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Kapitel 1

Einleitung

Mit intermetallischen Verbindungen [1] bezeichnet man Legierungen aus
Metallen, in denen die Atome der unterschiedlichen Sorten meist re-
gelméfBig, also chemisch geordnet, aufeinander folgen. IThre vielfdltigen
Anwendungen verdanken die intermetallischen Verbindungen zum einen
den durch die Zusammensetzung breit variierbaren intrinsischen Eigen-
schaften, die durch die Art und Anordnung der Atome bestimmt sind,
zum anderen der Mikrostruktur, d.h. der Gréfe und Anordnung einzel-
ner Kristallite. Gerade die mechanischen und magnetischen Eigenschaf-
ten konnen durch eine gezielte Mikrostrukturierung verbessert werden.
Nanokristalline Festkorper [2,3], die Polykristalle mit sehr kleinen Kri-
stalliten in der Grofle von ca. 5 bis 100nm sind, erweitern diese Ver-
besserungsmoglichkeiten. Sie erméglichen auch die Anderung intrinsi-
scher Materialeigenschaften, weil die Kristallitgroe in den Bereich ei-
niger intrinsischer Wechselwirkungslédngen, wie z.B. der magnetischen
Austauschlinge oder der Elektronenwellenléinge, kommt und weil Ato-
me, die in oder an den Grenzflichen zwischen den Kristalliten sitzen,
eine gegeniiber dem Kristall verdnderte Umgebung haben. Der Anteil
dieser Atome liegt bei 10nm grofien Kristalliten immerhin iiber 10 %.

Die intermetallischen Aluminide (FeAl, FesAl, NiAl, NizAl, TiAl usw.)
werden wegen ihrer Korrosionsbesténdigkeit und Festigkeit bei mittle-
ren bis hohen Temperaturen (800-1800K) geschiitzt. Legierungen mit
NigAl- und NiAl-Phasen werden fiir Turbinen verwendet. Wegen ihrer
Anwendungsmoéglichkeiten versucht die Grundlagenforschung ein atomi-
stisches Verstédndnis der Materialeigenschaften zu entwickeln. Beispiels-
weise konnte die gute Festigkeit (yield strenght anomaly) bei hohen Tem-
peraturen von FeAl [4] und NiAl [5] durch Leerstellenbildung erklért
werden. Die Leerstellen dienen als Transportmittel fiir die Bewegung
von Atomen und bestimmen daher die thermische Stabilitidt wesentlich.
Sie sind fiir grobkristalline einphasige Legierungen gut untersucht [6].
Die Hoffnung, dafl nanokristalline Materialien die Duktilitdt durch neue
Verformungsmechanismen in den Korngrenzen erhchen, konnte fiir ein-
phasige Systeme noch nicht bestéitigt werden [7]. Aussichtsreich sind
aber Verbundwerkstoffe, wie diinne duktile FeAl-Schichten als Binder
zwischen Hartmetallkdrnern [8] zeigen.
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2 KAPITEL 1. EINLEITUNG

Ziel dieser Arbeit ist es, ein atomistisches Verstdndnis der Ordnungsei-
genschaften nanokristalliner intermetallischer Verbindungen, besonders
unter Beriicksichtigung der Leerstellenwanderung, zu entwickeln. Zudem
laf3t sich der Einflul der Grenzflichen (Korngrenzen und Oberflichen)
untersuchen. FeAl und NiAl eignen sich gut als Modellsysteme fiir nano-
kristalline intermetallische Verbindungen, weil sie eine einfache kubische
Gitterstruktur mit nur zwei Atomen in der Elementarzelle besitzen und
die nanokristalline Struktur mehr als bis zur halben Schmelztemperatur
stabil ist. Wie sich herausstellen wird, hingen Ordnung, nanokristalli-
ne Struktur und plastische Verformung eng zusammen (Kap. 6.3). Bei
der Ordnungseinstellung wird es wichtig sein, die Abhéngigkeit atoma-
rer Sprungprozesse vom Ordnungsgrad zu beriicksichtigen (Kap. 6.4.1).



Kapitel 2

Grundlagen der chemischen
Ordnung

Das Ziel dieses Kapitels ist es, ein geeignetes atomistisches Modell fiir die
Ordnungseinstellung in intermetallischen Verbindungen auf der Grund-
lage der Bewegung von Leerstellen zu beschreiben.

Der Begriff Ordnung bedeutet in dieser Arbeit, dafl Atome unterschied-
licher Sorte bestimmte Plitze in der Einheitszelle des Kristallgitters ein-
nehmen. Diese Art von Ordnung wird auch chemische oder substitutio-
nelle Ordnung genannt. Unordnung heifit, dafl die Atome unabhingig
von der Atomsorte die Plitze zufillig besetzen. Beispielsweise besetzen
in FeAl mit der geordneten B2-Struktur (Abb. 2.1) die Fe-Atome immer
die Ecken und die Al-Atome die Mitte der Einheitszelle. In der ungeord-
neten A2-Struktur (=krz) sind die verschiedenen Atome im Mittel auf
die beiden Plétze statistisch gleichverteilt.

Ordnungsgrade bzw. Ordnungsparameter geben an, mit welcher Wahr-
scheinlichkeit eine bestimme Atomsorte auf einem Gitterplatz anzutref-
fen ist. Definition und Normierung unterscheiden sich von Autor zu Au-
tor (siehe z.B. Ziman [9], Kap. 1.5 und 1.7). Die in dieser Arbeit ver-
wendete Definition ist in Gl. 4.8 auf S. 38 angegeben.

Fe/Al

Abbildung 2.1: A2- und B2-Struktur von FeAl. Grau gefiillte Atome
bedeuten, daf auf diesem Platz im Mittel genauso viele Fe wie Al Atome
sitzen.
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Nah- und Fernordnung unterscheiden sich in der Ausdehnung der geord-
neten Bereiche. Bei der Nahordnung wird nur die unmittelbare Nach-
barschaft einer Atomsorte betrachtet, also z.B. wie viele Fe-Atome in
der ersten Koordinationssphire um ein Al-Atom angeordnet sind. Im
vollstdndig geordnetem Zustand sind das 8, im vollstédndig ungeordne-
tem 4 Atome. Bei der Fernordnung sind auch weit entfernte Schalen in
geordneter Weise mit Fe- bzw. Al-Atomen besetzt. Der Ubergang zwi-
schen Nah- und Fernordnung ist flieBend; er hdangt vom Typ der Defekte
des Ordnungszustands ab und muf je nach Situation geeignet beschrie-
ben werden. Eine bewédhrte Beschreibung fiir Ordnungszustidnde in der
Nihe eines Ordnungs-Unordnungs-Phaseniibergangs ist die Einfithrung
einer kritischen Lénge & (siehe z.B. [9]), die einen exponentiellen Ab-
fall der Ordnungs-Korrelation zwischen den Atomen mit der Entfernung
beschreibt (Nahordnung &.—0, Fernordnung &.—oo ). Diese Beschrei-
bung ist auch gut in der Ndhe von Oberflichen [10,11] oder Grenz-
flichen geeignet. Eine andere Moglichkeit, die oft bei der Ordnungsein-
stellung nach Abschrecken aber auch im thermodynamische Gleichge-
wicht [12] eingesetzt wird, ist die Einfithrung von kleinen geordneten
Bereichen (Domdnen), die durch ungeordnete Bereiche oder Antipha-
sengrenzen voneinander getrennt sind (siehe z.B. [13]). Der Durchmesser
D der Doménen gibt hier die Reichweite der Ordnung an (Fernordnung
D—o00, Nahordnung D—0). In dieser Arbeit wird von Fernordnung ge-
sprochen, wenn die Ausdehnung geordneter Bereiche grofier als 1-2nm
(entspricht 6-12 Atomabsténden) ist, weil ab dieser Gréfle sich die Ord-
nungsdoménen in Rontgenbeugungsspektren nachweisen lieflen.

Die symmetrieiquivalenten Plitze, die eine Atomsorte einnimmt, nennt
man ein Untergitter, das hiufig nach der Atomsorte benannt ist (,Al-
Untergitter®, , Fe-Untergitter®).

2.1 Defekte im Ordnungszustand

Ein Antistrukturatom (,anti-site atom®) ist ein Atom, das auf einem
anderen Platz sitzt als es in der ideal geordneten Struktur einnehmen
wiirde. Vertauscht man in einer vollstéindig geordneten B2-Struktur ein
Fe- gegen ein Al-Atom, so entsteht ein Paar von Antistrukturatomen
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(siehe auch Abb. 4.1). Antistrukturatome erniedrigen den Nah- und den
Fernordnungsgrad.

Leerstellen beeinflussen den Ordnungszustand indirekt. Werden bei-
spielsweise in FeAl Leerstellen nur auf einem Untergitter eingefiihrt, so
muf} bei unverénderter Zusammensetzung pro zwei Leerstellen auf dem
Fe-Untergitter ein Fe-Antistrukturatom auf dem Al-Untergitter gebildet
werden (,, Tripel-Defekt®, siehe z.B. [14] und Abb. 4.1). Aber auch auf
alle Gitterplitze gleichméfig verteilte Leerstellen fiihren zu einer Ab-
senkung der Besetzungswahrscheinlichkeit, die mit dem Ordnungsgrad
verkniipft wird (siehe auch Gl. 4.7). In dieser Arbeit werden Leerstellen
daher auch als Unordnung betrachtet.

An einer Antiphasengrenze (antiphase boundary, APB) sind wie bei ei-
nem Stapelfehler zwei Hélften des Kristalls gegeneinander verschoben.
Der Verschiebungsvektor w verbindet zwei Plétzen auf verschiedenen
Untergittern. Bei B2-FeAl ist u=[111]. Insbesonders kurz unterhalb der
kritischen Temperatur eines Ordnungs-Unordnungs-Ubergangs ist eine
Antiphasengrenze manchmal eine ungeordnete Schicht, die mit Annéhe-
rung an die kritische Temperatur immer dicker wird (,wetting® [13]).
Dies wurde z.B. fiir den Phasentibergang in der Néahe des trikritischen
Punktes in FegAl beobachtet (siehe Zitate in [15]).

In der Ndhe von Oberflichen kann der Ordnungsgrad je nach Orientie-
rung erhoht oder erniedrigt sein [11,16]. Fiir Korngrenzen in NigAl wur-
de eine ungeordnete Struktur berichtet [17], in anderen Materialien kann
das jedoch anders sein, z.B. konnte ein hoherer Ordnungsgrad durch Se-
gregation einer Komponente induziert werden. Nanokristalline Materia-
lien mit ihrer hohen Zahl von Grenzflichen (Korngrenzen, Oberfldchen,
evtl. auch Antiphasengrenzen) kénnten daher helfen, die Ursachen fiir
(Un-)Ordnungstendenzen in der Nihe von Grenzflichen zu untersuchen.

2.2 Ordnung im thermodynamischen
Gleichgewicht

Legierungen ordnen sich deshalb, weil der geordnete Zustand eine nied-
rigere (freie) Energie als der ungeordnete hat. Dagegen besitzt der un-
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geordnete Zustand eine hohere Konfigurationsenthalpie, was bei ho-
hen Temperaturen den energetischen Vorteil des geordneten Zustan-
des iiberwiegen kann, so dafl viele Legierungen Ordnungs-Unordnungs-
Phaseniibergénge unterhalb der Schmelztemperatur aufweisen. Verbin-
dungen mit hoher Ordnungsenergie (z.B. NiAl) bleiben dagegen bis zum
Schmelzpunkt geordnet.

Phéanomenologisch wird oft die Landau-Theorie oder bei r&umlich
verdnderlichen Ordnungsgraden die Ginzburg—Landau-Theorie verwen-
det (siehe z.B. Olemskoi [18] und Zitate darin), die fiir die freie Enthal-
pie eine Potenzreihen-Ndherung in den Ordnungsparametern darstellt.

Das wohl erfolgreichste atomistische Modell zur Beschreibung der Ord-
nungsphénomene ist das Bragg—Williams-Modell [14,19]. Zur Berech-
nung der Energie wird angenommen, dafl nur die Bindungen zwischen
néichsten Nachbarn beitrégt und dafi die Nahordnung gleich der Fernord-
nung ist (,,mean-field“-Niherung). Die Entropie wird aus einer zufilli-
gen Verteilung der Atome innerhalb der Untergitter berechnet, und
die Schwingungsanteile an der Entropie vernachléssigt. Die Parameter,
die in das Modell eingehen sind dann die Bindungsenergien zwischen
benachbarten Atomen. In der Nihe der kritischen Temperatur (Pha-
seniibergang Ordnung-Unordnung) muf} sie modifiziert werden, weil sie
thermische Fluktuationen im Ordnungsgrad nicht berticksichtigt. Aber
selbst, wenn die Voraussetzungen des Bragg-Williams-Modells, z.B. hin-
sichtlich der ,,mean-field“-N&herung, nicht ganz erfiillt sind, so 143t sich
das Modell dennoch meist erfolgreich anwenden, wenn ,effektive“ oder
,scheinbare“ Bindungsenergien verwendet werden. Diese effektiven Pa-
rameter bestimmt man aus der Anpassung an ein Experiment, z.B. die
kritische Temperatur oder den Verlauf des Ordnungsparameters mit der
Temperatur oder aus Punktdefektkonzentrationen in Abhéingigkeit von
der Temperatur. Je nach Temperaturbereich oder Fragestellung erhilt
man dann einen anderen Satz von Parametern. Die thermische Leer-
stellenkonzentration 148t sich mit einem erweiterten Bragg—Williams-
Modell berechnen [14,20]. Auch in der Nidhe von Oberflichen kann
das Nichste-Nachbar-Wechselwirkungsmodell noch gute Dienste leisten
[21], wenn auch gegeniiber dem Volumen etwas verénderten Wechselwir-
kungsparametern [22].
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Cluster-Variations-Modelle (siehe z.B. Zitate in [13]) kénnten den Ord-
nungszustand prinzipiell vollstéindig beschreiben, miissen aus prakti-
schen Griinden jedoch auch auf Nichste- oder Uberniichste-Nachbar-
Konfigurationen beschriankt werden und entsprechen dann dem Bragg—
Williams-Modell, bzw. geben weitere Korrekturen zu diesem Modell an.
Die Cluster-Energien konnen z.B. mit ab-initio Methoden berechnet wer-
den [23].

Ab-initio-Theorien, die die Bildungs- und Wanderungsenthalpien ato-
marer Defekte elektronentheoretisch nur unter Annahme der Gitter-
struktur und einigen Vereinfachungen wie der lokalen Dichtendherung
berechnen (siehe z.B. [24,25,26,27] und Zitate darin), sind schon weit
fortgeschritten, haben jedoch noch Schwierigkeiten, Schwingungsentro-
pien und damit Absolutkonzentrationen von Defekten zu berechnen [24].
Auch ist der Rechenaufwand fiir nicht-ideale Strukturen und die Beriick-
sichtigung magnetischer Momente noch sehr hoch. Trotzdem sind die
Bildungs- und Wanderungsenergien von Defekten oft in guter Uberein-
stimmung mit dem Experiment. Die Rechnungen ergeben zudem, daf
Einfachleerstellen im Falle von B2-FeAl und B2-NiAl vornehmlich auf
dem Ubergangsmetall-Untergitter gebildet werden [24,25], was auch ex-
perimentell gezeigt werden konnte [28].

2.3 Kinetik der Ordnungseinstellung

In der phdnomenologischen Thermodynamik wird die Einstellung des
thermischen Gleichgewichts oft durch exponentielle Relaxationsprozesse
beschrieben (siehe z.B. [18]). Ursache sind Spriinge von Atomen, so dafl
die meisten Beschreibungen der Ordnungseinstellung auf der atomaren
(,mikroskopischen®) Ebene angesiedelt sind. Fiir FeAl und NiAl wird
i.d.R. ein Leerstellenmechanismus [29, 30] angenommen bei dem sich
die Atome nur durch Spriinge in eine benachbarte Leerstelle bewegen
konnen.

Auch wenn sich die Atome nicht weit bewegen miissen, um das rich-
tige Untergitter bei der Ordnungseinstellung zu erreichen, miissen sich
die Leerstellen wegen der iiblicherweise kleinen Leerstellenkonzentration
doch iiber weite Strecken bewegen, um an fast allen Atomen vorbeizu-
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kommen. Eine Korrelation von langreichweitiger Diffusion der Atome,
die auch von der Leerstellenbewegung getragen wird, und der Ordnungs-
einstellung liegt daher nahe. Die Ordnung sollte sich grofitenteils ein-
gestellt haben, wenn die Diffusionslénge ca. 1 Gitterkonstante betrigt,
weil sich dann jedes Atom im Durchschnitt mehr als einmal bewegt hat.

Der entscheidende Faktor ist die Sprungfrequenz v, die von der Tempe-
ratur T und der Héhe der Sprungbarriere (Wanderungsenthalpie HM)
der Leerstelle) nach einem Arrhenius-Gesetz

HM
vV = g exp (_kB—VT) (2.1)

abhéngen soll. Die Anlauffrequenz vy sollte in der Groflienordnung der
Debye-Frequenz liegen. Diese kann aus Bestimmungen des Phononen-
spektrums oder Messungen der Debye-Temperatur abgeschéitzt werden.
Messungen des Phononenspektrums in Verbindung mit der Theorie fiir
die Sprungraten nach Schober brachten fiir FegAl [31] und NizAl [32]
gute Ubereinstimmung mit gemessenen Werten, lieferten fiir B2-FeAl
jedoch eher zu kleine Leerstellenwanderungsenthalpien.

Die Hohe der Sprungbarriere hingt von der lokalen Umgebung der Leer-
stelle ab. In Computersimulationen (Monte Carlo, siche z.B. [33] fiir ei-
ne Bestimmung der Wanderungsenthalpie) wird die Sattelpunktsener-
gie fast immer konstant gesetzt und die Energie der Leerstelle in der
Ausgangslage aus den aufgebrochenen atomsortenabhéngigen néchste-
Nachbar-Bindungsenergien bestimmt. Dadurch ist die mittlere Leerstel-
lenbildungsenergie bis auf eine additive Konstante gleich der mittleren
Leerstellenwanderungsenergie, was aber nicht weiter stort, weil die Leer-
stellenkonzentration in der Regel festgesetzt wird.

Die mean-field-Theorie nach Girifalco [34] beriicksichtigt auch néchste-
Nachbar-Bindungen im Sattelpunkt und nicht nur fiir die Ausgangslage
und mittelt arithmetisch {iber die Wanderungsenergien der verschiede-
nen Konfigurationen. Die mittlere Wanderungsenthalpie

Hy' = H'y +aS7 . (2.2)

héingt danach mit einem quadratischen Term vom Ordnungsgrad S ab.
Werden die Bindungen im Sattelpunkt nicht beriicksichtigt, 148t sich der
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Parameter a aus der Ordnungsenergie berechnen. Ansonsten miissen a
und H}' durch Anpassung an experimentelle oder elektronentheoreti-
sche Ergebnisse bestimmt werden. Gl. 2.2 wurde unter der Annahme ge-
wonnen, dafl beide Atomsorten dieselben Bindungsenergien haben sollen
mit Ausnahme einer stidrkeren Bindung zwischen ungleichen Atomen.
Sind die Eigenschaften 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 Konfigurationsenergien beriicksich-
tigt). Auch stellt sich dann die Frage, ob nicht besser iiber die Sprung-
frequenzen als iiber die Energien gemittelt werden soll. Zudem ist der
Weg der Leerstelle auf den beiden Untergittern dann — auf atomarer
Skala — nicht mehr zuféllig. Aus diesem Grund ist der Diffusionsmecha-
nismus in geordnetem B2-FeAl oder B2-NiAl noch nicht vollstéindig auf-
geklirt [30,36]. Eine dhnliche Kritik [37], die basierend auf Vielteilchen-
Computersimulationen eine Temperaturabhéingigkeit des Korrelations-
faktors anstelle der Wanderungsenthalpie bevorzugt, konnte fiir FeAl
nicht bestétigt werden [30]. Meiner Meinung nach ist diese Diskussi-
on noch nicht abgeschlossen, weil bei der langreichweitigen Leerstellen-
wanderung der Korrelationsfaktor, der angibt, wie hdufig die Leerstelle
aus der lokalen Umgebung entkommt, enthalten ist. Jedenfalls erwartet
man unabhéngig von Nidherungen, dafl die Leerstellen sich in geordne-
ten B2-Aluminiden langsamer als im ungeordnetem Zustand bewegen,
weil zum einen die Ausgangslage energetisch tiefer liegt und zum an-
deren ein ,Kéfig® von grofien Al-Atomen den Weg versperrt, d.h. die
Sattelpunktsenergie erhoht.

Trotz aller Einwdnde wird Gl. 2.2 erfolgreich zur Beschreibung von
Diffusionskoeflizienten bei Ordnungs-Unordnungsiibergéingen (siehe z.B.
[30, 34, 38] und der Widerstandserholung [39], die mit der Leerstellen-
wanderung in Zusammenhang gebracht wird, verwendet. Um die we-
sentlichen Ziige der Ordnungseinstellung in zunéchst ungeordneten na-
nokristallinen intermetallischen Verbindungen zu beschreiben werde ich
daher auch GI. 2.2 anwenden.

In Gl 2.1 wird eine mittlere Sprungfrequenz angegeben. Sie soll iiber
die unterschiedlichen Sprungraten gemittelt sein. Fande jeder néchste-
Nachbar-Sprung mit gleicher Wahrscheinlichkeit statt, so entordnete
sich das Material vollsténdig. Die Spriinge, die die Ordnung férdern sind
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energetisch etwas bevorzugt und finden daher hiufiger statt. Analytische
Theorien der Ordnungseinstellung, die auf der Leerstellenbewegung be-
ruhen [35,40,41,42], stellen Ratengleichungen fiir die Besetzungswahr-
scheinlichkeiten auf, bei denen fiir verschiedene Sprungkonfigurationen
jeweils andere Ubergangsraten angesetzt werden. Die Zeitentwicklung
folgt dann zwangsliufig aus den Ubergangsraten in Form von Differen-
tialgleichungen. Allen Modellen gemeinsam ist die Annahme einer kon-
stanten Leerstellenkonzentration und einer homogenen Ordnungseinstel-
lung, d.h. daf3 die Leerstelle sich gemittelt iiber Distanzen grofer als die
Gitterkonstante zuféllig bewegt und sich der Ordnungsgrad daher im
Mittel {iberall gleich veréndert. In der Regel kommt noch eine Mean-
field-Ndherung hinzu. Die Sprungraten werden iiber Arrhenius-Gesetze
aus den Bindungsenergien (siche Diskussion zu Gl. 2.2 gewonnen. Die
Unterschiede in den Modellen liegen darin, wieviele freie Parameter fiir
die Sprungbarrieren angesetzt werden. Anfénglich wurde keine Nahord-
nung beriicksichtigt [35]. In einer Arbeit von Fultz [41] werden Ratenglei-
chungen fiir einen vollstédndigen Satz von Punktdefekten angegeben und
die Nahordnung bis zur ersten Schale beriicksichtigt. Gschwend u.a. [40]
berticksichtigen ebenso die Nahordnung, die Leerstellen sollen jedoch auf
beide Untergitter gleich verteilt sein.

Im Falle der Einfiihrung von Leerstellen auf allen Untergittern erfolgt
die Verteilung der Leerstellen zwischen den Untergittern sehr schnell [41]
sobald die Leerstellen beweglich werden. Die Nahordnung in der er-
sten Schale stellt sich schneller als die Fernordnung ein, und zwar um-
so schneller je weiter der Fernordnungsgrad im Ausgangszustand vom
Gleichgewichtswert entfernt ist [41]. Bei kleinen Abweichungen néhert
sich der Ordnungsgrad exponentiell dem Gleichgewichtswert an [40],
nachdem sich die Leerstellenverteilung schneller (auch exponentiell) an-
gepaflt hat. Fernab vom Gleichgewicht sind die Zeitverldufe sehr viel
komplizierter. Beispielsweise ist der vollstdndig ungeordnete Zustand
stationér (dS;/dt(S1—0) = 0), wenn auch instabil, weil beide Unter-
gitter symmetrisch zueinander sind.

Die oben beschriebenen Modelle beriicksichtigen keine rdumlichen Fluk-
tuationen. Es zeigt sich jedoch, daf sich in B2-FeAl bei der Ordnungs-
einstellung kleine Ordnungsdoménen bilden (Kap. 6.4.1). Auch nume-
rische Simulationen der Ordnungsdoménenbildung [43,44,45] lassen of-
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fen, wie sich die Doménen aus den ungeordneten Phase bilden. Ich bin
der Meinung, dafl die Leerstellenbewegung (Gl. 2.1) in allen Fillen den
entscheidenden kinetischen Faktor darstellt. In Anlehnung an die Mo-
delle zur homogenen Ordnungseinstellung soll daher ein sehr einfaches
Modell verwendet werden, das bis zur Ausbildung von vollsténdig ge-
ordneten Doménen gelten soll. Der Ordnungsgrad kann dabei entweder
als Ordnungsgrad innerhalb der Doménen verstanden werden oder als
mittlerer Parameter auf dem Weg einer Leerstelle, die Gebiete mit un-
terschiedlichen Ordnungsgraden durchliuft!. Wie in der phinomenolo-
gischen Kinetik soll eine Differentialgleichung 1. Ordnung

ds HM 4 qS?
d—tl = —(51 — Smax) ¢v Vpexp (% (2.3)
~
I 11 111

die Zeitabhingigkeit des Ordnungsparameters S; beschreiben. Teil III
ist die Leerstellensprungfrequenz aus Gl. 2.1. Der Korrelationsfaktor soll
in 19 bzw. in der Wanderungsenthalpie H(S7) (GI. 2.2) enthalten sein.
Teil I gibt den Anteil ungeordneter Bereiche bzw. die Wahrscheinlich-
keit an, ein Atom anzutreffen, das auf dem falschen Platz sitzt. Multipli-
ziert mit der Leerstellenkonzentration ¢y und dem Anteil I der Atome,
die noch auf dem falschen Platz sitzen, erhélt man fiir einen Zufallsweg
die Rate, mit der eine Leerstelle auf ein Atom am falschen Platz trifft.
Ein solches Atom soll nach dem Sprung auf dem richtigen Platz sitzen.
Korrelationsfaktoren f<1, d.h. wenn das Atom wieder an seinen vorhe-
rigen Platz zuriickspringt, und Spriinge auf das falsche Untergitter sind
im Vorfaktor I vernachléssigt, weil sich der Vorfaktor nur wenig auf die
Bestimmung der Wanderungsenthalpie im exponentiellen Term III aus-
wirkt?. Ahnliches gilt fiir die Leerstellenkonzentration (Kap. 6.4.3).

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

2Eine Erhohung der Wanderungsenthalpie um 0,1eV wiegt bei der Temperatur
der Ordnungseinstellung in FeAl (450 K) eine Absenkung der Vorfaktors um den
Faktor 10 auf.



12 KAPITEL 2. GRUNDLAGEN DER CHEMISCHEN ORDNUNG

2.4 Zusammenfassung:
Ordnungseinstellung durch
Leerstellenwanderung

Eine einfache quantitative Beschreibung der Kinetik (Gl. 2.3) in Form
einer Ratengleichung 1. Ordnung wurde entwickelt. Die Grundannahme
ist, daf eine sich bewegende Leerstelle Atome, die auf dem falschen Un-
tergitter sitzen, auf das richtige Untergitter beférdert. Es handelt sich
dabei um ein Mean-field-Modell, bei dem eine konstante Leerstellen-
konzentration angenommen wird und vielleicht vorhandene rdumliche
Schwankungen des Ordnungsparameters ausgemittelt sein sollen. Der
entscheidende Parameter, der die Kinetik der Ordnungseinstellung be-
stimmt, ist die Leerstellenwanderungsenthalpie H-y (Gl. 2.1). Sie soll
mit einem Term, der quadratisch im Ordnungsgrad S ist, ansteigen (GI.
2.2). Die Zeitabhingigkeit des Fernordnungsparameters Sy(7,t) erhélt
man aus Gleichung 2.3 durch numerische Integration tiber die Zeit ¢.



Kapitel 3

Herstellung und Charakterisierung
nanokristalliner Materialien

3.1 Kiristallitkondensation

/\ Fe- und Al-Atome
./

. i Isolator(Quarz
/&Nanokristall & @ 7)

* Art /

Sammel-
Flache Kathode
Plasma
Gitter *
(optional) «
[——
Target FeAl

Abbildung 3.1: Photographie eines Argon-Plasmas (rechts) und Sche-
mazeichnung (links) der Kathodenzerstdubung zur Herstellung von na-
nokristallinen Materialien. Das Plasma trégt das Ausgangsmaterial
(Target) ab, und in der 200-500 Pa Ar-Atmosphére entstehen durch Ag-
glomeration abgestdubter Atome einzelne Nanokristalle.

Die Herstellung der nanokristallinen intermetallischen Verbindungen er-
folgte mit der Methode der Kathodenzerstidubung (siche z.B. [46], Teil 1,
Kap. 3). Das Ausgangsmaterial der gewiinschten Zusammensetzung wird
als Kathode (Target) eingesetzt und durch ein Gleichspannungsplasma
in einer 200-500 Pa Ar-Atmosphiire abgetragen (siehe Abb. 3.1). Die im
Plasma erzeugten Ar-Tonen werden durch die Hochspannung, die auch
das Plasma aufrecht erhilt, auf die Kathode hin beschleunigt und schla-
gen dort Atome des Ausgangsmaterials heraus. Diese lagern sich, wie
beim Verdampfen in einer Gasatmosphére [47], zu Nanokkristallen zu-
sammen, die sich an der mit fliisssigem Stickstoff gekiihlten Sammelfliche

13
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als Pulver niederschlagen. Die Kristallitgrofle kann jedoch von anderen
Parametern [48,49] als beim Verdampfen abhiingen, weil die Teilchen
im Plasma geladen sind. AnschlieBend wird das synthetisierte Pulver
im Vakuum bei einem uniaxialen Druck von 1-4 GPa zu Scheiben mit
einem Durchmesser von 5 oder 8 mm geprefit. Die Herstellungsanlagen
»Nanoll“ und ,,NanoIII“ unterscheiden sich vom Prinzip her nicht. Die
Anlage NanollII [50] ist grofler ausgelegt und erreicht bei grofieren Pro-
ben mit 8 mm Durchmesser mit bis zu 4 GPa hohere Kompaktionsdriicke
als die Anlage Nanoll.

Die Methode der Kathodenzerstdubung hat gegeniiber dem Verdamp-
fen den Vorteil, daf§ die Zusammensetzung besser eingestellt werden
kann. Denn schon nach Abtragtiefen von ca. 10nm werden die Atome
in der Zusammensetzung der Kathode freigesetzt [51]. Schnelles Ver-
dampfen von Pulverkdrnern [52] erhélt die Zusammensetzung, kénnte
aber zu breiteren KristallitgréfSenverteilungen oder grofleren Kristalli-
ten [47] fithren. Eine vollsténdigere Liste der Herstellungsmethoden gibt
Wiirschum [53] an.

Die an der Sammelfléiche abgeschiedenen Kristallite weichen in ihrer Zu-
sammensetzung (Kap. 3.4) etwas von der Target-Zusammensetzung ab:
Sie sind um bis zu 9at.% Al-reicher (Tab. 3.2). Dies konnte daran lie-
gen, dafl zwar der Materialabtrag in der richtigen Zusammensetzung er-
folgt, aber die Teilchen im Plasma selektiert oder modifiziert werden,
z.B. durch weiteren Ionenbeschuf} oder elektrische und magnetische Fel-
der. Diese Felder fithren wahrscheinlich auch dazu, dafl sich der groéfite
Teil des abgetragenen Materials auf der Quarzisolation abscheidet.

Zur Berechnung der Produktionsrate (Abb. 3.2), d.h. die pro Zeitein-
heit gesammelte Menge an nanokristallinem Material, wurde die Pro-
benmasse aus der Probendicke und -dichte abgeschétzt. Nur in seltenen
Féllen konnte direkt das vollstdndige Probengewicht gemessen werden,
weil die Proben nach dem Pressen in der Regel zerbrachen und nicht
sicher war, ob alle Bruchstiicke aufgefangen werden konnten. Die Unsi-
cherheiten der Datenpunkte liegen daher bei 10-20 %.

Die Ausbeute (Abb. 3.2, M) konnte durch eine ebene Sammelfléiche in
Kathodenebene, wie sie in [54] vorgeschlagen wurde, nicht erhsht wer-
den. Vermutlich ist der Grund darin zu suchen, dafl bei [54] eine Magne-
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Abbildung 3.2: Produktionsrate in Abhéngigkeit vom Kathodenstrom.
Verschiedene Schattierung kennzeichnen Zusammensetzungen der Ka-
thode: m F€50A150, L) F6‘60A1407 Ni50AI50. Die Symbo]e kennzeich-
nen verschiedene Variationen in der Herstellungsanlage (siehe auch
Abb. 3.1): O Herstellungsanlage Nanoll, ohne Abschirmgitter; A dito,
mit Gitter; V Nanoll, scheibenférmige Sammelfiéiche in Kathodenebene;
O Nanolll, mit Abschirmgitter. Die durchgezogene Linie ist eine Trend-
linie fiir die Produktionen ohne Abschirmgitter (@).

tronsputterkathode verwendet wurde. Mir erscheint jedoch das Magne-
tronsputtern fiir magnetische Teilchen, d.h. auch fiir n-FeAl, nicht sinn-
voll, weil ein Grofiteil der Teilchen als fester Film auf dem Masseschild
der Kathode abgeschieden wird. Eigene Versuche bestétigten, dal zwar
der Materialabtrag beim Magnetronsputtern sehr viel grofler ist, aber
die Ausbeute nicht in gleichem Mafle gesteigert werden kann. Insbeson-
ders 148t sich ein Target nur fiir die Produktion weniger Proben (ca.
fiinf) verwenden, bevor es verbraucht ist.

Der Zusammenhang zwischen Ausbeute und Leistung oder Ar-Druck ist
sehr dhnlich wie in Abb. 3.2, weil die Spannung typischerweise zwischen
300 und 360V liegt und weil bei einem hoheren Ar-Druck auch grofiere
Strome zu erzielen sind.
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Die Ausbeute ist bei Verwendung eines Abschirmgitters (sieche Abb. 3.1)
niedriger (Abb. 3.2, A), was jedoch stark abhingig 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 geladenen Nanokristalle zur Anode, d.h. zur Sammelfldche,
gefordert. Das Gitter hat den Vorteil, daf3 sich ein stabiles Plasma er-
zeugen 14t und das Beschlagen der Quarzisolation erst nach léngerer
Zeit zu einem Plasma um die Isolation herum fiihrt.

3.2 Kugelmahlen

Das Kugelmahlen ist eine alternative Methode zur Herstellung nanokri-
stalliner Materialien. Dabei wird das Ausgangsmaterial als Pulver zu-
sammen mit Kugeln aus Stahl, Hartmetall oder Keramik in einen Mahl-
becher gefiillt und kraftig geschiittelt. Durch die starke plastische Ver-
formung entstehen Pulverkorner, die aus Nanokristallen zusammenge-
setzt sind (siehe z.B. [55,56]).

Kugelgemahlenes FeAl (Korngréfie 2040 pm) mit geringem Sauerstoff-
gehalt und guter Homogenitéat wurde von Chr. Moelle, Berlin, geliefert.
Die Zusammensetzung énderte sich durch den Kugelabrieb jedoch et-
was (Kap. 3.4). Kugelgemahlenes NiAl (Korngrofie ~1 pm) wurde von
B. Murty und J. Joardar, Indian Inst. of Technology, Kharagpur, In-
dien, unter Zusatz eines organischen Benetzungsmittel gemahlen. Aus
der Gewichtsverédnderung beim Anlassen (Kap. 5.3) mufl man auf einen
grofleren Verunreinigungsgehalt schlieen. Anlagerungen von Fremdato-
men an der Oberfliche der kleinen Teilchen kénnten dafiir mitverant-
wortlich sein.

3.3 Massendichte

Die Massendichte p = m/V wurde auf zwei verschiedene Arten bestimmt
(Abb. 3.3, siehe auch [50]): Zum einen mit der ,,geometrischen Metho-
de®, bei der die Probenmasse m mit einer Waage und das Volumen V
aus den Probenabmessungen (Durchmesser und Dicke) gewonnen wird.
Zum anderen nach der Archimedes-Methode, bei der das Volumen aus
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Abbildung 3.3: Verwendete Dichtemefimethoden.
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Abbildung 3.4: Massendichte p in Abhéngigkeit von den Herstellungs-
parametern Kompaktionsdruck pkomp und Probendicke d. Kreise zeigen
die MeBwerte nach der Archimedesmethode, d.h. die Massendichte ohne
offene Porositét, Quadrate zeigen die Mefiwerte nach der geometrischen
Methode. Die dicken vertikalen Balken verbinden die beiden Werte fiir
dieselbe Probe. Die angegebenen Zusammensetzungen sind die des Aus-
gangsmaterials.

dem Auftrieb in einer Fliissigkeit bestimmt wird. Als Fliissigkeit wurde
o-Xylol gewahlt, um einen Kompromifl zwischen guter Benetzung, ge-
ringem Dampfdruck, hoher Dichte und riickstandslosem Entfernen von
der Probe durch Verdampfen nach der Messung zu erzielen. Fiir noch
genauere Messungen kéime evtl. Dimethylphthalat (C190H1004) in Frage,
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das bei Raumtemperatur nicht verdampft und mit Ethanol abgewaschen
werden muf.

Die offene Porositit ergibt sich aus der Differenz zwischen der Dichte
nach Archimedes und geometrischer Dichte.

Aus Abb. 3.4 lassen sich im wesentlichen drei Ergebnisse ablesen:

1. Die Massendichte liegt bei max. 85 % der Dichte der grobkristallinen
Verbindungen (Tab. 3.2 auf S. 21). Dies liegt an der geringen Ver-
formbarkeit bzw. hohen Hérte von kubisch raumzentrierten n-FeAl
und n-NiAl. Kubisch flichenzentrierte, nanokristalline Materialien
wie z.B. n-Pd lielen sich hingegen auf relative Dichten >95 % ohne
offene Porositéit verdichten [50,57].

2. Die Dichte héngt weniger vom Kompaktionsdruck als von der Pro-
bendicke ab. Dieses Ergebnis ist nicht erstaunlich, weil die Pul-
verschiittung bei der Herstellung ungleichméfig ist, was sich beson-
ders stark auf diinne Proben auswirkt (siehe auch Abb. 3.5). Denn
wegen der geringen Plastizitit und der hohen Hérte flieit das Pulver
innerhalb der Preflhiilse nur wenig, um Dichteschwankungen auszu-
gleichen.

3. Die offene Porositét, d.h. der Teil der Probe, in den eine Fliissig-
keit eindringen kann, nimmt mit sinkender Dichte zu. Zudem ergibt
die Archimedesmessung niherungsweise keine Werte unter 75 % der
grobkristallinen Dichte. Unterhalb einer Dichte von 75 % ist also das
meiste Porenvolumen offen. Auch das wurde nach den Erfahrungen
mit n-Pd [50] erwartet und liegt an der Morphologie des Pulvers.
Die offenen Poren liegen wohl zwischen den einzelnen nadelférmigen,
vom Abstreifer erzeugten Pulverstreifen, die auch nach dem Verdich-
ten erhalten bleiben (,,Strohballen®, siehe Abb. 3.5).

Die Verringerung der Dichte durch den Korngrenzenanteil, das aufgewei-
tete Kristallgitter oder durch Sauerstoff sind gegeniiber der Porositét zu
vernachléssigen.

Etwas anders sieht das Bild fiir kugelgemahlenes FeAl aus. Die ca.
20 pm groflen Pulverteilchen haben eine relative Dichte von mindestens
97+0,3 % der Dichte der idealen B2-Struktur mit der Gitterkonstanten
des nanokristallinen Materials. Hier sind die Nanokristalle also recht
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dicht gepackt ohne einen wesentlichen Anteil an Nanoporen (<3%).
Auch 148t sich aus diesen Messungen abschiitzen, daf§ der Leerstellen-
gehalt nach der Herstellung unter 3+0,3 % liegen muf}. Die geometrisch
gemessene Dichte der aus dem Pulver geprefiten Probe mit offener Po-
rositéit ist 87+4 %. Die Poren liegen ganz eindeutig zwischen den Pul-
verkornern (Abb. 3.6).

3.4 Zusammensetzung und Reinheit

Der quantitative Gehalt an metallischen Atomen wurde aus der opti-
schen Emission eines induktiv angekoppelteten Plasmas (ICP-OES) be-
stimmt. Dazu wird die Probe in einer Séure aufgelost und das Emissi-
onsspektrum mit einer Eichlosung verglichen. Die Zusammensetzungen
der einzelnen Proben (Tab. 3.2) waren innerhalb der Fehlergrenzen mit
Ausnahme einer nanokristallinen NiAl Probe gleich.

Der Sauerstoff- und der Stickstoffgehalt wurden mittels Trégergas-
Heiflextraktion mit Kupfer-Aufschlag gemessen. Der Stickstoffgehalt
lag dabei stets unterhalb der Nachweisgrenze von 20 pug, d.h. unter
0,02 gew.%. Der Sauerstoffgehalt nach Handhabung an Luft schwankt
von Probe zu Probe und scheint geringfiigig mit der Dichte als auch der
Produktionsnummer nach Reinigen mit einem Papiertuch korreliert zu
sein. Auch diirfen die Proben nicht zu schnell beliiftet werden, weil sie
sonst schnell oxidieren und heifl werden. Dabei konnen sie so heifl werden
und stérker oxidieren, dafl sie sogar zusammenschrumpfen oder Papier
versengen. Der Sauerstoff lagert sich an den Oberflichen der Kristallite
an, dringt aber nicht wesentlich ein, wie die Réntgenspektren (Kap. 5.7)
und Messungen der magnetischen Suszeptibilitdt (Kap. 5.6) zeigen. Je
nach Probe liegt der Sauerstoffgehalt nach vorsichtiger Beliiftung zwi-
schen 3 und 8 gew.%. Vor dem Beliiften liegt er unter 0,4 gew.%.

Um die Sauerstoffaufnahme genauer zu untersuchen, wurde eine Pro-
be (f50-50) in Schutzgas (Ar, 6 ppm H2O, 3ppm O) gewogen. Das
Gewicht betrug einige Minuten nach dem Aufbrechen der Ampulle
7,645 mg und stieg langsam an (ca. 0,15 ug/s). Nach Beliiften erreichte
es 8,232mg, nach 14 Tagen sogar 8,268 mg. Das entspricht einer Mas-
senzunahme von 8,1 %. Die Probe war 47+8 um dick, die Dichte be-
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trug 4,24+0,07-103 kg/m? nach Archimedes und 3,5+0,6-103 kg/m? geo-
metrisch. Die hohe Sauerstoffaufnahme 148t sich somit zwanglos aus der
geringen Dichte erklédren. Gleichzeitig zeigt diese Messung aber auch,
dafl die UHV-Herstellungsanlage eine sehr gute Reinheit liefert.

Tabelle 3.1: Zusammensetzung und Reinheit. Weil die Anzahl der Pro-
ben nicht fiir eine genaue Statistik ausreichten, wurden die Fehleranga-
ben geméaf Gauflscher Fehlerfortpflanzung aus den Schwankungen zwi-
schen den Proben und der erfahrungsgeméfen MeBunsicherheit der Ana-
lyse berechnet (beide Gréfien sind etwa gleich grof3). Soweit nicht anders
vermerkt, sind die Elementgehalte von Proben angegeben, die an Luft
gehandhabt und an denen Rontgen- und Dichtemessungen durchgefiihrt
worden sind.

Ausgangsmat. Fe50A150 F660A140 Ni50A150 F660A140

Reinheit 99,95 % >9998% | >99,98% | >99,9%

Herstellung Kristallitkondensation Kugelmahlen
gew % [ gew% [ gew.% gew.%

ICP-OES (Optische Plasma-Emissionsspektroskopie)

Fe 58,3+2,5 | 63,9+2,2 | <0,3 76,9+1,5

Al 32,8+1,6 | 28,1+0,6 | 35,7+2,3 | 20,9+0,4

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 52,9427 | 0,06+0,03

Rest 8,8+3,0 8,0+2,3 11,4+£3,5 | 0,7+1,6

HET (Trégergas-Heilextraktion)

O(Ar) 0,37+0,05 0,9+0,3

0] 3-8 ~T 0,5+0,03

N <0,02 <0,03 <0,02

Verbrennung im Os Gasfluf3

C 0,40+0,05

C(Ar) 0,14+0,05

EDX (Energiedispersive Rontgenfluoreszenz- Analyse)

S = | |

O(Ar),C(Ar) : Sauerstoff-, Kohlenstoffgehalt der in Argon gehandhabten Proben
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Tabelle 3.2: Typische Herstellungsergebnisse (pk > 2 GPa) von an Luft
gehandhabten Proben. Die Summe der metallische Elemente ist auf 100
normiert. pg ist die berechnete Dichte (excl. O) fiir die gemessene Gitter-
konstante (Kap. 5.7.1, 5.7) unter der Annahme von zwei Atomen in einer
Einheitszelle und den hier angegebenen Zusammensetzungen. p bezeich-
net die gemessene Dichte (Abb. 3.4) nach Archimedes. Die geometrische
Dichte ist wegen der offenen Porositéit um ca. 0,5-10% kg/m? kleiner.

Target Probe Po P plpo
[10° kg /) [%)

Kristallitkondensation

Fe50A150 Fe46’2i116A153’8i11608722 5,4 4,6 85
F660A140 F€52,3:|:1’0A147’7:|:1,OO§22 5,7 4,6 81
Ni5QA15Q Ni40 519 7A159 5:‘:2,7O§32 5,6 4,3 it
Kugelmahlen

FegoAlso | Fegs ot0,6Al35,550,6CT10740,0501440a] 6,1 59 97

Die energiedispersive Rontgenfluoreszenzanalyse (EDX, Kap. 5.5) lief§
sich leider nicht zuverldssig eichen, weil die Ergebnisse an Eichproben
je nach gewiihlter Anpassung um iiber 20% schwankten, obwohl die
gemessenen Spektren sich fast gar nicht unterschieden. Vermutlich lag
die Ursache an einer Inkompatibilitit der alten Auswertungssoftware mit
dem neuen fensterlosen Energiedetektor, der bei kleinen Energien leichte
Elemente nachweisen kann. Jedoch konnten aufler den Targetatomen
und Sauerstoff keine weiteren Verunreinigungen festgestellt werden. Die
Nachweisgrenze lag unter 1 gew.%.

3.5 Optische Mikroskopie und
Rasterelektronenmikroskopie

Mit Hilfe der konventionellen optischen Mikroskopie lassen sich Struktu-
ren untersuchen, die gréfler als 0,5 pm sind. Die Morphologie der durch
Kristallitkondensation 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 eine Art ,,Stroh-
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ballenstruktur®, weil das Material zu hart ist und die Poren zwischen
den Streifen auch durch 4 GPa Druck nicht geschlossen werden kénnen.
Zur weiteren Verdichtung wére wohl eine zusétzliche Scher- oder Torsi-
onsverformung hilfreich.

Die Ursache fiir die hellen Flecken konnte noch nicht aufgeklirt werden.
Sie verschwinden nach dem Schleifen oder Polieren. Die EDX (Kap. 3.4)
zeigt an diesen Stellen einen nur leicht erhchten Sauerstoffanteil.

Abb. 3.6 bestéitigt noch einmal das Ergebnis der Dichtemessungen
(Kap. 3.3) fiir kugelgemahlenes FegzAlssCry. Die Poren befinden sich
hauptséchlich zwischen den 20 pm grofien, ungefihr kugelformigen Teil-
chen und bilden ein zusammenhéngendes Netzwerk. Die Teilchenform
und -oberfliiche ist in Ubereinstimmung mit der aus der Literatur be-

Abbildung 3.5: Optisches Mikroskopbild einer n-FeygAls4 Probe (Nr.
50-15, Dicke ca. 90 um, Dichte nach Archimedes 4.5+0.1-103kg/m?).
Im unteren Bildteil erkennt man die Streifen, die beim Abstreifen der
kondensierten Nanokristalle vom Kiihlfinger entstehen. Rechts ist die
Probe besser verdichtet, weil hier wohl mehr Pulver lag. Die schwarzen
Punkte sind unverdichtete Pulverreste, die nach der Herstellung auf die
Probe gefallen sind.
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Abbildung 3.6: Optisches Mikroskopbild einer b-Feg3Al3sCr; Probe
(Nr. b60-1), die aus kugelgemahlenem Pulver bei 4 GPa geprefit wur-
de. Die ca. 20 pm grofien Pulverteilchen haben eine relative Dichte von
mindestens 97 %.

kannten Morphologieentwicklung fiir das Kugelmahlen von FessAlys
[58].

Demgegeniiber sind die Poren in den durch Kristallitkondensation her-
gestellten Proben viel feiner verteilt (Abb. 3.7, 3.8). Die moderne Ra-
sterelektronenmikroskopie (, GEMINI“ Feldemissionskathode) erlaubt
so hohe Auflésungen, dafl sogar 20 nm grofle Teilchen sichtbar werden
(Abb. 3.8). Diese Grofle deckt sich mit der durch Rontgenbeugung er-
mittelten Kristallitgrofie. Die feinen Risse in Abb. 3.7 entsprechen den
Réndern der Streifen in Abb. 3.5. Die Poren sind so fein verteilt, daf3
bei gut verdichteten Proben (p/po>80 %) kaum Fliissigkeit (o-Xylol, Al-
kohol) in die Probe eindringt (Kap. 3.3), Gase wie Sauerstoff aber sehr
wohl aufgenommen werden (Kap. 3.4).
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Abbildung 3.7: Raster-Elektronen-mikroskopische Aufnahme der Pro-
be Nr. £85-20 nach einem Korrosionsangriff in 0,1 M NaySO4 bei 1,8 V.
Die Probe wurde aus einem Fegs Aly5-Target mittels Kristallitkondensa-
tion nach demselben Verfahren wie die in Abb. 3.5 hergestellt.

Abbildung 3.8: Raster-Elektronen-mikroskopische Aufnahme mit ho-
her VergroBerung derselben Probe wie in Abb. 3.7.
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3.6 Zusammenfassung: Probenzustand
nach der Herstellung

Der Probenzustand nach der Herstellung durch Kristallitkondensation
stellt sich wie folgt dar (Abb. 3.9). Die Probe besteht aus stark verzerr-
ten FeAl Nanokristallen von ca. 20nm Grofie (Kap.5.7.2), deren Ober-
fliche mit Sauerstoff belegt ist. Bei bei Kristallitgrofile von D=20nm
sind dies ~2,5 Sauerstoffatome pro B2-Gitterzelle, wenn man den An-
teil der Gitterzellen mit der Kantenlinge a am Rand eines Kristallites
wie in Kap. 6.2 mit 6a/D = 0,09 abschiitzt. Die einzelnen Kristallite
sind in Streifen (Breite ca. 4 um) zu einer Scheibe zusammen gepreft.
Etwa 20 % der Probe bestehen aus Poren, sowohl Makroporen zwischen
den Streifen, als auch Nanoporen zwischen den Kristalliten.

Kugelgemahlenes Fegg AlsgCry besteht aus ca. 40 nm grofien Kristalliten
(Kap. 5.7.2), die zu dichten (p/po>97 %) 20 pm grofien Kérnern zusam-
mengelagert sind. Zwischen diesen grofien Kornern befindet sich ein zu-
sammenhéngedes Netzwerk von Poren im pum-Bereich (Porenanteil am
Gesamtvolumen 13 %).

Das Innere der FeAl-Kristallite kann bei beiden Herstellungmethoden
nur wenige Verunreinigungen enthalten. Dies zeigen die Gitterkonstante,
die nach der Ordnungseinstellung denselben Wert wie in reinem grob-
kristallinem B2-FeAl hat, und die Abwesenheit von Rontgenreflexen, die
nicht zur B2-Struktur gehoren.

Pulverstreifen Nanokristallit  sayerstoff Gitterstruktur

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

Abbildung 3.9: Schematische Darstellung der Probencharakterisierung
nach der Herstellung.






Kapitel 4

Rontgenbeugung zur Untersuchung
von Ordnungsgrad, Kristallitgrofie
und Verzerrungen

Der Rontgenbeugung ist ein eigenes Kapitel gewidmet, weil sie die
Hauptuntersuchungsmethode dieser Arbeit ist. Mit ihrer Hilfe lassen
sich Aussagen iiber die Anordnung der Atome machen. Zudem sind die
Messungen zerstorungsfrei, und die Theorie wie auch die Grenzen der
Methode sind wohlbekannt, so dafl die hier an nanokristallinen inter-
metallischen Verbindungen gewonnenen Resultate zuverldssig beurteilt
werden konnen. Dieses Kapitel beschreibt anhand einer typischen Pro-
be, welche Parameter aus den Rontgenbeugungsspektren gewonnen wer-
den kénnen und umreifit kurz die dazu notige Theorie. Die Ergebnisse
der Anlafimessungen sind in Kap. 5.7 angegeben.

4.1 Theorie

Die Rontgenstrahlung wird hauptséichlich an Elektronen gestreut. Weil
jedoch die Wechselwirkung klein ist, ist die Streuamplitude proportio-
nal zu der Elektronendichte, die um den Kern am gréfiten ist. Man kann
daher die Elektronen um ein Atom herum im Atomformfaktor zusam-
menfassen und die Atome als punktférmige Streuer betrachten.

Aus einem Diffraktogramm erhélt man Informationen iiber die Paar-
verteilungsfunktion der Atome, die jedoch meistens zu unhandlich ist.
Deswegen wird, wie in Kap. 4.5 dargestellt, diese Funktion in leichter zu
deutende und auch zu messende Anteile zerlegt. Besonders einschnei-
dend ist die Zerlegung der Verschiebungen der Atome nach Diskonti-
nuitéten (Kristallitgrenzen oder Stapelfehler) und Verzerrungen.

Fiir die Rechnungen bietet es sich an, die Streuintensitdten unabhéngig
vom experimentellen Aufbau im reziproken Raum zu betrachten. Hier
wird zur Normierung die ,kristallographische“ Konvention verwendet,
bei der sich die Léange

s =2sind/A (4.1)

27
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des Streuvektors im reziproken Raum aus dem Streuwinkel ¥ und der
Wellenlénge A ergibt. Der Vorteil ist, dal z.B. die Kristallitgrofle direkt
reziprok zu der Verbreiterung im reziproken Raum ist. Oft wird der
Streuvektor aber auch mit dem Faktor 27 multipliziert (,, physikalische®
Konvention ¢=27s), was beim Rechnen mit Fourier-Transformationen
Vorteile bietet.

4.2 MefB3prinzip

Die Auswertung ist in Kap. 4.4 dargelegt. Am Beispiel des Ordnungsgra-
des der B2-Struktur soll das MeBSprinzip veranschaulicht werden (Abb.
4.1):

Der Streuwinkel ¥ wird so gewéhlt (,,Uberstrukturreﬂex“), daf} gerade
eine Phasenverschiebung m zwischen den zwei Atompositionen o und
08 besteht. Dann interferieren die von den Atomen auf beiden Positio-
nen gestreuten Teilwellen gerade destruktiv. Im vollsténdig geordneten
Zustand (B2-Struktur) sind die Amplituden der Teilwellen aber nicht
gleich grof}, weil die A- und B-Atome unterschiedlich stark streuen. Im
ungeordneten Zustand (A2-Struktur) verteilen sich die Atome jedoch
gleichméBig auf die beiden o und g-Untergitter, so dafl beide Teilwellen
gleich groB werden und die gesamte Streuintensitiit fiir die Uberstruk-
turreflexe verschwindet. Wahlt man den Streuwinkel ¢ so, dafl die Pha-
senverschiebung gerade 27 ist, dann erhilt man die sogenannten Haupt-
reflexe. Fiir diese Reflexe ist es unerheblich, wie die Atome auf die Un-
tergitter verteilt sind, weil sich die Teilamplituden immer addieren. Das
Verhiltnis der Streuamplituden von Uberstruktur- und Hauptreflexen
ist proportional zum Ordnungsgrad S, bzw. die zu messende Streuin-
tensitiit ist proportional zu S?.

Leerstellen kénnen auch zu den Intensitéiten der Uberstrukturreflexe bei-
tragen (Kap. 4.5.1), wenn Leerstellen bevorzugt auf einem Untergitter
auftreten, wie das z.B. beim Tripel-Defekt der Fall ist (Abb. 4.1). Zum
Ausgleich fir die auf dem a-Untergitter gebildeten Leerstellen miissen
bei gleichbleibender lokaler Zusammensetzung A-Antistrukturatome auf
dem [-Untergitter (Ag) 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 Messung des Ordnungs-
grades aus den Intensititen der Uberstrukturreflexe der B2-Struktur.
Beispielsweise sei A=Fe, B=AIl. Die von Atomen auf den Netzebenen
a und 8 gestreuten Teilwellen interferieren fiir einen Uberstruktur-
reflex gerade destruktiv, d.h. die Streuamplituden subtrahieren sich.
Im vollstindig geordnetem Zustand befinden sich alle A-Atome auf a-
Plétzen und alle B-Atome auf 3-Plédtzen. Im ungeordneten Zustand sind
die Atome zufillig auf a- und [(3-Plétze verteilt. Beim Tripel-Defekt be-
finden sich doppelt soviele Leerstellen auf a-Pldtzen wie A-Atome auf
B-Pliitzen (Antistruktur-Atome).
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turreflexe. Unterscheiden kann man zwischen Tripel-Defekten (nur A-
Antistrukturatome) und Entordnung (paarweise auftretende A- und
B-Antistrukturatome) dadurch, dafl das Streuamplitudenverhiltnis der
Atomsorten fiir verschiedene Uberstrukturreflexe unterschiedlich ist. Die
Streuamplituden héngen hauptséchlich von den Atomformfaktoren ab.
Diese lassen sich iiber den Streuvektor oder die Wellenlénge einstellen.
Man muf also mindestens zwei Uberstrukturreflexe messen. Der Unter-
schied zwischen verschiedenen Uberstrukturreflexen ist jedoch fiir die
hier gemessenen Legierungen bei der Wellenlénge der Cu-K,-Strahlung
nicht grofl genug, um nachzuweisen, auf welchem Untergitter sich die
Leerstellen befinden.

4.3 Experimenteller Aufbau

4.3.1 Pulverdiffraktometrie

Verwendet wurde ein Siemens D500 Diffraktometer in sogenann-
ter Bragg-Brentano-Geometrie (siehe Abb. 2.3.1.3 in [59]) mit
Cu-K,-Strahlung. Die Ro&hre mit ca. 0,1mm breitem Strichfo-
kus wurde mit 30mA bei 40kV betrieben, die Blenden waren
auf 1=0,3°, II(Primérstrahl nach Sollerschlitzen)=0,3°, III(Streulicht-
blende)=0,3°, IV(Detektorblende)=0,05°, V(Blende nach Sekundér-
monochromator)=0,6° eingestellt. Das entspricht einer Strahlaufwei-
tung von ca. 1mm an der Probenposition. Der Mefkreisradius R
betrug 200,5mm. Um die Bremsstrahlung und die Kg-Strahlung zu
unterdriicken, wurden ein Graphit-Sekunddrmonochromator und ein
Pulshohendetektor verwendet. Die Probenposition wurde vor jeder Mes-
sung i.d.R. mit einer Genauigkeit besser als 0,1 mm justiert.

Die apparative Verbreiterung wurde an SizN4 bestimmt und entsprach
in etwa einer Verbreiterung wie sie durch 100 nm grofie Kristallite her-
vorgerufen wird. Naherungsweise ergaben sich fiir Gaufl- und Lorentz-
Anteile b bzw. b9 der Voigt-Auflosungsfunktion im reziproken Raum
(s = 2sin¥/\) folgende Abhiingigkeiten:

b9 1,53-103nm~t + 3,91.107%s + 9,24-10_6nms2( %)
b, = 7,03103nm~t — 875107%s + 75710 °nms®
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Die reproduzierbare Genauigkeit des Meflkreises ist nach Angabe des
Herstellers A2¢9 = 0,001°.

Die Proben wurden an Luft gehandhabt und durch Unterdruck auf ei-
nem Probenteller aus einem um 6,8° fehlorientierten (111)-Si-Einkristall
festgehalten und bei Raumtemperatur (ca. 20°) gemessen. Nach jeder
Messung wurden die Proben meistens in Ethylalkohol gereinigt.

4.3.2 Messungen mit Synchrotronstrahlung

Synchrotronstrahlungsquellen zeichnen sich durch eine hohe Strahlinten-
sitét aus, so dafl Spektren in kurzer Zeit aufgenommen werden kénnen.
Sie eignen sich daher besser zur Untersuchung der kinetischer Vorgéinge
als ein iibliches Pulverdiffraktometer (Kap. 4.3.1) mit Rontgenrdhre.
Zeit- und temperaturabhiingige Messungen (Kap. 5.7.3) wurden am
Strahlrohr D43 des Synchrotron LURE in Orsay bei Paris vorgenommen
(Projekt DG103-99). Eine nanokristalline FeygAls4-Probe (f50-42) wur-
de an einem Inertgasarbeitsplatz (Schutzgas Ar, ~3 ppm H5O, ~3 ppm
O2) innerhalb von 20min zwischen WC-Stempeln zerrieben, in eine
diinnwandige Quarz-Kapillare (¢0,5 mm, Wandstéirke 10 um) eingefiillt
und an einen Pumpstand angeschlossen. Die Kapillare wurde dann eva-
kuiert und zugeschmolzen. Das Transmissionsspektrum wurde iiber eine
Strichblende auf einer Bildplatte, die mit konstanter Geschwindigkeit
verschoben wurde, aufgenommen. Pro Spektrum wurde etwa 5 min lang
gemessen. Die Wellenlénge betrug 0,0807 nm. Die apparative Verbreite-
rung entsprach einer KristallitgrofSe von ca. 12nm. Die Gitterkonstante
konnte nur mit einer relativen Genauigkeit von /11073 bestimmt wer-
den. Die Kapillaren wurden durch ein HeifSluftgebldse aufgeheizt. Die
Temperatur wurde sowohl im Geblise als auch durch ein Typ-K Ther-
moelement unmittelbar neben der Kapillare kontrolliert. Temperatur-
spriinge konnten beim Aufheizen in ca. 10min und beim Abkiihlen in
ca. 30 min durchgefiihrt werden.
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4.4 Auswertung der Spektren

Es wurde angenommen, daf} sich die Profile durch Voigt-Funktionen gut
beschreiben lassen. Tatséchlich ist diese Annahme bei nicht zu brei-
ter Kristallitgrofien- oder Verzerrungsverteilung gerechtfertigt, denn die
Unterschiede zwischen Anpassung und Messung liegen eher in der Wahl
des Untergrundes als in der Profilform (siche z.B. Abb. 4.2). Der Unter-
grund selbst wurde aus breiten Voigt-Funktionen und einem Polynom 2.
bis 4. Grades zusammengesetzt. Auf eine Fourier-Analyse nach Warren—
Averbach (wie z.B. in n-Pd durchgefiihrt [60]) zur genaueren Bestim-
mung der KristallitgroBenverteilung mufite verzichtet werden, weil sich
der Untergrund und der Einflufl benachbarter Reflexe nicht genau genug
bestimmen lieflen.

4.4.1 Interpretation der Profilform

Die Interpretation der Profilform erfolgt in der iiblichen Weise iiber die
Fourier-Analyse nach Warren—Averbach [61]. Eine Voigt-Funktion ist
eine Faltung aus einer Lorentz- und einer Gauf}-Funktion. Eine Gauf3-
Funktion entspricht einer schméleren, eine Lorentz-Funktion einer brei-
teren Kristallitgroflenverteilung. Bei sehr breiten Verteilungen resultiert
die Anpassung immer in einer Lorentz-Funktion, wobei die mittlere
Kristallitgréfle etwas unterschitzt wird (Kap. A.3). Bei den Verzerrun-
gen bedeutet eine GaufB-Funktion weitreichende Verzerrungsfelder, ei-
ne Lorentz-Funktion kurzreichweitige. Man muf sich jedoch dariiber im
Klaren sein, dafl auch die Mikroverzerrungsverteilung Einflufl auf die
Profilform hat (Kap. A.4) und die Anpassung nur eine Niherung dar-
stellt. Strenggenommen wiirde aus einer Lorentz-Funktion eine (konti-
niuumstheoretisch) unendliche Verzerrungsenergie und aus einer Gauf-
Funktion negative Haufigkeiten bei kleinen Kristallitgroflen in der Kri-
stallitgroBenverteilung resultieren. Nichtsdestotrotz stellt diese Anpas-
sung zusammen mit dem Modell von scharf begrenzten Kristalliten eine
gute Naherung fiir die tatséchliche Kristallitgrole dar, denn bei nicht zu
grofen Verzerrungen (<0,8 %) liefern Réntgenbeugung und Transmissi-
onselektronenmikroskopie iibereinstimmende Ergebnisse.
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Im Prinzip lieflen sich obige Fragen beziiglich der Ndherungen mit Hil-
fe der Rontgenbeugung beantworten, indem man den Mefbereich auf
noch groflere Streuvektoren ausdehnt. Das Grundproblem ist aber mei-
ner Meinung nach weniger in den Annahmen begriindet — sie lassen
noch genug Spielraum — sondern in der diffusen Streuung, d.h. dem Un-
tergrund. Denn die Wahl der Funktionen fiir den Untergrund beeinflu3t
die Anpassung der Profilform. So kann es vorkommen, daf§ ein Profil zu
breit angepafit wird, weil das Modell fiir den Untergrund an dieser Stelle
zu kleine Werte liefert und die Anpassung das durch weiter ausgedehnte
Profile auszugleichen sucht. Diese Unsicherheit lieBe sich durch sehr gu-
te Statistik und Anpassung systematischer Fehler in der Messung (z.B.
Fehljustage) beseitigen, so dafi das Modell dann mit Verteilungsfunktio-
nen fiir die Kristallitgrofle oder fiir Texturen erweitert werden konnte.
In der Praxis wird man aber auf Kontrollen der Selbstkonsistenz ange-
wiesen bleiben, weil der Genauigkeit praktische Grenzen gesetzt sind.

Zusammenfassend gilt, da wegen des schwierig zu bestimmenden Unter-
grundes die Profilform in giinstigen Féllen qualitativ bestimmt werden
kann. Die gesamte Linienbreite ist deutlich robuster. Erfahrungsgemafl
bietet schon die statistische Unsicherheit einen guten Anhaltspunkt zur
Beurteilung der Zuverléssigkeit.

4.5 Ermittlung der relevanten
Anpassungsparameter

Obwohl jede Voigt-Funktion nur 4 Anpassungsparameter liefert (Inten-
sitiit bzw. Fliche, Position, Lorentz- und GauB-Breite) sind das fiir ein
gesamtes Spektrum schon leicht iiber 40 Parameter. Wie erwartet sind
diese Parameter jedoch nicht unabhéngig voneinander. Beispielsweise
sind die Reflexpositionen von der Gitterkonstante abhéngig. Es zeigte
sich, daf} ca. 12 statistisch signifikante Parameter ausreichen, um die
Reflexe gut zu beschreiben. Hinzu kommen noch die Parameter fiir den
Untergrund. Sinnvollerweise wihlt man als Parametersatz Grofen, die
sich physikalisch direkt deuten lassen, wie z.B. Gitterkonstante, Kristal-
litgroBle etc. Das kann auch ausgenutzt werden, um schon die Anpassung
einfacher zu machen. Dieses Verfahren entspricht dem von Rietveld [62].
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Abbildung 4.2: Die Punkte geben die Anzahl n der pro Sekunde regi-
strierten Réntgenphotonen in Abhédngigkeit vom Streuwinkel 9 fiir eine
Probe im Herstellungszustand und und fiir eine Probe nach Anlassen
bei 519K an. Die gepunktete Linie (---) zeigt den angepaften Unter-
grund, die gestrichelte Linie (---) die Summe der aus dem reduzierten
Parametersatz (Tab. 4.2) berechneten Einzellinien. Die durchgezogenen
Linien (—) ergeben sich aus der Summe der beiden Anteile und stellen
damit die Anpassungen an die Spektren dar. Die bei T,=519K fiir 1h
angelassene Probe ist fast vollstdndig geordnet und zeigt kaum eine Ver-
breiterung der Uberstrukturreflexe ({100}, {111}, ...) durch Antipha-
sengrenzen. Der schwache Reflex bei 299=38° (T,=519K) stammt von
Wolframkarbid, das beim Verdichten vom Hartmetallstempel abgebro-
chen ist.
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Gegeniiber der Rietveld-Verfeinerung wurden jedoch mehr Parameter!
gewdhlt, um den Verhéltnissen in nanokristallinen Materialien Rech-
nung zu tragen.

Die Abhéngigkeit der Voigt-Linien-Parameter von dem reduzierten Pa-
rametersatz wird im Folgenden angegeben und diskutiert. Als Bei-
spiel wurde eine nanokristalline FeygAls4-Probe im Herstellungszustand
gewihlt. Das Rontgenbeugungsspektrum und die Anpassung sind in
Abb. 4.2 zu sehen. Dieser Probenzustand hat den Nachteil, dafl nur der
{100}-Uberstrukturreflex zuverlissig ausgewertet werden kann. Deswe-
gen weisen die Auswertungen fiir die Probenzustéinde mit den breitesten
Reflexen die htéchsten Unsicherheiten auf. Die Unsicherheiten in der an-
deren Richtung, d.h. in Richtung des gut ausgeheilten grobkristallinen
Materials, die vor allem durch die apparative Auflésung bestimmt sind,
konnen hingegen meist vernachléssigt werden.

4.5.1 Linienintensititen: Ordnungsgrad

Die Intensitdten héngen von der Anordnung der Atome in der Ele-
mentarzelle sowie von den statischen oder thermischen Fluktuationen
(u?) der Atome ab. Es wurde eine isotrope Orientierungsverteilung der
Kristallite angenommen [63]. Die gesamte am Detektor ankommende
Streuintensitat

I({hkl}) ~ K - LGP - |F(hkl)|”> Hpiy A (4.3)

fiir einen Reflex 148t sich dann iiber die iiblichen Formeln der Pulverdif-
fraktometrie [64,65,66,67] aus dem Strukturfaktor? F'(hkl) der Basiszelle
berechnen. Hinzu kommen noch Faktoren fiir die Verluste im Detektor
und im Sekundérmonochromator, die jedoch nur von der Wellenlédnge
und nicht von ¢ bzw. hkl abhéngen, so dafl die relativen Intensitédten
davon unberiihrt bleiben.

I Besonders wichtig ist die Anisotropie der Verzerrungen, siche Kap. 4.5.2

2 Aus historischen Griinden werden sowohl die GréBen |F|? als auch F Struktur-
faktor genannt. Zur Unterscheidung verwenden einige Autoren den Begriff Struktu-
ramplitude fiir die Grofle F'. Die gleiche Argumentation ist auf den Atomformfaktor
f (Gl 4.5) anwendbar. Nur wird die GroBe |f|? so selten benétigt, daBl ,, Atomform-
amplitude® nicht iblich ist.
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Die Flidchenhéufigkeit H ) gibt die Anzahl der symmetriediquivalenten
Reflexe der Netzebenschar {hkl} an.

Der Absorptionsfaktor A = 1/2u, der die Eindringtiefe der Rontgen-
strahlung in die Probe bestimmt, ist in der verwendeten Streugeometrie
nicht von hkl abhingig, sondern nur vom Absorptionskoeffizienten

p=y piymip/V. (4.4)

.3

Die Massenschwichungskoeffizienten * wurden Tab. 4.2.4.3 in [68] ent-
nommen, m; bezeichnet die Atommassen, p;; die Besetzungswahrschein-
lichkeiten (Gl. 4.7) und V' das Basiszellenvolumen. Fiir die weiteren Aus-
wertungen werden in dieser Arbeit jedoch nur die relativen Intensitéiten
einer Gitterstruktur verwendet. A spielt also keine Rolle, weil A fiir al-
le Reflexe gleich grof§ ist. Die Extinktion, die mit einer dynamischen
Streutheorie berechnet werden miiite und die zu einer hkl-abhéngigen
Schwéchung fithren konnte, braucht bei nanokristallinen Festkorpern
nicht berticksichtigt zu werden, weil ein Kristallit zu klein ist, um die
Primérstrahlung durch Mehrfachstreuung wesentlich zu schwéchen.

Der Lorentz-Faktor L = 1/(2sin cos) beriicksichtigt die unterschied-
liche Mefizeit je Reflex, der geometrische Faktor G = 1/(2sind) die
rdumliche Verteilung der Streuintensitit auf die Detektorfliche und der
Polarisationsfaktor P = (1+-cos? 2a cos? 29) /(1 +cos? 2a) die polarisati-
onsabhéngige Streuung an der Probe und am Monochromator mit Streu-
winkel a. Haufig werden L, P und G zu einem Term zusammengefaf3t
und Lorentz-Polarisations-Faktor oder geometrischer Faktor genannt.

Der Skalierungsfaktor K ~ V=2 enthilt neben dem Basiszellenvolumen
V nur Terme, die nicht von der Probe oder vom Streuvektor abhéngen
(z.B. Wellenlidnge, Mekreisgrofie, ete.). Fiir ihn gilt dasselbe wie fiir den
Absorptionsfaktor: Er beeinfluit bei einphasigen Proben die relativen
Intensitaten nicht.

In der Praxis treten noch weitere Faktoren auf: Kleine Proben sind bei
kleinen Streuwinkeln oft kiirzer als die bestrahlte Flidche des Probenhal-
ters. Die Intensitét I({hkl}) verringert sich daher im Verhéltnis von der
bestrahlten Probenfliche zu der gesamt bestrahlten Flache. Anhang A.5
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gibt die Faktoren fiir einige Probenformen an. Die makroskopische Ober-
flichenrauhigkeit verringert I({hkl}) vornehmlich bei kleinen Streuwin-
keln 9, wenn Rauhtiefe grofier als die Absorptionslinge 1/4 (einige pm)
ist und Steigungen an der Oberfliche in den Bereich des Streuvektors
kommen. Die Proben wiesen in der Regel kleine Rauhigkeiten auf, waren
jedoch manchmal gebogen, was zu ganz dhnlichen Effekten fiihrt. Die ge-
naue Messung der Kriitmmung und Beriicksichtigung in I({hkl}) wiirde
nur eine kleine Korrektur ergeben und war daher den Aufwand nicht
wert. Das gilt auch fiir mogliche Fehljustagen der Blenden oder Proben-
position, weil die Strahldivergenz mit 0,3° diese Fehler gering hilt.

Der Strukturfaktor

F(hkl) = ZpijTijfi(s) exp(27r;s) (4.5)

ist die Summe der Streubeitrige der einzelnen Atome in der Basiszelle.

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

Der Temperaturfaktor

272
1,y = exp (-2 0)2) (46)

beriicksichtigt die unkorrelierten statischen oder thermischen Fluktua-
tionen wu;; der Atomsorte 4 um die Ruhelage 7;. Obige Gleichung gilt
fiir isotrope Richtungsverteilungen der Auslenkungen bzw. fiir kubische
Umgebungen der Atome, wie sie fiir die B2-Struktur gegeben ist. Ver-
einfachend wurde eine fiir alle Atome gleich grofie mittlere quadrati-
sche Auslenkung (u?;) = (u*) angenommen. Das Verhiiltnis der Auslen-
kungsquadrate von Fe und Al liegt in grobkristallinem Fess 51 Alys. 49
tatséchlich nur zwischen 1 und 1.4 [69]. Die Anpassung ergab fiir
nanokristallines FegzAlggCr; im geordneten Zustand ein Verhéltnis
(uZ,)/(u3)) ~ 1,740,5. Im ungeordnetem Zustand war das Verhiltnis
nicht meBbar, weil die Uberstrukturreflexe, die am empfindlichsten auf
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den Unterschied in den Auslenkungsquadraten von Fe und Al reagieren,
zu schwach sind.

Der Faktor |T;;|? wird auch Debye-Waller-Faktor genannt. Der Debye—
Waller-Parameter B = 87%(u?)/3 148t sich aus den Auslenkungen (u?)
berechnen.

Die Wahrscheinlichkeit p;;, ein Atom der Sorte ¢ auf dem Platz r; in
der Basiszelle anzutreffen, leitet sich aus den Ordnungsparametern Sy
ab. Die Auswahl der Sy, ist in gewisser Weise willkiirlich. So gibt es viele
verschiedene Definitionen des Ordnungsgrades (siehe z.B. Kap. 1.5 und
1.7 in [9]), die der jeweiligen Fragestellung am ehesten gerecht werden.
Bei komplizierten Systemen mit vielen Ordnungsparametern (z.B. [70])
empfiehlt es sich nach Landau [71: Kap. XIV], die Ordnungsparame-
ter nach den irreduziblen Darstellungen der Symmetriegruppe, die beim
Phaseniibergang vorhanden ist, zu wahlen. Hier wurde der lineare Zu-
sammenhang

Dij = a?j + a%jnsn (4.7)

zwischen S, und p;; gewéhlt. Fiir die mit Punktdefekten behaftete B2-
Struktur bietet es sich an, die Koeffizienten

P11 1 1 -1 1 -1 Sl
P12 o 1 1 1 —1 1 1 -1 SQ
p1 | 2| 1 * 21 -1 -1 -1 -1 Ss (48)
D22 1 1 1 -1 -1 S4

zu verwenden. Damit lassen sich Nebenbedingungen, wie z.B. konstante
Zusammensetzung leicht 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; bezeichnet den eigentlichen Fern-,Ordnungs-
Parameter. Vollstéindige Ordnung ist bei S1=1 erreicht, d.h. alle Atome
sitzen auf den richtigen Untergittern. Die Antistrukturatomkonzentrati-
on (1-51)/2 ist der Anteil der Atome, die auf dem falschen Untergitter
sitzen. Die Intensitédten I7zy (Gl 4.3) der Uberstrukturreflexe (in B2
Strukturen ungerade h+k-+l) verhalten sich proportional zu S%, wenn
der Parameter So vernachlassigt wird.
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Die Leerstellenverteilung, bzw. der Leerstelleniiberschufl Sy auf dem Un-
tergitter 1 gibt an, wie die vorhandenen Leerstellen auf die beiden Un-
tergitter verteilt sind. Der Leerstelleniiberschufl Se entspricht der Diffe-
renz der Leerstellenkonzentrationen zwischen beiden Untergittern. Das
Untergitter 1 ist vollstdndig leer, wenn Sy=1 ist, das Untergitter 2 ist
vollstédndig leer, wenn So=—1 ist.

Die Zusammensetzung dndert sich linear mit S3, wobei S3=1 nur Atome
der Sorte 1 (z.B. reines Fe) und S3=—1 nur Atome der Sorte 2 bedeuten.
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Abbildung 4.3: Relevante Anpassungsparameter fiir die Linieninten-
sitdten. Die aus der Einzellinienanpassung gewonnene Linienintensitédten
I(s) wurden auf die fiir einen perfekten Kristall ((u?)=0, S1=1 und
K=1) berechneten Werte Iy(p;y normiert. Die mittleren quadratischen
Auslenkungen (u?) lassen sich aus den Hauptreflexen @, die nicht vom
Fernordnungsgrad S, abhéingen nach Formel 4.6 (durchgezogene Kurve)
ermitteln. Die Uberstrukturreflexe O sind um den Faktor S} verringert
(gestrichelte Kurve). Der Skalierungsfaktor K wird aus dem Achsenab-
schnitt bei s=0 bestimmt. Die direkte Anpassung des reduzierten Para-
metersatzes (Tab. 4.2) an das Spektrum ergab K=68+4, S1=0,39+0,04
und (u?)=7,9+1,3-10~% nm?.
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Die Leerstellenkonzentration Sy=cy, und damit eine gleichméBige Ab-
nahme der p;;, 4ndert die relativen Intensititen jedoch nicht. Die Leer-
stellenkonzentration kann daher nur indirekt durch die Auswirkungen
der Verzerrungsfelder um die Leerstellen, beispielsweise die Abnahme
der Gitterparameters oder des Temperaturfaktors T;; [72], gemessen
werden. Bei der Anpassung wird daher immer Sy=0 festgehalten.

Die in nanokristallinem FeAl gegeniiber der Antistrukturatomkonzen-
tration geringe Leerstellenkonzentration (z.B. max. 3% fiir kugelgemah-
lenes FeAl, Kap. 3.3) lassen eine Beschrinkung auf S; zu. Erst wenn
der Ordnungsgrad S; fast vollstindig eingestellt ist, werden die Ande-
rungen in Se wichtig. In Systemen mit sehr hoher Ordnungsenergie, wie
z.B. NiAl konnte jedoch Sy, das sich bei Tripeldefekten genauso stark
wie Sp dndert, wichtig werden.

Insgesamt wurden i.d.R. drei Parameter angepaf3t, namlich der Propor-
tionalitatsfaktor K, der Ordnungsgrad S; und die mittlere quadratische
Auslenkung (u?). Abbildung 4.3 zeigt, daB die Annahmen, die dieser
Einschrinkung zugrundeliegen, recht gut erfiillt sind. Bei kleinen Ord-
nungsgraden findet man i.d.R. auch eine starke diffuse Streuung, weil
die in den Uberstrukturreflexen fehlende Intensitéit umverteilt wird. Des-
halb 148t sich oft nur der {100}-Reflex zuverldssig auswerten. Die Ab-
weichungen zwischen dem mit dem Modell (Formel 4.3 und folgende)
angepaflten und den aus den einzelnen Linien ermittelten Intensitdten
konnte folgende Ursachen haben:

e Die Probe wurde durch das Zusammenpressen der Kristallite
schwach texturiert.

e Der Untergrund vergréflert die Unsicherheit besonders bei breiten
Linien.

e Die Probenform ist nicht genau genug bekannt und die Oberfléchen-
rauhigkeit der Probe wurde nicht beriicksichtigt.



4.5. RELEVANTE PARAMETER 41

4.5.2 Linienbreiten: Kristallitgrofle, Verzerrungen,
Stapelfehler und Antiphasengrenzen

Bei den Linienbreiten wurden die apparative Verbreiterung b° sowie die
Verbreiterung b° durch die Kleinheit der Kristallite, die Verbreiterung
b® durch rdaumliche Variationen der Verzerrungen und die Verbreiterung
bY durch Stapelfehler oder Antiphasengrenzen beriicksichtigt.

Die apparative Verbreiterung (Auflésung) b° wurde an SizN4 gemessen.
Die Abhéngigkeiten der GauB- und Lorentz-Breiten b2 (s) und b (s) von
der Linienposition s lassen sich recht gut durch Parabeln (Werte siehe
Gl. 4.2) beschreiben. Weil die apparative Verbreiterung meist nur einen
geringen Anteil an der Gesamtverbreiterung hat, spielen die kleinen Un-
terschiede zwischen den verschiedenen Materialien SigN4 und FeAl, wie
z.B. die Absorptionsléinge, oder zwischen verschiedenen Proben, wie z.B.
unterschiedliche Oberflaichenebenheit, kaum eine Rolle.

Die Gesamtverbreiterung ergibt sich aus der Faltung der in den fol-
genden Abschnitten beschriebenen Einzelverbreiterungen [73]. Fiir die
Modellierung durch Voigt-Funktionen bedeutet dies, dal die Gauf3- und
Lorentz- Anteile

béesamt _ b?}+b8+ba (49)
b%esamt _ b%+b€+bi+b5 (410)

der Einzelverbreiterungen und der apparativen Auflésung summiert wer-
den und aus diesen Parametern schliellich das Profil und die gesamte
integrale Breite b berechnet werden. Die Aufspaltung der gemessenen Li-
nienbreiten b&~"™" und b¥**™" in die einzelnen Anteile erfolgt iiber die
unterschiedlichen Abhéngigkeiten der Linienbreiten vom Streuvektor.

Wie im folgenden beschrieben und in Abbildung 4.4 gezeigt, werden die
mittleren quadratischen Verzerrungen <E%hkl}> aus der Zunahme der Li-
nienbreite mit dem Betrag des Streuvektors s fiir eine bestimmte Net-
zebenenschar und die Anisotropie fanisotrop der Verzerrungen aus der
Abhéngigkeit der Linienbreite von der Streurichtung bestimmt. Die Kri-
stallitgrofie (D)y und andere flichenartige Defekte ermittelt man, in-
dem man auf den Zustand ohne Verzerrungen (s=0) extrapoliert und
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anhand der unterschiedlichen Abhéngigkeit von der Streurichtung zwi-
schen diesen Effekten unterscheidet. Betrachtet man nur Verzerrungen
und KristallitgroBe entspricht das oben beschriebene Verfahren dem von
Williamson und Hall [74], wobei hier keine Niherung beziiglich der Ad-
ditivitdt von Lorentz- und GauB-Profilen gemacht wird.
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Abbildung 4.4: Relevante Anpassungsparameter fiir die Linienbrei-
ten. Aus der Abhéngigkeit der gemessenen integralen Linienbreiten b
vom Betrag des Streuvektors s konnen die volumensgewichtete Kristal-
litgréfle (D)v und die mittleren quadratischen Verzerrungen (€ (pni})
bestimmt werden. Oben ist zum Vergleich die aus Gl 4.17 mit dem
Modell Gl. 4.18 folgende Anisotropie der Linienverbreiterung ~s/Epg;
durch Verzerrungen angegeben. Die Uberstrukturreflexe, die durch An-
tiphasengrenzen zusétzlich verbreitert sein kénnen, sind mit dem Sym-
bol O gekennzeichnet. Die direkte Anpassung an das Spektrum ergibt
(Dyy=27E{Gnm, (7,,5,)"/*=1,640,3% und Nanisotrop=0,7+0,1 (siehe
auch Tab. 4.5.2.3).
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4.5.2.1 Kristallitgrofle

Die genaue Profilform der Verbreiterung durch die Kristallitgrofie hdngt
von der Kristallitgréfenverteilung und der Kristallitform ab (siehe z.B.
Kap. A.2 und [75]). In Kap. A.2 wird gezeigt, dal Voigt-Profile fiir die
bei dem Herstellungsverfahren der Kristallitkondensation erwarteten Lo-
gnormalverteilungen recht gute Ndherungen sind. Da die Kristallitform
nicht stark anisotrop (z.B. nadel- oder scheibenférmig) ist (siehe Kap.
5.2.2), wird eine im Mittel sphérische Form (Kugel) angenommen. Die
gesamte integrale Verbreiterung

1
3Dy’

bP = (4.11)

durch den Kristallitgrof8eneffekt ist dann antiproportional zum volumen-
gewichteten mittleren Kristallitdurchmesser (D)y = (D*)/(D3). Der
Faktor % kommt durch die sphérische Form zustande. Die Breite der
KristallitgrofSenverteilung geht in die Profilform ein und wird durch ein
variables Verhéltnis n° = b5, /bP der Linienbreite b2 des GauB-Anteils
und der gesamten Linienverbreiterung b® durch Kristallite beschrieben
(siehe auch Kap. 4.4.1 und Kap. A.2). Ein kleinerer Wert von 7P be-
deutet eine breitere Kristallitgroenverteilung (siehe auch Abb. A.1, S.
116). Bei der Vielzahl an Effekten (starke Verzerrungen, recht hoher
Untergrund) scheint es nicht sinnvoll, mehr als diese zwei (b und nP)
Parameter fiir die Kristallitgroflenverteilung zu verwenden oder gar eine
Fourier-Analyse durchzufiihren, wie das bei reinen Metallen in speziel-
len Féllen moglich ist [60].

4.5.2.2 Flichenartige Defekte

Stapelfehler, Verzwillingungen und Ordnungsdoménengrenzen fithren zu
einem Phasensprung zwischen Wellen, die von den beiden durch den
Flachendefekt getrennten Teilbereichen gestreut werden. Ein Kristal-
lit mit regelmiBig angeordneten Stapelfehlern, Verzwillingungen oder
Ordnungsdoménengrenzen wirkt daher wie ein Phasengitter, d.h. eini-
ge Reflexe spalten in eine Reihe von Linien auf. Bei zufélligem Abstand
der flichenhaften Defekte bilden sich jedoch keine getrennte Satelliten,
sondern in guter N#herung [73,76] werden die entsprechenden Reflexe
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Lorentz-formig verbreitert. Reflexe, fiir die der Phasensprung gerade ein
Vielfaches von 2 ist, werden nicht beeinflufit. Phasenspriinge, die nicht
Vielfache von 7 sind, fithren zusétzlich zu einer Linienverschiebung (sie-
he auch Kap. 4.5.3). Fiir die Voigt-Parameter der Verbreiterung durch
flichenartige Defekte ist

" =bf = Ve und bg =0, (4.12)

wobei of die Dichte der Defekte pro Lingeneinheit senkrecht zu der De-
fektebene ist, d.h. of ist umgekehrt proportional zu dem Abstand DY
der Defekte bzw. zu der Doménengrofe. Die Verbreiterungen bt fiir ver-
schiedene Defekttypen (Stapelfehler, Zwillingsgrenzen, Antiphasengren-
zen, etc.) addieren sich, wenn auch fiir verschiedene Reflexe evtl. mit
unterschiedlichen V (hkl). Fiir die Antiphasengrenzen (F~AFPB) in der
B2-Struktur (Phasensprung 7) sind die Verbreiterungen b{PB wegen

apB | 0 .. h+k+1=gerade
Vinkry = { 1 fiir h + k + | = ungerade (B2) (4.13)

fiir alle Uberstrukturreflexe ({100}, {111}, ...) gleich der Antiphasen-
grenzendichte aA"® und fiir alle Fundamentalreflexe ({110}, {200}, ...)
gleich Null [61].

Die Verbreiterung durch einen Stapelfehlertyp ¢ 148t sich aus der Stapel-
fehlerebene, die durch einen Normalenvektor m; beschrieben wird, und
der Verschiebung w; der beiden anliegenden Kristallteile gegeneinander
ermitteln. Antiphasengrenzen (Gl. 4.13, uw;=[1,1,1]/2) sind nur Spezi-
alfdlle dieser so allgemein beschriebenen Stapelfehler. Fiir einen Einkri-
stall mit einem Typ von Stapelfehlern im mittleren Abstand DZ-SF erhélt
man als Verbreiterung in Richtung des Streuvektors sz (GIn. 5.1.43,
5.1.44 aus [77])

1 ] hkl)mi 1
b3F (hkl) = =(1 — cos(2ms Uu; ( ( ) . 4.14
(hil) = 3 (28 uy ) sy llmal ) DFF )
N—_——
= I (IxTO2Vf,,,) I =oF

Der erste Faktor ist die Verbreiterung aufgrund der Phasenspriinge, der
zweite Faktor ist die Projektion auf die Richtung des Streuvektors, die
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durch die Messung mit dem Diffraktometer zustande kommt. Bei regel-
loser Orientierung der Kristallite, z.B. bei Pulverproben, muf b5 (hkl)
iiber alle #iquivalenten Richtungen {hkl} gemittelt werden (Zur Uberla-
gerung von Lorentz-Funktionen vergleiche auch Kap. A.3):

BT (kDY) = 3 5T (hk) / Y1 (4.15)

{hkl} {hkl}

Zuséatzlich kann man annehmen, dafl alle symmetrieéiquivalenten Sta-
pelfehlerebenen gleich besetzt sind, d.h. {iber die verschiedenen m,; muf}
summiert werden. Eine solche symetriedquivalente Summation &ndert
die {hkl}-Abhingigkeit der b5F nicht mehr, weswegen in der Litera-
tur [73,78] hiufig nur ein System ¢ betrachtet wird. Der aus der Annah-
me nur eines Systems ermittelte mittlere Stapelfehlerabstand sollte in
etwa dem mittleren Durchmesser des von allen Stapelfehlerebenen be-
grenzten Kristallstiicks haben. D.h. die mittlere Gréfie der umschlosse-
nen Doméne entspricht in etwa dem mittleren Abstand zweier paralleler
Stapelfehlerebenen. Werden nicht nur symmetrieiquivalente m,; verwen-
det, kann sich auch die Abhingigkeit der b5F von {hkl} durch Mittelung
iiber Systeme mit verschiedener {hkl}-Abhéngigkeit etwas &ndern.

In kubisch raumzentrierten Systemen treten Stapelfehler und Zwil-
lingsbildung auf den {211}-Ebenen auf [78]. Mit der Verschiebung
u;=[1,1,1]/6 und der Stapelfehlerebene m;=(2,1,1) erhélt man aus den
Gleichungen (4.14) und (4.15) die in Tabelle 4.1 angegebenen V{Shl“;cl},
die abweichend von Gleichung (4.12) so normiert sind, daf} sie mit der
Nomenklatur von [73] iibereinstimmen. Die Verbreiterung ist dann

b ({hkl}) = 2V, (Lsa + B)/a, (4.16)

wobei die Stapelfehler- und Verzwillingungshéufigkeiten o und 3 mit der
Gitterkonstante a in den mittleren Defektabstand D$F=1/a"=a/(v/6a)
bzw. =a/(v/63) umgerechnet werden kénnen, weil sie sich auf die {211}-
Ebenen beziehen, die im Abstand a/+/6 voneinander liegen.

Es ist jedoch unklar, ob solche Stapelfehler auf {211}-Ebenen in geordne-
tem FeAl vorkommen, denn elektronentheoretische Berechnung der Sta-
pelfehlerenergie [79] ergaben nur fiir die Verschiebungen u der Antipha-
sengrenzen ausgeprigte Minima, d.h. ein Stapelfehler auf einer {211}-
Ebene sollte instabil sein. In ungeordnetem FeAl konnte die Lage aber
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vielleicht &hnlich wie in reinem Eisen sein, in dem derartige Stapelfehler
erzeugt werden konnen.

4.5.2.3 Mittlere quadratische Verzerrungen

In diesem Kapitel sollen Modelle fiir die Ursachen der Verzerrungen und
der Orientierungsabhéngigkeit der Stédrke der Verzerrungen vorgestellt
und angewandt werden.

Verzerrungen ¢ éndern den Abstand zwischen den Atomen und verschie-
ben daher die Positionen (Kap. 4.5.3) der Rontgenreflexe. Andern sich in
einer Probe die Verzerrungen von Ort zu Ort, so iiberlagern sich unter-
schiedlich verschobene Linien zu einer verbreiterten Linie. Verzerrungen
mit einer Varianz Var(e)= (¢2)—(g)? fithren zu integralen Linienverbrei-
terungen (siehe Kap. A.4)

b*({hkl}) = s{nriy/ 27 Var(e iy ) - (4.17)

Weil die mittlere Verzerrung (g), d.h. die relative Linienverschiebung,
jedoch Kklein ist, wird meist anstelle der Varianz die mittlere quadra-
tische Verzerrung (e2) verwendet. Mogliche Ursachen fiir Verzerrungen
sind Fehlpassungen an den Korngrenzen, Versetzungen oder schwanken-
de Zusammensetzungen. Jede Art von Defekt, auch Punktdefekte, be-
sitzen ein mehr oder weniger weit reichendes Verzerrungsfeld. Deswegen
ist es nicht ganz einfach, die eigentlichen Quellen der Verzerrungen, die
den Hauptanteil an der Linienverbreiterung ausmachen, zu lokalisieren.
Die Mefidaten (Abb. 4.4) zeigen, daf es wesentlich ist, eine Abhingig-
keit der Verzerrungen von der Kristallorientierung zu beriicksichtigen.

Phénomenologisch 148t sich diese Orientierungsabhéngigkeit in vielen
Fillen recht gut mit der elastischen Anisotropie beschreiben [60, 80, 81]
(siehe auch Abb. 4.4), wenn man einen uniaxialen Spannungszustand
in Richtung des Streuvektors annimmt, dessen Amplitude unabhéngig
von der Kristallitorientierung ist. Ein solcher Zustand koénnte z.B. bei
der Probenverdichtung eingefiihrt worden sein. In der Tat wurden ge-
ringfiigig uniaxiale Verzerrungszustinde in nanokristallinem Pd nahe
der Oberflidche gefunden [82], wohingegen Messungen der Rocking-Kurve
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an nanokristallinem Pd, das mit derselben Anlage wie die nanokristal-
linen Materialien in dieser Arbeit hergestellt wurde, keinen Hinweis auf
eine bevorzugte Spannungsrichtung ergaben [50]. Auch kugelgemahle-
nes nanokristallines FeAl Pulver, das nicht verdichtet wurde, zeigt ei-
ne ausgepragte Orientierungsabhéingigkeit. Die mittleren quadratischen
Verzerrungen®

1 2
ey = {811 - 2{(511 — 512) — 5344}H} (02,)  (4.18)
1/Enki
mit H = (k1> 4 1R + h2k?)/(h® + k2 +1?)? (4.19)

ergeben sich in diesem Fall aus der einzig vorhandenen Spannungskom-
ponente o33 in Richtung des Streuvektors geteilt durch den Elastizitéts-
modul Ehkl-

Nimmt man jedoch einen vom Streuvektor und der kristallographischen
Orientierung unabhéngigen und isotrop verteilten Spannungszustand
an, so héngt die Orientierungsabhéngigkeit der mittleren quadratischen
Verzerrungen®

(etnny) = (511 +2812)%(071) — 4s12(s12 + 2511)(072)  (4.20)
— 4[(s11 — s12)” — 4s34)(07,)H

von den zwei mittleren Spannungstensorkomponenten (o%;) und (o%,)
ab [83]. Die Verzerrungen sind isotrop, wenn die Nebendiagonalelemen-
te (0%,) verschwinden. Dies ist jedoch relativ selten der Fall, weil dann
alle Kristallite unter hydrostatischem Druck und entsprechender Span-
nung stehen miiften und wegen der geringen Kompressibilitéit sehr hohe
Driicke notig wéren, um die gemessenen Verzerrungen zu erzielen. Sind
die Spannungen in den drei Raumrichtungen statistisch unabhéngig von-
einander ({011022)=0) und isotrop verteilt, gilt (c3,)=(c?,)/2 [83]. Wie
man in Tabelle 4.1 am Verhltnis (¢7,4y)/(¢7,10y) sieht, kann die Orien-
tierungsabhangigkeit im diesem Falle der isotropen Spannungsverteilung

3 Die elastischen Konstanten si; sind in Voigt-Notation angegeben, Die in der
Arbeit von Stokes und Wilson [83] verwendete Groe sqqa wurde daher durch den
Faktor 4 geteilt, um mit der hier verwendeten Grofe iibereinzustimmen.
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(GL. 4.20) sogar noch etwas grofler als bei dem einachsigen Spannungs-
zustand (Gl. 4.18) werden. Die Annahme, dafl die mittleren quadrati-
schen Spannungen (07;) und nicht die Verzerrungen (e7;) isotrop und
unabhéngig von der Kristallitorientierung verteilt sind, ist dann plau-
sibel, wenn die Spannungen von den Grenzflichen ausgehen, wie es die
in nanokristallinem Pd beobachtete Abnahme der Verzerrungen bei Zu-
nahme der Kristallitgroie andeutet [60]. Denn die Nachbarkristalle sind
vermutlich zuféllig orientiert [63], so dafl wohl auch die Spannungen, die
iiber die Grenzfliche gleich sein miissen, zufiillig verteilt sein konnten.
Genauer kldren kann man diese Frage aber nur, wenn die mikroskopi-
schen Ursachen fiir die Verzerrungen bekannt sind (siehe auch Kap. A.4).

Versetzungen konnen auch in elastisch isotropen Medien zu anisotro-
pen Verzerrungen fiithren, etwa wenn die Versetzungslinien alle in eine
Richtung zeigen. In der Regel, besonders bei der Verformung von un-
texturierten Polykristallen, diirfte aber die elastische Anisotropie den
Hauptanteil ausmachen. Fiir Versetzungen steigen die aus der Linien-
breite abgeleiteten mittleren quadratischen Verzerrungen

(E%hkl}) =7ab’pCln (\/W—/S\//_)RO) (4.21)

im wesentlichen mit der Versetzungsdichte p an. Die anderen Parameter
sind im Anhang A .4 erklirt. Ungar u.a. [84] zeigten, daf fiir eine zufillige
Verteilung der Versetzungen auf die verschiedenen Gleitsysteme eine
Anisotropie des mittleren Streukontrastes

C = Coon(1 — qH) (4.22)

der Versetzungen auftritt. Gl. 4.21 weist somit dieselbe Abhéngigkeit
vom ,, Kristallitorientierungsfaktor* H (Gl. 4.19) wie eine isotrope Span-
nungsverteilung (Gl. 4.20) auf. Der mittlere Streukontrast Cpop, in die
00h-Streurichtungen und die ,, Anisotropiestérke* ¢ hingen vom Typ der
Versetzungen und den elastischen Konstanten ab [84]. Fiir FegyAlyg erge-
ben sich mit Literaturwerten fiir die elastischen Konstanten [85] die Wer-
te Coon=0.35 und ¢=2.77 fiir Schraubenversetzungen bzw. Cpo,=0.39
und ¢=2.04 fiir Stufenversetzungen. Hier wurde von Versetzungen in ei-
ner ungeordneten, kubisch raumzentrierten Struktur ausgegangen. Un-
abhéingig vom Versetzungstyp bleibt der Zusammenhang (4.22) aber
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bestehen, wobei Schraubenversetzungen zu einer hoheren Anisotropie
fithren. Aus der Anisotropie der Verzerrungen kann man fiir diese spe-
zielle Versetzungsanordnung den Versetzungstyp bestimmen.

Tabelle 4.1: Berechnete Anisotropie der Linienbreiten und -positionen
durch Verzerrungen und Stapelfehler in FeAl. Die mittleren quadrati-
schen Verzerrungen <8%hkl}> sind auf (5%110}) normiert, weil die Linien-
intensitét I{j;y des {110}-Reflexes im MeBbereich am stérksten ist, und
wurden mit vier verschiedenen Modellen berechnet: a) nach Gl. 4.18
fiir uniaxiale Spannungen, b) nach GI. 4.20 fiir isotrop verteilte Span-
nungen, c¢) nach Gln. 4.21 und 4.22 fiir Schraubenversetzungen und d)
fiir Stufenversetzungen. Die Verbreiterungskoeffizienten V{I“;I K} (Gl. 4.12)
sind nach Gl. 4.13 fiir Antiphasengrenzen (APB) und nach Gl. 4.16
fiir {211}(111)/6 Stapelfehler (SF) angegeben. Jf{hkl} ist nach GI. 4.28
die Linienverschiebung durch Stapelfehleraufweitung. Die integralen Li-
nientensitédten ;i wurden fiir vollstdndig geordnetes FesoAlso ohne
Defekte und ohne Temperaturfaktor fiir die CuK,, Strahlung berechnet
und ebenfalls auf den {110}-Reflex normiert.

{hkl} (<5%hkl}>/<5%110}>)1/2 V{Fhkl} J{hkz} Iinky
a b ¢ d | APB SF SF
{100} | 2,04 1,79 1,80 1,43 0,44 0,17 | 0,167
{110} 1 1 1 1 0,47 0,21 | 1,000
{111} | 0,65 0,52 0,50 0,81 0,38 0,17 | 0,040
{200} | 2,04 1,79 1,80 1,43 1,33 | -0,17 | 0,161
{210} | 1,37 1,34 1,34 1,17 0,84 0,02 | 0,046
{211} 1 1 1 1 0,82 0,02 | 0,326
{220} 1 1 1 1 0,47 0,02 | 0,110
{221} | 0,81 0,77 0,76 0,90 0,74 0,04 | 0,021
{300} | 2,04 1,79 1,80 1,43 1,78 | -0,33 | 0,005
{310} | 1,66 1,55 1,56 1,29 1,26 | -0,17 | 0,190
{311} | 1,38 1,35 1,35 1,18 1,01 | -0,11 | 0,021
{222} | 0,65 0,52 0,50 0,81 1,15 | -0,17 | 0,071
{320} | 1,15 1,15 1,15 1,07 0,40 0,17 | 0,032
{321} 1 1 1 1 0,67 0,05 | 1,116

OO OFRMFHFOOFOFOK
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Insgesamt gesehen erscheint also eine Modellierung der Anisotropie der
Verbreiterung durch einen Term ~+/T—¢H 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 Anisotropiestéirke nanisotrop €inge-
baut wird, die dem ¢-Parameter aus Gl. 4.22 entspricht. In dieser Arbeit
wurde jedoch ndherungsweise das uniaxiale Modell

V <E%hkl}> Er10
7> =1+ Tlanisotrop | 70— — 1 (423)

Enw

(Gl. 4.18) verwendet, weil dies phinomenologisch auch gut fiir die Li-
nienverschiebungen (Kap. 4.5.3) pafit. Stichprobenartig wurde an drei
Spektren in verschiedenen Anlafizustinden iiberpriift, da die iibri-
gen Anpassungsparameter unempfindlich auf die Wahl des Anisotropie-
Modells reagieren. Die Normierung auf den Anpassungsparameter
(5%110})1/ 2 bietet sich an, weil der {110} Reflex am sichersten auszu-
messen ist.

Aus der Profilform der Verzerrungsverbreiterung lassen sich Aussagen
iiber die Verzerrungsverteilung bzw. die Anordnung der Verzerrungs-
quellen, beispielsweise der Versetzungen, gewinnen. So wird eine asym-
metrische Verbreiterung durch eine rdumliche Schwankung der Verset-
zungsdichte, z.B. durch Scherbénder, hervorgerufen [86]. Eine solche
Asymmetrie konnte fiir die nanokristallinen Proben jedoch nicht be-
obachtet werden. Nach Warren—Averbach [61] (Kap. A.4) bedeutet ein
Gauf3-féormiges Profil langreichweitige Verzerrung, wihrend kurzreich-
weitige Verzerrungsfelder zu breiteren Ausldufern fithren. Letzteres soll
hier durch eine Lorentz-Form beschrieben werden. Diese kurzreichweiti-
gen Ausldufer konnten von den Grenzflichen zu den benachbarten Kri-
stallen ausgehen, z.B. durch eine ungleichmiiflige Versetzungs- oder (in
geringerem Mafle) Disklinationsanordnung [87,88]. Fiir Versetzungen in
den Kristalliten bedeutet ein (ndherungsweise) Gaufl-formiges Profil,
daf sich recht viele zufillig verteilte Versetzungen innerhalb des Ab-
schneideradius R, befinden, d.h. \/pR.>>1. Sind nur wenige Versetzun-
gen in R., d.h. die Versetzungen sind stérker so korreliert, so daf} sich
ihre Verzerrungsfelder ausloschen und damit die Verzerrungsenergie ab-
senken, dann erhélt die Profilform breitere Ausliufer [89].



4.5. RELEVANTE PARAMETER 51

Insgesamt sind drei Parameter zur Anpassung der durch die mittle-
ren quadratischen Verzerrungen hervorgerufenen Linienverbreiterungen
ausreichend: Die Wurzel aus den mittleren quadratischen Verzerrun-
gen (5%110}>1/ 2 in die {110}-Streurichtung, der Anisotropieparameter
Manisotrop URd der GaufBi-Anteil 7° der Voigt-Profile. Die gesamte inte-
grale Breite 0° dieser Teilprofile fiir die Verzerrungen wurde aus den
Gleichungen 4.17 und 4.23 berechnet. Die Aufteilung von b° in Gaufl-
und Lorentz-Anteil erfolgte mit n° identisch zu G1. A.1 (ersetze P durch
). Wie in Abb. 4.4 auf Seite 42 zu sehen ist, folgt die Abhéngigkeit der
Linienbreite von der {hkl}-Richtung (unteres Diagramm) recht gut dem
Verlauf der elastischen Anisotropie (oberes Diagramm).

4.5.3 Linienpositionen

Zur Festlegung der einzelnen Voigt-Funktionen fehlen nach den Inten-
sitdten (Kap. 4.5.1) und den Linienbreiten (Kap. 4.5.2) nur noch die
Linienpositionen spx;y. Der wichtigste Anteil ergibt sich aus der Basis-
zelle des Kristallgitters. Bei kubischer Symmetrie

1
so(hkl) = =V h2+ k2 +12 (4.24)
a
reicht ein Gitterparameter a aus, um die Linienpositionen so(hkl) zu
bestimmen. Hinzu kommen einige kleine Korrekturen, die im folgenden
beschrieben sind.

Die Fehljustage A2¢y der Nullposition des 29-MeBkreises sowie ein Ver-
satz z der Probenoberfliche in Richtung des Streuvektors s, d.h. senk-
recht zur Probenoberfliche, fithren zu einer Verschiebung [59]

AsTustage 1 /2 s 1 1
=~ (2 -22)-Aw - 4.25
s “R ()\s 2 ) o\ ()2 4’ (4.25)
—_——
cos Y cot ¥ cot ¥

die von dem MefBkreisradius R(=200,5mm), der Wellenlinge A der
Strahlung und dem Betrag s=2sin¥/\ des Streuvektors abhiingt. Beide
Fehljustagen haben eine dhnliche, monotone Abhéngigkeit der Verschie-
bung As’"st28¢ yom Streuwinkel ¢ zur Folge. Die Anpassung von z ist



52 KAPITEL 4. RONTGENBEUGUNG

9898 § g § 9 g8
AR 2 - &4 NCR
_ T T T T T T T 7T T I.-'HI T T T |'_~|‘_
L 4 O o -
0.293 - ° Tzl . = S
—_ i [ I N - =]
E 8{110}—:+1 ¢ I | :
% 0292 Aaaniszotrop T & AN 7]
= : } I g \{\ ]
0.291 | n—Fe46AI54 + NE
E | | | | | | | N T BT BT e

0 1 2 3 4 6 8 10

-3
cos(d)cot(d) 1/Ey [10™/GPd]

Abbildung 4.5: Das linke Diagramm zeigt die Gitterzellengrifie
agnipy = Vh? 4+ k% +12/sgpiy (entspricht Gl. 4.24), wie sie aus den ge-
messenen Positionen s¢pr;y berechnet wurde. In der Auftragung iiber
cos ¥ cot ¥ steigt aypryy geméd GIL. 4.25 linear mit der Fehljustage z an.
Deutlich zu erkennen ist auch eine Abhéngigkeit der Linienpositionen
von der Kristallorientierung. Der Unterschied zwischen den {200}- und
den {110}-Netzebenenscharen wird mit dem Parameter Aaapisotrop be-
schrieben. Im rechten Diagramm wurde der Effekt der Fehljustage ab-
gezogen und die aypyy nach Gl 4.30 mit den elastischen Konstanten
korreliert. Die Uberstrukturreflexe sind durch das Symbol O. gekenn-
zeichnet, denn sie kénnten zusétzlich durch die Aufweitung von Anti-
phasengrenzen (GI. 4.29) verschoben sein.

daher in der Regel ausreichend. Typische, durchaus realistische Werte
fiir z liegen bei 100 pm.

Der Gitterparameter ay19; wurde aus dem Abstand der {110}-Ebenen
ermittelt, weil der {110}-Reflex der stérkste Reflex im Spektrum ist.
Allein mit einer Anderung des Gitterparameters und den Fehljustagen
lassen sich die gemessenen Linienpositionen (Abb. 4.5) jedoch nicht er-
klaren. Sie zeigen, dhnlich den Verbreiterungen durch rdumliche Verzer-
rungsschwankungen (Kap. 4.5.2.3) eine Anisotropie, die sich ebenfalls
durch die elastische Anisotropie beschreiben 148t (Abb. 4.5).
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Diese Orientierungsabhéngigkeit der Netzebenenabsténde ist unerwar-
tet, weil zum einen die Kristallite ziemlich isotrop verteilt sind (Kap. Li-
nienintensitdten 4.5.1) und sich die mittlere Verzerrung bei ebenso ver-
teilten Verzerrungszustdnden zu Null ausmitteln miifite. Zum anderen
muf} die {iber die gesamte Probe gemittelte Spannung notwendigerweise
null sein. In der linearen Ndherung verschwindet dann auch die mittlere
Verzerrung? (g;;) in alle Richtungen.

Die kubische Symmetrie mufi gebrochen werden, um die Anisotropie
der Linienverschiebungen durch Verzerrungen zu erzeugen. Eine Mes-
sung an kugelgemahlenem Fegz Al Cri-Pulver, das nicht zu einer Probe
gepref3t wurde, wies eine sieben mal schwéichere Anisotropie als das ge-
prefite Pulver (Abb. 3.6, 5.15) auf. Dies ist ein deutlicher Hinweis dar-
auf, daf} die plastische Verformung beim uniaxialen Pressen diese Sym-
metriebrechung erzeugt. Bemerkenswert daran ist, dafl die isotrope Ori-
entierung der Kristallite und die mittleren quadratischen Verzerrungen
beim Pressen fast unverindert bleiben, und somit nicht auf eine Sym-
metriebrechung hinweisen. Dariiberhinaus hiangt in FeAl die Anisotropie
der Linienverschiebungen iiber einen noch unbekannten Mechanismus
mit dem Ordnungszustand zusammen. Denn nur fiir (teil-)entordnetes
FeAl, nicht fiir reines Fe oder stark geordnetes NiAl, konnte eine der-
artige Anisotropie beobachtet werden. Aulerdem heilt die Anisotropie
der Linienverschiebungen Aaanisotrop pParallel zur der Antiphasengren-
zendichte o*PB aus (Abb. 5.13-5.15).

Vor der zusammenfassenden Gleichung (Gl. 4.30) am Ende dieses Kapi-
tels werden einige Mechnismen quatitativ diskutiert und verworfen, die
eine Orientierungsabhéngigkeit der Linienverschiebungen zur Folge ha-
ben konnen. Es handelt sich um anharmonische Elastizitdtsmoduln, die
bei einer Symmetriebrechung in den mittleren quadratischen Verzerrun-
gen wirksam werden, und um Stapelfehler, die keine Symmetriebrechung
benotigen.

Die Nichtlinearitét ist von der gleichen Groflenordnung wie die gemesse-
ne Orientierungsabhéngigkeit der Gitterkonstanten. Setzt man z.B. die

4Bei den mittleren quadratischen Verzerrungen (Kap. 4.5.2.3) 1i8t die kubische
Symmetrie fiir den Tensor 4. Stufe (e;;e;) sehr wohl eine Orientierungsabhéngigkeit
zu.
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elastischen Moduln 3. Ordnung fiir Fe [90] an®, so erhélt man fiir einen
einachsigen Verzerrungszustand (e11=1%, €;;=0 sonst) eine Redukti-
on der Spannung in [100]-Richtung um 0,14 GPa, d.h. um ca. 6 %. Fiir
einen einachsigen Spannungszustand (c11=1 GPa) erhilt man eine Re-
duktion um 0,06 GPa, d.h. um ebenfalls 6 %. Bei hoheren Spannungen
oder Verzerrungen nimmt diese Reduktion quadratisch zu.

Um jedoch eine Abhéngigkeit von der Kristallorientierung zu erreichen,
muf} die kubische Symmetrie gebrochen werden, z.B. durch eine her-
stellungbedingte Spannungsvorzugsrichtung senkrecht zur Oberfldche.
Die Orientierungsabhéingigkeit Adanisotrop/a{110y=—6-107% in Abb. 4.5
wiirde dann in linearer Ndherung durch eine mittlere Kompressionsspan-
nung von ca. 1 GPa senkrecht zur Oberfliche hervorgerufen, die minde-
stens bis in die Mefitiefe von 4 pm reichen und durch Gegenspannungen
im Inneren der Probe ausgeglichen werden miifite. Wie schon in Kap.
4.5.2.3 bei Gl. 4.18 diskutiert, ist ein solcher Zustand jedoch nicht zu
erwarten. Auch kristallitkondensiertes nanokristallines Fe, das genau-
so wie die hier betrachteten FeAl-Proben hergestellt wurde, weist keine
deutliche Orientierungsabhéngigkeit fiir die Linienpositionen auf.

Bei einer mittleren Spannung von null, aber einer Vorzugsrichtung der
mittleren quadratischen Spannungen senkrecht zur Oberfliche koénn-
te die Orientierungsabhéingigkeit der Gitterparameter durch die Ani-
sotropie der elastischen Konstanten 3. Ordnung verursacht werden.
Die hierfiir erforderlichen mittleren quadratischen Spannungen von ca.
5 GPa (berechnet fiir Fe), wiirden dann aber mittlere quadratische Ver-
zerrungen hervorrufen, die ca. 2 mal grofler als die gemessenen sind.
Zudem geht die gemessene Orientierungsabhéngigkeit (Abb. 4.5) in die
entgegengesetzte Richtung als man erwarten wiirde: Fiir groflere mittle-
re quadratische Verzerrungen (z.B. in [100] Richtung) erwartet man ei-
ne hohere Aufweitung des Netzebenabstandes. Die Anisotropie der Mo-
duln 3. Ordnung konnte diesen Trend noch weiter verstidrken, wie das
beispielsweise in kubisch raumzentriertem Nb der Fall ist, oder auch
vermindern, beispielsweise in kubisch flichenzentriertem Cu (die Daten
sind aus [90] entnommen). Weil ungeordnetes FeAl eine kubisch raum-

5Weil die elastischen Moduln 3. Ordnung fiir Eisen nur unvollstindig bekannt
sind, wurde zur Abschéitzung ein isotropes Verhalten angenommen.
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zentrierte Struktur aufweist, ist daher eine Verstarkung des Tends in die
falsche Richtung anzunehmen.

Insgesamt scheint die Orientierungsabhéngigkeit also nicht zufrieden-
stellend mit der elastischen Anisotropie oder der Anharmonizitét zu er-
klédren zu sein, sondern sie scheint eher mit der Ordnungsdoménengrofie
(siehe z.B. Abb. 5.15) als mit den mittleren quadratischen Verzerrungen
(£2,,) korreliert zu sein. Deswegen wenden wir uns nachfolgend Stapel-
fehlern und Antiphasengrenzen zu.

Die Linienverschiebung As in Richtung des Streuvektors s, die
durch Stapelfehler oder Antiphasengrenzen verursacht wird ist fiir eine
Richtung (hkl) (Gl. (5.1.44) aus dem Buch von Krivoglaz [77])

L. S(nkl) M 1
As¥ (hkl) = — — sin(2 I il G0 L R 4.26
S ( ) o Sln( TS(hkl)UW ) <|S(hkl)||mi|> DZF ( )

Die Stapelfehlerebene m;, die Verschiebung u; und der mittlere Stapel-
fehlerabstand DY sind dieselben wie in Gl. (4.14). Auch die Mittelung
iiber die {hkl} verlduft analog. Die relative Linienverschiebung

F
ATS({hkl}) = -Gy (4.27)
wird fiir grofie Betriage des Streuvektors s immer kleiner, weil der Sinus
in Gl (4.26) beschrénkt ist. Wie fiir Gleichung (4.16) ist zu beachten,
dafl die Normierung der Stapelfehlerhiufigkeit o hier auf den Stapel-
ebenenabstand bezogen ist, um die gleiche Nomenklatur wie in [73] zu
erzielen. Die Umrechnung auf die lineare Stapelfehlerdichte of, d.h. den
inversen Stapelfehlerabstand 1/DY, erfolgt wie bei Gl. (4.16) oder GI.
(4.28) beschrieben. Liegt ein Stapelfehler nicht nur auf einer Ebenen-
schar m; vor, so kann man niherungsweise o noch einmal mit 3 mul-
tiplizieren, um alle Raumrichtungen zur beriicksichtigen (wie bei den
Verbreiterungen).

In kubisch raumzentrierten Strukturen resultiert keine Linienverschie-
bung durch Stapelfehler mit u;=[1,1,1]/6 und m;=(2,1,1). Jedoch ist
zu erwarten, daf sich der (211)-Ebenenabstand bei dem Stapelfehler um
e aufweitet (,spacing faults“ [73]). Addiert man diese zusétzliche Ver-
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schiebung €[2,1,1]/6 zu u,;, dann sind die Linienverschiebungen

AsSF

S

({hkl}) = =Ty ea mit (4.28)

a

von der Kristallitorientierung {hkl}, der relativen Aufweitung e und
der Stapelfehlerdichte 1/DS¥ abhiingig. Die mit Gl. (4.26) berechneten
Koeffizienten J «Ehkl} sind in Tabelle 4.1 aufgefiihrt.

Fiir Antiphasengrenzen ist sin(2mspu)ui)=0, so dal nach Gl. (4.26)
auch keine Linienverschiebung As“PB erzeugt wird. Eine zusiitzliche
Verschiebung d senkrecht zu der Antiphasengrenze, die den Netzebe-
nenabstand an der Antiphasengrenze erhoht, fithrt zu Verschiebungen

d
3DAPB S{hkl}

AsAPB({hEl}) = —(—1)hth+ (4.29)

der Uberstrukturreflexe in die eine Richtung und der Fundamentalreflexe
in die andere Richtung mit gleicher Stérke. Ein positives d bedeutet ei-
ne Abstandsvergroferung. Gleichung (4.29) wurde aus Gleichung (4.26)
mit der linearen Néherung sin(2ms ) (ui+d)) =~ sin(2rsppyu;) +
cos(278 (k1) i)27S(piyd und der kubischen Symmetrie nach Mitte-
lung iiber die Reﬂexpositionen <(d3(hkl))(S(hkl)mi)>{hkl} = d<s(hkl) &
S(hkl)>{hkl}mi = (dmi)|s{hkl}|2/3 sowie ui:[l,l,l]/2 und d H m; ab-
geleitet. Der Faktor 3 im Nenner in Gleichung (4.29) verschwindet,
wenn Antiphasengrenzen in allen Richtungen beriicksichtigt werden und
DAPB den mittleren Domiinendurchmesser der im Mittel sphirisch an-
genommenen Doménen angibt. Die in Gl. 4.29 beschriebene Abhéngig-
keit von der kristallographischen Orientierung paft aber nicht mit dem
gemessenen Verhalten (Abb. 4.5) der Fundamentalreflexe ({110}, {200},
{211} etc.) zusammen. Die Verschiebung w; an der Antiphasengren-
ze selbst kann daher nicht die Ursache fiir die ausgeprigte Anisotropie
der Linienpositionen sein, sondern kann nur die Abweichung der Uber-
strukturreflexe ({100}, {111} etc.) erkldren. Daran &ndert auch eine
Verkiirzung des Verschiebungsvektors von w;=[111]/2 auf u,;=[334]/8,
wie sie aus elektronentheoretischen Rechnungen abgeleitet wird [79)],
nichts.



4.5. RELEVANTE PARAMETER 57

Die Linienpositionen

—

a{110}

1 1 1 1
Aafaniso ro - / ( - > 4.30
rop <Ehkl E110> Exo0  Ei1o0 (4.30)

lieBen sich gut durch einen Gitterparameter agioy fiir die {110}-
Netzebenenschar, die Probenlage z (Gl. 4.25) und eine phénomenolo-
gische Orientierungsabhéngigkeit Aaanisotrop, die als Differenz zwischen
den in {200}- und {110}-Richtung gemessenen Gitterparametern defi-
niert wurde (siehe Abb. 4.5), anpassen. Die Orientierungsabhéngigkeit,
die beim uniaxialen Pressen des Pulvers entsteht, wurde analog zur
Linienverbreiterung (Gl. 4.18) unter Annahme einer uniaxialen mitt-
leren Spannung in Richtung des Streuvektors aus der Anisotropie des
Elastizitdtsmoduls FEjx; berechnet. Um herauszufinden, ob sich sich
tatséichlich um eine grofie oberflichennahe Spannung handelt, die eini-
ge pm tief reichen miifite, konnte man die Rontgenbeugung mit einer
kleinen Wellenlénge messen, um die gesamte Probe zu durchleuchten.

S{hkl} — ASJustage(z) +
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4.5.4 Zusammenfassung der relevanten Parameter

Tabelle 4.2 gibt eine Ubersicht iiber den reduzierten Parametersatz fiir
nanokristalline B2-Strukturen, der mittels Voigt-Profilformen an die ge-
messenen Spektren angepaft wurde. In einigen Féllen, z.B. wenn die
Mefzeit zu kurz war, lielen sich manche Parameter, insbesonders die
Profilformparameter 7 und 1P, nicht zuverlissig ermitteln. Diese Para-
meter sind in den Abbildungen 5.13ff an den groflen statistischen Unsi-
cherheiten zu erkennen.

Die statistischen Unsicherheiten un Korrelationen wurden aus einer
Paraboloid-Niherung um das x? Minimum herum gewonnen. Simulatio-

Tabelle 4.2: Der angegebene Satz von Anpassungsparametern reicht
aus, um die gemessenen Rontgenbeugungsspektren von nanokristallinen
B2-Verbindungen zu beschreiben (siehe Kap. 4.5).

Parameter [Beschreibung [Kap. (Gl
Linien-Verbreiterungen
(D)v Volumengewichtete Kristallitgrofie 4.5.2.1 (4. 11
nP GauB-Anteil der Kristallitgrofienverbreit. |4.5.2.1 (A.
(5%110}>1/2 Mittlere quadratische Verzerrung ({110}) 4.5.2.3 (4. 17)
Minisotrop | ANNisOtropiegrad der Verzerrungen 4.5.2.3 (4.23)
n° GauB-Anteil der Verzerrungsverbreiterung|4.5.2.3 (£A.1)
aAPB Antiphasengrenzendichte 4.5.2.2 (4.13)
Linien-Positionen
afi10} Gitterparameter ({110}) 4.5.3 (4.24)
Alanisotrop | Anisotrope Gitteraufweitung 4.5.3 (4.30)
z Probenfehljustage 4.5.3 (4.25)
Linien-Intensitédten
S B2-Fernordnungsgrad 4.5.1 (4.8)
(u?) Mittlere quadratische Auslenkung 4.5.1 (4.6)
K Vorfaktor 4.5.1 (4.3)
Untergrund: Polynom + breite Voigt-Funktionen
Ci Koeflizienten des Polynoms
si, 1y, Voigt-Parameter der diffusen Streuung

ba,i, b,
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nen mit Spektren, die mit einer Poisson-Verteilung verrauscht wurden,
zeigten fiir nanokristallines Pd gute Ubereinstimmung mit dieser Nihe-
rung [50]. Die komplette Kovarianzmatrix fiir eine nanokristalline FeAl-
Probe ist graphisch in Abb. 4.6 dargestellt. Deutlich zu erkennen sind
beispielsweise die starken Korrelationen zwischen Fehljustage z und Git-
terparameter af119) oder zwischen Antiphasengrenzendichte a®PB und
Fernordnungsgrad S;. Starke Korrelationen verschlechtern die statisti-
sche Genauigkeit der Anpassungsparameter, weil die Anderung zweier
korrelierter Anpassungsparameter dhnliche Anderungen des berechne-
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Abbildung 4.6: Korrelationen der Parameter des reduzierten Parame-
tersatzes aus der Kovarianzmatrix. Eine Korrelation von k bedeutet, daf3
sich bei einer Anderung eines festgehaltenen Parameters um seine Un-
sicherheit der andere Parameter um k mal dessen Unsicherheit éndert,
d.h. die Werte der Kovarianzmatrix wurden auf die Wurzeln der Dia-
gonalelemente normiert. Die Helligkeit codiert die Korrelationen k und
die Kantenlédnge der Quadrate deren Betrag |k|. Die Parameter des Un-
tergrundes sind hier so zusammengefaf3t, daf3 jeweils der am stédrksten
korrelierte Parameter aufgetragen ist.
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ten Spektrums ergeben. Im Falle der Gitterkonstanten sind die Linien-
positionen aber statistisch so genau zu bestimmen, dal die Trennung
der beiden Anpassungsparameter immer noch mit kleinen Unsicherhei-
ten erfolgen kann (ca. 10~%). Briiuchte man die Fehljustage nicht zu
beriicksichtigen, so wire die statistische Unsicherheit fiir den Gitterpa-
rameter sogar noch mehr als eine Groflenordnung geringer. Fiir den Fer-
nordnungsgrad ist die Lage leider nicht so giinstig, weil die Uberstruk-
turreflexe schwach sind. Die statistische Genauigkeit des Fernordnungs-
grades wird nach Abb. 4.6 hauptsichlich durch Unsicherheiten in der
Dominengrofe (o*FB) und in der Form und Stiirke des Untergrundes
vermindert. Das Detektionslimit fiir die kleinste Doménengrofe 1/aAPB
lag bei den hier durchgefithrten Messungen bei 1-2nm.



Kapitel 5

Ordnungseinstellung und
Kristallitwachstum durch Anlassen

5.1 Anlabehandlung

Die Proben wurden in einem Ultrahochvakuum-Ofen mit Transferschleu-
se bei einem Restgasdruck von ca. 107% Pa auf Aluminium-, Edelstahl-
oder Molybdén-Haltern fiir ungefdhr 1h isochron angelassen. Durch
Ausgasen der Proben (Kap. 5.3) stieg der Druck bei manchen Proben
bis auf 107* Pa an. Die Temperatureichung des Ofens war genauer als
2K, wie mit Indium in einem Erstarrungsversuch iiberpriift wurde. Der
Transport der Proben erfolgte bis zur Transferschleuse in Luft. Nach
den in den nachfolgenden Kapiteln beschriebenen Messungen wurden
die Proben bei der néchst hoheren Temperatur angelassen und wieder-
um gemessen.

5.2 Transmissionselektronenmikroskopie
(TEM)

Die ortsaufgelosten Abbildungen und die Beugungsbilder wurden in ei-
nem Transmissionselektronenmikroskop der Fa. Phillips bei 200kV Be-
schleunigungsspannung aufgenommen.

5.2.1 Probenpriparation

Die wie hergestellten Proben lieflen sich elektrolytisch in einem Gerét
Tenupol-3 der Fa. Struers bei 35V /0,7 A und einem Elektrolytdurchflufl
auf Stufe 5 gut diinnen. Die bei >800 K angelassenen Proben bildeten
jedoch sowohl in konz. HNOj als auch in HC1O4 (jeweils mit 70 % Me-
thanol) an der Oberfléche eine amorphe Schicht (vermutlich Oxid), die
unterétzt wurde. Die Schicht bildet sich vermutlich beim Diinnen, denn
auch mechanisch angeschliffene Proben zeigten dieses Verhalten. Nur
bei sehr hohen Spannungen (60-90V) konnte das Unteritzen teilweise
verhindert werden.

61



S8nm |——F— p *
256K 38.89.97 KR@@21 [ .
FesAl — 4% FesAl
Probe: f58-14,K . Reimann 3 Probe: f58-14,K . Reimann

Abbildung 5.1: Hellfeld- (links) und Dunkelfeld-Aufnahme (rechts) im Transmissionselektronenmi-
kroskop einer nicht angelassenen nanokristallinen FeysAls4-Probe (f50-14).
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Abbildung 5.2: Hellfeld- (links) und Dunkelfeld-Aufnahme (rechts) einer im Vergleich zu Abb. 5.1
stédrker entordneten, nicht angelassenen nanokristallinen Feqg Als4-Probe (150-18).
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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 FeqgAlsq-Probe (f50-18).
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5.2.2 Elektronenmikroskopische Abbildung und
Kristallitgrolenverteilung

Im Herstellungszustand (Abb. 5.1, 5.2) weisen nur einige groflere Kri-
stallite scharfe Rénder auf, ab und zu mit einem kubischen Habitus. Die
Ausbildung eines Habitus fiir grole Kristallite wurde schon bei der Her-
stellung durch Verdampfen von Granqvist [47] beobachtet, wihrend klei-
ne Kristallite eher kugelférmig sind. Edelstein [91] fiihrt die Bildung von
17,5nm groflen Molybdén-Wiirfeln beim Kathodenzerstduben auf den
selbstorganisierten Zusammenbau von 27 jeweils 5.8 nm groflen Wiirfeln
zuriick.

Die unscharfe Abbildung kénnte von den sehr starken mittleren qua-
dratischen Verzerrungen oder von Fluktuationen im Ordnungsgrad oder
in der Magnetisierung der im Herstellungszustand magnetischen Pro-
ben hervorgerufen werden. Nach Anlassen bei 800K (Abb. 5.3) sind die
0.g. Storfaktoren nicht mehr vorhanden, und man kann die Kristallit-
groBenverteilung auszéhlen (Abb. 5.5). Es ist davon auszugehen, dafl die
Kristallite in Herstellungszustand kleiner oder gleich grof sind als nach
Anlassen bei 800 K. Die Unterschiede in der Breite der Verteilungen zwi-
schen Hell- und Dunkelfeld diirften innerhalb der Fehlergrenzen liegen.
Mogliche Fehlerquellen werden von 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 Kristallitdurchmesserverteilung
fiir eine nanokristalline Fesy Alsy Probe (£50-18) nach Anlassen bei 800K
wurden aus Abb. 5.3 bestimmt.
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Nach dem Anlassen bei 1153K (Abb. 5.4) sind einige Kristallite deut-
lich gewachsen, wéhrend viele noch klein sind. Die Korngrenzen sind
vermutlich durch Oxide verankert [93,94], denn reines n-FesAls,4 zeigt
Kristallitwachstum schon ab 750 K (Kap. 5.7.3).

5.2.3 Elektronenbeugungsbilder

Wie bei den Bildern 5.6a) und b) zu erkennen ist, 148t sich der Ordnungs-
grad durch den Herstellungsprozefl variieren. Die in Abb. 5.6b) gezeigte
Probe weist fast keine Uberstrukturreflexe ({100},{111},...) auf, weil sie
durch einen hsheren Kompaktionsdruck stérker verformt wurde (Kap.
6.3). Neben dem {100}-Uberstrukturreflex sind in Abb. 5.6a) noch wei-
tere schwache Ringe innerhalb des {110}-Ringes zu sehen. Hierbei han-

{100}*

* *
Ao e s A A e
— N — i
NNEREEEERS
M ANMN NNN A
w—aw-'w-n-? i i ]

d)1153K ¢)800K b)300K a)300K

Abbildung 5.6: Beugungsbilder nanokristalliner Feqs Als4-Proben nach
der Herstellung mit geringer (a) und stérkerer (b) plastischer Verfor-
mung sowie nach Anlassen (c,d). Die Proben sind dieselben wie in Abb.
5.1fF. Die ersten 3 Uberstrukturreflexe der B2-Struktur sind mit einem

¢ gekennzeichnet.
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delt es sich vermutlich um eine metastabile Fea Als-Gitterstruktur (Kap.
5.7.4), die bei der Entordnung zerstort wird.

Die erfolgte Ordnungseinstellung der B2-Struktur nach Anlassen bei
800K ist an den Uberstrukturreflexen in Abb. 5.6c) deutlich zu erken-
nen. In Abb. 5.6d), d.h. nach Anlassen bei 1153 K, sind neben den Rin-
gen, die von vielen kleinen Kristalliten erzeugt werden, vereinzelte Bild-
punkte zu sehen, die von groflen Kristalliten nach inhomogenem Kri-
stallitwachstum stammen (siehe Abb. 5.4). Die Breite der Ringe nimmt
wie die der Rontgenreflexe mit der Anlafftemperatur ab (Kap. 5.7).

Die diffuse Streuung, die sich besonders bei kleinen Streuwinkeln zwi-
schen den Reflexen als Schwirzung bemerkbar macht, nimmt bei 800 K
deutlich ab. Dies ist in Einklang mit der Rontgenbeugung (Abb. 5.19)
und wird auf den Abbau von Defekten oder die Anderung der Nah-
ordnung zuriickzufithren sein. Die Zunahme der diffusen Streuung bei
1153 K liegt an der amorphen Schicht, die sich bei der Probenpréipara-
tion gebildet hat.

5.3 Massenidnderung

Allen verschieden hergestellten Proben ist gemeinsam, daf§ das Gewicht
nach Anlassen zunichst mit zunehmender Anlafftemperatur abnimmt
und dann wieder zunimmt (Abb. 5.7). Die Massenzunahme kann nur
durch Aufnahme von Verunreinigungen erfolgen.

Der Gewichtsunterschied direkt nach Anlassen und Beliiften (ca. 20 min)
und langer Lagerung an Luft deutet auf ein teilweise langsames Anla-
gern von Luftmolekiilen hin. Diese lassen sich aber durch Erhitzen auch
wieder entfernen. Zusétzlich konnte sich die Oberfliche der Proben beim
Anlassen z.B. durch Ordnen, Segregation oder verdnderten Sauerstoffan-
teil umstrukturieren, so dal weniger Molekiile adsorbiert werden kénnen
und das Gewicht nach Anlassen geringer bleibt. Nicht an Luft gehand-
habte Proben gasen geringe Mengen Hy und H2O ab 350K sowie COq
und Kohlenwasserstoffverbindungen bei 380 K und 550K aus [95].

Ab ca. 600 K nimmt das Gewicht bei FeAl zu. Dieses Verhalten deckt
sich mit den Ergebnissen der magnetischen Messungen (Kap. 5.6), wo
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der Effekt — bei deutlich hoheren Verunreinigungsgasdriicken wéhrend
des Anlassens — eindeutig auf Oxidbildung zuriickzufiihren ist. Wahr-
scheinlich kénnen Verunreinigungen ab 600K in die Kristallite eindrin-
gen, so daf an der Oberfléiche Platz fiir neue Anlagerungen nach Beliiften
oder wihrend des Anlassens entsteht. Auch der Gitterparameter nimmt
bei der Probe f60-11 oberhalb von ~700K leicht zu (Abb. 5.14), was
mit dieser These vertréglich ist.
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Abbildung 5.7: Gewichtsdnderung beim Anlassen. Das Gewicht der
Proben ist nach tagelanger Lagerung an Luft bei Raumtemperatur (&)
etwas hoher als kurz (max. 20min) nach dem Anlassen im Vakuum (V).
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Kugelgemahlenes NiAl mit ca. 1 um Teilchengrofie gast beim Anlassen
stark aus und das Gewicht nimmt erst bei hohen Temperaturen zu.
Beim Mahlen wurde ein organisches Losungsmit zugesetzt, dessen Re-
ste bei niedrigen Temperaturen abgedampft werden kénnte. Die geringe
Massenzunahme bei hohen Temperaturen kénnte an der geringen Sau-
erstoffloslichkeit in NiAl liegen [96].

Die unterschiedlichen Skalen (1,6 % Anderung bei f60-11, 0,04 % bei ku-
gelgemahlenem FeAl und 4 % bei kugelgemahlenem NiAl) kénnen durch
die verschiedenen spezifischen Oberflichen (siehe auch Kap. 3.6) erklart
werden. Kugelgemahlenes FeAl hat mit den 20 pm grofien, dichten Teil-
chen eine deutlich geringere spezifische Oberfldche als poroses kompak-
tiertes durch Kristallitkondensation hergestelltes FeAl-Pulver.

5.4 Volumen- und Dichteinderung

Im Rahmen der Mefigenauigkeit (5-8%, MeBmethoden wie im Kap.
3.3) konnte nach Anlassen bis 1153 K keine Volumen- oder Dichtednde-
rung festgestellt werden. Erst bei noch héheren Temperaturen (1350 K)
sintern die Proben zusammen [95]. Die Stabilitit der Kristallitgrofe,
die auch durch Réntgenbeugung (Kap. 5.7.2) und Transmissionselektro-
nenmikroskopie (Kap. 5.2.2) belegt ist, bestétigt dieses Sinterverhalten.
Beim schnellen Oxidieren, d.h. bei zu schneller Beliiftung, schrumpfen
die Proben durch Erhitzen und Sintern.

5.5 Energiedispersive
Rontgenfloureszenzanalyse (EDX)

Bei dieser analytischen Methode werden die in der Probe enthaltenen
Atome durch Elektronenbeschuff (ca. 20keV) im Rasterelektronenmi-
kroskop zur Aussendung von charakteristischer Rontgenstrahlung ange-
regt (Abb. 5.8).

Die Intensitidt der Al-Emissionslinie nimmt nach Anlassen zu, die der
Fe-Linien ab. Scheinbar nimmt also der Eisengehalt ab. Dies ist jedoch
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dulerst unwahrscheinlich, weil weder das Gewicht der Probe entspre-
chend abnimmt (Kap. 5.3) noch der Fe-Dampfdruck bei Al-reichem FeAl
nennenswert wire. Die Zunahme des Sauerstoffanteils ist dagegen plau-
sibel (siehe auch Kap. 5.3). Eine Erkldrung kénnte daher aus der Zu-
nahme des Sauerstoffgehaltes folgen. Andeutungsweise kann man eine
Kohlenstofflinie bei der bei 11563 K angelassenen Probe erkennen.

Eine quantitative Analyse liefl sich trotz Messungen an grobkristalli-
nen Vergleichsproben nicht zuverléssig durchfithren. Vermutlich pafite
die alte Analyse-Software nicht zum neuen, fensterlosen Detektor. Zur
Erklérung der verdnderten Intensitdten mufl wohl der Sauerstoff herhal-
ten. Oberflachensegregation und Probeninhomogenitédten sind unwahr-
scheinlicher, wie in den beiden folgenden Absiitzen dargelegt wird.

Die Eindringtiefe der anregenden Elektronen sollte grofl genug sein, so
daf nicht nur die Oberfliche der Kristallite, wo z.B. eine Al-Segregation
stattfinden konnte, gemessen wird. Die makroskopische Oberflichenrau-
higkeit der Proben erhoht sich jedoch etwas, insbesonders nach Anlassen
bei 1153 K.
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Abbildung 5.8: EDX-Spektren der Probe f50-18 nach einstiindigem
Anlassen bei den angegebenen Temperaturen.
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5.6 Magnetische Suszeptibilitit

Geordnetes B2-FeAl ist paramagnetisch. Die Fe-Atome werden von den
Al-Atomen ,abgeschirmt“, so dafl die magnetischen Momente der Fe-
Atome nicht koppeln kénnen. Ein einfaches, recht erfolgreiches Mo-
dell, beschreibt die Abhéngigkeit des effektiven magnetischen Momen-
tes eines Fe-Atomes in Abhéngigkeit von der Anzahl an Fe-Atomen
auf den néchsten Nachbarplitzen [97]. Demzufolge nimmt das magne-
tische Moment der Fe-Atome ab vier Fe-Nachbarn den Wert fiir Fe-
Atome in reinem Fe an, fiir weniger Nachbarn ist es vernachléssigbar. Fe-
Antistrukturatome fithren daher durch die Bildung von ,, Fe-Clustern“ zu
einem verstirktem Paramagnetismus, den man ausnutzt, um die Bildung
und das Ausheilen von Fe-Antistrukturatomen zu messen [98,99]!. Bei
hohen Antistrukturatomkonzentrationen, d.h. bei geringem Ordnungs-
grad, werden die Proben sogar ferromagnetisch [97,100,101].

Das magnetische Verhalten der Proben ist also mit dem Ordnungs-
grad gekoppelt und sollte sich daher gut eignen, um die Kinetik der
Ordnungseinstellung zu verfolgen. Der genaue Zusammenhang zwischen
Ordnungsgrad und magnetischen Eigenschaften kann durchaus kompli-
zierter sein, als es in dem einfachen Cluster-Modell benachbarter Fe-
Atome dargestellt wird. Die zusitzliche Anderung des Gitterparameters
mit dem Ordnungsgrad kann ebenso eine Anderung des magnetischen
Moments pro Atom zur Folge haben [102, 103]. Der qualitative MeB-
effekt wird aber erhalten bleiben, d.h. entordnete Proben sind stérker
magnetisch als geordnete.

5.6.1 Mef3verfahren

Das MeBverfahren beruht auf der Kraft, die magnetisierte bzw. magne-
tisierbare Teilchen in einem Magnetfeldgradienten erfahren. Die Anlage
ist in [104] beschrieben. Als MeBgroe erhélt man eine ,effektive ma-
gnetische Suszeptibilitit yes = 3(M/H + X), die iiber die differentielle

IFiir das Ausheilen von Antistrukturatomen ergaben sich effektive Aktivierungs-
enthalpien von 1.2eV fiir Abschrecktemperaturen Tyyench > 1130 K bzw. 2eV fiir
Tquench < 1130K), was auf verschiedene Defekttypen ober- bzw. unterhalb 1130 K
hindeutet.
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Suszeptibilitdt y und die Magnetisierung M mittelt. Bei paramagneti-
schen Substanzen ist x = M/H, und man mifit daher die Suszeptibi-
litdt. Bei ferromagnetischen Substanzen befindet sich die Probe meist
wegen des groflen angelegten Magnetfeldes H (entspricht einer magn.
Induktion von B =1,7T) in der Séttigung (x=~0), so dafi im wesentli-
chen die Magnetisierung M /2 gemessen wird. Auch fiir nanokristallines
FeAl sollte dieses Magnetfeld zur Sittigung ausreichen [103].

5.6.2 Temperaturabhingigkeit der Suszeptibilitit

Wie erwartet nimmt die effektive Suszeptibilitét xeg mit zunehmender
MeBtemperatur bis 500 K ab (Abb. 5.9). Dieser Vorgang ist zum Teil ir-
reversibel (Abb. 5.10), denn nach Abkiihlen auf die Ausgangstemperatur
300K ist die Suszeptibilitit xes(300K) verringert, weil Antistruktura-
tome ausgeheilt sind. Ab 500 K nimmt jedoch y.g wieder deutlich zu.
Kiihlt man von 700K auf 300 K ab, so liegt x.# (300 K) sogar noch ober-
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Abbildung 5.9: Temperaturabhéngigkeit der effektiven Suszeptibilitét
Xeft und ihres Reziprokwertes 1/xef. mpe gibt das magnetische Moment
pro Eisen-Atom in hundertstel Bohrschen Magnetonen (up) an, falls die
Probe sich in der Séttigung befindet.
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Abbildung 5.10: Isothermen der effektiven Suszeptibilitit xeg. Die
Probe wurde von Raumtemperatur (@) schnell auf die Temperatur T
aufgeheizt. Nach Beendigung der isothermen Messung, wihrend der die
Temperatur T konstant gehalten wird, wird die Probe wieder auf Raum-
temperatur abgekiihlt. Die Raumtemperaturwerte ergeben eine Anlafl-
reihe und sind in Abb. 5.12 eingetragen.

halb des Ausgangswertes von 1,2-107°m?3 /kg. Aus Réntgenbeugungs-
spektren konnte nach dieser Temperaturbehandlung eindeutig ein grofier
Anteil von Oxiden oder Karbiden (FeaOgs, FeAlyOs, AlFe3Cos, evtl.
breite Hiigel von 6-AlyO3) ermittelt werden. Dies bedeutet, dafi das
Gasreinigungssystem nicht ausreichend war, um die weitere Oxidation
zu verhindern und im MeBbereich oberhalb 550 K Oxide dominieren. Es
bedeutet aber auch, dafl Verunreinigungen bis ca. 550 K nicht in die Kri-
stallite eindringen — eine Feststellung, die auch dadurch gestiitzt wird,
dafl die Masse konstant (Kap. 5.3) bleibt, daff in der Réntgenbeugung
(Kap. 5.7) nur B2-Reflexe beobachtet wurden und dafi der Gitterpa-
rameter von geordnetem nanokristallinem FeAl dem vom grobkristalli-
nem entspricht. Die Ordnungseinstellung findet groBtenteils unterhalb
von 550K statt (Kap. 5.7.1, 6.4.1) und wird daher nicht von Verunrei-
nigungen beeinflufit.
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Abbildung 5.11: Arrheniusauftragung der Relaxationszeit T, die aus
der isothermen Abnahme der effektiven Suszeptibilitéit xeg(T) bei der
Temperatur T gewonnen wurde. Die Symbole sind wie in Abb. 5.12
gewahlt.

5.6.3 Isothermen und Anlafiverhalten

Um die Kinetik der Ordnungseinstellung nidher zu untersuchen, wurden
Isothermen bei verschiedenen Temperaturen T gemessen (Abb. 5.10),
d.h. die zeitliche Anderung der Suszeptibilitit yer(7T,t) wurde bei kon-
stanter Temperatur T gemessen. Die Raumtemperaturmesswerte en-
sprechen dann dem Probenzustand nach Anlassen bei der Temperatur
T, so daf} keine getrennten AnlaBmessungen mehr durchgefiihrt werden
miissen. Die Zeitkonstanten 7(7') der Isothermen wurden unter Annah-
me einer exponentiellen Einstellung des metastabilen Gleichgewichts-
wertes bestimmt. Sie liegen bei 7~10%s und zeigen — bei groBer Streu-
ung — nur eine geringe Temperaturabhingigkeit (Abb. 5.11). Auch die
Amplitude der Relaxation &ndert sich nur wenig mit der Temperatur T'
(Abb. 5.10), d.h. die Suszeptibilitit xeg(T,t) nimmt wihrend der iso-
thermen Messung kaum ab. Nach Abkiihlen auf Raumtemperatur ist die
Suszeptibilitdt jedoch deutlich geringer als vor dem Aufheizen, d.h. der
Probenzustand hat sich durchaus geédndert. Setzt man ein Curie-Weif3-
Gesetz fiir die Suszeptibilitidt an, so heifit das, dafl weniger die Curie-
Konstante als vielmehr die Curie-Temperatur (<300K) abnimmt. Eine
Abnahme der Curie-Konstante wiirde die Suszeptibilitdt bei allen Tem-
peraturen gleich absenken. Eine Abnahme der Curie-Temperatur wirkt
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sich hingegen am stérksten auf die Werte nahe der Curie-Temperatur
aus, die vermutlich nahe der Raumtemperatur liegt.

Das Anlafiverhalten (Abb. 5.12) spiegelt schon die Einstellung des Fer-
nordnungsgrades (Kap. 5.7.1, 6.4.1) wider. Der vollstindig geordnete
Zustand, der eine wesentlich kleinere Suszeptibilitéit aufweisen sollte
(Xet < 5:1078m3/kg [98]), kann hier vermutlich wegen der Oxidation
nicht erreicht werden.

Fiir kugelgemahlenes FegoAlyg, bei dem die Oxidation eine deutlich ge-
ringere Rolle spielt, liel sich auch tatséchlich eine deutliche Stufe bei
ca. 400 K nachweisen [103]. Dort ist auch die Sdttigungsmagnetisierung
(die Einmiindung in die Séttigung beginnt bei ~0,2 T [103]) mit ~1 up
pro Fe-Atom 50 mal grofer als fiir das hier gemessene FeygAlsy. Teilwei-
se konnte das am Entmagnetisierungsfaktor, teilweise an einer stérkeren
Entordnung, die durch den hoheren Fe-Gehalt gefordert wird, liegen.

Der Einflul von Antiphasengrenzen, wie sie nach Verformen von FeAl
beobachtet wurden [105], von Korngrenzen oder von Versetzungen sollte
sich erst bemerkbar machen, wenn die Volumeneffekte, d.h. die Ande-
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Abbildung 5.12: Abnahme der bei Raumtemperatur gemessenen ef-
fektiven Suszeptibilitéit xes rT nach dem Anlassen bei T, fiir eine Anlaf}-
dauer t, von etwa 500min. Die beiden Symbole bezeichnen zwei Stiicke
aus derselben Probe (f50-11). Das eingeklammerte offene Symbol ist ein
MefBwert, bei dem vermutlich zeitweise die Probe ihre Lage verédndert
hat und der deshalb unsicherer als die anderen Mefpunkte ist.
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rung der mit dem Ordnungszustand korrelierten Magnetisierung, in den
Kristalliten nach Einstellung der Ordnung abgenommen haben.

5.6.4 Zusammenfassung der
Suszeptibilitdtsmessungen

Die effektive magnetische Suszeptibilitdt y.s zeigt eine deutliche Ab-
nahme nach Anlassen bei 450 K, d.h. also in dem Bereich, in dem sich
die Fernordnung (Kap. 6.4.1) einstellt. Weil x.g aber empfindlich auf
die Nachbarschaftsverhéltnisse von Fe-Atomen reagieren sollte, ist dies
ein Anzeichen dafiir, daf} sich auch die Nahordnung in demselben Tem-
peraturbereich dndert.

5.7 Rontgenbeugung

Die folgenden Feststellungen gelten fiir alle FeAl Zusammensetzungen
und Herstellungsmethoden. Die Ergebnisse fiir NiAl, die dhnlich denen
von FeAl sind, werden getrennt im Kapitel 6 behandelt.

5.7.1 Fernordnungsgrad und Gitterparameter von
n-FeAl

Der Fernordnungsgrad S7 nimmt im Temperaturintervall zwischen 400
und 500 K zu und erreicht dann seinen Endwert (siehe dazu auch die Dis-
kussion zum EinfluB von Korngrenzen und Oberflichen, Kap. 6.2). Git-
terparameter, Verzerrungen und auch die diffuse Streuung #ndern sich
schon unterhalb von 400K (siehe Abb. 5.19). Sowohl der Gitterparame-
ter agi10) als auch die anisotrope Gitteraufweitung Aaanisotrop Dhern
sich linear den Werten, die man fiir eine grobkristalline Verbindung mit
gleicher Zusammensetzung erwarten wiirde. Der Gitterparameter hat
seinen Endwert erreicht, sobald die Kristallite keine Antiphasengren-
zen mehr enthalten, d.h. die Ordnungsdoménengréfie grofl wird. Somit
liegt es nahe, die Ursachen der isotropen Aay;109) und der anisotropen
Adanisotrop Aufweitung in dem Nahordnungszustand in Kristalliten und
an Antiphasengrenzen zu suchen. Zu einer Abgrenzung zwischen Nah-
und Fernordnung siehe auch Kap. 2 und Kap. 4.4.



78 KAPITEL 5. ANLASSVERHALTEN

n—Fe46Al54
400 600 800 1000 400 600 800 1000
10 T T T T T T T T
e 0 ® . 102 —
08 o ® . * E
o ¥ I 1o 2
06 % 1t b} 101 g
L l i <t5
04 B
5 ke tee . e
o —N\a, Els -
& ’ (110 a;=0,291nm_{t+ * . %
S of 80 0 o4t }i ° 16 &£
S s @ 17 %
‘5-5:@ o, IR " o
< L amlsotrop 1F i 1 N\E
: - 1 2
0t —t— ettt
—_ 2r ar 1 1.0
S [ n ]
o [ 1 <§/ s ] 8
NﬁA 1: :;? é ;: 0.5 t:ii
I H'" 1t % {, {/” 1«
i} F mlr E
ok I I s | 1 00
T T T
60 | % 110
g I
EP 40 -f 1 05 DC
8 20t bh . 1 ]
O NN TN N TN T Y Y TN O NN T T T N N -!n | ST T T Y N T T [N N O S N ] 00
800 1000 400 600 800 1000
TalK] TalK]

Abbildung 5.13: Die durch Kristallitkondensation hergestellten nano-
kristallinen FeygAls4-Proben (Nr. {50-37/38 (@), £50-24 (A), {50-51 (H))
wurden bei der Temperatur T, fiir 1h angelassen. Die an die Rontgen-
beugungsspektren angepafiten Gréfen (Fernordnungsgrad Si, Aufwei-
tung Aayy10y der {110}-Netzebenenabsténde, anisotroper Anteil Aaaniso
der Gitteraufweitung, mittlere quadratische Verzerrungen (5%110}), volu-
mengewichtete mittlere KristallitgroBe (D)v, Antiphasengrenzen-Dichte
oAPB mittlere quadratische Auslenkung (u?) der Atome, Parameter n°
und nP fiir die Breite der Verzerrungs- bzw. KristallitgréBenverteilung
Sowie Naniso fiir die Anisotropie der mittleren quadratischen Verzerrun-
gen) sind in Tab. 4.2 aus Kap. 4.5.4 erldutert.
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Abbildung 5.14: Ergebnisse der Anpassung an die Réntgenbeugungs-
spektren der durch Kristallitkondensation und -kompaktion hergestell-
ten nanokristallinen Feso Alyg-Proben (Nr. {60-11 (@), f60-9 (M), die bei
der Temperatur T, fiir 1h angelassen wurden. Die Beschriftungen sind
in Abb. 5.13 und in Tab. 4.2 (Kap. 4.5.4) angegeben. Der Ordnungszu-
stand wird durch den Fernordnungsgrad S; und die Antiphasengrenzen-
Dichte a*PB angegeben.
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Abbildung 5.15: Ergebnisse der Anpassung an die Rontgenbeu-
gungsspektren der durch Kugelmahlen hergestellten nanokristallinen
FegzAlssCri-Probe (Nr. b60-1 (@)), die bei der Temperatur T, fiir 1h
angelassen wurden. Das Quadrat (M) kennzeichnet unverdichtetes Pul-
ver. Die Beschriftungen sind in Abb. 5.13 und in Tab. 4.2 (Kap. 4.5.4)
angegeben. Der Ordnungszustand wird durch den Fernordnungsgrad S
und die Antiphasengrenzen-Dichte a*P® angegeben.
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Abbildung 5.16: Ergebnisse der Anpassung an die Rontgenbeugungs-
spektren der durch Kristallitkondensation und -kompaktion hergestell-
ten nanokristallinen Nigj Alyg-Proben (Nr. n50-5 (@), n50-1 (H), n50-2
(A), n50-3 (V¥), n50-8 (®), n50-10 (@)), die bei der Temperatur Ty fiir
1h angelassen wurden. Die Beschriftungen sind in Abb. 5.13 und in Tab.
4.2 (Kap. 4.5.4) angegeben. Der Ordnungszustand wird durch den Fer-
nordnungsgrad S, und die Antiphasengrenzen-Dichte a*F® angegeben.
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Abbildung 5.17: Ergebnisse der Anpassung an die Réntgenbeu-
gungsspektren der durch Kugelmahlen hergestellten nanokristallinen
NisgAlsg-Probe (Nr. b50-2 (@)), die bei der Temperatur T, fiir 1h an-
gelasse wurden. Die Beschriftungen sind in Abb. 5.13 und in Tab. 4.2
(Kap. 4.5.4) angegeben. Der Ordnungszustand wird durch den Fernord-
nungsgrad S; und die Antiphasengrenzen-Dichte TP angegeben.
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Abbildung 5.18: Réntgenbeugungsspektren von n-NigjAlsg (Probe
n50-5) nach Anlassen bei T, (s.a. Kap. 6.1). Die Intensitéit n wurde in
Abhéngigkeit vom Streuwinkel ¥ mit Cu-Ka-Strahlung gemessen. Die
Messwerte sind als Punkte dargestellt, die Anpassung als Kurven. Die
durchgezogene Kurve gibt die gesamte Anpassung, die gestrichelte Kur-
ve die zu B2-NiAl gehdérigen Reflexe und die gepunktete Kurve den An-
teil des Untergrundes wieder. Der scharfe Reflex bei ca. 27° stammt vom
Si-Probenhalter.
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Abbildung 5.19: Entwicklung des Uberstrukturreflexes {100} von ku-
gelgemahlenem Feg3Al3sCry. Die Probe wurde jeweils fiir 1h bei der
Temperatur T, angelassen. Die durchgezogene Linie ist die Anpassung
an die MeBpunkte.
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5.7.2 Verzerrungen und Kristallitgrofle

Auch die mittleren quadratischen Verzerrungen (5?1 10}/ die im Herstel-
lungszustand mit bis zu 1,6 % recht hoch sind, nehmen wihrend der
Ordnungseinstellung ab, sie verschwinden jedoch nicht véllig. Die restli-
chen Verzerrungen sind mit <52110}>1/2%0,5 % in einer Grofienordnung,
wie man sie fiir nanokristalline IMaterialien mit 20 nm Kristallitgrofe er-
wartet [60]. Da die Korngrenzen als Quellen der Verzerrungen vermutet
werden [60] oder die Korngrenzen zumindest einige Versetzungen in den
Kristalliten verankern, konnen diese Verzerrungen erst ausheilen, wenn
die Kristallite wachsen. Gleichzeitig bedeutet die starke Abnahme von
(5%110}> unterhalb von 600 K aber auch, dafl ein Grofiteil der Verzerrun-
gen von Defekten in den Kristalliten, beispielweise von Versetzungen
oder Antiphasengrenzen herriihrt.

Weil die Verbreiterung durch die kleine Kristallitgréfie bei (5%110})1/ 2>
0,8 % weniger als 25 % an der Gesamtverbreiterung ausmacht, konnte die
KristallitgroBe (D)v bei hohen Verzerrungen ((5%110}>1/2>0,8 %) nicht
zuverldssig bestimmt werden und ergab systematisch hohere Werte als
nach dem Anlassen bei hoéheren Temperaturen. Das heifit vermutlich
nicht, dafl die Kristallite beim Anlassen geschrumpft sind, sondern daf
wohl das Modell, das die Linienverbreiterung in Verzerrungs- und Kri-
stallitgroBenanteil aufteilt, fiir eine prézisere Analyse unzureichend ist.
Fiir kleinere Verzerrungen, z.B. nach dem Anlassen oder bei geringer
Entordnung, stimmt die aus der Réntgenbeugung ermittelte Kristallit-
grofle mit der aus der Transmissionselektronenmikroskopie (Kap. 5.2)
iiberein. Fiir unverdichtetes n-FeygAls4-Pulver, das durch Kristallitkon-
densation hergestellt wurde, erhélt man aus der Réntgenbeugung eine
KristallitgréBe von (D)y=15+2nm.

In kugelgemahlenem Fegz Al3sCry steigt die Kristallitgrofie zwischen 900
und 1100K rapide an (Abb. 5.15). In reinem, in Schutzgas gehandhab-
ten FeyAlss nimmt sie schon schon ab 750K zu (Abb. 5.20), wihrend
sie in an Luft gehandhabten Proben bis tiber 1000 K klein bleibt (Abb.
5.13, 5.14). Die stabile KristallitgroBe ist in Einklang mit der Transmis-
sionselektronenmikroskopie und der stabilen Dichte beim Sintern [95],
wo erst ab 1400K eine meBbare Dickenreduktion (>4 %, entspricht ca.
12 % Volumenreduktion) feststellbar ist.
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5.7.3 Zeit- und Temperaturabhingigkeit der
Linienbreite

Um die Anderung des Probenzustands zeitaufgeldst zu messen, wurden
Rontgenbeugungsspektren einer nanokristallinen FeygAlss-Probe (f50-
42) bei verschiedenen Temperaturen an einem Synchrotron in schneller
Folge aufgezeichnet (Kap. 4.3.2). Nach Abschitzungen aus den Linien-
breiten betrug die KristallitgréBe (D)ya20nm und die mittl. quadra-
tischen Verzerrungen (52110}>1/ 220,7%. Die geringen Verzerrungen las-
sen den Schluf} zu, daf} die Probe im Herstellungszustand relativ stark
geordnet war (S71>0.7), was wohl an der geringen Verformung durch ex-
akte Prefistempelfiihrung und geringem Kompaktionsdruck (1 GPa) lag.
Wegen der starken apparativen Verbreiterung und des hohen Untergrun-
des durch die Kapillarwénde lief} sich jedoch keine so detaillierte Analy-
se wie im vorherigen Kapitel vornehmen, so daf} als sicherster Indikator
fiir Anderungen wihrend der isothermen Messungen in Abb. 5.20 die
{110}-Linienbreite aufgetragen ist.

Bis zu einer Mefitemperatur von 600K (ta32.000s) ist die Abnahme
der {110}-Linienbreite auf die Relaxation von Verzerrungen, die Stufe
bei 750K (ta233.000s) auf gleichzeitiges Kristallitwachstum und drasti-
schen Abbau der mittleren quadratischen Verzerrungen zuriickzufiihren.
Diese Ergebnisse erhiilt man aus einer Analyse der {110} und {211}-
Linienbreiten analog zu Kap. 4.5.2. Nach einer schnellen Relaxation
beim ersten Autheizen, die evtl. etwas mit einer Beseitigung der (gerin-
gen) Unordnung zu tun haben kénnte, scheinen die mittleren quadra-
tischen Verzerrungen mit steigender Temperatur immer schneller ab-
gebaut zu werden, wie die hohere Relaxationsrate von b nach jedem
Temperatursprung zeigt (Abb. 5.20). Der Sprung der {110}-Linienbreite
bei 40.000s liegt an der Anderung der thermischen Ausdehnung beim
schnellen Abkiihlen, die Zunahme bei 38.000s an dem Verschwinden ei-
ner Phase mit Fes Als-Struktur, die sich wihrend des Kristallitwachs-
tums gebildet hat.
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Abbildung 5.20: Anlafiverhalten der integralen Linienbreite des {110}
Reflexes einer ausschlieBlich in Vakuum oder Schutzgas gehandhab-
ten nanokristallinen FeyAls4 Probe (f50-42). Die Temperatur T wurde
schrittweise erhoht (oberer Teil). Der untere Teil gibt den Abfall der
Linienbreite b mit der Zeit t an. Nach 9000s wurde die Bildplatte ge-
wechselt. Die apparative Verbreiterung (Breite bei ca. 50.000s) ist mit
b~0,08 nm~! recht gro8.

5.7.4 Zusitzliche Phasen in Al-reichen FeAl und
NiAl Proben

Nanokristallines, Al-reiches Niy; Alsg liegt nach der Herstellung in der
B2-Phase vor (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 ausgedehnt ist, scheidet sich ab T,=600K eine
Al-reiche Phase aus (Abb. 5.18), die wieder verschwindet (T,=1101K),
weil weil sich der Existenzbereich der B2-Phase bei hohen Temperatu-
ren erweitert. Die Ausscheidung einer Al-reichen Phase kann jedoch nur
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Abbildung 5.21: Die Rontgenbeugungsspektren der 6.5cm entfern-
ten n-FeysAlss-Probe (150-42) wurden am Synchrotron LURE auf der
abgebildeten Bildplatte in 3mm hohen horizontalen Streifen aufge-
zeichnet. Um die Position z=0cm herum wurde zur Abdeckung des
Primérstrahls eine 2cm breite Bleiblende eingebaut. Die Wellenlédnge
betrug 0,0807 nm. Mit der Zeit t wurde die Bildplatte nach unten ver-
schoben und die Temperatur T wie in Abb. 5.20 angegeben erhéht. Bei
(a) setzt Kristallitwachstum ein und es scheidet sich eine Al-reiche Pha-
se aus (zusétzliche Reflexe im Bereich zwischen 0 und {110}). Diese
wandelt sich zwischen (b) und (c) in eine andere Phase um.

erfolgen, wenn die Diffusionsléinge mindestens der Grofle der Ausschei-
dung entspricht, denn sonst kann die Zusammensetzung nicht eingestellt
werden.

Fiir nanokristallines FeygAlsy lassen sich im Herstellungszustand sowohl
in Rontgen- und Elektronenbeugungsbildern als auch in der Transmissi-
onselektronenmiskroskopie Strukturen finden, die nicht der B2-Struktur
zugeordnet werden konnen. Insbesonders fallen relativ grofie Netzebe-
nenabsténde (>0.3nm) auf (Abb. 5.22, 5.21). Wahrscheinlich handelt es
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Abbildung 5.22: Uberstrukturen in einer Al-reichen, nicht angelas-
senen nanokristallinen FeysAls4-Probe (f50-14). Links: hochaufgeldstes
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)x (0,44+0,02)nm? aufspannen. Der gesamte Kristallit ist ca.
90nm groB. Rechts: Beugungsbild an derselben Probe. Der dufere, star-
ke Ring ist der {110}-Reflex.

sich um eine metastabile Feg Al5-Struktur (Abb. 5.23). Die Fea Als-Linien
verschwanden sogar beim Anlassen wihrend der Ordnungseinstellung.
Bei starker Verformung (Kap. 6.3) wihrend der Herstellung entsteht je-
doch eine schwach geordnete B2-Struktur (Abb. 5.6b)) ohne Hinweise
auf eine Fey Als-Struktur. Weil weder wéihrend der Ordnungseinstellung
noch wihrend der Verformung langreichweitiger Materietransport zu er-
warten ist, der eine Al-reiche Phase auflosen konnte, mufl die Zusam-
mensetzung der B2-Phase der Zusammensetzung der Phase mit Feo Als-
Struktur entsprechen. Weiterhin scheint nach der Ordnungseinstellung
nur eine homogene B2-Phase vorzuliegen, so daf} die Zusammensetzung
der Phase mit FegAls-Struktur genausoviel Al enthalten sollte, wie es
der durchschnittlichen Probenzusammensetzung entspricht. Die Feq Als-
Struktur sollte also mit einem Al-Gehalt von 54 % stark unter-stéchio-
metrisch sein.
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Abbildung 5.23: Vergleich von berechneten Linienpositionen s fiir B2-
FeAl, Fes Al und FeAly (Strukturdaten aus Pearson [106]) mit an nano-
kristallinen FeqgAlsq-Proben gemessenen Linienpositionen (a)-(d). Die
Linienpositionen in (a) stammen aus dem Elektronenbeugungsspektrum
Abb. 5.22, in (b) aus einem Réntgenbeugungsspektrum derselben Pro-
be, in (c) aus den Réntgenbeugungsspektren aus Abb. 5.21 unterhalb
von 1070K und in (d) oberhalb von 1070K.

Oberhalb von 600 K bilden sich wieder Fes Als-Strukturen, diesmal ver-
mutlich mit Al-Anreicherung durch langreichweitige Diffusion. Zudem
sind die durch Anlassen gebildeten Feg Als-Linien schmal, was auf grofie-
re Korner hindeutet. Bei noch hoheren Temperaturen (1070K) bildet
sich schliefilich eine andere Ausscheidung (Abb. 5.21), die von den Lini-
enpositionen her der aus dem Phasendiagramm (Abb. B.3) erwarteten
Gleichgewichtsstruktur FeAl, entsprechen konnte.



Kapitel 6

Diskussion

Ziel dieses Kapitels ist es, mithilfe des atomistischen Modells aus Kap.
2.3 die Prozesse bei der Ordnungseinstellung sowie den Einflufl des Ord-
nungsgrades und der KristallitgroBe auf Defekteigenschaften zu ermit-
teln.

6.1 Erweiterung des Existenzbereichs der
B2-Struktur in nanokristallinem FeAl
und NiAl

In nanokristallinem FeAl 148t sich der Existenzbereich der B2-Phase,
der fiir grobkristallines FeAl bis zu einem Al-Gehalt von ca. 50 % reicht
(siche Phasendiagramm Abb. B.3), erweitern. Denn auch vollsténdig
geordnete Proben (T,~550K) zeigen fiir die Al-reiche Zusammenset-
zung FeysAlss nur Reflexe der B2-Struktur (Abb. 4.2, 5.19). Diese Al-
reiche B2-Phase ist metastabil und scheidet ab 600 K eine Al-reiche
FeyAls-Phase aus. Die Kristallite der ausgeschiedenen Phase sind deut-
lich grofler als die der restlichen B2-Phase, wie man an der geringen Lini-
enbreite der Rontgenbeugungsreflexe feststellt. Man kann daher vermu-
ten, daf die kleine Kristallitgrofle die einphasige Al-reiche B2-Struktur
stabilisiert, die bei htheren Temperaturen (1365K) ja auch bis 54 %
Al die Gleichgewichtsstruktur ist (Abb. B.3). Beispielsweise kénnte ein
Al-Uberschu8 durch Segregation an die Korngrenzen gebunden werden
und die Keimbildung fiir eine Al-reiche Phase erschweren. Ich vermu-
te jedoch, daB eher kinetische Faktoren die Phasenseparation verzégern.
Denn zur Ausscheidung Al-reicher Phasen miissen Al-Atome iiber grofie-
re Entfernungen diffundieren. Die Bewegung von Korngrenzen konnte
das erleichtern. Die Korngrenzen sind aber gut verankert (Kap. 5.2.2).
Deswegen ist es kein Zufall, dal Ausscheidungen und Kristallitwachstum
bei etwa gleichen Temperaturen auftreten, bei denen auch ausreichend
thermische Leerstellen in den Kristalliten vorhanden sind. Deshalb fin-
det auch die Ordnungseinstellung in der B2-Struktur vor der Ausschei-
dung von Al-reichen Phasen statt, weil fiir die Ordnungseinstellung die

91
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Atome nur kurze Wege zuriicklegen miissen, d.h. nur einzelne Platzwech-
sel vornehmen miissen.

In weniger verformtem (=weniger entordnetem) Al-reichem FeyAlsy
kann man auch im Herstellungszustand eine Fes Als-Struktur mit dem
Transmissionselektronenmikroskop (Abb. 5.22) und mit der Rontgen-
beugung beobachten (Kap. 5.7.4). Bei stérker verformten Proben tritt
anstelle der Reflexe im Bereich 29a25° (s~2,8 nm~1!) ein diffuser Hiigel
(Abb. 4.2, 5.6), der iibrigens auch in ungeordnetem Fe-reichem FeAl be-
obachtet wird (Abb. 5.19). Er kénnte auf eine gewisse Nahordnungsten-
denz der Atome im ungeordnetem Zustand hindeuten.

In nanokristallinem NiAl ist die Situation &hnlich zu der oben be-
schriebenen in FeAl. Durch Kugelmahlen kann der B2-Bereich er-
weitert werden [107]. Die hier erzeugten Al-reichen nanokristallinen
Niyg Alsg-Proben zeigen im wesentlichen die B2-Reflexe (Abb. 5.18),
wenn auch schon mit Andeutungen einer Al-reichen Phase, deren An-
teil ab T,=600 K deutlich zunimmt und bei 1101 K wieder verschwindet.
Dieses Verhalten kann gut mit dem temperaturabhéingigem Existenz-
bereich von B2-NiAl im Phasendiagramm erkldrt werden (Kap. 6.4.4).
Evtl. spielt auch die Abreicherung von Al in den Kristalliten durch Bil-
dung von Al-reichen Oxidschichten an den Grenzflachen eine kleine Rol-
le.

6.2 Einflul der Kristallitgro3e auf den
Ordnungsgrad

Es ist anzunehmen, daf} sich die Atome bei der Kristallitkondensation
zufilllig zusammenfinden. Die Zahl N; jeder Atomsorte i sollte dann
um +/N; schwanken. Bei 20 nm grofien Kristalliten (300-600.000 Atome)
schwankt dann die Zusammensetzung um maximal 0,4 %. Dies ist zu
wenig fiir einen mefibaren Effekt auf den Ordnungsgrad.

Den grofiten Einflufl konnten dann Grenzflichen ausiiben. Selbst wenn
nur néchste-Nachbar-Wechselwirkungen angenommen werden, kann die
Reichweite einer Storung, z.B. einer Oberfliche, doch erheblich weiter
als ein Atomabstand reichen [11,16]. An einer Korngrenze kénnte in ei-
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ner geordneten Legierung z.B. eine ungeordnete Schicht stabilisiert wer-
den, weil die Atome wegen der unterschiedlichen Kristallitorientierung
nicht die richtigen néchsten Nachbarn haben kénnen (Abb. 6.1). Diese
Unordnung wiirde dann {iber eine Korrelationsldnge in die Kritalle hin-
einreichen.

Nimmt man eine ungeordnete Schicht der Dicke d an, so mufl dadurch
der Ordnungsgrad S; um den Anteil des Schichtvolumens sinken. Bei
kugelfsrmigen Nanokristallen (kleinster Anteil von Randatomen) ergibt
sich ein Anteil von 6d/(D)a an Atomen in der Randschicht der Dicke d.
Der mittlere Ordnungsgrad ist dann

_ 6d Smax — S1 6d
S1=(1—-—— | Smax, bzw. = 6.1
' ( (D) ) (6.1)

Smax <D>A

Abbildung 6.1: Stérung der Ordnung durch Korngrenzen. Die gestri-
chelte Linie gibt die Lage der Korngrenze an. Durch die Verdrehung der
beiden Kristallhélften, die durch die Zweibeine angegeben ist, stimmt
die nédchste-Nachbar-Konfiguration an der Korngrenze nicht mehr. Z.B.
stoflen zwei ,,schwarze“ Atome zusammen. Zusétzlich kénnen die Ato-
me etwas relaxieren. Schattiert unterlegt ist der Bereich mit der Dicke
2d, von dem im Modell (Gl. (6.1)) angenommen wird, daf er auch noch
durch den Einflufl der Korngrenze entordnet werden kénne.
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Abbildung 6.2: Entordnung durch Grenzflichen in nanokristallinem
FeAl. Die Kreise sind aus gemessenen Werten S1(T,>600K) berechnet.
Der von der Zusammensetzung abhéngige maximale Ordnungsgrad Smax
wurde wie in Kap. 6.4 gewéhlt. Die durchgezogenen Kurven sind nach
dem Modell GI. (6.1) fiir zwei Dicken d einer ungeordneten Randschicht
um die Kristallite berechnet.

fiir sonst vollstéindig geordnete (Smax) Kristallite. In Abb. 6.2 ist das Mo-
dell (Gl. (6.1)) fiir verschiedene Dicken d zusammen mit den MeBwerten
fiir geordnete (T, >600 K) nanokristalline FeAl-Proben aufgetragen. An-
stelle der flichengewichteten mittleren KristallitgroBe (D)a wurde die
aus den Linienbreiten ermittelte volumengewichtete mittlere Kristallit-
groBe (D)y aufgetragen, die je nach Breite der KristallitgroBenverteilung
etwa (x1,2...2) groer ist [50,75]. Dies fithrt jedoch zu noch geringeren
Dicken d. Wenn es also eine vollstdndig ungeordnete Schicht gibt, dann
ist sie sicherlich diinner als 1 nm. Die Absenkung von S; bei den 20 nm
groflen Kristalliten kénnte nicht nur auf einen Einflu der Korngrenzen
zuriickzufiithren sein, sondern auch auf die Sauerstofflage an der Ober-
fliche (siehe Kap. 3.4), die evtl. auch die Anreicherung einer Atomsorte
an der Oberfliche (Segregation) begiinstigen konnte.

Der Einflufl von Grenzflichen auf den Ordnungsgrad in 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 Ordnungstendenz haben. Fiir CuzAu mit
deutlich niedriger Ordnungs-Unordnungstemperatur wurde eine deutli-
che Absenkung des Ordnungsgrades bei kleiner Kristallitgréfie bzw. eine
ungeordnete Randschicht gemessen [108,109].

6.3 Entordnung nanokristalliner
Legierungen durch plastische
Verformung bei der Herstellung

Die nanokristallinen FeAl-Legierungen werden durch die plastische Ver-
formung beim Kompaktieren entordnet (Abb. 6.3). Unverdichtetes, d.h.
unverformtes, Pulver ist noch fast vollstdndig geordnet. Dieses Ergebnis
war zu erwarten, denn die Auswirkungen von Grenzflichen auf den Ord-
nungsgrad sind gering (Kap. 6.2), und in grobkristallinem Fegg. 45 Alsg. 52
erzeugt Abschrecken mehr Leerstellen als Antistrukturatome, wie ein er-
niedrigter Gitterparameter nach Abschrecken zeigt [110]. Kugelgemah-
lenes Fegz Al3gCry ist am stirksten entordnet, weil die plastische Verfor-
mung beim Kugelmahlen hoher als beim Kompaktieren ist und weil die
Ordnungsenergie mit steigendem Fe-Gehalt abnimmt.

Wegen der hohen Ordnungsenergie! 148t sich wohl auch NiAl nur sehr
wenig entordnen. Der Gitterparameter ist in NiAl nach der Herstellung
erniedrigt (Abb. 5.16, 5.17), wihrend er in FeAl erhoht ist (Abb. 5.13-
5.15). Dieses Verhalten, das schon friither an kugelgemahlenem FeAl und
NiAl beobachtet wurde [111], bedeutet, daf bei der Herstellung von n-
NiAl mehr Leerstellen (negatives Relaxationsvolumen) als Antistruktu-
ratome (positives Relaxationsvolumen) eingefiihrt werden. In FeAl iiber-
wiegen hingegen die Antistrukturatome. Die Bildung von Fehlstellen in
FeAl und NiAl bei der plastischen Verformung verhélt sich offenbar ahn-
lich wie die Bildung thermischer Fehlstellen, bei der in FeAl Antistruk-
turatome und in NiAl Tripeldefekte iiberwiegen [112].

IDie Ordnungsenergie ist im Bragg-Williams-Modell mit der Temperatur des
Ordnungs-Unordnungsphaseniibergangs verkniipft. Weil NiAl bis zum Schmelzpunkt
geordnet ist (Abb. B.4), mufl die Ordnungsenergie hoch sein.
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Die Beobachtung, dafl nanokristalline FeAl Proben durch plastische Ver-
formung entordnet werden konnen, bedeutet gleichzeitig, dafl noch pla-
stische Verformung und Versetzungsbewegung in den ca. 20 nm grofien
Kristalliten stattfindet. Dies ist nicht selbstverstiandlich, weil die elasti-
sche Energie von Versetzungen in kleinen Kristallen ansteigt und die Ver-
setzungen an den Korngrenzen verankert werden [113]. Neuere Compu-
tersimulationen an nanokristallinem Cu bestétigen [114], dafl die makro-
skopische plastische Verformung erst fiir sehr kleine Kristallite (<3 nm)
iiber andere Mechanismen als Versetzungsbewegung, z.B. Korngrenzglei-
ten, erfolgt. Wertet man die Literatur zur Entordnung von FeAl durch
Kugelmahlen [115,116,117] in Abhéngigkeit von der Kristallitgréfie aus,
so scheinen kleinere Kristallite besser entordnet zu werden [117]. Der
Ubergang zwischen dem geordneten und dem ungeordneten Zustand er-
folgt dabei teilweise sprungartig [115]. Vielleicht hat der Einflu§ der
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X
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Abbildung 6.3: Entordnung durch plastische Verformung. Der Fern-
ordnungsgrad S1, die mittleren quadratischen Verzerrungen (5%110}) und
die Aufweitung Aagq10) des Gitterparameters a dndern sich erst deut-
lich bei der plastischen Verformung wéhrend der Verdichtung von na-
nokristallinem Pulver zu gréferen Proben. Die durch Kristallitkonden-
sation hergestellten, isolierten, 20nm grofien Kristallite haben also fast
die perfekte Kristallstruktur von Einkristallen.
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Kristallitgrofe auf die Entordnung durch plastische Verformung etwas
mit dem Gleichgewichtsabstand von Partialversetzungen, zwischen de-
nen sich eine Antiphasengrenze befindet, zu tun.

6.4 Ordnungseinstellung in den
Kristalliten

6.4.1 Ordnungseinstellung in FeAl durch
Wanderung von Leerstellen

Wie Abb. 5.13-5.15 zeigen, stellt sich der Fernordnungsgrad S; in ge-
ordnetem nanokristallinem FeAl bei allen Zusammensetzungen im Tem-
peraturbereich zwischen 350 und 550 K ein. Zur Beschreibung wird das
Modell Gl. 2.3 aus Kap. 2.3 mit einem Fehler unter 1% numerisch in-
tegriert. Der Anlauffaktor vy wurde niherungsweise gleich der Debye-
Schwingungsfrequenz vp=1-10%s71 der Atome gesetzt (zum Zusam-
menhang zwischen Gitterschwingungen und atomaren Sprungprozessen
siehe z.B. die Zitate [11,118]), die im Rahmen der Debye-Niherung iiber
die Beziehung hvp = kpfp mit der Debye-Temperatur 6p=>514 K fiir
Fesg.9Als0,1 (Tab. 63 in [119]) verkniipft ist.

Die Leerstellenkonzentration cy wurde fiir alle Zusammensetzungen auf
cy=1-10"2 gesetzt. In n-FessAlss konnten strukturelle Leerstellen [14]
durchaus eine Leerstellenkonzentration dieser Gréfenordnung erreichen.
Fiir FesoAlys entspricht dieser Wert der thermischen Leerstellenkon-
zentration bei 1000 K [120]. Diese Temperatur kann als eine Art ,Ein-
schrecktemperatur® gedeutet werden, die bei der Herstellung durch Kri-
stallitkondensation vielleicht durch die Kondensationsbedingungen gege-
ben ist. Die obere Grenze ist in FegzAl3sCry cy=3-10"2 (Kap. 3.3). Leer-
stellenbildung durch Verformen wurde fiir Fer3Alyy ab 5 % Verformung
beobachtet [121]. Die Leerstellenkonzentration sollte in Fe-reichem, ku-
gelgemahlenem FeAl niedriger als 1-10~2 sein, weil durch die Verformung
beim Kugelmahlen nicht nur Leerstellen gebildet sondern auch vernich-
tet werden konnen. Tatséchlich sind die Me3punkte fiir Fe-reiches FeAl
in Abb. 6.4 etwas zu hoheren Temperaturen verschoben. Eine realisti-
sche Abschitzung diirfte daher zwischen cy=10"* (Nachweis von Leer-
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stellen nach Verformung) und 1072 (obere Grenze aus Dichtemessun-
gen) liegen. Unterschiede der Leerstellenkonzentration innerhalb dieser
Spanne wirken sich auf die numerische Bestimmung der Leerstellenwan-
derungsenthalpie H3 kaum aus.

Der maximale Ordnungsgrad Spax ist gleich dem Ordnungsgrad nach
Anlassen bei hoheren Temperaturen S3(7,>600K). Der Startwert
S1(TL,=300K,t,=0h) ist der Ordnungsgrad im Herstellungszustand.

Die noch freien Parameter a und HY in der integrierten Gleichung 2.3,
die die ordnungsgradabhingige Wanderungsenthalpie bestimmen, wur-
den in 0,1 eV-Schritten variiert, bis die Mewerte gut mit den berechne-
ten Werten iibereinstimmten (Abb. 6.4). Zum Vergleich sind die Kurven
fiir eine konstante Wanderungsenthalpie von Hy=1,7eV, wie sie fiir ge-
ordnetes Fegy Algg gemessen wurde [63,122], und fiir eine angenomme-
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Abbildung 6.4: Das linke Diagramm enthélt die Anpassung (durch-
gezogene Kurven) des Modells nach Gl. 2.3 mit einer ordnungsgra-
dabhéngigen Leerstellenwanderungsenthalpien HY(S1) an die Einstel-
lung des Ordnungsgrades S in Abhéngigkeit von der AnlaBtem-
peratur T,. Alle drei Kurven konnten mit derselben Abhéngigkeit
HM(S1) = (1,1 +0,75%) eV angepaBt werden. Gestrichelt eingezeichnet
sind die fiir konstante Leerstellenwanderungsenthalpien H. \1>/[:1,1 eV und
HY'=1,7eV berechneten Kurven. Die rechte Seite zeigt, wie die Dichte
oAPB der Antiphasengrenzen mit der AnlaBtemperatur abnimmt. Die
Mefdaten stammen in beiden Diagrammen aus Abb. 5.13-5.15.
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ne, kleine Wanderungsenthalpie von H1=1,2eV gezeigt. Deutlich zu er-
kennen ist, daf} ein Anstieg der Wanderungsenthalpie HY (S1) mit dem
Ordnungsgrad fiir eine gute Beschreibung der Daten noétig ist. Die gu-
te Anpassung stiitzt auch das atomistische Modell, das auf einem Leer-
stellenmechanismus beruht. Die Abhéingigkeit der Wanderungsenthalpie
HM(S1) vom Ordnungsgrad S; kann anschaulich durch die Anderung
der Bindungen zu den néchsten Nachbarn erklért werden (Kap. 2.3).

Gleichzeitig mit der Ordnungseinstellung in den Kristalliten bilden
sich Ordnungsdoménen, die bei dem am stérksten entordneten Mate-
rial (b-FegzAlzgCry) am kleinsten (>2nm) sind (Abb. 6.4). Bei den
teilentordneten Proben (n-FeysAlss, n-FesaAlys) sind die Domiinen
grofer, weil vermutlich die Verformung durch Verdichten nur einen
Teil der Kristallite entordnet hat und die Rontgenbeugungsmessung
die inverse Doménengrofle iiber alle Kristallite mittelt. Alternative Er-
klarungsmoglichkeiten wéren im Fall von Keimbildung und Wachs-
tum, dafl die Dichte von Keimen fiir die Ordnungsdoménen mit stérke-
rer Entordnung zunimmt. Im Fall von homogener Ordnungseinstellung
konnte eine Restordnung in Eindomé&nen-Kristalliten die Polaritéat des
Ordnungsgrades vorgeben. Fiir das Modell der Mittelung spricht, dafl
beim mechanischen Verformen durch kontrolliertes Kugelmahlen ei-
ne scharfe Schwelle in der Mahldauer fiir die Entordnung beobachtet
wurde [115], die die Auswirkungen einer ungleichméBigen Verformung
stark verstidrken wiirde, dafl herstellungsbedingt die Verformung un-
gleichméfBig ist (Kap. 3.3) und dafi auch Mébauerspektren wihrend des
Kugelmahlens ein derartiges Verhalten aufzeigen [117]. Eine Doménen-
bildung wird auch in Monte-Carlo-Simulationen [43] erzielt, die einen
Leerstellenmechanismus zugrundelegen.

Das am Anfang dieses Kapitels angenommene Modell einer homogenen
Ordnungseinstellung mufl daher als eine Art ,effektives Modell ver-
standen werden, das iiber die Leerstelleneingenschaften in verschiedenen
Umgebungen mittelt, also auch iiber rdumliche Schwankungen im Ord-
nungsgrad, aus denen spéiter die Doménen entstehen. Die Eigenschaften
von Leerstellen in Doménen oder am Rand von Doménen werden zwi-
schen denen des geordnetem und des ungeordnetem Zustand liegen, weil
die lokale Konfiguration der Atome um eine Leerstelle herum zwischen
diesen Zusténden liegt. Das hier angewandte Modell einer vom (mittle-
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ren) Ordnungsgrad S; abhingigen Wanderungsenthalpie H(S1) soll-
te daher auch bei der Ausbildung von Doménen geeignet sein. Allein
der Weg der Leerstellen bei der Ordnungseinstellung wird stérker korre-
liert sein, weil Leerstellen in geordnete Bereiche wegen der dort héheren
Wanderungsenthalpie praktisch nicht eindringen kénnen. Diese Korre-
lation sollte in den effektiven Parametern a und HY, der Abhingigkeit
Gl. 2.2 enthalten sein. Am meisten zu der Ordnungsemstellung werden
die am besten beweglichen Leerstellen beitragen, die sich in ungeord-
netem Gebiet oder an Antiphasengrenzen befinden. Doch auch diese
miissen irgendwann besser geordnete Bereiche durchqueren, so daf in
vielen Féllen eine Mittelung angemessen sein kann.

Die Leerstellen miissen nicht durch geordnete Gebiete wandern, wenn
sie sich immer am Rand der geordneten Gebiete, d.h. an den Doménen-
grenzen bewegen. Es sollten sich dann kleine, vollstédndig geordnete
Doménen ausbilden und wachsen. Die Auflésung mit den in dieser Ar-
beit gemessenen Rontgenbeugungsspektren liegt jedoch iiber 2nm, so
dafl die beiden Félle (Leerstellen nur an Antiphasengrenzen oder ho-
mogene Verteilung) nicht zu unterscheiden sind. Jedenfalls ist eine aus-
gepriagte Nahordnung zu beobachten. Der einzelne Messpunkt fiir b-
Feg3Al36Cry in Abb. 6.4 mit dem groflen S1~0.7eV bei T,=420K ist
darauf zuriickzufithren, dafl hier die diffuse Streuung mitangepafit wur-
de, d.h. die gesamte Steuintensitét liegt in der Nahordnung, die alter-
nativ auch als 1nm grofle Doménen zu interpretieren ist. Nun werden
aber auch Doménenwéinde, insbesonders bei sehr kleinen Doménen auf
unterschiedliche Umgebungen stoflen, so dafl auch die Leerstellenwande-
rungsenthalpie in den Doménenwinden sich éndern kénnte. Die Ande-
rung der treibenden Kraft (der Kriimmung) sollte keine so starke Tem-
peraturabhéngigkeit der Ordnungseinstellung zur Folge haben, wie sie
hier gemessen wurde.

Insgesamt bleibt festzuhalten, dafl in beiden Féllen, der Ordnungsein-
stellung durch homogene Wanderung von Leerstellen oder durch Wande-
rung in den Antiphasengrenzen, die Leerstellenumgebung sich wihrend
der ersten Stufen der Ordnungseinstellung stark dndern wird. Sie wird
sich immer besser ordnen, so dafl das vorgeschlagene atomistische Mo-
dell, das auf der Anderung der lokalen Umgebung der Leerstellen beruht,
verniinftig erscheint und als Ndherung verwendet werden kann.
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6.4.2 Beitrag von Zwischengitteratomen

Zwischengitteratome konnen auch als Diffusionsvehikel dienen oder
einen Platztausch von Atomen beispielsweise iiber einen , Kick-Out“-
Mechanismus bewirken [123]. Sie kénnen daher ebenso zur Ordnungs-
einstellung beitragen wie Leerstellen. Auch wenn sie z.B. durch plasti-
sche Verformung oder Bestrahlung mit hochenergetischen Elektronen er-
zeugt werden koénnen, so weisen die meisten Experimente auf ein Aushei-
len unterhalb von Raumtemperatur hin. Bestrahlungsexperimente, bei
denen auch der Ordnungsgrad gemessen wurde, ergaben in NigAl nur
einen geringen Beitrag von Zwischengitteratomen zur Ordnungseinstel-
lung. Eine deutliche Erholungsstufe bei 500 K im Widerstand von elek-
tronenbestrahltem FegygAlyy wurde jedoch als Ausheilen von Zwischen-
gitteratomen interpretiert [124]. Die Autoren schlielen eine signifikante
Entordnung aufgrund der geringen Dosis (2,5 MeV, 10'%~ /cm?) aus,
die Dichte an Frenkelpaaren wurde mit 6-10~% abgeschiitzt. Die Erho-
lungsstufe kénnte im Licht der in dieser Arbeit vorgestellten Ergebnisse
auch als Ausheilen von Antistrukturatomen durch Spriinge von benach-
barten Leerstellen, insbesonders wohl denen, die auf dem Al-Untergitter
erzeugt wurden, interpretiert werden. Antistrukturatome sind in der Zu-
sammensetzung FeggAlyy genug vorhanden (mindestens 10 % der Ato-
me) und die Sprungbarriere wiire fiir eine derartige Konfiguration stark
gegeniiber einer ,,vollstdndig geordneten* Konfiguration abgesenkt.

Sicher ist, da im thermischen Gleichgewicht mehr Leerstellen als Zwi-
schengitteratome vorhanden sind, weil die Kombination aus Dilatome-
trie und Rontgenbeugung weniger als 2 Atome je Gitterzelle liefert [120].
Nach der Herstellung der nanokristallinen Materialien wiirde man einen
drastisch erhohten Gitterparameter erwarten, wenn Zwischengitterato-
me in grofer Zahl vorhanden wéren, denn das Bildungsvolumen der Zwi-
schengitteratome sollte das eines Antistrukturatompaars (0,12a% [25])
deutlich iibersteigen. Tatséchlich ist die Erhchung des Gitterparameters
nach der Entordnung aber sogar noch kleiner als die lineare Extrapola-
tion mit dem Bildungsvolumen des Antistrukturatompaars ergibt. Neh-
men wir hier ein Bildungsvolumen fiir Zwischengitteratome von 0,5a3
an, so liegt das Detektionslimit fiir die Konzentration der Zwischengit-
teratome aus der Anderung des Gitterparameters Aa/a<5-10~3 (Abb.
5.15) unter 1-1072. Deswegen ist bei entsprechend hoher Leerstellen-
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konzentration (wie z.B. im Al-reichem FeAl) zu erwarten, daf}; selbst
wenn viele Zwischengitteratome vorhanden wéren, die Zwischengittera-
tome mit den Leerstellen annihilieren, bevor der Ordnungsgrad wesent-
lich gedndert wird.

Insgesamt ist eine Beteiligung von Zwischengitteratomen an der Ord-
nungseinstellung unwahrscheinlich, hauptséchlich weil Zwischengittera-
tome schon vor der Ordnungseinstellung ausgeheilt sein sollten.

6.4.3 Ausheilen von Leerstellen wihrend der
Ordnungseinstellung

Die Leerstellenkonzentration wurde in Gl. (2.3) als konstant angenom-
men. Dies ist insofern verniinftig, als eine Absenkung z.B. um den Faktor
10 wihrend der Ordnungseinstellung die aus den Mefldaten bestimmte
Wanderungsenthalpie nur um ca. 0,1eV erhshen wiirde. Nach Gl. (2.3)
muf jede Leerstelle etwa 1/cy mal springen, um die Ordnung einzustel-
len. Sie koénnte dabei eine Diffusionslénge von a/24/1/cy (bei unkor-
relierten Néchsten-Nachbar-Spriingen) zuriicklegen [125]. Bei cy=1%
sind das ~1,5nm, bei cy=10"* ~15nm. Dies reicht kaum zum Aushei-
len an Korngrenzen und ist auch konsistent mit den Meflergebnissen:
In dem Al-reichen n-FeygAlss sollten viele strukturelle Leerstellen vor-
handen sein [14], so dafl die Antiphasengrenzen schon unterhalb von
550 K ausgeheilt sind (aapp in Abb. 6.4). In Fe-reichem b-FegszAlsgCrq
heilen die Antiphasengrenzen erst bei 700 K aus, wo thermische Leer-
stellenbildung einsetzt [122,126]. Hier scheint also, bei wahrscheinlich
kleinerer Anfangs-Leerstellenkonzentration und groflerer Kristallitgroe
({D)~40nm), die Leerstellenmenge fiir den Ordnungsprozefl auszurei-
chen, aber vor Abschlufl des Antiphasengrenzenwachstums auszuheilen.

In nanokristallinem FesSi [127,128] ist die Situation anders, weil die
Leerstellen sich auf dem Fe-Untergitter iiber néchstbenachbarte Fe-
Pldtze in der DOs-Struktur sehr schnell bewegen [129, 130] und daher
auch schnell ausheilen kénnen. Um eine Si-Schicht an der Korngrenze
zu verhindern, miissen sich wegen der kurzen Wege zur néchsten Leer-
stellensenke (beispielsweise eine Korngrenze) nur wenige (<10%) der
Si-Atome bewegen, so daf} hier die Leerstellen ausheilen, bevor sich die
Ordnung durch Platzwechsel von Si-Atomen vollstindig einstellen kann.
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In Fe3Si werden daher thermische Leerstellen zur weiteren Ordnungsein-
stellung bendtigt, die bei der Herstellung eingefiihrten reichen nicht aus.

In grobkristallinem NigAl mit L1s-Struktur, das durch Bestrahlung mit
300keV ®8Ni in die kubisch fliichenzentrierte Struktur entordnet wurde,
wurde eine Ordnungskinetik beobachtet [131], die wohl zwischen den
beiden Féllen FeAl und FesSi liegt. Der Ordnungsparameter stellt sich
auf einen Plateauwert ein, der von der Temperatur abhingt. Die Auto-
ren interpretieren dieses Verhalten mit dem Ausheilen von Leerstellen
wéhrend der Ordnungseinstellung. Vielleicht spielt auch die Doménen-
bildung noch eine Rolle bei der Auswertung der Linienintensitéten.

Der Unterschied der Ordnungseinstellung zwischen Fe3Si und FeAl liegt
vermutlich daran, dafl in FezSi sich ausschliellich auf einem zusam-
menhéngenden Untergitter von benachbarten Fe-Atomen bewegen. In
FeAl sind hingegen die Spriinge von Fe- und Al-Atomen gekoppelt (fiir
geordnete Legierungen siehe [30]), und die Leerstellen werden durch ge-
ordnete Bereiche an der Bewegung gehindert und nicht wie in FesSi
beschleunigt. In FeAl konnten die Leerstellen zudem in geordneten Be-
reichen [132] oder an Antiphasengrenzen [43,45] eingefangen werden,
so dafl das Ausheilen so weit verzogert wird, bis die Probe fast geord-
net ist. Vielleicht lieen sich obige Argumente auf die unterschiedliche
Abhiingigkeit HY(S;) der Leerstellenwanderungsenthalpie vom Ord-
nungsgrad zuriickfithren.

6.4.4 Ordnungseinstellung in NiAl durch
Leerstellen

In NiAl dndern sich der Ordnungsgrad S; und der Gitterparameter a
erst oberhalb von 600K mefbar (Abb. 5.16, 5.17), d.h. bei deutlich
hoheren Temperaturen als in FeAl (350-550K). Zum einen liegt das an
dem wesentlich hoheren Ordnungsgrad von NiAl nach der Herstellung,
der keine Absenkung der Wanderungsenthalpie der Leerstellen erlaubt.
Zum anderen wurde in geordnetem Nig7 Alss eine ca. 0.3 eV hohere Wan-
derungsenthalpie als fiir FessAlys gemessen [6,133]. Die Abnahme der
Verzerrungen (¢2) unterhalb von 600 K kann beispielsweise von atoma-
ren Relaxationen in den Korngrenzen herriihren.
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Es liegt wohl Ubereinstimmung dariiber vor, daf Leerstellen in NiAl ein
negatives Relaxationsvolumen [24], das aus der Subtraktion des Atom-
volumens vom Bildungsvolumen bestimmt wird, aufweisen und damit
eine Absenkung des Gitterparameters bewirken. Antistrukturatompaa-
re erhohen fiir Ni-reiches NiAl wegen ihres positiven Bildungsvolumens
[24] den Gitterparameter. Im Falle von Al-reichem NiAl mit einem ho-
hen Anteil von strukturellen Leerstellen ist das jedoch nicht mehr so
sicher [24]. Interessant ist deshalb eine detailliertere Auswertung der
Streuintensitéiten der Uberstrukturreflexe, fiir die bisher nur Antistruk-
turatome (Ordnungsparameter S7) in einer NisgAlsg Zusammensetzung
beriicksichtigt wurden (Kap. 4.5.1).

Ginge man davon aus, dafl nur Leerstellen auf dem Ni-Untergitter gebil-
det wiirden (Ordnungsparameter S3), wie es dem postulierten Gleich-
gewichtszustand entspricht [24], erhielte man aus einer Anpassung der
Intensitidten von kristallitkondensiertem Nig;Alsg im Herstellungszu-
stand eine Zusammensetzung mit maximal 54 % Al. Bei den hoheren
Al-Gehalten, wie sie fiir diese Probencharge gemessen (59 % Al) wurden,
miifiten die Linienintensitéiten der Uberstrukturreflexe deutlich kleiner
sein. Entweder ist also der Al-Gehalt der NiAl-Kristallite kleiner als die
durchschnittliche Zusammensetzung. Die fehlenden Al-Atome miifiten
dann amorph verteilt, z.B. an den Grenzflichen, sitzen. Oder es befin-
den sich Al-Antistrukturatome auf dem Ni-Untergitter, die die Streu-
amplitude der Ni-Atome verstarken.

Der Anstieg der Linienintensititen der Uberstrukturreflexe nach Anlas-
sen iiber 600K, die in Abb. 5.16 durch den Anstieg von S; angezeigt
wird, kann fiir Werte grofer als S1=0,82 nur noch mit Al-Gehalten klei-
ner als 0,59 erklirt werden?. Dieses Ergebnis pafit auch sehr gut zu
der Beobachtung, dal zusammen mit dem Anstieg von Sj zusétzliche
Beugungsreflexe auftauchen (Abb. 5.18), die sehr wahrscheinlich einer
Al-reichen Phase zuzuordnen sind. Die Reflexpositionen passen zu einer
Al3Ni-Struktur, die sich bei T,=900K in die Al3Nis-Struktur, die im
Phasendiagramm der B2-Phase benachbart ist, umwandelt. Wegen der

2Theoretisch wiire auch noch denkbar, Leerstellen auf dem Al-Untergitter und Al-
Antistrukturatome auf dem Ni-Untergitter zu bilden (,,Anti“-Tripeldefekte). Diese
Annahme widerspricht jedoch vollkommen dem gemessenem Gleichgewichtszustand
bei grobkristallinem Nisg. 46 Als0..54 [134}.
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Al-reichen Ausscheidungen ist fiir die hier betrachteten Proben eine Zu-
sammensetzung mit mehr als 54 % Al sehr plausibel, d.h. auflerhalb der
Existenzgrenze der B2-Phase bei 600 K (Abb. B.4).

Der Probenzustand nach der Herstellung durch Kristallitkondensati-
on ist also mit einiger Wahrscheinlichkeit wie folgt. Die Al-reichen
(ca1>0.54) Nano-Kristallite besitzen eine B2-Struktur, die einige Al-
Antistrukturatome auf dem Ni-Untergitter enthélt. Angesichts der kon-
troversen Diskussionen um den Grundzustand von Al-reichem NiAl im
Gleichgewicht [134,135] soll hier angemerkt werden, daf§ nanokristalli-
nes, metastabiles Nig; Alsg sich nicht in thermodynamischen Gleichge-
wicht befindet. Sobald die Leerstellen beweglich werden (ab 600 K) schei-
det sich eine Al-reiche Phase aus. Bei hoheren Temperaturen T,~1101 K,
wo der Existenzbereich der B2-Phase bis cx1~0.565 reicht, bildet sich
wieder eine homogene B2-Phase aus. Die geringfiigige Abweichung die-
ser Phasengrenze von der gemessenen mittleren Zusammensetzung der
Probe kann duch Meflunsicherheiten oder durch eine Anreicherung von
Al an den Grenzflichen der immer noch kleinen Kristallite (60 nm) er-
klart werden.






Kapitel 7

Zusammenfassung

Die nanokristallinen intermetallischen Ubergangsmetallaluminide FeAl
und NiAl werden von der Herstellung im ungeordneten, nanokristalli-
nen Zustand bis zum grobkristallinen Zustand, der durch Anlassen bei
Temperaturen oberhalb von 800 K erreicht wird, untersucht. Elektronen-
mikroskopie und chemische Analyse dienen zur Charakterisierung der
Proben. Mittels Rontgenbeugung und magnetischer Suszeptibilitdt wird
die Entordnung wéhrend der Herstellung und die Ordnungseinstellung
wihrend des Anlassens verfolgt. Von theoretischer Seite her werden ein
einfaches atomistisches Modell zur Ordnungseinstellung entwickelt und
die Analysemethoden fiir die Rontgenbeugungsspektren knapp zusam-
mengetragen und bewertet.

Die Ordnungseinstellung in 20-40nm groflen Kristalliten erfolgt fiir die
nanokristallinen intermetallischen Verbindungen FeAl und NiAl iiber die
Bewegung von Leerstellen, die bei der Herstellung erzeugt werden.

Die von der grobkristallinen Verbindung NiAl im Vergleich zu FeAl her
bekannte hohere Ordnungsenergie und Wanderungsenthalpie der Leer-
stellen bewirkt auch in der nanokristallinen Form eine geringere Entord-
nung wihrend der Herstellung und eine langsamere Ordnungseinstellung
beim Anlassen. Bei der Ordnungseinstellung in FeAl ist die Absenkung
der Leerstellenwanderungsenthalpie durch Entordnung entscheidend, so
daf sich dieses Material schon bei 350-550K ordnet. Verstanden wer-
den kann diese Absenkung von 1,7¢eV im geordneten Zustand auf 1,1eV
im ungeordnetem Zustand in Rahmen eines einfachen néchste-Nachbar-
Bindungsmodell fiir den Sattelpunkt und die Gleichgewichtslage der
springenden Atome.

Spezifisch fiir den nanokristallinen Zustand ist die gute Entordnung, die
erst bei der plastischen Verformung von Nanometer-grolen Kristalliten
erfolgt, wahrscheinlich weil erst dort eine homogene Versetzungsbewe-
gung auftritt. Zudem wird in den vorliegenden Nanostrukturen eine Er-
weiterung des Existenzbereiches der B2-Phase gefunden. Nanokristalli-
nes FeAl und NiAl bieten daher die Moglichkeit, die Leerstelleneigen-
schaften iiber wesentlich groflere Bereiche im Ordnungsgrad und in der
Zusammensetzung als fiir 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 defects in nanocrystalline
intermetallic aluminides.

The intermetallic aluminides FeAl and NiAl are prepared as disordered
nanocrystalline alloys by cluster condensation and subsequent com-
paction of the powder or by ball milling. The specimens obtained are
characterized regarding to composition and crystallite size by transmis-
sion electron microscopy and chemical analysis. X-ray diffraction and
magnetic susceptibility are used to investigate the ordering process dur-
ing annealing. The theory required for X-ray diffraction is concisely
explained and evaluated.

A basic atomistic model can explain the ordering kinetics within the
20-40nm sized crystallites via jumps of vacancies introduced during
preparation of the nanocrystalline specimens. Thereby the most impor-
tant kinetic factor is the vacancy migration enthalpy. Nanocrystalline
NiAl orders at higher temperatures (600 K) than nanocrystalline FeAl
(350-550K). This behaviour is reasonable because coarse grained NiAl
exhibits a higher vacancy migration enthalpy than FeAl. However, the
onset of ordering in nanocrystalline FeAl at fairly low temperatures can
be explained by a further decrease of the vacancy migration enthalpy
from 1.7V in the fully ordered state to 1.1eV in the completely disor-
dered state. This decrease is reasonable in terms of a nearest-neighbour
binding model for the saddle-point and the starting point of a jumping
atom.

Specific to nanometer-sized FeAl is the easy disordering by plastic de-
formation during preparation. This could point to a more homogeneous
dislocation movement within the nanocrystals than in coarse grained
crystals. Furthermore, the homogeneity region of the B2 phase of FeAl
and NiAl can be extended to higher Al contents. Therefore, nanocrys-
talline intermetallic aluminides offer the prospect to investigate point
defect properties (e.g. vacancies) through a much wider range of order
parameter and composition than coarse grained materials do.
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Anhang

A Details der
Rontgenbeugungsauswertung

A.1 Algorithmus zur Anpassung der
Rontgenspektren

Zur Anpassung der Rontgenbeugungsspektren wurde ein Marquard-
Levenberg-Algorithmus [136] in der schnellen Interpretersprache
yorick [137] implementiert, die bereits fertige Module fiir Fourier-
Transformationen und graphische Ausgabe besitzt. Eine eigene Imple-
mentierung bietet eine groflere Flexibilitdt als fertige Programme, wie
z.B. GSAS [138], bei denen spezielle Stapelfehler oder orientierungs-
abhéngige Verzerrungen ebenfalls neu programmiert werden miissten.
Daf} es noch keine vollsténdigen Komplettpakete gibt, zeigen auch neue-
re Veroffentlichungen iiber einen erweiterten Satz von Anpassungspara-
metern [139)].

Die gemessenen Spektren n(29) wurden mit den Intensitétsfaktoren
KLGPA (Kap. 4.5.1) in den reziproken Raum I(s) umgerechnet und
dort mit Voigt-Funktionen angepaft, weil die Theorie der Linienver-
breiterungen durch Kristallitgrofle und mittlere quadratische Verzerrun-
gen symmetrische (siehe nachfolgende Kapitel) Spektren im reziproken
Raum vorhersagt. Nur das Polynom fiir den Untergrund wurde im Mef3-
raum N (299) berechnet, um den Untergrund des Mefldetektors gut zu be-
schreiben. Die teilweise beobachtete diffuse Streuung konnte mit breiten
Voigt-Funktionen angepafit werden. Die verwendete numerische Néhe-
rung fiir die Voigt-Funktionen ist genauer als 10~% [140].

Die statistischen Unsicherheiten o; der Daten wurden in einem ersten
Schritt nach der Poisson-Statistik o; = max(1,/N;) aus den Ereignis-
zahlen N je Mefipunkt berechnet. In einem zweiten Schritt wurden sie
aus der Anpassung oder aus den geglidtteten Datenpunkten mit einem
yoptimalen Filter nach Wiener [136] neu berechnet und die Anpassung
noch einmal an die Originaldaten durchgefiihrt. Diese Prozedur fithrt zu
einer genaueren Berechnung der statistischen Unsicherheiten o; von Da-
tenpunkten mit kleinen Ereigniszahlen. Die Auswirkungen dieser Kor-
rektur kénnen bei kurzer Mefidauer auf den Untergrund und Profilform-
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parameter erheblich sein. Auf Gréfien, die aus den Linienbreiten gewon-
nen werden, wirkt sich diese Korrektur in der Regel kaum aus.

Wichtiger, als die statistischen Unsicherheiten der Datenpunkte richtig
abzuschétzen, ist es jedoch, die anzupassenden Parameter so zu wihlen,
dafl die Anpassung gut konvergiert. Beispielsweise verschwindet die li-
neare Abhéngigkeit der Anpassung f von dem Gauf}-Anteil bg der Lini-
enbreite b fiir kleine bg<b, denn die Ableitung, aus der die Kriimmungs-
matrix bestimmt wird, hingt quadratisch df /dbg|p; < ~ b von b ab.
Das hat zur Folge, dafl zum einen die Anpassung fiir alle Parameter nur
noch in sehr kleinen Schritten vorankommt und dafl zum anderen die Un-
sicherheiten der Parameter nach der Anpassung viel zu grofy abgeschétzt
werden, weil die Kovarianzmatrix als Inverse der Kriimmungsmatrix be-
rechnet wird. Hier ist es also sinnvoll, b anstelle von bg anzupassen.

Bei den ersten Anpassungsschritten der Anpassung, bei denen die Pa-
rametervariation noch grofl ist, empfiehlt es sich, die Parameter zu be-
grenzen. Es wurden zum Teil absolute Grenzen gesetzt (Intensitéit > 0),
zum Teil relative. Beispielsweise darf sich die Linienbreite maximal um
den Faktor 2 &ndern. Die Kriimmungsmatrix wird bei der Parame-
terschitzung fiir den nichsten Anpassungsschritt neu berechnet, wobei
die Parameter festgehalten werden, die eine Grenze iiberschritten haben.
Das lineare Gleichungssytem, aus dem die neuen Parameter des An-
passungsschritts berechnet werden, wurde i.d.R. mittels Singulérwert-
Zerlegung (,,singular value decomposition®) geldst, was auch bei stark
abhéngigen Parametern zuverléssig funktioniert.

Durch obige Mafinahmen wurde eine gute Konvergenz und eine robuste
Anpassung erzielt.

Am Rande anzumerken ist noch, dal wiahrend der Anpassung die zur
Berechnung der Voigt-Profile bendtigten Breitenparameter

W ~bP(1 - (nP)?) und b2 =bPyP, (A1)

aus den Anpassungs-Parametern n® und bP niherungsweise (Halder und
Wagner, Formel (9-89) in [66]) berechnet wurden, weil die exakte Be-
ziehung A.8 analytisch nicht invertierbar ist. Die Ndherung liefert etwas
zu kleine b, so daf aus den Anpassungsparametern b” und nP eine
geringfiigig zu kleine volumengewichtete mittlerer KristallitgroBe (D)y
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(relativer Fehler <10 %) und ein geringfiigig zu kleines 7P (absoluter
Fehler <0,05) berechnet wiirde. Deshalb wurde die integrale Breite b
nach der Anpassung gemafl Gl. A.8 aus den fiir die Anpassung benutz-
ten bf und bg (Gl A.1) neu und damit exakt berechnet.

A.2 Voigt-Profilform und
Kristallitgroflenverteilungen

In diesem Kapitel soll geklért werden, in wie weit die Voigt-Funktion, die
in der Anpassung verwendet wird, die tatséchliche Verbreiterung durch
kleine Kristallite beschreiben kann.

Kleine Kristallite bewirken eine Verbreiterung der Rontgenreflexe, die
zur KristallitgroBe umgekehrt proportional ist. Die genaue Profilform
der Verbreiterung folgt aus der sogenannten , Sdulenldngenverteilung*
pa(l). Dabei werden die Kristallite gedanklich parallel zum Streuvek-
tor, d.h. senkrecht zur Probenoberfliche, in diinne Stibe (=Séulen) glei-
chen Querschnitts zerlegt, analog wie man eine Kartoffel in Streifen zum
Fritieren zerlegt. Die Haufigkeit, eine bestimmte Stablédnge [ anzutref-
fen, ist mit pa(l) bezeichnet. Meist wird die Kristallitform unabhiingig
von der Kristallitgrofle angenommen, so daf sich die Mittelwerte von
Saulenldngen- und Kristallitgrofenverteilung nur um einen Faktor un-
terscheiden. Dabei muf jeder Kristall entsprechend seiner Querschnitts-
fliche senkrecht zum Streuvektor gewichtet werden. Aus der Theorie
nach Warren—Averbach [61,66] folgt

pa(l) = (a3 (ﬁgl) mit ﬁ _ % . (A.2)

=04

(D) ist die flichengewichtete mittlere Séulenlénge. Die auf A(0)=1 nor-
mierten Fourier-Koeffizienten der Profilform

+oo
I(s) = [ A(l) exp(—i2msl) di (A.3)

lassen sich also aus der Sdulenléngenverteilung pa (1) bestimmen, wenn
man die Symmetrie A(l) = A(—!) und die Randbedingungen A(l—o0) =
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dA/dl);— e = 0 beriicksichtigt. Der Vollsténdigkeit halber sei hier noch
die volumengewichtete mittlere Sdulenldnge

o0

Iy = (P/a =2 [ AW (A.4)

0
angegeben, die umgekehrt proportional zur integralen Linienbreite
+oo
b= / 1(s)ds / max(I(s)) = 1/ (v (A5)

ist.

A.2.1 Voigt-Funktion

Eine Voigt-Funktion ist die Faltung! einer GauB- mit einer Lorentz-
Funktion mit den integralen Breiten bg bzw. bg. Die Fourier-
Koeffizienten

Avoigt (1) = e~ (el o= 2bul (A.6)

sind dann das Produkt aus den Koeffizienten der beiden Funktionen.
Die nach (A.2) zugehorige Sdulenléngenverteilung

(—ﬂ'bé + 207 + 4w brl + 2F2bé12) - 2bl—r(ba])?
b,

DA, Voigt (l) = (A?)

weist negative Werte bei kleinen Lingen [ auf, wenn bg > br,\/2/7 ist.
Bezogen auf die integrale Linienbreite

ba
exp (%) erfc (\/%Lbc)

ist das fiir n® = bg/b > y/eerfc(1/y/2) ~ 0,52 der Fall. Tatsichliche
Verteilungen diirfen aber keine negativen Haufigkeiten enthalten, so dafl
die Voigt-Profilform fiir n°<0,52 als eine Niiherung anzusehen ist (siehe
Kap. A.2.3).

1Das Faltungsintegral 1Bt sich im Gegensatz zu den Fourier-Koeffizienten
Avoigt (1) nicht durch einfache analytische Funktionen ersetzen. In dieser Arbeit wur-
de daher eine numerische Niherung verwendet [140].

b=

(A.8)
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A.2.2 Lognormalverteilung

Experimentell wurde nach Herstellung durch Kristallitkondensation eine
Lognormalverteilung

11 Y
§) = 1 = pl 5 (L )] (A9)

von Kristallitradien r=D/2 festgestellt [47], wobei der logarithmische
Breitenparameter s ca. 1,48+0,12 ist. Der mittlere Radius (r)
ro exp( % In? spn) skaliert mit dem GréBenparameter ro. Fiir sphérische
Kristallite ergibt sich die Sdulenlédngenverteilung [60]

l 5 In(l/(2ro))
@2 exp (—21n sLN) erfc {m

und die mittlere volumengewichtete Sdulenléinge ist

pl[;)gnormal (l) _

| @

ognorma. 3 3
(Do = 2 (2r) exp(3In” siv) = (D)v - (A.11)

A.2.3 Zusammenhang zwischen lognormalverteilter
Kristallitgré3e und Voigt-Profilform

Abbildung A.1 zeigt, welche Voigt-Linienparameter man erhélt, wenn
man Voigt-Linien an ein Spektrum anpaft, das fiir lognormalverteilte,
sphérische Kristallite berechnet wurde. Die Breiten b, bg und b1, ent-
sprechen den Breiten b°, 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-Koeffizienten fiir ein ideales K,-Dublett multipliziert und
in ein Profil I(s) durch diskrete Fourier-Transformation (2048 Stiitz-
stellen) umgewandelt. Schliellich wird noch ein konstanter Untergrund
hinzuaddiert. Die Intensitdten entsprechen im Anpafbereich von 3,8 bis
5,8nm~! einer Zahl von 250 Réntgen-Photonen in der Linie und 37
im Untergrund. Die Linienposition der K,; Linie wurde auf 4,8nm™!
festgesetzt und die integrale Breite auf b=1/(20nm). Niedrigere Unter-
griinde dndern das Ergebnis fast nicht, hohere verschieben die Kurven
ein wenig zu groferen Weiten spn. Die gewihlte Linienposition und die
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Breite b haben keinen Einfluf} auf die relativen Groéfen n° = bg /b, by, /b
und b/bg.

Wichtig sind also nur die relativen Breiten, d.h. man erhilt eine
Abhéngigkeit der Voigt-Profilform, ausgedriickt durch den Parameter
nP = bg/b, von dem Breitenparameter sy der Lognormalverteilung.
Die Voigt-Profilform ist eine brauchbare Niherung fiir 1,2<s;n<2,2,
wie das Giitemaf x? zeigt. Eine fast optimale Anpassung erhilt man fiir
spn~1,42, d.h. fiir die experimentell erwarteten Werte. Der Gauf3-Anteil
nP=bg /b iibersteigt 0,52 nicht wesentlich, d.h. die S#ulenlingenvertei-
lung pa (1) (siehe Kap. A.2.1) bleibt positiv. Der Abfall von n°=bg /b fiir
breitere Verteilungen ist ebenfalls erwartet, weil die Lorentz-Profilform
einer breiteren Verteilung entspricht. Erst ab spn>2,0 ist die Lognor-
malverteilung zu breit, um durch eine Lorentz-Profilform noch beschrie-
ben werden zu kénnen. Die angepafite integrale Breite b tibersteigt dann

T rr 1T rrrT T T T rrr 1 rrrT —_—
1.0 i~
0.8 =
£ ~
o 06 >
g N
=, 04
& \ by/b
0.2 | \ -
0.0+ L
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
SN SN

Abbildung A.1: Anpassung eines Voigt-Profils (Gl. A.6) an ein Ront-
genbeugungsspektrum, das aus einer Lognormal-Verteilung von sphéri-
schen Kristalliten mit dem logarithmischen Breitenparameter sin be-
rechnet wurde (GI. A.10,A.2,A.3). Die Profilform des angepafBten Voigt-
Profils ist durch den Gauf3- oder Lorentz-Anteil bg /b bzw. by, /b an der
gesamten integralen Breite b gegeben. Das Verhéltnis b/by der Breite b
der angepafiten Voigt-Funktion zu der Breite by des berechneten Spek-
trums der lognormalverteilten Kristallite ist auf der rechten Seite zu-
sammen mit der mittleren quadratischen Abweichung x? zwischen bei-
den Funktionen aufgetragen.
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deutlich die tatséchliche Breite by, wie im néchsten Kapitel (A.3) dar-
gelegt wird.

A.3 Effektive integrale Breite bei breiten
Kristallitgroflenverteilungen

Bei breiter Kristallitgroflenverteilung oder bi-, bzw. multimodalen Ver-
teilungen liefert die Anpassung einer Voigt-Funktion als Profilform eine
Lorentz-Kurve, die ja als Anpassung die breiteste Verteilung ergibt, wo-
bei die kleinen Kristallite stiarker als die groflen gewichtet werden. Die
Anpassung liefert dann zu kleine volumengewichtete Kristallitgrofien.
Der Zusammenhang soll anhand der folgenden Rechnung demonstriert
werden. Die zu kleinen Werte miissen nicht unbedingt nachteilig sein,
weil die Werte dann néher an dem mittleren (anzahlgewichteten) Durch-
messer liegen, den man mithilfe der Transmissionselektronenmikrosko-
pie bestimmt.

Der Einfachheit halber sei die Profilform N(s) aus LorentzLinien
L(b;, s) der Breiten b; und den Anteilen 7; zusammengesetzt. Die An-
passung A(b, s) soll mit einer Lorentz-Linie L(b*"P,s) der Breite b*"P
erfolgen. Der Untergrund Ny sei konstant. Die Anpassung minimiert die
Funktion

too anp 2
2Py = f —(N(S)f;\?((z) 9)” 45 = min (A.12)

mit N(s) = No+ > n:L(b;ys) und A(s) = No + L(b*P)s) ,

d.h. fiir die Ableitung dx?/db**P soll

, T —2(, miL(bs, 8) — L(b™, 8)) L(B™P,s)
2 anp __ 7 -
dy?/dp™P = / N o) g 45 =0

(A.13)
gelten. Niaherungsweise, d.h. fiir nicht zu extreme Kristallitgréenunter-
schiede, lassen sich die Lorentz-Funktionen

DL(b™P, 5)

L(biys) ~ L™, 8) + (b = b) o

(A.14)
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nach b; um b*"P herum linear entwickeln. Nach Einsetzen von A.14 in
A.13 sieht man leicht, dafl die Extremalbedingung A.13 durch

. 1 i
anp _ b h — = Al
b ;nzbu d <D>e‘1/np ; <Dz>V ( 5)

erfiillt ist. Anders ausgedriickt: Bei der Anpassung mit einer Lorentz-
Funktion (oder auch Voigt-Funktion) ergibt sich die Kristallitgrofie
(D){/? aus der Anpassung durch Mitteln der reziproken Kristallitgrofien,
wenn sich die gesamte Kristallitgroflenverteilung aus mehreren Ein-
zelverteilungen zusammensetzt. Durch diesen inversen Zusammenhang
werden die kleinen Kristallite bei breiten Verteilungen bevorzugt.

Die Beziehung A.15 wurde numerisch fiir eine bimodale Verteilung gete-
stet [141]. Detaillierte experimentelle Ergebnisse mit gezielt eingestell-
ten bimodalen Kristallitgroflenverteilungen sind in der Habilitation von
Klimanek [142] zu finden.

A.4 Einflul von Verzerrungen auf die Profilform

Verzerrungen verédndern den Netzebenabstand und bewirken daher ei-
ne Linienverschiebung. Gibt es verschieden starke Verzerrungen in der
Probe, so iiberlagern sich die verschieden verschobenen Linien und er-
geben eine breite Linie. Aus dieser einfachen Betrachtung ergibt sich
auch die Hauptcharakteristik fiir Verzerrungsverbreiterungen: Der An-
teil der aus den Verzerrungsschwankungen resultierenden Verbreiterung
nimmt proportional mit der Ordnung des Reflexes, d.h. mit dem Be-
trag des Streuvektors spr; zu. Von dieser einfachen Betrachtung abgese-
hen enthalten die Verzerrungen alle Effekte, die zu Verschiebungen von
Atomen fithren. Nicht zu betrachten brauchen wir hier sehr kurzreich-
weitige Verzerrungsfelder, z.B. von Punktdefekten. Sie fithren zu diffu-
ser Streuung und Absenkung der Linienintensitéiten, aber nicht zu einer
Verbreiterung [77]. Ebenso sind flichenartige Defekte (z.B. Stapelfehler)
ausgenommen, auch wenn man sie mit d-funktionsartigen Verzerrungen
beschreiben kénnte. Wir betrachten also nur Verzerrungen, die endlich
sind und die sich nicht zu kurzreichweitig (Punktdefekte, thermische Be-
wegung, etc.) dndern.
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Die Linienverbreiterung kann man als Faltung der einzelnen Ver-
breiterungsmechanismen beschreiben [61, 73], wobei sich die Fourier-
Koeflizienten A¢(1)

In A%(1) = —2m%s7,,1* Vare(l) (A.16)

fiir die Verzerrungsverbreiterung aus der Linienposition spk; und dem
iiber die Linge [ gemittelten Verzerrungsfeld (1) ergeben [61]. In ande-
ren Worten gibt e(l) die relative Abstandséinderung gegeniiber der un-
verzerrten Lage von zwei Atomen im Abstand [ an.

Sind die Verzerrungen (1) innerhalb eines Kristallites konstant (e(1) ist
nicht von [ abhingig), so resultiert nach Gl. A.16 ein GaufB-férmiges
Profil, weil fiir Gl. A.16 eine GauB-formige Mikroverzerrungsverteilung
angenommen wurde [61]. Die Mikroverzerrungsverteilung gibt die Wahr-
scheinlichkeit an, die Verzerrung (1) anzutreffen. Im Prinzip kénnte man
die Mikroverzerrungsverteilung bestimmen, wenn man viele Reflexe ei-
ner Netzebenenschar messen wiirde. Praktisch 148t sich das Vorhaben
aber nur in Ausnahmefillen durchfithren [73].

Die Varianz Var(e) = Var(e(l))|;—o der Verzerrungen, die man aus der
Linienbreite unter Annahme einer GauB-féormigen Mikroverzerrungsver-
teilung [61] ermittelt (siche Gleichung 4.17), ist daher nur als Anhalts-
punkt fiir die tatséichliche Varianz zu sehen, die auch die Verzerrungs-
energie bestimmt. Nichtsdestotrotz 148t sich die angepafite Varianz als
ein Maf} fiir die Verzerrungen benutzen, die einen bedeutenden Anteil
an der Linienbreite haben.

Qualitativ 1a8t sich aus der Profilform (GauB-Anteil) ein Maf fir die
Reichweite der Verzerrungen gewinnen. Ein Gauf-férmiges Profil be-
deutet hierbei Verzerrungen mit langer Reichweite, ein Lorentz-férmiges
Verzerrungen mit kurzer Reichweite. Nach Warren—Averbach folgt fiir
ein Voigt-Profil (Gl. A.6) mit dem Parametern b3, und b}, fiir die Gauf-
und Lorentz- Breite:

1 2
Vare(l) = ——— | bG + =b%, | - A7
wwell) = g (1 + 780 (A7)
Die Voigt-Funktion kann daher nur eine Ndherung sein, weil fiir [—0 die
Varianz divergiert. Aber immerhin kann man qualitativ eine Aussage
itber die Reichweite der Korrelationen in den Verzerrungsfeldern treffen.
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Fiir den Fall, daf3 die Verzerrungen durch Versetzungen erzeugt wer-
den, wird die Annahme einer Gauf-férmigen Mikroverzerrungsvertei-
lung nicht bendtigt und man erhélt fiir die Fourier-Koeffizienten [89,77]

i ~ c

In A(l) = —Es%kleCﬁF In <5hklbﬁe> . (A.18)
Die mit einem Uberstrich gekennzeichneten GroBen sind iiber die vor-
handenen Versetzungslinienrichtungen gemittelt. Der Orientierungsfak-
tor C' wird auch ,,Streukontrast® genannt und héingt vom Typ der Ver-
setzung, den elastischen Konstanten und der Richtung des Streuvektors
spri ab (siehe auch Kap. 4.5.2.3). Die Grofle p ist die mittlere Verset-
zungsdichte und b der Betrag des Burgers-Vektors. Der effektive duflere
Abschneideradius R, ist bei vollkommen zufilliger Verteilung der Ver-
setzungen gleich der Probengrofle. Eine solche Verteilung wiirde jedoch
auch eine mit der Probengrofle divergierende Verzerrungsenergie auf-
weisen, so dal R. den Radius angibt, innerhalb dessen die Versetzungen
zufillig angeordnet sind und auflerhalb dessen sich die Verzerrungsfel-
der der inneren Verzerrungen durch Uberlagerung mit denen anderer
Bereiche autheben (beschrinkt zufiillige Verteilung [89]). Der Faktor ¢
ist von der Groflenordnung 1 und hiingt von den selben GroBen wie C'
ab. Weil die Korrelationsldnge [ fiir wesentliche Teile des Profils wesent-
lich kleiner als R, ist, dndert ¢/(spxib) den Logarithmus nur wenig und
wird daher oft vernachlissigt.

Fiir zufillige Versetzungsanordnungen kann man zeigen [86], dafi die
Ausléufer der Profilform mit 1/|s — spx|> oder schneller abfallen. Aus
der Asymmetrie oder Termen hoherer Ordnung erhélt man weitere In-
formationen iiber die rdumlichen Schwankungen der Versetzungsdichte.
In dieser Arbeit konnte jedoch keine Asymmetrie gefunden werden, so
dafl die Niherung (Gl. A.18) fiir eine beschrinkt zufiillige Verteilung
hier ausreichend ist. Nichtsdestotrotz héngt die Linienform bei den ho-
hen Intensitdten, d.h. nahe des Maximums, stark von der Anordnung
der Versetzungen ab. Die entscheidende GroBe ist pR2, die ungefiihr die
Anzahl der Versetzungen innerhalb des Abscheideradius R angibt. Fiir
groe \/pR. (>20) erhélt man ungefihr eine GauB-formige Profilform,
fiir kleinere wird die Profilform spitzer [89]. Die integrale Linienbreite
1aBt sich fiir groBe /pRe nach Krivoglaz (Formel 5.1.8 in [77]) nihe-
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rungsweise bestimmen, weil der Logarithmus n&dherungsweise konstant
ist. Gleichung 4.21 wurde so abgeleitet. Fiir kleine /pR. nimmt die in-
tegrale Linienbreite nicht mehr mit der Wurzel von In \/pR. (Gln. 4.21
und 4.17) zu, sondern linear [89]. Diese Unterschiede wiirden sich auf
die ermittelte Versetzungsdichte auswirken, haben aber hier keine grofie
Bedeutung, weil nur die GroBenordnung der Versetzungsdichte von In-
teresse ist.

A.5 Intensititsfaktor Probenform

Kleine Proben sind bei kleinen Streuwinkeln oft kiirzer als die bestrahlte
Fliche des Probenhalters. Die Intensitét I({hkl}) verringert sich daher
im Verhéltnis npp von der bestrahlten Probenfliche zu der gesamten
bestrahlten Flache des Probenhalters. Die gesamte bestrahlte Fléche
berechnet sich aus der bestrahlten Linge | = RJ/sin® und der Breite
des Rontgenstrahls B (siehe Abb. A.2) mit dem Mefkreisradius R und
der Strahldivergenz ¢ (im Bogenma$).

Es empfiehlt sich, die reduzierten Parameter
a=D1/l, by =min(D2/B,1) und b= max(D2/B,1)

einzufithren. Der Faktor npg, um den sich die Streuintensitéit verdndert,
ist im folgenden fiir ein Rechteck, eine Ellipse und eine Raute angegeben.

Ellipse Rechteck Raute

D,

AR RAN
B

i D, Dy "

Probenhalter \Z@\ X [«<——

Abbildung A.2: Strahlgeometrie und einige Probenformen, fiir die der
Intensitétsfaktor npp berechnet wurde.
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Rechteck
. a " a<l1
= iir
igs 0 1 1<a
Ellipse
%ab(g —arccos%—i—%\/l—b_z) a<l1
1 1,1 =
_ = b(ﬂfarccos—qL—\/lfb 2
npr =bo ¢ 29°\2 b T fir 1 1/V1I—b2
7arCCOS%+%\/17G72) b <a<l1/
1 1/VI-b2<a
Raute
tab(1—(1-1)?) a<l1
npr =bo{ sab(l—(1—-1)2—(1-2)3) fir 1<a<(l-14)7"
1 (1-3)"'<a

B Datensammlung

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

Material C11 C12 Ca4 S11 S12 S44 Zitat
[GPa] [1073/GPa]
FegoAly | 181,0 127,1 113,7 | 10,71 -4,12 7,87 | [85]

NisoAlso | 199 137 116 | 11,5 -47 6,62 | [144S.5
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Abbildung B.3: Phasendiagramm von FeAl in Abhéngigkeit von der
Temperatur T und dem Al-Gehalt ca) nach [143]

Tabelle B.2: Mittlere quadratische Auslenkungen der Atome bei 300K.
In den Literaturzitaten ist in der Regel der Debye-Paramter B =
872 (u?)/3 angegeben (siche auch GI. 4.6 in Kap. 4.5.1).

Material | (u?(Fe)) (u?(Al)) (u2) | Zitat
[10~*nm?

Fe50A150 1,9 1,5 [69]

Fe49A151 1,3 [145]a

Niss Al 2,2 | [146]

NiggAlsy 2,9 | [146]

@ Eigene Auswertung von Abb. 4 unter der Annahme einer
logo-Skala auf der Ordinaten.
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Abbildung B.4: Phasendiagramm von NiAl in Abhéngigkeit von der
Temperatur T und dem Al-Gehalt ca) [143]

Tabelle B.3: Die Massendichte py wurde aus dem Gitterparameter
a(300K) bei 300K fiir einen defektfreien Einkristall der gegebenen Zu-
sammensetzung ¢ berechnet. Die Anderung da /Oc des Gitterparameters
a mit der Zusammensetzung ¢ und der Absorptionskoeffizient u, die
nach GI. 4.4 aus den Massenschwichungskoeffizienten [147] berechnet
wurden, sind ebenso angegeben. Die mittlere Eindringtiefe der Roént-
genstrahlung ist 1/ p.

Material 00 a(300K) 0a/0c(300K) 1]
lg/cw®) | o] o] | [10°/m)

FesoAlso | 5,582 | 0,2910 [145] | 0,012 [145] 123

NisoAlso | 5,907 | 0,2888 [148] | 0,0225 [148] 29




Literaturverzeichnis

[1] G. Sauthoff, Intermetallics, VCH Verlagsgesellschaft, Weinheim,
1995.

[2] H. Gleiter, Nanocrystalline Materials, Progress in Materials
Science 33, 223-315 (1989).

[3] H. Gleiter, Nanostructured materials: basic concepts and mi-
crostructure, Acta Mater. 48, 1-29 (2000).

[4] H.-E. Schaefer, B. Damson, M. Weller, E. Arzt und E. P. George,
Thermal vacancies and high-temperature mechanical properties of
FeAl, phys. stat. sol. (a) 160, 531-540 (1997).

[5] D. Schaible, M. Hirscher und H. Kronmiiller, Divacancy reorien-
tation in Al-rich B2 NiAl compounds, Intermetallics 7, 309-314
(1999).

[6] H.-E. Schaefer, K. Frenner und R. Wiirschum, High-temperature
atomic defect properties and diffusion processes in intermetallic
compounds, Intermetallics 7, 277-287 (1999).

[7] C. C. Koch, D. G. Morris, K. Lu und A. Inoue, Ductility of Na-
nostructured Materials, Mat. Res. Soc. Bulletin/Feb., S. 54-57
(1999).

[8] J. H. Schneibel, C. A. Carmichael, E. D. Specht und R. Subra-
manian, Liquid-phase sintered iron aluminide-ceramic composites,

Intermetallics 5, 61-67 (1997).

[9] J. M. Ziman, Models of disorder, Cambridge University Press,
Cambridge, 1979.

[10] H. Dosch, Disordered surface sheets in solid matter near bulk in-

stabilities, Applied Physics A 61, 475-490 (1995).
[11] K. Heinz und L. Hammer, Surface structure and segregation of

bimetallic bee-type alloys, J. Phys.: Condens. Matter 11, 8377—
8396 (1999).

[12] K. Hilfrich, W. Petry, O. Schérpf und E. Nembach, Phase diagram,
superlattices and antiphase domains of FesAl,, 0.75 < x < 1.3,
investigated by meutron scattering, Acta metall. mater. 42, 731—
741 (1994).

125



126

[13]

[14]

[15]

[16]

[17]

[18]

[19]

LITERATURVERZEICHNIS

R. W. Cahn, The place of order in the physics of solids and in
metallurgy, in Physics of New Materials, Band 27 aus Series in
Materials Science, Hrsg. E. Fujita, Springer, Berlin, Heidelberg,
1994, Kap. 7, S. 179-225.

Y. A. Chang und J. P. Neumann, Thermodynamics and defect
structure of intermetallic phases with the B2 (CsCl) structure,
Prog. Solid State Chemistry 14, 221-301 (1982).

J. W. Cahn und A. Novick-Cohen, Motion by curvature and impu-
rity drag: Resolution of a mobility paradoz, Acta Mater. 48, 3425—
3440 (2000).

H. Dosch und H. Reichert, Ordering, disordering and segregation
at binary interfaces: model system CuszAu(001), Acta Mater. 48,
4387-4393 (2000).

S. Lay und A. R. Yavari, Fvidence for disordered character of grain
boundaries in a NigAl-based alloy during reordering, Acta Mater.
44, 35-41 (1996).

A. 1. Olemskoi und V. F. Klepikov, The theory of spatiotemporal
pattern in nonequilibrium systems, Physics Reports 338, 571-677
(2000).

W. L. Bragg und E. J. Williams, The effect of thermal agitation
on atomic arrangement in alloys, Proceedings of the Royal Society
of London A 145, 699-730 (1934).

K. A. Badura und H.-E. Schaefer, Considerations on thermal
equilibrium defect formation in intermetallic compounds within
a nearest-neighbour bond model, Z. f. Metallkunde 84, 405-409
(1993).

J. M. Roussel, A. Saul, L. Rubinovich und M. Polak, On the esti-
mation of SRO effects on surface segregation, J. Phys.: Condens.
Matter 11, 9901-9906 (1999).

R. Drautz, M. Fahnle und J. M. Sanchez, Oberflichensegregation
im System NiAl: Eine ab-initio Untersuchung, Verhandlungen der
DPG (VI) 36, 1/M23.4, Friihjahrstag Hamburg, 2001.



LITERATURVERZEICHNIS 127

23]

[26]

[27]

28]

F. Lechermann und M. Fahnle, Ab initio statistical mechanics for
alloy phase diagrams and ordering phenomena including the effect
of vacancies, Phys. Rev. B 63, 012104 (2001), (4 pages).

B. Meyer und M. Fahnle, Atomic defects in the ordered compound
B2-NiAl: A combination of ab-inito electron theory and statistical
mechanics, Phys. Rev. B 59, 6072-6082 (1999).

M. Féahnle, J. Mayer und B. Meyer, Theory of atomic defects and
diffusion in ordered compounds, and application to B2-FeAl, Inter-
metallics 7, 315-323 (1999).

G. Bester, B. Meyer und M. Fihnle, Atomic defects in the ordered
compound B2-CoAl: A combination of ab initio electron theory and
statistical mechanics, Phys. Rev. B 60, 14492-14495 (1999).

N. Bornsen, G. Bester, B. Meyer und M. Fahnle, Analysis of the
electronic structure of intermetallic compounds, and application to
structural defects in B2 phases, Journal of Alloys and Compounds
308, 1-14 (2000).

M. Miiller, W. Sprengel, J. Major und H.-E. Schaefer, Activati-
on volume and chemical environment of atomic vacancies in in-
termetallic compounds, in Positron Annihilation — ICPA-12, Band
363-365 aus Materials Science Forum, Hrsg. W. Triftshéduser, G.
Kogel und P. Sperr, Trans Tech Publications, Utikon-Ziirich, 2001,
S. 85-87.

H.-E. Schaefer und K. Badura-Gergen, Systematics of thermal
defect formation, migration and of self-diffusion in intermetallic
compounds, Def. Diff. Forum 143-147, 193-208 (1997).

M. Eggersmann und H. Mehrer, Diffusion in intermetallic phases
of the Fe-Al system, Phil. Mag. A 80, 1219-1244 (2000).

E. Kentzinger, M. C. Cadeville, V. P.-B. W. Petry und B. Hennion,
Lattice dynamics and migration enthalpies in iron-rich Fe-Al alloys
and ordered D03 and B2 compounds, J. Phys.: Condens. Matter 8,
5535-5553 (1996).

E. Kentzinger und H. R. Schober, Migration energies in L1y in-
termetallic compounds, Journal of Physics: Condensed Matter 12,
8145-8158 (2000).



128 LITERATURVERZEICHNIS

[33] E. Kentzinger, V. Pierron-Bohnes, M. C. Cadeville, M. Zemirli, H.
Bouzar, M. Benakki und M. A. Kahn, Monte Carlo Simulations
of Long Range Order Kinetics in B2 and D03 Phases, Def. Diff.
Forum 143-147, 333-338 (1997).

[34] L. A. Girifalco, Vacancy concentration and diffusion in order-
disorder alloys, J. Phys. Chem. Solids 24, 323-333 (1964).

[35] G. H. Vineyard, Theory of Order-Disorder Kinetics, Physical Re-
view 102, 981-992 (1956).

[36] S. Divinski und C. Herzig, On the siz-jump cycle mechanism of
self-diffusion in NiAl, Intermetallics 8, 1357-1368 (2000).

[37] H. Bakker, N. A. Stolwijk, L. van der Meij und T. J. Zuuren-
donk, Computer simulation of diffusion in concentrated binary al-
loys with short and long range order, Nucl. Metall. 20, 96-108
(1976).

[38] Z. Tokei, J. Bernardini, G. Erdélyi, I. Gédény und D. L. Beke,
Pressure and temperature dependence of nickel diffusion in FesAl:
Effect of ordering, Acta Mater. 46, 4821-4825 (1998).

[39] J. P. Riviere und J. Grilhé, Influence de la concentration en alu-
minsum sur l’energie de migration des lacunes de trempe dans les
alliages ordonnés, phys. stat. sol. (a) 25, 429-436 (1974).

[40] K. Gschwend, H. Sato und R. Kikuchi, Kinetics of order-disorder
transformations in alloys. II, J. Chem. Phys. 69, 5006-5019
(1978).

[41] B. Fultz, Kinetics of short- and long-range B2 ordering in the pair
approximation, J. Mater. Res. 5, 1419-1430 (1990).

[42] Z. Qin, A. R. Allnatt und E. L. Allnatt, Approzimate expressions
for the phenomenological coefficients of a binary alloy with short

range order, J. Phys.: Condens. Matter 10, 5295-5308 (1998).

[43] D. Le Floc’h, P. Bellon und M. Athenes, Slow coarsening of B2-
ordered domains at low temperatures: A kinetic Monte Carlo study,
Phys. Rev. B 62, 3142-3152 (2000).



LITERATURVERZEICHNIS 129

[44] K. D. Belashchenko und V. G. Vaks, The master equation approach
to configurational kinetics of alloys via the vacancy exchange me-
chanism: general relations and features of microstructural evoluti-
on, J. Phys.: Condens. Matter 10, 1965-1983 (1998).

[45] M. Porta, C. Frontera, E. Vives und T. Castén, Effect of the vacan-
cy interaction on antiphase domain growth in a two-dimensional
binary alloy, Phys. Rev. B 56, 5261-5270 (1997).

[46] L. I. Maissel und R. Glang, in Handbook of thin film technology,
Hrsg. L. I. Maissel und R. Glang, MacGraw-Hill, Diisseldorf, 1970.

[47] C. G. Grangvist und R. A. Buhrman, Ultrafine metal particles, J.
Appl. Phys. 47, 2200-2219 (1976).

[48] V. Haas und R. Birringer, The morphology and size of nanostruc-
tured Cu, Pd and W generated by sputtering, Nanostructured Ma-
terials 1, 491-504 (1992).

[49] A. C. Xenoulis, G. Doukellis und T. Tsakalakos, Cluster growth in
plasma, Nanostructured Materials 10, 1347-1353 (1998).

[50] K. Reimann, Diffusionsuntersuchungen in nanokristallinen Fest-
korpern, Diplomarbeit, Universitat Stuttgart, 1995.

[51] E. Taglauer, J. du Plessis und G. N. van Wyk, Surface Segregation
and Preferential Sputtering of Binary Alloys, in Surface Science,
Principles and Current Applications, Hrsg. R. J. MacDonald, E. C.
Taglauer und K. R. Wandelt, Springer, Berlin, Heidelberg, 1996,
Kap. III. Surface Composition Analysis, S. 136-145.

[52] T. Haubold, R. Bohn, R. Birringer und H. Gleiter, Nanocrystalline
intermetallic compounds — structure and mechanical properties,
Materials Science and Engineering A 153, 679-683 (1992).

[53] R. Wiirschum, Struktur und Diffusionseigenschaften nanokristalli-
ner Metalle und Legierungen, Habilitation, Universitdt Stuttgart,
1997.

[54] A. Tschope und J. Y. Ying, Synthesis of nanostructured catalytic
materials using a modified magnetron sputtering technique, Nano-
structured Materials 4, 617-623 (1994).



130 LITERATURVERZEICHNIS

[65] H. J. Fecht, Synthesis and properties of nanocrystalline metals and
alloys prepared by mechanical attrition, Nanostructured Materials
1, 125-130 (1992).

[56] C. C. Koch und J. D. Whittenberger, Mechanical milling/alloying
of intermetallics, Intermetallics 4, 339-355 (1996).

[57] R. Wiirschum, K. Reimann, S. Gruf}; A. Kiibler, P. Scharwaechter,
W. Frank, O. Kruse, H. D. Carstanjen und H.-E. Schaefer, Struc-
ture and diffusional properties of nanocrystalline Pd, Phil. Mag. B
76, 407-417 (1997).

[58] R. A. Varin, J. Bystrzycki und A. Calka, Characterization of na-
nocrystalline Fe-45 at% Al intermetallic powders obtained by con-
trolled ball milling and the influence of annealing, Intermetallics 7,

917-930 (1999).

[59] W. Parrish, Powder and related techniques: X-Ray techniques, in
International Tables for Crystallography, Hrsg. A. J. C. Wilson,
Kluver Academic Publishers, Dordrecht, Boston, London, 1992,
Band C, Kap. 2.3, S. 42-79.

[60] K. Reimann und R. Wiirschum, Distribution of internal strains in
nanocrystalline Pd studied by z-ray diffraction, J. Appl. Phys. 81,
7186-7192 (1997).

[61] B. E. Warren und B. L. Averbach, The Effect of Cold-Work Dis-
tortion on X-Ray Patterns, J. Appl. Phys. 21, 595-599 (1950).

[62] H. M. Rietveld, A Profile Refinement Method for Nuclear and Ma-
gnetic Structures, J. Appl. Cryst. 2, 65-71 (1969).

[63] H.-E. Schaefer, K. Reimann, W. Straub, F. Phillipp, H. Tanimoto,
U. Brossmann und R. Wiirschum, Interface structure studies by
atomic resolution electron microscopy, order-disorder phenomena
and atomic diffusion in gas-phase synthesized nanocrystalline so-
lids, Materials Science and Engineering A 286, 24-33 (2000).

[64] E. N. Maslen, A. G. Fox und M. A. O’Keefe, Intensity of diffrac-
ted intensities, Trigonometric intensity factors, in International
Tables for Crystallography, Hrsg. A. J. C. Wilson, Kluver Acade-
mic Publishers, Dordrecht, Boston, London, 1992, Band C, Kap.
6.1-2, S. 476-519.



LITERATURVERZEICHNIS 131

[65]

[66]

[67]

68

[74]

A. Guinier, X-Ray Diffraction, W. H. Freeman and Company, San
Francisco and London, 1963.

H. P. Klug und L. E. Alexander, X-Ray Diffraction Procedures,
second edition, John Wiley & Sons, New York, 1974, Chapter 9:
Crystallite Size and Lattice Strains from Line Broadening.

H. Krischner und B. Koppelhuber-Bitschnau, Rdntgenstruktur-
analyse und Rietveldmethode: eine Einfihrung, 5. Aufl., Vieweg,
Braunschweig, Wiesbaden, 1994.

International Tables for Crystallography, Hrsg. A. J. C. Wilson,
Kluver Academic Publishers, Dordrecht, Boston, London, 1992,
Band C.

M. Kogachi, T. Haraguchi und S. M. Kim, Point defect behavior
in high temperature region in the B2-type intermetallic compound

FeAl, Intermetallics 6, 499-510 (1998).

A. I. Gusev und A. A. Rempel, Superstructures of mnon-
stoichiometric interstitial compounds and the distribution functi-
ons of interstitial atoms, phys. stat. sol. (a) 135, 15-58 (1993).

L. D. Landau und E. M. Lifschitz, in Statistische Physik - Teil 1,
Band V aus Lehrbuch der Theoretischen Physik, 6. Aufl., Hrsg. R.
Lenk und P. Ziesche, Akademie-Verlag, Berlin, 1984.

M. A. Krivoglaz, in Theory of X-Ray and Thermal-Neutron Scatte-
ring by Real Crystals, Hrsg. S. C. Moss, Plenum Press, New York,
1969.

C. N. J. Wagner, Analysis of the Broadening and Changes in Posi-
tion of Peaks in an X-Ray Powder Pattern, in Local Atomic Arran-
gements studied by X-Ray Diffraction, Band 36 aus metallurgical
society conferences, The Metallurgical Society, Hrsg. J. B. Cohen
und J. E. Hilliard, Gordon and Breach Science Publishers, New
York, 1966, S. 217-268.

G. K. Williamson und W. H. Hall, X-ray line broadening from filed
aluminium and wolfram, Acta Metal. 1, 22-31 (1953).



132 LITERATURVERZEICHNIS

[75] C. E. Krill und R. Birringer, Estimating grain-size distributions in
nanocrystalline materials from X-ray diffraction profile analysis,

Phil. Mag. A 77, 621-640 (1998).

[76] M. S. Paterson, X-Ray Diffraction by Face-Centered Cubic Cry-
stals with Deformation Faults, J. Appl. Phys. 23, 805-811 (1952).

[77] M. A. Krivoglaz, in X-ray and neutron diffraction in nonideal cry-
stals, Hrsg. V. G. Baryakhtar, S. C. Moss, M. A. Ivanov und J.
Peisl, Springer-Verlag, Berlin, Heidelberg, 1996.

[78] B. E. Warren, X-ray diffraction, Addison-Wesley, Reading, Mass.,
1969.

[79] C. Vailhé und D. Farkas, Shear faults and dislocation core structure
simulations in B2 FeAl, Acta Mater. 45, 4463-4473 (1997).

[80] C. S. Smith und E. E. Stickley, The Width of X-Ray Diffracti-
on Lines From Cold-Worked Tungsten and a-Brass, The Physical
Review 64, 191-198 (1943).

[81] B. E. Warren, X-ray studies of deformed metals, Progress in Metal
Physics 8, 147-202 (1959).

[82] P. G. Sanders, A. B. Whitney, J. R. Weertman, R. Z. Valiev und
R. W. Siegel, Residual stress, strain and faults in nanocrystalline
palladium and copper, Materials Science and Engineering A 204,
7-11 (1995).

[83] A. R. Stokes und A. J. C. Wilson, The diffraction of x rays by
distorted crystal aggregates—I, Proceedings of the Physical Society
(London) 56, 174-181 (1944).

[84] T. Ungér, I. Dragomir, A. Révész und A. Borbély, The contrast
factors of dislocations in cubic crystals: the dislocation model of
strain anisotropy in practice, J. Appl. Cryst. 32, 992-1002 (1999).

[85] H. J. Leamy, E. D. Gibson und F. X. Kayser, The elastic stiffness
coeficients of iron-aluminium alloys — I. Experimental results and
thermodynamic analysis, Acta Metal. 15, 1827-1838 (1967).

[86] I. Groma, X-ray line broadening due to an inhomogeneous disloca-
tion distribution, Phys. Rev. B 57, 7535-7542 (1998).



LITERATURVERZEICHNIS 133

[87] A. A. Nazarov, Stress fields of disordered dislocation arrays: a dou-
ble wall consisting of dislocation dipoles, Phil. Mag. Lett. 72, 49—
53 (1995).

[88] A. A. Nazarov, A. E. Romanov und R. Z. Valiev, Random discli-
nation ensembles in ultrafine-grained materials produced by severe
plastic deformation, Scripta materialia 34, 729-734 (1996).

[89] M. Wilkens, The Determination of Density and Distribution of
Dislocations in Deformed Single Crystals from Broadened X-Ray
Diffraction Profiles, phys. stat. sol. (a) 2, 359-370 (1970).

[90] R. Bechmann und R. F. S. Hearmon, Elastizititskonstanten dritter
Ordnung, in Landolt—Bérnstein, Band I111/2 aus Neue Serie, Hrsg.
K.-H. Hellwege und A. M. Hellwege, Springer, Berlin, Heidelberg,
1969, Kap. 3, S. 102-125.

[91] A. S. Edelstein, G. M. Chow, E. I. Altman, R. J. Colton und
D. M. Hwang, Self-arrangement of molybdenum particles into cu-
bes, Science 251, 1590-1594 (1991).

[92] W. M. Straub, unversffentlicht.

[93] B. Huang, R. J. Perez und E. J. Lavernia, Grain growth impedi-
ment of Fe-based nanocomposites during heat treatment at elevated
temperature, Mat. Res. Soc. Symp. Proc. 400, 37-42 (1996).

[94] K. Wolski, F. Thévenot und J. L. Coze, Ozide transformations
during sintering of in situ oxidized FeAl powders, Materials Science
and Engineering A 207, 105-114 (1996).

[95] B. Damson, Priparation und Eigenschaften nanokristalliner Me-
talle und intermetallischer Verbindungen, Diplomarbeit, Univer-
sitdt Stuttgart, 1995.

[96] I. Rommerskirchen und V. Kolarik, Ozidation of 5-NiAl, undoped
and doped with Ce, Y, Hf, Materials and Corrosion 47, 625-630
(1996).

[97] G. P. Huffman und R. M. Fisher, Méssbauer studies of ordered and
cold-worked Fe—Al alloys containing 30 to 50 at.% aluminium, J.
Appl. Phys. 38, 735-742 (1967).



134 LITERATURVERZEICHNIS

[98] W. Frantz, Untersuchungen zu Fehlstellenreaktionen in intermetal-
lischen Verbindungen, Dissertation, 1994, Universitéit Stuttgart.

[99] W. Frantz, R. Liick und B. Predel, Kinetics of defect reaction
in Feso Alyg investigated by magnetothermal analysis, Journal of
Alloys and Compounds 247, 206-209 (1997).

[100] A. Taylor und R. M. Jones, Constitution and magnetic properties
of iron-rich iron-aluminum alloys, J. Phys. Chem. Solids 6, 16-37
(1958).

[101] C. Kuhrt und L. Schultz, Magnetic Properties of Nanocrystalline
Mechanically Alloyed Fe-M (M = Al, Si, Cu), IEEE Trans. Magn.
29, 2667-2669 (1993).

[102] C. Elséisser, J. Zhu, S. G. Louie, B. Meyer, M. Fihnle und C. T.
Chan, Ab initio study of iron and iron hydride: I1I. Structural and
magnetic properties of close-packed Fe and FeH, J. Phys.: Condens.
Matter 10, 5113-5129 (1998).

[103] A. Hernando, X. Amils, J. Nogués, S. Suriiach, M. D. Baré und
M. R. Ibarra, Influence of magnetization on the reordering of na-
nostructured ball-milled Fe-40 at.% Al powders, Phys. Rev. B 58,
R11864-R11867 (1998).

[104] H. BeiBwenger und E. Wachtel, Magnetische Waage zur Messung
der Suszeptibilitit, Z. f. Metallkunde 46, 504 (1955).

[105] S. Takahashi und Y. Umakoshi, Superlattice dislocations and ma-
gnetic transition in Fe-Al alloys with the B2-type ordered structure,
J. Phys.: Condens. Matter 3, 5805-5816 (1991).

[106] P. Villars und L. D. Calvert, Pearson’s handbook of crystallographic
data for intermetallic phases, 2. Aufl., American Soc. for Metals,
Materials Park, Ohio, 1991.

[107] S. K. Pabi und B. S. Murty, Synthesis of nanocrystalline alloys
and intermetallics by mechanical alloying, Bull. Mater. Sci. 19,
939-956 (1996).

[108] U. Herr, M. Pollack, D. L. Olynick, J. M. Gibson und R. S. Aver-
back, Studies of ordering in small particles, in Thermodynamics
and Kinetics of Phase Transformations. Boston, MA, USA, 27



LITERATURVERZEICHNIS 135

Nov-1 Dec 1995, Mater. Res. Soc., Hrsg. J. Im, B. Park, A. L.
Greer und G. B. Stephenson, MRS, Pittsburgh, PA, USA, 1996,
S. 575-580.

[109] H. Dosch, Ordnungsphinomene treffen Nanostrukturen, Verhand-
lungen der DPG 4/2000, Friihjahrstagung Regensburg, 2000.

[110] Y. A. Chang, L. M. Pike, C. T. Liu, A. R. Bilbrey und D. S.
Stone, Correlation of the hardness and vacancy concentration in

FeAl, Intermetallics 1, 107-115 (1993).

[111] H. Schrépf, C. Kuhrt, E. Arzt und L. Schultz, Ordering versus dis-
orderung tendencies in mechanically alloyed (NiyFey_, )Al alloys,
Scripta metallurgica et materialia 30, 1569-1574 (1994).

[112] K. Badura-Gergen, Untersuchung thermischer Fehlstellen in ge-
ordneten intermetallischen Verbindungen mit der Positronenzer-
strahlung und mit Paarbindungsmodellen, Dissertation, Univer-
sitdt Stuttgart, 1995.

[113] E. Arzt, Size effects in materials due to microstructural and dimen-
sional constraints: A comparative review, Acta Mater. 46, 5611—

5626 (1998).

[114] H. van Swygenhoven, A. Caro und D. Farkas, Grain boundary
structure and its influence on plastic deformation of polycrystalline
fec metals at the nanoscale. A molecular dynamics study, Scripta
materialia 44, 1513-1516 (2001).

[115] P. Pochet, E. Tominez, L. Chaffron und G. Martin, Order-disorder
transformation in Fe-Al under ball milling, Phys. Rev. B 52, 4006—
4016 (1995).

[116] S. Gialanella, X. Amils, M. D. Baro, P. Delacroix, G. L. Caér, L.
Lutterotti und S. Surinach, Microstructural and kinetic aspects of
the transformations induced in a FeAl alloy by ball-milling and
thermal treatments, Acta Mater. 46, 3305-3316 (1998).

[117] D. Negri, A. R. Yavari und A. Deriu, Deformation induced trans-
formation and grain boundary thickness in mnanocrystalline B2
FeAl, Acta Mater. 47, 4545-4554 (1999).



136 LITERATURVERZEICHNIS

[118] C. P. Flynn, Point defects and diffusion, Clarendon press, Oxford,
1972.

[119] J. G. Booth, H. P. J. Wijn und G. Zibold, Magnetische Eigenschaf-
ten von Metallen, in Landolt-Bdrnstein, Zahlenwerte und Funk-
tionen aus Naturwissenschaften und Technik, Band III/19b aus
Neue Serie, Hrsg. O. Madelung, Springer-Verlag, Berlin, Heidel-
berg, 1987.

[120] R. Kerl, J. Wolff und T. Hehenkamp, Fquilibrium vacancy concen-
tration in FeAl and FeSi investigated with an absolute technique,
Intermetallics 7, 301-308 (1999).

[121] J. Wolff, M. Franz, R. Kerl, M. Weinhagen, B. Koéhler, M. Brauer,
F. Faupel und T. Hehenkamp, Point defects and their properties
in FeAl and FeSi alloys, Intermetallics 7, 289-300 (1999).

[122] R. Wiirschum, C. Grupp und H.-E. Schaefer, Simultaneous study
of vacancy formation and migration at high temperatures in B2-
type Fe-aluminides, Phys. Rev. Letters 75, 97-100 (1995).

[123] U. Gosele, W. Frank und A. Seeger, Mechanism and kinetics of
the diffusion of gold in silicon, Ann. Phys. 23, 361-368 (1980).

[124] J. P. Riviere, J. F. Dinhut und J. Dural, Defect-production and re-
covery in an electron-irradiated Fe-40 at.% Al ordered alloy., Ra-
diation Effects 69, 47-60 (1983).

[125] J. Philibert, Atom movements, diffusion and mass transport in
solids, Les éditions de physique, Les Ulis Cedex A, France, 1991.

[126] R. Wiirschum, K. Badura-Gergen, E. A. Kiimmerle, C. Grupp und
H. Schaefer, Characterization of radiation-induced lattice vacancies

in intermetallic compounds by means of positron-lifetime studies,
Phys. Rev. B 54, 849-855 (1996).

[127] L. Pasquini, A. A. Rempel, R. Wiirschum, K. Reimann, M. Miiller,
B. Fultz und H.-E. Schaefer, Thermal vacancy formation and D0s-
ordering in nanocrystalline intermetallic (FesSi)gs Nbs, Phys. Rev.
B 63, 134114/1-7 (2001).



LITERATURVERZEICHNIS 137

[128] R. Wiirschum, P. Farber, R. Dittmar, P. Scharwaechter, W. Frank
und H.-E. Schaefer, Thermal vacancy formation and self-diffusion
in intermetallic Fe3Si nanocrystallites of nanocomposite alloys,
Phys. Rev. Letters 79, 4918-4921 (1997).

[129] E. A. Kiimmerle, K. Badura, B. Sepiol, H. Mehrer und H.-E. Schae-
fer, Thermal formation of vacancies in Fe3Si, Phys. Rev. B 52,
R6947-R6950 (1995).

[130] A. Gude und H. Mehrer, Diffusion in the D0s-type intermetallic
phase Fe3Si, Phil. Mag. A 76, 1-29 (1997).

[131] J. C. Ewert und G. Schmitz, Reordering kinetics of ion-disordered
NizgAl, Eur. Phys. J. B 17, 391-403 (2000).

[132] L. B. Hong und B. Fultz, Effects of ballistic atom movements on
ordering transitions of binary alloys, Phys. Rev. B 51, 2687-2693
(1995).

[133] H.-E. Schaefer, K. Frenner und R. Wiirschum, Time-differential
length change measurements for thermal defect investigations: In-
termetallic B2-FeAl and B2-NiAl compounds, a case study, Phys.
Rev. Letters 85, 948-951 (1999).

[134] M. Kogachi und T. Haraguchi, Point defects in B2-type interme-
tallic compounds, Materials Science and Engineering A 312, 118—
127 (2001).

[135] B. Meyer, G. Bester und M. Féhnle, Structural vacancies in B2
CoAl and NiAl, Scripta materialia 44, 2485-2488 (2001).

[136] W. H. Press, W. T. Vetterling, S. A. Teukolsky und B. P. Flannery,
Numerical recipes in C: the art of scientific computing, 2. Aufl.,
Cambridge University Press, Cambridge, 1992.

[137] D. H. Munroe, Yorick: An interpreted language, ftp://ftp-
icf.llnl.gov/pub/Yorick, 1997, Version 1.4, © The regents of the

university of california.

[138] A. C. Larson und R. B. V. Dreele, GSAS, Los Alamos National
Laboratory, University of California, http://public.lanl.gov/gsas/,
1985-2000.



138

[139]

[140]

[141]

[142]

[143]

[144]

[145]

[146]

[147]

LITERATURVERZEICHNIS

P. Scardi und M. Leoni, Fourier modelling of the anisotropic line
broadening of X-ray diffraction profiles due to line and plane lattice
defects, J. Appl. Cryst. 32, 671-682 (1999).

J. Puerta und P. Martin, Three and four generalized Lorentian
approzimations for the Voigt line shape, Applied Optics 20, 3923—
29 (1981), ibid. vol. 22, no. 1, p. 19, Jan. 1983, Errata.

R. Dittmar, Herstellung und Struktur von nanokristallinem Fe und
nanokristallinen Fe-Legierungen, Diplomarbeit, Universitéat Stutt-
gart, 1996.

P. Klimanek, Rdntgendiffraktometrische Subgefiigeanalyse an rea-
len Vielkristallen, Habilitation, TU Bergakademie Freiberg, Fa-
kultét fiir Technische Wissenschaft, 1992.

B. Predel, Phasengleichgewichte, kristallographische und thermo-
dynamische Figenschaften der Materie, in Landolt—Bdrnstein,
Zahlenwerte und Funktionen aus Naturwissenschaften und Tech-
nik, Band IV/5a aus Neue Serie, Hrsg. O. Madelung, Springer-
Verlag, Berlin, Heidelberg, 1991.

A. S. Bhalla, W. R. Cook, R. F. S. Hearmon, J. Jerphagnon, S. K.
Kurtz, S. T. Liu, D. Nelson und J.-L. Oudar, Elastische, piezoelek-
trische, pyroelektrische, piezooptische, elektrooptische Konstanten
und nichtlineare dielektrische Suszeptibilitdten von Kristallen, in
Landolt-Bdérnstein, Band I11/18 aus Neue Serie, Hrsg. K.-H. Hell-
wege und A. M. Hellwege, Springer, Berlin, Heidelberg, 1984.

H. Xiao und I. Baker, The relationship between point defects and
mechanical properties in Fe-Al at room temperature, Acta metall.
mater. 43, 391-396 (1995).

M. Kogachi, S. Minamigawa und K. Nakahigashi, Determination
of long range order and vacancy content in the NiAl 3'-phase alloys
by z-ray diffractometry, Acta metall. mater. 40, 1113-1120 (1992).

U. W. Arndt, P. J. Brown, C. Colliex, J. M. Cowley, D. C. Creagh,
G. Dolling, M. Fink, A. K. Freund, R. Hildebrandt, A. Howie,
J. H. Hubbell, J. Gjgnnes, G. Lander, D. F. Lynch, A. W. Ross,
J. M. Rowe, V. F. Sears, J. C. H. Spence, J. W. Steeds, V. Val-
voda, B. T. Willis, A. J. C. Wilson und B. B. Zvyagin, Intensity



LITERATURVERZEICHNIS 139

of diffracted intensities, Trigonometric intensity factors, in Inter-
national Tables for Crystallography, Hrsg. A. J. C. Wilson, Kluver
Academic Publishers, Dordrecht, Boston, London, 1992, Band C,
Kap. 4, S. 162.

[148] H. Xiao und I. Baker, Long range order and defect concentrations
in NiAl and CoAl, Acta metall. mater. 42, 1535-1540 (1994).



Stichwortverzeichnis

A2-Struktur 28
Absorptionsfaktor 36
Al3Nis-Struktur 104
Al3Ni-Struktur 104
Al-reiche Phase 87, 91, 105
,Ausscheidung einer 87, 91
Anisotropie
der Linienverschiebungen 52,
53
der Verbreiterungen 50
der Verzerrungen 41, 49, 58
durch Stapelfehler 49
,elastische 46
Anisotropieparameter 51
Anlalbehandlung 61
Anlauffaktor 97
Anlauffrequenz 8
Anpassung 35, 111, 112, 117
Anpassungsparameter 33, 60, 111
anti-site atom 4
Antiphasengrenze 4, 5, 56, 77, 85,
102
Antiphasengrenzen 44, 55, 100
Antiphasengrenzendichte 58
Antistrukturatom 4, 28, 72, 101,
104, 105
APB siehe Antiphasengrenze
Atomformfaktor 27, 37
Auflésung 41
Auslenkungen
,mittlere quadratische 37, 123
B2-Struktur 28, 38, 88, 91, 105
Besetzungswahrscheinlichkeit 10
Bestrahlung mit Elektronen 101
Bindungsenergie 6, 8
Bragg—Williams-Modell 6
Breite
,integrale siehe Verbreiterung
oder Linienbreite
Debye

140

-Frequenz 8, 97
-Temperatur 8, 97
Debye-Waller-Parameter 38
Defekt
im Ordnungszustand 4
,Tripel- siehe Tripel-Defekt
Defekte
JHachenartige 43
Dichte 16-19, 124
-Anderung beim Anlassen 70
Diffraktometer 30
Diffusion 8, 9
Diffusionslénge 88, 102
Doménengrofie 44, 45
elastische Konstanten und
Moduln 122
Elastizitdtsmodul 47
Elastizitatsmoduln
,anharmonische
(3. Ordnung) 53
Elektronenbeugung 67
Entordnung
durch plastische
Verformung 95, 97
durch Verformen 99
Existenzbereich 87, 91, 92, 105
Extinktion 36
Fez Als-Struktur 89, 91, 92
FeAlz-Struktur 90
Fehljustage 51, 58
Fernordnung 4, 6
Festkorper
,nanokristalline 1
Flachenh&aufigkeit 36
Fluktuationen
,statische oder
thermische siehe
Auslenkungen
Fourier-Analyse nach
Warren—Averbach 32



STICHWORTVERZEICHNIS

Fundamentalreflex 44

GauB-Funktion 32, 114
Ginzburg-Landau-Theorie 6
Gitterparameter 51, 52, 58, 72,
77,95, 101, 103, 124
Grenzflache 92
JEinflul auf den
Ordnungsgrad 94

Herstellung nanokristalliner
Materialien 13-25

Isotherme
der Suszeptibilitiat 74, 75

Kathodenzerstdubung 13
Keimbildung
von Ordnungsdoménen 99
Kinetik siehe Ordnungseinstellung
Korngrenze 85, 93
Korrelation
der Anpassungsparameter 59
Korrelationsfaktor 9
Kovarianzmatrix
der Anpassung 59, 112
Kovarianzmatrix der
Anpassung 59
Kristallitform 43, 113
KristallitgroBe 14, 43, 58, 85, 92,
94, 97
,volumengewichtete 43
Kristallitgroflenverteilung 32, 43,
66, 94, 113, 116-118
Kristallitkondensation 13
Kristallitwachstum 67, 85, 86, 91
Kugelmahlen 16
Lénge
Jkritische 4
Leerstellen 1, 5, 28, 95, 99, 100
,thermische 91, 102
-mechanismus 7

-wanderung 8, 9, 97-100

141

-wanderungsenthalpie 8, 102,
103
Leerstellenkonzentration 6, 40,
97, 101, 102
Leerstellenmechanismus 99
Leerstellenverteilung 39
Linienbreite 41, 114, 115, 117, 118
JIsothermen der 86
Linienintensitét 29, 35, 121
der Uberstrukturreflexe 104
Linienposition 51, 57
Linienverbreiterung 46
Linienverschiebung 44, 51, 55
,anisotrope 77
der Uberstrukturreflexe 56
Lognormalverteilung 43, 115, 116
Lorentz-Faktor 36
Lorentz-Funktion 32, 114, 117
Magnetisierung 73
Massenénderung 68
Massendichte siehe Dichte
Massenschwéchungskoeffizien-
ten 36
Mikroskopie
,/Transmissionselektronen-
61, 117
,optische 21-23
Mikroverzerrungsverteilung 32,
119
Modell
,Cluster-Variations- 7
,ab-initio-Theorie 7
,atomistisches 100
,der Ordnungseinstellung 3, 7
Naherung
,mean-field 6
Nahordnung 4, 6
Oberflache 5, 92
Oberflachenrauhigkeit 37
Ordnung 3, 5



142

,chemische 3
,substitutionelle 3
Ordnungs-Unordnungs-
Phaseniibergang 4, 6
Ordnungsdoméne 4, 10, 99
Ordnungsdoménengrenze 43
Ordnungsdoménengrofie 77
Ordnungseinstellung 68, 74, 91,
97, 99, 101, 102
JKinetik der 7-12, 75
,atomistisches Modell 7-12
,homogene 11
nach Anlassen 76
Ordnungsgrad 3—-12, 28, 29, 38,
72, 77,92, 93, 99, 103
,Definition des 38
,Zeitabhangigkeit des 11
nach Anlassen 98
Ordnungsparameter siehe
Ordnungsgrad
Orientierungsabhéngigkeit 46, 47
der Linienverschiebungen 54
Paarverteilungsfunktion 27
Plasma 13
Polarisationsfaktor 36
Porositéat 17, 18, 21, 22
Probenform 37, 40, 121
Produktionsrate 14, 15
Profilform 32
,Gauf3- siehe Gauf-Funktion
,Lorentz- siehe
Lorentz-Funktion
,Voigt- siehe Voigt-Funktion
durch Verzerrungen 50, 118
Pulver 16, 21-23, 85, 95
Ratengleichung 10
Reinheit siehe Verunreinigung
Relaxationsvolumen 95
Rietveld-Verfeinerung 35
Roéntgenbeugung 27-60, 77-90

STICHWORTVERZEICHNIS

Rontgenbeugungsspektrum 35
Rontgenfloureszenzanalyse 70
Saulenlangenverteilung 113-115
Sattelpunktsenergie 8
Sauerstoff siehe Verunreinigung
Schraubenversetzung 48, 49
spacing faults siehe
Stapelfehleraufweitung
Spannungsverteilung 47
Spannungszustand 47
Sprungbarriere 8
Sprungfrequenz 8, 9
Sprungrate 8
Stapelfehler 43-45, 55
Stapelfehleraufweitung 55
Streuintensitit siehe
Linienintensitét
Streuung
,diffuse 33, 40, 58, 68, 92
Streuvektor 28
Streuwinkel 28
Struktur
,A2- 3
,B2- 3
Strukturfaktor 35, 37
Stufenversetzung 48, 49
Suszeptibilitét
,effektive magnetische 72
,magnetische 72-77
Synchrotronmessungen 86, 88
Synchrotronstrahlung 31
Temperatur
Jkritische 6
Temperaturfaktor 37
Textur 40
Tripel-Defekt 5, 28, 29, 40, 95
Uberstrukturreflex 28, 29, 35, 44,
104
Unordnung 3
Untergitter 4, 28, 104



STICHWORTVERZEICHNIS 143

Untergrund 32, 33, 58, 111
Verbindung
,Jintermetallische 1
Verbreiterung
,apparative 30, 41
durch kleine Kristallite 43
durch Verzerrungen 51, 118
Verdichtung 22, 95
Verformung
,plastische 67, 89, 92, 95, 99,
101
Verschiebungsvektor 5
Versetzung 48, 50, 85, 120
Versetzungsanordnung 120
Verunreinigung 16, 25, 68
Kohlenstoff 20, 71, 74
Sauerstoff 16, 18-20, 25, 69,
71,74, 94
Stickstoff 19, 20
Verzerrungen 32
,Relaxation der 86
,mittlere quadratische 46, 51,
58, 85, 103, 118
Voigt-Funktion 32, 33, 41,
111-116, 119
Wachstum
von Kristalliten siehe
Kristallitwachstum
von Ordnungsdoménen 99
Wanderungsenthalpie siehe
Leerstellenwanderungs-
enthalpie
Williamson—Hall-Verfahren 42
Zusammensetzung 14, 19, 39, 104
Zwillinge 43, 45
Zwischengitteratome 101



Symbolverzeichnis

€ij
e(l)
E{hkl}
<€?hkl}>

A29g
n

nanisotrop

9
A
o
IGs
HUB
14

Vo

Stapelfehlerhéiufigkeit pro moglicher Stapelfehlerebene
Dichte von Flidchendefekten pro Lingeneinheit
(1/Abstand der Defektebenen)

Dichte von Antiphasengrenzen

Verzwilligungshéufigkeit pro moglicher
Stapelfehlerebene

Aufweitung der Atomabstédnde senkrecht zu einem
Stapelfehler

Komponenten des Verzerrungstensors

iiber die Lange [ gemittelte Verzerrung
Verzerrung des {hkl}-Netzebenenabstands
mittlere quadratische Verzerrungen des
{hkl}-Netzebenenabstands

Nullpunktabweichung des Diffraktometers

= bg /b Profilformparameter einer Voigt-Funktion

Parameter der Anisotropie der mittleren quadratischen
Verzerrungen

Streuwinkel (Pulverdiffraktometrie)

Wellenlénge

Absorptionskoeffizient
Massenschwichungskoeffizient der Atomsorte i
Bohrsches Magneton (9,27400899(37)-10724J/T)

T-abhéngige Sprungfrequenz von Atomen oder
Leerstellen

Anlauffaktor (Sprungfrequenz T — o0)

3,14159265. . .

Massendichte

Versetzungsdichte

Massendichte des Einkristalls ohne Poren und Defekte
Komponenten des Spannungstensors

Relaxationszeit der magnetischen Suszeptibilitéit
differentielle magnetische Suszeptibilitit

144



SYMBOLVERZEICHNIS 145

Xeff

0 1
10 ign

Afhkl}

A%(l)

b,b

)
esamt
b, b8

bO
be
bD
bF

bSF

bg
b,

gewichtete, mittlere quadratische Abweichung zwischen
Anpassung und Mefiwerten (Giiteparameter der
Anpassung)

effektive magnetische Suszeptibilitat

Gitterparameter

Koeffizient, der die quadratische Abhingigkeit H(S7)
(Gl. 2.2, S. 8) beschreibt.

Koeflizienten, die Ordnungsgrade .S,, und
Besetzungswahrscheinlichkeiten p;; korrelieren (Gl. 4.8,
S. 38)

Gitterparameter, aus dem {hkl}-Netzebenenabstand
ermittelt

Absoptionsfaktor (Streuintensitét)
Fourier-Koeflizienten eines Beugungsreflexes

Fourier-Koeffizienten der Verbreiterung durch
Verzerrungen

Burgers-Vektor, Betrag b = |b|

integrale Breite eines Streureflexes (Linienbreite)
apparative Verbreiterung (Gl. 4.2, S. 30)

Verbreiterung durch mittlere quadratische Verzerrungen
Verbreiterung durch kleine Kristallite

Verbreiterung durch Flidchendefekte (Stapelfehler,
Antiphasengrenzen)

Verbreiterung durch Stapelfehler

integrale Breite des Gauf-Anteils einer Voigt-Funktion
integrale Breite des Lorentz-Anteils einer Voigt-Funktion
Leerstellenkonzentration

mittlerer Streukontrast von Versetzungen

mittlerer Streukontrast in {00k }-Richtung

Dicke einer ungeordneten Schicht an Grenzflichen
Aufweitungsvektor an einer Antiphasengrenze
Durchmesser



146

(D)a
(D)v
Eh

fi
F(hkl)

Gnryy

(hkl)
{hki}

(I)a
%
LGP

SYMBOLVERZEICHNIS

mittlere flichengewichtete Kristallitgrofie
mittlere volumengewichtete Kristallitgrofie
Elastizitatsmodul

Korrelationsfaktor bei atomaren Sprungprozessen
Atomformfaktor der Atomsorte 4

Strukturfaktor

Koeffizienten der Linienverschiebungen durch
Stapelfehler

Miller-Index (Netzebene)
Miller-Indices einer Netzebenenschar

Miller-Indices aller symmetriedquivalenten
Netzebenenscharen

orientierungsabhéngiger Faktor der Verzerrungen (Gl.
4.18, 4.20, S. 47f)

magnetisches Feld
Leerstellenwanderungsenthalpie
Wanderungsenthalpie im ungeordneten Zustand

Fliachenhéufigkeit (Anzahl symmetrieiquivalenter
Netzebenenscharen)

Intensitédt eines Beugungsreflexes

Koeffizienten der Linienverschiebungen durch
aufgeweitete Stapelfehler

Miller-Index (Netzebene)

Boltzmann-Konstante (1,3806503(24)-10723 J/K)
Skalierungsfaktor fiir die Streuintensitéiten

Miller-Index (Netzebene)

Korrelationsldnge bei Verzerrungen (Abstand zweier
Atome im Kristallit), Sdulenléinge (Atomkette der
Lénge 1)

mittlere flichengewichtete Siulenlédnge

mittlere volumengewichtete Sdulenléinge

Lorentzfaktor, geometrischer Faktor, Polarisationsfaktor



SYMBOLVERZEICHNIS 147

m;

Masse

Normalenvektor einer Stapelfehlerebene fiir einen
Stapelfehlertyp ¢

Magnetisierung (bezogen auf die Massendichte)
Zahlrate bei Rontgenspektren

Besetzungswahrscheinlichkeit des Platzes r; mit der
Atomsorte 4

flichengewichtete Saulenldngenverteilung

Koeflizient der Anisotropie der Linienverbreiterungen
durch Versetzungen

Kristallitradius (= D/2)

Skalierungsparameter fiir die Kristallitgrofien bei einer
Lognormal-Verteilung

j-ter Ortsvektor in der Basiszelle

MefBkreisradius des Diffraktometers

effektiver duBerer Abschneideradius einer
Versetzungsanordnung

Streuvektor im reziproken Raum

= 2sin1)/\ Betrag des Streuvektors
Linienverschiebung

elastische Moduln

logarithmischer Breitenparameter der
Lognormal-Verteilung

Fernordnungsgrad

verallgemeinerte Fernordnungsgrade (Gl. 4.8, S. 38)
Ordnungsgrad (S7) des vollstiindig geordneten Zustands
Zeit

Zeitdauer einer Anlalbehandlung

Temperatur der Linienintensititen (Gl. 4.6)
Anla3temperatur

Temperaturfaktor



SYMBOLVERZEICHNIS

Verschiebungsvektor eines Stapelfehlers oder einer
Antiphasengrenze

isotrope mittlere quadratische Auslenkung

isotrope mittlere quadratische Auslenkung eines
Al-Atoms

isotrope mittlere quadratische Auslenkung eines
Fe-Atoms

isotrope mittlere quadratische Auslenkung des Atoms i
um die Ruhelage r;

Verbreiterungskoeffizient fiir Fldchendefekte
Verbreiterungskoeffizient fiir Antiphasengrenzen
Fehljustage der Probe in Richtung des Streuvektors



DANKSAGUNG 149

Ich danke
meinen Eltern, die mich immer unterstiitzt haben

Prof. Dr. H.-E. Schaefer, Inst. fiir Theroetische und Angewandte Physik
(ITAP), Universitdt Stuttgart, fiir die Betreuung dieser Arbeit und
fiir viele Ideen, die dieser Arbeit die Richtung gewiesen haben.

Prof. Dr. M. Mehring fiir die Ubernahme des Mitberichtes.

Dr. R. Liick, D. Lang und Dr. M. Scheffer, Max-Planck-Institut fiir
Metallforschung, Stuttgart,
fiir die Messungen der magnetischen Suszeptibilitit

M. Kelsch, Max-Planck-Institut fiir Metallforschung, Stuttgart, fiir die
Transmissionselektronenmikroskopie

A. Weilhardt, Max-Planck-Institut fiir Metallforschung, Stuttgart, fiir
die energiedispersive Rontgenfloureszenzanalyse

Prof. N. Karl, S. Hirschmann, 3. Phys. Inst., Universitat Stuttgart, fiir
die Betreuung und die Erlaubnis zur Benutzung des Rontgengeriits

P. Keppler, R. Henes und W. Maisch, Max-Planck-Institut fiir Metall-
forschung, Stuttgart, fiir die Herstellung einiger Targets

F. Mehner, Max-Planck-Institut fiir Metallforschung, Stuttgart, fiir die
Einweisung in die Glovebox

Dr. A. Meyer, E. Grallath und S. Hammoud, Pulvermetallurgisches La-
boratorium, Stuttgart, fiir die chemischen Analysen.

G. Wiederoder, M. Schéfer, Feinmechanische Werkstatt, ITAP, Univer-
sitdt Stuttgart, fiir die fachménnische Beratung und Ausfiithrung vie-
ler Sonderkonstruktionen, besonders im Vakuumbereich.

Dr. L. Pasquini, Dipartimento di Fisica dell’ Universita’ di Bologna, fiir
die Bereitstellung von Synchrotronstrahlzeit am LURE

D. Durand, LURE, Orsay, Paris, fiir die technische Unterstiitzung
wéhrend der Synchrotronmessungen, und dem CNRS fiir die finan-
zielle Unterstiitzung, Projekt DG103-99

W. Zeiger, Dr. M. Schneider, Prof. H. Worch, TU Dresden, fiir die Ra-
sterelektronenmikroskopie und ein Fe-8 gew.%Al-Target



150 DANKSAGUNG

Dr. C. H. Moelle, Prof. H.-J. Fecht, ehemals Fachbereich 6, TU Berlin
fiir das kugelgemahlene FeggAlyg

Prof. B. S. Murty und J. Joardar, Indian Inst. of Technology, Kharagpur,
Indien, fiir das kugelgemahlene NisgAlsg

Dr. S. M. Schlitter, fiir das kompetente und griindliche Korrekturlesen
dieser Arbeit.

der Deutschen Forschungsgemeinschaft und dem Inst. fiir Theroetische
und Angewandte Physik, fiir die Finanzierung dieser Arbeit.

meinen derzeitigen und ehemaligen Kollegen am Institut, fiir die her-
vorragende dienstliche und private gemeinsame Zeit



	Einleitung
	Grundlagen der chemischen Ordnung
	Defekte im Ordnungszustand
	Ordnung im thermodynamischen Gleichgewicht
	Kinetik der Ordnungseinstellung
	Zusammenfassung: Ordnungseinstellung durch Leerstellenwanderung

	Herstellung und Charakterisierung nanokristalliner Materialien
	Kristallitkondensation
	Kugelmahlen
	Massendichte
	Zusammensetzung und Reinheit
	Mikroskopie
	Zusammenfassung: Probenzustand nach der Herstellung

	Röntgenbeugung zur Untersuchung von Ordnungsgrad, Kristallitgröße und Verzerrungen
	Theorie
	Meßprinzip
	Experimenteller Aufbau
	Pulverdiffraktometrie
	Messungen mit Synchrotronstrahlung

	Auswertung der Spektren
	Interpretation der Profilform

	Ermittlung der relevanten Anpassungsparameter
	Linienintensitäten: Ordnungsgrad
	Linienbreiten: Kristallitgröße, Verzerrungen, Stapelfehler und Antiphasengrenzen
	Linienpositionen
	Zusammenfassung der relevanten Parameter


	Ordnungseinstellung und Kristallitwachstum durch Anlassen
	Anlaßbehandlung
	Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)
	Probenpräparation
	Elektronenmikroskopische Abbildung und Kristallitgrößenverteilung
	Elektronenbeugungsbilder

	Massenänderung
	Volumen- und Dichteänderung
	Energiedispersive Röntgenfloureszenzanalyse (EDX)
	Magnetische Suszeptibilität
	Meßverfahren
	Temperaturabhängigkeit der Suszeptibilität
	Isothermen und Anlaßverhalten
	Zusammenfassung der Suszeptibilitätsmessungen

	Röntgenbeugung
	Fernordnungsgrad und Gitterparameter von n-FeAl
	Verzerrungen und Kristallitgröße
	Zeit- und Temperaturabhängigkeit der Linienbreite
	Zusätzliche Phasen in Al-reichen FeAl und NiAl Proben


	Diskussion
	Erweiterung des Existenzbereichs der B2-Struktur in nanokristallinem FeAl und NiAl
	Einfluß der Kristallitgröße auf den Ordnungsgrad
	Entordnung nanokristalliner Legierungen durch plastische Verformung bei der Herstellung
	Ordnungseinstellung in den Kristalliten
	Ordnungseinstellung in FeAl durch Wanderung von Leerstellen
	Beitrag von Zwischengitteratomen
	Ausheilen von Leerstellen während der Ordnungseinstellung
	Ordnungseinstellung in NiAl durch Leerstellen


	Zusammenfassung
	Summary
	Anhang
	Details der Röntgenbeugungsauswertung
	Algorithmus zur Anpassung der Röntgenspektren
	Voigt-Profilform und Kristallitgrößenverteilungen
	Effektive integrale Breite bei breiten Kristallitgrößenverteilungen
	Einfluß von Verzerrungen auf die Profilform
	Intensitätsfaktor Probenform

	Datensammlung

	Literaturverzeichnis
	Stichwortverzeichnis
	Symbolverzeichnis

