28106 | 35723 |20904
Cr <0,08 <0,05 <0,3 1,44 0,05
Mn <0,01 <0,01 <0,3 0,05 0,01
Ni 0,08 0,04 | <0,05 52,9 2,7 | 0,06 0,03
Rest 8,8 3,0 8,0 2,3 11,4 35 | 0,7 1,6
HET (Tragergas-Hei extraktion)
O(Ar) 0,37 0,05 0,9 0,3
o] 3{8 7 0,5 0,03
N <0,02 <0,03 <0,02
Verbrennung im O, Gas u
C 0,40 0,05
C(Ar) 0,14 0,05

EDX (Energiedispersive Rontgen uoreszenz-Analyse)

C

|<1

O(Ar),C(Ar)

: Sauersto -, Kohlensto gehalt der in Argon gehandhabten Proben
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Tabelle 3.2: TypischeHerstellungsergebnissépx 2 GPa) von an Luft

gehandhabtenProben. Die Summe der metallische Elemerte ist auf 100
normiert. o ist die berednete Dichte (excl. O) fur die gemessen&itter-

konstarte (Kap. 5.7.1, 5.7) unter der Annahme von zwei Atomen in einer
Einheitszelle und den hier angegelenenZusammensetzungen. bezeid-
net die gemessen®ichte (Abb. 3.4) nach Archimedes.Die geometristhe
Dichte ist wegender o enen Porositat um ca. 0;5 10° kg=m? kleiner.

Target Probe 0 = o0
[10°kg=m°] [%]

Kristallitk ondensation

FesoAlso | Fess 1.6Als3:8 1,608 22 54 46 85
F650A|40 Fesz;s 1;0A|47;7 1;00 22 5,7 4,6 81
Ni50A|50 Ni40;5 2;7A|59;5 2;70 32 5,6 4,3 77

Kugelmahlen
FesoAlao | Fess2 0:6Als555 0.6C 127 005014 01 6,1 5.9 97

Die energiedisgersive Rentgen uoreszenzanalyse(EDX, Kap. 5.5) lie

sich leider nicht zuverlassigeichen, weil die Ergebnissean Eichproben
je nach gewahlter Anpassung um eber 20% scwankten, obwohl die
gemessenerspektren sich fast gar nicht unterschieden. Vermutlich lag
die Ursachean einer Inkompatibilit at der alten Auswertungssoftvare mit
dem neuenfensterlosenEnergiedetektor, der bei kleinen Energienleichte
Elemene nachweisen kann. Jedoch konnten au er den Targetatomen
und Sauersto keineweiteren Verunreinigungenfestgestellt werden. Die
Nachweisgrenzelag unter 1gew.%.

3.5 Optisc he Mikrosk opie und
Rasterelektronenmikrosk opie

Mit Hilfe der konvenrtionellen optischen Mikrosk opie lassensich Struktu-
ren untersuchen, die gre er als 0,5 m sind. Die Morphologie der durch
Kristallitk ondensation hergestellten Proben ist gut in Abb. 3.5 zu er-
kennen.Bei der Herstellung entstehen Pulverstreifen, die wiederum aus
Nanokristallen bestehen.Nach dem Verdichten entsteht eineArt ,, Stroh-
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ballenstruktur\ , weil das Material zu hart ist und die Poren zwischen
den Streifen auch durch 4 GPa Druck nicht gestilossenwerden kennen.
Zur weiteren Verdichtung were wohl eine zusatzliche Scher- oder Torsi-
onsverformung hilfreich.

Die Ursache fur die hellen Flecken konnte noch nicht aufgeklart werden.
Sieversthwinden nach dem Schleifen oder Polieren. Die EDX (Kap. 3.4)
zeigt an diesenStellen einen nur leicht erhehten Sauersto anteil.

Abb. 3.6 bestatigt noch einmal das Ergebnis der Dichtemessungen
(Kap. 3.3) fur kugelgemahlenesFes3Al36Cry. Die Poren be nden sich
hauptsachlich zwischen den 20 m gro en, ungefahr kugelfermigen Teil-
chen und bilden ein zusammenhlngendesNetzwerk. Die Teilchenform
und -ober ache ist in Ubereinstimmung mit der aus der Literatur be-

Abbildung 3.5: OptischesMikroskopbild einer n-FessAls4 Probe (Nr.
f50-15, Dicke ca. 90 m, Dichte nach Archimedes 4.5 0.1 10° kg=m?3).
Im unteren Bildteil erkennt man die Streifen, die beim Abstreifen der
kondensierten Nanokristalle vom Kehl nger entstehen. Redits ist die
Probe besserverdichtet, weil hier wohl mehr Pulver lag. Die schwarzen
Punkte sind unverdichtete Pulverreste,die nach der Herstellung auf die
Probe gefallensind.
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Abbildung 3.6: Optisches Mikroskopbild einer b-FeszAl3Cry Probe
(Nr. b60-1), die aus kugelgemahlenemPulver bei 4GPa gepret wur-
de. Die ca. 20 m gro en Pulverteilchen haben eine relative Dichte von
mindestens97%.

kannten Morphologieerntwicklung fer das Kugelmahlen von FessAlss
[58].

Demgegember sind die Poren in den durch Kristallitk ondensationher-
gestellten Proben viel feiner verteilt (Abb. 3.7, 3.8). Die moderne Ra-
sterelektronenmikroslopie (, GEMINI\ Feldemissionskthode) erlaubt
so hohe Auflesungen,da sogar20nm gro e Teilchen sichtbar werden
(Abb. 3.8). Diese Gro e dedt sich mit der durch Rentgenbeugunger-
mittelten Kristallitgr © e. Die feinen Rissein Abb. 3.7 entsprechen den
Randern der Streifen in Abb. 3.5. Die Poren sind so fein verteilt, da

bei gut verdichteten Proben (= ¢>80%) kaum Flessigkeit (o-Xylol, Al-
kohol) in die Probe eindringt (Kap. 3.3), Gasewie Sauersto aber sehr
wohl aufgenommenwerden (Kap. 3.4).
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Abbildung 3.7: Raster-Elektronen-mikroskopische Aufnahme der Pro-
be Nr. f85-20 nach einem Korrosionsangri in 0,1M Na,SO, bei 1,8V.
Die Probe wurde aus einem Fegs Al 15-Target mittels Kristallitk ondensa-
tion nach demsellen Verfahren wie die in Abb. 3.5 hergestellt.

Abbildung 3.8: Raster-Elektronen-mikroskopische Aufnahme mit ho-
her Vergre erung dersellken Probe wie in Abb. 3.7.
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3.6 Zusammenfassung: Prob enzustand
nach der Herstellung

Der Probenzustand nach der Herstellung durch Kristallitk ondensation
stellt sich wie folgt dar (Abb. 3.9). Die Probe besteh ausstark verzerr-
ten FeAl Nanokristallen von ca. 20nm Gre e (Kap.5.7.2), deren Ober-

ache mit Sauersto belegt ist. Bei bei Kristallitgr ® e von D=20 nm
sind dies 2,5 Sauersto atome pro B2-Gitterzelle, wenn man den An-
teil der Gitterzellen mit der Kantenlangea am Rand einesKristallites
wie in Kap. 6.2 mit 6a=D = 0;09 absdatzt. Die einzelnen Kristallite
sind in Streifen (Breite ca. 4 m) zu einer Scheibe zusammengepre t.
Etwa 20% der Probe bestehenaus Poren, sovohl Makrop oren zwischen
den Streifen, als auch Nanoporen zwischen den Kristalliten.

Kugelgemahlenedeg3Al 36Cry1 bestelt ausca. 40nm gro en Kristalliten
(Kap. 5.7.2), die zu dichten (= ¢>97%) 20 m gro en Kernern zusam-
mengelagertsind. Zwischen diesengro en Kernern be ndet sich ein zu-
sammentangedesNetzwerk von Porenim m-Bereich (Porenarteil am
Gesantvolumen 13%).

Das Innere der FeAl-Kristallite kann bei beiden Herstellungmethoden
nur wenigeVerunreinigungenerthalten. Dieszeigendie Gitterk onstarte,
die nach der Ordnungseinstellungdenselten Wert wie in reinem grob-
kristallinem B2-FeAl hat, und die Abwesenheitvon Rentgenre exen, die
nicht zur B2-Struktur geheren.

Pulverstreifen Nanokristallit  gayerstoff Gitterstruktur

Probe
Nanopore
Korngrenze
5mm 5mm 20 nm 0,3nm
optische Transmissions-
Auge Mikroskopie Elektronenmikroskopie Rontgenbeugung

Abbildung 3.9: Schematische Darstellung der Probencharakterisierung
nach der Herstellung.






Kapitel 4

Rentgenbeugung zur Untersuc hung
von Ordn ungsgrad, Kiristallitgr ee
und Verzerrungen

Der Rentgenbeugung ist ein eigenesKapitel gewidmet, weil sie die

Hauptuntersuchungsmethade dieser Arbeit ist. Mit ihrer Hilfe lassen
sich Aussageneber die Anordnung der Atome machen. Zudem sind die

Messungenzerstorungsfrei, und die Theorie wie auch die Grenzen der
Methode sind wohlbekannt, so da die hier an nanokristallinen inter-

metallischen Verbindungen gewonnenenResultate zuverlassigbeurteilt

werden kennen. DiesesKapitel besdireibt anhand einer typischen Pro-

be, welche Parameter aus den Rentgenbeugungssgktren gewonnenwer-
den kennenund umreit kurz die dazu netige Theorie. Die Ergebnisse
der Anla messungen sind in Kap. 5.7 angegelen.

4.1 Theorie

Die Rentgenstrahlung wird hauptsachlich an Elektronen gestreut. Weil
jedoch die Wedselwirkung klein ist, ist die Streuamplitude proportio-
nal zu der Elektronendichte, die um den Kern am gre ten ist. Man kann
daher die Elektronen um ein Atom herum im Atomformfaktor zusam-
menfassenund die Atome als punktf ermige Streuer betrachten.

Aus einem Diraktogramm erhalt man Informationen eber die Paar-
verteilungsfunktion der Atome, die jedoch meistenszu unhandlich ist.
Deswegenwird, wie in Kap. 4.5 dargestellt, dieseFunktion in leichter zu
deutende und auch zu messendeAnteile zerlegt. Besonderseinsdinei-
dend ist die Zerlegung der Verstiebungen der Atome nach Diskonti-
nuit aten (Kristallitgrenzen oder Stapelfehler) und Verzerrungen.

Fer die Rechnungenbietet essich an, die Streuintensitaten unabhangig
vom experimerntellen Aufbau im reziproken Raum zu betrachten. Hier
wird zur Normierung die ,kristallographisché Konvention verwendet,
bei der sich die Lange

S = 2sin#= 4.1)

27
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des Streuvektors im reziproken Raum aus dem Streuwinkel # und der
Wellenlange ergibt. Der Vorteil ist, da z.B. die Kristallitgr © e direkt
reziprok zu der Verbreiterung im reziproken Raum ist. Oft wird der
Streuvektor aber auch mit dem Faktor 2 multipliziert (,, physikalische,
Konvertion g=2 s), was beim Recinen mit Fourier-Transformationen
Vorteile bietet.

4.2 Me prinzip

Die Auswertung ist in Kap. 4.4 dargelegt. Am BeispieldesOrdnungsgra-
desder B2-Struktur soll das Me prinzip veransdaulicht werden (Abb.
4.7):

Der Streuwinkel # wird so gewahlt (, Uberstrukturre ex\), da gerade
eine Phaserversciebung zwischen den zwei Atompositionen  und

bestelt. Dann interferieren die von den Atomen auf beiden Positio-
nen gestreuten Teilwellen geradedestruktiv. Im vollstandig geordneten
Zustand (B2-Struktur) sind die Amplituden der Teilwellen aber nicht
gleich gro, weil die A- und B-Atome unterschiedlich stark streuen.Im
ungeordneten Zustand (A2-Struktur) verteilen sich die Atome jedoch
gleichma ig auf die beiden und -Untergitter, soda beide Teilwellen
gleich gro werden und die gesante Streuintensitat fer die Uberstruk-
turre exe versdwindet. Weahlt man den Streuwinkel # so,da die Pha-
serversdiebung gerade2 ist, dann erhalt man die sogenaniten Haupt-
re exe. Fur dieseRe exe ist esunerheblich, wie die Atome auf die Un-
tergitter verteilt sind, weil sich die Teilamplituden immer addieren. Das
Verhaltnis der Streuamplituden von Uberstruktur- und Hauptre exen
ist proportional zum Ordnungsgrad S;, bzw. die zu messendeStreuin-
tensitat ist proportional zu S2.

Leerstellenkennenauch zu den Intensitaten der Uberstrukturre exe bei-
tragen (Kap. 4.5.1), wenn Leerstellen bevorzugt auf einem Untergitter

auftreten, wie das z.B. beim Trip el-Defekt der Fall ist (Abb. 4.1). Zum
Ausgleich fur die auf dem -Untergitter gebildeten Leerstellen meissen
bei gleichbleibenderlokaler ZusammensetzungA-Antistrukturatome auf
dem -Untergitter (A ) gebildet werden. Wenn z.B. beide Atomsor-
ten gleich stark streuten, erzeugte nur der Tripel-Defekt Uberstruk-
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Abbildung 4.1: Schematische Darstellung der MessungdesOrdnungs-
grades aus den Intensitaten der Uberstrukturre exe der B2-Struktur.
Beispielsweise sei A=F e, B=Al. Die von Atomen auf den Netzebenen

und  gestreuten Teilwellen interferieren fur einen Wberstruktur-
re ex gerade destruktiv, d.h. die Streuamplituden subtrahieren sich.
Im vollstandig geordnetemZustand be nden sich alle A-Atome auf -
Platzenund alle B-Atome auf -Platzen.Im ungeordnetenZustand sind
die Atome zufallig auf - und -Platze verteilt. Beim Trip el-Defekt be-
nden sich doppelt soviele Leerstellenauf -Platzen wie A-Atome auf
-Platzen (Antistruktur-A tome).
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turre exe. Unterscheiden kann man zwiscen Trip el-Defekten (nur A-
Antistrukturatome) und Entordnung (paarweise auftretende A- und
B-Antistrukturatome) dadurch, da das Streuamplitudenverhaltnis der
Atomsorten fur versciedenetberstrukturre exe unterschiedlich ist. Die
Streuamplituden hangen hauptsachlich von den Atomformfaktoren ab.
Dieselassensich uber den Streuvektor oder die Wellenlange einstellen.
Man mu also mindestenszwei Uberstrukturre exe messen.Der Unter-
schied zwischen versdiedenen Uberstrukturre exen ist jedoch fur die
hier gemesseneh.egierungenbei der Wellenlangeder Cu-K -Strahlung
nicht gro gerug, um nachzuweisen, auf welchem Untergitter sich die
Leerstellenbe nden.

4.3 Exp erimen teller Aufbau

4.3.1 Pulv erdi raktometrie

Verwendet wurde ein Siemens D500 Diraktometer in sogenann-
ter Bragg-Brentano-Geometrie (siehe Abb. 2.3.1.3 in [59]) mit
Cu-K -Strahlung. Die Rehre mit ca. 0,1mm breitem Strichfo-
kus wurde mit 30mA bei 40kV betrieben, die Blenden waren
auf 1=0,3 , II(Prim arstrahl nach Sollersadilitzen)=0,3 , 111(Streulic ht-
blende)=0,3 , IV(Detektorblende)=0,05 , V(Blende nach Sekundar-
monochromator)=0,6 eingestellt. Das entspricht einer Strahlaufwei-
tung von ca. 1mm an der Probenposition. Der Me kreisradius R
betrug 200,5mm. Um die Bremsstrahlung und die K -Strahlung zu
unterdrecken, wurden ein Graphit-Sekundarmonochromator und ein
Pulshehendetektorverwendet. Die Probenposition wurde vor jeder Mes-
sungi.d.R. mit einer Genauigkeit besserals 0,1mm justiert.

Die apparative Verbreiterung wurde an SizsN4 bestimmt und entsprach
in etwa einer Verbreiterung wie sie durch 100nm gro e Kristallite her-
vorgerufen wird. Naherungsweiseergaben sich fur Gau - und Lorentz-
Anteile B bzw. P der Voigt-Auf lesungsfunktion im reziproken Raum
(s = 2sin#= ) folgende Abhangigkeiten:

&P
b

1:5310 3nm ! + 39110 4s + 92410 Snms?

7,0310 3nm ! 87510 s + 75710 Snms? (42
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Die reproduzierbare Genauigkeit des Me kreises ist nach Angabe des
Herstellers 2 # = 0;001 .

Die Proben wurden an Luft gehandhabt und durch Unterdruck auf ei-
nem Probenteller auseinemum 6,8 fehlorientierten (111)-Si-Einkristall
festgehaltenund bei Raumtemperatur (ca. 20 ) gemessenNach jeder
Messungwurden die Proben meistensin Ethylalkohol gereinigt.

4.3.2 Messungen mit Synchrotronstrahlung

Syndhrotronstrahlungsquellen zeichnen sich durch einehohe Strahlinten-
sitat aus,soda Spektren in kurzer Zeit aufgenommenwerden kennen.
Sie eignensich daher besserzur Untersuchung der kinetischer Vorgange
als ein wbliches Pulverdi raktometer (Kap. 4.3.1) mit Rentgenrehre.
Zeit- und temperaturabhangige Messungen (Kap. 5.7.3 wurden am
Strahlrohr D43 desSyndrotron LURE in Orsay bei Paris vorgenommen
(Projekt DG103-99). Eine nanokristalline FessAls4-Probe (f50-42) wur-
de an einem Inertgasarbeitsplatz (Schutzgas Ar, 3ppm H,O, 3ppm
O,) innerhalb von 20min zwischen WC-Stempeln zerrieben, in eine
dunnwandige Quarz-Kapillare (=0,5mm, Wandstarke 10 m) einge#illt
und an einen Pumpstand angestlossen.Die Kapillare wurde dann eva-
kuiert und zugesthmolzen. Das Transmissionssgktrum wurde elber eine
Strichblende auf einer Bildplatte, die mit konstanter Gesdwindigkeit
versobenwurde, aufgenommen.Pro Spektrum wurde etwa 5min lang
gemessenDie Wellenlange betrug 0,0807nm. Die apparative Verbreite-
rung entsprach einer Kristallitgr © e von ca. 12nm. Die Gitterk onstarte
konnte nur mit einer relativen Genauigkeit von 110 3 bestimmt wer-
den. Die Kapillaren wurden durch ein Hei luftgebl ase aufgeheizt. Die
Temperatur wurde sovohl im Geblaseals auch durch ein Typ-K Ther-
moelemen unmittelbar neben der Kapillare kontrolliert. Temperatur-
sprenge konnten beim Aufheizen in ca. 10min und beim Abkehlen in
ca. 30min durchgefuhrt werden.
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4.4 Ausw ertung der Spektren

Eswurde angenommengda sich die Pro le durch Voigt-Funktionen gut
besdireiben lassen. Tatsachlich ist diese Annahme bei nicht zu brei-
ter Kristallitgr © en- oder Verzerrungs\erteilung gereditfertigt, denn die
Unterschiede zwischen Anpassungund Messungliegeneherin der Wahl
desUntergrundesals in der Pro Iform (siehez.B. Abb. 4.2). Der Unter-
grund selbstwurde aus breiten Voigt-Funktionen und einemPolynom 2.
bis 4. GradeszusammengesetztAuf eine Fourier-Analyse nach Warren{
Averbach (wie z.B. in n-Pd durchgefuhrt [60]) zur genauerenBestim-
mung der Kristallitgr © enverteilung mu te verzichtet werden, weil sich
der Untergrund und der Einu  benadbarter Re exe nicht genaugerug
bestimmen lie en.

4.4.1 Interpretation der Pro Iform

Die Interpretation der Pro Iform erfolgt in der eblichen Weiseeber die
Fourier-Analyse nach Warren{Av erbach [61]. Eine Voigt-Funktion ist
eine Faltung aus einer Lorentz- und einer Gau -F unktion. Eine Gau -
Funktion entspricht einer schmaleren, eine Lorentz-Funktion einer brei-
teren Kristallitgr © enverteilung. Bei sehrbreiten Verteilungen resultiert
die Anpassung immer in einer Lorentz-Funktion, wobei die mittlere
Kristallitgr © e etwas unterschatzt wird (Kap. A.3). Bei den Verzerrun-
gen bedeutet eine Gau -Funktion weitreichende Verzerrungsfelder, ei-
ne Lorentz-Funktion kurzreichweitige. Man mu sich jedoch dareber im
Klaren sein, da auch die Mikroverzerrungswerteilung Einu auf die
Pro Iform hat (Kap. A.4) und die Anpassungnur eine Naherung dar-
stellt. Strenggenommenweirde aus einer Lorentz-Funktion eine (konti-
niuumstheoretisch) unendliche Verzerrungsenergiaund aus einer Gau -
Funktion negative Hau gk eiten bei kleinen Kristallitgr ® en in der Kri-
stallitgr © enverteilung resultieren. Nichtsdestotrotz stellt diese Anpas-
sungzusammenmit dem Modell von sdcharf begrenztenKristalliten eine
gute Naherungfur die tatsachliche Kristallitgr © e dar, denn bei nicht zu
gro en Verzerrungen(< 0,8%) liefern Rentgenbeugungund Transmissi-
onselektronenmikroslopie ebereinstimmendeErgebnisse.
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Im Prinzip lie en sich obige Fragen beziglich der Naherungenmit Hil-
fe der Rentgenbeugung bearntworten, indem man den Me b ereich auf
noch gre ere Streuvektoren ausdehr. Das Grundproblem ist aber mei-
ner Meinung nach weniger in den Annahmen begrendet | sie lassen
noch gerug Spielraum| sondernin der di usen Streuung, d.h. demUn-
tergrund. Denn die Wahl der Funktionen fer den Untergrund beein u t
die Anpassungder Pro Iform. Sokann esvorkommen,da ein Prol zu
breit angepa t wird, weil dasModell fur den Untergrund an dieserStelle
zu kleine Werte liefert und die Anpassungdas durch weiter ausgedehie
Pro le auszugleiben sucht. DieseUnsicherheit lie e sich durch sehrgu-
te Statistik und Anpassungsystematisder Fehler in der Messung(z.B.
Fehljustage) beseitigen,soda dasModell dann mit Verteilungsfunktio-
nen fur die Kristallitgr ® e oder fur Texturen erweitert werden kennte.
In der Praxis wird man aber auf Kontrollen der Selbstkonsistenzange-
wiesenbleiben, weil der Genauigkeit praktische Grenzengesetztsind.

Zusammenfassendjilt, da wegendessdwierig zu bestimmendenUnter-
grundesdie Pro Iform in genstigen Fallen qualitativ bestimmt werden
kann. Die gesante Linienbreite ist deutlich robuster. Erfahrungsgema

bietet schon die statistische Unsicherheit einen guten Anhaltspunkt zur
Beurteilung der Zuverlassigleit.

4.5 Ermittlung der relevanten
Anpassungsparameter

Obwohl jede Voigt-Funktion nur 4 Anpassungsparametediefert (Inten-
sitat bzw. Flache, Position, Lorentz- und Gau -Breite) sind das fur ein
gesantes Spektrum schon leicht mber 40 Parameter. Wie erwartet sind
diese Parameter jedoch nicht unabhangig voneinander. Beispielsweise
sind die Re expositionen von der Gitterk onstante abhangig. Es zeigte
sich, da ca. 12 statistisch signi k ante Parameter ausreichen, um die
Re exe gut zu besdireiben. Hinzu kommen noch die Parameter fur den
Untergrund. Sinnvollerweisewahlt man als Parametersatz Gre en, die
sich physikalisch direkt deuten lassen,wie z.B. Gitterk onstante, Kristal-

litgr @ e etc. Das kann auch ausgentzt werden,um schon die Anpassung
einfacher zu machen. DiesesVerfahren entspricht dem von Rietveld [62].
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Abbildung 4.2: Die Punkte geben die Anzahl n der pro Sekunderegi-

strierten Rentgenphotonenin Abheangigkeit vom Streuwinkel # fer eine
Probe im Herstellungszustandund und fer eine Probe nach Anlassen
bei 519K an. Die gepunktete Linie ( ) zeigt den angepa ten Unter-

grund, die gestrichelte Linie (---) die Summeder aus dem reduzierten

Parametersatz (Tab. 4.2) beredineten Einzellinien. Die durchgezogenen
Linien (]) ergeben sich aus der Summeder beiden Anteile und stellen

damit die Anpassungenan die Spektren dar. Die bei T,=519K fur 1h

angelassené®robe ist fast vollstandig geordnetund zeigt kaum eine Ver-

breiterung der Uberstrukturre exe (f100g, f111g, ...) durch Antipha-

sengrenzen.Der schwache Re ex bei 2#=38 (T;=519K) stammt von

Wolframkarbid, das beim Verdichten vom Hartmetallstemp el abgebro-
chenist.
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Gegenuber der Rietveld-Verfeinerung wurden jedoch mehr Parameter
gewahlt, um den Verhaltnissen in nanokristallinen Materialien Redh-
nung zu tragen.

Die Abhangigkeit der Voigt-Linien-P arameter von dem reduzierten Pa-
rametersatz wird im Folgenden angegelen und diskutiert. Als Bei-
spiel wurde eine nanokristalline FessAls4-Probe im Herstellungszustand
gewahlt. Das Rentgenbeugungssgktrum und die Anpassung sind in
Abb. 4.2 zu sehen.Dieser Probenzustandhat den Nachteil, da nur der
f 100g-Uberstrukturre ex zuverlassigausgevertet werden kann. Deswe-
genweisendie Auswertungen fur die Probenzus®endemit den breitesten
Re exen die hechsten Unsicherheiten auf. Die Unsicherheiten in der an-
deren Richtung, d.h. in Richtung desgut ausgeheiltengrobkristallinen
Materials, die vor allem durch die apparative Auflesungbestimmt sind,
kennen hingegenmeist vernachlassigt werden.

4.5.1 Linienin tensit aten: Ordn ungsgrad

Die Intensitaten hangen von der Anordnung der Atome in der Ele-
mertarzelle sowie von den statischen oder thermischen Fluktuationen
hu?i der Atome ab. Es wurde eine isotrope Orientierungsverteilung der
Kristallite angenommen[63]. Die gesante am Detektor ankommende
Streuintensitat

I (fhklg) K LGP jF(hkI)jZHpg A (4.3)

fur einenRe ex lat sich dann mber die ublichen Formeln der Pulverdif-
fraktometrie [64,65,66,67] ausdem Strukturfaktor 2 F (hkl) der Basiszelle
beretnen. Hinzu kommen noch Faktoren fur die Verluste im Detektor
und im Sekundarmonochromator, die jedoch nur von der Wellenlange
und nicht von # bzw. hkl abhangen, so da die relativen Intensitaten
davon unberuhrt bleiben.

1Besonders wichtig ist die Anisotropie der Verzerrungen, siehe Kap. 4.5.2

2Aus historisc hen Grenden werden sowohl die Gre en jFj2 als auch F Struktur-
faktor genannt. Zur Unterscheidung verwenden einige Autoren den Begri  Struktu-
ramplitude fer die Gre e F. Die gleiche Argumentation ist auf den Atomformfaktor
f (Gl. 4.5) anwendbar. Nur wird die Gre e jf j2 so selten benetigt, da ,Atomform-
amplitude \ nicht wblich ist.
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Die Flachenhau gk eit Hy 4 gibt die Anzahl der symmetrieaquivalenten
Re exe der Netzebensdtar f hklg an.

Der Absorptionsfaktor A = 1=2 , der die Eindringtiefe der Rentgen-
strahlung in die Probe bestimnt, ist in der verwendetenStreugeometrie
nicht von hkl abhangig, sondernnur vom Absorptionskoe zien ten
X
= Pij M imZVZ (4.4)
i

Die Massensbwachungskoe zien ten [ wurden Tab. 4.2.4.3in [68] ert-
nommen, m; bezeihnet die Atommassen,p; die Besetzungswahrsaein-
lichkeiten (Gl. 4.7) und V dasBasiszelletvolumen. Fur die weiteren Aus-
wertungen werdenin dieserArb eit jedoch nur die relativen Intensitaten
einer Gitterstruktur verwendet. A spielt also keine Rolle, weil A fur al-
le Re exe gleich gro ist. Die Extinktion, die mit einer dynamischen
Streutheorie beredinet werden mei te und die zu einer hkl-abhangigen
Scwachung fehren kennte, braucht bei nanokristallinen Festkerpern
nicht berucksichtigt zu werden, weil ein Kristallit zu klein ist, um die
Primarstrahlung durch Mehrfachstreuung wesetlich zu schwachen.

Der Lorentz-Faktor L = 1=(2 sin# cos#) berecksichtigt die unterschied-
liche Me zeit je Re ex, der geometristie Faktor G = 1=(2sin#) die
raumliche Verteilung der Streuintensitat auf die Detektor ache und der
Polarisationsfaktor P = (1+ co§ 2 cos 2#)=(1+ cog 2 ) die polarisati-
onsabhangigeStreuung an der Probe und am Monochromator mit Streu-
winkel . Haug werdenL; P und G zu einem Term zusammengefa t
und Lorentz-Polarisations-Faktor oder geometrisdher Faktor genanrt.

Der Skalierungsfaktor KV 2 erthalt neben dem Basiszellevolumen
V nur Terme, die nicht von der Probe oder vom Streuvektor abhangen
(z.B. Wellenlange,Me kreisgr e e, etc.). Fur ihn gilt dasselte wie fer den
Absorptionsfaktor: Er beeinut bei einphasigenProben die relativen
Intensitaten nicht.

In der Praxis treten noch weitere Faktoren auf: Kleine Proben sind bei
kleinen Streuwinkeln oft kerzer als die bestrahlte Flache desProbenhal-
ters. Die Intensitat | (f hklg) verringert sich daherim Verhaltnis von der
bestrahlten Proben ache zu der gesant bestrahlten Flache. Anhang A.5
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gibt die Faktoren fur einige Probenformenan. Die makroskopische Ober-
achenrauhigkeit verringert | (f hklg) vornehmlich bei kleinen Streuwin-
keln #, wenn Rauhtiefe gre er als die Absorptionslangel= (einige m)
ist und Steigungenan der Ober ache in den Bereich des Streuvektors
kommen.Die Probenwiesenin der Regelkleine Rauhigkeiten auf, waren
jedoch manchmal gebogen,waszu ganzeahnlichenE ekten fuhrt. Die ge-
naue Messungder Kr ummung und Berucksichtigung in | (f hklg) werde
nur eine kleine Korrektur ergeben und war daher den Aufwand nicht
wert. Das gilt auch fer megliche Fehljustagender Blenden oder Proben-
position, weil die Strahldivergenzmit 0,3 dieseFehler gering halt.

Der Strukturfaktor

X
F(hkl) =" py Tj fi(s) exp(2 r;s) (4.5)
ij

ist die Summeder Streubeitrageder einzelnenAtome in der Basiszelle.

Die Atomformfaktoren f;(s), die die radiale Verteilung der Elektronen
um die Kerne enthalten, wurden mit Formel 6.1.1.15und Tab. 6.1.1.4in
[68] unter Einbezietung der anormalen Dispersion (Tab. 4.2.7.8in [68])
berednet.

Der Temperaturfaktor
2 § 22
Tj = exp ?mij is (4.6)

bereicksichtigt die unkorrelierten statischen oder thermischen Fluktua-
tionen uj der Atomsorte i um die Ruhelager;. Obige Gleichung gilt
fur isotrope Richtungsverteilungen der Auslenkungenbzw. fur kubische
Umgebungender Atome, wie sie fur die B2-Struktur gegeten ist. Ver-
einfachend wurde eine fur alle Atome gleich gro e mittlere quadrati-
sche Auslenkung huf i = hu?i angenommen Das Verheltnis der Auslen-
kungsquadrate von Fe und Al liegt in grobkristallinem Fess..51Al 45::49
tatsachlich nur zwischen 1 und 1.4 [69]. Die Anpassung ergab fur
nanokristallines FeszAl3Cry im geordneten Zustand ein Verhaltnis
huz i=hu%i 1,7 0;5. Im ungeordnetemZustand war das Verhaltnis
nicht me bar, weil die Uberstrukturre exe, die am emp ndlic hsten auf
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den Unterschied in den Auslenkungsquadratenvon Fe und Al reagieren,
zu schwach sind.

Der Faktor jTj j wird auch Debye{W aller-Faktor genanrt. Der Debye{
Waller-Parameter B = 8 2hu?i=3 lat sich aus den Auslenkungen hu?i
beredinen.

Die Wahrsdheinlichkeit p; , ein Atom der Sorte i auf dem Platz r; in
der Basiszelleanzutre en, leitet sich aus den Ordnungsparametern Sy
ab. Die Auswahl der Sy ist in gewissetWeisewillk erlich. Sogibt esviele
verstiedeneDe nitionen desOrdnungsgrades(siehez.B. Kap. 1.5 und
1.7in [9]), die der jeweiligen Fragestellungam ehestengerett werden.
Bei komplizierten Systemenmit vielen Ordnungsparametern(z.B. [70])
emp ehlt essich nach Landau [71 Kap. XIV], die Ordnungsparame-
ter nach denirreduziblen Darstellungen der Symmetriegruppe, die beim
Phaserubergang vorhanden ist, zu wahlen. Hier wurde der lineare Zu-
sammenhang

pj = a) +a,S 4.7)

zwisthen S, und p; gewahlt. Fur die mit Punktdefekten behaftete B2-
Struktur bietet essich an, die Koe zien ten

0 1 0 1 0 10 1
P11 1 1 1 1 1 Si
plzg_}%lg }% 1 1 1 1§%32§
%pm T201KA73@ 1 1 1 1 s, & 48
P22 1 1 1 1 1 S

zu verwenden.Damit lassensich Nebernbedingungen,wie z.B. konstante
Zusammensetzundeicht verwirklichen.In FeAl entspricht i=1 Fe- oder
i=2 Al-Atomen, die auf dem Fe- (j =1) oder dem Al-Untergitter (j =2)
sitzen.

Das Symbol S; bezeihinet den eigertlichen Fern-,Ordnungs -
Parameter. Vollstandige Ordnung ist bei S;=1 erreicht, d.h. alle Atome
sitzen auf denrichtigen Untergittern. Die Antistrukturatomk onzenrrati-
on (1 S;)=2ist der Anteil der Atome, die auf dem falschen Untergitter
sitzen. Die Intensitaten Iy 4 (Gl. 4.3) der Uberstrukturre exe (in B2
Strukturen ungerade h+k+1) verhalten sich proportional zu S?, wenn
der Parameter S, vernadclassigtwird.
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Die Leerstellerverteilung, bzw. der Leerstellerebersdiu S, auf dem Un-
tergitter 1 gibt an, wie die vorhandenenLeerstellen auf die beiden Un-
tergitter verteilt sind. Der Leerstellereberschu S, entspricht der Di e-

renz der Leerstellenkonzertrationen zwischen beiden Untergittern. Das
Untergitter 1 ist vollstandig leer, wenn S,=1 ist, das Untergitter 2 ist
vollstandig leer, wenn S,= 1 ist.

Die Zusammensetzungandert sich linear mit Sz, wobei S3=1 nur Atome
der Sorte 1 (z.B. reinesFe) und S3= 1 nur Atome der Sorte 2 bedeuten.

=
o
®
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T T

-

Abbildung 4.3: Relevante Anpassungsparameterfur die Linieninten-
sitaten. Die ausder EinzellinienanpassunggewonneneLinienintensitaten
I (s) wurden auf die fur einen perfekten Kristall (hu?i=0, S;=1 und
K =1) berecneten Werte | ot g Normiert. Die mittleren quadratischen
Auslenkungentu?i lassensich aus den Hauptre exen , die nicht vom
FernordnungsgradS; abhangennach Formel 4.6 (durchgezogen&urv e)
ermitteln. Die Uberstrukturre exe  sind um den Faktor S? verringert
(gestrichelte Kurv e). Der Skalierungsfaktor K wird aus dem Achsenab-
schnitt bei s=0 bestimmt. Die direkte Anpassungdesreduzierten Para-
metersatzes(Tab. 4.2) an das Spektrum ergabK =68 4, S;=0;39 0;04
und hu?i=7;9 1,310 4nm?2.
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Die Leerstellenlonzertration Sz=cy, und damit eine gleichma ige Ab-

nahme der p; , andert die relativen Intensitaten jedoch nicht. Die Leer-

stellenkonzertration kann daher nur indirekt durch die Auswirkungen

der Verzerrungsfelderum die Leerstellen, beispielsveise die Abnahme

der Gitterparameters oder des Temperaturfaktors T; [72], gemessen
werden. Bei der Anpassungwird daherimmer S,=0 festgehalten.

Die in nanokristallinem FeAl gegenuber der Antistrukturatomk onzen-
tration geringelLeerstellenkonzertration (z.B. max. 3% fur kugelgemah-
lenes FeAl, Kap. 3.3) lasseneine Bestrankung auf S; zu. Erst wenn
der Ordnungsgrad S; fast vollstandig eingestellt ist, werden die Ande-
rungenin S, wichtig. In Systemenmit sehrhoher Ordnungsenergie wie
z.B. NiAl kennte jedoch S;, das sich bei Trip eldefekten genausostark
wie S; andert, wichtig werden.

Insgesamt wurden i.d.R. drei Parameter angepa t, namlich der Propor-
tionalit atsfaktor K , der OrdnungsgradS; und die mittlere quadratische
Auslenkung hu?i. Abbildung 4.3 zeigt, da die Annahmen, die dieser
Einschrankung zugrundeliegen,recht gut erfullt sind. Bei kleinen Ord-
nungsgraden ndet man i.d.R. auch eine starke di use Streuung, weil
diein denberstrukturre exen fehlendelntensitat umverteilt wird. Des-
halb lat sich oft nur der f 100g-Re ex zuverlassigauswerten. Die Ab-
weichungen zwischen dem mit dem Modell (Formel 4.3 und folgende)
angepa ten und den aus den einzelnenLinien ermittelten Intensitaten
kennte folgendeUrsachen haben:

Die Probe wurde durch das Zusammenpressender Kristallite
schwach texturiert.

Der Untergrund vergre ert die Unsicherheit besondersbei breiten
Linien.

Die Probenformist nicht genaugerug bekannt und die Ober achen-
rauhigkeit der Probe wurde nicht bereicksichtigt.
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4.5.2 Linien breiten: Kristalltgr e e, Verzerrungen,
Stap elfehler und Antiphasengrenzen

Bei den Linienbreiten wurden die apparative Verbreiterung b° sowie die
Verbreiterung b° durch die Kleinheit der Kristallite, die Verbreiterung
b" durch raumliche Variationen der Verzerrungenund die Verbreiterung
b~ durch Stapelfehler oder Antiphasengrenzenbereicksichtigt.

Die apparative Verbreiterung (Auflesung) b° wurde an SisN4 gemessen.
Die Abhangigkeiten der Gau - und Lorentz-Breiten b2 (s) und K (s) von
der Linienposition s lassensich recht gut durch Parabeln (Werte siehe
Gl. 4.2) besdireiben. Weil die apparative Verbreiterung meist nur einen
geringenAnteil an der Gesantv erbreiterung hat, spielendie kleinen Un-
terschiede zwischen den verschiedenenMaterialien SizN4 und FeAl, wie
z.B. die Absorptionslange,oder zwischen versciedenenProben, wie z.B.
unterschiedliche Ober achenebkenheit, kaum eine Rolle.

Die Gesanmverbreiterung ergibt sich aus der Faltung der in den fol-
genden Abschnitten besdiriebenen Einzelverbreiterungen [73]. Fer die
Modellierung durch Voigt-Funktionen bedeutet dies,da die Gau - und
Lorentz-Anteile

BT = b R+ b (4.9)
pese™ = B+ P+ b+ bf (4.10)

der Einzelverbreiterungenund der apparativen Auflesungsummiert wer-
den und aus diesenParametern schlie lic h das Pro| und die gesante
integrale Breite b berednet werden. Die Aufspaltung der gemessenehi-
nienbreiten BE°*™ und B***™ in die einzelnenAnteile erfolgt wber die
unterschiedlichen Abhangigkeiten der Linienbreiten vom Streuvektor.

Wie im folgendenbesdirieben und in Abbildung 4.4 gezeigt,werdendie
mittleren quadratischen VerzerrungenH'?, | i ausder Zunahme der Li-
nienbreite mit dem Betrag des Streuvektors s fur eine bestimmte Net-
zebenensbar und die Anisotropie anisotrop der Verzerrungen aus der
Abhangigkeit der Linienbreite von der Streurichtung bestimmt. Die Kri-
stallitgre e hDiy und andere achenartige Defekte ermittelt man, in-
dem man auf den Zustand ohne Verzerrungen (s=0) extrapoliert und
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anhand der unterschiedlichen Abhangigkeit von der Streurichtung zwi-
schen diesenE ekten unterscheidet. Betrachtet man nur Verzerrungen
und Kristallitgr ® e entspricht dasoben besdiriebeneVerfahrendemvon
Williamson und Hall [74], wobei hier keine Naherung beziglich der Ad-
ditivit &t von Lorentz- und Gau -Pro len gemadt wird.
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Abbildung 4.4: Relevante Anpassungsparameterfer die Linienbrei-
ten. Aus der Abhangigkeit der gemessenernntegralen Linienbreiten b
vom Betrag des Streuvektors s kennen die volumensgewibtete Kristal-
litgre e hDiy und die mittleren quadratischen Verzerrungen H'¢pygi
bestimmt werden. Oben ist zum Vergleich die aus Gl. 4.17 mit dem
Modell Gl. 4.18 folgende Anisotropie der Linienverbreiterung s=Ey
durch Verzerrungenangegelen. Die Uberstrukturre exe, die durch An-
tiphasengrenzenzusatzlich verbreitert sein kennen, sind mit dem Sym-
bol gekennzeidinet. Die direkte Anpassungan das Spektrum ergibt
MDiy=27*3% nm, H'21 1041 12=1:6 0;3% und anisorop =0;7 O;1 (siehe
auch Tab. 4.5.2.3.



4.5. RELEVANTE PARAMETER 43

45.2.1 Kristallitgr ee

Die genauePro Iform der Verbreiterung durch die Kristallitgr ® e hangt
von der Kristallitgr © enverteilung und der Kristallitform ab (siehez.B.
Kap. A.2 und [75])). In Kap. A.2 wird gezeigt,da Voigt-Prole fur die
bei demHerstellungswerfahrender Kristallitk ondensationerwarteten Lo-
gnormalverteilungen recht gute Naherungensind. Da die Kristallitform
nicht stark anisotrop (z.B. nadel- oder scheibenfermig) ist (siehe Kap.
5.2.2), wird eineim Mittel spharische Form (Kugel) angenommen.Die
gesante integrale Verbreiterung

1

kP Sioiy (4.11)
durch denKristallitgr © ene ekt ist dann antiprop ortional zum volumen-
gewichteten mittleren Kristallitdurc hmesserhDiy = HD*i=hD?%i. Der
Faktor % kommt durch die spharische Form zustande. Die Breite der
Kristallitgr ® enverteilung gelt in die Pro [form ein und wird durch ein
variables Verhaltnis P = BR=IP der Linienbreite b2 des Gau -Anteils
und der gesanten Linienverbreiterung b° durch Kristallite besdrieben
(siehe auch Kap. 4.4.1 und Kap. A.2). Ein kleinerer Wert von P be-
deutet eine breitere Kristallitgr ® enverteilung (sieheauch Abb. A.1, S.
116). Bei der Vielzahl an E ekten (starke Verzerrungen, recht hoher
Untergrund) scheint esnicht sinnvoll, mehr als diesezwei (b° und P)
Parameter fur die Kristallitgr ® enverteilung zu verwendenoder gar eine
Fourier-Analyse durchzufehren, wie das bei reinen Metallen in speziel-
len Fallen meglich ist [60].

45.2.2 Flachenartige Defekte

Stapelfehler, Verzwillingungen und Ordnungsdomanengrenzerfehren zu
einem Phasensprung zwischen Wellen, die von den beiden durch den
Flachendefekt getrennten Teilbereichen gestreut werden. Ein Kristal-
lit mit regelmaig angeordneten Stapelfehlern, Verzwillingungen oder
Ordnungsdomanengrenzenwirkt daher wie ein Phasengitter, d.h. eini-
ge Re exe spaltenin eine Reihe von Linien auf. Bei zufalligem Abstand
der achenhaften Defekte bilden sich jedoch keine getrennte Satelliten,
sondernin guter Naherung [73, 76] werden die entsprechenden Re exe
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Lorentz-fermig verbreitert. Re exe, fur die der Phasensprunggeradeein

Vielfachesvon 2 ist, werdennicht beein ut. Phasenspenge, die nicht

Vielfache von sind, fuhren zusatzlich zu einer Linienverstiebung (sie-

he auch Kap. 4.5.3. Fur die Voigt-Parameter der Verbreiterung durch
achenartige Defekte ist

b =10 = Vi, - und b =0; (4.12)

wobei F die Dichte der Defekte pro Langeneinheitsenkredit zu der De-
fektebeneist, d.h. F ist umgekehrt proportional zu dem Abstand DF
der Defekte bzw. zu der Domanengm e. Die Verbreiterungen b fur ver-
schiedeneDefekttypen (Stapelfehler, Zwillingsgrenzen, Antiphasengren-
zen, etc.) addieren sich, wenn auch fur versctiedene Re exe evtl. mit
unterschiedlichen V (hkl). Fur die Antiphasengrenzen(™ APB) in der
B2-Struktur (Phasensprung ) sind die Verbreiterungen b\ wegen

0 h+ k + | = gerade
APB _

Vihkig = 4 fr h+ k + | = ungerade (82) (4.13)
fur alle Uberstrukturre exe (f100g, f111g, ...) gleich der Antiphasen-
grenzendidite APB und fur alle Fundamertalre exe (f110g, f 200y, ...)
gleich Null [61].

Die Verbreiterung durch einen Stapelfehlertyp i la t sich ausder Stapel-
fehlerebene, die durch einen Normalenvektor m; besdrieben wird, und
der Versdiebung u; der beiden anliegendenkKristallteile gegeneinander
ermitteln. Antiphasengrenzen(Gl. 4.13 u;=[1,1,1F2) sind nur Spezi-
alfalle dieserso allgemein besdiriebenen Stapelfehler. Fer einen Einkri-
stall mit einem Typ von Stapelfehlernim mittleren Abstand DF erhalt
man als Verbreiterung in Richtung des Streuvektors sy (Gln. 5.1.43,
5.1.44aus[77])

_1 S(hk1y M 1
BF(hKI) = Z(1 cof2 sqnuy) —kDL L (4.14)

2 i DSF

|—iz—} | z p 2Ty ey

b bF I (O s Vi) 1 p F

Der erste Faktor ist die Verbreiterung aufgrund der Phasenspringe, der
zweite Faktor ist die Projektion auf die Richtung des Streuvektors, die
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durch die Messungmit dem Di raktometer zustandekommt. Bei regel-
loser Orientierung der Kristallite, z.B. bei Pulverproben, mu b>F (hkl)
eber alle aquivalenten Richtungen f hklg gemittelt werden (Zur Uberla-
gerungvon Lorentz-Funktionen vergleiche auch Kap. A.3):

X . X
B (fhklg) = BSF (hkI) 1: (4.15)
fhklg fhklg

Zusatzlich kann man annehmen,da alle symmetrieaquivalernten Sta-
pelfehlerebenengleich besetztsind, d.h. uber die versciedenenm; mu
summiert werden. Eine solche symetrieaquivalente Summation andert
die fhklg-Abhangigkeit der b5" nicht mehr, weswegenin der Litera-
tur [73,78] hau g nur ein Systemi betrachtet wird. Der ausder Annah-
me nur eines Systemsermittelte mittlere Stapelfehlerabstand sollte in
etwa dem mittleren Durchmesserdes von allen Stapelfehlerelenen be-
grenzten Kristallst eicks haben. D.h. die mittlere Gre e der umsdlosse-
nen Domene entspricht in etwa dem mittleren Abstand zweier paralleler
Stapelfehlerelenen.Werdennicht nur symmetriesiquivalente m; verwen-
det, kann sich auch die Abhangigkeit der b>" von f hklg durch Mittelung
eber Systememit versciedenerf hklg-Abhangigkeit etwas andern.

In kubisch raumzertrierten Systemen treten Stapelfehler und Zwil-
lingsbildung auf den f21lg-Ebenen auf [78]. Mit der Versdiebung
u;=[1;1;1]=6 und der Stapelfehlerekenem ;=(2;1;1) erhalt man ausden
Gleichungen (4.14 und (4.15 die in Tabelle 4.1 angegelenen V;3i .,
die abweichend von Gleichung (4.12) so normiert sind, da sie mit der
Nomenklatur von [73] mbereinstimmen. Die Verbreiterung ist dann

b>F(fhklg) = 2V} (15 + )=a; (4.16)

wobei die Stapelfehler-und Verzwillingungshau gk eiten  und mB der
Gitterk ongjarte a in denmittleren DefektabstandDSF 1= F=a=(" 6 )
bzw.=a= 6 ) umgerednet werden'ggnnen,weil siesich auf die f 211g-
Ebenenbeziehen,die im Abstand a= 6 voneinanderliegen.

Esist jedoch unklar, ob solche Stapelfehlerauf f 211g-Ebenenin geordne-
tem FeAl vorkommen, denn elektronertheoretische Beredinung der Sta-
pelfehlerenergie[79] ergaben nur fur die Versciebungenu der Antipha-
sengrenzenausgepigte Minima, d.h. ein Stapelfehler auf einer f 211g-
Ebenesollte instabil sein. In ungeordnetemFeAl kennte die Lage aber
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vielleicht ahnlich wie in reinem Eisen sein,in dem derartige Stapelfehler
erzeugtwerden kennen.

4.5.2.3 Mittlere quadratisc he Verzerrungen

In diesemKapitel sollenModelle fur die Ursachender Verzerrungenund
der Orientierungsabhangigkeit der Starke der Verzerrungenvorgestellt
und angewandt werden.

Verzerrungen" andern den Abstand zwischenden Atomen und versdie-
bendaherdie Positionen (Kap. 4.5.3 der Rentgenre exe. Andern sich in
einer Probe die Verzerrungenvon Ort zu Ort, so uberlagern sich unter-
sdhiedlich versobeneLinien zu einer verbreiterten Linie. Verzerrungen
mit einer Varianz Var(")= H'2i h "i? fuhren zu integralen Linienverbrei-
terungen (sieheKap. A.4)

. g ——M—
b (fhklg) = sihkig 2 Var("tnkig) - (4.17)

Weil die mittlere Verzerrung H'i, d.h. die relative Linienversciebung,
jedoch klein ist, wird meist anstelle der Varianz die mittlere quadra-
tische Verzerrung H'2i verwendet. Megliche Ursachen fur Verzerrungen
sind Fehlpassungeran den Korngrenzen, Versetzungenoder schwanken-
de ZusammensetzungenJede Art von Defekt, auch Punktdefekte, be-
sitzen ein mehr oder wenigerweit reichendesVerzerrungsfeld.Deswegen
ist esnicht ganzeinfadh, die eigertlichen Quellen der Verzerrungen,die
den Hauptanteil an der Linienverbreiterung ausmaden, zu lokalisieren.
Die Me daten (Abb. 4.4) zeigen,da eswesetlich ist, eine Abhangig-
keit der Verzerrungenvon der Kristallorien tierung zu bereicksichtigen.

Phanomenologist lat sich diese Orientierungsabhangigkeit in vielen
Fallen recht gut mit der elastisthen Anisotropie besdreiben [60,80,81]
(siehe auch Abb. 4.4), wenn man einen uniaxialen Spanrungszustand
in Richtung des Streuvektors annimmt, dessenAmplitude unabhangig
von der Kristallitorien tierung ist. Ein solcher Zustand kennte z.B. bei
der Probernverdichtung eingekihrt worden sein. In der Tat wurden ge-
ringfeigig uniaxiale Verzerrungszusande in nanokristallinem Pd nahe
der Ober achegefunden[82], wohingegenMessungender Rocking-Kurv e
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an nanokristallinem Pd, das mit derselben Anlage wie die nanokristal-
linen Materialien in dieserArb eit hergestellt wurde, keinen Hinweis auf
eine bewvorzugte Spanrungsrichtung ergaben [50]. Auch kugelgemahle-
nes nanokristallines FeAl Pulver, das nicht verdichtet wurde, zeigt ei-
ne ausgeprgte Orientierungsabhangigkeit. Die mittleren quadratischen
Verzerrunger?

h i 2
. 1 .
H'f2h|<|g' = S11 2 (S S12) 5544 H h3io (4.18)
| {z }
1=Enk
mit H = (K22 + 12h% + h2k2)=(h? + K2 + |2)2 (4.19)

ergeben sich in diesemFall aus der einzig vorhandenenSpanrungskom-
ponernte 33 in Richtung desStreuvektors geteilt durch den Elastizit ats-
modul Enki.

Nimmt man jedoch einenvom Streuvektor und der kristallographischen
Orientierung unabhangigen und isotrop verteilten Spanrungszustand
an, so hangt die Orientierungsabhangigkeit der mittleren quadratischen
Verzerrunger?

HEigh = (S11+ 2s12)%h §1i 4s1p(S12 + 2s11)h i (4.20)

4(sy1  S12)® 4sih 2,iH

von den zwei mittleren Spanrungstensorlomponerten h 2;i und h 2,i
ab [83]. Die Verzerrungensind isotrop, wenn die Nebendiagonalelemen-
te h 2,i verscwinden. Dies ist jedoch relativ selten der Fall, weil dann
alle Kristallite unter hydrostatischem Druck und entsprechender Span-
nung stehenmel ten und wegender geringenKompressibilitat sehrhohe
Drecke netig waren, um die gemessenerYerzerrungenzu erzielen. Sind
die Spanrungenin dendrei Raumrichtungen statistisch unabhangigvon-
einander (h 11 2,i=0) und isotrop verteilt, gilt h 2,i=h 2,i=2 [83]. Wie
man in Tabelle 4.1 am Verhaltnis HIfZlOOgi =H'f21109i siett, kann die Orien-
tierungsabhangigkeit im diesemFalle der isotropen Spanrungserteilung

3 Die elastischen Konstanten sj sind in Voigt-Notation angegeben, Die in der
Arb eit von Stokes und Wilson [83] verwendete Gre e ssa wurde daher durch den
Faktor 4 geteilt, um mit der hier verwendeten Gre e ubereinzustimmen.
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(Gl. 4.20) sogarnoch etwas gre er als bei dem einachsigen Spanrungs-
zustand (Gl. 4.18 werden. Die Annahme, da die mittleren quadrati-
schen Spanrungen h ,f i und nicht die Verzerrungen Hﬁ i isotrop und
unabhangig von der Kristallitorien tierung verteilt sind, ist dann plau-
sibel, wenn die Spanrungen von den Grenz achen ausgehenwie esdie
in nanokristallinem Pd beobadtete Abnahme der Verzerrungenbei Zu-
nahmeder Kristallitgr ® e andeutet [60]. Denn die Nachbarkristalle sind
vermutlic h zufallig orientiert [63], soda wohl auch die Spanrungen, die
eber die Grenz ache gleich sein mussen,zufallig verteilt sein kennten.
Genauer klaren kann man diese Frage aber nur, wenn die mikroskopi-
schen Ursachenfur die Verzerrungenbekannt sind (sieheauch Kap. A.4).

Versetzungenkennen auch in elastisc isotropen Medien zu anisotro-
pen Verzerrungenfehren, etwa wenn die Versetzungslinienalle in eine
Richtung zeigen.In der Regel, besondersbei der Verformung von un-
texturierten Polykristallen, derfte aber die elastische Anisotropie den
Hauptanteil ausmaden. Fer Versetzungensteigen die aus der Linien-
breite abgeleiteten mittleren quadratischen Verzerrungen

2= B Cih | =Ry (4.21)

im wesertlichen mit der Versetzungsditite an. Die anderenParameter
sindim Anhang A.4 erklart. Ungar u.a. [84] zeigten,da fur einezufallige
Verteilung der Versetzungenauf die verstiedenen Gleitsysteme eine
Anisotropie desmittleren Streukontrastes

C=Coon(1 gH) (4.22)

der Versetzungenauftritt. GIl. 4.21 weist somit dieselte Abhangigkeit
vom ,Kristallitorien tierungsfaktor\ H (Gl. 4.19 wie eineisotrope Span-
nungs\erteilung (Gl. 4.20 auf. Der mittlere Streukontrast Cpon in die
00h-Streurichtungen und die ,, Anisotropiestarké. q hangenvom Typ der
Versetzungernund den elastisthen Konstanten ab [84]. Fur FezoAl 49 erge-
bensich mit Literaturw erten fer die elastisthen Konstanten [85] die Wer-
te Coon=0:35 und g=2:77 fur Scraubenversetzungenbzw. Cgo,=0:39
und g=2:04 fur Stufenversetzungen.Hier wurde von Versetzungenin ei-
ner ungeordneten, kubisch raumzertrierten Struktur ausgegangenUn-
abhangig vom Versetzungsyp bleibt der Zusammenhang(4.22) aber
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bestehen, wobei Sdraubernversetzungenzu einer heheren Anisotropie
fuhren. Aus der Anisotropie der Verzerrungenkann man fer diesespe-
zielle Versetzungsanordmng den Versetzungsyp bestimmen.

Tabelle 4.1: Berednete Anisotropie der Linienbreiten und -positionen
durch Verzerrungenund Stapelfehler in FeAl. Die mittleren quadrati-

o o . LT
schen Verzerrungenh fhkigh sind auf h f11041 NOrmiert, weil die Linien-

intensitat |4 desf 110g-Re exesim Me b ereich am starkstenist, und
wurden mit vier versciedenen Modellen berednet: a) nach Gl. 4.18
fur uniaxiale Spanrungen, b) nach Gl. 4.20 fur isotrop verteilte Span-
nungen, c) nach Gin. 4.21 und 4.22 fur Scraubenversetzungenund d)
fur StufernversetzungenDie Verbreiterungskoe zien ten Vthk,g (Gl. 4.12
sind nach Gl. 4.13 fur Antiphasengrenzen(APB) und nach GIl. 4.16
fur f211ghl11i =6 Stapelfehler (SF) angegelen. Jfohk,g ist nach GI. 4.28
die Linienversciebung durch Stapelfehleraufweitung. Die integralen Li-
nientensitaten It g wurden fur vollstandig geordnetesFespAlso ohne
Defekte und ohne Temperaturfaktor fer die CuK Strahlung beredinet
und ebenfalls auf den f 110g-Re ex normiert.

fhkig (Hlfzhklgizhllelogi)lzz Vthklg ‘]fohklg Ithkig
a b (o d | APB SF SF
f100g | 2,04 1,79 1,80 1,43 1 0,44 0,17 | 0,167
f110g 1 1 1 1 0 0,47 0,21 | 1,000
f111g | 0,65 0,52 0,50 0,81 1 0,38 0,17 | 0,040
f200g | 2,04 1,79 1,80 1,43 0 1,33| -0,17| 0,161
f210g | 1,37 1,34 1,34 1,17 1 0,84 0,02 | 0,046
f211g 1 1 1 1 0 0,82 0,02 | 0,326
f220g 1 1 1 1 0 0,47 0,02 | 0,110
f221g | 0,81 0,77 0,76 0,90 1 0,74 0,04 | 0,021
f300g | 2,04 1,79 1,80 1,43 1 1,78 -0,33| 0,005
f310g | 1,66 1,55 1,56 1,29 0 1,26| -0,17| 0,190
f311g | 1,38 1,35 1,35 1,18 1 1,01| -0,11| 0,021
f2229 | 0,65 0,52 0,50 0,81 0 1,15| -0,17| 0,071
f320g | 1,15 1,15 1,15 1,07 1 0,40 0,17 | 0,032
f321g 1 1 1 1 0 0,67 0,05 1,116




50 KAPITEL 4. RONTGENBEUGUNG

Insgesanm geseherersdteint also e'B1e Modellierung der Anisotropie der
Verbreiterung durch einen Term 1 gH sinnvoll. Der Unterschied zu
dem uniaxialen Modell (Gl. 4.18) ist jedoch gering (vergleiche Modell a
mit b{d in Tab. 4.1), wenn noch eine Anisotropiestarke anisorop €iNgeE-
baut wird, die dem g-ParameterausGl. 4.22entspricht. In dieserArb eit
wurde jedoch naherungsweisedas uniaxiale Modell

H2 i
fhklg E
== 1+ anisotrop —Ello 1 (4.23)
Hllelo ! it
g

(Gl. 4.18 verwendet, weil dies phanomenologist auch gut fur die Li-

nienversdiebungen (Kap. 4.5.3) pat. Stichprobenartig wurde an drei

Spektren in versdiedenen Anla zust anden wberpruft, da die wbri-

gen Anpassungsparameterunemp ndlic h auf die Wahl des Anisotropie-

Modells reagieren. Die Normierung auf den Anpassungsparameter
H‘lelogi1=2 bietet sich an, weil der f 110y Re ex am sichersten auszu-
messenist.

Aus der Pro Iform der Verzerrungswerbreiterung lassensich Aussagen
eber die Verzerrungswerteilung bzw. die Anordnung der Verzerrungs-
guellen, beispielsveiseder Versetzungen,gewinnen. Sowird eine asym-
metrische Verbreiterung durch eine raumliche Schwankung der Verset-
zungsditte, z.B. durch Scherbander, hervorgerufen [86]. Eine solche
Asymmetrie konnte fer die nanokristallinen Proben jedoch nicht be-
obadtet werden. Nach Warren{Av erbach [61] (Kap. A.4) bedeutet ein
Gau -fermiges Pro | langreichweitige Verzerrung, wahrend kurzreich-
weitige Verzerrungsfelderzu breiteren Auslaufern fuhren. Letzteres soll
hier durch eine Lorentz-Form besdtrieben werden. Diesekurzreichweiti-
gen Auslaufer kennten von den Grenz achen zu den benadbarten Kri-

stallen ausgehen,z.B. durch eine ungleichma ige Versetzungs-oder (in
geringeremMa e) Disklinationsanordnung [87,88]. Fur Versetzungenin
den Kristalliten bedeutet ein (naherungsveise) Gau -fermiges Pro |,

da sich recht viele zufallig verteilte Versetzungeninnerhalb des Ab-
schneideradiusRe be nden, d.h. " R 1. Sind nur wenige Versetzun-
genin Re, d.h. die Versetzungensind starker so korreliert, soda sich
ihre Verzerrungsfelderauslesden und damit die Verzerrungsenergieab-
senken, dann erhalt die Pro Iform breitere Auslaufer [89].
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Insgesam sind drei Parameter zur Anpassung der durch die mittle-
ren quadratischen VerzerrungenhervorgerufenenLinienverbreiterungen
ausreidhend: Die Wurzel aus den mittleren quadratischen Verzerrun-
gen ri'lelogi1=2 in die f110g-Streurichtung, der Anisotropieparameter
anisotrop UNd der Gau -Anteil " der Voigt-Pro le. Die gesante inte-
grale Breite b dieser Teilprole fur die Verzerrungenwurde aus den
Gleichungen 4.17 und 4.23 berednet. Die Aufteilung von b’ in Gau -
und Lorentz-Anteil erfolgte mit " identisch zu GI. A.1 (ersetzeP durch
"). Wie in Abb. 4.4 auf Seite 42 zu sehenist, folgt die Abhangigkeit der
Linienbreite von der f hklg-Richtung (unteres Diagramm) recht gut dem
Verlauf der elastisthen Anisotropie (oberesDiagramm).

4.5.3 Linienp ositionen

Zur Festlegungder einzelnenVoigt-Funktionen fehlen nach den Inten-
sitaten (Kap. 4.5.1) und den Linienbreiten (Kap. 4.5.2) nur noch die
Linienpositionen s; py 4. Der wichtigste Anteil ergibt sich aus der Basis-
zelle desKristallgitters. Bei kubischer Symmetrie
1P
so(hkl) = 3 hZ + k2 + |2 (4.24)
reicht ein Gitterparameter a aus, um die Linienpositionen sgo(hkl) zu
bestimmen. Hinzu kommen einige kleine Korrekturen, die im folgenden
besdtrieben sind.

Die Fehljustage 2 #, der Nullp osition des2#-Me kreises sowie ein Ver-
satz z der Probenober achein Richtung des Streuvektors s, d.h. senk-
recht zur Probenober ache, fuhren zu einer Versciebung [59]

s
glustage 1 2 s 1 1
z— — — 2 #H ——= - 4.25
s R, s 2 © (s)2 4 (4.25)
| —{z—} | —{z—}
cos# cot # cot #

die von dem Me kreisradius R(=200,5mm), der Wellenlange der
Strahlung und dem Betrag s=2sin#= desStreuvektors abhangt. Beide
Fehljustagenhaben eine ahnliche, monotone Abhangigkeit der Versdie-
bung %S89 vom Streuwinkel # zur Folge. Die Anpassungvon z ist



52 KAPITEL 4. RONTGENBEUGUNG
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Abbildun 4.5: Das linke Diagramm zeigt die Gitterzellengre e
arnkig = h?2+ kZ + 12=5 14 (entspricht Gl. 4.24), wie sie aus den ge-
messenenPositionen s; g beredinet wurde. In der Auftragung wuber
cos# cot# steigt asn g gema Gl. 4.25linear mit der Fehljustage z an.
Deutlich zu erkennenist auch eine Abhangigkeit der Linienpositionen
von der Kristallorien tierung. Der Unterschied zwischen den f 200g- und
den f 110g-Netzebenensbaren wird mit dem Parameter  @anisorop b€-
sdrieben. Im rechten Diagramm wurde der E ekt der Fehljustage ab-
gezogenund die a; g Nach Gl. 4.30 mit den elastisthen Konstanten
korreliert. Die Uberstrukturre exe sind durch das Symbol . gekenn-
zeichnet, denn sie kennten zusatzlich durch die Aufweitung von Anti-
phasengrenzenGl. 4.29 versdoben sein.

daher in der Regel ausreicdhend. Typische, durchaus realistische Werte
fur z liegenbei 100 m.

Der Gitterparameter as 1104 Wurde aus dem Abstand der f 110g-Ebenen
ermittelt, weil der f110g-Re ex der starkste Re ex im Spektrum ist.
Allein mit einer Anderung des Gitterparameters und den Fehljustagen
lassensich die gemessenelbinienpositionen (Abb. 4.5) jedoch nicht er-
klaren. Sie zeigen,ahnlich den Verbreiterungen durch raumliche Verzer-
rungssdwankungen (Kap. 4.5.2.3 eine Anisotropie, die sich ebenfalls
durch die elastische Anisotropie besdireibenlat (Abb. 4.5).
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Diese Orientierungsabhangigkeit der Netzebenenabs&nde ist unerwar-
tet, weil zum einendie Kristallite ziemlich isotrop verteilt sind (Kap. Li-

nienintensitaten 4.5.1) und sich die mittlere Verzerrung bei ebensover-
teilten Verzerrungszusenden zu Null ausmitteln mel te. Zum anderen
mu die eber die gesante Probe gemittelte Spanrung notwendigerweise
null sein.In der linearen Naherung versdwindet dann auch die mittlere

Verzerrung® H'jj i in alle Richtungen.

Die kubische Symmetrie mu gebrochen werden, um die Anisotropie
der Linienversciebungen durch Verzerrungenzu erzeugen.Eine Mes-
sungan kugelgemahlenenmies3 Al 46Cr1-Pulver, dasnicht zu einer Probe
gepre t wurde, wies eine sieben mal schwachere Anisotropie als das ge-
pre te Pulver (Abb. 3.6, 5.15 auf. Dies st ein deutlicher Hinweis dar-
auf, da die plastische Verformung beim uniaxialen Pressendiese Sym-
metriebrechung erzeugt. Bemerkenswert daran ist, da die isotrope Ori-
erntierung der Kristallite und die mittleren quadratischen Verzerrungen
beim Pressenfast unverandert bleiben, und somit nicht auf eine Sym-
metriebrechung hinweisen.Dareberhinaushangt in FeAl die Anisotropie
der Linienverstiebungen eber einen noch unbekannten Mechanismus
mit dem Ordnungszustandzusammen.Denn nur fer (teil-)entordnetes
FeAl, nicht fur reines Fe oder stark geordnetesNiAl, konnte eine der-
artige Anisotropie beobadtet werden. Au erdem heilt die Anisotropie
der Linienversdiiebungen aanisorop Parallel zur der Antiphasengren-
zendidte APB aus(Abb. 5.135.15).

Vor der zusammenfassendesleichung (Gl. 4.30 am Ende diesesKapi-
tels werden einige Mechnismen quatitativ diskutiert und verworfen, die
eine Orientierungsabhangigkeit der Linienverstiebungenzur Folge ha-
ben kennen. Es handelt sich um anharmonisde Elastizit atsmoduln, die
bei einer Symmetriebrechung in den mittleren quadratischen Verzerrun-
genwirksam werden,und um Stapelfehler, die keine Symmetriebrechung
benetigen.

Die Nichtlinearit at ist von der gleichen Gre enordnung wie die gemesse-
ne Orientierungsabhangigkeit der Gitterk onstanten. Setzt man z.B. die

4Bei den mittleren quadratischen Verzerrungen (Kap. 4.5.2.3) lat die kubische
Symmetrie fur den Tensor 4. Stufe H'j "i;i sehr wohl eine Orientierungsabh angigkeit
zu.
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elastishien Moduln 3. Ordnung fur Fe [90] an®, so erhalt man fur einen
einadisigen Verzerrungszustand("11=1 %, "j =0 sonst) eine Redukti-
on der Spanrung in [100]-Richtung um 0,14GPa, d.h. um ca. 6%. Fer
einen einachsigen Spanrungszustand( ;=1 GPa) erhalt man eine Re-
duktion um 0,06GPa, d.h. um ebenfalls 6%. Bei heheren Spanrungen
oder Verzerrungennimmt dieseReduktion quadratisch zu.

Um jedoch eine Abhangigkeit von der Kristallorien tierung zu erreichen,

mu die kubische Symmetrie gebrochen werden, z.B. durch eine her-

stellungbedingte Spanrungsworzugsrichtung senkredit zur Ober ache.

Die Orientierungsabhangigkeit  @anisotrop =8 110g= 610 3in Abb. 4.5

weirde dann in linearer Naherungdurch einemittlere Kompressionsspan-
nung von ca. 1GPa senkretit zur Ober ache hervorgerufen, die minde-

stensbis in die Me tiefe von 4 m reichen und durch Gegenspanangen
im Inneren der Probe ausgeglitien werden me te. Wie schon in Kap.

4.5.2.3bei Gl. 4.18 diskutiert, ist ein soldher Zustand jedoch nicht zu

erwarten. Auch kristallitk ondensiertesnanokristallines Fe, das genau-
sowie die hier betrachteten FeAl-Proben hergestellt wurde, weist keine
deutliche Orientierungsabhangigkeit fer die Linienpositionen auf.

Bei einer mittleren Spanrung von null, aber einer Vorzugsrichtung der
mittleren quadmatischen Spanrungen senkretit zur Ober ache kenn-
te die Orientierungsabhangigkeit der Gitterparameter durch die Ani-
sotropie der elastisdhen Konstanten 3. Ordnung verursadit werden.
Die hierfur erforderlichen mittleren quadratischen Spanrungen von ca.
5GPa (berednet fur Fe), werden dann aber mittlere quadratische Ver-
zerrungen hervorrufen, die ca. 2 mal gre er als die gemessenersind.
Zudem geht die gemessen®rientierungsabhangigkeit (Abb. 4.5) in die
entgegengesetzteRichtung als man erwarten werrde: Fer gre ere mittle-
re quadratische Verzerrungen(z.B. in [100] Richtung) erwartet man ei-
ne hehere Aufweitung desNetzebenabstandes.Die Anisotropie der Mo-
duln 3. Ordnung kennte diesenTrend noch weiter verstarken, wie das
beispielsveise in kubisch raumzertriertem Nb der Fall ist, oder auch
vermindern, beispielsweisein kubisch achenzerriertem Cu (die Daten
sind aus [90] enthommen). Weil ungeordnetesFeAl eine kubisch raum-

5Weil die elastischen Moduln 3. Ordnung fur Eisen nur unvollstandig bekannt
sind, wurde zur Abschatzung ein isotrop es Verhalten angenommen.
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zertrierte Struktur aufweist, ist daher eine Verstarkung desTendsin die
falsche Richtung anzunehmen.

Insgesam sdheint die Orientierungsabhangigkeit also nicht zufrieden-
stellend mit der elastisdhen Anisotropie oder der Anharmonizit at zu er-
klaren zu sein, sondernsie scheint ehermit der Ordnungsdomanengm e
(siehez.B. Abb. 5.15 alsmit den mittleren quadratischen Verzerrungen
H'2,,i korreliert zu sein. Deswegenwendenwir uns nachfolgend Stapel-
fehlern und Antiphasengrenzenzu.

Die Linienverschiebung s in Richtung des Streuvektors sy, die
durch Stapelfehler oder Antiphasengrenzenverursadt wird ist fer eine
Richtung (hkl) (Gl. (5.1.44) aus dem Buch von Kriv oglaz [77])

Stknmi 1
iSckniimij DF°

SF(hk|) = ZiSII"I(Z s(hk|)ui) (426)

Die Stapelfehlerekenem, die Versdiebungu; und der mittlere Stapel-
fehlerabstand DF sind dieselten wie in GI. (4.14). Auch die Mittelung
eber die f hklg verlauft analog. Die relative Linienversciebung

SF
T(f hklg) = Gf hklg (427)

wird fur gro e BetragedesStreuvektors s immer kleiner, weil der Sinus
in Gl. (4.26) besdrankt ist. Wie fur Gleichung (4.16) ist zu beadten,
da die Normierung der Stapelfehlerhau gk eit  hier auf den Stapel-
ebenenabstandbezogenist, um die gleiche Nomenklatur wie in [73] zu
erzielen.Die Umrechnung auf die lineare Stapelfehlerdichte F, d.h. den
inversen Stapelfehlerabstand 1=D, erfolgt wie bei GI. (4.16) oder Gl.
(4.28 besdirieben. Liegt ein Stapelfehler nicht nur auf einer Ebenen-
schar m; vor, so kann man naherungsveise © noch einmal mit 3 mul-
tiplizieren, um alle Raumrichtungen zur berecksichtigen (wie bei den
Verbreiterungen).

In kubisch raumzertrierten Strukturen resultiert keine Linienversdie-
bung durch Stapelfehler mit u;=[1;1;1]=6 und m;=(2;1;1). Jedoch ist
zu erwarten, da sich der (211)-Ebenenabstandbei dem Stapelfehlerum
" aufweitet (,spacingfaults\ [73]). Addiert man diese zusatzliche Ver-
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schiebung "[2;1;1]=6 zu u;, dann sind die Linienversdiebungen

gSF o . a
S (klg = Ifg"  mit = pg (4.28)
I

von der Kristallitorien tierung fhklg, der relativen Aufweitung " und
der Stapelfehlerdicdhte 1=DSF abhangig. Die mit Gl. (4.26) beredineten

Koe zien ten J&,, |, sind in Tabelle 4.1 aufgekihrt.

Fur Antiphasengrenzenist sin(2 sy )ui)=0, so da nach Gl. (4.26
auch keine Linienverschiebung s”PB  erzeugt wird. Eine zusatzliche
Versdiiebung d senkredit zu der Antiphasengrenze,die den Netzebe-
nenabstandan der Antiphasengrenzeerheht, fuhrt zu Versdiebungen

sPB (fhklg) = ( 2)"*k+! (4.29)

d
sthklg
I

der Uberstrukturre exe in die eineRichtung und der Fundamertalre exe
in die andereRichtung mit gleicher Starke. Ein positivesd bedeutet ei-
ne Abstandsvergre erung. Gleichung (4.29 wurde aus Gleichung (4.26)
mit der linearen Naherung sin(2 Sy (u;i+d)) Sin(2 s¢knui) +
cog2 S(nk1)Ui)2 Schkiyd und der kubischen Symmetrie nach Mitte-
lung mber die Re exp ositionen h(ds ki) )(ShkiyMi)ithkig = AB(hky
S(hk|)ifhk|gmi = (dm i)jsfhk|gj2:3 sawie Ui:[l,l,l]:2 und d k m; ab-
geleitet. Der Faktor 3 im Nenner in Gleichung (4.29 verscwindet,
wenn Antiphasengrenzenin allen Richtungen berecksichtigt werdenund
DAPB den mittleren Domanendurchmesserder im Mittel spharisch an-
genommenenDemanen angibt. Die in Gl. 4.29 besdiriebene Abhangig-
keit von der kristallographischen Orientierung pat aber nicht mit dem
gemesseneiVerhalten (Abb. 4.5) der Fundamertalre exe (f110g, f 200g,
f211g etc.) zusammen. Die Versdiebung u; an der Antiphasengren-
ze selbst kann daher nicht die Ursache fur die ausgepmgte Anisotropie
der Linienpositionen sein, sondernkann nur die Abweichung der Eber-
strukturre exe (f100g, f111g etc.) erklaren. Daran andert auch eine
Verkerzung des Versdiebungswektors von u;=[111]=2 auf u;=[334]=8,
wie sie aus elektronentheoretischen Rechnungen abgeleitet wird [79],
nichts.
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Die Linienpositionen
p

h2 + k2 + |2

Justage
Sthkig ——+ (7 +
af 110g

1 1 : 1 1
QAanisotrop =

4.30
E110 Exo Ei10 ( )

lieen sich gut durch einen Gitterparameter a;qq9, fur die f110g-
Netzebenensbar, die Probenlagez (Gl. 4.25 und eine phanomenolo-
gische Orientierungsabhangigkeit  aanisotrop , di€ als Di erenz zwischen
den in f200g- und f 110g-Richtung gemessenerGitterparametern de -
niert wurde (siehe Abb. 4.5), anpassen.Die Orientierungsabhangigkeit,
die beim uniaxialen Pressendes Pulvers entsteht, wurde analog zur
Linienverbreiterung (Gl. 4.18 unter Annahme einer uniaxialen mitt-

leren Spanrung in Richtung des Streuvektors aus der Anisotropie des
Elastizitatsmoduls Enc; beredinet. Um herauszu nden, ob sich sich
tatsachlich um eine gro e ober achennahe Spanrung handelt, die eini-
ge m tief reichen mel te, kennte man die Rentgenbeugung mit einer
kleinen Wellenlange messenum die gesante Probe zu durchleuchten.
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45.4 Zusammenfassung der relevanten Parameter

Tabelle 4.2 gibt eine Ubersicht eber den reduzierten Parametersatz fer
nanokristalline B2-Strukturen, der mittels Voigt-Pro Iformen an die ge-
messenenSpektren angepat wurde. In einigen Fallen, z.B. wenn die
Me zeit zu kurz war, lie en sich manche Parameter, insbesondersdie
Pro Iformparameter " und P, nicht zuverlassigermitteln. DiesePara-
meter sind in den Abbildungen 5.13 an den gro en statistischen Unsi-
cherheiten zu erkennen.

Die statistischen Unsicherheiten un Korrelationen wurden aus einer
Paraboloid-Neherungum das 2 Minim um herum gewonnen. Simulatio-

Tabelle 4.2: Der angegelene Satz von Anpassungsparameternreicht
aus, um die gemesseneRontgenbeugungssgktren von nanokristallinen
B2-Verbindungen zu besdireiben (sieheKap. 4.5).

Parameter|Besdreibung [Kap. (GL.)

Linien-Verbreiterungen

Diy Volumengewiditete Kristallitgr © e 45.2.1(4.1)
D Gau -Anteil der Kristallitgr e enverbreit. |4.5.2.1(A.1)

H'?11041 72 [Mittlere quadratische Verzerrung (f 110g) |4.5.2.3(4.17)
;misotmp Anisotropiegrad der Verzerrungen 4.5.2.3(4.23

Gau -Anteil der Verzerrungswerbreiterung|4.5.2.3(bA.1)

APB Antiphasengrenzenditite 45.2.2(4.13

Linien-P ositionen

ar 110g Gitterparameter (f 110g) 45.3(4.29
Aanisotrop | ANisotrop e Gitteraufw eitung 4.5.3(4.30

z Probenfehljustage 45.3(4.2H

Linien-Intensitaten

S B2-Fernordnungsgrad 45.1(4.9

hu?i Mittlere quadratische Auslenkung 4.5.1(4.6)

K Vorfaktor 45.1(4.3

Untergrund: Polynom + breite Voigt-Funktionen

G Koe zien ten desPolynoms

si;li; Voigt-Parameter der di usen Streuung

bG;i ; lC\.;i
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nen mit Spektren, die mit einer PoissorVerteilung verrausct wurden,
zeigten fur nanokristallines Pd gute Ubereinstimmung mit dieser Nahe-
rung [50]. Die komplette Kovarianzmatrix fer eine nanokristalline FeAl-
Probe ist graphisch in Abb. 4.6 dargestellt. Deutlich zu erkennensind
beispielsveisedie starkenKorrelationen zwischen Fehljustagez und Git-
terparameter a; 1104 Oder zwischen Antiphasengrenzenditite AP® und
Fernordnungsgrad S;. Starke Korrelationen versdilechtern die statisti-
sche Genauigkeit der Anpassungsparameter,weil die Anderung zweier
korrelierter Anpassungsparameterahnliche Anderungen des berecne-
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Abbildung 4.6: Korrelationen der Parameter desreduzierten Parame-
tersatzesausder Kovarianzmatrix. Eine Korrelation von k bedeutet, da
sich bei einer Anderung einesfestgehaltenenParametersum seineUn-
sicherheit der andere Parameter um k mal dessenUnsicherheit eandert,
d.h. die Werte der Kovarianzmatrix wurden auf die Wurzeln der Dia-
gonalelemere normiert. Die Helligkeit codiert die Korrelationen k und
die Kantenlangeder Quadrate deren Betrag jkj. Die Parameter desUn-
tergrundes sind hier so zusammengefat, da jeweils der am starksten
korrelierte Parameter aufgetragenist.
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ten Spektrums ergelen. Im Falle der Gitterk onstanten sind die Linien-
positionen aber statistisch so genau zu bestimmen, da die Trennung
der beiden Anpassungsparameterimmer noch mit kleinen Unsicherhei-
ten erfolgen kann (ca. 10 4). Brauchte man die Fehljustage nicht zu
bereicksichtigen, so ware die statistische Unsicherheit fur den Gitterpa-
rameter sogarnoch mehr als eine Gre enordnung geringer. Fer den Fer-
nordnungsgradist die Lage leider nicht so genstig, weil die Uberstruk-
turre exe schwach sind. Die statistische Genauigkeit desFernordnungs-
gradeswird nach Abb. 4.6 hauptsachlich durch Unsicherheiten in der
Domanengm® e ( APB) und in der Form und Starke des Untergrundes
vermindert. Das Detektionslimit fur die kleinste Domanengm® e 1/ APB

lag bei den hier durchgefuhrten Messungenbei 1{2 nm.



Kapitel 5

Ordn ungseinstellung und
Kristallit wachstum durc h Anlassen

5.1 Anlab ehandlung

Die Probenwurden in einemUltraho chvakuum-Ofenmit Transfersdleu-
sebei einem Restgasdrud von ca. 10 8 Pa auf Aluminium-, Edelstahl-
oder Molybdan-Haltern fur ungefhr 1h isochron angelassen.Durch
Ausgasender Proben (Kap. 5.3) stieg der Druck bei manchen Proben
bis auf 10 4Pa an. Die Temperatureichung des Ofens war genauerals
2K, wie mit Indium in einem Erstarrungsversud eiberpreft wurde. Der
Transport der Proben erfolgte bis zur Transfersdleusein Luft. Nach
den in den nachfolgenden Kapiteln besdriebenen Messungenwurden
die Proben bei der nachst heheren Temperatur angelasserund wieder-
um gemessen.

5.2 Transmissionselektronenmikrosk opie
(TEM)

Die ortsaufgelosten Abbildungen und die Beugungsbilderwurden in ei-
nem Transmissionselektronenmikroskp der Fa. Phillips bei 200kV Be-
schleunigungsspanming aufgenommen.

5.2.1 Prob enpr aparation

Die wie hergestellten Proben lie en sich elektrolytisch in einem Gerat
Tenupol-3 der Fa. Struers bei 35V/0,7 A und einem Elektrolytdurc h u
auf Stufe 5 gut dunnen. Die bei >800K angelassenerProben bildeten
jedoch sawohl in konz. HNO3 als auch in HCIO4 (jeweils mit 70% Me-
thanol) an der Ober ache eine amorphe Schicht (vermutlich Oxid), die
unteratzt wurde. Die Schicht bildet sich vermutlich beim Deinnen, denn
auch medanisch angesali ene Proben zeigten diesesVerhalten. Nur
bei sehr hohen Spanrungen (60{90V) konnte das Unteratzen teilweise
verhindert werden.
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Abbildung 5.1: Hellfeld- (links) und Dunkelfeld-Aufnahme (rechts) im Transmissionselektronenmi-
kroskop einer nicht angelassenemanokristallinen FeysAls4-Probe (f50-14).
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Abbildung 5.2: Hellfeld- (links) und Dunkelfeld-Aufnahme (rechts) einerim Vergleich zu Abb. 5.1
starker entordneten, nicht angelassenemanokristallinen FessAls4-Probe (f50-18).
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Abbildung 5.3: Hellfeld- (links) und Dunkelfeld-Aufnahme (rechts) einer bei 800K angelassenen
nanokristallinen FeysAls4-Probe (f50-18).
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Abbildung 5.4: Hellfeld- (links) und Dunkelfeld-Aufnahme (rechts) einer bei 1153K angelassenen
nanokristallinen FeysAls4-Probe (f50-18).
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5.2.2 Elektronenmikrosk opische Abbildung und
Kristallitgr ® en verteilung

Im Herstellungszustand (Abb. 5.1, 5.2) weisennur einige gre ere Kri-
stallite scharfe Rander auf, ab und zu mit einemkubischen Habitus. Die
Ausbildung einesHabitus fur gro e Kristallite wurde schon bei der Her-
stellung durch Verdampfenvon Grangyvist [47] beobadttet, wahrendklei-
ne Kristallite eherkugelfermig sind. Edelstein [9]] fehrt die Bildung von
17,5nm gro en Molybdan-Werfeln beim Kathodenzersauben auf den
selbstorganisiertenZusammerbau von 27 jeweils 5.8nm gro en Werfeln
zureick.

Die unscharfe Abbildung kennte von den sehr starken mittleren qua-
dratischen Verzerrungenoder von Fluktuationen im Ordnungsgradoder
in der Magnetisierung der im Herstellungszustand magnetiscen Pro-
ben hervorgerufenwerden. Nach Anlassenbei 800K (Abb. 5.3) sind die
0.g. Sterfaktoren nicht mehr vorhanden, und man kann die Kristallit-
gre enverteilung ausahlen (Abb. 5.5). Esist davon auszugehenda die
Kristallite in Herstellungszustandkleiner oder gleich gro sind als nach
Anlassenbei 800K. Die Unterschiedein der Breite der Verteilungen zwi-
schen Hell- und Dunkelfeld derrften innerhalb der Fehlergrenzenliegen.
Megliche Fehlerquellenwerdenvon W. Straub diskutiert [92)].

Dunkelfeld Hellfeld

0O 10 20 30 40 50 O 10 20 30 40 50
d [nm] d [nm]

Abbildung 5.5: Die Histogramme der Kristallitdurc hmessererteilung
fur einenanokristalline Fes,Als4 Probe (f50-18) nach Anlassenbei 800K
wurden aus Abb. 5.3 bestimmt.
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Nach dem Anlassenbei 1153K (Abb. 5.4) sind einige Kristallite deut-
lich gewachsen, wahrend viele noch klein sind. Die Korngrenzen sind
vermutlich durch Oxide verankert [93,94], denn reinesn-FeysAls4 zeigt
Kristallit wachstum schon ab 750K (Kap. 5.7.3).

5.2.3 Elektronen beugungsbilder

Wie beidenBildern 5.6a) und b) zu erkennenist, lat sich der Ordnungs-
grad durch den Herstellungsproze variieren. Die in Abb. 5.6b) gezeigte
Probeweist fast keine®berstrukturre exe (f 100g,f111g,...) auf, weil sie
durch einen heheren Kompaktionsdruck sterker verformt wurde (Kap.

6.3). Neben dem f 100g-Uberstrukturre ex sind in Abb. 5.6a) noch wei-
tere schwache Ringe innerhalb desf 110g-Ringeszu sehen.Hierbei han-

" NOO «HOO 4 O O
NANTITN 40 4 +H O
MOANOMOAN NANN A A
B

d)1153K ¢)800K b)300K a)300K

Abbildung 5.6: Beugungsbildernanokristalliner FessAls4-Probennach
der Herstellung mit geringer (a) und starkerer (b) plastischer Verfor-
mung sowie nach Anlassen(c,d). Die Proben sind dieselben wie in Abb.
5.1. Die ersten 3 Uberstrukturre exe der B2-Struktur sind mit einem
¥\ gekennzeidinet.
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delt essich vermutlich um eine metastabile Fe, Al 5-Gitterstruktur (Kap.
5.7.4), die bei der Entordnung zerstert wird.

Die erfolgte Ordnungseinstellung der B2-Struktur nach Anlassen bei
800K ist an den Uberstrukturre exen in Abb. 5.6¢c) deutlich zu erken-
nen. In Abb. 5.6d), d.h. nach Anlassenbei 1153K, sind neben den Rin-
gen, die von vielen kleinen Kristalliten erzeugtwerden, vereinzelteBild-
punkte zu sehen,die von gro en Kristalliten nacdh inhomogenemKri-
stallit wachstum stammen (siehe Abb. 5.4). Die Breite der Ringe nimmt
wie die der Rentgenre exe mit der Anla temp eratur ab (Kap. 5.7).

Die diuse Streuung, die sich besondersbei kleinen Streuwinkeln zwi-
schen den Re exen als Schwarzung bemerkbar macht, nimmt bei 800K
deutlich ab. Dies ist in Einklang mit der Rentgenbeugung (Abb. 5.19
und wird auf den Abbau von Defekten oder die Anderung der Nah-
ordnung zureickzufuhren sein. Die Zunahme der di usen Streuung bei
1153K liegt an der amorphen Schicht, die sich bei der Probenprapara-
tion gebildet hat.

5.3 Massenanderung

Allen verscieden hergestelltenProben ist gemeinsam,da das Gewicht
nach Anlassen zunachst mit zunehmender Anla temp eratur abnimmt
und dann wieder zunimmt (Abb. 5.7). Die Massenzunahmekann nur
durch Aufnahme von Verunreinigungenerfolgen.

Der Gewichtsunterschied direkt nach Anlassenund Beluften (ca. 20min)
und langer Lagerung an Luft deutet auf ein teilweiselangsamesAnla-
gernvon Luftmolek ulen hin. Dieselassensich aber durch Erhitzen auch
wieder ertfernen. Zusatzlich kennte sich die Ober ache der Probenbeim
Anlassenz.B. durch Ordnen, Segregationoder veranderten Sauersto an-
teil umstrukturieren, soda wenigerMolekele adsorbiert werdenkennen
und das Gewicht nach Anlassengeringer bleibt. Nicht an Luft gehand-
habte Proben gasengeringe MengenH, und H,O ab 350K sawie CO»
und Kohlenwassersto verbindungenbei 380K und 550K aus[95].

Ab ca. 600K nimmt das Gewicht bei FeAl zu. DiesesVerhalten dedkt
sich mit den Ergebnissender magnetisthen Messungen(Kap. 5.6), wo
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der E ekt | beideutlich heherenVerunreinigungsgasdsicken wahrend
desAnlassens| eindeutig auf Oxidbildung zureckzufehren ist. Wahr-
scheinlich kennen Verunreinigungenab 600K in die Kristallite eindrin-
gen,soda anderOber achePlatz fur neueAnlagerungennach Beluften
oder wahrend desAnlassensentsteht. Auch der Gitterparameter nimmt
bei der Probe f60-11 oberhalb von 700K leicht zu (Abb. 5.14), was
mit dieser Thesevertraglich ist.

15 ¢ ¢ .
v
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5F I 4 ]
ol 4 oA A nach Lagerung
TV . v kurz nach Anlassen

A .
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Abbildung 5.7: Gewichtsenderung beim Anlassen. Das Gewicht der
Probenist nach tagelangerLagerung an Luft bei Raumtemperatur ( )
etwasheher als kurz (max. 20min) nach dem Anlassenim Vakuum ().
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KugelgemahlenesNiAl mit ca. 1 m Teilchengre e gast beim Anlassen
stark aus und das Gewicht nimmt erst bei hohen Temperaturen zu.
Beim Mahlen wurde ein organistes Lesungsmit zugesetzt, dessenRe-
ste bei niedrigen Temperaturen abgedampft werdenkennte. Die geringe
Massenzunahmebei hohen Temperaturen kennte an der geringen Sau-
ersto leslichkeit in NiAl liegen[96].

Die unterschiedlichen Skalen (1,6 % Anderung bei f60-11,0,04% bei ku-
gelgemahlenenteAl und 4% bei kugelgemahlenenNiAl) kennendurch
die versdiiedenenspezi schen Ober achen (sieheauch Kap. 3.6) erklart
werden. Kugelgemahlened-eAl hat mit den20 m gro en, dichten Teil-
chen eine deutlich geringerespezi sche Ober ache als poreseskompak-
tiertes durch Kristallitk ondensationhergestelltesFeAl-Pulver.

5.4 Volumen- und Dic hteanderung

Im Rahmen der Me genauigkeit (5{8 %, Me metho den wie im Kap.

3.3) konnte nach Anlassenbis 1153K keine Volumen- oder Dichteande-
rung festgestellt werden. Erst bei noch heheren Temperaturen (1350K)

sintern die Proben zusammen|[95]. Die Stabilitat der Kristallitgr e e,

die auch durch Rentgenbeugung(Kap. 5.7.2) und Transmissionselektro-
nenmikroskopie (Kap. 5.2.2 belegtist, bestatigt diesesSinterverhalten.

Beim schnellen Oxidieren, d.h. bei zu schneller Beluftung, schrumpfen
die Proben durch Erhitzen und Sintern.

5.5 Energiedisp ersive
Rentgen oureszenzanalyse (ED X)

Bei dieser analytischen Methode werden die in der Probe ernthaltenen
Atome durch Elektronenbestwu (ca. 20keV) im Rasterelektronenmi-
kroskop zur Aussendungvon charakteristischer Rentgenstrahlung ange-
regt (Abb. 5.8).

Die Intensitat der Al-Emissionslinie nimmt nach Anlassen zu, die der
Fe-Linien ab. Scheinbar nimmt also der Eisengehaltab. Dies ist jedoch
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au erst unwahrsdeinlich, weil weder das Gewicht der Probe entspre-
chendabnimmt (Kap. 5.3) noch der Fe-Dampfdruck bei Al-reichem FeAl
nennensvert ware. Die Zunahme des Sauersto anteils ist dagegenplau-
sibel (siehe auch Kap. 5.3). Eine Erklarung kennte daher aus der Zu-
nahme des Sauersto gehaltes folgen. Andeutungsweise kann man eine
Kohlensto linie bei der bei 1153K angelassenerProbe erkennen.

Eine quartitativ e Analyse lie sich trotz Messungenan grobkristalli-
nen Vergleichsproben nicht zuverlassigdurchfehren. Vermutlich pa te
die alte Analyse-Softvare nicht zum neuen, fensterlosenDetektor. Zur
Erklarung der veranderten Intensitaten mu wohl der Sauersto herhal-
ten. Ober achensegregationund Probeninhomogenit&ten sind unwahr-
scheinlicher, wie in den beiden folgenden Absatzen dargelegt wird.

Die Eindringtiefe der anregendenElektronen sollte gro gernug sein, so
da nicht nur die Ober ache der Kristallite, wo z.B. eine Al-Segregation
statt nden kennte, gemessemwird. Die makroskopische Ober achenrau-
higkeit der Proben erheht sich jedoch etwas, insbesondersnach Anlassen
bei 1153K.
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Abbildung 5.8: EDX-Spektren der Probe f50-18 nach einstandigem
Anlassenbei den angegelenen Temperaturen.
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5.6 Magnetisc he Suszeptibilit at

GeordnetesB2-FeAl ist paramagnetish. Die Fe-Atome werdenvon den
Al-Atomen ,abgestirmt\, so da die magnetishhen Momente der Fe-
Atome nicht koppeln kennen. Ein einfaches, recht erfolgreiches Mo-
dell, besdireibt die Abhangigkeit des e ektiv en magnetischen Momen-
tes eines Fe-Atomes in Abhangigkeit von der Anzahl an Fe-Atomen
auf den nachsten Nachbarplatzen [97]. Demzufolge nimmt das magne-
tische Moment der Fe-Atome ab vier Fe-Nadbarn den Wert fer Fe-
Atome in reinem Fe an, fur wenigerNachbarn ist esvernadlassigbar.Fe-
Antistrukturatome fuhren daherdurch die Bildung von , Fe-Clustern zu
einemverstarktem Paramagnetisnmus,denman ausrutzt, um die Bildung
und das Ausheilen von Fe-Antistrukturatomen zu messen[98,99)*. Bei
hohen Antistrukturatomk onzertrationen, d.h. bei geringem Ordnungs-
grad, werden die Proben sogarferromagnetisd [97, 100, 101].

Das magnetiscthe Verhalten der Proben ist also mit dem Ordnungs-
grad gekoppelt und sollte sich daher gut eignen, um die Kinetik der
Ordnungseinstellungzu verfolgen. Der genaueZusammenhangzwischen
Ordnungsgradund magnetishen Eigenstaften kann durchaus kompli-
zierter sein, als esin dem einfachen Cluster-Modell benadbarter Fe-
Atome dargestellt wird. Die zusatzliche Anderung desGitterparameters
mit dem Ordnungsgrad kann ebenso eine Anderung des magnetisden
Momernts pro Atom zur Folge haben [102 103. Der qualitative Me -
e ekt wird aber erhalten bleiben, d.h. entordnete Proben sind starker
magnetisd als geordnete.

5.6.1 Mev erfahren

Das Me v erfahren beruht auf der Kraft, die magnetisierte bzw. magne-
tisierbare Teilchen in einem Magnetfeldgradierten erfahren. Die Anlage
ist in [104] besdirieben. Als Me gr @ e erhalt man eine , e ektivd ma-

gnetische Suszeptibilitat o = %(M =H + ), die wber die di erentielle

1Fwr das Ausheilen von Antistrukturatomen ergaben sich e ektiv e Aktivierungs-
enthalpien von 1.2eV fur Abschrecktemp eraturen Tguench > 1130K bzw. 2eV fur
Tquench < 1130K), was auf verschiedene Defektt ypen ober- bzw. unterhalb 1130K
hindeutet.
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Suszeptibilitat und die Magnetisierung M mittelt. Bei paramagneti-
schen Substanzenist = M=H, und man mit daher die Suszeptibi-
litat. Bei ferromagnetishen Substanzenbe ndet sich die Probe meist
wegendes gro en angelegtenMagnetfeldesH (entspricht einer magn.
Induktion von B =1,7T) in der Sattigung ( 0), soda im wesetli-
chen die Magnetisierung M =2 gemesserwird. Auch fur nanokristallines
FeAl sollte diesesMagnetfeld zur Sattigung ausreichen [103.

5.6.2 Temperaturabh angigk eit der Suszeptibilit at

Wie erwartet nimmt die e ektiv e Suszeptibilitat ¢ mit zunehmender
Me temp eratur bis 500K ab (Abb. 5.9). DieserVorgangist zum Teil ir-
reversibel (Abb. 5.10), dennnach Abkehlen auf die Ausgangstemperatur
300K ist die Suszeptibilitat . (300K) verringert, weil Antistruktura-

tome ausgeheiltsind. Ab 500K nimmt jedoch . wieder deutlich zu.
Kuhlt man von 700K auf 300K ab, soliegt ¢ (300K) sogarnoch ober-
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Abbildung 5.9: Temperaturabhangigkeit der e ektiv en Suszeptibilitat

e und ihres Reziprokwertes1= . . mge gibt dasmagnetistihe Moment
pro Eisen-Atom in hundertstel Bohrschen Magnetonen( g) an, falls die
Probe sich in der Sattigung be ndet.
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Abbildung 5.10: Isothermen der e ektiv en Suszeptibilitat . Die
Probe wurde von Raumtemperatur ( ) schnell auf die Temperatur T
aufgeheizt. Nach Beendigungder isothermen Messung,wahrend der die
Temperatur T konstant gehaltenwird, wird die Probe wieder auf Raum-
temperatur abgekehlt. Die Raumtemperaturwerte ergeben eine Anla -
reihe und sind in Abb. 5.12 eingetragen.

halb des Ausgangsvertes von 1,210 ®m3=kg. Aus Rentgenbeugungs-
spektren konnte nach dieserTemperaturbehandlungeindeutig ein gro er

Anteil von Oxiden oder Karbiden (Fe,Os, FeAl,03, AlFe;Cop.5, evtl.

breite Heigel von -Al,03) ermittelt werden. Dies bedeutet, da das
Gasreinigungssystemnicht ausreidhend war, um die weitere Oxidation

zu verhindern und im Me b ereidch oberhalb 550K Oxide dominieren. Es
bedeutetaber auch, da Verunreinigungenbis ca. 550K nicht in die Kri-

stallite eindringen| eine Feststellung, die auch dadurch gestitzt wird,

da die Massekonstant (Kap. 5.3) bleibt, da in der Rentgenbeugung
(Kap. 5.7) nur B2-Re exe beobaditet wurden und da der Gitterpa-

rameter von geordnetemnanokristallinem FeAl dem vom grobkristalli-

nem entspricht. Die Ordnungseinstellung ndet gre tenteils unterhalb

von 550K statt (Kap. 5.7.1, 6.4.1) und wird daher nicht von Verunrei-
nigungenbeein u t.
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Abbildung 5.11: Arrheniusauftragung der Relaxationszeit , die aus
der isothermen Abnahme der e ektiv en Suszeptibilitat . (T) bei der
Temperatur T gewonnen wurde. Die Symbole sind wie in Abb. 5.12
gewahlt.

5.6.3 Isothermen und Anlav erhalten

Um die Kinetik der Ordnungseinstellungnaher zu untersuchen, wurden
Isothermen bei versciedenen Temperaturen T gemessenAbb. 5.10),
d.h. die zeitliche Anderung der Suszeptibilitat ¢ (T;t) wurde bei kon-
stanter Temperatur T gemessen.Die Raumtemperaturmessverte en-
spreden dann dem Probenzustand nach Anlassenbei der Temperatur
T, soda keine getrennten Anla messungen mehr durchgefuhrt werden
meissen.Die Zeitkonstanten (T) der Isothermenwurden unter Annah-
me einer exponertiellen Einstellung des metastabilen Gleichgewidts-
wertes bestimmt. Sieliegenbei  10° s und zeigen{ bei gro er Streu-
ung { nur eine geringe Temperaturabhangigkeit (Abb. 5.11). Auch die
Amplitude der Relaxation andert sich nur wenig mit der Temperatur T
(Abb. 5.10), d.h. die Suszeptibilitat  (T;t) nimmt wahrend der iso-
thermen Messungkaum ab. Nach Abkehlen auf Raumtemperatur ist die
Suszeptibilitat jedoch deutlich geringer als vor dem Aufheizen, d.h. der
Probenzustandhat sich durchaus geandert. Setzt man ein Curie{W ei -
Gesetzfur die Suszeptibilitat an, so heit das,da weniger die Curie-
Konstante als vielmehr die Curie-Temperatur (< 300K) abnimmt. Eine
Abnahme der Curie-Konstante weirde die Suszeptibilitat bei allen Tem-
peraturen gleich absenlen. Eine Abnahme der Curie-Temperatur wirkt
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sich hingegenam starksten auf die Werte nahe der Curie-Temperatur
aus, die vermutlic h nahe der Raumtemperatur liegt.

Das Anla v erhalten (Abb. 5.12) spiegeltschen die Einstellung des Fer-
nordnungsgrades(Kap. 5.7.1 6.4.1) wider. Der vollstandig geordnete
Zustand, der eine wesetlich kleinere Suszeptibilitat aufweisen sollte
(e < 510 ®mS3=kg [9g]), kann hier vermutlich wegender Oxidation
nicht erreicht werden.

Fur kugelgemahlened-ezpAl 40, bei dem die Oxidation eine deutlich ge-
ringere Rolle spielt, lie sich auch tatsachlich eine deutliche Stufe bei
ca. 400K nachweisen[103. Dort ist auch die Sattigungsmagnetisierung
(die Einmeindung in die Sattigung beginnt bei 0,2T [103) mit 1 g
pro Fe-Atom 50 mal gre er als fur dashier gemessen&e,sAlsq. Teilwei-
sekennte dasam Entmagnetisierungsfaktor, teilweisean einer starkeren
Entordnung, die durch den heherenFe-Gehalt geferdert wird, liegen.

Der Einu von Antiphasengrenzen,wie sie nach Verformen von FeAl
beobadtet wurden [105, von Korngrenzenoder von Versetzungensollte
sich erst bemerkbar machen, wenn die Volumene ekte, d.h. die Ande-
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Abbildung 5.12: Abnahme der bei Raumtemperatur gemesseneref-
fektiven Suszeptibilitat . .grt nach dem Anlassenbei T, fur eineAnla -

dauer t, von etwa 500min. Die beiden Symbole bezeihinen zwei Steicke
ausderselben Probe (f50-11). Das eingeklammerteo ene Symbol ist ein
Me w ert, bei dem vermutlich zeitweise die Probe ihre Lage verandert
hat und der deshalbunsicherer als die anderen Me punkte ist.
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rung der mit dem Ordnungszustandkorrelierten Magnetisierung, in den
Kristalliten nach Einstellung der Ordnung abgenommenhaben.

5.6.4 Zusammenfassung der
Suszeptibilit atsmessungen

Die e ektiv e magnetisdhe Suszeptibilitat . zeigt eine deutliche Ab-
nahme nach Anlassenbei 450K, d.h. alsoin dem Bereich, in dem sich
die Fernordnung (Kap. 6.4.1) einstellt. Weil . aber emp ndlic h auf
die Nachbarscdaftsverhaltnisse von Fe-Atomen reagierensollte, ist dies
ein Anzeichen dafur, da sich auch die Nahordnung in demsellen Tem-
peraturbereich andert.

5.7 Rentgenbeugung

Die folgenden Feststellungengelten fer alle FeAl Zusammensetzungen
und Herstellungsmethaden. Die Ergebnissefur NiAl, die ahnlich denen
von FeAl sind, werden getrennt im Kapitel 6 behandelt.

5.7.1 Fernordn ungsgrad und Gitterparameter von
n-FeAl

Der Fernordnungsgrad S; nimmt im Temperaturintervall zwischen 400
und 500K zu und erreicht dann seinenEndwert (siehedazuauch die Dis-
kussionzum Einu von Korngrenzenund Ober achen, Kap. 6.2). Git-
terparameter, Verzerrungenund auch die di use Streuung andern sich
schon unterhalb von 400K (sieheAbb. 5.19). Sowohl der Gitterparame-
ter ar 1104 als auch die anisotrope Gitteraufw eitung  @anisotrop  N@NEN
sich linear den Werten, die man fur eine grobkristalline Verbindung mit
gleicher Zusammensetzungerwarten weirde. Der Gitterparameter hat
seinen Endwert erreicht, sobald die Kristallite keine Antiphasengren-
zen mehr enthalten, d.h. die Ordnungsdomanengm e gro wird. Somit
liegt esnahe, die Ursachen der isotropen ;1194 UNd der anisotropen

Aanisotrop  Aufweitung in dem Nahordnungszustandin Kristalliten und
an Antiphasengrenzenzu suchen. Zu einer Abgrenzung zwischen Nah-
und Fernordnung sieheauch Kap. 2 und Kap. 4.4.
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Abbildung 5.13: Die durch Kristallitk ondensationhergestelltennano-
kristallinen FessAls4-Proben (Nr. f50-37/38 ( ), f50-24( ), f50-51( ))
wurden bei der Temperatur T, fur 1h angelassenDie an die Rentgen-
beugungssgktren angepaten Gre en (Fernordnungsgrad S;, Aufwei-
tung  arq104 derf 110g-Netzebenenabsande, anisotroperAnteiI Qaniso
der Gitteraufw eitung, mittlere quadratische Verzerrungenh'? fllog| , Volu-
mengewititete mittlere Kristallitgr © e lDiy, Antiphasengrenzen-Ditite

APB'mittlere quadratische Auslenkung hu?i der Atome, Parameter "
und P fur die Breite der Verzerrungs-bzw. Kristallitgr © enverteilung
sawie aniso fur die Anisotropie der mittleren quadratischen Verzerrun-
gen) sind in Tab. 4.2 ausKap. 4.5.4 erlautert.
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Abbildung 5.14: Ergebnisseder Anpassungan die Rentgenbeugungs-
spektren der durch Kristallitk ondensationund -kompaktion hergestell-
ten nanokristallinen Fes, Al 45-Proben (Nr. f60-11( ), f60-9( )), die bei
der Temperatur T, fur 1h angelassenwurden. Die Besdriftungen sind
in Abb. 5.13und in Tab. 4.2 (Kap. 4.5.4) angegelen. Der Ordnungszu-
stand wird durch den FernordnungsgradS; und die Antiphasengrenzen-
Dichte APB angegeten.
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Abbildung  5.15: Ergebnisse der Anpassung an die Rentgenbeu-
gungsspektren der durch Kugelmahlen hergestellten nanokristallinen
Fes3Al36Cri-Probe (Nr. b60-1( )), die bei der Temperatur T, fur 1h
angelassenvurden. Das Quadrat ( ) kennzeihnet unverdichtetes Pul-
ver. Die Besdriftungen sind in Abb. 5.13und in Tab. 4.2 (Kap. 4.5.4)
angegelen. Der Ordnungszustandwird durch den FernordnungsgradS;
und die Antiphasengrenzen-Ditite APB angegelen.



5.7. RONTGENBEUGUNG 81

Nn-Ni 4,Al 59
400 600 800 1000 _ 400 600 800 1000

1.0 T T T LI 4 T T T
3 ; 1 004 _,
09} LI i i ] £
o 8¢ - 8 ; o.ozmE
0819034 r Hé i é ®- %{B
- 4 0.00
O é :
— a,=0,2888nm Daanisotmp : : 8 -
o 0 'g op O OO 00O L 16 £
= o0 i T S
3‘? S !.oo oo |\ e e¢®* & 45 _ ¢ {-4 =
* Dag110) ¥ ¢ ] e
-10 ' HF 12
- : : —— : : = o
S 1y7; & h° 1
o 10 -§ 1L } i/ i ]
= i ¢ g 'le ¢ ] =
N r i’. ® 9 1T h § i i 105 <
a 05 [ ) 1t / aniso ] o
gl L [ BN o o (o] é.
8 : o (o8] g 1 00
0.0 f f f f 1 { f —
_ 80f 1t + t T { T 10
[S [ 1
E 60t o { { .
< a0l l Ir 105 &
e[ 1
LEPIE R X * 1 l
0 N I T T T N S T TN N N T O C i1 N I I T N N S T T | |- 00
400 600 800 1000 400 600 800 1000
TalK] TalK]

Abbildung 5.16: Ergebnisseder Anpassungan die Rentgenbeugungs-
spektren der durch Kristallitk ondensationund -kompaktion hergestell-
ten nanokristallinen Nig; Al 49-Proben (Nr. n50-5( ), n50-1( ), n50-2
(), n50-3( ), n50-8( ), n50-10( )), die bei der Temperatur T, fer
1h angelassemwurden. Die Besdriftungen sind in Abb. 5.13und in Tab.
4.2 (Kap. 4.5.4) angegelen. Der Ordnungszustandwird durch den Fer-
nordnungsgradS; und die Antiphasengrenzen-Ditite A"B angegelen.
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Abbildung  5.17: Ergebnisse der Anpassung an die Rentgenbeu-
gungsspektren der durch Kugelmahlen hergestellten nanokristallinen
NispAlso-Probe (Nr. b50-2 ( )), die bei der Temperatur T, fur 1h an-
gelassewurden. Die Besdriftungen sind in Abb. 5.13 und in Tab. 4.2
(Kap. 4.5.4) angegelen. Der Ordnungszustandwird durch den Fernord-
nungsgradS; und die Antiphasengrenzen-Ditite APB angegelen.
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Abbildung  5.18: Rentgenbeugungssgktren von n-NigAlsg (Probe
n50-5 nach Anlassenbei T, (s.a. Kap. 6.1). Die Intensitat n wurde in
Abhengigkeit vom Streuwinkel # mit Cu-K -Strahlung gemessenDie
Messwverte sind als Punkte dargestellt, die Anpassungals Kurv en. Die
durchgezogene&urv e gibt die gesante Anpassung,die gestrichelte Kur-
ve die zu B2-NiAl geherigen Re exe und die gepunktete Kurv e den An-
teil desUntergrundeswieder. Der scharfe Re ex beica.27 stammt vom
Si-Probenhalter.
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b-FegaAl36Cr
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Abbildung 5.19: Entwicklung desWberstrukturre exes f 100g von ku-
gelgemahlenemFes3 Al 36Cry. Die Probe wurde jeweils fur 1h bei der
Temperatur T, angelassenDie durchgezogenelinie ist die Anpassung
an die Me punkte.
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5.7.2 Verzerrungen und Kiristallitgr ee

Auch die mittleren quadratischen VerzerrungenH'lelogi, die im Herstel-
lungszustand mit bis zu 1,6% recht hoch sind, nehmen wahrend der
Ordnungseinstellungab, sie versdwinden jedoch nicht vellig. Die restli-
chen Verzerrungensind mit H'2,,, i1 0,5% in einer Gre enordnung,
wie man siefur nanokristalline Materialien mit 20nm Kristallitgr © e er-
wartet [60]. Da die Korngrenzen als Quellen der Verzerrungenvermutet
werden[60] oder die Korngrenzen zumindest einige Versetzungenin den
Kristalliten verankern, kennen dieseVerzerrungenerst ausheilen,wenn
die Kristallite wachsen. Gleichzeitig bedeutet die starke Abnahme von
H'?11041 Unterhalb von 600K aber auch, da ein Gro teil der Verzerrun-
gen von Defekten in den Kristalliten, beispielweise von Versetzungen
oder Antiphasengrenzenherrehrt.

Weil die Verbreiterung durch die kleine Kristallitgr © e bei H'fzqui 172 5
0;8% wenigerals 25% an der Gesamntv erbreiterung ausmadt, konnte die
Kristallitgr ® e hDiy bei hohen Verzerrungen (H'?,,o,i*72>0;8%) nicht
zuverlassigbestimmt werden und ergab systematisdy hehere Werte als
nach dem Anlassen bei heheren Temperaturen. Das heit vermutlich
nicht, da die Kristallite beim Anlassengestrumpft sind, sondernda

wohl das Modell, das die Linienverbreiterung in Verzerrungs-und Kri-

stallitgr © enanteil aufteilt, fur eine prazisereAnalyse unzureichend ist.
Fer kleinere Verzerrungen, z.B. nach dem Anlassen oder bei geringer
Entordnung, stimmt die aus der Rentgenbeugung ermittelte Kristallit-

gre e mit der aus der Transmissionselektronenmikroshkpie (Kap. 5.2)
wberein. Fur unverdichtetes n-FesgAls4-Pulver, das durch Kristallitk on-
densation hergestellt wurde, erhalt man aus der Rentgenbeugung eine
Kristallitgr @ e von lDiy=15 2nm.

In kugelgemahlenenfez3 Al 35Cry steigt die Kristallitgr © e zwischen 900
und 1100K rapide an (Abb. 5.15). In reinem, in Schutzgas gehandhab-
ten FeyeAls4 nimmt sie schon schon ab 750K zu (Abb. 5.20), wahrend
siein an Luft gehandhabtenProben bis uber 1000K klein bleibt (Abb.
5.13 5.14). Die stabile Kristallitgr © e ist in Einklang mit der Transmis-
sionselektronenmikroslopie und der stabilen Dichte beim Sintern [95],
wo erst ab 1400K eine me bare Dickenreduktion (4%, entspricht ca.
12% Volumenreduktion) feststellbar ist.
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5.7.3 Zeit- und Temperaturabh angigk eit der
Linien breite

Um die Anderung desProbenzustandszeitaufgelost zu messenwurden
Rentgenbeugungssgktren einer nanokristallinen FessAls4-Probe (f50-
42) bei versdiedenenTemperaturen an einem Syncirotron in schneller
Folge aufgezeitinet (Kap. 4.3.2). Nach Abschatzungen aus den Linien-
breiten betrug die Kristallitgr e e hDiy 20nm und die mittl. quadra-
tischen Verzerrungenh'?,,, i*™* 0,7%. Die geringen Verzerrungenlas-
senden Schlu zu, da die Probe im Herstellungszustandrelativ stark
geordnetwar (S;>0:7), waswohl an der geringenVerformung durch ex-
akte Pre stemp elfehrung und geringemKompaktionsdruck (1 GPa) lag.
Wegender starken apparativen Verbreiterung und deshohenUntergrun-
desdurch die Kapillarw andelie sich jedoch keine so detaillierte Analy-
sewie im vorherigen Kapitel vornehmen,soda als sicherster Indikator
fur Anderungen wahrend der isothermen Messungenin Abb. 5.20 die
f 110g-Linienbreite aufgetragenist.

Bis zu einer Me temp eratur von 600K (t 32.000s) ist die Abnahme
der f 110g-Linienbreite auf die Relaxation von Verzerrungen,die Stufe
bei 750K (t 33.000s) auf gleichzeitigesKristallit wachstum und drasti-
schen Abbau der mittleren quadratischen Verzerrungenzureckzufehren.
Diese Ergebnisseerhalt man aus einer Analyse der f110g und f 211g-
Linienbreiten analog zu Kap. 4.5.2 Nach einer schnellen Relaxation
beim ersten Aufheizen, die evtl. etwas mit einer Beseitigung der (gerin-
gen) Unordnung zu tun haben kennte, scheinen die mittleren quadra-
tischen Verzerrungen mit steigender Temperatur immer scneller ab-
gebaut zu werden, wie die hehere Relaxationsrate von b nach jedem
Temperatursprung zeigt (Abb. 5.20. Der Sprung der f 110g-Linienbreite
bei 40.000s liegt an der Anderung der thermischen Ausdehrnung beim
sdchnellen Abkehlen, die Zunahme bei 38.000s an dem Versdwinden ei-
ner Phase mit Fe,Als-Struktur, die sich wahrend des Kristallit wachs-
tums gebildet hat.
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Abbildung 5.20: Anla v erhalten der integralen Linienbreite desf 110g
Re exes einer ausstlie lic h in Vakuum oder Schutzgas gehandhab-
ten nanokristallinen FeysAlss Probe (f50-42). Die Temperatur T wurde
sdhritt weise erheht (oberer Teil). Der untere Teil gibt den Abfall der
Linienbreite b mit der Zeit t an. Nach 9000s wurde die Bildplatte ge-
wedselt. Die apparative Verbreiterung (Breite bei ca. 50:0009) ist mit
b 0,08nm ! rect gro.

5.7.4 Zusatzlic he Phasen in Al-reic hen FeAl und
NiAl Prob en

Nanokristallines, Al-reiches Nig;Alsg liegt nach der Herstellung in der
B2-Phasevor (Abb. 5.18). Weil der B2-Existenzbereich im Phasendia-
gramm (Abb. B.4 auf S. 124 jedoch bei tiefen Temperaturen nicht zu
so hohen Al-Gehalten ausgedeht ist, scheidet sich ab T,=600 K eine
Al-reiche Phaseaus (Abb. 5.18), die wieder verscwindet (T,=1101K),
weil weil sich der Existenzbereich der B2-Phasebei hohen Temperatu-
ren erweitert. Die Aussdieidung einer Al-reichen Phasekann jedoch nur
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Abbildung 5.21: Die Rentgenbeugungssgktren der 6.5cm ertfern-
ten n-FeyeAlss-Probe (f50-42) wurden am Syndirotron LURE auf der
abgebildeten Bildplatte in 3mm hohen horizontalen Streifen aufge-
zeichnet. Um die Position x=0 cm herum wurde zur Abdedkung des
Primarstrahls eine 2cm breite Bleiblende eingebaut. Die Wellenlange
betrug 0;0807nm. Mit der Zeit t wurde die Bildplatte nach unten ver-
schoben und die Temperatur T wie in Abb. 5.20 angegelen erheht. Bei
(a) setzt Kristallit wachstum ein und esscdeidet sich eine Al-reiche Pha-
se aus (zusatzliche Re exe im Bereich zwischen 0 und f110g). Diese
wandelt sich zwischen (b) und (c) in eine andere Phaseum.

erfolgen, wenn die Di usionsl ange mindestensder Gre e der Aussdei-
dung entspricht, denn sonstkann die Zusammensetzungnicht eingestellt
werden.

Fer nanokristallines FessAls4 lassensich im Herstellungszustandsowohl
in Rentgen- und Elektronenbeugungsbildernals auch in der Transmissi-
onselektronenmiskroslkopie Strukturen nden, die nicht der B2-Struktur
zugeordnet werden kennen. Insbesondersfallen relativ gro e Netzebe-
nenabs&nde (> 0.3nm) auf (Abb. 5.22 5.21). Wahrsdeinlich handelt es
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Abbildung  5.22: Wberstrukturen in einer Al-reichen, nicht angelas-
senennanokristallinen FessAls4-Probe (f50-14). Links: hochaufgelostes
TEM Bild. Das Achsenkreuz markiert zwei Netzebenen, die in ei-
nem Winkel von 90 5 zueinander stehen und eine Gitterzelle von
(0,49 0,02) (0,44 0,02)nm? aufspannen.Der gesante Kristallit ist ca.
90nm gro . Redts: Beugungsbildan derselten Probe. Der au ere, star-
ke Ring ist der f 110g-Re ex.

sich um einemetastabile Fe, Al 5-Struktur (Abb. 5.23). Die Fe,Als-Linien

versdiwanden sogar beim Anlassenwahrend der Ordnungseinstellung.
Bei starker Verformung (Kap. 6.3) wahrend der Herstellung entsteht je-

doch eine schwach geordnete B2-Struktur (Abb. 5.6b)) ohne Hinweise
auf eine Fe; Al s-Struktur. Weil weder wahrend der Ordnungseinstellung
noch wahrend der Verformung langreichweitiger Materietransport zu er-

warten ist, der eine Al-reiche Phaseau esenkennte, mu die Zusam-
mensetzungder B2-Phaseder Zusammensetzungder Phasemit Fe,Als-

Struktur entsprechen. Weiterhin scheint nach der Ordnungseinstellung
nur eine homogeneB2-Phasevorzuliegen,soda die Zusammensetzung
der Phase mit Fe,Als-Struktur genauswiel Al ernthalten sollte, wie es
der durchsdnittlic hen Probenzusammensetzungntspricht. Die Fe;Als-

Struktur sollte also mit einem Al-Gehalt von 54% stark unter-stechio-

metrisch sein.
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Abbildung 5.23: Vergleich von beredneten Linienpositionen s fer B2-
FeAl, Fe;Als und FeAl, (Strukturdaten ausPearson[106]) mit an nano-
kristallinen FessAls4-Proben gemessenerLinienpositionen (a)-(d). Die
Linienpositionenin (a) stammenausdem Elektronenbeugungssgktrum
Abb. 5.22 in (b) aus einem Rentgenbeugungssgktrum derselben Pro-
be, in (c) aus den Rentgenbeugungssgktren aus Abb. 5.21 unterhalb
von 1070K und in (d) oberhalb von 1070K.

Oberhalb von 600K bilden sich wieder Fe; Al s-Strukturen, diesmal ver-
mutlich mit Al-Anreic herung durch langreichweitige Di usion. Zudem
sind die durch AnlassengebildetenFe,Als-Linien schmal, wasauf gre e-
re Kerner hindeutet. Bei noch heheren Temperaturen (1070K) bildet
sich sdlie lic h eine andere Aussdeidung (Abb. 5.21), die von den Lini-
enpositionen her der aus dem Phasendiagramm(Abb. B.3) erwarteten
Gleichgewidtsstruktur FeAl, entsprechen kennte.



Kapitel 6

Diskussion

Ziel diesesKapitels ist es, mithilfe desatomistischen Modells aus Kap.
2.3 die Prozessebei der Ordnungseinstellungsowie denEinu  desOrd-
nungsgradesund der Kristallitgr ® e auf Defekteigensbaften zu ermit-
teln.

6.1 Erw eiterung des Existenzb ereichs der
B2-Struktur in nanokristallinem FeAl
und NiAl

In nanokristallinem FeAl lat sich der Existenzbereich der B2-Phase,
der fur grobkristallines FeAl bis zu einem Al-Gehalt von ca. 50% reicht
(siehe Phasendiagramm Abb. B.3), erweitern. Denn auch vollstandig
geordnete Proben (T, 550K) zeigenfur die Al-reiche Zusammenset-
zung FessAls4 nur Re exe der B2-Struktur (Abb. 4.2, 5.19). Diese Al-
reiche B2-Phase ist metastabil und scheidet ab 600K eine Al-reiche
Fe;Als-Phaseaus. Die Kristallite der ausgeshiedenenPhasesind deut-
lich gre er alsdie der restlichen B2-Phase,wie man an der geringenLini-
erbreite der Rentgenbeugungsre exefeststellt. Man kann daher vermu-
ten, da die kleine Kristallitgr © e die einphasigeAl-reiche B2-Struktur
stabilisiert, die bei heheren Temperaturen (1365K) ja auch bis 54%
Al die Gleichgewidtsstruktur ist (Abb. B.3). Beispielsweisekennte ein
Al-Ubersthu durch Segregationan die Korngrenzen gebundenwerden
und die Keimbildung fer eine Al-reiche Phase erschweren. Ich vermu-
te jedoch, da eherkinetische Faktoren die Phasenseparationverzegern.
Denn zur Aussdeidung Al-reicher PhasenmeissenAl-A tome eiber gre e-
re Entfernungen di undieren. Die Bewegungvon Korngrenzen kennte
das erleichtern. Die Korngrenzen sind aber gut verankert (Kap. 5.2.2).
Deswegenist eskein Zufall, da Aussdeidungenund Kristallit wachstum
bei etwa gleichen Temperaturen auftreten, bei denenauch ausreichend
thermische Leerstellenin den Kristalliten vorhanden sind. Deshalb n-
det auch die Ordnungseinstellungin der B2-Struktur vor der Aussdei-
dung von Al-reichen Phasenstatt, weil fur die Ordnungseinstellungdie

91
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Atome nur kurze Wegezurecklegenmessen,d.h. nur einzelnePlatzwed-
selvornehmenmessen.

In weniger verformtem (=w eniger entordnetem) Al-reichem FeysAlsy
kann man auch im Herstellungszustandeine Fe,Als-Struktur mit dem
Transmissionselektronenmikroskp (Abb. 5.22) und mit der Rentgen-
beugung beobaditen (Kap. 5.7.4). Bei starker verformten Proben tritt

anstelle der Re exe im Bereich 2# 25 (s 2;8nm 1) ein diuser Hugel
(Abb. 4.2, 5.6), der mbrigensauch in ungeordnetemFe-reichem FeAl be-
obadtet wird (Abb. 5.19. Er kennte auf eine gewisseNahordnungsten-
denz der Atome im ungeordnetemZustand hindeuten.

In nanokristallinem NiAl ist die Situation a&hnlich zu der oben be-
schriebenen in FeAl. Durch Kugelmahlen kann der B2-Bereich er-
weitert werden [107. Die hier erzeugten Al-reichen nanokristallinen
Nis1Alsg-Proben zeigen im weserlichen die B2-Re exe (Abb. 5.18),
wenn auch schon mit Andeutungen einer Al-reichen Phase, deren An-
teil ab Ta=600 K deutlich zunimmt und bei 1101K wieder versctwindet.
DiesesVerhalten kann gut mit dem temperaturabhangigem Existenz-
bereich von B2-NiAl im Phasendiagrammerklart werden (Kap. 6.4.4).
Evtl. spielt auch die Abreicherung von Al in den Kristalliten durch Bil-
dung von Al-reichen Oxidschichten an den Grenz achen einekleine Rol-
le.

6.2 Einu der Kristallitgr e auf den
Ordn ungsgrad

Es ist anzunehmen,da sich die Atome bei der Kristallitk ondensation
zufa[yig zusammen nden. Die Zahl N; jeder Atomsorte i sollte dann
um  N; schwanken.Bei 20nm gro en Kristalliten (300{600.000Atome)
schwankt dann die Zusammensetzungum maximal 0,4%. Dies ist zu
wenig fer einenme baren E ekt auf den Ordnungsgrad.

Den greten Einu kennten dann Grenz achen ausben. Selbst wenn
nur nachste-Nadbar-Wedselwirkungenangenommenwerden, kann die
Reichweite einer Sterung, z.B. einer Ober ache, doch erheblich weiter
als ein Atomabstand reichen [11,16]. An einer Korngrenze kennte in ei-
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ner geordnetenLegierung z.B. eine ungeordneteSdicht stabilisiert wer-
den, weil die Atome wegender unterschiedlichen Kristallitorien tierung
nicht die richtigen nachsten Nachbarn haben kennen (Abb. 6.1). Diese
Unordnung werrde dann eber eine Korrelationslengein die Kritalle hin-
einreichen.

Nimmt man eine ungeordnete Schicht der Dicke d an, somu dadurch
der Ordnungsgrad S; um den Anteil des Sdichtvolumens sinken. Bei
kugelfermigen Nanokristallen (kleinster Anteil von Randatomen) ergibt
sich ein Anteil von 6d=Di, an Atomen in der Randsdicht der Dicke d.
Der mittlere Ordnungsgradist dann

= 1 — . =
Sl Di A Smax ’ Smax i A

(6.1)

Abbildung 6.1: Sterung der Ordnung durch Korngrenzen. Die gestri-
chelte Linie gibt die Lage der Korngrenze an. Durch die Verdrehung der
beiden Kristallh alften, die durch die Zweibeine angegelen ist, stimmt
die nachste-Nadbar-Kon guration an der Korngrenze nicht mehr. Z.B.
sto en zwei ,schwarza Atome zusammen.Zusatzlich kennen die Ato-
me etwas relaxieren. Schattiert unterlegt ist der Bereich mit der Dicke
2d, von dem im Modell (GI. (6.1)) angenommenwird, da er auch noch
durch den Einu der Korngrenze ertordnet werden kenne.
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Abbildung 6.2: Entordnung durch Grenz achen in nanokristallinem
FeAl. Die Kreise sind aus gemesseneWerten S; (T,> 600K) berednet.
Der von der Zusammensetzungabhangigemaximale OrdnungsgradSpax
wurde wie in Kap. 6.4 gewahlt. Die durchgezogenerKurv en sind nach
dem Modell GI. (6.1) fur zwei Dicken d einer ungeordnetenRandsdicht
um die Kristallite berednet.

fur sonstvollstandig geordnete(Smax ) Kristallite. In Abb. 6.2ist dasMo-
dell (GI. (6.1)) fur versdiiedeneDickend zusammenmit den Me w erten
fur geordnete(T,>600K) nanokristalline FeAl-Proben aufgetragen.An-
stelle der achengewitteten mittleren Kristallitgr e e lDia wurde die
aus den Linienbreiten ermittelte volumengewiditete mittlere Kristallit-
gre e lDiy aufgetragen,die je nach Breite der Kristallitgr ® enverteilung
etwa ( 1,2...2) gre er ist [50,75]. Dies fuhrt jedoch zu noch geringeren
Dicken d. Wenn esalso eine vollstandig ungeordnete Schicht gibt, dann
ist sie sicherlich denner als 1nm. Die Absenkungvon S; bei den 20nm
gro en Kristalliten kennte nicht nur auf einenEinu der Korngrenzen
zureckzufehren sein, sondern auch auf die Sauersto lage an der Ober-

ache (sieheKap. 3.4), die evtl. auch die Anreicherung einer Atomsorte
an der Ober ache (Segregation) begunstigen kennte.

Der Einu von Grenz achen auf den Ordnungsgradin den Kristalliten
in FeAl (und auch NiAl) ist also gering. Dies war insofern zu erwarten,
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als FeAl und NiAl eine starke Ordnungstendenzhaben. Fur CuzAu mit
deutlich niedriger Ordnungs-Unordrnungstemperatur wurde eine deutli-
che AbsenkungdesOrdnungsgradesbei kleiner Kristallitgr © e bzw. eine
ungeordneteRandsdicht gemesserj108 109.

6.3 Entordn ung nanokristalliner
Legierungen durc h plastisc he
Verform ung bei der Herstellung

Die nanokristallinen FeAl-Legierungenwerdendurch die plastische Ver-
formung beim Kompaktieren entordnet (Abb. 6.3). Unverdichtetes, d.h.
unverformtes, Pulver ist noch fast vollstandig geordnet. DiesesErgebnis
war zu erwarten, denndie Auswirkungen von Grenz achen auf den Ord-
nungsgradsind gering (Kap. 6.2), und in grobkristallinem Fegp_4s Al 40. 52
erzeugtAbschrecken mehr Leerstellenals Antistrukturatome, wie ein er-
niedrigter Gitterparameter nach Abschrecken zeigt [11(. Kugelgemah-
lenesFes3Al36Crq ist am starksten entordnet, weil die plastische Verfor-
mung beim Kugelmahlen heher als beim Kompaktieren ist und weil die
Ordnungsenergiemit steigendemFe-Gehalt abnimmt.

Wegender hohen Ordnungsenergié lat sich wohl auch NiAl nur sehr
wenig entordnen. Der Gitterparameter ist in NiAl nach der Herstellung
erniedrigt (Abb. 5.16, 5.17), wahrend er in FeAl erheht ist (Abb. 5.13
5.15. DiesesVerhalten, dassdon freiher an kugelgemahlenenfeAl und
NiAl beobadtet wurde [111], bedeutet, da bei der Herstellung von n-
NiAl mehr Leerstellen (negatives Relaxationsvolumen) als Antistruktu-

ratome (positivesRelaxationswolumen) eingekihrt werden.In FeAl eber-
wiegen hingegendie Antistrukturatome. Die Bildung von Fehlstellenin
FeAl und NiAl beider plastischen Verformung verhalt sich o enbar ahn-
lich wie die Bildung thermischer Fehlstellen, bei der in FeAl Antistruk-

turatome und in NiAl Trip eldefekte mberwiegen[112.

1Die Ordnungsenergie ist im Bragg{Williams -Modell mit der Temperatur des
Ordn ungs-Unordn ungsphasereib ergangs verknepft. Weil NiAl bis zum Schmelzpunkt
geordnet ist (Abb. B.4), mu die Ordnungsenergie hoch sein.
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Die Beobadtung, da nanokristalline FeAl Probendurch plastische Ver-
formung entordnet werden kennen, bedeutet gleichzeitig, da noch pla-
stische Verformung und Versetzungskewegungin den ca. 20nm gro en
Kristalliten statt ndet. Diesist nicht selbstwerstandlich, weil die elasti-
sche Energievon Versetzungenn kleinen Kristallen ansteigt und die Ver-
setzungenan den Korngrenzen verankert werden[113. Neuere Compu-
tersimulationen an nanokristallinem Cu bestatigen [114], da die makro-
skopische plastische Verformung erst fur sehrkleine Kristallite ( 3nm)
eiber andereMechanismenals Versetzungstewegung,z.B. Korngrenzglei-
ten, erfolgt. Wertet man die Literatur zur Entordnung von FeAl durch
Kugelmahlen[115116,117] in Abhangigkeit von der Kristallitgr © e aus,
so scheinen kleinere Kristallite besserentordnet zu werden [117]. Der
Ubergangzwisthen dem geordnetenund dem ungeordnetenZustand er-
folgt dabei teilweise sprungartig [115. Vielleicht hat der Einu der

FesoAlsg
Ausgangsmaterial
s
T N-FesAlyg ! :F }
g Pulver
X
E verdichtet _
o
N
[N N T N T Y T B B 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1
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S a"3%110} A% (%] Day1qy/a (103

Abbildung  6.3: Entordnung durch plastische Verformung. Der Fern-
ordnungsgradsS,, die mittleren quadratischenVerzerrungenh'lelogi und
die Aufweitung ar1104 des Gitterparameters a andern sich erst deut-
lich bei der plastischen Verformung wehrend der Verdichtung von na-
nokristallinem Pulver zu gre eren Proben. Die durch Kristallitk onden-
sation hergestellten,isolierten, 20nm gro en Kristallite haben also fast
die perfekte Kristallstruktur von Einkristallen.
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Kristallitgr ® e auf die Entordnung durch plastische Verformung etwas
mit dem Gleichgewidchtsabstand von Partialv ersetzungen,zwischen de-
nen sich eine Antiphasengrenzebe ndet, zu tun.

6.4 Ordn ungseinstellung in den
Kristalliten

6.4.1 Ordn ungseinstellung in FeAl durch
Wanderung von Leerstellen

Wie Abb. 5.135.15 zeigen, stellt sich der Fernordnungsgrad S; in ge-
ordnetem nanokristallinem FeAl bei allen Zusammensetzungenm Tem-

peraturbereich zwischen 350 und 550K ein. Zur Besdireibung wird das

Modell Gl. 2.3 aus Kap. 2.3 mit einem Fehler unter 1% numerisc in-

tegriert. Der Anlauffaktor o wurde naherungsweisegleich der Debye-

Sdwingungsfrequenz p=1 10'3s ! der Atome gesetzt (zum Zusam-
menhang zwischen Gitterschwingungen und atomaren Sprungprozessen
siehez.B. die Zitate [11,11§)), die im Rahmender Debye-Naherungeber

die Beziehung h p = kg p mit der Debye-Temperatur p=514K fur

Feso.9Al40.1 (Tab. 63in [119) verknepft ist.

Die Leerstellenkonzenration ¢y wurde fer alle Zusammensetzungerauf
cv=110 2 gesetzt.In n-FeyeAlss kennten strukturelle Leerstellen [14]
durchauseineLeerstellenkonzerration dieserGre enordnung erreichen.
Fer FespAlasg entspricht dieser Wert der thermischen Leerstellenlon-
zertration bei 1000K [12(. Diese Temperatur kann als eine Art , Ein-

schrecktemperatur\ gedeutetwerden, die bei der Herstellung durch Kri-

stallitk ondensationvielleicht durch die Kondensationsbedingungengege-
benist. Die obere Grenzeist in Fes3Alz6Cry oy =3 10 2 (Kap. 3.3). Leer-
stellenbildung durch Verformen wurde ferr Fe;3Al o7 ab 5% Verformung
beobaditet [121]. Die Leerstellenkonzertration sollte in Fe-reichem, ku-
gelgemahlenenfeAl niedriger als1 10 2 sein,weil durch die Verformung
beim Kugelmahlen nicht nur Leerstellengebildet sondernauch vernich-
tet werden kennen. Tatsachlich sind die Me punkte fur Fe-reichesFeAl
in Abb. 6.4 etwas zu heheren Temperaturen verscoben. Eine realisti-
scthe Abschatzung durfte daher zwischen ¢y =10 # (Nachweis von Leer-



98 KAPITEL 6. DISKUSSION

stellen nach Verformung) und 10 2 (obere Grenze aus Dichtemessun-
gen) liegen. Unterschiede der Leerstellenlonzertration innerhalb dieser
Spannewirk en sich auf die numerische Bestimmung der Leerstellerwan-
derungserthalpie H{! kaum aus.

Der maximale Ordnungsgrad Smax ist gleich dem Ordnungsgrad nach
Anlassen bei heheren Temperaturen S;(T, 600K). Der Startwert
S1(Ta=300K;t,=0h) ist der Ordnungsgradim Herstellungszustand.

Die noch freien Parameter a und HY in der integrierten Gleichung 2.3,
die die ordnungsgradablangige Wanderungsetthalpie bestimmen, wur-
denin 0,1eV-Sdritten variiert, bis die Me w erte gut mit den beredne-
ten Werten ubereinstimmten (Abb. 6.4). Zum Vergleich sind die Kurven
fur einekonstante Wanderungsethalpie von H=1,7 eV, wie siefur ge-
ordnetes Fes; Al3g gemessenwurde [63,127, und fur eine angenomme-
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Abbildung 6.4: Das linke Diagramm erthalt die Anpassung (durch-
gezogeneKurv en) des Modells nach Gl. 2.3 mit einer ordnungsgra-
dabhangigen Leerstellerwanderungsethalpien HY (S;) an die Einstel-
lung des Ordnungsgrades S; in Abhangigkeit von der Anlatem-
peratur T,. Alle drei Kurven konnten mit derselben Abheangigkeit
HM(S1) = (1;1+ 0;7S?) eV angepat werden. Gestrichelt eingezeitinet
sind die fur konstarte Leerstellerwanderungsethalpien H) = 1;1eV und
H{=1,;7eV beredineten Kurv en. Die rechte Seite zeigt, wie die Dichte

APB der Antiphasengrenzenmit der Anla temp eratur abnimmt. Die
Me daten stammenin beiden Diagrammen aus Abb. 5.135.15
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ne, kleine Wanderungsethalpie von H=1,2 eV gezeigt.Deutlich zu er-
kennenist, da ein Anstieg der Wanderungsethalpie H{! (S;) mit dem
Ordnungsgrad fur eine gute Besdireibung der Daten netig ist. Die gu-
te Anpassungsteitzt auch das atomistische Modell, das auf einem Leer-
stellenmedanismus beruht. Die Abhangigkeit der Wanderungseithalpie
HM(S1) vom Ordnungsgrad S; kann ansdaulich durch die Anderung
der Bindungen zu den nachsten Nachbarn erklart werden (Kap. 2.3).

Gleichzeitig mit der Ordnungseinstellung in den Kristalliten bilden
sich Ordnungsdomeanen, die bei dem am starksten entordneten Mate-
rial (b-Feg3AlzeCri) am kleinsten ( 2nm) sind (Abb. 6.4). Bei den
teilentordneten Proben (n-FessAlss, n-FesyAlyg) sind die Domanen
gre er, weil vermutlich die Verformung durch Verdichten nur einen
Teil der Kristallite entordnet hat und die Rentgenbeugungsmessung
die inverseDomanengm e uber alle Kristallite mittelt. Alternativ e Er-
klarungsmeglichkeiten waren im Fall von Keimbildung und Wachs-
tum, da die Dichte von Keimen fur die Ordnungsdomanen mit starke-
rer Entordnung zunimmt. Im Fall von homogenerOrdnungseinstellung
kennte eine Restordnung in Eindomanen-Kristalliten die Polarit at des
Ordnungsgradesvorgeben. Fur das Modell der Mittelung spricht, da
beim medanischen Verformen durch kontrolliertes Kugelmahlen ei-
ne scharfe Schwelle in der Mahldauer fur die Entordnung beobadtet
wurde [115, die die Auswirkungen einer ungleichma igen Verformung
stark verstarken weirde, da herstellungskedingt die Verformung un-
gleichma ig ist (Kap. 3.3) und da audh Me bauerspektren wahrend des
Kugelmahlensein derartiges Verhalten aufzeigen[117]. Eine Domanen-
bildung wird auch in Monte-Carlo-Simulationen [43] erzielt, die einen
Leerstellenmebanismus zugrundelegen.

Das am Anfang diesesKapitels angenommeneMVodell einer homogenen
Ordnungseinstellungmu daher als eine Art , e ektived Modell ver-
standenwerden,dasuber die Leerstelleneingensieaften in versciedenen
Umgebungenmittelt, alsoauch mber raumliche Schwankungenim Ord-
nungsgrad,aus denenspater die Domanen entstehen. Die Eigensdaften
von Leerstellenin Domanen oder am Rand von Domanen werden zwi-
schen denendesgeordnetemund desungeordnetemZustand liegen, weil
die lokale Kon guration der Atome um eine Leerstelle herum zwischen
diesenZustanden liegt. Das hier angewandte Modell einer vom (mittle-
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ren) Ordnungsgrad S; abhangigen Wanderungsethalpie H) (S;) soll-
te daher auch bei der Ausbildung von Domanen geeignetsein. Allein
der Wegder Leerstellenbei der Ordnungseinstellungwird starker korre-
liert sein,weil Leerstellenin geordneteBereiche wegender dort heheren
Wanderungseithalpie praktisch nicht eindringen kennen. Diese Korre-
lation sollte in den e ektiv en Parametern a und H\'\,";0 der Abhangigkeit
Gl. 2.2 enthalten sein. Am meisten zu der Ordnungseinstellungwerden
die am besten beweglichen Leerstellen beitragen, die sich in ungeord-
netem Gebiet oder an Antiphasengrenzenbe nden. Doch auch diese
meissenirgendwann bessergeordnete Bereiche durchqueren, so da in
vielen Fallen eine Mittelung angemessersein kann.

Die Leerstellen meissennicht durch geordnete Gebiete wandern, wenn
sie sich immer am Rand der geordnetenGebiete, d.h. an den Domanen-
grenzen bewegen. Es sollten sich dann kleine, vollstandig geordnete
Domanen ausbilden und wachsen. Die Auflesung mit den in dieser Ar-
beit gemessenerRentgenbeugungssgktren liegt jedoch wber 2nm, so
da die beiden Falle (Leerstellen nur an Antiphasengrenzenoder ho-
mogeneVerteilung) nicht zu unterscheiden sind. Jedenfallsist eine aus-
gepragte Nahordnung zu beobaditen. Der einzelne Messpunkt fer b-
Fes3Al36Cry in Abb. 6.4 mit demgroen S; 0:7eV bei T,=420K ist
darauf zuruckzufuhren, da hier die di use Streuung mitangepat wur-
de, d.h. die gesante Steuintensitat liegt in der Nahordnung, die alter-
nativ auch als 1nm gro e Domanen zu interpretieren ist. Nun werden
aber auch Domanerwande, insbesondersbei sehr kleinen Domanen auf
unterschiedliche Umgebungensto en, soda auch die Leerstellerwande-
rungserthalpie in den Domanerwanden sich andern kennte. Die Ande-
rung der treibendenKraft (der Kr ummung) sollte keine so starke Tem-
peraturabhangigkeit der Ordnungseinstellungzur Folge haben, wie sie
hier gemesserwurde.

Insgesan bleibt festzuhalten, da in beiden Fallen, der Ordnungsein-
stellung durch homogeneéWanderungvon Leerstellenoder durch Wande-
rung in den Antiphasengrenzen,die Leerstellerumgebungsich wahrend
der ersten Stufen der Ordnungseinstellungstark endern wird. Sie wird
sich immer besserordnen, soda das vorgestilageneatomistische Mo-
dell, dasauf der Anderung der lokalen Umgebungder Leerstellenberuht,
verneinftig ersdeint und als Naherung verwendet werden kann.
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6.4.2 Beitrag von Zwisc hengitteratomen

Zwischengitteratome kennen auch als Di usionsv ehikel dienen oder
einen Platztausch von Atomen beispielsweise eber einen ,Kick-Out\ -
Mechanismus bewirken [123. Sie kennen daher ebensozur Ordnungs-
einstellung beitragen wie Leerstellen. Auch wenn sie z.B. durch plasti-

sche Verformung oder Bestrahlung mit hochenergetistien Elektronen er-
zeugtwerdenkennen, soweisendie meisten Experimente auf ein Aushei-
len unterhalb von Raumtemperatur hin. Bestrahlungsexperimente, bei
denenauch der Ordnungsgrad gemessenwurde, ergaben in NizAl nur
einen geringen Beitrag von Zwischengitteratomen zur Ordnungseinstel-
lung. Eine deutliche Erholungsstufe bei 500K im Widerstand von elek-
tronenbestrahltem FegpAl 40 wurde jedoch als Ausheilen von Zwischen-
gitteratomen interpretiert [124). Die Autoren schlie en eine signi k ante
Entordnung aufgrund der geringen Dosis (2,5MeV, 10'% =cm?) aus,
die Dichte an Frenkelpaarenwurde mit 6 10 4 abgestatzt. Die Erho-
lungsstufekennte im Licht der in dieserArb eit vorgestellten Ergebnisse
auch als Ausheilen von Antistrukturatomen durch Spreinge von benad-
barten Leerstellen,insbesonderswvohl denen,die auf dem Al-Un tergitter

erzeugtwurden, interpretiert werden. Antistrukturatome sind in der Zu-
sammensetzungFespAl 40 gerug vorhanden (mindestens 10% der Ato-

me) und die Sprungbarriere ware fur eine derartige Kon guration stark
gegenuber einer , vollstandig geordneten Kon guration abgesenkt.

Sicher ist, da im thermischen Gleichgewicht mehr Leerstellenals Zwi-
schengitteratome vorhanden sind, weil die Kombination aus Dilatome-
trie und Rentgenbeugungwenigerals 2 Atome je Gitterzelle liefert [120.
Nach der Herstellung der nanokristallinen Materialien weirde man einen
drastisch erhehten Gitterparameter erwarten, wenn Zwischengitterato-
mein gre er Zahl vorhandenwaren, denn dasBildungsvolumender Zwi-
schengitteratome sollte das eines Antistrukturatompaars (0,12a [25))
deutlich mbersteigen.Tatsachlich ist die Erhehung desGitterparameters
nach der Entordnung aber sogarnoch kleiner als die lineare Extrap ola-
tion mit dem Bildungsvolumen desAntistrukturatompaars ergibt. Neh-
men wir hier ein Bildungsvolumen fur Zwischengitteratome von 0,5a3
an, so liegt das Detektionslimit fur die Konzentration der Zwischengit-
teratome aus der Anderung des Gitterparameters a=a 510 2 (Abb.
5.15 unter 110 2. Deswegenist bei entsprechend hoher Leerstellen-
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konzertration (wie z.B. im Al-reichem FeAl) zu erwarten, da, selbst
wenn viele Zwischengitteratome vorhanden waren, die Zwischengittera-
tome mit den Leerstellenannihilieren, bevor der Ordnungsgradwesert-
lich geandert wird.

Insgesant ist eine Beteiligung von Zwischengitteratomen an der Ord-
nungseinstellungunwahrscheinlich, hauptsachlich weil Zwischengittera-
tome schon vor der Ordnungseinstellungausgeheiltsein sollten.

6.4.3 Ausheilen von Leerstellen wahrend der
Ordn ungseinstellung

Die Leerstellenkonzerration wurde in Gl. (2.3) als konstant angenom-
men. Diesist insofernverneinftig, als eine Absenkungz.B. um den Faktor
10 wahrend der Ordnungseinstellungdie aus den Me daten bestimmte
Wanderungsetthalpie nur um ca. 0,1eV erhehenwerde. Nach GI. (2.3
mu jede Leerstelleetwa 1=c, mal springen,um die Qrdnung einzustel-
len. Sie kennte dabei eine Di usionsl ange von a=2 1=c, (bei unkor-
relierten Nachsten-Nadbar-Spreingen) zurecklegen [125. Bei cy=1 %
sinddas 1,5nm, beicy=10 4 15nm. Dies reicht kaum zum Aushei-
len an Korngrenzen und ist auch konsistert mit den Me ergebnissen:
In dem Al-reichen n-FessAls4 sollten viele strukturelle Leerstellen vor-
handen sein [14], so da die Antiphasengrenzenscon unterhalb von
550K ausgeheiltsind ( apg in Abb. 6.4). In Fe-reichem b-Fez3Al 35Cry
heilen die Antiphasengrenzenerst bei 700K aus, wo thermische Leer-
stellenbildung einsetzt [122, 12€6. Hier scheint also, bei wahrscheinlich
kleinerer Anfangs-Leerstellenlonzertration und gre erer Kristallitgr © e
(hDi  40nm), die Leerstellenmengefur den Ordnungsproze auszurei-
chen, aber vor Abschlu desAntiphasengrenzemachstums auszuheilen.

In nanokristallinem Fe3;Si [127, 12§ ist die Situation anders, weil die
Leerstellen sich auf dem Fe-Untergitter wber nachstbenadbarte Fe-
Platze in der DO3-Struktur sehr schnell bewegen[129, 130 und daher
auch sanell ausheilenkennen. Um eine Si-Sdicht an der Korngrenze
zu verhindern, meissensich wegender kurzen Wegezur nachsten Leer-
stellensenle (beispielsveise eine Korngrenze) nur wenige (< 10%) der
Si-Atome bewegen,soda hier die Leerstellenausheilen,bevor sich die
Ordnung durch Platzwedselvon Si-Atomen vollstandig einstellenkann.
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In Fe;Siwerdendaherthermische Leerstellenzur weiteren Ordnungsein-
stellung benetigt, die bei der Herstellung eingekihrten reichen nicht aus.

In grobkristallinem NizAl mit L1,-Struktur, dasdurch Bestrahlung mit
300keV %8Ni in die kubisch achenzerrierte Struktur ertordnet wurde,
wurde eine Ordnungskinetik beobadtet [131], die wohl zwischen den
beiden Fallen FeAl und Fe;Si liegt. Der Ordnungsparameterstellt sich
auf einen Plateauwert ein, der von der Temperatur abhangt. Die Auto-
ren interpretieren diesesVerhalten mit dem Ausheilen von Leerstellen
wahrend der Ordnungseinstellung. Vielleicht spielt auch die Domanen-
bildung noch eine Rolle bei der Auswertung der Linienintensitaten.

Der Unterschied der Ordnungseinstellungzwischen Fe;Si und FeAl liegt
vermutlich daran, da in FesSi sich aussdlie lic h auf einem zusam-
menhangenden Untergitter von benadbarten Fe-Atomen bewegen. In
FeAl sind hingegendie Spreinge von Fe- und Al-A tomen gekoppelt (fur
geordnetelLegierungensiehe[30]), und die Leerstellenwerden durch ge-
ordnete Bereiche an der Bewegung gehindert und nicht wie in FesSi
besdleunigt. In FeAl kennten die Leerstellenzudemin geordnetenBe-
reichen [132 oder an Antiphasengrenzen[43, 45] eingefangenwerden,
soda das Ausheilen so weit verzegert wird, bis die Probe fast geord-
net ist. Vielleicht lie en sich obige Argumente auf die unterschiedliche
Abhangigkeit H\ (S;) der Leerstellerwanderungsethalpie vom Ord-
nungsgrad zureickfethren.

6.4.4 Ordn ungseinstellung in NiAl durch
Leerstellen

In NiAl andern sich der Ordnungsgrad S; und der Gitterparameter a
erst oberhalb von 600K me bar (Abb. 5.16 5.17), d.h. bei deutlich
heheren Temperaturen als in FeAl (350{550K). Zum einenliegt das an
dem wesettlich heheren Ordnungsgradvon NiAl nach der Herstellung,
der keine Absenkung der Wanderungsethalpie der Leerstellen erlaubt.
Zum anderenwurde in geordnetemNi47Als3 eineca. 0.3eV hehereWan-
derungserthalpie als fer FessAlss gemesseri6, 133. Die Abnahme der
Verzerrungenh'2i unterhalb von 600K kann beispielsveisevon atoma-
ren Relaxationen in den Korngrenzen herrehren.
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Es liegt wohl Ubereinstimmung dareiber vor, da Leerstellenin NiAl ein
negatives Relaxationswolumen [24], das aus der Subtraktion des Atom-
volumens vom Bildungsvolumen bestimmt wird, aufweisenund damit
eine Absenkung des Gitterparameters bewirken. Antistrukturatompaa-
re erhohenfur Ni-reichesNiAl wegenihres positiven Bildungsvolumens
[24] den Gitterparameter. Im Falle von Al-reichem NiAl mit einem ho-
hen Anteil von strukturellen Leerstellenist das jedoch nicht mehr so
sicher [24]. Interessan ist deshalb eine detailliertere Auswertung der
Streuintensitaten der Uberstrukturre exe, fer die bisher nur Antistruk-
turatome (OrdnungsparameterS;) in einer NisgAlsg Zusammensetzung
berecksichtigt wurden (Kap. 4.5.1).

Ginge man davon aus,da nur Leerstellenauf dem Ni-Untergitter gebil-
det weirden (OrdnungsparameterS;), wie es dem postulierten Gleich-
gewidchtszustand entspricht [24], erhielte man aus einer Anpassungder
Intensitaten von kristallitk ondensiertem Nig;Alsg im Herstellungszu-
stand eine Zusammensetzungmit maximal 54% Al. Bei den heheren
Al-Gehalten, wie siefur dieseProbencargegemesserf59% Al) wurden,
me ten die Linienintensitaten der Bberstrukturre exe deutlich kleiner
sein. Entwederist alsoder Al-Gehalt der NiAl-Kristallite kleiner als die
durchsdnittlic he Zusammensetzung.Die fehlenden Al-Atome mel ten

dann amorph verteilt, z.B. an den Grenz achen, sitzen. Oder esbe n-

den sich Al-Antistrukturatome auf dem Ni-Untergitter, die die Streu-
amplitude der Ni-Atome verstarken.

Der Anstieg der Linienintensitaten der Uberstrukturre exe nach Anlas-
sen uber 600K, die in Abb. 5.16 durch den Anstieg von S; angezeigt
wird, kann fur Werte gre er als S;=0;82 nur noch mit Al-Gehalten klei-
ner als 0,59 erklart werder?. DiesesErgebnis pat auch sehr gut zu
der Beobaditung, da zusammenmit dem Anstieg von S; zusatzliche
Beugungsre exe auftauchen (Abb. 5.18), die sehr wahrsdheinlich einer
Al-reichen Phasezuzuordnensind. Die Re exp ositionen passenzu einer
Al3Ni-Struktur, die sich bei T,=900K in die Al3zNi,-Struktur, die im
Phasendiagrammder B2-Phasebenadbart ist, umwandelt. Wegender

2Theoretisch ware auch noch denkbar, Leerstellen auf dem Al-Un tergitter und Al-
Antistrukturatome auf dem Ni-Un tergitter zu bilden (,Anti\ -Trip eldefekte). Diese
Annahme widerspric ht jedoch vollkommen dem gemessenemGleichgewichtszustand
bei grobkristallinem Nisg:: 46 Al 50::54 [134].
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Al-reichen Aussdeidungenist fer die hier betrachteten Proben eine Zu-
sammensetzungmit mehr als 54% Al sehrplausibel, d.h. au erhalb der
Existenzgrenzeder B2-Phasebei 600K (Abb. B.4).

Der Probenzustand nach der Herstellung durch Kristallitk ondensati-
on ist also mit einiger Wahrsdeinlichkeit wie folgt. Die Al-reichen
(ca > 0:54) Nano-Kristallite besitzen eine B2-Struktur, die einige Al-
Antistrukturatome auf dem Ni-Untergitter enthalt. Angesidits der kon-
troversenDiskussionenum den Grundzustand von Al-reichem NiAl im
Gleichgewicht [134, 135 soll hier angemerkt werden, da nanokristalli-
nes, metastabiles Nig1Alsg sich nicht in thermodynamischen Gleichge-
wicht be ndet. Sobalddie Leerstellenbeweglich werden(ab 600K) sdei-
det sich eineAl-reiche Phaseaus.Bei heherenTemperaturen T, 1101K,
wo der Existenzbereich der B2-Phasebis ca 0:565 reicht, bildet sich
wieder eine homogeneB2-Phaseaus. Die geringfugige Abweichung die-
ser Phasengrenzevon der gemessenemittleren Zusammensetzungder
Probe kann duch Me unsicherheiten oder durch eine Anreicherung von
Al an den Grenz achen der immer noch kleinen Kristallite (60nm) er-
klart werden.






Kapitel 7

Zusammenfassung

Die nanokristallinen intermetallischen &bergangsmetallaluminide FeAl
und NiAl werden von der Herstellung im ungeordneten, nanokristalli-
nen Zustand bis zum grobkristallinen Zustand, der durch Anlassenbei
Temperaturen oberhalb von 800K erreicht wird, untersucht. Elektronen-
mikroskopie und chemiste Analyse dienen zur Charakterisierung der
Proben. Mittels Rentgenbeugungund magnetisdher Suszeptibilitat wird
die Entordnung weahrend der Herstellung und die Ordnungseinstellung
wahrend des Anlassensverfolgt. Von theoretischer Seite her werden ein
einfaches atomistisches Modell zur Ordnungseinstellungentwickelt und
die Analysemethaden fur die Rentgenbeugungssgktren knapp zusam-
mengetragenund bewertet.

Die Ordnungseinstellungin 20{40nm gro en Kristalliten erfolgt fur die
nanokristallinen intermetallischen VerbindungenFeAl und NiAl eber die
Bewegungvon Leerstellen, die bei der Herstellung erzeugt werden.

Die von der grobkristallinen Verbindung NiAl im Vergleich zu FeAl her
bekannte hehere Ordnungsenergieund Wanderungseihalpie der Leer-
stellen bewirkt auch in der nanokristallinen Form eine geringereEntord-
nung wahrend der Herstellung und einelangsamereOrdnungseinstellung
beim Anlassen.Bei der Ordnungseinstellungin FeAl ist die Absenkung
der Leerstellerwanderungsethalpie durch Entordnung entscheidend, so
da sich diesesMaterial schon bei 350{550K ordnet. Verstanden wer-
denkann dieseAbsenkungvon 1,7eV im geordnetenZustand auf 1,1eV
im ungeordnetemZustand in Rahmen eineseinfachen nachste-Nadbar-
Bindungsmodell fur den Sattelpunkt und die Gleichgewidtslage der
springendenAtome.

Spezi sch fur den nanokristallinen Zustand ist die gute Entordnung, die
erst bei der plastischen Verformung von Nanometer-gro en Kristalliten
erfolgt, wahrscheinlich weil erst dort eine homogeneVersetzungslewe-
gung auftritt. Zudem wird in den vorliegendenNanostrukturen eine Er-
weiterung des Existenzbereiches der B2-Phasegefunden. Nanokristalli-
nes FeAl und NiAl bieten daher die Meglichkeit, die Leerstelleneigen-
schaften eber wesettlich gre ere Bereiche im Ordnungsgradund in der
Zusammensetzunggls fur grobkristallines Material zu untersuchen.
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Chapter 8

Summary

The objective of this work is to study the interplay between nanocrys-
talline structure, chemical ordering, and point defectsin nanocrystalline
intermetallic aluminides.

The intermetallic aluminides FeAl and NiAl are prepared as disordered
nanocrystalline alloys by cluster condensation and subsequeh com-
paction of the powder or by ball milling. The specimensobtained are
characterized regarding to composition and crystallite sizeby transmis-
sion electron microscopy and chemical analysis. X-ray diraction and
magnetic susceptibility are usedto investigatethe ordering processdur-
ing annealing. The theory required for X-ray diraction is concisely
explained and evaluated.

A basic atomistic model can explain the ordering kinetics within the
20{40nm sized crystallites via jumps of vacanciesintroduced during
preparation of the nanocrystalline specimens. Thereby the most impor-
tant kinetic factor is the vacancy migration enthalpy. Nanocrystalline
NiAl orders at higher temperatures (600K) than nanocrystalline FeAl
(350{550K). This behaviour is reasonablebecausecoarsegrained NiAl
exhibits a higher vacancy migration ernthalpy than FeAl. Howewer, the
onsetof ordering in nanocrystalline FeAl at fairly low temperatures can
be explained by a further decreaseof the vacancy migration enthalpy
from 1.7eV in the fully orderedstate to 1.1eV in the completely disor-
deredstate. This decreasds reasonablein terms of a nearest-neigtbour
binding model for the saddle-mint and the starting point of a jumping
atom.

Speci ¢ to nanometer-sizedFeAl is the easydisordering by plastic de-

formation during preparation. This could point to a more homogeneous
dislocation movemen within the nanocrystals than in coarsegrained

crystals. Furthermore, the homogeneiy region of the B2 phaseof FeAl

and NiAl can be extendedto higher Al corntents. Therefore, nanocrys-

talline intermetallic aluminides o er the prospect to investigate point

defect properties (e.g. vacancies)through a much wider range of order

parameter and composition than coarsegrained materials do.
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Anhang

A Details der
Rentgen beugungsausw ertung

A.1 Algorithm us zur Anpassung der
Rentgensp ektren

Zur Anpassung der Rentgenbeugungssgktren wurde ein Marquard-
Leverberg-Algorithmus [136 in der sdnellen Interpretersprache
yorick [137] implemertiert, die bereits fertige Module fur Fourier-
Transformationen und graphische Ausgabe besitzt. Eine eigenelmple-
mertierung bietet eine gre ere Flexibilit at als fertige Programme, wie
z.B. GSAS [138, bei denen spezielle Stapelfehler oder orientierungs-
abhangige Verzerrungen ebenfalls neu programmiert werden messten.
Da esnoch keinevollstandigen Komplettpak ete gibt, zeigenauch neue-
re Vere entlichungen mber einen erweiterten Satz von Anpassungspara-
metern [139.

Die gemessenenSpektren n(2#) wurden mit den Intensitatsfaktoren
KLGP A (Kap. 4.5.1) in den reziproken Raum I (s) umgerednet und
dort mit Voigt-Funktionen angepat, weil die Theorie der Linienver-
breiterungen durch Kristallitgr ® e und mittlere quadratische Verzerrun-
gen symmetrische (siehe nachfolgende Kapitel) Spektren im reziproken
Raum vorhersagt. Nur dasPolynom fer den Untergrund wurde im Me -
raum N (2#) beredinet, um den Untergrund desMe detektors gut zu be-
schreiben. Die teilweisebeobadtete di use Streuung konnte mit breiten
Voigt-Funktionen angepat werden. Die verwendete numerische Nahe-
rung fur die Voigt-Funktionen ist genauerals 10 4 [140Q.

Die statistischen Unsicherheiten ; der Daten \Hurden in einem ersten
Sdhritt nach der PoissonStatistik ; = max(1; N;) aus den Ereignis-
zahlen N je Me punkt beredinet. In einem zweiten Schritt wurden sie
aus der Anpassungoder aus den geghatteten Datenpunkten mit einem
.optimalen Filter\ nach Wiener [136 neu beretnet und die Anpassung
noch einmal an die Originaldaten durchgefehrt. DieseProzedur fuhrt zu
einer genauerenBerecnung der statistischen Unsicherheiten ; von Da-
tenpunkten mit kleinen Ereigniszahlen. Die Auswirkungen dieser Kor-
rektur kennenbei kurzer Me dauer auf den Untergrund und Pro Iform-
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parameter erheblich sein. Auf Gre en, die ausden Linienbreiten gewon-
nen werden, wirkt sich dieseKorrektur in der Regelkaum aus.

Wichtiger, als die statistischen Unsicherheiten der Datenpunkte richtig
abzustatzen, ist esjedoch, die anzupassenderParameter sozu wahlen,
da die Anpassunggut konvergiert. Beispielsweise versdwindet die li-
neare Abhangigkeit der Anpassungf von dem Gau -An teil bg der Lini-
erbreite bfur kleinebg b, denndie Ableitung, ausder die Kr ummungs-
matrix bestimmt wird, hangt quadratisch df =dbgjb; b bé von bg ab.
Das hat zur Folge,da zum einendie Anpassungfur alle Parameter nur
noch in sehrkleinen Schritten vorankommt und da zum anderendie Un-
sicherheiten der Parameter nach der Anpassungviel zu gro abgestatzt
werden, weil die Kovarianzmatrix als Inverseder Kr ammungsmatrix be-
rechnet wird. Hier ist esalso sinnvoll, bé anstelle von bg anzupassen.

Bei den ersten Anpassungsshritten der Anpassung, bei denen die Pa-
rametervariation noch gro ist, emp ehlt essich, die Parameter zu be-
grenzen.Es wurden zum Teil absolute Grenzengesetzt(Intensitat > 0),
zum Teil relative. Beispielsweisedarf sich die Linienbreite maximal um
den Faktor 2 andern. Die Krammungsmatrix wird bei der Parame-
terschatzung fur den nachsten Anpassungsshritt neu beredinet, wobei
die Parameter festgehaltenwerden, die eine Grenzeerbersdritten haben.
Das lineare Gleichungssytem, aus dem die neuen Parameter des An-
passungssiaritts beredinet werden, wurde i.d.R. mittels Singularwert-
Zerlegung (,,singular value decomposition\ ) gelost, was auch bei stark
abhangigen Parametern zuverlassigfunktioniert.

Durch obige Ma nahmen wurde eine gute Konvergenzund eine robuste
Anpassungerzielt.

Am Rande anzumerken ist noch, da wahrend der Anpassungdie zur
Beredhnung der Voigt-Pro le benetigten Breitenparameter

B BP@ (°)? und RB=1 P, (A1)

ausden Anpassungs-Rarametern P und b° naherungsweise(Halder und
Wagner, Formel (9-89) in [66]) beredinet wurden, weil die exakte Be-
ziehung A.8 analytisch nicht invertierbar ist. Die Naherungliefert etwas
zu Kkleine kP, so da aus den Anpassungsparameterno® und P eine
geringfegig zu kleine volumengewittete mittlerer Kristallitgr e e Diy
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(relativer Fehler <10%) und ein geringfugig zu kleines P (absoluter
Fehler < 0,05) beredinet weirde. Deshalb wurde die integrale Breite b°
nach der Anpassunggema Gl. A.8 ausden fur die Anpassungbenutz-
ten P und BB (GI. A.1) neuund damit exakt berecnet.

A.2 Voigt-Pro lform und
Kristallitgr ® en verteilungen

In diesemKapitel soll geklart werden,in wie weit die Voigt-Funktion, die
in der Anpassungverwendet wird, die tatsachliche Verbreiterung durch
kleine Kristallite besdreiben kann.

Kleine Kristallite bewirken eine Verbreiterung der Rentgenre exe, die
zur Kristallitgr ® e umgekehrt proportional ist. Die genauePro I[form
der Verbreiterung folgt aus der sogenanten ,Saulenlangerverteilung\
pa(1). Dabei werden die Kristallite gedanklich parallel zum Streuvek-
tor, d.h. senkretit zur Probenober ache,in deinne Stabe (=S aulen) glei-
chen Quersdnitts zerlegt, analogwie man eineKarto el in Streifen zum
Fritieren zerlegt. Die Hau gk eit, eine bestimmte Stablange| anzutref-
fen, ist mit pa (1) bezeidinet. Meist wird die Kristallitform unabhangig
von der Kristallitgr ® e angenommen,so da sich die Mittelw erte von
Saulenlangen-und Kristallitgr ® enverteilung nur um einen Faktor un-
terscheiden.Dabei mu jeder Kristall entsprechend seinerQuersdnitts-

ache senkretit zum Streuvektor gewichtet werden. Aus der Theorie
nach Warren{Av erbadc [61, 66] folgt

A dA

. 1
pA(I) = HlA diz m = E "o (A2)

Hia ist die achengewihtete mittlere Saulenlange.Die auf A(0)=1 nor-
mierten Fourier-Koe zien ten der Pro Iform
Z .,
I(s) = A(lYexp( i2 sl)dl (A.3)
1

lassensich also aus der Saulenlangenverteilung pa (1) bestimmen, wenn
man die Symmetrie A(I) = A( 1) und die RandbedingungenA(l!'1 ) =
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dA=dlj;; = 0 berucksichtigt. Der Vollstandigkeit halber sei hier noch
die volumengewiditete mittlere Saulenlange
z 1
Hiy = H%ia=Hia =2  A()d (A.4)
0
angegelen, die umgekehrt proportional zur integralen Linienbreite
z +1 .
b= I (s)ds max(l (s)) = 1=Hiy (A.5)
1

ist.

A.2.1  Voigt -Funktion

Eine Voigt-Funktion ist die Faltung® einer Gau - mit einer Lorentz-
Funktion mit den integralen Breiten bs bzw. bs. Die Fourier-
Koe zien ten

Avog (I) = e ()" ¢ 2] (A.6)

sind dann das Produkt aus den Koe zien ten der beiden Funktionen.
Die nach (A.2) zugelorige Saulenlangerverteilung

2 2
v () = — B2 4;%“' Y21 o et (a)

weist negative Werte bei kleinen Langen| auf, wenn bg b_p 2= ist.
Bezogenauf die integrale Linienbreite
b= b (A.8)

b2
exp — erfc p2—
G G

ist dasfur P = hg=b péerfc(1=IO 2) 0;52 der Fall. Tatsachliche
Verteilungen derfen aber keine negativen Hau gk eiten enthalten, soda
die Voigt-Pro lform fur P<0;52 als eine Naherunganzuseherist (siehe
Kap. A.2.3).

1Das Faltungsintegral lat sich im Gegensatz zu den Fourier-Ko e zien ten

Avoigt (1) nicht durch einfache analytisc he Funktionen ersetzen. In dieser Arb eit wur-
de daher eine numerische Naherung verwendet [140].
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A.2.2 Lognormalv erteilung

Experimentell wurde nach Herstellung durch Kristallitk ondensationeine
Lognormalverteilung

.. )
1 1 1 In(r=rg)

r=-p= ex = A9

PO TP s &P 2 Tinsa #9)

von Kristallitradien r=D=2 festgestellt [47], wobei der logarithmische
Breitenparameter s ca. 1,48 0,12 ist. Der mittlere Radius hri =
ro exp(% In?s.n ) skaliert mit dem Gre enparameter ro. Fur spharische
Kristallite ergibt sich die Saulenlangerverteilung [60]

In(1=(2ro))

|
lognormal _ 2 .
= ex 2In“ s erfc — ; A.10
Pa () @ro)? P LN TN (A.10)
und die mittlere volumengewiditete Saulenlangeist
: lognormal 3 : 2 3 :
Hiy = thrl exp(3In“sy) = ZrDlv: (A.112)

A.2.3 Zusammenhang zwischen lognormalv erteilter
Kristallitgr e e und Voigt-Pro Iform

Abbildung A.1 zeigt, welche Voigt-Linienparameter man erhalt, wenn
man Voigt-Linien an ein Spektrum anpat, das fur lognormalverteilte,
spharische Kristallite berednet wurde. Die Breiten b, bg und b_ ent-
spredien den Breiten bP, B2 und BP aus Kap. 4.5.2.1 Zur Berechnung
wird die Verteilung A.10 in Gl. A.2 eingesetzt,zweimal integriert, mit
den Fourier-Koe zien ten fur ein idealesK -Dublett multipliziert und
in ein Prol 1(s) durch diskrete Fourier-Transformation (2048 Stutz-
stellen) umgewandelt. Sdlie lic h wird noch ein konstanter Untergrund
hinzuaddiert. Die Intensitaten entsprechenim Anpa b ereich von 3,8 bis
5,8nm 1 einer Zahl von 250 Rentgen-Photonen in der Linie und 37
im Untergrund. Die Linienposition der K ; Linie wurde auf 4,8nm *!
festgesetztund die integrale Breite auf b=1=(20nm). Niedrigere Unter-
grende andern das Ergebnis fast nicht, hehere verscieben die Kurv en
ein wenig zu gre eren Weiten s\ . Die gewahlte Linienposition und die
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Breite b haben keinenEinu  auf die relativenGreen P = hg=h b =b

und b=H.

Wichtig sind also nur die relativen Breiten, d.h. man erhalt eine
Abhangigkeit der Voigt-Pro Iform, ausgedmckt durch den Parameter
P = pbg=h von dem Breitenparameter sy der Lognormalverteilung.
Die Voigt-Pro Iform ist eine brauchbare Naherung fur 1,2<s y<2,2,
wie dasGutema 2 zeigt. Eine fast optimale Anpassungerhelt man fer
sin 1,42,d.h. fur die experimertell erwarteten Werte. Der Gau -Anteil
P =hs =b wbersteigt 0,52 nicht wesetlich, d.h. die Saulenlangervertei-
lung pa (1) (siecheKap. A.2.1) bleibt positiv. Der Abfall von P =hg=bfur
breitere Verteilungen ist ebenfalls erwartet, weil die Lorentz-Pro Iform
einer breiteren Verteilung entspricht. Erst ab sy >2;0 ist die Lognor-
malverteilung zu breit, um durch eineLorentz-Pro Iform noch besdrie-
benwerdenzu kennen. Die angepa te integrale Breite b ebersteigt dann

' bb

10
08 |

o]

\_, -
o 06 s<

o R R
o1 O o1
c? [willk]

S 04t ™~ 12
S \ by/b -
0.2 — 11 ~©
00| L 10 <=
TN T T N T T T N T O T T T T T N T T T N T T 0.9
1.0 15 20 1.0 15 20
Sy Sy

Abbildung A.1: AnpassungeinesVoigt-Prols (Gl. A.6) an ein Rent-
gerbeugungssgktrum, das aus einer Lognormal-Verteilung von sphari-
schen Kristalliten mit dem logarithmischen Breitenparameter s be-
rechnet wurde (GIl. A.10,A.2,A.3). Die Pro Iform desangepa ten Voigt-
Prols ist durch den Gau - oder Lorentz-Anteil bg=bbzw. b_=ban der
gesanten integralen Breite b gegeten. Das Verhaltnis b=Iy der Breite b
der angepa ten Voigt-Funktion zu der Breite by desberedineten Spek-
trums der lognormalverteilten Kristallite ist auf der rechten Seite zu-
sammenmit der mittleren quadratischen Abweichung 2 zwischen bei-
den Funktionen aufgetragen.
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deutlich die tatsachliche Breite by, wie im nachsten Kapitel (A.3) dar-
gelegtwird.

A.3 Eektiv e integrale Breite bei breiten
Kristallitgr ® en verteilungen

Bei breiter Kristallitgr ® enverteilung oder bi-, bzw. multimo dalen Ver-
teilungen liefert die Anpassungeiner Voigt-Funktion als Pro Iform eine
Lorentz-Kurv e, die ja als Anpassungdie breiteste Verteilung ergibt, wo-
bei die kleinen Kristallite starker als die gro en gewidcitet werden. Die
Anpassung liefert dann zu kleine volumengewittete Kristallitgr e en.
Der Zusammenhangsoll anhand der folgenden Rechnung demonstriert
werden. Die zu kleinen Werte mussennicht unbedingt nachteilig sein,
weil die Werte dann naheran dem mittleren (anzahlgewidtteten) Durch-
messerliegen, den man mithilfe der Transmissionselektronenmikrosk-
pie bestimmit.

Der Einfachheit halber sei die Prolform N (s) aus Lorentz-Linien
L(l;s) der Breiten b und den Anteilen ; zusammengesetztDie An-
passungA(b;s) soll mit einer Lorentz-Linie L(b*"P;s) der Breite k?"P
erfolgen.Der Untergrund Ny seikonstant. Die Anpassungminimiert die
Funktion

+R n 2
p2nP : _I .
2y = (RO 2D ds = min (A.12)

mit N(s) = No+ P iL(b;s) und A(s)= Ng+ L(b*"P;s) ;

I
d.h. fur die Ableitung d ?=di?"® soll

2 50 Lis LEEis) @ ;s

NS @ 70

d 2=dif™ =

1

(A.13)
gelten. Naherungsweise,d.h. fer nicht zu extreme Kristallitgr © enunter-
schiede, lassensich die Lorentz-Funktionen

@ (b"P;s)

L(bis) LFP5)+ (b B") =g

(A.14)
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nach b um b*"P herum linear entwickeln. Nach Einsetzenvon A.14 in
A.13 sielt man leicht, da die ExtremalbedingungA.13 durch
P X d.h ! X i
= ib; N oy = — A.15
i i h Di 3np i |'Di iy ( )
erfullt ist. Anders ausgedmckt: Bei der Anpassung mit einer Lorentz-
Funktion (oder auch Voigt-Funktion) ergibt sich die Kristallitgr e e
hDi{™ ausder Anpassungdurch Mitteln der reziprokenKristallitgr © en,
wenn sich die gesante Kristallitgr ® enverteilung aus mehreren Ein-
zelverteilungen zusammensetzt.Durch dieseninversen Zusammenhang
werden die kleinen Kristallite bei breiten Verteilungen bevorzugt.

Die Beziehung A.15 wurde numerisch fur eine bimodale Verteilung gete-
stet [141]. Detaillierte experimentelle Ergebnissemit gezielt eingestell-
ten bimodalen Kristallitgr ® enverteilungen sind in der Habilitation von
Klimanek [142 zu nden.

A4 Einu von Verzerrungen auf die Pro Iform

Verzerrungenverandern den Netzebenabstand und bewirken daher ei-
ne Linienversdiebung. Gibt esversdieden starke Verzerrungenin der
Probe, so mberlagern sich die verscieden versdobenenLinien und er-
geben eine breite Linie. Aus dieser einfachen Betrachtung ergibt sich
auch die Hauptcharakteristik fur Verzerrungswerbreiterungen: Der An-
teil der ausden VerzerrungssbiwankungenresultierendenVerbreiterung
nimmt proportional mit der Ordnung des Re exes, d.h. mit dem Be-
trag desStreuvektors syi| zu. Von diesereinfachen Betrachtung abgese-
hen erthalten die Verzerrungenalle E ekte, die zu Verstiebungenvon
Atomen fuhren. Nicht zu betrachten brauchen wir hier sehr kurzreich-
weitige Verzerrungsfelder,z.B. von Punktdefekten. Sie fehren zu di u-
ser Streuung und Absenkungder Linienintensitaten, aber nicht zu einer
Verbreiterung [77]. Ebensosind achenartige Defekte (z.B. Stapelfehler)
ausgenommenauch wenn man sie mit  -funktionsartigen Verzerrungen
besdireiben kennte. Wir betrachten also nur Verzerrungen,die endlich
sind und die sich nicht zu kurzreichweitig (Punktdefekte, thermische Be-
wegung, etc.) andern.
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Die Linienverbreiterung kann man als Faltung der einzelnen Ver-
breiterungsmedanismen besdireiben [61, 73], wobei sich die Fourier-
Koe zien ten A" (l)

INA"(I)= 2 283 I1?Var"(l) (A.16)

fur die Verzerrungs\erbreiterung aus der Linienposition sy, und dem
eiber die Langel gemittelten Verzerrungsfeld”(l) ergeben[6]]. In ande-
ren Worten gibt "(I) die relative Abstandsanderung gegeruber der un-
verzerrten Lage von zwei Atomen im Abstand | an.

Sind die Verzerrungen"(l) innerhalb einesKristallites konstant ("(l) ist
nicht von | abhangig), so resultiert nach Gl. A.16 ein Gau -f ermiges
Prol, weil fur Gl. A.16 eine Gau -fermige Mikro verzerrungs\erteilung
angenommenwurde [61]. Die Mikro verzerrungs\erteilung gibt die Wahr-
scheinlichkeit an, die Verzerrung" (1) anzutre en. Im Prinzip kennte man
die Mikro verzerrungs\erteilung bestimmen, wenn man viele Re exe ei-
ner Netzebenenstar messenweirde. Praktisch lat sich das Vorhaben
aber nur in Ausnahmemllen durchfuhren [73].

Die Varianz Var(") = Var("(1))ji o der Verzerrungen,die man aus der
Linienbreite unter Annahme einer Gau -fermigen Mikro verzerrungs\er-
teilung [61] ermittelt (siehe Gleichung 4.17), ist daher nur als Anhalts-
punkt fer die tatsachliche Varianz zu sehen,die auch die Verzerrungs-
energiebestimmt. Nichtsdestotrotz lat sich die angepa te Varianz als
ein Ma fur die Verzerrungenbenutzen, die einen bedeutendenAnteil
an der Linienbreite haben.

Qualitativ lat sich aus der Pro Iform (Gau -An teil) ein Ma fur die
Reichweite der Verzerrungen gewinnen. Ein Gau -fermiges Pro| be-
deutet hierbei Verzerrungenmit langer Reichweite, ein Lorentz-foermiges
Verzerrungenmit kurzer Reichweite. Nach Warren{Av erbach folgt fur
ein Voigt-Pro | (Gl. A.6) mit dem Parameternbg und by fur die Gau -
und Lorentz- Breite:

1 .2
o b + Sh (A.17)

Die Voigt-Funktion kann dahernur eine Naherung sein,weil fur [! 0 die
Varianz divergiert. Aber immerhin kann man qualitativ eine Aussage
eber die Reichweite der Korrelationen in den Verzerrungsfelderntre en.

Var"(l) =
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Fur den Fall, da die Verzerrungendurch Versetzungenerzeugt wer-
den, wird die Annahme einer Gau -f ermigen Mikro verzerrungs\ertei-
lung nicht benetigt und man erhalt fer die Fourier-Koe zien ten [89,77]

c |
ShkibRe

InA(l) = Esﬁklbzc: 121n (A.18)

Die mit einem Bberstrich gekennzeidineten Gre en sind eber die vor-

handenenVersetzungslinienrihitungen gemittelt. Der Orientierungsfak-
tor C wird auch , Streukontrast\ genanrt und hangt vom Typ der Ver-
setzung, den elastisdhen Konstanten und der Richtung des Streuvektors
Snk1 ab (sieheauch Kap. 4.5.2.3. Die Gre e st die mittlere Verset-
zungsditte und b der Betrag desBurgers-Vektors. Der e ektiv e au ere

Abschneideradius R¢ ist bei vollkommen zufalliger Verteilung der Ver-
setzungengleich der Probengre e. Eine soldhe Verteilung werrde jedoch

auch eine mit der Probengre e divergierende Verzerrungsenergieauf-

weisen,soda R, den Radius angibt, innerhalb dessendie Versetzungen
zufallig angeordnetsind und au erhalb dessensich die Verzerrungsfel-
der der inneren Verzerrungen durch ®berlagerung mit denen anderer
Bereiche aufheben (bestrrankt zufallige Verteilung [89]). Der Faktor c
ist von der Gre enordnung 1 und hangt von den selben Gre en wie C

ab. Weil die Korrelationsl angel fur wesettlic he Teile desPro Is wesert-

lich kleiner als R ist, andert c=(spkb) den Logarithmus nur wenig und

wird daher oft vernaclassigt.

Fer zufallige Versetzungsanordomngen kann man zeigen [86], da die
Auslaufer der Pro Iform mit 15s  spyj° oder schneller abfallen. Aus
der Asymmetrie oder Termen heherer Ordnung erhalt man weitere In-
formationen uber die raumlichen Schwankungender Versetzungsdibite.
In dieser Arbeit konnte jedoch keine Asymmetrie gefundenwerden, so
da die Naherung (Gl. A.18) fur eine besdrankt zufallige Verteilung
hier ausreidhend ist. Nichtsdestotrotz hangt die Linienform bei den ho-
hen Intensitaten, d.h. nahe des Maximums, stark von der Anordnung
der Versetzungenab. Die entscheidendeGre e ist R 2, die ungefhr die
Anzah| der Versetzungeninnerhalb desAbscheideradiusR, angibt. Fur
groe PR e (>20) erhalt man ungefahr eine Gau -fermige Pro Iform,

fur kleinere wird die Pro Iform spitzer [89]. Die integrale Linienbreite
lat sich fur groe " R nach Kriv oglaz (Formel 5.1.8 in [77]) nahe-
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rungsweise bestimmen, weil der Logarithmus naherungsveise konstarnt
ist. Gleichung 4.21wurde so abgeleitet. Fur kleine PR e Nimmt die in-
tegrale Linienbreite nicht mehr mit der Wurzel vonIn™ R ¢ (GIn. 4.21
und 4.17) zu, sondernlinear [89]. Diese Unterschiede weirden sich auf
die ermittelte Versetzungsditite auswirken, haben aber hier keinegro e
Bedeutung, weil nur die Gre enordnung der Versetzungsditite von In-
teresseist.

A.5 Intensit atsfaktor Prob enform

Kleine Probensind bei kleinen Streuwinkeln oft kerzer als die bestrahlte
Flache desProbenhalters. Die Intensitat | (f hklg) verringert sich daher
im Verhaltnis pg von der bestrahlten Proben ache zu der gesanten
bestrahlten Flache des Probenhalters. Die gesante bestrahlte Flache
berednet sich aus der bestrahlten Langel = R =sin# und der Breite
desRentgenstrahls B (siehe Abb. A.2) mit dem Me kreisradius R und
der Strahldivergenz (im Bogenma).

Es emp ehlt sich, die reduzierten Parameter
a= Di=l; by=min(D,=B;1) und b= max(D,=B;1)

einzufuhren. Der Faktor pr, um den sich die Streuintensitat verandert,
ist im folgendenfur ein Redhteck, eineEllipse und eine Raute angegelen.

P Ellipse Rechteck Raute

@

Probenhalter < —] X P

Abbildung A.2: Strahlgeometrieund einige Probenformen, fer die der
Intensitatsfaktor pr beredinet wurde.
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Rechteck (
b a . a<1
= elr
PF 1 1 a
Ellipse
8 1 b l+ 1 1 b 1
% sab 5  arccosg Ep a
lab 5 1,157 2 L
or=hy 28D 3 arccos?+ILi 1 b L 0% fuw 1<a< 1:p1 —
2 arccos=+: 1 a oo
! 1= 1 b2 a
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g labl (1 1})? a<1
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B Datensammlung

Tabelle B.1: Elastische Konstanten ¢j und Moduln s; 2. Ordnung in
Voigt-Notation.

Material C11 C12 C44 S11 S12 Saq Zitat
[GP4] [10 3=GPa4]
FesoAlge | 181,0 127,1 113,7| 10,71 -4,12 7,87 | [85

NisoAlso | 199 137 116 | 11,5 4,7 6,62 [144S.5
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Abbildung B.3: Phasendiagrammvon FeAl in Abhangigkeit von der
Temperatur T und dem Al-Gehalt ca nach [143

Tabelle B.2: Mittlere quadratische Auslenkungender Atome bei 300K.

In den Literaturzitaten

ist in der Regel der Debye-Paramter B

8 2hu?i=3 angegelen (sieheauch Gl. 4.6 in Kap. 4.5.1).

Material | hu(Fe)i hu2(Al)i hu2i | Zitat
[10 4nm?]

FesoAl 50 19 1,5 [69]

Fe49AI 51 1,3 [1436\

NissAlz6 2.2 | [146

NiagAlsg 2,9 | [146

log,-Skala auf der Ordinaten.

@ Eigene Auswertung von Abb. 4 unter der Annahme einer
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Abbildung B.4: Phasendiagrammvon NiAl in Abhangigkeit von der
Temperatur T und dem Al-Gehalt ca [143

Tabelle B.3: Die Massenditite ( wurde aus dem Gitterparameter
a(300K) bei 300K fur einen defektfreien Einkristall der gegeltenenZu-
sammensetzung beredinet. Die Anderung @=@ desGitterparameters
a mit der Zusammensetzungc und der Absorptionskoe zient , die
nach Gl. 4.4 aus den Massensbwachungskoe zien ten [147] beredinet
wurden, sind ebenso angegelen. Die mittlere Eindringtiefe der Rent-
genstrahlungist 1= .

Material 0 a(300K) @=@(300K)

[g=cm®] [nm] [nm] [10°/m]
FesoAlso | 5,582 | 0,2910[145 | 0,012[145 123
NisoAlso | 5,907 | 0,2888[149 | 0,0225[14§ 29
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anisotrop
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Stapelfehlerhau gk eit pro meglicher Stapelfehlerebene

Dichte von Flachendefektenpro Langeneinheit
(1/Abstand der Defektebenen)

Dichte von Antiphasengrenzen

Verzwilligungshau gk eit pro meglicher
Stapelfehleretene

Aufweitung der Atomabstende senkredt zu einem
Stapelfehler

Komponerten desVerzerrungstensors

eiber die Langel gemittelte Verzerrung
Verzerrung desf hklg-Netzebenenabstands
mittlere quadratische Verzerrungendes

f hklg-Netzebenenabstands

Nullpunktab weichung des Di raktometers
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Gitterparameter

Koe zien t, der die quadratische Abhangigkeit H{ (S)
(Gl. 2.2, S. 8) besdreibt.
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Fernordnungsgrad
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Zeit

Zeitdauer einer Anla b ehandlung

Temperatur der Linienintensitaten (Gl. 4.6)

Anla temp eratur

Temperaturfaktor
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