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1 Einleitung

Eisen-Kohlenstoff-Legierungen, auch bekannt als Stahl, gehéren zu den wichtigsten
und am meisten verwendeten metallischen Werkstoffen der heutigen Zeit. Besonders
kaltgezogene perlitische Stihle sind aufgrund ihrer enormen Festigkeit [1] fiir vielerlei
anspruchsvolle Zwecke geeignet, wie z.B. als Tragerkabel fiir Hingebriicken, Stahlcords
in Autoreifen oder Stahlfedern in Fahrwerken. In diesem Zusammenhang ist aus wis-
senschaftlicher Sicht v.a. der Einfluss der zyklischen mechanischen Belastung auf die
Materialeigenschaften hinsichtlich der Materialermiidung interessant, da ein genaue-
res Verstandnis des Ermiidungsprozesses auf mikroskopischer Ebene zu einer besseren
Materialoptimierung wéahrend der Herstellung und damit zu einer langeren Lebensdau-
er der entsprechenden Bauteile fithren konnte. Es wird dabei allgemein angenommen,
dass die Materialermiidung durch Akkumulation von wahrend der zyklischen Belas-
tung gebildeten Gitterdefekten zustande kommt. Besonders den im Material befind-
lichen Versetzungen wird in dieser Hinsicht eine hohe Bedeutung zugemessen, wobei
diese fiir ihre Bewegung innerhalb des Festkorpers héufig auf Leerstellen angewiesen
sind [2]. Aus diesem Grund kommt der Leerstellenkonzentration im beanspruchten
Werkstoff eine hohe prinzipielle Bedeutung zu, weshalb der Einfluss der plastischen
Verformung auf diese materialphysikalische Gréfle im Stahl genauer untersucht werden

muss.

Aus mehreren fritheren Untersuchungen [3-13] ist bekannt, dass es bei einer plasti-
schen Verformung von kaltgezogenem perlitischen Stahl zu einer teilweisen Auflosung
der kohlenstoffreichen Phase (Zementit) kommt, was zu einer Anreicherung der koh-
lenstoffarmen Phase (a-Eisen bzw. Ferrit) mit Kohlenstoff fiihrt. In einigen Arbeiten
wurde herausgefunden bzw. angenommen, dass sich die C-Atome dabei an Korngren-
zen und Versetzungen im a-Eisen anlagern [10, 12, 13]. Diese Anreicherung an Gitter-
defekten reicht allerdings nicht aus, um alle C-Atome im Ferrit unterzubringen. Da,
wie in fritheren Arbeiten festgestellt wurde [14, 15], wihrend der plastischen Verfor-
mung und der damit verbundenen Zementitauflosung keine Aufweitung des Kristall-

gitters stattfindet, scheidet auch eine bevorzugte Besetzung der Zwischengitterplatze
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mit C-Atomen weitestgehend aus. Stattdessen wird vermutet, dass ein nicht uner-
heblicher Teil der C-Atome in Leerstellen-Kohlenstoff-Komplexen gebunden ist, wel-
che laut mehrerer theoretischer Arbeiten [16-18] eine niedrigere Bildungsenergie als
Einzelleerstellen aufweisen und somit zu einer ansteigenden Leerstellenkonzentration
fithren. Allerdings sind diese Komplexe experimentell nur sehr schwer nachzuweisen,
da es z.B. mittel Positronenannihilation lediglich moglich ist, freie Leerstellen sowie
Leerstellen-Kohlenstoff-Paare zu detektieren [19], wihrend Komplexe mit mehr als ei-
nem C-Atom, welche laut theoretischen Berechnungen die energetisch giinstigeren und
damit vermutlich auch die haufigsten Konfigurationen sind, kaum tiber Lebenszeits-
messungen der Positronen auszumachen sind [19, 20]. Eine gute Méglichkeit, eine in-
direkte Aussage tber die Leerstellenkonzentration zu treffen, liegt in der Bestimmung
des Diffusionskoeffizienten im beobachteten Material, eine Methode, die bereits bei
mehreren anderen Metallen erfolgreich angewandt wurde [21-24]. Dort wurde der Ef-
fekt einer erhohten Leerstellenkonzentration durch Zugabe von Kohlenstoff bereits fiir
mehrere Metalle wie z.B. y-Eisen (Austenit), Nickel oder Cobalt experimentell tiber
eine erhohte Diffusion von Matrixatomen nachgewiesen [21-24], fiir a-Eisen wurde
allerdings im Widerspruch dazu in theoretischen Arbeiten eine Abnahme des Diffusi-

onskoeffizienten mit steigender C-Konzentration berechnet [25, 26].

In dieser Arbeit wird der Einfluss der mechanischen Verformung auf die Leerstellenkon-
zentration im a-Eisen iiber die Bestimmung des Diffusionskoeffizienten bei niedrigen
Temperaturen mittels Atomsondentomografie untersucht. Da die substitutionelle Dif-
fusion im Festkorper bei diesen Temperaturen jedoch sehr langsam ist, ist eine Messung
mit hoher Genauigkeit vonnoten, um die sehr kleinen Diffusionswege auflésen und ver-
messen zu konnen. Hierfiir ist die Atomsondentomografie besonders gut geeignet, da
sie eine Untersuchung im Nanometerbereich mit ausreichend hoher Auflésung ermog-
licht. Aufgrund der Ahnlichkeit der beiden Elemente Nickel und Eisen hinsichtlich der
Atomgrofle sowie der diffusionsspezifischen Gréflen wird hier der Einfachheit halber

anstatt der Selbstdiffusion von Eisen die Diffusion von Nickel in a-Eisen untersucht.

In Kap. 2 werden zunéchst kurz die grundlegenden Aspekte der Diffusion sowie ein
Modell zur Erklarung der erhohten Leerstellenanzahl in Anwesenheit von Kohlenstoff
beschrieben, wahrend in Kap. 3 die Atomsondentomografie sowie weitere in dieser
Arbeit verwendeten Gerdte vorgestellt werden. Im Anschluss folgt eine ausfiihrliche
Beschreibung der Probenpraparation (Kap. 4). In Kap. 5 sind die in dieser Arbeit
gewonnenen Ergebnisse der Atomsondenmessungen aufgefiithrt, welche anschliefend
in Kap. 6 anhand fritherer Arbeiten sowie im Rahmen des in Kap. 2 vorgestellten
Modells diskutiert werden.



2 Theoretische Grundlagen

2.1 Losungen der Fickschen Gleichungen

Als Diffusion wird der Transport von Teilchen bezeichnet, der dazu dient, lokale Kon-
zentrationsunterschiede in einem physikalischen System auszugleichen. Der dabei auf-
tretende Teilchenstrom J einer Atomsorte, der pro Zeiteinheit durch eine Einheitsfla-
che in z-Richtung (im eindimensionalen Fall) fliet, lasst sich mit Hilfe des 1. Fickschen

Gesetzes beschreiben [27]:
oc
J=—-D_— 2.1
5 (2.1)
Dabei ist ¢ die Konzentration und die Proportionalitatskonstante D der sogenannte
Diffusionskoeffizient der entsprechenden Atomsorte. Der Teilchenstrom bewirkt eine

Konzentrationsidnderung, die durch die sogenannte Kontinuitdtsgleichung

80_ o0J

= 77 2.2
ot ox (2:2)

gegeben ist. Durch Einsetzen von Gl. (2.1) ergibt sich so das 2. Ficksche Gesetz:

Jdc 0 oc

Fiir den Fall, dass D konzentrationsunabhéngig ist, vereinfacht sich Gl. (2.3) zu

oc _D 0%c

a — @. (2.4)

Die einfachste Losung dieser Differentialgleichung liefert der Fall der sogenannten Quel-
lenlosung. Dabei wird ein bestimmtes Material in Form einer unendlich diinnen Schicht
zwischen den Stirnflichen zweier langer Stabe (bestehend aus einem anderen Material)
gebracht, die anschliefend miteinander verschweifit werden (mit den Zylinderachsen

in z-Richtung). Wéhrend des Diffusionsglithens dringt das Schichtmaterial dann zu
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beiden Seiten in das andere Material ein. Fiir die Konzentration ¢(z,t) des Schicht-

materials ergibt sich dann als Losung der Gl. (2.4)

2

S X
clr,t) = ——— e -, 2.5
0= 5 5 2 (11 2
wobei

s = 700(35, t)dx (2.6)

die Gesamtmenge des aufgetragenen Schichtmaterials ist. Als Nachstes wird der Fall
einer zylinderférmigen Probe mit einer einheitlichen Konzentration c¢; betrachtet, die
an der Stirnseite mit einer zweiten Probe mit der Konzentration ¢, < ¢; verschweifit

wird. Die Anfangsbedingungen lauten in diesem Fall:

cg furz <0
c(x,0) = (2.7)
¢y furz >0

Fir z < 0 kann die Probe nun als eine Summe einzelner Schichten mit der Dicke dx
und der Materialmenge ds = ¢; dx beschrieben werden, die sich an Orten z = k; < 0
befinden. Der Konzentrationsverlauf ¢(z, t) kann dann als Summe von Quellenlésungen
der einzelnen Schichten nach Gl. (2.5) fiir alle x; < 0 geschrieben werden (Abb. 2.1),

wobei die Summe fiir dk — 0 in ein Integral iibergeht:

0

c(x,t) = 26\1/;_;275 / exp [_(3;4;?/?] dr + ¢ (2.8)

—0o0

Durch Einfiihrung der Variablen ¢ = (z — k)/2vV/ Dt ergibt sich:

c(z,t) = a-c | exp (—¢2) do + o (2.9)
=
00 z/2v/ Dt
= Cl\;;z /exp (—¢2> do — / exp <—¢2> do| + ¢ (2.10)
0 0

Mit Einsetzen der Gaufischen Fehlerfunktion

erf(z) = \/27_r /exp (—¢2) do (2.11)



2.2 LEERSTELLENMECHANISMUS

C A

cl — dr

N

Konzentrationsprofil

Quellenlésungen

Co >
z=0 x

Abb. 2.1. Konzentrationsprofil zwischen zwei zylinderférmigen Proben unterschiedlicher Zu-
sammensetzung als Summe von Quellenlésungen einzelner Schichten der Dicke dk.

erhalt man:

clx,t) = ¢ ; C2 [1 — erf (2\/$D_t>] + ¢y (2.12)

Damit lasst sich nun bei Kenntnis des Konzentrationsprofils fiir die gewéahlte Diffusi-

onsglithzeit ¢ der Diffusionskoeffizient D bestimmen.

2.2 Leerstellenmechanismus

Nach der Theorie der eindimensionalen Brownschen Molekularbewegung legt ein be-

liebiges Teilchen nach m Zufallsschritten der Lange b die Strecke

Jia2) = mb (2.13)

in z-Richtung zurtick (m > 1), wobei (x?) das mittlere Verschiebungsquadrat darstellt
[2]. Dieses entspricht der mittleren quadratischen Breite der Konzentrationsverteilung

in GL (2.5):

o Je(z,t)x?de
=——"——=2Dt 2.14
@) [c(z,t)dz (2.14)
Eingesetzt in Gl. (2.13) ergibt sich
L
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wobei 7 = m/t die Sprungwahrscheinlichkeit der betrachteten Teilchen ist. Aufgrund
der Relation
(r?) = (%) + (y*) + (%) (2.16)

tragen im dreidimensionalen Fall nur 1/3 aller Spriinge in (r?) zu (z?) bei, der ent-
sprechende Vorfaktor in Gl. (2.15) betrégt dann 1/6.

In einem kristallinen Festkorper ist der Platzwechsel eines Atoms nur moglich, wenn
einer der benachbarten Gitterplatze unbesetzt ist (Leerstellenmechanismus). Solche
Leerstellen sind bei endlichen Temperaturen 7' schon aus energetischen Griinden im
thermodynamischen Gleichgewicht vorhanden, da sie die Entropie S des Systems er-
hohen und damit dessen Freie Enthalphie G = H —T'S (mit der Enthalpie H) senken.

Die Wahrscheinlichkeit, eine Leerstelle in einem Material zu finden, ist durch die Leer-

St HE
cy = exp (k!) exp (— kBVT> (2.17)

gegeben. Dabei ist H{: die Enthalpie, die fiir die Bildung der Leerstelle erforderlich
ist (Bildungsenthalpie), und S{ die Bildungsentropie, die aus den Anderungen der

stellenkonzentration

Gitterschwingungen im System resultiert!. Die Sprungwahrscheinlichkeit 7 eines Git-

teratoms lasst sich nun schreiben als
T=ncyv, (2.18)

wobei n die Anzahl der ndchsten Nachbaratome und v die Sprungfrequenz des Atoms
in eine benachbarte Leerstelle ist. Die thermischen Schwingungen (mit der Frequenz
vp) des Atoms um seine Ruhelage reichen jedoch nicht aus, um einen Platzwechsel vor-
zunehmen, da der Durchtritt des Atoms durch benachbarte Atome behindert wird. Fiir
einen Platzwechsel muss deshalb eine Freie Verzerrungsenthalpie G¥ = HY — TS¥
aufgebracht werden, wobei H{Y die Wanderungsenthalpie und S die Wanderungsen-
tropie (aufgrund der Anderungen der Gitterschwingungen wihrend des Platzwechsels)
ist. Die Sprungfrequenz v ergibt sich somit aus der Frequenz vy und der Wahrschein-

lichkeit, dass das Gitteratom die Energie G2 thermisch aufbringen kann:

aM S HM
U = Uy exp <— kBVT> = Uy exp (é) exp (— kBVT> (2.19)

!Die benachbarten Gitteratome der Leerstelle weisen sowohl eine schwiichere Bindung (aufgrund des
fehlenden Bindungspartners) als auch eine leichte Verschiebung aus der Ruhelage in Richtung der
Leerstelle auf, was zu veranderten Gitterschwingungen im Festkorper fiihrt.




2.3 THERMODYNAMISCHER FAKTOR

Durch Einsetzen der Gl. (2.17), (2.18) und (2.19) in Gl. (2.15) sowie der Berticksich-
tigung von Korrelationseffekten? durch einen Korrelationsfaktor f < 1 erhélt man

schlieB3lich fiur den Diffusionskoeflizienten im dreidimensionalen Fall

_ Q )
D = Dy exp ( T (2.20)
wobei . or L g
Dy = —n fuy exp ov oV (2.21)
6 kp

der Vorfaktor und Q = H{ + H)! die Aktivierungsenthalpie des Diffusionskoeffizienten

ist.

2.3 Thermodynamischer Faktor

Im Gegensatz zur bisherigen Betrachtung ist der Diffusionskoeffizient D; einer Kom-
ponente ¢ in der Regel durchaus abhéngig von der entsprechenden Konzentration ¢;,
da die Teilchen im Allgemeinen unterschiedlich stark mit Teilchen derselben Kompo-
nente und denen anderer Komponenten wechselwirken und damit eine konzentrations-
abhangige Diffusionsgeschwindigkeit aufweisen. In einem beliebigen System kann der
Teilchenstrom einer Atomsorte i aus Kap. 2.1 an einer beliebigen Stelle geschrieben
werden als

J: = ¢;v;. (2.22)

Dabei ist ¢; die Konzentration und v; die mittlere Geschwindigkeit der Teilchen an dem
gewahlten Ort (das Koordinatensystem sei dabei so gewéhlt, dass die Geschwindigkeit
in z-Richtung ausgerichtet ist) [28]. Da die Geschwindigkeit stets proportional zur auf
die Teilchen wirkende Kraft K ist, ergibt sich fir Gl. (2.22):

Der Proportionalititsfaktor B; wird auch als Beweglichkeit der entsprechenden Kom-

ponente ¢ bezeichnet. Die treibende Kraft ist dabei auf das Bestreben des Systems,

’Im Gegensatz zur Brownschen Bewegung, bei der stets alle Richtungen gleich wahrscheinlich sind,
besteht beim Leerstellenmechanismus eine erh6hte Wahrscheinlichkeit, dass nach einem erfolgten
Platzwechsel das betreffende Gitteratom in die Leerstelle zuriickspringt und dadurch das mittlere
Verschiebungsquadrat verfilscht wird.
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das thermodynamische Gleichgewicht herzustellen, zuriickzufiihren. Die in diesem Fall

relevante Grofie ist das chemische Potential
i = pd + kg T Ina, (2.24)

wobei Y das chemische Standardpotential und a; die Aktivitit ist, welche das Ver-

halten der Komponente ¢ im betrachteten System beschreibt. Fiir die treibende Kraft

auf die Teilchen der Atomsorte ¢ gilt deshalb:
. O

B B J(Ina;)
K = ox = kT ox

(2.25)

Eingesetzt in Gl. (2.23) ergibt sich:

Ji = —C; BZ ]fBT 8(111(11)

(2.26)

Die Aktivitat a; ist dabei eine eindeutige Funktion der Konzentration ¢;, die in der
Regel als Molenbruch v; = ¢;/cy angegeben wird (dabei ist ¢y die Gesamtzahl aller
Teilchen im System pro Volumen, die hier konstant sein soll). Damit lasst sich Gl.
(2.26) schreiben als

d(Ina;) Ov; d(lna;) Oc;

i =—¢ BikpT = —D;j
/ ¢ B dy, Oz b d(lny;) Oz

(2.27)

Der Vergleich mit dem 1. Fickschen Gesetz in Gl. (2.1) liefert so fir den konzentrati-

onsabhéngigen (auch intrinsisch genannten) Diffusionskoeffizienten:

d (Ina;)
d (Iny;)

D;=B;ikgT (2.28)
Fir den Fall, dass alle Teilchen im System gleich stark miteinander wechselwirken,
entspricht die Aktivitdt a; gerade dem Molenbruch r; und man erhilt analog zur

obigen Rechnung fiir den konzentrationsunabhangigen Diffusionskoeffizienten:
Di=B;kpT (2:29)

Dies entspricht dem Diffusionkoeffizienten aus Kap. 2.2, der fiir die gewahlte Tempe-
ratur durch den Leerstellenmechanismus eindeutig festgelegt ist. Der Vergleich mit GI.

(2.28) liefert:
- d(Ina;)
D; =D,
’ “d(Iny)

= D;gp (2.30)



2.4 PHASENDIAGRAMM EISEN-KOHLENSTOFF

Der sogenannte thermodynamische Faktor ¢, welcher fiir alle im System befindlichen
Komponenten gleich ist, triagt dabei den unterschiedlichen Bindungskréiften der Part-
neratome Rechnung. Den Diffusionskoeffizienten, der aus einem Konzentrationsprofil
einer bindren Losung (mit den Komponenten A und B) bestimmt wird (vgl. Kap.
2.1), bezeichnet man allgemein als Interdiffusionskoeffizienten D. Dieser beschreibt
das Diffusionsverhalten aller im System befindlichen Komponenten und ist durch die
Darkensche Gleichung [2]

D=vsDs+vpDp (2.31)

mit den intrinsischen Diffusionskoeffizienten der einzelnen Komponenten verkniipft.

2.4 Phasendiagramm Eisen-Kohlenstoff

Das Phasendiagramm des Systems Eisen-Kohlenstoff (Fe-C) ist in Abb. 2.2 dargestellt
(durchgezogene Linien). Da sich reiner Kohlenstoff (Graphit) jedoch nur nach langer
Glithzeit und extrem kleinen Abkiihlraten bildet, ist in der praktischen Anwendung
das Phasendiagramm des metastabilen Systems Eisen-Eisencarbid (Fe-FezC, gestri-
chelte Linien) von grofierer Bedeutung. Das in einer orthorhombischen Gitterstruktur

vorliegende Eisencarbid Fes;C wird auch Zementit genannt.

Eisen liegt im reinen Zustand bei unterschiedlichen Temperaturen in verschiedenen
Gitterstrukturen vor. Bis 1185 K ist die kubisch-raumzentrierte (bcc) a-Phase (Ferrit)
mit der Gitterkonstanten a = 0.287 nm stabil, wahrend zwischen 1185 und 1667 K die
kubisch-flichenzentrierte (fcc) v-Phase (Austenit) thermodynamisch giinstiger ist. Die
d-Phase (zwischen 1667 und 1811 K) kann dagegen wieder als Fortsetzung der a-Phase
(mit einer bee-Gitterstruktur) betrachtet werden. Die verschiedenen Gitterstrukturen
der einzelnen Fe-Phasen haben auch unterschiedliche Loslichkeiten des Kohlenstoffs
zur Folge. Die C-Atome sind dabei aufgrund ihrer geringen Grofle interstitiell, d.h.
auf den Zwischengitterplidtzen des Eisens, gelost. Da die «-Phase wegen ihrer fcc-
Struktur iiber deutlich groflere und damit energetisch giinstigere Zwischengitterpléatze
verfiigt als die a-Phase, kann Austenit im thermodynamischen Gleichgewicht bis zu
9.23 at.% Kohlenstoff aufnehmen, wéahrend im Ferrit nur maximal 0.104 at.% gelost

werden kann?.

3In der Regel wird bei Eisen-Kohlenstoff-Legierungen die Konzentration in Gewichtsprozent (wt.%)
angegeben. Da sich jedoch bei der Auswertung der in dieser Arbeit durchgefiihrten Messungen alle
Konzentrationswerte auf die jeweilige Atomanzahl beziehen, werden in dieser Arbeit alle Konzen-
trationen in Atomprozent (at.%) angegeben.
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Weight Percent Carbon

Temperature °C

400

Fe Atomic Percent Carbon

Abb. 2.2. Phasendiagramm des Systems Eisen-Kohlenstoff (Fe-C, durchgezogene Linien)
und Eisen-Eisencarbid (Fe-FesC, gestrichelte Linien) [29].

Wird reines Austenit mit einer C-Konzentration von weniger als 3.46 at.% sukzessiv
abgekiihlt, bildet sich ab einer bestimmten Temperatur zunehmend kohlenstoffarmes
Ferrit aus, wiahrend der C-Gehalt im Austenit zunimmt. Bei 1000 K zerfallt das restli-
che Austenit in ein lamellares Gefiige mit abwechselnden Ferrit- und Zementitlamellen
(Perlit). Bei mehr als 3.46 at.% gelostem Kohlenstoff im y-Eisen kommt es ebenfalls
zur Perlitbildung, allerdings scheidet sich in diesem Fall oberhalb von 1000 °C kein
a-Eisen, sondern Zementit aus, welcher sich in den Korngrenzen des Austenits anla-

gert.

2.5 Defactant-Konzept

In vielen Metallen konnte eine vermehrte Bildung von Defekten wie z.B. Korngrenzen
[30] oder Versetzungen [31, 32] in Verbindung mit dem Einbringen von Fremdatomen

beobachtet werden. Dieser Effekt kann unter thermodynamischen Gesichtspunkten mit

10
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Hilfe des sogenannten Defactant-Konzepts [33-35] beschrieben werden. Analog zur von
J.W. Gibbs beschriebenen Reduzierung der Oberflichenenergie von Fliissigkeiten [36]
durch entsprechende grenzflichenaktive Substanzen (surface acting agents, Abk. ,sur-
factants®) wird in Festkorpern die Bildung von Gitterdefekten durch die Anlagerung
von Fremdatomen erleichtert, indem die entsprechenden Freien Bildungsenthalpien G
der Defekte abgesenkt werden. Die beteiligten Fremdatome werden dabei als ,,defact-
ants“ (defect acting agents) bezeichnet. Die Energieabsenkung kann dabei mit Hilfe
einer verallgemeinerten Form der Gibbs’schen Adsorptionsgleichung ausgedriickt wer-
den [36]:

dGF = —T'dua (2.32)

Dabei ist p14 das chemische Potential des eingebrachten Materials A und I' die mittlere

Anzahl der am entsprechenden Defekt angelagerten A-Atome (,,defactants®).

Im Falle der erleichterten Bildung von Leerstellen in einem Festkorper nimmt man
an, dass die Anderung der Freien Bildungsenthalpie G& = HE — T SE hauptséchlich

durch die Bildungsenthalpie H{ gegeben ist, sodass niherungsweise gilt:
dH} ~ dGE = —T'dpyu (2.33)

Das chemische Potential ist dabei nach Gl. (2.24) von der Aktivitdt a, der Kompo-
nenten A abhéingig:
pa=p% +kpT Inay (2.34)

Fir den Fall, dass die Komponente A vollstdndig im Material gelost ist und deren
Konzentration sehr klein ist (¢4 < 1), kann die Aktivitdt a4 als lineare Funktion
von cy4 betrachtet werden (,Henry’s Gesetz“), wobei der Proportionalitatsfaktor -y,
als sogenannter Aktivitdtskoeffizient bezeichnet wird [2]. Damit lasst sich Gl. (2.34)

schreiben als

pa = py+kpT In(yaca)
= Y +kpT Inyy +kpT Incy. (2.35)

Eingesetzt in Gl. (2.33) ergibt sich so bei konstanter Temperatur eine Abhangigkeit

der Leerstellen-Bildungsenthalpie H{ von der Fremdatomkonzentration:

dH} = —TkgTd(Incy) (2.36)

11
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Der Effekt der erleichterten Leerstellenbildung in Metallen durch Zugabe von so-
wohl substitutionellen als auch interstitiellen Fremdatomen wurde bereits in meh-
reren Arbeiten fir verschiedene bindre Syteme beobachtet. So wurde in der Legie-
rung Ag-Sb mit zunehmendem Sbh-Gehalt eine nichtlineare Absenkung der Leerstellen-
Bildungsenthalpie H{: [37, 38] sowie ein nichtlinearer Anstieg der Leerstellenkonzen-
tration ¢y [37, 39] und des Diffusionskoeffizienten D [37, 40| festgestellt. Das gleiche
Verhalten war auch im System Cu-Ge [41, 42] zu beobachten. Im Falle interstitieller
Fremdatome wurden v.a. der Einfluss von Wasserstoff und Kohlenstoff auf die Leer-
stellen in Metallen untersucht. Dabei wurde in mehreren Arbeiten festgestellt, dass
die Zugabe von Wasserstoff die Leerstellenkonzentration in vielen Metallen um ein
Vielfaches erhoht [43, 44] und damit die Diffusion in den Metallen bzw. Legierungen
stark beschleunigt [45]. In Nickel fiithrte die Zugabe von Kohlenstoff ebenfalls zu einer
geringeren Bildungsenthalpie H{ [24], was wiederum zu einem nichtliearen Anstieg
des Diffusionskoeffizienten fiihrte [22, 24]. Die interstitiell gelosten Fremdatome iiben
dabei einen viel stiarkeren Einfluss auf die Diffusion von Metallen aus als substitutio-
nelle Metallatome. So nahm bei einer Zulegierung von ca. 0.65at.% Kohlenstoff der
Diffusionskoeffizient von Nickel um ca. 38 % zu, wihrend er bei der Zulegierung der

gleichen Menge Germanium oder Zinn nur um 7 bzw. 10 % anstieg [22, 23].
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3 Experimentelle Methoden

3.1 Feldionenmikroskop

Mit Hilfe der Feldionenmikroskopie konnen Oberflachen elektrisch leitender Materia-
lien nahezu atomar aufgelost werden, was eine genaue Identifizierung der kristallogra-

phischen Orientierung ermoglicht.

Das Feldionenmikroskop (FIM) besteht aus einer UHV-Kammer, in der sich ein De-
tektor (bestehend aus zwei Mikrokanalplatten als Signalverstérker und einem fluores-
zierenden Phosphorschirm) sowie die zu untersuchende Probe befindet. Diese hat die
Form einer sehr diinnen Spitze (mit einem Kriimmungsradius r von 10 bis 100 nm)
und wird mittels eines integrierten Kiihlsystems auf einer Temperatur zwischen 20 und
70 K gehalten. In die Kammer wird nun ein Bildgas (z.B. Neon) mit einem Druck von
ca. 10~ mbar eingelassen. AnschlieBend wird zwischen der Probe und dem Detektor

eine Gleichspannung U, angelegt, wodurch an der Spitze ein elektrisches Feld mit der

Feldstarke [46] -
0
F = W (3.1)
anliegt. k ist hierbei ein Geometriefaktor, der die Abweichungen der Spitzenform von
einer perfekten Halbkugel (k; = 1) widerspiegelt. Die Bildgasatome zwischen Probe
und Detektor werden durch das inhomogene elektrische Feld polarisiert und zur Pro-
be hin beschleunigt, wo sie sich schliefllich anlagern. Aufgrund des hohen elektrischen
Feldes von einigen V/nm wird die Potentialbarriere der Elektronen der adsorbierten
Bildgasatome so weit abgesenkt, dass ab einer bestimmten Feldstérke einige der Elek-
tronen in das Leitungsband des Probenmaterials tunneln konnen und die zugehérigen

Bildgasatome ionisiert werden (Feldionisation).

Die ionisierten Bildgasatome werden anschliefend entlang der Feldlinien des elektri-

schen Feldes zum Detektor hin beschleunigt, wo das eingehende Signal durch die beiden

13
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Abb. 3.1. Indiziertes FIM-Bild einer (011)-orientierten Wolframspitze (bcc) bei ca.
5-107° mbar (He), 70K und Uy = 6.2kV.

Mikrokanalplatten (engl. microchannel plates, MCP) verstarkt und auf dem Phosphor-
schirm sichtbar gemacht wird. Die Eck- und Kantenatome der Spitzenoberflache wer-
den dabei heller dargestellt als die Flachenatome, da hier der lokale Krimmungsradius
r kleiner und damit das elektrische Feld grofer ist, sodass die Feldionisation verstéarkt
an diesen Stellen stattfindet. Die auf dem Phosphorschirm abgebildete Probenoberfia-
che ergibt so eine fiir die Gitterstruktur des Probenmaterials charakteristische Struk-
tur, anhand der die kristallographische Orientierung der Probe eindeutig bestimmt
werden kann (Abb. 3.1).

3.2 Tomografische Atomsonde

3.2.1 Funktionsweise

Ab einer bestimmten elektrischen Feldstédrke werden einzelne Atome des Probenma-
terials selbst ionisiert (Feldverdampfung) und zum Detektor hin beschleunigt. Dieser
Effekt wird bei der Atomsondentomografie (engl. atom probe tomography, APT) aus-

genutzt.

Der Aufbau einer Tomografischen Atomsonde dhnelt dem des Feldionenmikroskops, al-
lerdings wird hier kein Bildgas in die UHV-Kammer eingelassen, sodass ein Druck von

ca. 1072 mbar vorliegt. Ein weiterer Unterschied zum FIM ist, dass sich anstelle des
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Uo Up Multianoden-Anordnung

Abb. 3.2. Schematischer Aufbau der Tomografischen Atomsonde der Georg-August-
Universitat Gottingen (TAP). Aus den gemessenen Ladungsmengen der einzelnen Anoden
ldsst sich fiir jede Elektronenwolke, die mindestens 3 Anoden trifft, der Ladungsschwerpunkt
und damit der Auftreffpunkt (X,Y") des entsprechenden Ions bestimmen.

Phosphorschirms ein positionsempfindlicher Detektor, bestehend aus mehreren rechte-
ckigen Anoden, in der Kammer befindet, mit dem die genaue Position des eintreffenden
Signals mittels Berechnung des Ladungsschwerpunktes bestimmt werden kann. Die an-
gelegte Gleichspannung Uy wird dabei so eingestellt, dass das resultierende Feld noch
keine Feldverdampfung der Probenatome zulésst. Erst durch eine zusétzlich angelegte
Pulsspannung Up ist das elektrische Feld grofl genug, um einzelne Probenatome evapo-
rieren zu konnen (die fir die Feldverdampfung notwendige elektrische Feldstérke wird
als Feldverdampfungsfeldstirke Fg bezeichnet). Mit fortschreitender Feldverdampfung

wird die Probe jedoch immer stumpfer und damit der Kriimmungsradius

U,
r=_—=
k; Fy

(3.2)

immer grofer, weshalb die angelegte Spannung U,y = Uy + Up kontinuierlich nachge-
regelt werden muss, um die Feldevaporation iiber einen langeren Zeitraum aufrecht-

zuerhalten. Der Geometriefaktor ky liegt hierbei typischerweise zwischen 2 und 8 [46].

Die chemische Analyse der detektierten Probenatome erfolgt iiber eine Flugzeitanaly-
se, wobei fiir jedes detektierte Ion die Zeit t zwischen dem Anfang des Spannungspulses,
welcher die Feldverdampfung des Atoms auslost, und dem Auftreffen auf dem Detektor
gemessen wird. Um einem feldverdampften Probenatom den jeweiligen Spannungspuls

eindeutig zuordnen zu kénnen, muss die Pulsspannung Up so eingestellt sein, dass pro
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Spannungspuls maximal nur ein Probenatom evaporiert wird. Obwohl die Feldlinien
des elektrischen Feldes, auf denen sich die evaporierten Probenatome zum Detektor
hin bewegen, aufgrund der Spitzengeometrie gekriimmt sind, geht man der Einfach-
heit halber sowohl bei der Flugzeitanalyse als auch bei der spéateren Rekonstruktion
der Messdaten von einer geradlinig gleichformigen Bewegung der Ionen aus. Fiir ein
evaporiertes Atom mit der Masse m, der Ladung ¢ sowie dem Auftreffpunkt (X,Y)
auf dem Detektor!, der sich im Abstand d zur Probenspitze befindet, ergibt sich dann

aus dem Energieerhaltungssatz:

t2
™ 2(Uy + Up)

q d?+ X2 4+Y? (3:3)

Anhand der chemischen Analyse der detektierten Probenatome sowie der Kenntnis
ihrer Auftreffpunkte und der Verdampfungsreihenfolge lasst sich so das abgetragene
Probenvolumen mit Hilfe eines entsprechenden Rekonstruktionsalgorithmus rekonstru-

ieren.

3.2.2 Rekonstruktionsalgorithmus

Bei der Rekonstruktion des feldverdampften Probenvolumens geht man in der Regel

von einer einfachen Zentralprojektion aus, deren Vergrofierung durch [46]

d  dksFp

= 57 B SUejj” (34)

gegeben ist. Der Bildkompressionsfakor ¢ triagt dabei den gekriimmten Ionentrajekto-
rien Rechnung. Da diese allerdings mit zunehmender Entfernung von der Probenachse
immer starker von den elektrischen Feldlinien abweichen [47], ist £ bei groBeren Analy-
sevolumina bzw. bei grofferen Querschnittsflichen der Analysevolumen ein winkelab-
hangiger Faktor, wahrend er bei kleineren Volumen als anndhernd konstant betrachtet
werden kann. Ist nun (X,Y) die ermittelte Position eines evaporierten Atoms auf dem

Detektor, so gilt fiir dessen (z,y)-Koordinaten im Analysevolumen

r=— und y=—. (3.5)
Ui n

Die z-Koordinate des Atoms berechnet sich dagegen aus der Reihenfolge, in der die

feldverdampften Atome detektiert werden. Dabei nimmt man an, dass fiir jedes eva-

'Der Koordinatenursprung (0,0) sei hierbei die Mitte des Detektors.
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porierte Atom die Probe in z-Richtung um eine Strecke z; verkiirzt wird, die so geeicht
ist, dass die Atomdichte im rekonstruierten Volumen gerade der im abgetragenen Pro-
benmaterial entspricht. Die Strecke z;, um die die Probe durch die Evaporation des
i-ten detektierten Ions (aufgrund der anliegenden Spannung U.g;) verkirzt wird, ist

demnach gegeben durch [46]

Zi

QO (dkfFE>2 36)

T (Sq (Sp \ €U

wobei ; das Atomvolumen des Tons, Sy = Sp/n? die Querschnittsfliche des analy-
sierten Probenvolumens, ¢ die Detektionseffizienz und Sp die Flache des Detektors ist.
Der Einfachheit halber wird bei der Rekonstruktion statt €2; ein mittleres Atomvolu-
men 2 des untersuchten Probenmaterials verwendet, sodass z; bei der Rekonstruktion

einer homogenen Probe nur von der jeweiligen Spannung U.g; abhangig ist.

Des Weiteren muss fiir die Berechnung der z-Komponenten des Atoms noch ein Kor-
rekturterm 2z’ einbezogen werden, welcher die Krimmung der Probenoberfliche (im
Gegensatz zur ebenen Detektorfliche, auf die die Probenoberfliche projiziert wird)
berticksichtigt:

2=r—\r2— (2?2 + y?) (3.7)

Damit ergibt sich schluffendlich fiir die z-Koordinate des n-ten detektierten Ions:

n—1
2= Lats (3.8)
=1
O (dkFe\' | Uy \/ e
= eff,n 1—4/1 =22 (X2 Y2 )
Z-:ZICSD <§Ue z) +/€fFE d2( +Y?) (3.9)

Bei der Rekonstruktion wird der Faktor (k;Fg) nun solange angepasst, bis das rekon-

struierte Volumen richtig skaliert ist, z.B. anhand des bekannten Abstandes benach-

barter Atomebenen im Material.

Diese Rekonstruktionsmethode liefert jedoch nur im Falle einer iiber die gesamte Mes-
sung konstanten Verdampfungsfeldstarke Fp eine korrekte Berechnung der einzelnen
(x,y, z)-Positionen. Besteht das Probenmaterial dagegen aus Komponenten mit un-
terschiedlichen Feldverdampfungsfeldstéarken Fg, die inhomogen in der Probe verteilt
sind, fithrt dies zu falschen Skalierungen des rekonstruierten Volumens, da aufgrund
des konstanten Kalibrierungsfaktors (k;Fg) der Kriimmungsradius r und die daraus

berechneten Koordinaten nicht an die verdnderte Feldverdampfung angepasst werden
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konnen. Statt iiber die Verdampfungsfeldstiarke Fr muss der Kriimmungsradius hier
tiber die geometrische Beziehung [48]
dr sin y
— = 3.10
dz 1—sinvy (3.10)
berechnet werden, wobei v der Schaftwinkel der zu untersuchenden Probe ist. Die Ka-
librierung des Analysevolumens erfolgt in diesem Fall {iber den Kriitmmungsradius rg
am Anfang der Messung und dem Schaftwinkel -, welche mit Hilfe eines Elektronen-

mikroskops bestimmt werden kénnen.

3.2.3 Modifikationen

Im Rahmen dieser Arbeit wurden verschiedene Modifikationen von Atomsonden be-

nutzt, deren Besonderheiten und Unterschiede hier kurz beschrieben werden sollen.

An der Georg-August-Universitiat Gottingen wurde eine Tomografische Atomsonde
(TAP) verwendet, die iiber ein integriertes Feldionenmikroskop (FIM) verfiigt. So
konnten die zu analysierten Proben fiir die APT-Messungen mittels FIM genau in der
gewiinschten kristallographischen Orientierung ausgerichtet werden. Allerdings kann
mit diesem Gerét nur ein kleiner Ausschnitt (,,field of view*) der Probenoberfliche (ca.
25 x 25nm?) untersucht werden. Die Detektionseffizienz ¢ betrug hier 50 %, wihrend
die Wechselspannung Up mit Pulsfrequenzen f von 1 oder 2kHz betrieben werden

konnte.

Des Weiteren wurde ein LEAP 3000X HR™( Local Electrode Atom Probe) der Firma
Cameca am Max-Planck-Institut fiir Eisenforschung GmbH in Diisseldorf verwendet.
Diese kommerzielle Atomsonde verfiigt iiber eine sogenannte Local Electrode™, wel-
che nur wenige pm von der Probenspitze entfernt ist. Aufgrund dieser geringen Entfer-
nung ist im Vergleich zum TAP fiir ein bestimmtes elektrisches Feld eine viel geringere
Spannung notwendig, sodass die APT-Messungen hier in einem viel grofleren Span-
nungsbereich durchgefithrt werden kénnen. Das LEAP verfiigt des Weiteren sowohl
tiber einen konventionellen Spannungs-Modus (mit Pulsfrequenzen bis zu 200 kHz) als
auch iiber einen Laser-Modus?, sodass auch nichtmetallische Materialien (z.B. Halblei-
ter oder Oxide) untersucht werden konnen. Dank eines verbesserten Detektors kénnen
auflerdem im Gegensatz zum TAP erheblich groflere Ausschnitte der Probenoberfliche

(100 x 100 nm?) analysiert werden. Mit Hilfe eines eingebauten Reflektrons, welches

2Statt einer Wechselspannung Up wird hierbei ein gepulster Laserstrahl zusitzlich zur angelegten
Gleichspannung Uy verwendet.
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die evaporierten Atome auf dem Weg zum Detektor durchfliegen, wird dabei eine sehr
hohe Massenauflésung erreicht. Der Nachteil ist jedoch, dass das elektrische Feld des
Reflektrons durch ein Gitter vom Rest der Kammer abgeschirmt werden muss. Da-
durch werden sowohl beim Ein- als auch beim Austritt einige Ionen herausgefiltert,
was zu einer niedrigeren Detektionseffienz von ca. 37 % fithrt. Auch die Auflsung in

z-Richtung ist im Vergleich zum TAP schlechter.

Eine weitere kommerzielle Atomsonde, die im Laufe dieser Arbeit zum Einsatz kam,
war das LaWaTAP (Laser-assisted Wide-angle Tomographic Atom Probe) der Firma
Cameca an der King Abdullah University of Science and Technology (KAUST) in
Thuwal (Saudi-Arabien). Auch diese Atomsonde ist mit einem integrierten Laser so-
wie einem FIM ausgestattet, allerdings fehlt bei dieser Apparatur sowohl eine Local
Electrode als auch ein Reflektron. Damit besitzt das LaWaTAP zwar eine niedrigere
Massenauflosung als das LEAP, aber dafiir eine hohere Detektionseffizienz (. Auch die
Auflésung in z-Richtung ist beim LaWaTAP hoher als beim LEAP, wiahrend das ,,field
of view“ mit 50 x 50nm? kleiner als beim LEAP, aber immer noch grofier als beim
TAP ist. Wie auch beim LEAP sind auch hier grofiere Pulsfrequenzen und damit auch
hohere Messgeschwindigkeiten als beim TAP moglich.

3.3 Focused lon Beam

Die Praparation der fir die Atomsondentomografie benotigten Proben wird heutzuta-
ge bevorzugt mit einem Focused Ion Beam (FIB) vorgenommen, da dieses Gerét eine
sehr préazise Herstellung diinner Spitzen mit geniigend kleinen Kriitmmungsradien er-
moglicht. Im Rahmen dieser Arbeit wurde hierfiir ein Nova 600 NanoLab™der Firma
FEI verwendet.

Der schematische Aufbau eines FIB ist in Abb. 3.3 dargestellt. Das FIB besteht dabei
aus einer UHV-Kammer, in der sich ein verstellbarer Probentisch (mit den Proben-
haltern sowie dem Probenmaterial), eine Elektronenquelle sowie eine Ga-Ionenquelle
befindet, welche um 52° zur Elektronenquelle verkippt ist. Fiir die gleichzeitige Ver-
wendung der beiden Quellen muss sich der Probentisch im Schnittpunkt der beiden
Teilchenstrahlen befinden. Ein Detektor an der Seite der UHV-Kammer, welcher die
Intensitat der emittierten Sekundérelektronen und (im Falle des einfallenden Elektro-
nenstrahls) gestreuten Primérelektronen misst, erméglicht eine genaue Beobachtung

des Probentisches mit sehr hoher Vergroflerung.
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Elektronenquelle

Tonenquelle
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Abb. 3.3. Schematischer Aufbau des Focused Ion Beam (FIB).

Bei der verwendeten lonenquelle handelt es sich um eine Wolframnadel, welche mit
fliissigem Gallium benetzt ist. Durch Feldemission werden die einzelnen Ga-Atome
ionisiert und mittels einer angelegten Spannung beschleunigt, wobei der entstehende
Ionenstrahl mittels elektrostatischer Linsen auf wenige nm fokussiert wird. Der lonen-
strahl kann neben der optischen Abbildung (durch Emission von Sekundérelektronen)
und des Materialabtrags (durch Herausschlagen der einzelnen Atome des entsprechen-
den Materials) auch zum Deponieren von Platin verwendet werden. Dazu wird iiber
der entsprechenden Oberfliche ein gasférmiges Kohlenwasserstoff-Platin-Gemisch? in
die UHV-Kammer gelassen, welches an der Oberflache adsorbiert [49]. Die Molekiil-
ketten dieses Gases werden beim Abrastern der Oberfliche durch den lonenstrahl
aufgebrochen, wodurch sich die freigesetzten Pt-Atome an der Obflache anlagern und
so eine relativ gleichméfige Pt-Schicht entsteht. Somit kénnen einzelne Probenteile

miteinander verklebt und befestigt werden.

Ein weiteres wichtiges Werkzeug des FIB ist der sogenannte Mikromanipulator (Omni-
probe). Dabei handelt es sich um eine sehr feine Wolframspitze, die mittels manueller
Steuerung sehr prézise innerhalb der Kammer bewegt werden kann und damit im Zu-
sammspiel mit der Pt-Deposition den Transport einzelner Materialteile innerhalb des
FIB ermoglicht.

3hier: (CHg)g (CHg C5H4)Pt
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3.4 Sputteranlage

Die im Rahmen dieser Arbeit verwendete Sputteranlage ist in Abb. 3.4 schematisch
dargestellt. Der fiir die Deposition erforderliche Ionenstrahl wird mit Hilfe einer so-
genannten Kaufman-Quelle erzeugt. Dazu werden aus einer Glithkathode Elektronen
emittiert, welche auf dem Weg zur entsprechenden Anode mit Atomen eines in die
Kammer eingelassenen Edelgases (z.B. Argon) zusammenstoBen und diese ionisieren.
Die positiv geladenen Gasionen treten danach durch ein ebenfalls positiv gepoltes Git-
ter (an dem eine Spannung Up anliegt), wahrend die Elektronen an diesem (und an
der Anode) herausgefiltert bzw. extrahiert werden (das entsprechende Gitter mit der
angelegten Spannung Up und dem durch Elektronenabsorption resultierenden Strom

Ip wird daher auch Extraktiongitter genannt).

Die Tonen werden anschliefend mittels einer angelegten Spannung U, (accelerator
voltage) zu einem zweiten, negativ geladenen Gitter (Beschleunigungsgitter) hin be-
schleunigt und treten als Tonenstrahl mit einem Strahldurchmesser von ca. 3cm aus
der Quelle aus, wobei die Starke des Strahls durch die Parameter Ug, Iz und Uy vorge-

geben werden kann. Um die Aufweitung des Strahls infolge von Coulomb-Wechselwirk-

Vakuumkammer

Targethalter

= I
y
Substra&

Kaufman-Ionenquelle

Abb. 3.4. Schematischer Aufbau der in dieser Arbeit verwendeten Sputteranlage der Georg-
August-Universitdt Gottingen. Das Substrat kann innerhalb der Kammer so gedreht werden,
dass es senkrecht zum einfallenden Ionenstrahl steht und so durch diesen vor der Schichtde-
position gereinigt werden kann.
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3 EXPERIMENTELLE METHODEN

ungen der positiven Gasionen zu minimieren, werden dem Strahl iiber einen Glithdraht

(Neutralisator) wieder emittierte Elektronen hinzugefiigt.

Der Ionenstrahl trifft anschlieSfend auf das Target, wo die beschleunigten Gasionen
einzelne Atome des zu sputternden Materials herausschlagen, welche sich dann auf
dem Substrat (d.h. den zu beschichtenden Proben) ablagern. Das Target ist an einer
drehbaren Stange befestigt, sodass an der Anlage bis zu 3 verschiedene Targets ver-
wendet werden konnen, ohne die Kammer beliiften zu miissen. Des Weiteren kann das
Substrat manuell in den Ionenstrahl gedreht und so vor der eigentlichen Deposition

von Schmutz und groben Unebenheiten befreit werden.
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4 Probenpraparation

4.1 Ausgangsmaterial

Bei dem zu untersuchenden Material handelte es sich um kommerzielle perlitische
Stahldrahte der Nippon Steel Corporation mit nahezu eutektoider Zusammensetzung
(die genaue Zusammensetzung des Ausgangsmaterials ist in Tab. 4.1 angegeben) und
einem Ausgangsradius von ca. 1.7mm. Dazu wurde das Material in Form eines Zylin-
ders mit einem Durchmesser von 5.5 mm auf einen Durchmesser von 3.5 mm gestreckt
und anschliefend auf 1223 K erhitzt und danach auf 873 K abgekiihlt, um das zuvor
austenierte Material perlitisch umzuwandeln. Danach wird der Stahlzylinder wieder
gestreckt, bis er den finalen Durchmesser von ca. 1.7 mm erreicht hat. AbschlieBend
wird der Draht nochmals fiir 50 s auf 1223 K erhitzt und in einem Bleibad fiir 20s auf
833 K abgekiihlt [10].

Element C Mn Si P S

at.% 3.66 048 0.39 0.01 0.01
wt.%  0.81 0.49 0.20 0.006 0.008

Tab. 4.1. Zusammensetzung der Stahldréhte.

Die Drahte wurden anschliefend durch Kaltverformung unterschiedlich stark gedehnt,

wobei der Grad der Verformung durch die sogenannte wahre Dehnung

e=21In (?) (4.1)

angegeben wird (dy und d sind dabei der Ausgangs- und der Endradius des jeweiligen
Drahtes). In dieser Arbeit wurden neben unverformten Stahlproben (¢ = 0) Drahte
mit einer Dehnung ¢ von 1.04, 1.97, 3.05, 3.98 und 5.01 untersucht. Die Erwarmung
des Drahtes wiahrend der Verformung betrug dabei nie mehr als 100 K [11].
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4 PROBENPRAPARATION

4.2 Focused lon Beam

Als Probenhalter fiir die mit dem FIB préaparierten Spitzen dienten in dieser Arbeit
elektrochemisch gediinnte Wolframdrahte (als Elektrolyt wurde eine 2 %-ige NaOH-
Losung bei einer Wechselspannung von ca. 3.5V verwendet), die in kleine Kupferrohr-

chen eingeklemmt wurden.

Im FIB wurde zunéchst mit dem Ga-Ionenstrahl eine 2.5 pm dicke und ca. 12 pm tie-
fe Lamelle aus dem jeweiligen Stahldraht geschnitten. Anschliefend wurde ein Stiick
der Lamelle bis auf eine kleine Stelle an der Seite freigeschnitten und die Omniprobe
herangefahren. Diese wurde mittels Pt-Deposition mit dem fast freien Lamellenstiick
verklebt, bevor dieses per Ionenstrahl géanzlich freigeschnitten wurde (Abb. 4.1a). Da-
bei wurde das Freischneiden durch die Tatsache erschwert, dass sich das entsprechende
Lamellenstiick aufgrund ferromagnetischer Anziehung immer wieder an das restliche
Probenmaterial anlagern wollte. AnschlieBend wurde die Omniprobe mitsamt dem
Lamellenstiick an die Spitze des jeweiligen Probenhalters herangefahren, das Lamel-
lenstiick mit der vorher abgeflachten Spitze der Wolframnadel mittels Pt-Deposition
verklebt und die Omniprobe wieder freigeschnitten (Abb. 4.1b). Danach wurde das
angebrachte Probenmaterial an allen Seiten durch weitere Pt-Depositionen an den
Kontaktstellen befestigt, um die Probe im Hinblick auf die mechanischen Belastungen

wahrend der APT-Messungen ausreichend zu stabilisieren.

o e il - i s s d 4

(b)

Abb. 4.1. Probenpraparation im Focused Ion Beam (FIB) mit Hilfe der Omniprobe: (a)
Herauslosen des Probenmaterials (¢ = 0) aus dem Stahldraht und (b) Befestigung des Pro-
benmaterials am Probenhalter (Wolframspitze).
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4.3 FELDIONENMIKROSKOP

(a) seitliches Abtragen (b) kreisformiges Abtragen

Abb. 4.2. Fertigung einer APT-Probe (¢ = 0) im Focused Ion Beam (FIB) mit Hilfe des
Ionenstrahls durch seitlichen (a) und kreisférmigen Materialabtrag (b).

In mehreren Schritten wurde dann durch seitlichen Ionenbeschuss Material an den
Seitenflaichen des Lamellenstiicks abgetragen, sodass ein Pyramidenstumpf mit einer
250 x 250 nm? groBen Deckfliche und einem Schaftwinkel von 3° entstand (Abb. 4.2a).
Dabei wurde der Ionenstrom des Ga-Strahls schrittweise von anfangs 50 auf 10 pA
reduziert, um die durch die Ga-lonen verursachte Schadigung des restlichen Proben-
materials zu minimieren. Als Letztes wurde die Probe gekippt und die pyramiden-
formige Spitze durch mehrere kreisformige Bewegungen des senkrecht auftreffenden
Ionenstrahls solange gediinnt, bis eine fiir APT-Messungen geeignete Spitze mit genii-
gend kleinem Kriitmmungsradius vorlag (Abb. 4.2b). Fir diesen letzten Schritt wurde
die Ga-Kontamination des Materials durch eine geringere Beschleunigungsspannung
des Ionenstrahls (10 statt wie bisher 30 kV) nochmals reduziert.

4.3 Feldionenmikroskop

Die APT-Proben wurden vor der Schichtdeposition im FIM bei einem Druck von ca.
1.5- 10" mbar (mit Neon als Bildgas) und einer Temperatur von 50 K bis zu Span-
nungen Uy zwischen 5 und 14 kV entwickelt. Diese Nachbehandlung der mit dem FIB

praparierten Spitzen hatte mehrere Griinde.

So sollte durch die Abtragung exponierter und rauerer Bereiche an der Probenoberfla-
che eine gleichméfige, anndhernd glatte halbkugelférmige Spitze geformt werden, um

eine bessere Beschichtung in der Sputteranlage zu gewahrleisten. Gleichzeitig diente
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4 PROBENPRAPARATION

(@) £ =5.01, Up = 6.5kV (b) e =0, Uy = 11kV

Abb. 4.3. FIM-Bilder priparierter Stahlproben bei ca. 1.5-10"*mbar (Ne) und 50K: (a)
Identifizierung von Ferrit- (hell) und Zementitlamellen (dunkel) und (b) Identifizierung der
kristallographischen Orientierung im Ferrit.

die Abtragung der oberen Spitzenregion der Beseitigung von in ihrer Gitterstruktur
beschadigten Probenbereichen, die im FIB durch die Kontamination von Ga-lonen ent-
standen sind [50]. Des Weiteren wurden die Proben in der Regel solange entwickelt,
bis an der Probenoberfliche (und damit der spateren Grenzflache) keine bzw. relativ
kleine Zementitbereiche (Fe;C) zu sehen waren, da in dieser Arbeit hauptséchlich die
Diffusion in Ferrit untersucht werden sollte und mit den eingesetzten Atomsonden nur
ein Teil der Probenoberfliche analysiert werden konnte. Die Zementitbereiche konnten
dabei in den FIM-Bilder sehr leicht als dunkle Bereiche neben den hellen Ferritberei-
chen identifiziert werden (Abb. 4.3a), da die im Eisencarbid enthaltenen C-Atome ein
hoheres elektrisches Feld fiir die Feldionisation und Feldverdampfung bendtigen als die
Fe-Atome, weshalb die Feldionisation im Zementit nicht so stark ausgepragt ist wie im
kohlenstoffarmen a-Eisen. Die FIM-Bilder der am Ende entwickelten Spitzen dienten
auBerdem der genauen Identifizierung der jeweiligen kristallographischen Orientierung
(Abb. 4.3b), welche fiir die spatere Rekonstruktion des gemessenen Probenvolumens
(im Falle der Kalibrierung durch Einstellen des Abstandes der Atomebenen der ent-

sprechenden Kristallrichtung an der Grenzfliche) benétigt wird!.

!Die Identifizierung der kristallographischen Ordnung einer Probe kann bei einem in der Atomsonde
integrierten FIM auch vor Beginn oder am Ende der APT-Messung vorgenommen werden.
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4.4 SCHICHTDEPOSITION
4.4 Schichtdeposition

Nach der Behandlung der APT-Proben im FIM wurden diese in der Sputteranlage mit
Nickel sowie im spéteren Verlauf der Arbeit zusatzlich mit Silber beschichtet. Diese
zusétzliche Ag-Schicht diente sowohl einem besseren Oxidationsschutz der Proben als
auch einer gewissen Stabilisierung der Spitzen am Anfang der APT-Messungen, da
in dieser Phase (wo die Probe aufgrund der noch unregelméfligen Feldverdampfung
infolge von noch exponierten Bereichen relativ instabil ist) wegen des Abtrags der Ag-
Atome zunéchst ein niedrigeres elektrisches Feld (24 V/nm) als im Nickel (35V/nm)
benétigt [46] und die Probe somit nicht gleich zu stark belastet wurde.

Die APT-Proben wurden wie auch die jeweiligen Targets vor der ersten Beschichtung
nochmals kurz mit dem Ionenstrahl der Kaufman-Quelle gereinigt. Die Einstellungen
der Kaufman-Quelle sowie die jeweiligen Zeiten sind in Tab. 4.2 aufgefiihrt. Da sich
im Laufe der Zeit herausstellte, dass es am Anfang der APT-Messungen stets zu Teil-
abrissen der Spitzen (und damit zu einem Verlust der aufdeponierten Schichten) kam,
wurde die Dicke der Ag- und Ni-Schicht schrittweise erhoht, um nach einem Teilabriss
noch eine gentigend dicke Ni-Schicht fiir die spatere Auswertung zur Verfligung zu
haben.

Gasfluss Druck .
fscem] Ig[mA] Ug[V] UalV] 10~ mbax] Zeit [s]
Target-Reinigung 1.05 20 600 200 1.5-3.0 120
Proben-Reinigung 1.05 20 600 200 1.5-3.0 30
Ni-Beschichtung 1.05 20 600 200 1.5—3.0 210 —690
Ag-Beschichtung 1.05 20 600 200 1.0 —22 180 — 240

Tab. 4.2. Einstellungen und Zeiten der Schichtdeposition der APT-Proben.

Die Sputterraten fiir Nickel und Silber fiir die in Tab. 4.2 genannten Einstellungen
wurden im Vorfeld mit Hilfe planarer Si-Substrate bestimmt. Diese wurden fiir ei-
ne bestimmte Zeit mit dem jeweiligen Material beschichtet und die Schichtdicke im
Elektronenmikroskop des FIB (nach dem Schneiden eines Grabens in das Substrat
durch den Ga-Ionenstrahl) gemessen. Daraus ergab sich fiir Nickel eine Sputterrate
von (6.1 4 0.3)nm/min und fiir Silber (14.3 & 0.4) nm/min 2. Allerdings ist bei der
Beschichtung von APT-Proben zu berticksichtigen, dass die Sputterrate auf abgerun-

deten (halbkugelférmigen) Oberflichen um etwa 1/3 kleiner ist als auf planaren.

2gemessen von E. Franke am Institut fiir Materialphysik (IMP) der Georg-August-Universitit Got-
tingen
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4 PROBENPRAPARATION

4.5 Warmebehandlung

Um die Diffusion von Nickel im Ferrit der Stahlproben untersuchen zu kénnen, wur-
den die APT-Proben nach der Schichtdeposition bei verschiedenen Temperaturen fiir

unterschiedliche Zeiten warmebehandelt.

Die aus den unterschiedlich stark verformten Stahldrahten gefertigten Proben wurden
bei 473 K fir meist 8 h (manche auch fiir 24h) in einem Halogenofen bei einen Druck
von 10~7 bis 10~® mbar ausgelagert. Der Vorteil dieses speziell fiir APT-Proben kon-
struierten Halogenofens liegt v.a. in der schnellen Abkiihlung der jeweiligen Probe nach
der Warmebehandlung. Allerdings konnte in dieser Apparatur immer nur jeweils eine
Probe ausgelagert werden. Auch die spatere Wéarmebehandlung unverformter Stahl-
proben (¢ = 0) bei 523 K wurden am Halogenofen durchgefiihrt, wobei die Glithzeit
hier in der Regel bei 24 h lag, um durch die resultierende groflere Diffusionsldnge ein
breiteres und damit besser auszuwertendes Konzentrationsprofil zu erhalten. Einige

dieser Proben wurden nur fiir 8 h ausgelagert.

Des Weiteren wurden unverformte Stahlproben bei 423 K warmebehandelt. Aufgrund
der exponentiellen Temperaturabhéngigkeit des Diffusionskoeffizienten (vgl. Kap. 2.2)
war hier eine entsprechend hohere Diffusionszeit erforderlich, um ein fiir die Auswer-
tung ausreichend breites Konzentrationsprofil zu erhalten. Die Warmebehandlung fand
in diesem Fall in einem evakuierten Rohrofen bei Driicken zwischen 10~* und 107 mbar
statt, wobei hier mehrere Proben gleichzeitig ausgelagert werden konnten. Die Abkiih-
lung der Proben erfolgte in diesem Ofen zwar deutlich langsamer als im Halogenofen,
fiel allerdings angesichts der langen Auslagerungszeiten von 5 bis 6 Tagen (120 bzw.
144 h) sowie der sehr geringen Diffusiongeschwindigkeit in diesem Temperaturbereich

nicht so stark ins Gewicht.

4.6 Praparation aus Schichtpaket

Eine andere, im Verlauf dieser Arbeit angewandte Praparationsmethode war die Fer-
tigung einer APT-Probe (mit Hilfe des FIB) aus einem vorher gesputterten Schichtpa-
ket. Dadurch konnte eine ebene Grenzflache zwischen Probenmaterial und Ni-Schicht
hergestellt werden (im Gegensatz zur Praparationsmethode in den vorherigen Ab-
schnitten, aus der eine gekriitmmte, halbkugelformige Grenzflache resultierte), was eine
einfachere Auswertung der gemessenen Konzentrationsprofile versprach. Die Proben-

praparation beschrénkte sich dabei auf das unverformte Probenmaterial (¢ = 0).
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4.6 PRAPARATION AUS SCHICHTPAKET

Abb. 4.4. SEM-Bild einer aus einem Schichtpaket herausgeschnittenen Probe (¢ = 0) vor
dem kreisféormigen Abtragen im Focused Ion Beam (FIB).

Zunéchst wurde ein Stiick unverformter Stahldraht in Epoxitharz eingebettet und nach
dessen Hartung mit einer Schleifmaschine poliert, bis eine annahernd glatte Léngsquer-
schnittsfliche des Drahtes vorlag, welche anschlieBend in der Sputteranlage (mit den
Einstellungen aus Tab. 4.2) mit Nickel (ca. 150 nm) und Silber (ca. 250 nm) beschichtet
wurde. Aus diesem Schichtpaket wurde dann im FIB eine Lamelle (mit einer zusétzli-
chen Pt-Schicht, um das Schichtpaket vor zu starker Ga-Kontamination zu schiitzen)
herausgeschnitten und aus dieser wiederum entsprechende Probenspitzen prapariert
(vgl. Kap. 4.2), wobei die Spitzen solange gediinnt wurden, bis die gesamte Pt- und
Ag-Schicht abgetragen war. Dabei diente die Ag-Schicht als Orientierung, da schwere
Elemente deutlich starker Elektronen reflektieren bzw. emittieren als leichte Elemente.
Die Ag-Schicht erschien somit im SEM-Bild deutlich heller als die anderen Schichten
(Abb. 4.4).
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5 Ergebnisse

5.1 Messparameter

Die APT-Messungen wurden anfangs am TAP des Instituts fiir Materialphysik (IMP)
der Georg-August-Universitidt Gottingen durchgefiihrt. Allerdings stellten sich bereits
nach wenigen Messungen massive technische Probleme am Detektor (Ausfall mehrerer
Anoden) ein, die nicht behoben werden konnten, weshalb die restlichen Messungen an

anderen, kommerziellen Atomsonden vorgenommen wurden.

Die Messungen am LEAP wurden von U. Tezins am Max-Planck-Institut fiir Eisen-
forschung GmbH (MPIE) in Disseldorf und die LaWaTAP-Messungen an der King
Abdullah University of Science and Technology (KAUST) in Thuwal (Saudi-Arabien)
von Dr. T. Boll durchgefiihrt. Die verwendeten Parameter der APT-Messungen sind
in Tab. 5.1 aufgefiihrt.

Evaporationsrate
Atomsonde T [K] [Atome,/Puls] flkHz] Up/Uy[%] Druck [mbar]
TAP 30 — 40 0.001 — 0.010 1-2 20 10710 —107°
LEAP 65 — 75 0.005 200 15 ~ 10710
LaWaTAP 50 — 60 0.001 — 0.050 10 17 ~1.5-1071°

Tab. 5.1. Messparameter der APT-Messungen.

5.2 Massenspektren

Das typische Massenspektrum einer im LEAP gemessenen Probenspitze ist in Abb.
5.1 dargestellt. Neben den Peaks fiir Eisen (27, 28 und 28.5u), Nickel (29, 30, 30.5,
31 und 32u), Silicium (14, 14.5 und 15u), Mangan (27.5u), Phosphor (10.33 und

15.5u) und Schwefel (16u, zusammen mit Sauerstoff) sind besonders die Peaks des
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Abb. 5.1. Kohlenstoff-Peaks im Massenspektrum des rekonstruierten Analysevolumens (69 x
71 x 83nm?) einer mit dem LEAP gemessenen APT-Probe (¢ = 0, 523 K/8h). Die Peaks
der anderen Komponenten sind der Ubersichtlichkeit halber nicht beschriftet.

Kohlenstoffs! (C* und C?*) sowie seiner Molekiile (C3, C3%, CF, C3* und C31) fiir
die spatere Auswertung (v.a. fir die Bestimmung der C-Konzentration im Ferrit) von

grofler Bedeutung.

Die Peaks bei 12 und 24 u beinhalten dabei verschiedene Kohlenstoff-Molekiile (C*
und C37 bzw. C3 und C3%), was bei einer Bestimmung des Kohlenstoffgehalts im
Material beriicksichtigt werden muss. Fir m/n = 12u ermittelten Sha et al. [51]
einen C2™-Anteil von weniger als 5%, weshalb der Peak fiir die weitere Auswertung
ausschlieBlich C* zugeordnet wurde. Die Einordnung des Peaks bei m/n = 24 u erwies
sich dagegen als schwierig, da der Anteil der C3- und C3'-Ionen von der jeweiligen
Phase, in der sich die Ionen befanden, abhangig ist. Li et al. [13] fanden heraus, dass
der Peak im Ferrit (a-Eisen) zu 100 % aus Cj-Ionen besteht, wihrend im Zementit
(Fe3C) ein hoherer Anteil an C3"-Ionen (85 bis 90 %) vorliegt. Fiir die Bestimmung
der C-Konzentration in Ferrit wurde demzufolge der Peak einfach C3 zugeschrieben,
wihrend fiir die Konzentrationsbestimmung im Zementit der Anteil der C3"-Ionen

separat bestimmt werden musste.

Dies geschah anhand des (2C3'3C)*"-Peaks bei m/n = 24.5u, welcher ausschlieSlich
in Massenspektren mit zementithaltigem Material auftrat. Nach Sha et al. [51] sind
dabei 4.29 % aller C1"-Ionen in diesem Peak enthalten, wihrend der Grofiteil (95.63 %)
bei m/n = 24 u zu finden ist. Mit Hilfe dieser Verteilung liefl sich nun tiber die Anzahl

Imit den Isotopen '2C (98.9%) und 3C (1.1 %)
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Abb. 5.2. Kohlenstoff-Peaks im Massenspektrum des rekonstruierten Analysevolumens (20 x
20 x 28.5nm?3) einer mit dem LaWaTAP gemessenen APT-Probe (e = 5.01, 473 K/24h).

der Tonen bei m/n = 24.5u der Anteil der C;"-Ionen bei m/n = 24u bestimmen,
allerdings war es dabei nicht moglich, die Zementitbereiche separat zu betrachten,
sodass sich die berechneten Anteile auf das gesamte Volumen (Ferrit und Zementit)
bezogen und bei der Berechnung des C-Gehalts im Kohlenstoff weniger Kohlenstoff-

Molekiile als C3™ betrachtet wurden als tatséchlich der Fall war.

Im Vergleich zum LEAP wies das LaWaTAP eine deutlich schlechtere Massenauf-
losung auf?, was in den entsprechenden Massenspektren zu verhéltnismafig breiten
Peaks fiihrte (Abb. 5.2), wodurch kleinere benachbarte Peaks (wie der Mn*"-Peak
bei m/n = 27.5u) nicht mehr aufgelést werden konnten. Dies betraf auch den C3'-
Peak bei m/n = 24.5u, sodass bei diesen Proben die Bestimmung des C3*-Anteils bei
m/n = 24 u entfiel. Die hierbei gemessenen Zementitbereiche wiesen demzufolge bei
der Auswertung eine im Vergleich zu den mit dem LEAP gemessenen Proben gerin-
gere C-Konzentration als tatsdchlich vorhanden auf. Aulerdem standen aufgrund der
kleineren Analysefliche (,field of view*“) weniger Atome zur Verfliigung, was zu einer
im Vergleich zum LEAP schlechteren Statistik fithrte. Dadurch konnten kleinere al-
leinstehende Peaks nicht vom Hintergrund unterschieden und damit nicht identifiziert

werden.

2Fiir das LaWaTAP wurde ein Auflssungsvermégen m/Am von 89 + 17 errechnet, wihrend beim
LEAP ein Wert von 935+ 9 ermittelt wurde. Am wurde dabei aus der Halbwertsbreite (FWHM)
des Fe-Peaks bei m/n = 28 u bestimmt.
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5.3 Rekonstruktion der APT-Messungen

Da die fiir die Bestimmung der Diffusionskoeffizienten benotigten Konzentrationspro-
file an der Nickel/Ferrit-Grenzfliche lediglich eine Diffusionsldnge von wenigen nm
aufwiesen, musste fiir eine aussagekraftige Auswertung eine sehr prézise Rekonstruk-
tion der gemessenen Probenvolumina vorgenommen werden. Diese erfolgte aufgrund
der unterschiedlichen Auflésungsméoglichkeiten der verwendeten Atomsonden auf ver-

schiedene Weise.

Im Falle der Messungen am TAP und am LaWaTAP wurde die Kalibrierung des Ana-
lysevolumens iiber die Anpassung des Faktors (krFg) vorgenommen (vgl. Kap. 3.2.2),
da sowohl beim TAP als auch beim LaWaTAP einzelne Atomebenen aufgelost werden
konnten, was (bei Kenntnis der kristallographischen Orientierung der Probe mittels
integriertem FIM) eine sehr prézise Kalibrierung des gemessenen Probenvolumens er-
moglichte (Abb. 5.3). Die Rekonstruktion und Auswertung der APT-Daten erfolgte
dabei im Falle des TAP mit der institutseigenen Software Atoms3D und im Falle des
LaWaTAP mit dessen Auswerteprogramm Tap3Ddata (Abb. 5.4a).

Da sowohl Eisen als auch Nickel eine Feldverdampfungsfeldstérke Fr von 35V /nm
besitzen [46], war an der Grenzfliche zwischen Ni-Schicht und Ferritkérnern auch kei-
ne Aufweitung des Analysevolumens infolge fehlerhafter Skalierung zu beobachten.

Dagegen fiithrte das Vorhandensein groBer Zementitlamellen (mit grofiem C-Anteil)
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Abb. 5.3. Rekonstruktion einer TAP-Messung (¢ = 1.97, ohne Warmebehandlung). Die
Probe wurde vor Beginn der Messung mit Hilfe des integrierten FIM an einem (022)-Pol der
Ni-Schicht ausgerichtet. Bei der anschlieBenden Rekonstruktion wurde der Faktor (krpFEg)
solange angepasst, bis der Abstand der entsprechenden Atomebenen in der Ni-Schicht (griin)
mit (0.126 £ 0.004) nm annahernd dem theoretischen Wert (0.124 nm) entsprach.
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5.3 REKONSTRUKTION DER APT-MESSUNGEN

2£n 10 nm
-~
-
e
® Ni Fe oC o Ni Fe ocC
(a) ¢ = 5.01, 473K /24.5h (LaWaTAP) (b) & = 1.98, 473K/8h (LEAP)

Abb. 5.4. Ausschnitte rekonstruierter Probenvolumina. (a) Die schmalen, kohlenstoffreichen
Zementitlamellen (FegC) sind mit Pfeilen gekennzeichnet. (b) Die Kriimmung der (z,y)-
Ebene an den Réandern ist deutlich zu sehen.

zu deutlichen Skalierungsfehlern, da Kohlenstoff eine im Vergleich zu den anderen im
Probenmaterial vorhandenen Elementen sehr hohe Feldverdampfungsfeldstarke (C*:
142V /nm, C**: 103 V/nm) besitzt [46]. Im Falle der LaWaTAP-Messungen stand bei
der Rekonstruktion der Daten mit der Software Tap3Ddata die Méglichkeit zur Verfii-
gung, diese lokalen Vergroflerungseffekte durch entsprechende Korrekturalgorithmen
zu beriicksichtigen. Allerdings war hierbei nicht klar, welche Korrektur konkret ange-
wendet wurde, da der entsprechende Quellcode des Rekonstruktionsalgorithmus nicht

einsehbar war.

Aufgrund der niedrigeren Tiefenauflosung sowie der geringeren Detektionseffizienz (
konnten bei den mit dem LEAP gemessenen Probenvolumina keine einzelnen Atomebe-
nen beobachtet werden, was eine Kalibrierung mit Hilfe des Faktors (krFr) unmoglich
machte. Stattdessen erfolgte hier die Rekonstruktion (mit Hilfe des geréteeigenen Soft-
ware IVAS™) {iber die geometrische Beziehung in Gl. (3.10) mit dem jeweiligen Kriim-
mungsradius am Anfang der Messung sowie dem entsprechenden Schaftwinkel . Da
es jedoch am Anfang der LEAP-Messungen fast immer zu Teilabrissen der Probenspit-
zen (bzw. der aufdeponierten Schichten) kam und dadurch die Probengeometrie stark
beeinflusst wurde, wurde das Analysevolumen stattdessen an den jeweiligen Kriim-
mungsradius am Ende der APT-Messung angepasst. Die jeweiligen Kriimmungsradien
und Schaftwinkel der erfolgreich gemessenen Proben wurden mit Hilfe eines Raster-
elektronenmikroskops (Nova 600 NanoLab™, Philips SEM 515) gemessen. Die weitere

Auswertung der Daten wurde mit dem Programm Atoms3D durchgefiihrt.
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Fe  oC 0 Fe  ®C 00
(a) e =0, 523K/24h (LEAP) (b) e =0, 523 K/24h (LaWaTAP)
Abb. 5.5. Ausschnitte rekonstruierter Probenvolumina (unskaliert). (a) Intermetallische
FeNigz-Ausscheidungen in der Ni-Schicht. Die Ni-Atome sind der Ubersichtlichkeit halber
nicht dargestellt. (b) Aus dem Schichtpaket préparierte APT-Probe. Die Proben rissen da-

bei in den meisten Fillen im Bereich der Nickel/Stahl-Grenzfliche ab, welche stark mit
Sauerstoff angereichert war.

Bei der Rekonstruktion der mit dem LEAP gemessenen Proben wurde stets eine leich-
te Kriimmung in der (x,y)-Ebene beobachtet, was sich besonders bei den eigentlich
gerade verlaufenden Zementitlamellen bemerkbar machte (Abb. 5.4b). Dies ist hochst-
wahrscheinlich auf die im Vergleich zu den anderen Atomsonden grofie Analysefliche
(nfield of view*) und die damit verbundene starke Winkelabhéngigkeit des Bildkom-
pressionsfaktors & (vgl. Kap. 3.2.2) zuriickzufithren, welche offenbar nicht vollstandig
beim Rekonstruktionsvorgang ausgeglichen werden konnte. Es ist demzufolge davon
auszugehen, dass die Randgebiete der rekonstruierten Probenvolumina im Vergleich
zur Volumenmitte falsch skaliert worden und damit hinsichtlich der weiteren Auswer-

tung mit einem gewissen Fehler behaftet sind.

In den bei 523 K ausgelagerten Proben wurden in den meisten Fallen schmale langge-
zogenen Eisenansammlungen innerhalb der Ni-Schicht beobachtet (Abb. 5.5a), wéih-
rend diese bei niedrigeren Auslagerungstemperaturen tiberhaupt nicht auftraten. Dabei
handelt es sich hochstwahrscheinlich um Ausscheidungen der intermetallischen FeNis-
Phase, die sich erst bei Temperaturen iiber 473 K (und das anfangs auch nur innerhalb
der Ni-Korngrenzen) bilden konnte. Da es aufgrund der bei héheren Temperaturen
verstarkt auftretenden FeNis-Ausscheidungen sehr schwierig geworden wére, eine aus-

reichend grofie Nickel/Ferrit-Grenzfliche ohne Artefakte (Korngrenzen, Zementit im
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5.4 C-KONZENTRATION

Stahl und Ausscheidungen im Nickel) fiir die weitere Auswertung (Bestimmung des
Diffusionskoeffizienten von Nickel in Eisen) zu finden, wurden im Rahmen dieser Arbeit
keine Messungen bei hoheren Auslagerungstemperaturen durchgefithrt. Der Eisenge-
halt der Ausscheidungen lag mit 15 bis 20 at.% etwas tiber den bei dieser Temperatur
zu erwartenden Wert von 12.5at.% [29].

Die Messungen der aus dem Schichtpaket praparierten Proben (Kap. 4.6) verlief da-
gegen nicht sehr erfolgreich, da nahezu alle Spitzen bereits in der Ni-Schicht bzw.
an der Grenzfliche abrissen, was eine weitere Auswertung der Messungen hinsichtlich
der Diffusion im Bereich der Grenzfliche unméglich machte. In den (meist unska-
lierten) rekonstruierten Analysevolumina war stets ein hoher Sauerstoffgehalt (8 bis
16 at.%) am Ubergang von der Ni-Schicht in den Stahl festzustellen (Abb. 5.5b). Of-
fenbar drang verstarkt Sauerstoff von den ungeschiitzen Seiten der Probenspitze in
die betreffende Region ein, was infolge der Oxidation des Materials zu einer sinkenden
elektrischen Leitfdhigkeit und schluffendlich zu einer verstéirkten Instabilitdt der Probe
im Spannungs-Modus fithrte. Aus diesem Grund wurde die Praparation von Proben
aus dem Schichtpaket nicht weiter verfolgt und stattdessen wieder die konventionelle

Préparationsmethode (Schichtdeposition nach der FIB-Priaparation) angewendet.

5.4 C-Konzentration

Fir die Bestimmung der C-Konzentration im Ferrit wurde im rekonstruierten Pro-
benvolumen in unmittelbarer Nahe der Nickel/Stahl-Grenzflache ein méglichst breites
Zylindervolumen ausgewéhlt und dessen C-Gehalt (unter Berticksichtigung der einzel-
nen C-Atome sowie der Cy- und Cs-Molekiile) bestimmt. Dabei wurde darauf geachtet,
dass sich das Zylindervolumen in ausreichender Distanz zu mit Kohlenstoff angerei-
cherten Korngrenzen und Zementitlamellen befand, um keine aus diesen Bereichen
stammenden Atome oder Molekiile des Kohlenstoffs mitzédhlen zu miissen, welche auf-
grund der geringen Konzentrationswerte im Ferrit (weniger als 1at.%) sehr stark ins
Gewicht fallen wiirden. Die Konzentrationsbestimmung im Ferrit wurde auch bei den
nicht skalierten Probenvolumina durchgefiihrt, da das Volumen auf die in at.% ange-
gebenen Konzentrationswerte keinen Einfluss hat. Im Gegensatz dazu wurde fiir die
Konzentrationsbestimmung im Zementit ein Zylinder senkrecht zur Lamelle positio-
niert und ein Konzentrationsprofil mit den entsprechenden C-Teilchen (C, Cy und Cj)
erstellt, wobei hier der entsprechende Anteil der C3*-Ionen (vgl. Kap. 5.2) beriicksich-

tigt werden musste.
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Abb. 5.6. C-Konzentration in Stahl (wirmebehandelt bei 473K) in Abhéngigkeit der me-
chanischen Verformung.

In Abb. 5.6 ist die C-Konzentration in Ferrit und Zementit (nach der Warmebehand-
lung bei 473 K) in Abhéngigkeit des Verformungsgrades ¢ dargestellt. Im Ferrit liegt
die C-Konzentration im unverformten Zustand (¢ = 0) mit (0.18 £ 0.07) at.% deut-
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5.5 KONZENTRATIONSPROFILE

lich uber der Konzentration im thermischen Gleichgewicht (ca. 0.01at.%) und bleibt
fiir kleine Dehnungen ¢ < 3.05 relativ konstant. Auch im Zementit bleibt die C-
Konzentration fiir kleinere Verformungen konstant, wobei der Kohlenstoffgehalt mit 25
bis 30 at.% leicht tiber der stéchiometrischen Zusammensetzung des Zementits (Fe;C)
liegt. Bei hoheren Verformungsgraden (¢ > 3.05) steigt die C-Konzentration im Ferrit
auf bis zu (0.58 +0.20) at.% (¢ = 5.01) an, wahrend fast gleichzeitig (¢ > 3.05) der
C-Gehalt im Zementit rapide abnimmt. Dabei setzt die teilweise Zementitauflosung
bereits bei ¢ = 3.05 ein, wihrend der Anstieg der C-Konzentration im Ferrit erst bei
e = 3.98 zu beobachten war. Des Weiteren zeigte sich im Zementit eine starke Ab-
hangigkeit der C-Konzentration von der jeweiligen Lamellendicke d (Tab. 5.2), welche
ebenfalls fiir kleine Dehnungen konstant bleibt und bei groflerer Verformung kleiner
wird. Aufgrund dieser offensichtlichen Korrelation wurde die C-Konzentration im Ze-
mentit nur bei korrekt rekonstruierten Probenvolumina ermittelt. Aus diesem Grund
stand fir ¢ = 5.01 nur eine brauchbare, mit dem LaWaTAP durchgefithrte APT-
Messung zur Verfiigung stand, weshalb in diesem Fall aufgrund des fehlenden Peaks
bei m/n = 24.5u fiir die Konzentrationsbestimmung kein C3"-Anteil beriicksichtigt
werden konnte. Die daraus resultierende C-Konzentration ist demzufolge kleiner als es

der Realitat entspricht.

e cclat.%]  d[nm]

0 254&£1.7 T+1
1.04 275+£3.2 TE1
1.97 285 +£1.7 8x1
3.060 16.4+3.2 31
5.01 H51+16 1.5+05

Tab. 5.2. C-Konzentration und Dicke der gemessenen Zementitlamellen (warmebehandelt
bei 473 K).

5.5 Konzentrationsprofile

Fiir die Bestimmung der Konzentrationsprofile an der Nickel /Ferrit-Grenzflache wurde
in der Regel ein Analysezylinder im rekonstruierten Probenvolumen moglichst senk-
recht zur Grenzfliche ausgerichtet und die darin enthaltenen Atome in einer festge-
legten Schrittweite von 0.1 nm in Blécken der Dicke 0.1 nm entlang der Zylinderachse
gezahlt. Der Radius des Zylinders wurde dabei so gewahlt, dass er sowohl grofl genug

war, um eine gentigend hohe Anzahl beinhaltender Atome und damit eine aussage-
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5 ERGEBNISSE

kraftige Statistik zu gewéhrleisten, aber auch klein genug war, um den Einfluss der
gekrimmten Grenzfliche (und damit die Gefahr der ,Aufweichung® des entsprechen-
den Konzentrationsprofils) so klein wie moglich zu halten. Da aus den Konzentra-
tionsprofilen der Interdiffusionskoeffizient D von Nickel und Eisen bestimmt werden
sollte, wurden bei der Konzentrationsbestimmung auch nur die jeweils enthaltenden
Ni- und Fe-Atome beriicksichtigt. Des Weiteren wurden fiir die Konzentrationsprofile
moglichst Stellen an der Grenzfliche ausgesucht, die keine die Matrixdiffusion be-
einflussende Defekte (Korngrenzen, Zementit- oder FeNiz-Ausscheidungen) enthielten

oder sich in deren unmittelbarer Umgebung befanden.

Beim Auswerteprogramm Tap3Ddata stand aulerdem die Moglichkeit der Erstellung
eines sogenannten Proxigramms zur Verfiigung. Dazu wurde zunéchst in einem ausge-
wéahlten Bereich des rekonstruierten Volumens eine sogenannte Iso-Surface (eine Fla-
che mit konstanter Konzentration) mit 50 at.% Ni erstellt und an mehreren Punkten
dieser Flache senkrecht dazu verlaufende Konzentrationsprofile erstellt. Diese wurden
anschliefend gemittelt und in einem einheitlichen Konzentrationsprofil zusammenge-
fasst. Diese Methode stand zwar auch beim Auswerteprogramm IVAS des LEAP zur
Verfiigung, allerdings war es bei dieser Software nicht moglich, die Iso-Surface auf einen
ausgewahlten (defektfreien) Bereich der Grenzflache zu begrenzen, sodass bei der Er-
stellung eines Proxigramms auch Korngrenzen oder Ausscheidungen mit einbezogen

worden wéaren.

In Abb. 5.7 sind einige ausgewahlte Konzentrationsprofile an der Nickel/Ferrit-Grenz-
flache bei verschiedenen Auslagerungstemperaturen dagestellt. Im Falle der nicht aus-
gelagerten Probe wurde davon ausgegangen, dass aufgrund der vernachlassigbar klei-
nen Beweglichkeit der Atome bei Raumtemperatur keine Diffusion stattfand. Trotzdem
ist im Konzentrationsverlauf kein abrupter Ubergang von der Ni-Schicht zur Fe-Matrix
zu beobachten, vielmehr ist die Nickel /Ferrit-Grenzflache durch einen ca. 1 nm breiten
Ubergangsbereich gekennzeichnet. Der Grund hierfiir liegt neben der begrenzten Auflo-
sung der Atomsonde und des Einflusses der gekrimmten Grenzfliche hauptséichlich im
wahrend des Sputterprozesses stattfindenden Eindringen hochenergetischer Ni-Atome
in die praparierten Stahlspitzen. Dieser Effekt wurde bereits von Jeske und Schmitz
[48] beobachtet, welche an der gleichen Sputteranlage und mit den gleichen Einstel-
lungen eine Al-Schicht auf Ni-Proben deponierten und anschliefend an der gleichen

Atomsonde (TAP) einen Ubergangsbereich von 1 bis 2nm ausmachen konnten.

Im Falle der ausgelagerten Proben konnten keine Stufen im Konzentrationsprofil, die

auf die Existenz intermetallischer Phasen hindeuten konnten, festgestellt werden. Des
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Abb. 5.7. Konzentrationsprofile an der Nickel/Ferrit-Grenzfliche in Abhangigkeit der Ent-
fernung x von der Grenzfliche (mit 50 at.% Ni).

Weiteren zeichneten sich die Konzentrationsprofile durch eine sehr symmetrische Form

aus, welche der Form der in Abb. 2.1 dargestellten Summe einzelner Quellenlésungen
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als Losung des Konzentrationsverlauf zweier miteinander verschweiiten Zylinderpro-

ben unterschiedlicher Zusammensetzung entsprach.

5.6 Interdiffusionskoeffizienten und

Aktivierungsenthalpie

Die gemessenen Konzentrationsprofile wurden mit Hilfe der Gl. (2.12) angefittet:

CNi ) C1 — C

CNi + Cre (z) = 2 ll —ert (2\2:)—)] + e (5.1)

Das Produkt (D t) entspricht dabei dem Quadrat der Diffusionslédnge [, also der mittle-

ren Entfernung, die die Ni-Atome wahrend der Auslagerungszeit t zuriicklegen. Bei der

Berechnung der Diffusionskoeffizienten musste allerdings noch das im vorherigen Ab-
schnitt angesprochene Ausgangsprofil (Abb. 5.7a) beriicksichtigt werden, welches das
Konzentrationsprofil auf einer Lange von ca. 1 nm aufweicht und so zu einer groferen
berechneten Diffusionslange ley, fithrt als es der Realitdat entspricht. Dem aufgeweich-
ten Profil wurde dazu eine sogenannte Grunddiffusionslinge ly zugeordnet und diese
mittels Anfitten des Konzentrationsprofils der nicht warmebehandelten Probe in Abb.
5.7a berechnet:

I =(1.6440.14) - 1072 m? (5.2)

Anschliefflend wurden die jeweiligen Interdiffusionskoeffizienten iiber die Beziehung

I i
D= ’“’TO (5.3)
mit dem entsprechenden Fehler
2 2 2
op=3 Vot + 3o} (5.4)

berechnet. Die Ergebnisse sind in Tab. 5.3 aufgelistet und, im Falle der Auslagerung
bei 473 K, in Abb. 5.8 in Abhangigkeit des Verformungsgrades ¢ grafisch dargestellt.
Dabei ist zu beachten, dass im Falle von ¢ = 0 und ¢ = 5.01 die Mittelwerte der
Einzelmessungen mit den entsprechenden Fehlern der Mittelwerte verwendet wurden,
wahrend bei den Verformungsgraden 1.04, 1.97 und 3.05 (wo pro Verformungsgrad
jeweils nur ein Wert fiir die Auswertung zur Verfiigung stand) die Ergebnisse der

Einzelmessungen mit den entsprechenden Fehlern aus Gl. (5.4) zum Einsatz kamen.
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e TI[K] t[h] Atomsonde D [m?/s] Mittelwert [m?/s]

473 LEAP (1.15+0.07) - 10~
0 473 LEAP  (1.11£0.07)- 107 (1.0240.16) - 10~
473 LEAP (8.0+£0.7)-107%

8
8
8
1.04 473 8 LEAP (1.11 £ 0.07) - 10~
8
8

1.97 473 LEAP (6.8+0.8) - 10~
3.05 473 LEAP (8.5+0.7) - 10~
4738 LEAP  (1.70+0.08) - 10~24

( ) -
473 24.5 LaWaTAP (1.31£0.02) 107 o4
P01 473 24 LawaTaP (1.79 £ 0.02) - 10~ (1.52:40.23) - 10
473 24  LaWaTAP (1.27£0.02) - 107
10-25
o 423 144 LaWaTAP  (145+0.04)- 10 (120 +0.26) - 10-%

423 120 LaWaTAP  (9.440.5)-107%¢

523 8 LEAP (3.79£0.09) - 10724
0 523 24 LEAP (5.15+£0.06) - 1072*  (3.7+£1.2)-10~*
523 24  LaWaTAP (2.15+0.02)- 10~

Tab. 5.3. Berechnete Interdiffusionskoeffizienten von Nickel und Eisen.

2-0 T T T T T T

1.5 F .

[10724 m?/s]

D
—_
o

{

0 1 2 3 4 )

Verformungsgrad e

0.5

Abb. 5.8. Interdiffusionskoeffizient von Nickel und Eisen bei 473K in Abhéngigkeit der
mechanischen Verformung.
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Abb. 5.9. Interdiffusionskoeffizient von Nickel und Eisen im unverformten Zustand (¢ = 0)
in Abhéngigkeit der Auslagerungstemperatur. Aus der Regressionsgeraden (rot) ergibt sich
die Aktivierungsenthalpie ) des Interdiffusionskoeffizienten.

Die Streuung der berechneten Einzelwerte bei ¢ = 0 und ¢ = 5.01 fiihrte in der
Regel zu einem im Vergleich zu den Einzelmessungen groferen Fehler, sodass bei einer
grofleren Anzahl von Einzelmessungen bei den Verformungsgraden 1.04, 1.97 und 3.05
ebenfalls ein groflerer Fehler des entsprechenden Mittelwertes zu erwarten ist. Aus
diesem Grund kann der Interdiffusionskoeffizient fiir ¢ < 3.05 als anndhernd konstant
angesehen werden, wiahrend er fiir ¢ = 5.01 einen deutlich héheren Wert annahm.
Damit zeigt der Interdiffusionskoeffizient genau das gleiche Verhalten in Abhéngigkeit

des Verformungsgrades wie die im Ferrit vorliegende C-Konzentration (Abb. 5.6a).

In Abb. 5.9 sind die Mittelwerte der berechneten Interdiffusionskoeffizienten aus Tab.
5.3 fir den unverformten Zustand (¢ = 0) halblogarithmisch gegen 1/T" aufgetragen.
Aus der Steigung der angefitteten Regressionsgeraden ergab sich mit Hilfe der GI.
(2.20) fir die Aktivierungsenthalpie des Interdiffusionskoeffizienten:

Q = (0.66 £ 0.05) &V (5.5)
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6 Diskussion

6.1 C-Konzentration

Der C-Gehalt der bei 473 K ausgelagerten Ferritkorner liegt im Falle des unverformten
Zustandes (¢ = 0) mit (0.18 £0.07) at.% deutlich iiber den Werten fritherer APT-
Untersuchungen, bei denen C-Konzentrationen zwischen 0.05 und 0.07 at.% gemes-
sen wurden [4, 9, 12]. Allerdings wurden diese Werte in nicht ausgelagerten Proben
bestimmt, was die Vermutung nahelegt, dass der in dieser Arbeit ermittelte hohere
C-Gehalt auf einen Auflosungsprozess des Zementits und einen anschlieBenden Dif-
fusionsprozess des Kohlenstoffs innerhalb des Stahls wahrend der Warmebehandlung

zurtickzufithren ist. Mit Hilfe des Diffusionskoeflizienten

Qo )
Dc=D — 6.1
C c,0 €Xp ( kn T (6.1)
von Kohlenstoff in (ferromagnetischen) a-Eisen mit Dcg = 3.94 - 107" m?/s und Q¢ =
0.83¢eV [52] ergibt sich bei einer Auslagerungstemperatur von 473 K und einer Gliih-
zeit von 8 h eine Diffusionslédnge ¢ = /D¢t von ca. 4pum, d.h. der im Probenmate-
rial befindliche Kohlenstoff kann sich wahrend der Auslagerung im gesamten mit der

Atomsonde analysierten Probenvolumen verteilen.

Des Weiteren ist festzuhalten, dass selbst in nicht ausgelagerten Drahten fritherer APT-
Untersuchungen [4, 6, 9, 12] eine hohere C-Konzentration gemessen wurde, als es im
thermodynamischen Gleichgewicht der Fall ware (vgl. Kap. 2.4). Li et al. [12] ermit-
telten fir das gleiche Material wie in dieser Arbeit im unverformten Zustand (¢ = 0)
einen C-Gehalt von ca. 0.05at.% und auflerten die Vermutung, dass der Herstellungs-
prozess nicht im thermodynamischen Gleichgewicht stattfand. Auf der anderen Seite
ergaben die in dieser Arbeit vorgenommenen Konzentrationsbestimmungen in den ge-
messenen Zementitlamellen (FesC) im Falle keiner bzw. geringer mechanischer Verfor-

mung (e < 1.97) einen leicht tiber der stochiometrischen Zusammensetzung liegenden
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C-Gehalt zwischen 25 und 30 at.% bei einer Messtemperatur von ca. 75 K (LEAP). Ei-
ne solche tiberstochiometrische C-Konzentration im unverformten, warmebehandelten
Zementit wurde auch von Takahashi et al. [53] gemessen, wobei dort eine Abnahme
der C-Konzentration bei steigender APT-Messtemperatur (mit ca. 27 at.% bei 75 K)
beobachtet werden konnte. Auch Danoix et al. [6] ermittelten einen leicht tiberstochio-
metrischen C-Gehalt im Zementit. Allerdings wurden in beiden Fallen die Proben im
Gegensatz zu den Proben in dieser Arbeit elektrochemisch gediinnt und damit par-
allel zur Drahtrichtung gemessen, was (im Vergleich zu senkrecht zur Drahtrichtung
gemessenen Spitzen wie im Rahmen dieser Arbeit) zu tendenziell héheren gemessenen
C-Konzentrationen fiihrte [54]. Es ist demnach festzuhalten, dass die C-Konzentration
im Stahl bei APT-Untersuchungen stets hoher ist als es in der Realitdt der Fall ist.
Eine mogliche Ursache dieses Phanomens ware, dass bei der Detektion der evapo-
rierten Atome relativ weniger Fe- als C-Atome erfasst werden. Daneben konnen auch
andere Effekte (z.B. Oberflichendiffusion von Kohlenstoff an der Probenoberfléiche
und/oder abweichende Trajektorien von Fe- und C-Atomen) Einfluss auf die gemes-
sene C-Konzentration haben [53]. Diese Phénomene bei der APT-Untersuchung von
C-Atomen sind jedoch noch nicht vollstandig geklart und zum jetzigen Zeitpunkt noch
Gegenstand der Forschung.

In fritheren Arbeiten wurden im Falle einer mechanischen Verformung ein Anstieg der
C-Konzentration im Ferrit auf 0.5 bis 0.6 at.% [9, 12] sowie ein gleichzeitiger Abfall
des C-Gehalts und der Lamellendicke im Zementit [10-13] beobachtet. Der Anstieg der
C-Konzentration im Ferrit nahm dabei mit zunehmendem Verformungsgrad € zu und
erreichte bei stdrkerer Verformung schlieBlich ein konstantes Niveau (Abb. 6.1). Der
Grund hierfiir ist die bereits in mehreren Arbeiten beobachtete Zementitauflosung
infolge der mechanischen Verformung [3, 6, 9-12], allerdings herrscht iiber die ge-
naue Ursache dieses Phanomens bzw. iiber dessen Mechanismus noch keine endgtiltige
Klarheit. Dies liegt zum einen an der generell sehr schwierigen Charakterisierung des
Kohlenstoffs im Perlit aufgrund der meist sehr feinen Mikrostruktur und zum anderen
an den unterschiedlichen Herstellungs-, Verformungs- und Auslagerungsbedingungen,
die in den einzelnen Arbeiten zur Anwendung kamen, wodurch eine einheitliche Be-

trachtung kaum moglich ist [55].

Ein moglicher Mechanismus der Zementitauflosung ist der sogenannte , carbon drag
effect” [56, 57]. Dabei wandern aufgrund der mechanischen Verformung im Material
befindliche Versetzungen durch den Perlit und durchqueren dabei die kohlenstoffrei-
chen Zementitlamellen, wobei sie aufgrund der attraktiveren Bindungsenergie zwischen

Versetzungen und C-Atomen (0.75eV [58]) gegeniiber der zwischen Fe- und C-Atomen
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Abb. 6.1. Vergleich der C-Konzentration in a-Eisen in Abhéngigkeit der mechanischen Ver-
formung mit Ergebnissen aus fritheren Arbeiten ohne Warmebehandlung [9, 12, 13].

im Zementit (0.40 bis 0.42 eV [59, 60]) einzelne C-Atome mitreiien und in die benach-
barten kohlenstoffarmen Ferritkorner transportieren. Dort lagern sich die C-Atome be-
vorzugt an energetisch giinstigen Gitterdefekten wie Korngrenzen, Versetzungen und

Leerstellen an [8].

Im Gegensatz zu fritheren Arbeiten [9, 12] wurde in dieser Arbeit die Anderung der C-
Konzentration erst bei hoheren Verformungsgraden (¢ > 1.97) festgestellt, wiahrend bei
geringerer Verformung die C-Konzentration in Ferrit (ca. 0.2at.%) und Zementit (25
bis 30 at.%) relativ konstant blieb. Der Grund hierfiir liegt in der Dicke der gemessenen
Zementitlamellen, da die Versetzungen erst ab einer geniigend kleinen Lamellendicke
das entsprechende Zementitkorn vollstindig durchqueren und die beinhaltenden C-
Atome herauslosen konnen. Das Einsetzen der Zementitauflosung hangt demzufolge
v.a. von dem jeweiligen Herstellungs- und Auslagerungsprozess des zu untersuchen-
den Materials ab, da dadurch u.a. die mittlere Lamellendicke der Zementitkorner im
Ausgangszustand (¢ = 0) festgelegt wird, welche nach einer gewissen mechanischen
Verformung die kritische Lamellendicke fiir die Zementitauflosung erreicht. So ermit-
telten Nam et al. [61] fiir ihr untersuchtes Material eine kritische Lamellendicke von 10
bis 16 nm, weshalb die Zementitauflosung schon bei sehr geringer Verformung einsetz-
te und bereits bei mittleren Dehnungen e (zwischen 2 und 2.5) ein Sattigungsniveau

erreicht wurde. Li et al. [12] ermittelten fiir das Material, welches auch in dieser Arbeit
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verwendet wurde, dagegen eine kritische Lamellendicke von ca. 8 nm, unterhalb der

die Zementitauflosung stattfand.

Dieses Ergebnis wird durch die in dieser Arbeit ermittelten Werte fiir die Zementitla-
mellen bestétigt, da fiir die Dehnungen ¢ < 3.05, wo keine Zementitauflosung beobach-
tet wurde, die Lamellendicke stets bei 7 bis 8 nm lag und erst bei stiarkerer Verformung
(wo auch die C-Konzentration im Zementit abnahm) unter diesen Wert fiel (vgl. Tab.
5.2). Die Lamellendicke blieb in dieser Arbeit fiir ¢ < 3.05 nahezu konstant, wéhrend
sie in fritheren Arbeiten kontinuierlich mit der mechanischen Verformung abnahm [11].
Allerdings muss hierbei erwéhnt werden, dass fiir die Bestimmung der C-Konzentration
und Lamellendicke im Zementit nur wenige vollstandig detektierte Zementitlamellen
(hochstens 2 pro Verformungsgrad) zur Verfiigung standen, weshalb in dieser Arbeit
keine ausreichend quantitative Aussage tiber die Lamellendicke in Abhéangigkeit der

mechanischen Verformung getroffen werden kann.

Es kann davon ausgegangen werden, dass die erhéhte, aber konstante C-Konzentration
von ca. 0.2at.% im Ferrit bei kleinen Dehnungen ¢ < 3.05 hauptsichlich durch die
Diffusion des Kohlenstoffs aus den Zementitbereichen infolge der Warmebehandlung
verursacht wurde, wobei zwei mogliche Szenarien denkbar sind. Die erste Moglich-
keit ware eine Auflosung des Zementits, die lediglich dessen Volumenanteil, aber nicht
dessen C-Konzentration verringert. Dafiir spricht zum einen, dass der C-Gehalt im
Zementit bereits iiber dem theoretisch zu erwartenden Wert liegt und zum anderen,
dass die Dicke der entsprechenden Lamellen knapp unter dem Wert liegt, ab dem der
,carbon drag effect” in diesem Material auftritt. Die zweite Moglichkeit ware dage-
gen eine Konzentrationsabnahme des Kohlenstoffs im Zementit bei gleichbleibendem
Volumenanteil. In diesem Fall wére der C-Gehalt im Zementit im nicht ausgelagerten
Zustand noch hoher, als es in der wiarmebehandelten Probe bereits der Fall ist. Taka-
hashi et al. [55] gingen sogar davon aus, dass die nach der Verformung stattfindende
Warmebehandlung der Hauptgrund fiir die Zementitauflosung ist. Allerdings sind die-
se Ergebnisse mit einer gewissen Skepsis zu betrachten, da auch hier die Messrichtung
bei der APT-Messung parallel zur Drahtachse lag, was zu verfilschten Konzentra-
tionswerten des Kohlenstoffs fithrte. So wurde im Falle der Auslagerung bei 423 K
eine vollstdndige Auflosung der Zementitlamellen beobachtet, wahrend im Ferrit ein
C-Gehalt von 4 bis 5at.% gemessen wurde und sowohl bei niedrigeren als auch bei

hoheren Auslagerungstemperaturen wieder Zementitlamellen zu sehen waren.

Bei hoheren Verformungsgraden ¢ > 1.97, wo die durch den ,carbon drag effect

verursachte Zementitauflosung stattfand, zeigte die C-Konzentration im Ferrit das
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gleiche Verhalten und relativ identische Werte (0.5 bis 0.6at.% bei ca. ¢ = 5) wie
im Falle nicht ausgelagerter Proben [9, 12]. Der C-Gehalt im Ferrit wird demzufolge
in diesem Bereich ausschliellich durch die Verformung und den einsetzenden ,car-
bon drag effect bestimmt. Dies wird durch die Ergebnisse von Li et al. [1] besté-
tigt, welche den Einfluss der Warmebehandlung auf die Zementitauflosung in stark
verformten Stdhlen (¢ = 6.02) untersucht haben. Dabei zeigte sich, dass fiir die aus-
gelagerte (473 K/30min) und die nicht ausgelagerte Probe kein Unterschied in den
C-Konzentrationen und Volumenanteilen der beiden Phasen (Ferrit und Zementit)
festgestellt werden konnte. Offenbar fand hier kein Diffusionsprozess des Kohlenstoffs
mehr statt, da die C-Konzentration den Wert von 0.2 at.%, der sich bei kleinen Deh-
nungen durch die Auslagerung bei 473 K einstellt, infolge der Zementitauflosung bereits
iiberschritten hat, sodass bei einer anschlieBenden Wérmebehandlung bereits vorher
mehr Kohlenstoff im Ferrit gelost ist, als durch den Diffusionsprozess in der Regel
hinzukommen wiirde. Dass der C-Gehalt im Ferrit erst bei ¢ = 3.98 ansteigt, obwohl
die Zementitauflosung bereits bei ¢ = 3.05 einsetzt, kann damit erklart werden, dass
die beginnende Zementitauflosung bei ¢ = 3.05 eine im Vergleich zu niedrigeren Ver-
formungsgraden (wo noch kein ,carbon drag effect* auftritt) erhohte C-Konzentration
im Ferrit bewirkt, die in etwa der C-Konzentration entspricht, die sich bei geringerer
Verformung im Ferrit aufgrund des diffusionsgesteuerten Prozesses wéhrend der Aus-
lagerung der Proben einstellt. Die C-Konzentration bei ¢ = 3.05 ist somit zwar die

gleiche wie bei niedrigeren Dehnungen, hat jedoch eine andere Ursache.

AbschlieBend muss noch erwidhnt werden, dass v.a. die Konzentrationsbestimmung
im Ferrit mit gewissen Problemen verbunden ist. So wirkten sich aufgrund der sehr
geringen Konzentrationswerte von Kohlenstoff (weniger als 1at.%) bereits kleine An-
derungen der Atomanzahlen sehr stark auf das Ergebnis aus. Des Weiteren wichen die
Konzentrationswerte besonders bei hohen Verformungsgraden e sehr stark voneinander
ab, was auch in anderen Arbeiten [9, 12] zu beobachten war (vgl. Abb. 6.1).

6.2 Diffusion von Nickel in Ferrit

Aufgrund der sehr kleinen Diffusionskoeffizienten (zwischen 107%* und 107%° m?/s) bei
den relativ niedrigen Auslagerungstemperaturen zwischen 423 und 523 K wiesen die
entsprechenden Diffusionslédngen in den gemessenen Konzentrationsprofilen (Abb. 5.7)
eine Ausdehnung von nur wenigen nm auf und bewegten sich damit an der unteren

Grenze der Auflosung der APT-Messungen. Darum war fiir eine quantitative Bestim-
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mung des Diffusionskoeffizienten eine genaue Kalibrierung des gemessenen Probenvo-
lumens noétig, was sich im Falle der TAP- und LaWaTAP-Messungen anhand des ge-
nauen Einstellens des entsprechenden Atomebenenabstandes (vgl. Abb. 5.3) relativ gut
realisieren liefl. Im Gegensatz dazu erfolgte die Rekonstruktion der LEAP-Messungen
anhand von End-Kriimmungsradien und Schaftwinkeln der jeweiligen Spitzen, die tiber
aufgenommene SEM-Bilder ausgemessen wurden. Aufgrund der begrenzten Auflosung
des Elektronenmikroskops bei den fiir die Ausmessung verwendeten VergroBerungen
(200000 bis 500 000-fach) war hier eine prazise Bestimmung der fiir die Kalibrierung
der APT-Messung benotigten Parameter nicht vollsténdig gewéahrleistet, weshalb die
rekonstruierten Messvolumina und damit auch die daraus resultierenden Diffusions-
koeffizienten mit einem gewissen Fehler behaftet sind, der zwar zur Schwankung der
einzelnen Ergebnisse beitrug (vgl. Abb. 5.8), aber nicht die Aussagekraft des Gesam-
tergebnisses in Zweifel zog. Hinzu kommt die Tatsache, dass die Rekonstruktion der
LEAP-Messungen an den Randern der Analysevolumina aufgrund der Abweichungen
der elektrischen Feldlinien von der Zentralprojektion (Kap. 5.3) fehlerhaft ist. Die
daraus resultierende Kriimmung der (z,y)-Ebene an den Réandern (vgl. Abb 5.4b)
verschmierte die Konzentrationsprofile, die zu nah an den Ré&ndern gemessen wur-
den. Dieser Umstand wurde allerdings dahingehend abgemildert, dass die Konzentra-
tionsprofile an mehreren Stellen der Grenzfliche gemessen und anschliefend das am

wenigsten aufgeweichte Profil fiir die weitere Auswertung ausgewahlt wurde.

Die Auswertung der Konzentrationsprofile der bei 473 K ausgelagerten APT-Proben
ergaben einen Interdiffusionskoeffizienten von ca. 1072 m? /s, welcher damit etwa 7
GroBenordnungen iiber dem Wert von %3Ni in reinem a-Eisen bei 473 K (ca. 1073 m?/s)
lag [62]. Auf der anderen Seite lag der ermittelte Wert um etwa eine Groéfienord-
nung unter der Korngrenzendiffusion von Nickel in a-Eisen bei gleicher Temperatur
(2.2 - 1072* m? /s bei einer angenommenen Korngrenzendicke von 1 nm) [63]. Die in die-
ser Arbeit fiir die Konzentrationsmessungen verwendeten Bereiche der Nickel/Ferrit-
Grenzflache enthielten jedoch keine sichtbaren (mit Kohlenstoff angereicherten) Korn-
oder Phasengrenzen, sodass der berechnete Interdiffusionskoeffizient ausschliefilich auf

die Matrixdiffusion im Ferrit und Nickel zurtiickzufiithren ist.

Die deutlich schnellere Diffusion von Nickel in kohlenstoffreichem Ferrit im Vergleich
zur Ni-Diffusion in reinem a-Eisen wird auf die Existenz von Leerstellen-Kohlenstoff-
Komplexen im Ferrit zurtickgefiihrt, die aufgrund der attraktiven Wechselwirkung zwi-
schen Leerstellen und C-Atomen und der relativ hohen C-Konzentration im Ferrit zu-
sétzlich zu den thermischen Leerstellen in der Matrix gebildet werden. Die attraktive

Wechselwirkung bewirkt bei kleinen Komplexen eine im Vergleich zur reinen Leer-
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stellenbildung niedrigere Bildungsenthalpie, wie die Computer-Simulationen fritherer
Arbeiten [16-18, 26] zeigen. So berechneten beispielsweise Forst et al. [18] fiir die reine
Leerstellenbildung in Eisen einen Energieaufwand von H{ = 2.02eV, wihrend die Bil-
dungsenthalpie kleiner Leerstellen-Kohlenstoff-Komplexe (mit maximal 3 C-Atomen)
zwischen 1.5 und 2.0V lag, wobei (wie auch in anderen Simulationen) die Konfigu-
ration V' Cy mit 1.53 eV am energetisch giinstigsten war. Die Komplexbildung in Stahl
sowie die iibersattigte C-Konzentration im Ferrit fithren so zu einer hoheren Gesamt-
konzentration an Leerstellen und damit zu einem im Vergleich zum kohlenstoff- und

damit komplexfreien Eisen erhohten Diffusionskoeffizienten.

Die in dieser Arbeit beobachtete Abhéangigkeit des Diffusionskoeffizienten von Nickel in
Ferrit von der mechanischen Verformung kann mit Hilfe des Defactant-Konzepts (vgl.
Kap. 2.5) erkldrt werden. Nach diesem Modell gilt fiir die Anderung der Leerstellen-
Bildungsenthalpie H{; in a-Eisen aufgrund der Zulegierung von Kohlenstoff gemafi Gl1.
(2.36):

dH{ = ~T kg T d(Incc) (6.2)

Fiir kleine Dehnungen € < 3.05 bleibt die C-Konzentration ¢¢ und nach Gl. (6.2) auch
die Leerstellen-Bildungsenthalpie H{; konstant. Daraus resultiert nach Gl. (2.17) eine
konstante Leerstellenkonzentration ¢y und damit ein konstanter Diffusionskoeflizient
(Abb. 5.8). Fiir ¢ = 5.01 ist im Vergleich dazu aufgrund der fortgeschrittenen Zemen-
titauflosung der Anteil geloster C-Atome im Ferrit deutlich angestiegen (Abb. 5.6a),
womit sich nach dem Defactant-Konzept eine noch niedrigere Bildungsenthalpie HY
und somit eine noch hohere Leerstellenkonzentration ¢y ergab, was schluffendlich zu

einem um ca. 50 % hoheren Diffusionskoeffizienten fiihrte.

Es ist demnach festzuhalten, das die mechanische Verformung der Stahldréahte bei klei-
nen Dehnungen £ < 3.05 mit anschlieBender Auslagerung bei 473 K zu keiner nennens-
werten Vermehrung von Leerstellen-Kohlenstoff-Komplexen fiihrte. Aufgrund der in
dieser Arbeit beobachteten schnelleren Diffusion von Nickel in Ferrit im Vergleich zur
Ni-Diffusion in reinem a-Eisen kann jedoch davon ausgegangen werden, dass bereits
im unverformten Draht (¢ = 0) aufgrund der relativ hohen C-Konzentration infolge
der Warmebehandlung solche Komplexe sowie freie Leerstellen im Ferrit vorhanden
sind, wodurch die Gesamtzahl an Leerstellen im Material deutlich iiber dem thermo-
dynamischen Gleichgewicht liegt. Diese Annahme wird auch durch die im folgenden
Abschnitt gefithrte Diskussion der Aktivierungsenthalpie ) des Interdiffusionskoeffizi-

enten bestatigt.
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6 DISKUSSION
6.3 Aktivierungsenthalpie

Aufgrund der Ahnlichkeit der beiden Diffusionspartner Nickel und Eisen beziiglich
ihrer Lage im Periodensystem und Atomgrofe [64, 65] konnen die intrinsischen Diffu-
sionskoeflizenten DNi und Dpe der Einfachheit halber als anndhernd gleich angesehen
werden, sodass sich die Gl. (2.31) fiir den Interdiffusionskoeffizienten D vereinfacht

zZu
D = DNi = DFe- (63)

Diese Vereinfachung wird durch die nahezu symmetrischen gemessenen Konzentrati-
onsprofile an der Nickel/Ferrit-Grenzfliche gestiitzt. Dabei ist zu beachten, dass auf-
grund der Warmebehandlung der Proben der Kohlenstoff sowohl in den Ferrit (Abb.
5.6a) als auch in die Ni-Schicht! hineindiffundierte, wodurch in beiden Materialien eine
tiber dem thermischen Gleichgewicht liegende C-Konzentration vorlag [66, 67]. Dies
fithrte, verglichen mit den reinen Elementen, aufgrund der verstédrkten Bildung von
Leerstellen-Kohlenstoff-Komplexen zu einem erhohten Diffusionskoeffizienten sowohl
in Eisen (vgl. Kap. 6.2) als auch in Nickel [22-24].

Nimmt man als weitere Naherung an, dass der thermodynamische Faktor ¢ (vgl. Kap.
2.3) viel weniger stark von der Temperatur 7' abhdngig ist als der Exponentialteil
des Diffusionskoeffizienten in Gl. (2.20), so kann die in Kap. 5.6 ermittelte Aktivie-
rungsenthalpie () des Interdiffusionskoeffizienten unter Berticksichtigung der Gl. (6.3)
naherungsweise als Summe der Bildungs- und Wanderungsenthalpie der Leerstellen

betrachtet werden: ~
J(In D)

7 o(1/T)
Die in dieser Arbeit ermittelte Aktivierungsenthalpie Q = (0.66 £ 0.05) eV berechnete

sich allerdings aus der linearen Regression von lediglich 3 verschiedenen Temperaturen

zwischen 423 und 523 K, weshalb die folgende Diskussion (inklusive dem Vergleich mit
Literaturwerten) beziiglich ihrer quantitativen Aussagekraft mit daraus resultierenden

- aber unbekannten - Fehlern behaftet sein konnte.

In fritheren Arbeiten wurden fiir die Aktivierungsenthalpie () der Selbstdiffusion in

reinem (ferromagnetischen) a-Eisen meist Werte zwischen 2.55 und 2.63 eV ermittelt

In der Ni-Schicht wurde im Falle der bei 473 K ausgelagerten Proben eine C-Konzentration von
0.5 bis 0.6 at.% gemessen. Allerdings standen hierfiir nur sehr wenige verwendbare APT-Messungen
zur Verfiigung, da die Ni-Schicht bei fast allen Messungen nur sehr diinn und die einzelnen Ni-
Korner deutlich kleiner als die Ferritkorner waren, weshalb die Statistik (d.h. die jeweilige Anzahl
der betrachteten Atome in dem entsprechenden Messvolumen) fiir solch kleine Konzentrationswerte
nicht optimal ist.
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[68-70], lediglich Geise und Herzig [71] kamen in ihrer Arbeit auf einen héheren Wert
von () = 2.92eV. Im Falle der einzelnen Enthalpiewerte wurden in der Literatur fiir
die Bildungsenthalpie H{' Werte zwischen 1.5 und 2.0eV [72-74] und fiir die Wan-
derungsenthalpie H{} Werte zwischen 0.55 und 0.78¢V [16, 19, 75] gefunden. Der in
dieser Arbeit ermittelte Wert fiir die Aktivierungsenthalpie @) fiir die Ni-Diffusion in
Ferrit ist also deutlich kleiner als bei der Selbstdiffusion in reinem a-Eisen und liegt
ungefihr im Bereich der Wanderungsenthalpie HiY . Tm Kontext des Defactant-Modells
lisst sich das dahingehend interpretieren, dass die Leerstellen-Bildungsenthalpie H{
durch die angelagerten C-Atome im Ferrit gemifl Gl. (6.2) so stark abgesenkt wurde,
dass die Aktivierungsenthalpie Q fast ausschliellich von der Wanderungenthalpie HiY

bestimmt wird.

Es stellt sich dabei die Frage, inwiefern die Wanderungsenthalpie H{ durch den im
Ferrit enthaltenden Kohlenstoff beeinflusst wird. In einigen Arbeiten [76, 77] wurde
fiir kohlenstoffreiches a-Eisen ein hoherer Wert fiir HiY (1.0 bis 1.2¢V) als in reinem
a-Eisen (0.5 bis 0.6eV) gemessen. Allerdings fanden diese Untersuchen bei Tempe-
raturen oberhalb von 580K statt, wo die Leerstellen-Kohlenstoff-Komplexe bereits
instabil sind und sich auflésen (vgl. Kap. 6.6). Auch in theoretischen Arbeiten wurde
ein solcher Einfluss des Kohlenstoffs auf die Leerstellenwanderung beobachtet [25, 26].
Als Begriindung wird in der Regel angefiihrt, dass die Leerstellen bei ihrer Wande-
rung durch den Kristall stets Komplexe mit den auf dem Weg liegenden C-Atomen
bilden und diese Bindung fiir eine weitere Bewegung erst wieder aufbrechen miissen,
weshalb bei der Wanderungsenthalpie H{ noch die Bindungsenergie zwischen Leer-
stelle und C-Atom berticksichtigt werden muss. Fiir diese wurden Werte zwischen 0.41
und 0.85eV gefunden [19, 78|. Die in dieser Arbeit ermittelte Aktivierungsenthalpie
@ lasst sich dagegen als Wanderungsenthalpie der Leerstellen-Kohlenstoff-Komplexe
interpretieren, d.h. die Leerstelle und das bzw. die angelagerten C-Atome wandern auf-
grund ihrer Beweglichkeit im betrachteten Temperaturbereich? gemeinsam durch das
Material. Da die Leerstellen-Kohlenstoff-Komplexe wéhrend der Leerstellenwanderung
groftenteils stabil bleiben und sich nicht auflosen (vgl. Kap. 6.6), entféllt im Gegen-
satz zu oben der Beitrag der Bindungsenergie der Leerstellen-Kohlenstoff-Komplexes
zu HY. Dass der in dieser Arbeit bestimmte Wert fiir @ mit (0.66 & 0.05) eV etwas
iiber dem Wert von H/ in reinem a-Eisen lag, ist vermutlich dadurch zu erkliren, dass
im Gegensatz zur reinen Leerstellenwanderung auch etwas Energie fiir die Wanderung

des bzw. der angelagerten C-Atome durch das Material aufgebracht werden muss.

2Die Wanderung von Leerstellen und C-Atomen im a-Eisen beginnt bei 220 bzw. 350 K [19].
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6.4 Diffusionskoeffizient als Funktion der

C-Konzentration

In diesem Abschnitt soll nochmal etwas ausfiihrlicher anhand einiger fritherer Arbeiten
die Anwendbarkeit des Defactant-Modells in Bezug auf die Diffusion in Metallen in
Abhéngigkeit der Fremdatomkonzentration (hier mit C-Atomen als ,defactants® von
Leerstellen) verdeutlicht werden, um die in den vorherigen Abschnitten beschriebene

Diskussion der in dieser Arbeit gewonnenen Ergebnisse zu bekréftigen.

Als ausgewdhlte Beispiele sollen hier die Selbstdiffusion von v-Eisen (Austenit) [21]
sowie die Tracerdiffusion von %Co in Ni-C-Legierungen [22, 24] betrachtet werden.
In beiden Féllen wurde ein nichtlinearer Anstieg des Diffusionskoeffizienten mit der
C-Konzentration c¢ beobachtet, welcher einerseits quantitativ mit einer steigenden
Leerstellenkonzentration ¢y (aus thermischen Leerstellen und Leerstellen-Kohlenstoft-
Komplexen) im Rahmen der Statistischen Mechanik [22] und andererseits qualitativ
mit einer steigenden Leerstellenkonzentration und -beweglichkeit [21] erklart wurde.
Nun sollen diese Ergebnisse im thermodynamischen Rahmen des Defactant-Modells

interpretiert werden.

In einem mit Kohlenstoff angereicherten Metall gilt fiir die mittlere Anzahl I' der an

den im Material befindlichen Leerstellen angelagerten C-Atomen nach Gl. (6.2):

1 oHf
kBT (9(111@0)

= (6.5)
Sowohl fiir y-Eisen [21] als auch fiir Ni-C [24] wurde neben der Abnahme der Ak-
tivierungsenthalpie () auch eine Abnahme des in Gl. (2.20) enthaltenden Vorfaktors
Dy des Diffusionskoeffizienten festgestellt. Dies wurde im Falle der Selbstdiffusion von
~v-Eisen [21] mit der Aufweitung des Kristallgitters durch den interstitiell gelosten
Kohlenstoff erklart, welche mit steigender C-Konzentration zunimmt. Dadurch sin-
ken die Entropiebeitrige St und S und damit auch Dy, wihrend gleichzeitig auf-
grund des aufgeweiteten Gitters die Leerstellenwanderung erleichtert und somit die
Wanderungsenthalpie H¥ bzw. die Aktivierungsenthalpie @ reduziert wird. Im Ge-
gensatz zum Defactant-Modell tragt bei dieser Interpretation also H¥ und nicht HY
mafgeblich zur Absenkung von ) bei. Allerdings zeigten verschiedene Rontgenunter-
suchungen [14, 15|, dass eine zunehmende C-Konzentration keinen Einfluss auf die
Gitterkonstante in Eisen hat, was sich damit begriinden lésst, dass sich die C-Atome

bevorzugt an Gitterdefekten (Versetzungen, Leerstellen) anlagern bzw. in der Gegen-

o4



6.4 DIFFUSIONSKOEFFIZIENT ALS FUNKTION DER C-KONZENTRATION

wart von C-Atomen (geméf dem Defactant-Modell) neue Defekte bilden. Die durch die
stabilisierten bzw. neu gebildeten Defekte bewirkte Kontraktion (Stauchung) des Me-
tallgitters kompensiert die durch den Kohlenstoff entstehende Dilatation (Aufweitung)
des Gitters vollstandig, woraus ein von der C-Konzentration unabhangiger, konstan-
ter Gitterparameter resultiert [11]. Des Weiteren kam auch D. Schmid [24] zu dem
Schluss, dass die erleichterte *°Co-Diffusion in Nickel im Wesentlichen auf eine ver-
mehrte Leerstellenbildung (mit einer entsprechend geringeren Bildungsenthalpie H{')
aufgrund der attraktiven Leerstellen-Kohlenstoff-Wechselwirkung und weniger auf eine

kohlenstoffbedingte Gitteraufweitung zuriickzufithren ist.

Im Folgenden sei aufgrund des konstanten Gitterparameters sowie der relativ konstan-
ten Entropiebeitrige S¥ und S der Vorfaktor Dy unabhiingig von der Anzahl der
zulegierten C-Atome. Die in Gl. (6.5) enthaltende Abhéngigkeit von H{: beziiglich der

Konzentration c¢ lasst sich dann mit Hilfe von Gl. (2.20) schreiben als

OHY
I(In ce)

. o(lnD)  oHY
B kBT@(lncc) I(lnce) (6:6)

Die in dieser Arbeit bestimmte Aktivierungsenthalpie @ = (0.66 4= 0.05) eV, die auf-
grund der starken Absenkung von H{, gréfitenteils von der Wanderungsenthalpie HY
bestimmt wird, weicht nur leicht vom experimentell bestimmten Wert HiY = 0.55¢eV
in reinem a-Eisen [19] ab und liegt innerhalb der sowohl experimentell als auch per
Simulation bestimmten Werten von H{¥ [16, 19, 75]. Aufgrund dieser im Vergleich zur
Bildungsenthalpie H{; geringeren Abhéngigkeit der Wanderungsenthalpie HiY von der
Konzentration c¢¢ kann der letzte Term auf der rechten Seite in Gl. (6.6) vernachlassigt

werden und man erhalt als grobe Néherung:

OHY T Jd(In D)

dnce) 77 d(lnce) (67)

Durch Einsetzen der Gl. (6.7) in Gl. (6.5) ergibt sich somit fiir die mittlere Anzahl I'

der an den Leerstellen angelagerten C-Atome:

Jd(In D)
d(In ce)

= (6.8)

In Abb. 6.2 sind die Werte fiir den Selbstdiffusionskoeffizienten von Eisen in y-Eisen

aus [21] und fiir den Diffusionskoeffizienten der Tracerdiffusion von ®Co in Nickel aus

(22, 23] in Abhéngigkeit der C-Konzentration cq doppeltlogarithmisch aufgetragen.
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Abb. 6.2. Doppeltlogarithmische Auftragung des Diffusionskoeffizienten in Metallen in Ab-
héangigkeit der C-Konzentration im Metall aus fritheren Arbeiten. Der Anstieg der Kurven
entspricht nach Gl. (6.8) gerade der mittleren Anzahl I' der an den im Material befindlichen
Leerstellen angelagerten C-Atome.

Die jeweils mittlere Anzahl I" der angelagerten C-Atome entspricht dann nach GI.

(6.8) gerade dem Anstieg der entsprechenden Diagrammkurven.
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6.5 VERGLEICH MIT THEORETISCHEN ARBEITEN

Dabei ist sowohl in «-Fisen als auch in Ni-C bei anndhernd gleicher Temperatur (1373
bzw. 1366 K) fiir geringe Konzentrationen c¢c I' = 1/3, d.h. in beiden Materialien
besitzt im Mittel jede dritte Leerstelle ein C-Atom in néchster Nachbarschaft. Mit
steigendem C-Gehalt nimmt auch I' immer mehr zu, da die Leerstellen sukzessiv mit
C-Atomen aufgefiillt werden, bis schliefllich Werte von I' = 1 und sogar I' = 2 erreicht
werden, was der Bildung von VC- bzw. VCy-Komplexen entspricht. Dieses Ergebnis
stimmt mit den Berechnungen vieler theoretischer Arbeiten [16-18, 25, 26] iiberein,
nach denen diese Leerstellen-Kohlenstoff-Komplexe die energetisch glinstigsten und
damit bevorzugten Konfigurationen (im Vergleich zu gréfleren Komplexen bzw. zur
reinen Leerstellenbildung) in a-Eisen sind. Das Defactant-Modell ist demnach trotz
einiger Vereinfachungen gut dazu geeignet, das veranderte Diffusionsverhalten in Me-

tallen durch Zulegierung von Kohlenstoff quantitativ zu erklaren.

6.5 Vergleich mit theoretischen Arbeiten

Die bisherigen Erkenntnisse dieser Arbeit deuten auf eine beschleunigte Diffusion von
Nickel in a-Eisen (Ferrit) bei zunehmender mechanischer Verformung infolge der durch
die Zementitauflosung erhéhten C-Konzentration im Ferrit hin. Aufgrund der Symme-
trie der gemessenen Konzentrationsprofile sowie der Ahnlichkeit der Diffusionspart-
ner Nickel und Eisen kann dieses Diffusionsverhalten in guter Ndaherung auch auf die
Selbstdiffusion von Eisen in a-Eisen angewandt werden (vgl. Kap. 6.3). Dies steht aller-
dings im Wiederspruch zu den theoretischen Arbeiten von Fu et al. [25] und Kabir et al.
26], welche eine Absenkung des Selbstdiffusionskoeffizienten in a-Eisen bei ansteigen-
der C-Konzentration berechnet haben. Auf der anderen Seite kamen beide Arbeiten,
wie auch andere Simulationen zu Leerstellen-Kohlenstoff-Wechselwirkungen [16-18], zu
dem Ergebnis, dass mit erhohter C-Konzentration die Leerstellen-Bildungsenthalphie
Hf ab- und die Leerstellenkonzentration ¢y zunimmt. Dieser offensichtliche Wider-
spruch im Diffusionsverhalten von Eisen in Abhangigkeit des C-Gehalts soll im Fol-

genden kurz diskutiert werden.

Fu et al. [25] berechneten einen kontinuierlichen Abfall des sogenannten ,effektiven

Diffusionskoeffizienten mit zunehmendem C-Gehalt. Dieser ,effektive* Diffusionskoef-

D HM
D= — i — 6.9
i cV“eXp< kBT> (6.9)

fizient ist definiert als
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6 DISKUSSION

und ist damit eher ein Maf} fiir den Diffusionskoeffizienten der Leerstellen als fiir die
Selbstdiffusion von Eisen. Im Temperaturbereich zwischen 400 und 500 K fallt D .z mit
zunehmender C-Konzentration ab, was auf eine hohere Wanderungsenthalpie H¥ der
Leerstellen aufgrund der angelagerten C-Atome schlieflen ldsst. Andererseits nimmt
im gleichen Temperaturbereich aufgrund der niedrigeren Bildungsenthalpie HY die
Leerstellenkonzentration ¢y, zu, wobei der Anstieg in diesem Temperaturbereich stets
grofler ist als der gleichzeitige Abfall von D.g. Daraus folgt ein Anstieg des Selbstdiffu-
sionskoeffizienten von Eisen bei zunehmender C-Konzentration im Temperaturbereich
zwischen 400 und 500 K. Dieses Ergebnis steht in guter Ubereinstimmung mit den
Ergebnissen dieser Arbeit. Allerdings gingen Fu et al. in ihrer Arbeit davon aus, dass
die Leerstellen-Kohlenstoff-Komplexe bei niedrigen Temperaturen (7' < 450 K) rela-
tiv unbeweglich sind und die Leerstellen sich nur nach Auflésung des entsprechenden
Komplexes weiterbewegen konnen, wahrend in dieser Arbeit aufgrund der Beweglich-
keit beider Komponenten im untersuchten Temperaturbereich von einer relativ hohen
Beweglichkeit der Komplexe ausgegangen wird, was durch die gemessene niedrige Ak-
tivierungsenthalpie @ = (0.66 £ 0.05) eV bestétigt wird.

Auch Kabir et al. [26] kamen in ihren Berechnungen auf einen abnehmenden Selbst-
diffusionskoeffizienten von Eisen bei steigendem C-Gehalt, allerdings wurden die ent-
sprechenden Computer-Simulationen unter der Anfangsbedingung durchgefiihrt, dass
die Leerstellenkonzentration in Eisen wihrend der sukzessiven Zugabe von Kohlenstoff
konstant bleibt (cy = 0.1at.%). Die vorhandenen Leerstellen werden dann schrittwei-
se mit zulegierten C-Atomen aufgefiillt, bis die C-Konzentration den doppelten Wert
der Leerstellenkonzentration erreicht hat und und damit alle Leerstellen mit jeweils
2 C-Atomen (da der VCy-Komplex der bevorzugte Leerstellen-Kohlenstoff-Komplex
ist) dekoriert sind. Da auch hier davon ausgegangen wird, dass die Komplexe relativ
unbeweglich sind und demzufolge nicht zur Diffusion beitragen (sondern nur kohlen-
stofffreie Leerstellen), kommt die Selbstdiffusion von Eisen bzw. die Leerstellendiffu-
sion bei dieser kritischen Konzentration (¢c = 2c¢y) vollstindig zum Erliegen und
der entsprechende Diffusionskoeffizient, der mit dem C-Gehalt fast stetig abnimmt,
erreicht den Wert 0. Dieses Ergebnis steht jedoch im deutlichen Widerspruch zu ex-
perimentellen Arbeiten, in denen eine Zunahme des Diffusionskoeffizienten in y-Eisen
[21], Nickel [22-24] und Cobalt [24] mit zunehmender C-Konzentration gemessen wur-
de. Der Grund fiir diese offensichtliche Diskrepanz liegt darin, dass in der Arbeit von
Kabir et al. [26] der Einfluss der attraktiven Leerstellen-Kohlenstoff-Wechselwirkung
auf die erleichterte Leerstellenbildung (mit niedrigerer Bildungsenthalpie H{), welche

die Bildung zusatzlicher Leerstellen im Material ermoglicht, durch die wéhrend der
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6.6 THERMISCHE STABILITAT DER KOMPLEXE

gesamten Simulation konstant gehaltenen Leerstellenkonzentration von ¢y = 0.1 at.%

nicht berticksichtigt wurde.

6.6 Thermische Stabilitdt der Komplexe

In vielen fritheren Arbeiten wurde festgestellt, dass die in Ferrit enthaltenen Leerstel-
len-Kohlenstoff-Komplexe ab einer bestimmten Temperatur instabil werden und sich
auflosen, wobei fiir die entsprechende Temperatur des Einsetzens der Komplexauflo-
sung Werte zwischen 490 und 580 K gefunden wurden [19, 79-81]. Infolge der Kom-
plexauflosung nimmt die Leerstellenkonzentration ¢y im Material ab, da die nun nicht
mehr durch die angelagerten C-Atome stabilisierten Leerstellen ausheilen und somit
wieder eine Leerstellenzahl im Material vorliegt, die eher dem thermodynamischen
Gleichgewicht des kohlenstoffarmen Systems entspricht. Daraus resultiert ein im Ver-
gleich zum Fall noch stabiler Leerstellen-Kohlenstoff-Komplexe niedrigerer Diffusions-
koeffizient bzw. eine hohere Aktivierungsenthalpie () im Material. Es stellt sich somit
die Frage, inwiefern der in dieser Arbeit ermittelte Diffusionskoeffizent von Nickel
in Ferrit bei 523 K fiir die Bestimmung der Aktivierungsenthalpie aus der linearen
Regression der Diffusionkoeffizienten zwischen 423 und 523 K von einer bereits eintre-
tenden Auflosung der Komplexe beeinflusst wurde. Dies hétte eine falsche Steigung
des Logarithmus des Diffusionskoeffizienten mit 1/7" in Abb. 5.9 und damit auch eine
fehlerhafte Aktivierungsenthalpie ) des Diffusionskoeffizienten zur Folge.

In Abb. 5.9 liegen alle Werte des Diffusionskoeffizienten in Abhangigkeit von 1/7°
sehr nah an der angefitteten Regressionsgeraden, der Wert fiir 523 K weicht demzu-
folge nicht signifikant von der Geraden ab, die durch die Diffusionskoeffizienten fiir
auf jeden Fall stabile Leerstellen-Kohlenstoff-Komplexe bei 423 und 473 K vorgegeben
ist, sodass davon ausgegangen werden kann, dass die Komplexe im hier untersuchten
Material auch bei 523 K noch stabil sind. Dies wird auch durch die am Institut fiir
Materialphysik (IMP) der Georg-August-Universitat Gottingen durchgefithrten DSC-
Messungen®, bei denen die aufgenommene Wirmemenge beim sukzessiven Aufheizen
der Stahldrahte gemessen wurde, bestétigt (Abb. 6.3). Hierbei setzte bei ca. 550 K
eine Umwandlung im Material ein, welche nach einer anschlieBenden Abkiihlung und
erneuten Erwarmung der Probe nicht mehr auftrat. Es kann deshalb davon ausgegan-
gen werden, dass es sich bei dem betreffenden Umwandlungsprozess um das Ausheilen

von Gitterdefekten, in diesem Fall von Leerstellen-Kohlenstoff-Komplexen, handelt,

3Dynamische Differenzkalorimetrie (eng. differential scanning calorimetry)
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Abb. 6.3. DSC-Messung einer stark verformten Stahlprobe (¢ = 5.01) bei einer Heizrate
von 5 K/min, durchgefithrt von M. Deutges, A. Lehmberg und C. Borchers am Institut fiir
Materialphysik (IMP) der Georg-August-Universitidt Gottingen.

die beim zweiten Aufheizen nicht mehr vorhanden sind. Die Leerstellen-Kohlenstoff-
Komplexe waren demnach bei 523 K noch stabil. Zwar muss bei DSC-Untersuchungen
beriicksichtigt werden, dass die Position der Peaks, welche die Umwandlungen in einem
Material zeigen, von der verwendeten Heizrate des DSC-Gerétes abhingig ist [82] und
der beobachtete Prozess bereits bei einer etwas niedrigeren Temperatur eingesetzt ha-
ben konnte, allerdings scheint die Temperaturdifferenz von ca. 25 K ausreichend grof3

zu sein, um die Stabilitdt der Komplexe bei 523 K anzunehmen.

Es ist demzufolge davon auszugehen, dass die Komplexe in dem hier untersuchten Ma-
terial bei 523 K immer noch stabil sind und die Auflésung erst bei héheren Temperatu-
ren einsetzt. Neben der zwischen 473 und 523 K beginnenden FeNiz-Ausscheidung im
Nickel stellt dieser Effekt eine weitere Schwierigkeit fiir die Bestimmung des Diffusions-
koeffizienten in Abhangigkeit der mechanischen Verformung bzw. der C-Konzentration
bei hoheren Temperaturen dar, da sich mit der Auflésung der Leerstellen-Kohlenstoft-
Komplexe die Bedingungen fiir die Diffusion, speziell die Anzahl der verfiigharen Leer-

stellen, radikal dndern.

Es sei hierbei noch zu bemerken, dass die totale Leerstellenkonzentration, hervor-
gerufen durch die mechanische Verformung und anschlieBende Warmebehandlung des

Drahtes, hoher ist als die der Einzelleerstellen sowohl mit als auch ohne angelagerte C-
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Atome. Der Grund dafiir ist die Bildung von Leerstellen-Clustern, die sich wahrend der
mechanischen Verformung gebildet haben [15, 83]. Diese Cluster umfassen im Mittel
etwa 10 Leerstellen fiir ¢ < 3.05 und ca. 15 fiir ¢ = 5.01, woraus (bei Annahme eines
kugelformigen Clusters) ein mittlerer Clusterradius von 0.3 bzw. 0.35nm resultiert.
Aufgrund der niedrigeren Oberflachenenergie v von Graphit im Vergleich zu a-FEisen
(84, 85] ist davon auszugehen, dass die Leerstellen-Cluster wahrscheinlich an ihrer inne-
ren Oberflache mit C-Atomen angereichert (,,dekoriert*) sind. Chen et al. [15] erklarten
dies mit der Bildung der Cluster aus einzelnen Leerstellen-Kohlenstoff-Komplexen, die
sich wihrend der Verformung zu gré8eren Komplexen (Clustern) zusammenschliefien.
Aufgrund ihrer vergleichsweise enormen Grofie sowie der groflen Anzahl an agglome-
rierten C-Atomen ist anzunehmen, dass die Cluster im Vergleich zu den Einzelleerstel-
len und kleineren Komplexen sehr unbeweglich sind und demzufolge nicht zur Diffusion
beitragen, weshalb sie in dieser Arbeit nicht weiter berticksichtigt wurden. Des Weite-
ren findet die Auflosung dieser Cluster nahezu im selben Temperaturbereich (500 bis
600 K) statt [19] wie die Auflosung der Leerstellen-Kohlenstoff-Komplexe, was die Ver-
mutung nahelegt, dass bei der in Abb. 6.3 beobachteten Materialumwandlung beide

Auflésungsprozesse nahezu gleichzeitig stattfanden.
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7 Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wurde der Einfluss der mechanischen Verformung auf die
Ni-Diffusion und damit auch auf die Leerstellenkonzentration in a-Eisen bei niedrigen
Temperaturen mit Hilfe der Atomsondentomografie (APT) untersucht. Dabei wur-
den verschiedene Atomsonden mit jeweils unterschiedlichen Vor- und Nachteilen sowie
verschiedene Rekonstruktionsverfahren verwendet, deren Ergebnisse sich am Ende in
eine einheitliche Aussage tiber das Diffusionsverhalten des a-Eisens im kaltgezogenen
und ausgelagerten perlitischen Stahl zusammenfassen lieflen. Die Ergebnisse dieser Ar-
beit konnten anschlieBend im Rahmen des von R. Kirchheim entwickelten Defactant-

Modells interpretiert werden.

Fiir hohe Verformungsgrade konnte ein Anstieg der C-Konzentration in den Ferritkor-
nern infolge der durch die Verformung verursachten Zementitauflosung auf ca. 0.6 at.%
beobachtet werden, wie er bereits aus fritheren Arbeiten bekannt ist. Fiir kleinere Deh-
nungen sowie fiir den unverformten Zustand blieb die C-Konzentration im Gegensatz
zu fritheren Arbeiten (ohne anschlieBender Warmebehandlung) konstant, wobei der
ermittelte Wert von ca. 0.2at.% deutlich tiber dem des thermischen Gleichgewichts
lag. Dieses Verhalten der C-Konzentration im Ferrit bei kleinen Verformungen ist
hochstwahrscheinlich auf eine Diffusion des Kohlenstoffs innerhalb des Stahls infolge
der im Anschluss an die Probenpraparation erfolgte Warmebehandlung des Materials

zurlickzufithren.

Mit Hilfe der Atomsondentomografie gelang es, an der Grenzfliche zwischen Stahl
und aufgetragener Ni-Schicht Konzentrationsprofile mit wenigen nm Breite in aus-
reichender Auflosung zu messen, aus denen anschliefend die entsprechenden Diffu-
sionskoeffizienten von Nickel in a-Eisen bestimmt werden konnten. Dabei zeigten die
ermittelten Diffusionskoeffizienten eine deutliche Korrelation zur im «a-FEisen vorliegen-
den C-Konzentration, ein Effekt, der bereits in anderen Metallen wie Nickel, Cobalt
und 7-Eisen (Austenit) beobachtet werden konnte. Die erhohte Diffusion im Ferrit

bei héheren Verformungsgraden wird hauptséchlich durch die vermehrte Anzahl von
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Leerstellen-Kohlenstoff-Komplexen verursacht, die aufgrund der attraktiven Wechsel-
wirkung zwischen Kohlenstoff und Leerstellen von den durch die Zementitauflosung
in den Ferrit hineintransportierten C-Atomen gebildet werden. Diese vermehrte Kom-
plexbildung bewirkt somit eine hohere Leerstellenkonzentration und damit auch einen
hoheren Diffusionskoeffizienten. Dies erklart auch die erhohte Diffusion im unverver-
formten Zustand im Vergleich zu fritheren Arbeiten, da das a-Eisen aufgrund der
Wiarmebehandlung stark mit Kohlenstoff iibersattigt ist und somit mehr Komplexe

und damit auch Leerstellen im Material vorliegen.

Die erleichterte Bildung von Leerstellen im Ferrit durch zusétzliche C-Atome kann
mit Hilfe des Defactant-Modells beschrieben werden. Danach senken die im Material
befindlichen C-Atome die Bildungsenthalpie der Leerstellen auf nahezu Null herab, wo-
durch die Leerstellen einfacher generiert und so die energetisch giinstigeren Leerstellen-
Kohlenstoff-Komplexe gebildet werden konnen. Daraus resultiert eine deutlich gerin-
gere Aktivierungsenthalpie fiir die Diffusion als im reinen Eisen, was auch experimen-
tell in dieser Arbeit bestatigt werden konnte. Diese Aktivierungsenthalpie kann auch
als Wanderungsenthalpie der Komplexe interpretiert werden. Die Diskussion fritherer
Arbeiten im Rahmen des Defactant-Konzepts zeigte, dass dieses Modell eine gute Er-
klarung fir die erleichterte Diffusion in Metallen durch die Zugabe von Kohlenstoff

ist.

Zusammenfassend lasst sich sagen, dass die Atomsondentomografie eine gute Mog-
lichkeit ist, um das Diffusionsverhalten in Metallen bei niedrigen Temperaturen zu
untersuchen, da die resultierenden Konzentrationsprofile nur eine sehr kleine Ausdeh-
nung aufwiesen, welche mit der Atomsonde gerade noch ausreichend aufgelost werden
konnte, wobei der zur Verfiigung stehende Temperaturbereich durch die thermische
Instabilitdt der Komplexe nach oben begrenzt war. Anhand der ermittelten Diffu-
sionkoeffizienten war so eine indirekte Aussage iiber die Leerstellenkonzentration in
verformten a-FEisen moglich. Allerdings standen vor allem bei den mittleren Verfor-
mungsgraden nur wenige erfolgreiche Messungen zur Verfiigung, des Weiteren wurden
im Falle des unverformten Zustandes nur 3 verschiedene Auslagerungstemperaturen
untersucht. Eine umfangreichere Untersuchung bei weiteren Auslagerungstemperatu-
ren sowie zusatzliche Daten bei mittleren Verformungen wiirde deshalb ein quantitativ

besseren Uberblick iiber die beschriebene Problematik bieten.
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