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Kapitel 1: Einleitung

Kapitel 1: Einleitung

In der Materialwissenschaft ist es eine stete Herausforderung, die Struktur und Eigenschaften von Ma-
terialien zu charakterisieren und zu optimieren. Neue Erkenntnisse kdnnen heutzutage insbesondere
durch die Untersuchung von immer kleineren Strukturen gewonnen werden. Dabei ist gerade auch die
Analyse in atomaren Bereichen mit kontinuierlich weiter steigender Auflésung ein Teil moderner For-
schung.

Dies ist der Grund, warum die genauere Erforschung von Eisenaluminiden gegenwartig noch immer
von Interesse ist, obwohl Vorziige dieses Materials bereits in den 1930ern erkannt wurden. Schon da-
mals sind die Vorteile der guten Korrosionsbestdndigkeit, der geringen Dichte und der relativ niedrigen
Herstellungskosten erkannt worden [1].

Weitergehende und umfassendere Studien der mechanischen Eigenschaften folgten in den 1950ern
und 1960ern. Diese zeigten, dass Eisenaluminide, insbesondere FesAl, eine hohe Festigkeit besitzen.
Durch die gute Oxidationsbestandigkeit ist dieses Material geeignet, um z.B. in Heiz- und Ofenelemen-
ten Verwendung zu finden. Daneben sind auch Turbinen-, Motor- und Abgasanlagenteile, aber auch
Anlagen der chemischen und nahrungsverarbeitenden Industrie sinnvolle Einsatzorte dieser Legierung

[2].

Jedoch sind die Anwendungsbereiche bisher durch die geringe Duktilitat bei Raumtemperatur und dem
Festigkeitsabfall fir Temperaturen Gber dem Phaseniibergang bei ca. 820K eingeschrankt. Daher ist es
von hohem Interesse, durch Addition ternarer Elemente und gezielter mikrostruktureller Behandlung
die mechanischen Eigenschaften zu verbessern.

So ist fiir den Zusatz verschiedener Ubergangsmetalle gezeigt worden, dass sie die Verformbarkeit er-
héhen kdnnen, am stdrksten ist dieser Effekt bei Chrom und Mangan ausgepragt [2-4]. Auch die Pha-
senlibergangstemperatur - und den damit verbundenen Festigkeitsabfall - kann damit zu hoheren Tem-
peraturen verschoben werden, woflir sich am besten Titan und Vanadium eignen [5, 6].

Ebenso ist eine stabilisierende Wirkung dieser Zusatze auf nanokristallines Gefiige gezeigt worden [4,
5, 7]. Dieses weist eine gesteigerte Duktilitdt durch erhdhte Kriechraten und den Effekt der Superplasti-
zitdt auf, was den Anwendungsbereich vergroRert [1, 8]. Nanokristalline Eisenaluminide sind daher
Thema aktueller Forschung.

Um die Eigenschaften von FesAl weiter zu verbessern, ist die genaue Kenntnis der atomaren Strukturen
unabdingbar. Erst durch das prazise Wissen von Ordnungseinstellung, Homogenitdt und Segregation
auf Nanometerskala konnen die genauen Effekte der Zusatze auf das mechanische Verhalten verstan-
den werden. Es bildet damit die Grundlage fiir eine weitere, gezielte Optimierung des Materials.

Die tomographische Atomsondentechnologie (APT) hat sich in den letzten Jahren rasant entwickelt.
Mit ihrer Hilfe ist es heute moglich, bei einer Vielzahl von Materialien die atomare Struktur bis auf
wenige Angstrom genau zu charakterisieren. Dabei kdnnen Volumina mit AusmaRen von einigen hun-
dert Nanometern und Millionen von gemessenen Atomen erreicht werden.

In der vorliegenden Arbeit soll diese Technik zum ersten Mal verwendet werden, um die Ordnung von
terndarem FesAl zu bestimmen. Bei der massiven, hochstmdglich geordneten Phase bilden die Bestim-
mung der Platzbesetzung der Zuséatze, sowie die Messung der Ordnungsgrade der beteiligten Elemente
den Schwerpunkt der Untersuchungen. Diese sind in Kapitel 4 und Kapitel 5 zu finden und werden - wie
sich zeigen wird - sinnvoll durch den Einsatz von Simulationen von APT-Messungen unterstitzt. Zu Ver-
gleichszwecken durchgefiihrte ALCHEMI-Untersuchungen werden in Kapitel 6 vorgestellt.
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Des Weiteren werden auch erstmals APT-Messungen an nanokristallinem FesAl durchgefiihrt. Bei die-
sen Strukturen sind insbesondere Erkenntnisse der Homogenitat auf atomarer Skala von hohem Inte-
resse. Zusatzlich werden mogliche Segregation und Prazipitation sowie deren genaue Zusammenset-
zung und Ausmalie untersucht. Diese Studien, sowie erganzende Untersuchungen mithilfe der Trans-
missionselektronenmikroskopie, sind in Kapitel 7 zu finden.

Zundchst sollen jedoch die theoretischen Hintergriinde und der aktuelle Stand der Forschung in Kapitel
2 und Kapitel 3 genauer betrachtet werden. Abschliessend erfolgt eine Diskussion und Zusammenfas-
sung der Erkenntnisse in Kapitel 8 und Kapitel 9.



Kapitel 2: Eisenaluminide

Kapitel 2: Eisenaluminide

Beginnend soll an dieser Stelle eine Ubersicht iiber Eigenschaften von Eisenaluminiden
gegeben und damit der aktuelle Stand der Forschung betrachtet werden. Bei massivem
FesAl wird neben mechanischen und strukturellen Eigenheiten insbesondere die Platz-
besetzung ternarer Elemente erortert. Flir nanokristalline Eisenaluminide sind Herstel-
lungsprozesse und deren strukturelle Einfliisse von Interesse.

2.1. Phasen und mechanische Eigenschaften

Eisen und Aluminium sind gut ineinander I6slich, wie das Phasendiagramm (Abbildung 2.1) verdeut-
licht. Eisenaluminide liegen fiir Aluminiumkonzentrationen cy bis etwa 50at% als raumzentrierte Kris-
tallstruktur vor. Fiir hdhere Aluminiumkonzentrationen sind etliche weitere Phasen zu finden, die fla-
chenzentrierte oder komplexere Kristallstrukturen aufweisen [9].

Weight Percent Aluminum

o 10 20 30 40 50 0 70 80 80 100
1600 ‘I 1 Il T I‘ 1 T Il T 1 I‘ Il
1538°C
1400 4 L E
1394°C
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&) e UBIC 1500
o
b {yFe) TI02°C
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FI0°C = = e, = <t =
T i | N I
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10 20 30 40 A0 60 70 80 90 100
Fe Atomic Percent Aluminum Al

Abbildung 2.1: Phasendiagramm Eisen-Aluminium (nach MASSALSKI [10])

Fiir den erstgenannten Konzentrationsbereich sind im Wesentlichen drei Phasen zu finden: A2-, B2-
und DOs-geordnet. In der A2-geordneten Phase fiir Konzentrationen c, unterhalb von etwa 20at% (bei
héheren Temperaturen bis zu 40at%) sind die Aluminiumatome im Eisen statistisch substituell verteilt.
Fir jeweils hohere Aluminiumkonzentrationen ca bis 50at% besetzt das Aluminium in der B2-Phase die
raumzentrierten Platze.

Fiir den Bereich der stochiometrischen Konzentration von FesAl liegt unterhalb von ca. 820K die DOs-
Struktur vor. Es handelt sich dabei um eine flaichenzentrierte Einheitszelle, die die drei Kristallplatze a,
B und y aufweist (siehe Abbildung 2.2). Sie besteht aus 8 Oktanten, deren Eckatome mit Eisen besetzt
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sind (a-Platze), und deren Zentralatome alternierend mit Eisen und Aluminium besetzt sind (B- bzw. y-
Platze).

Unter den verschiedenen stéchiometrischen Phasen ist
FesAl diejenige mit der hochsten Festigkeit [1]. Wie
Abbildung 2.3 verdeutlicht, nimmt diese mit zunehmender
Temperatur bis zu einem Minimum bei ~650K ab. Danach
steigt sie wieder bis zu einem ausgeprdagten Maximum bei
der D03-B2-Phaseniibergangstemperatur T¢; bei noch héhe-
ren Temperaturen fallt sie wieder deutlich ab. Diese soge-
nannte FlieBgrenzenanomalie ist vielfach fiir verschiedene
FesAl-Basislegierungen gemessen worden [11, 12].

Ihre Ursache ist nicht genau erforscht, es gibt verschiedene

Ansatze, diesen Effekt zu erkldaren: So wurde ein erhohtes
Abbildung 2.2: Fe;Al Einheitszelle in der DO;-

Struktur
@ cisen , @ Aluminium

Quergleiten zwischen Gleitebenen kleinster PEIERLS-
NABARRO-Kraft in {110}-Richtung und {112}-Gleitebenen,
die bei hoheren Temperaturen auftreten, vorgeschlagen.
Auch ein erhéhter Ubergang von <111>- zu <110>- und
<100>-Versetzungen wurde diskutiert. Daneben ist auch der Abbau von Antiphasengrenzen (und der
folglich erschwerten Bewegung von <111>-Versetzungen) sowie Leerstellenhdrtung genannt worden
[1]. Genauere Studien lassen vermuten, dass mehrere Einflisse zur FlieRgrenzenanomalie beitragen
und diese auch stark von der genauen Komposition und Gefligestruktur abhangen [2].

400 T T Als terndrer Zusatz ist insbesondere

# Chrom derjenige, welcher die Duktilitat
bei Raumtemperatur am starksten
erhoht [2, 3]. Dieser Effekt wurde auch
bei 1,5at% Mangan festgestellt [4].
Beide Zusatze fiihren jedoch auch zu
einem Festigkeitsabfall (vgl. Abbildung
2.3).

300 500 700 900 1100 1300 Hingegen sind Vanadium und insbe-

Temperature (K) sondere Titan die effektivsten Additio-
Abbildung 2.3: Temperaturabhingigkeit der nen, um die Ubergangstemperatur Tc
kritischen Scherspannung um bis zu 280K zu erhéhen. Beide Ele-

von 0: Fe-28at%Al m:Fe-28at%Al-6at%Cr (nach KRAL et al. [11]) mente sorgen damit fir eine erhohte

Warmfestigkeit, die Harte bei Raum-

temperatur sinkt jedoch und aulRerdem ist eine ausgepragte Verringerung der Duktilitdt zu verzeich-
nen. [5, 6, 13, 14]

Insgesamt sind die Zusdtze Chrom, Mangan, Vanadium und Titan diejenigen, die bestimmte mechani-
sche Eigenschaften am deutlichsten verbessern. Dabei ist im Allgemeinen immer das gegensatzliche
Verhalten bei der Optimierung von Festigkeit und Duktilitdt zu erkennen: (warm-) festere Legierungen
zeigen sproderes Verhalten, duktilere Legierungen sind in der Regel weicher.

Warum diese Additionen derart unterschiedliche Verdanderungen der Eigenschaften hervorrufen, ist
nicht abschliefend geklart. Die erhdhte Duktilitdt durch Zugabe von Chrom kann durch das Absenken
der Antiphasengrenzenenergie erklart werden [1, 3], was die Verformung Uber die {110}-Gleitebene
begiinstigt. Flr andere Gleitsysteme ist hingegen auch der gegenteilige Effekt gefunden worden, was
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aufgrund der oben genannten Eigenschaften zur Versetzungsbewegung zu einer deutlichen Tempera-
turabhangigkeit der Einflisse durch Chromzugabe fiihrt [11]. Ebenso bringt das auch eine ausgepragte
Abhangigkeit des genauen Ordnungsgrades, der Platzbesetzung und der Komposition mit sich.

Der Festigkeitsanstieg bei hoheren Temperaturen durch Titan und Vanadium ist die Folge der Bildung
von festeren Strukturen als LAVES- (-dhnliche) Phasen [15]. Hier macht sie die AtomgréRe bei der Be-
setzung der B-Platze bemerkbar [6]. Allerdings ist dennoch ein uneinheitlicher Einfluss auf den Gitter-
parameter der DOs-Struktur erkannt worden, dieser steigt bei Zugabe von Titan und etwas geringer
auch bei Mangan, er sinkt hingegen bei Chrom und Vanadium [5, 13]. Daher ist anzunehmen, dass die
genannten Unterschiede der makroskopischen Eigenschaften durch die genaue Struktur und den Ord-
nungsgrad nicht unentscheidend beeinflusst werden.

Auch Superplastizitdt wurde bei FesAl beobachtet, es wurden Dehnungen von 620% (FesAl-2at%Ti bei
1123K [1]) bzw. 350% (FesAl-3at%Cr bei 1073K [8]) gemessen. Bemerkenswert ist die Tatsache, dass der
Effekt der Superplastizitdt bereits bei KorngréRen von 60um - 100um auftritt, im Allgemeinen liegt
diese Grenze bei Legierungen bei ca. 1um - 5um. Diese Tatsache ist ein Grund fiir das hohe Interesse an
der weiteren Erforschung von fein- und nanokristallinen Fes;Al-Basislegierungen.

2.2. Platzbesetzung und Ordnung terndrer Elemente

Die Ordnung von terndarem FesAl wird in der Literatur haufig derart beschrieben, dass Elemente links
des Eisens im Periodensystem - also alle in dieser Arbeit untersuchten Elemente - die B-Platze in der
DO0s-Einheitszelle besetzen [5]. Bei genauerer Begutachtung entsprechender Studien stellt man jedoch
fest, dass das Bild durchaus differenzierter ist und teilweise widerspriichliche Ergebnisse existieren:

So fanden NISHINO et al. [5] mithilfe von Réntgendiffraktomie (X-Ray Diffraction - XRD) heraus, dass
Vanadium im Wesentlichen die B-Plitze besetzt, wohingegen POPIEL et al. [16] mit demselben Mess-
verfahren zu dem Ergebnis einer a-Platzbesetzung kam. Auch FORTNUM und MIKKOLA [17] untersuch-
ten bei 400°C ausgelagertes FesAl-4,5at%Ti mithilfe von XRD. Unter der Annahme einer ,vollkomme-
nen Ordnung der DOs-Einheitszelle” [S.226] konnten sie flr Titan eine B-Platzbesetzung finden.

Als eine weitere Methode zur Bestimmung der Platzbesetzung kann die Mdéssbauerspektroskopie ein-
gesetzt werden. SATULA ermittelte so fiir DOs-geordnetes FesAl eine Bevorzugung der B-Platze durch
Chrom anhand der Platzbesetzungsgrade von Eisen [18]. Inkonsequent erscheint in dieser Studie, dass
bis 5at% Cr die Fe-Konzentration nur auf a-Platzen sinkt, wahrend sie auf B-Platzen stabil bleibt und
dort erst bei héheren Cr-Konzentrationen abnimmt. In einer spateren Verodffentlichung, in der auch
XRD-Messungen berticksichtigt wurden, erldutert SATULA, dass Chrom zusétzlich auch y-Platze beset-
zen koénne [19]. Auch ATHANASSIADIS benutzte Mossbauerspektroskopie um Proben zu untersuchen,
die bei 950°C homogenisiert wurden und anschlieBend mit 4K/h abgekihlt wurden [20]. Er nahm an,
dass "Titan und wahrscheinlich Mangan“ [sic, S.1] die B-Platze besetzt, bei Mangan kann eine ebenfalls
auftretende a-Platzbesetzung nicht ausgeschlossen werden.

Mithilfe der ALCHEMI-Messmethode (siehe auch Kapitel 6) fanden YAN et al. eine y-Platzbesetzung
durch Cr-Atome in geordnetem FesAl [21].

KiM und MORRIS untersuchten mit Neutronendiffraktometrie Fes;Al-5at%Cr ausgelagert bei 400°C und
erhielten jedoch das Ergebnis einer B-Platzbesetzung durch Cr [22]. Auch ZUQING et al. erforschten
Platzbesetzungen mit Neutronenstreuung an bei 500°C ausgelagertem FesAl [23]. Cr und Ti konnten als
B-Platz besetzend erkannt werden, wohingegen Mn auf a-Plitzen lokalisiert ist. MAGER et al. unter-
suchten die Platzbesetzung von Mangan mit Neutronen- und Réntgendiffraktometrie [24]. Das Ergeb-
nis war, dass Mn-Atome die B- und a-Platze im Verhaltnis von 1:1 besetzen, unabhangig von der Ge-
samtmangankonzentration. Die verwendeten Proben wurden dabei bei 575°C ausgelagert, so dass
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gegebenenfalls die DOs-Struktur, welche sie mit XRD-Messungen nachwiesen, nicht mehr vollstandig
erhalten war.

Es gibt also durchaus widerspriichliche Ergebnisse in den genannten Studien. Als Ergdnzung und zum
Vergleich sollen hier auch Studien Uber die Platzbesetzungen in B2-geordneten Eisenaluminiden ge-
nannt werden:

So fihrte ANDERSON ALCHEMI Studien an B2-FeAl mit den Kompositionen FespAlssMetalls bei 400°C
[25] durch. Cr, V, Ti besetzen demnach die Al-Platze, Mn im Wesentlichen die Fe-Platze. Interessant ist
hier der Ordnungsgrad der Aluminiumplatzbesetzung, der am héchsten fir Titan mit ~85% ist und fir V
und Cr abnimmt, hingegen besetzt Mn Eisenplatze zu ~70%. Daraus ergibt sich, dass die Eisenplatzbe-
setzung dieser vier Zusatze desto geringer ist, je weiter das Element im Periodensystem vom Eisen
entfernt ist. LAKSHMI entdeckte mithilfe der Mdssbauerspektroskopie hingegen eine bevorzugte Eisen-
platzbesetzung von Chrom in B2-FesAl [26].

Neben diesen experimentellen Studien gibt es auch zahlreiche theoretische Berechnungen:

FlUr DOs-geordnetes FesAl ermittelten REDDY et al. durch DFT-Berechnungen (Dichtefunktionaltheorie),
dass aus energetischen Grinden Cr, Mn, V und Ti auf B-Platzen sitzen mussen [27]. Bei Cr und Mn ist
der energetische Aufwand zum Ubergang auf einen a-Platz dabei deutlich geringer als bei den anderen
Elementen und liegt bei unter 0,7eV. FUKS et al. berechneten mit DFT, dass Ti auf B-Platzen, V auf y-
Platzen und Mn auf a-Platzen sitzen missten, wahrend es fiir Chrom keine energetische Bevorzugung
unter den Eisenplatzen gebe [28].

FU und Zou fiihrten First-Principle-Berechnungen durch und bestitigten eine bevorzugte Alumi-
numplatzbesetzung durch Chrom und Titan in B2-FeAl [29]. Auch die ab-initio Berechnungen von
MEDVEDEVA zeigen, dass in FeAl alle betrachteten Zusitze auf Aluminumplatzen sitzen [30]. CAl et al.
errechneten mit der Thight-Binding-Methode, dass Ti, Cr und V auf a-Platzen sitzen missten [31], hin-
gegen kam GO zu dem Ergebnis, dass Chrom B-Plitze besetzt [32].

Eine zusammenfassende Ubersicht der verschiedenen Studien und deren Ergebnisse zeigt Tabelle 2.1.
Insgesamt kann an dieser Stelle festgehalten werden, dass fiir Cr, Mn und V keine eindeutige Platzbe-
setzung zu verzeichnen ist. Auch der Vergleich zur ungeordneten B2-Struktur bietet keine eindeutigen
Tendenzen. Teilweise kbnnen uneinheitliche Ergebnisse mit einer nicht extensiv durchgefiihrten Tem-
peraturbehandlung erklart werden. Auch die theoretischen Berechnungen, die bei Cr und Mn einen
nur geringen Energieunterschied fiir B- und a-Platzbesetzung ergeben, kénnen in diese Richtung deu-
ten. Dennoch weisen bei Chrom die meisten Experimente auf eine B-Platzbesetzung hin. Bei Titan sind
entsprechende Aussagen eindeutiger, hier weisen alle Experimente und fast alle theoretischen Berech-
nungen auf eine Besetzung des B-Platzes.
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Struktur & terndrer Zusatz
Kristallplatz Chrom Mangan Vanadium Titan
(Mossbauer) XRD WRD
DO; « (DFT) Neutronenstreuung . L tight-binding
. I~ tight-binding
tight-binding DFT
XRD
) XRD
Mossbauer XRD .
. XRD Mdssbauer
DO; B Neutronenstreuung Mossbauer
. o DFT Neutronenstreuung
tight-binding DFT
DFT
DFT
Do ALCHEMI DET
3 (XRD)
B2 «a Mossbauer ALCHEMI
ALCHEMI L ALCHEMI ALCHEMI
B2 Bly o ab-initio - .
ab-initio ab-initio ab-initio

Tabelle 2.1: Ubersicht von Studien zur Platzbesetzung ternirer Elemente in geordnetem Fe;Al

Es genaueres, detaillierteres Studium dieser Eigenschaften ist daher sinnvoll. Insbesondere gibt es nur
wenige Angaben zu Ordnungsgraden. Deshalb sollen in dieser Arbeit ebendiese Aspekte mithilfe der
Atomsondentechnologie untersucht werden, also mit einer Methode, die noch nie zuvor fiir die Be-
stimmung der Platzbesetzung in Fes;Al verwendet wurde.

2.3. Herstellung und Eigenschaften nanokristallinen Gefiiges

In den letzten Jahren sind etliche Studien zu nanokristallinen Metallen und auch zu Eisenaluminiden
durchgefiihrt worden. Die meisten davon befassen sich mit stochiometrischem FeAl und als eine Stan-
dardmethode zu ihrer Herstellung erweist sich der Einsatz von Kugelmuhlen (ball milling - BM).

So stellten BONETTI et al. auf diese Weise FeAl-Pulver durch mechanisches Legieren (mechanical alloy-
ing - MA) aus reinen Elementpulvern her [33]. Mit XRD untersuchten sie die vorhandenen Strukturen
und die KorngrofSe. So zeigten sich nach 32h Mahldauer keine Peaks der reinen Komponenten mehr im
XRD-Spektrum, die KorngréRe konnten sie auf 5nm bestimmen. Dabei wurden auch noch geringe An-
teile an AlsFe, und FesAlCyk gefunden. Der Kohlenstoff entstammt nach ihren Vermutungen dem wah-
rend der Praparation verwendeten Ethanol, prinzipiell ist auch ein Abrieb von Stahlkugeln in der Miihle
moglich. In einer weiteren Studie stellten BONETTI et al. FesAl her, hier lag der minimale Korndurch-
messer bei 15nm, die XRD-Peaks der reinen Phasen verschwanden bereits nach ca. 2h Mahldauer.

Ein anderes Herstellungsverfahren ist Hochdrucktorsion (high pressure torsion - HPT), bei der ein langli-
ches Probenstlick stark verformt (verdreht) wird und so eine nanokristalline Struktur entsteht [34].
PITHAWALLA et al. berichten von der Herstellung von FeAl-Pulvern durch Laser Vaporisation with
Controlled Condentsation (LVCC), also der kontrollierten Kondensation der Metalle aus der Dampfphase
[35]. LA et al. [36] fertigten FesAl durch die aluminothermische Reaktion 3Fe,05 + 8Al > 2Fe;Al - 3Al,05
an, die bei 260°C einsetzt. Das Aluminiumoxid scheidet sich dabei im Tiegel oberhalb des FesAl ab.
Durch XRD konnten sie KorngréRen von 10nm - 25nm und eine ausgepragte DOs-Struktur ermitteln.

SARKAR und BANSEL untersuchten die Ordnung in nanokristallinem FesAl mit XRD und Mé&ssbau-
erspektroskopie [37]. Das durch Kugelmihlen hergestellte Pulver lagerten sie aus. Nach etwa 30h bei
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300°C sinkt die Anzahl der Fe-Atome mit 2 - 3 Al-Atomen als nachster Nachbar (NN), die Anzahl mit 0
oder 4 Al-Atomen als NN steigt. Dies kann als Umordnung von einer A2- in eine DOs-Struktur interpre-
tiert werden, wobei letztere nicht vollkommen ausgepragt zu sein scheint und andere Phasen daneben
existieren. Die KorngrofRen steigen dabei selbst bei 800h Auslagerung bei 450°C nur geringfligig von
10nm auf etwa 14nm an.

Die einzige FIM-/1D-Atomsonden-Studie zu nanokristallinen Eisenaluminiden ist die von MELMED et al.
Uber Fe-5,1at%Al [38]. Sie benutzten zur Legierung aus reinen Elementen eine mit flissigem Stickstoff
gefiillte Kugelmiihle, anschlieRend wurde das Material 1h bei 900°C unter Argonatmosphare konsoli-
diert. Dabei konnten Bereiche erhdhten Aluminiumgehalts an Korngrenzen aber auch in Kérnern ge-
funden werden, meist verbunden mit Sauerstoff und Stickstoff. Des Weiteren konnten generell Alumi-
nium, Nickel und Sauerstoff segregiert an Korngrenzen ausgemacht werden.

Studien Uber nanokristalline Eisenaluminide mit einem terndren Zusatz der in 2.2 betrachteten Ele-
mente sind jedoch nur wenige zu finden. So berichten RAFIEI et al. von FesAl und Fe,AlTi [7]. Sie be-
nutzen ebenfalls BM, wobei sie Homogenitat erst nach 100h Mahldauer erreichten, gemessen mit XRD.
Sie konnten zeigen, dass der Zusatz Titan die KorngroRe verringert (von 35nm auf 12nm) und eine ho-
here Loslichkeit aufzeigt, wodurch kiirzere Mahldauern moglich sind. Titan erhéht aulRerdem deutlich
die Festigkeit. Auch die DO3-Ordnung wird erhoht, insbesondere nach einer Auslagerung von einer
Stunde bei 550°C ist die DOs-Struktur deutlich zu erkennen.

LA et al. untersuchten nanokristallines FeszAl-Mn, welches mit der oben genannten aluthermischen
Reaktion hergestellt wurde und 5at% - 15at% Mangan enthielt [39]. Sie stellten fest, dass in diesem
Konzentrationsbereich durch das Mangan sowohl KorngréfRe als auch Festigkeit zundchst ansteigen, ab
10at% jedoch wieder geringfiigig absinken. Eine D0s-Struktur konnte nur bei 15at% Mn ermittelt wer-
den.

Die wichtigsten Strukturparameter aus den genannten Studien sind in Tabelle 2.2 noch einmal zusam-
mengefasst, erganzt durch einige weitere Arbeiten.

Zusammenfassend kann man festhalten, dass in FeAl bzw. FesAl KorngréBen von wenigen Nanometern
erreicht werden kénnen. AulRerdem zeigt sich, dass durch mechanisches Legieren homogene Eisen-
Aluminium-Phasen erzeugt werden kénnen. Dabei kommt es zu deutlich schwankenden Werten der
Mahldauer, die bis zur Homogenitat notig sind. Allerdings ist zu beachten, dass andere Faktoren (Bau-
art und Geometrie der Miihle, Drehzahlen, etc.) relevant sind, daher ist ein Vergleich dieser Werte
kaum moglich. Stark herstellungsabhangig sind ebenfalls strukturelle Eigenheiten des Materials. Von
allen drei moglichen Ordnungen von FesAl wurde berichtet. Dabei kdnnen ungeordnete Strukturen
durch Anlassen bei geringeren Temperaturen oder Konsolidieren héhere Ordnungsgrade erreichen,
ohne dass dabei das nanokristalline Geflige wesentlich verloren geht. Weitere Phasen, insbesondere
Carbide oder Oxide, kdnnen auftreten. Von herstellungsbedingten Verunreinigungen und damit ver-
bundenen Folgen wie Segregation oder Entmischung ist wenig berichtet worden.

Gerade fir letztgenannte Eigenschaften hat es allen Anschein, dass diese Phanomenologie systema-
tisch nur mit der Atomsonde gemessen werden kann. Insbesondere die Bestimmung auch kleinerer
(Fremd-) Elementkonzentrationen kombiniert mit der hohen Auflésung kann dabei zu neuen Erkennt-
nissen fiihren.
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Kapitel 3: Experimentelle Grundlagen

An dieser Stelle soll ein Uberblick (iber die Untersuchungsmethoden APT, FIM und
ALCHEMI gegeben werden, sowie die Herstellung und Praparation der Proben. Insbe-
sondere sollen die Prinzipien der APT dahingehend erldutert werden, die Arbeitsweise
der APT-Simulation detailliert darlegen zu kdnnen. Des Weiteren sollen die Optimierun-
gen und Neuerungen dieses Simulationsalgorithmus im Rahmen dieser Arbeit erklart
werden.

3.1. Atomsondentomographie und Feldionenmikroskopie

3.1.1. Aufbau und Arbeitsprinzip

Der prinzipielle Aufbau der Atomsondentomographie (atom probe tomography - APT) mit Feld-
ionenmikroskop (field ion microscope - FIM) ist in Abbildung 3.1 schematisch dargestellt. Die zu unter-
suchenden Materialien liegen als Spitzen vor, die einen Krimmungsradius r, im vorderen Bereich der
Probe von unter 70nm und einen diinnen Schaft mit einem Winkel von unter 18° aufweisen. Die ge-
samte Anlage ist hochevakuiert.

Bildschirmeinheit (wegklappbar)

Detektorsystem Phosphorbildschirm 8
: \ ﬂokanalplaﬂen
—H ‘HH““‘——E__E-BN \ ] ‘\ Flugbahnen der
|| — L Bildgasatome ! lonen
Computer _——_t_“—a—_—q_________
+
Software Proben-
||| spitze
Ausgabe
| _
I —
s u__

Spannungsanschluss

Abbildung 3.1: Schematischer Aufbau und Funktionsweise von FIM- und APT-Messungen

Zwischen der Probe und den etwa 45cm entfernten Mikrokanalplatten, die sich vor einem Multiano-
dendetektor befinden, wird eine Hochspannung angelegt. Zusatzlich wird eine gepulste Spannung
Uberlagert, die fiir Intervalle von ca. 10ns die Hochspannung um 10% - 25% erhoht. Durch das elektri-
sche Feld kdnnen einzelne Oberflaichenatome der Probe ionisiert und in Richtung Detektor beschleu-
nigt werden, man spricht von Feldverdampfung. Anstatt durch eine liberlagerte Spannung kann diese
Anregung auch durch kurze Laserpulse erfolgen. Die lonen erzeugen in den Kanalplatten eine La-
dungswolke, die dann auf die Anoden des Detektors trifft. Durch den Ladungsschwerpunkt wird die
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laterale Position des Atoms an der Spitze bestimmt, durch die Abfolge die longitudinale Position. An-
hand der gepulsten Spannungs- bzw. Laseranregung wird ein wohldefinierter Startpunkt des Ablésens
des Atoms ausgemacht, durch das Detektorsignal kann so eine Flugzeitmessung durchgefiihrt werden.
Aus dieser erfolgt nach dem Prinzip der Energieerhaltung eine Massenberechnung. Der Computer
nimmt so einen Datensatz aus x-, y- und z-Koordinaten eines jeden Atoms sowie seiner Masse auf, der
dann zur weiteren Analyse zur Verfligung steht. Die Pulsspannung bzw. die Laserenergie ist so zu wah-
len, dass die Wahrscheinlichkeit der lonisation eines Atoms pro Puls bei etwa 1% liegt [46, 47].

Im FIM-Betrieb der Atomsonde wird im Abstand von ca. 5cm vor der Spitze ein Phosphorbildschirm mit
davor gelagerten Mikrokanalplatten positioniert. Zwischen diesen und der Sptize liegt eine konstante
Hochspannung von bis zu ca. 20kV an. In das System wird ein nicht reaktives Bildgas eingelassen, fiir
die vorliegenden Messungen erwies sich Neon mit einem Druck von 5-10°Pa als ideal. Das Bildgas wird
durch das elektrische Feld polarisiert und durch Kontakt zu der auf 20K - 80K gekiihlten Probe therma-
lisiert. Im Bereich der Bestbildfeldstarke (Feldstarke des besten Bildkontrastes) werden die Gasmolekdi-
le in Gebieten direkt an den Oberflaichenatomen ionisiert, sodass sie im elektrischen Feld zu den Mik-
rokanalplatten beschleunigt werden. Die dadurch innerhalb der Kanalplatten erzeugten Elektronenkas-
kaden produzieren ein Bild auf dem Phosphorschirm mit einer VergréBerung von etwa 10°. Dadurch
werden Oberflaichenatome als Leuchtpunkte innerhalb der FIM-Bilder ausgemacht. Eine Unterschei-
dung nach Elementen ist nicht direkt mdglich, allerdings sind deren Helligkeiten ggf. aufgrund verschie-
dener Feldverdampfungsfeldstarken unterschiedlich.

Fiir eine ausfiihrliche Beschreibung der Funktionsweise von FIM und APT sei auf Literatur verwiesen
[46, 48]. An dieser Stelle soll nur ein kurzer Abriss Gber die geometrischen Verhaltnisse der VergroRRe-
rung und Rekonstruktion der Atompositionen gegeben werden.

Das elektrische Feld F an der Probenoberflache bei angelegter Spannung U hangt u. a. von dem Kriim-
mungsradius ry ab:

u

F=
kf T, Formel 3.1

Wobei k; ein Geometriefaktor ist, der zwischen 3 und 8 liegt. Diese Beschreibung gilt idealerweise fiir
die gesamte Probenspitze. Zur genauen Bestimmung des VergroRerungsfaktors M kann man davon
ausgehen, dass das Bild als Zentralprojektion auf dem Bildschirm abgebildet wird. Da die Trajektorien
der lonen jedoch nicht geradlinig sind, muss ein Faktor n eingefiihrt werden, dieser liegt etwa bei 1,5
[48]. Mit | := re'n und dem Abstand L zwischen Probe und Schirm gilt laut Strahlensatz (vgl. Abbildung
3.2):

L L L-F-k¢

M:T:n-rk: n-u Formel 3.2

Die Berechnung der Atompositionen x, y, z bedarf also neben der Kenntnis der Position des Detektor-
signals (Xget, Ydet), auch die der Feldverdampfungsfeldstérke des Probenmaterials, des Abstandes L und
der Spannung U, welche zum Zeitpunkt der jeweiligen Evaporation anlag. Die Faktoren ks und n miissen
empirisch angepasst werden. Sinnvolle Anhaltspunkte fiir richtige Werte sind die rekonstruierten Kris-
tallebenen, die eben und im richtigen Abstand zueinander liegen missen. Die Berechnung der Koordi-
naten X, y, z erfolgt ndherungsweise, indem die Projektion quasi zuriickverfolgt wird (siehe Abbildung
3.2).
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Position des
Detektorsignales rekonstruierte
[ Atomposition

| /(/ Probenoberﬂach:
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Abbildung 3.2: Geometrische Verhaltnisse der
Rekonstruktion von Atompositionen bei der APT

2 2
X get Y det 2 X det Y det

x=—" == =Y Az+r, — |rf —| = | ==
M y M z Z 27N k ( M j ( M j Formel 3.3

Dabei wird von einer Halbkugel als (vordere) Probenform ausgegangen. Wichtig ist dabei der Aspekt,
dass die Probe mit jedem evaporierten Atom kiirzer wird, d.h. dass die Probenoberflache und die Zwi-
schenebene in Abbildung 3.2 jeweils um Az nach rechts verschoben wird. Az ist dadurch geeicht, dass
in dem rekonstruierten Volumen die Atomdichte der der Probe entspricht, in der Abbildung ist Az also
stark vergrofRert dargestellt [49].

3.1.2. Auswertungsmethoden der Atomsondentomographie

AtomVicinity-Algorithmus

Wie Abbildung 4.3 verdeutlicht, weisen die gemessenen APT-Volumina in Messrichtung (z-Richtung)
die hochste Auflosung auf [46]. So lassen sich prinzipiell Dichteprofile in dieser Richtung anfertigen, die
mit den theoretischen Dichteprofilen verglichen werden kénnen, um Ordnung und Platzbesetzung zu
bestimmen [50, 51]. Bei geringen Konzentrationen sind die statistischen Schwankungen - resultierend
aus Messungenauigkeiten und der statistischen Verteilung - aber ggf. zu grol3 fir eindeutige Interpreta-
tionen.

Um die Signifikanz zu erhéhen, wurde der AtomVicinity-Algorithmus entwickelt. Seine Arbeitsweise ist
in [52] ausfihrlich beschrieben, sie soll an dieser Stelle kurz zusammengefasst werden: Ziel der Analyse
ist es, die durchschnittliche Umgebung von bestimmten Atomen (z.B. die eines spezifischen Elements)
zu ermitteln. Von diesen Atomen werden alle Umgebungen, d.h. alle Umgebungsatome innerhalb eines
wirfelformigen Volumens definierter Kantenldange, bestimmt. Sie werden dann Uber- bzw. ineinander
gelegt, so dass das Resultat die summierten Umgebungen der bestimmten Zentralatome darstellt. In
dieser Arbeit werden die Aluminiumatome als Zentralatom (also als Referenzatom) verwendet. Das ist
sinnvoll, da Eisen zwei verschiedene Kristallplatze besetzt.

Ein Atom kann im Resultat mehrfach vorkommen, da es in mehreren Umgebungen anderer Atome liegt
oder auch selbst ein zentrales Atom darstellen kann. Die positionsabhdngige Haufigkeit von Atomen
hat damit keine Aussage in absoluten Werten, allein die relative Haufigkeit ist von Relevanz. Diese freie
Skalierung erlaubt es auch, von ,summierter Umgebung” oder , durchschnittlicher Umgebung” der
bestimmten Atome zu sprechen. Skaliert man die Haufigkeiten der Zentralatome auf 1, kann man
ebenso von der ,Antreffwahrscheinlichkeit” eines Atoms relativ zum Zentralatom sprechen.
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Diese Analysemethode bietet durch die Summation eine hohere Signifikanz. Ein weiterer Vorteil dieses
Algorithmus ist der resultierende Ausgleich von Rekonstruktionsfehlern. Zeigt das gesamte Volumen
beispielweise eine Streckung oder eine Krimmung, kann dies Dichteprofile verwischen. Da im AtomVi-
cinity-Algorithmus nur die relativen Abstdande betrachtet werden, werden die globalen Fehlpositionie-
rungen weitestgehend ausgelassen.

Konzentrationsanalyse

Neben der visuellen Darstellung der Messergebnisse der APT sind fiir quantitative Untersuchungen
Konzentrationsanalysen von hoher Aussagekraft. Dazu wird das Volumen in Teile gleicher Grof3e oder
gleicher Atomanzahl aufgeteilt und deren Konzentration der betrachteten Elemente ermittelt. So kén-
nen z. B. eindimensionale Konzentrationsprofile erstellt werden. Die Konzentrationenverteilung folgt
im homogenen Fall einer Binomialverteilung mit der Standardabweichung

_[ea-v)
0= N Formel 3.4

C ist die mittlere Konzentration und N die Atomanzahl pro Block. Es liegen dann 68% aller Messpunkte
im Bereich [C -0, C +0] und 95% im Bereich [C -20, C +20] [53, 54].

Ungleichverteilungsmal/Segregationsindex

Um die Homogenitat quantitativ genauer zu erfassen, kann fiir die Verteilung eines Elements ein Un-
gleichverteilungsmal’ bzw. Segregationsindex berechnet werden. Dafiir bietet sich der Hooverindex an,
er beschreibt die mittlere relative Abweichung vom Mittelwert. Er stellt den direktesten Index dar, da
er die Abweichung ohne eine zuséatzliche Gewichtung mit einkalkuliert (im Gegensatz z.B. zum Gini-
oder Theil-Index) [55, 56].

Der Hooverindex betrachtet den relativen Anteil eines Elements A an einem Messpunkt im Vergleich
zum relativen Anteil der gesamten Atome G. Die Halfte der aufsummierten absoluten Differenzen er-
gibt den Hooverindex:

H _12 A, G,
A2 i Ages Gges Formel 3.5

A und G; sind die entsprechenden Atomanzahlen am Messpunkt i und Ages bzw. Gges die jeweiligen
Gesamtatomanzahlen. Sein Wert liegt damit zwischen 0 und 1 und beschreibt damit den Anteil der
Atome, die zu einer vollkommenen Gleichverteilung verlagert werden missten.

Der Segregationsindex Hnom im Falle einer statistischen, also homogenen, Atomverteilung wird dann
berechnet, indem alle A-Atome, die iiber der mittleren Atomanzahl A vorliegen, aufsummiert und ins
Verhiltnis zu A gesetzt werden. Um diese Atomanzahl zu ermitteln, muss die NormalverteilungI mul-

tipliziert mit der Atomanzahl ab A integriert werden.

' Die Binomialverteilung wurde hier durch die Normalverteilung genahert, was nach dem Satz von Moivre-
Laplace gerechtfertigt ist [54].
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Wo o die Standardabweichung der A-Atomverteilung ist, die analog zu Formel 3.4 berechnet wird.

Kreuzkorrelation/Verteilungsanalyse

Um die Verteilung von verschiedenen Elementen zu vergleichen und eine mogliche Korrelation in den
Konzentrationsprofilen zu untersuchen, ist die Kreuzkorrelation eine dienliche Auswertungsmethode.
Dabei wird das Integral des Produktes zweier Verteilungsfunktionen in Abhangigkeit von einer relativen
Verschiebung T dieser beiden Funktionen bestimmt [57].

Fir die Konzentrationsbestimmung mit diskreten Messpunkten muss das Integral dann durch eine
Summe ersetzt werden, damit ergibt sich flir den Korrelationsparameter P, g zwischen den Elementen
A und B:

Pas(t)= 'ZCA(XI)-CB(Xi +7T)

Xmax = Ximin _|T|) i Formel 3.7
Dabei ist i der Index der Messpunkte und Xmax Und Xmin der groBte bzw. kleinste Messpunkt. Der Faktor
vor der Summe dient der Skalierung auf die Anzahl betrachteter Messpunkte. Zusatzlich wird zum bes-
seren Vergleich P(t) derart normiert, dass P(0) := 1 gilt.

Liegen die Elemente A und B im betrachteten Volumen segregiert vor, d.h. ist der Verlauf der Konzent-
rationen tendenziell gegensatzlich, so steigt P flir ein von Null verschiedenes t. Wenn A und B hinge-
gen eine Uberlagerung zeigen, da sie z.B. Ausscheidungen einer gemeinsamen Phase bilden, so glei-
chen sich die Konzentrationsverldufe in einem gewissen Rahmen und P, g findet ein Maximum beit = 0.

Anzumerken ist, dass die Kreuzkorrelation nicht nur eindimensional, sondern ebenso dreidimensional
gilt, d.h. dass in Formel 3.7 x und t als Raumvektoren zu betrachten sind. In dieser Arbeit wird die
Kreuzkorrelation stets dreidimensional durchgefiihrt, dadurch ergibt sich jedoch die Schwierigkeit, die

Ergebnisse grafisch darzustellen. Diese wurde durch die Darstellung P( |f|) als zweidimensionaler Funk-

tionsgraph behoben. Da unterschiedliche Vektoren T den gleichen Betrag haben kénnen, kann es fiir
eint:= |f| also mehrere P-Werte geben. Die gewahlte P(t)-Darstellung stellt folglich keine eindeutige,

mathematische Funktion dar, ist jedoch Ubersichtlicher.

Diese Analyse kann ebenfalls fiir nur ein Element durchgefiihrt werden, das dann mit sich selbst vergli-
chen wird. Diese Autokorrelationsanalyse hat per Definition bei Tt = 0 ein Maximum und fallt danach fir
realistische Verteilungen ab. Eine Aussage Uber Segregation anhand des Verlaufes kann dann nur ge-
schehen, wenn dieser mit dem Verlauf einer homogenen Verteilung verglichen wird. Da diese Betrach-
tung aber keinen Vorteil zur Berechnung des Segregationsindexes bietet, wird sie in dieser Arbeit nicht
verwendet.
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3.2. Probenpraparation

3.2.1. Geordnete, massive Materialen

Das Probenmaterial ist am Max-Planck-Institut fiir Eisenforschung GmbH (MPIE) in Disseldorf angefer-
tigt worden. Dazu wurden finf Legierungen aus reinen Metallen mit jeweils mindestens 99,99% Rein-

heit eingeschmolzen: g
= 74at% Fe, 26at% Al
= 69at% Fe, 26at% Al, 5at%Cr

69at% Fe, 26at% Al, 5at%Mn

70at% Fe, 26at% Al, 4at%V

70at% Fe, 26at% Al, 4at%Ti

Nach dem Einschmelzen folgten eine 24-stiindige Homogenisierung bei 1100°C und eine vierwoéchige
Auslagerung bei 450°C, um eine optimale Ordnung und eine minimale Defektdichte zu erzielen.

Die weitere Probenpradparation und deren Messungen erfolgten am Institut fir Materialphysik (IMP)
der Universitat Gottingen. Fir FIM-/APT-Proben wurde das Material durch Funkenerosion in
0.3x0.3x20mm> groRe Blocke geschnitten. Diese wurden dann in zwei Schritten mithilfe von Losungen
aus Perchlorsaure, Essigsaure und Ethylenglykolmonobutylether (HCIO4, C,H40;, und CgH140,) elektro-
chemisch gediinnt nach dem Verfahren von FROMMEYER [58]. AbschlieRend folgte eine Reinigung mit
Methanol.

Fir TEM-/ALCHEMI-Proben wurden aus dem Material
mit dem Fokussierten lonenstrahl (Focussed lon Beam -
FIB) Lamellen von ca. 10um x 10um x 2um mithilfe von
Galliumionen herausgeschnitten, die dann mithilfe der

lé
5

Omniprobe herausgenommen wurden. Durch Platinde-
position kdnnen diese an einen Halter angeklebt wer-

a i T . ey

den. AnschlieBend werden sie in mehreren Stufen ge-
dunnt, bis der zentrale Bereich der Lamelle eine Dicke
von unter 100nm aufweist. Der Galliumionenstrahl wird
dabei mit immer geringeren Intensitdten und Beschleu-

nigungsspannungen - zuletzt von 10kV - betrieben. Um

zusatzlich das Material vor struktureller Verdnderung zu

i o ) ) ) Abbildung 3.3: Fertig praparierte Lamelle fiir
schitzen, ist eine Platinschutzschicht aufgebracht (siehe

TEM-/ALCHEMI-Untersuchungen.
nebenstehend Abbildung 3.3). Ganz oben ist noch ein Teil der Platinschutz-
schicht zu erkennen.

" Hinweis: Um die Lesbarkeit zu erhéhen, werden im Folgenden diese Kompositionen in der etwas
ungenaueren Form ,Fe;Al-Zusatz” genannt.
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3.2.2. Nanokristalline Materialien

Die Messungen an nanokristallinem FesAl mit terndren Zusatzen wurden u. a. im Rahmen des DFG-
Projekts AL 592/3-1 durchgefiihrt. Dieses befasst sich im Wesentlichen mit der atomaren Gefugestruk-
tur von Fe3Al-Cr und Fe3Al-Ti, da diese Zusatze die starksten Veranderungen in Duktilitdt und Stabilitat
hervorrufen (siehe 2.1). Daher wurde ein Schwerpunkt auf diese Konzentrationen gelegt.

Das nanokristalline Probenmaterial wurde ebenfalls am MPIE mithilfe von Kugelmihlen hergestellt.
Dazu wurde das Ausgangsmaterial bereits pulverférmig mit den Stahlkugeln in den Attritor gegeben. Es
wurden Probenchargen aus reinen Materialien, d.h. das Material wurde in der Kugelmiihle mechanisch
legiert, und aus bereits vorher legierten Proben hergestellt. Die Mahldauer wurde dabei empirisch
angepasst und durch Rontgendiffraktometrie kontrolliert, entsprechende Messungen zeigt Abbildung
3.4. Bei den mechanisch legierten Proben wurde insbesondere auf die Homogenitat geachtet, d.h.
vorrangiges Ziel war dabei, solange zu mahlen, bis das XRD-Spektrum keine Peaks der reinen Eisen-
oder Aluminiumphase mehr aufweist. Dies war im Wesentlichen nach 30h Mahlen erreicht, flr die hier
verwendeten Proben wurden 50h gewdhlt, um eine einheitliche, ausreichende Mahldauer anzustre-
ben. Die anderen Proben wurden so lange gemahlen, bis man anhand der XRD-Messungen durch
Scherrer-Berechnungen [59] abschatzen konnte, dass eine anndahernd minimale KorngroRe erreicht
wurde. Diese liegt demnach bei ca. 10nm - 15nm, bei den mechanisch legierten Proben sind sie ten-
denziell geringfligig kleiner. So wurden diese Proben anfanglich 8h gemahlen, es zeigte sich, dass 4h
ebenfalls ausreichend sind. Eine detailliertere Beschreibung der Praparation sowie umfangreichere
Analysen aller Proben durch XRD-Messungen sind nachzulesen bei [60]. Alle Probenchargen werden im
Folgenden noch einmal tabelliert:

Probencharge Komposition Legierung Mahldauer
1 69at% Fe, 26at% Al, 5at% Cr mechanisch 50h
2 70at% Fe, 26at% Al, 4at% Ti mechanisch 50h
3 70at% Fe, 26at% Al, 4at% Cr thermisch 4h
4 69at% Fe, 26at% Al, 5at% Mn thermisch 4h
5 70at% Fe, 26at% Al, 4at% V thermisch 8h
6 70at% Fe, 26at% Al, 4at% Ti thermisch 8h

Tabelle 3.1: Ubersicht der hergestellten nanokristallinen Proben

Die Pulver zeigen alle eine PartikelgrofRe von ca. 10um - 50um. Insbesondere ist zu beachten, dass an-
hand der XRD-Untersuchungen weder eine B2- oder D0s-Ordnung, noch weitere Phasen ermittelt wur-
den (siehe Abbildung 3.4).
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Abbildung 3.4: XRD-Spektren nanokristalliner Proben nach 8h Mahldauer
(Messdaten von DEGES [60])

Die Praparation von nanokristallinem Pulver zu APT-Proben erfolgte wiederum am IMP Géttingen. Sie
kann - ohne eine Konsolidierung des Materials - nur mit dem FIB geschehen. Die Vorgehensweise ist in
Abbildung 3.5 veranschaulicht. Aus dem Pulver (a) wird eine Lamelle herausgeschnitten (b) und mithil-
fe der Omniprobe herausgenommen (c). Eine elektrochemisch vorpraparierte Wolframnadel (d) wird
mit dem Galliumionenstrahl an der Spitze abgeflacht (e). Die Lamelle wird auf diese Nadel aufgebracht
(f) und mit Platindeposition angeklebt. Der tGberstehende Teil der Lamelle wird abgeschnitten (g) und
kann flr weitere APT-Proben benutzt werden. Der aufgesetzte Block wird fest an der Nadel verankert.
Dazu werden zunachst auf allen vier Seiten jeweils zwei Langsschnitte eingebracht (h), welche mit Pla-
tin aufgefiillt werden (i) und Gber die dann eine Platinschicht deponiert wird (j). Durch diese Prozedur
wird die haftende Oberflache zwischen Block und Wolfram im Vergleich zu einer Verbindung, die nur
den Schritt (j) aufweist, erh6ht. AuRerdem werden auch groBere Bereiche unterhalb des Blockes aufge-
fillt, denn gerade das bei den Langsschnitten abgetragene Material redeponiert in Liicken zwischen
Block und Spitze und fiillt damit Bereiche, die aus geometrischen Griinden durch die Platindeposition
allein nur schwer zu erreichen sind. Danach wird in mehreren Schritten im oberen Teil des Blockes seit-
lich Material abgetragen (k)-(m). Dabei werden die Galliumstréme standig reduziert. Ist der Block
schmaler als ca. 0,3um, wird die Beschleunigungsspannung von 30kV auf 10kV verringert und weiterer
Materialabtrag erfolgt bei £3° verkippten Schnittkanten (n). Die letzten Schnitte erfolgen von 8 Seiten,
durch die nicht zu vermeidende Streuung des Galliumstrahls entsteht dabei jedoch kein Achteck, son-
dern eine allseits abgerundete Spitze mit einem Krlimmungsradius von deutlich weniger als 100nm (o).
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Abbildung 3.5: Praparation von APT-Proben mit dem FIB. Erlduterungen siehe Text.
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3.3. Simulation von Atomsondenmessungen

Bei der Rekonstruktion der Atompositionen aus den APT-Daten kénnen Effekte auftreten, wodurch die
Atompositionen verfalscht wiedergeben werden und dadurch eine direkte Aussage Uber die Platzbe-
setzung der Elemente behindert ist. Diese wurden in der Literatur schon haufig beschrieben [61, 62],
fiir die vorliegende Arbeit erfolgen genauere Untersuchungen dazu in Kapitel 4.

Um diese Effekte zu verstehen und zu quantifizieren, wurde schon von BOLL und AL-KASSAB ein Pro-
gramm entwickelt, das APT-Messungen an Titanbasislegierungen simuliert, wodurch Aussagen (ber die
Platzbesetzung ternarer Elemente getroffen werden konnten [63]. Im Rahmen dieser Arbeit wurde ein
Simulationsalgorithmus erarbeitet, der auf den Prinzipien der APT-Simulation von BOLL beruht. Neben
der bestmoglichen Adaption an ternare Eisenaluminide beinhaltet dieser Algorithmus eine individuel-
lere Eingabe von Messparametern, sowie ein umfangreicheres Berechnungsmodell, insbesondere bei
der Berechnung der Bindungsenergie.

3.3.1. Allgemeines Arbeitsprinzip

Das wesentliche Arbeitsprinzip besteht darin, dass fiir ein gegebenes Material, d.h. ein Volumen mit
einer bestimmten Atomanordnung, das rekonstruierte Volumen einer APT-Messung, d.h. dessen Atom-
anordnung, simuliert wird.

Dazu muss als erstes die Probe erstellt werden, also Atompositionen und -massen einer virtuellen APT-
Spitze mit der bendtigten Kristallstruktur und -orientierung bestimmt werden (ein sog. xyzm-
Datensatz). Diese Probe besteht aus einem geraden Kreiszylinder, der vorne abgerundet ist (mit dem
Kriimmungsradius r). AnschlieBend ist die Reihenfolge zu bestimmen, in der die Atome evaporieren,
um daraus die Positionen im rekonstruierten APT-Volumen zu ermitteln. Die x- und y-Komponente (also
die lateralen Koordinaten) kdnnen unverandert bleiben, was einer VergréRerung von 1 entspricht. Die
z-Koordinate bestimmt man dann aus der Evaporationsreihenfolge der Atome, wie es in 3.1.1 beschrie-
ben ist. Dabei wird ein konstanter Wert von r, angenommen, d.h. man simuliert also nach Formel 3.1
einen Messbereich konstanter Spannung U.

In jedem Simulationsschritt muss somit das Atom bestimmt werden, welches evaporiert. Dieses ist
nach den Simulationsprinzip aus [63] dasjenige, welches sich aus energetischen Griinden am einfachs-
ten ablosen lasst. Die Kohadsionsenergie Ec ergibt sich dabei nach dem Miiller-Schottky-Modell zur Fel-
devaporation allgemein aus mehreren Energiebeitragen [48, 64]. Dafir gilt:

ECZEB+ZIn_n'(D+EF+Eth Formel 3.8
n

Dabei ist Eg die Bindungsenergie, |, die n-te lonisierungsenergie, ®@ die Austrittsarbeit des Probenmate-
rials, Er der Energiebeitrag durch den Einfluss des elektrischen Feldes und Ey, die thermische Energie.

Ist schlieBlich die Evaporationsreihenfolge der Atome bestimmt, kann das simulierte Volumen nach
Formel 3.3 rekonstruiert werden. AbschlieBend werden die Atomkoordinaten noch mit einer GauR-
funktion verrauscht, um Messungenauigkeiten einzubeziehen. Die Starke wird den Messdaten ange-
passt. Damit kann der simulierte xyzm-Datensatz ausgegeben werden und steht zur weiteren Analyse
zur Verfligung (siehe auch [65]).

3.3.2. Berechnung der Aktivierungsenergie Q

Der genaue Effekt der Feldverdampfung ist ein komplexer Prozess, der bislang nur teilweise verstanden
ist. Ein prinzipielles Modell geht auf MULLER zuriick [66]. Dabei wird die potentielle Energie eines
Oberflachenatoms abhangig von seiner Position x senkrecht zur Oberflache betrachtet. Firr den Fall
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F = 0 entspricht diese dem Bindungspotential des Atoms. Im Fall eines anliegenden Feldes wird dieses
durch ein Potential Vi Giberlagert, welches aus einem Feldanteil und einem Bildladungsanteil besteht:

—n?.e?

VF(X):_n'e.F.X—F]_G.T[.SO.X Formel 3.9

Zusatzlich erhoht sich die potentielle Energie um den Beitrag |, der zur lonisation nétig ist,

Izz l,—=n-® Formel 3.10
n

Wie Abbildung 3.6 zeigt, ergibt sich durch dieses sog. Image-Hump-Modell ein Energieberg der Hohe Q
- der sog. Schottky-Higel -, der zur Feldevaporation Gberwunden werden muss. Setzt man Q gleich
Null, so kann grundsétzlich die Verdampfungsfeldstarke F berechnet werden. Im Rahmen dieses Mo-
dells wird dieser Schottky-Hiigel in einer gewissen Entfernung zur Oberflache und zum Adatom ange-
nommen. Dadurch kann der genaue Verlauf des Bindungspotentials vernachlassigt werden, es wird mit
dem konstanten Wert von Eg gerechnet. Effektiv bedeutet dies, dass zum Zeitpunkt des Abldsens Eg
schon komplett Gberwunden wurde. Vernachldssigt man thermische Energieeinfliisse, was aufgrund
deren Werte gerechtfertigt ist, ist Q damit gleich Ec aus Formel 3.8.

—Bindungspotential F =0
——Feldpotential

2 — Gesamtpotential

02 14

Atornposition x [A]

Energie [&V]

6 -

Abbildung 3.6: Schematische Potentialverlaufe eines evaporierenden Atoms nach dem Image-Hump-Modell

Dieses Modell kann zwar die Feldverdampfungsfeldstarken einiger Metalle gut vorhersagen, ist aller-
dings teilweise unzureichend und wurde daher vielfach kritisiert [48, 67]. Eine Erweiterung lieferten
GOMER und SWANSON mit dem sog. Charge Exchange Modell [68]. Es verschiebt u.a. das Bildladungs-
potential um einen Wert x¢, (screening distance - Abschirmungsabstand), um der nicht eindeutig zu
benennenden Position der Oberflache Rechnung zu tragen.

Demzufolge kommt es zu Potentialverldufen des lons, die den Potentialverlauf des neutralen Atoms an
einer Stelle x;,: schneiden (siehe Abbildung 3.7), ab der die lonisierung des Atoms energetisch glnstiger
ist. Dadurch entsteht eine Aktivierungsenergie Q, die den Unterschied zwischen V(x;,;) und der neutra-
len Bindungsenergie darstellt.

Zur Berechnung von Q und x;y ist also die Kenntnis des genauen Potentialverlaufs von Eg(x) erforder-
lich. Dieser kann zwar durch das EAM-Konzept (siehe 3.3.3) modelliert werden, genaue, quantitative
Aussagen sind aber trotzdem diffizil und schon allein wegen der Nichtkenntnis von xs auszuschliefRen.

Stattdessen soll ein empirischer Ansatz gewédhlt werden, der das Berechnungsmodell von BOLL und
AL-KASSAB [63] nur geringflgig verandert: Q entspricht der Bindungsenergie Eg, vermindert um eine
Energie Ef, die durch das Feld verursacht wird. Zusatzlich missen noch die lonisationsenergie und die
Austrittsarbeit aufsummiert werden. An dieser Stelle ist aber zu beachten, dass | nicht komplett addiert
werden darf. Abbildung 3.7 zeigt dazu die Potentialverlaufe eines Adatoms fiir zwei verschiedene loni-
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Abbildung 3.7: Potentialverldufe eines evaporierenden Atoms
nach dem Charge-Exchange-Modell

sierungsenergien: 5eV und 10eV unter den (realistischen) Bedingungen Eg = 5eV, F = 30V/A, n = 1. Es ist
augenscheinlich zu erkennen, dass die Differenz von Qsey und Qqpev €twa 1eV betragt, obwohl die Diffe-
renz der lonisierungsenergien bei 5eV liegt. Die genaue Erhéhung AQ durch die Beriicksichtigung von |
ist also stark abhdngig vom Potentialverlauf Eg und analytisch fiir viele komplexe Potentialverlaufe
nicht zu berechnen. Allerdings kann sie fiir einen gewissen Wertebereich als linear angenommen wer
den, so dass AQ = K:1 gilt, mit dem empirisch zu ermittelnden Koeffizienten K.

Die Bestimmung von E; ware prinzipiell Gber die
Feldstdarke F moglich. Diese Vorgehensweise hat
aber zwei Nachteile: F im Raum Uber der Spitze
misste z.B. Uber eine Finite-Elemente-Methode
bestimmt werden, die den Rechenaufwand stark
ansteigen lasst. AuRerdem kann - nach obiger
Beschreibung - der quantitative Zusammenhang
zwischen F und Ef nicht so genau bestimmt wer-
den, dass sich dieser Mehraufwand lohnt.

Stattdessen wird ein einfacherer, empirischer
Ansatz gewahlt: Er ist (absolut) am héchsten an
geometrischen Kanten und Eckpositionen von
evaporierenden Kristallebenen, versteckte Atome

erfahren einen geringeren Einfluss. Folglich ist E¢
Abbildung 3.8: Aufsicht auf simulierte Probenspitze: eine Funktion des Abstandes x zur globalen
Energetischer Einfluss des Feldes. (durchschnittlichen) Probenoberfliche, die in

Hell = starke Absenkung von Q dieser Arbeit beschrieben wird durch:

_ 2 Formel 3.11
E. =D-x

Dabei ist D ein empirisch zu bestimmender Koeffizient. Der Einfluss von Er ist schematisch in Abbildung
3.8 visualisiert. Die Abbildung erinnert an ein FIM-Bild. Das bedeutet, der energetische Einfluss nach
Formel 3.11 ist dort am starksten, wo auch in einem FIM-Bild am meisten Bildgasionisation auftritt und
damit das Feld am hochsten ist. Da Q durch das Feld nur abgesenkt werden kann, misste Formel 3.11
noch um eine additive Konstante erganzt werden, so dass (flr realistische x-Werte) Er stets kleiner Null
ist. Da wahrend der Simulation beim Vergleich der Energien aller Atome diese Konstante keine Auswir-
kungen hat, kann sie an dieser Stelle weggelassen werden.
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Insgesamt ergibt sich damit die Formel

f— . - . * 2
Q=E, +K (Zﬂ:h n CD]JrD X" +Ey Formel 3.12

Die thermische Energie Ey, ist zwei GroRenordnungen kleiner als die anderen Energiebeitrage und
kdonnte daher prinzipiell vernachlassigt werden. Fiir die Simulation ist sie dennoch aus praktischen
Griinden brauchbar, da ihr zufélliger Wert ein gewisses zufalliges Verhalten in den Evaporationsablauf
ein bringt.

Zu erwdhnen ist, dass das oben beschriebene Charge-Exchange-Modell zwar allgemeiner als das Image-
Hump-Modell ist, dennoch kdnnen auch hier noch Energiebeitrage erganzt werden. So erwahnten
GOMER und SWANSON [68] Einflisse der Polarisierbarkeit und des Dipolmomentes des Adatoms, so-
wie veranderte Energielevel der Gibertragenen Elektronen. Allerdings sind viele dieser Effekte quantita-
tiv schwer zu erfassen. Weil sie im Allgemeinen deutlich kleiner sind als die anderen Energiebeitrage,
werden sie daher hier - genauso wie in vielen anderen Berechnungen - vernachlassigt.

Anzumerken ist auch, dass durch obige Formel und Simulation keine Aussagen Uber den eigentlichen
Evaporationsprozess getroffen werden kdnnen. Beispielsweise hat FORBES [67] angemerkt, dass die
Vorstellung des plotzlichen Ladungsiiberganges unrealistisch sei und stattdessen ein FlieRen der La-
dung den Vorgang besser umschreibe und fligte einen Vorfaktor - vergleichbar mit K aus Formel 3.12 -
ein. Er pragte daher den Begriff charge drain und es gibt Abschdtzungen (iber energetische Einflisse
daraus [69]. Die vorliegende Formel 3.12 schlief3t solche Einflisse dabei nicht aus. Durch die Benutzung
zweier empirisch zu ermittelnder Konstanten (D und K), konnen fehlerhafte Betrachtungen der energe-
tischen Verhaltnisse durch ein vereinfachtes Bild der Feldevaporation (teilweise) kompensiert werden.
Gleichzeitig erlaubt die Anzahl von nur zwei Konstanten eine gangbare Eichung dieser durch den Ver-
gleich von Simulationen und Messungen. Weitergehende Betrachtungen und Diskussionen dazu sind in
8.2 zu finden.

3.3.3. Berechnung der Bindungsenergie mithilfe der Embedded Atom Method

Ein wesentliches Merkmal des in dieser Arbeit verwendeten Simulationsalgorithmus ist die detaillierte
Berechnung der Bindungsenergie. In bisherigen APT-Simulationen [63] wurde diese nur durch feste
Bindungsbeitrage zwischen benachbarten Kristallatomen berechnet. Eine solche Methode, oder auch
die Berechnung nur durch Paarpotentiale, hat den Nachteil, Bindungsverhaltnisse im Allgemeinen nur
unzureichend zu beschreiben. So kann dieser Ansatz beispielsweise den Unterschied zwischen der
Sublimations- und der Leerstellenenergie nicht erklaren und auch Bindungsverhaltnisse an Grenz- und
Oberflachen zeigen ungeniigende Genauigkeit.

Daher wurde fiir diese Arbeit Eg mithilfe der Embedded Atom Method (EAM) berechnet. Die Bindungs-
energie ist dabei nach FINNIS und SINCLAIR [70] aus einer Summe von Paarpotentialen und einem
Term, der dem kollektiven Einfluss der Umgebungsatome Rechnung tragt, zu bilden. Letzterer wird
Uber den Elektronendichteeinfluss benachbarter Atome bestimmt und setzt dabei die Prinzipien der
guantenmechanischen Dichtefunktionaltheorie im Rahmen eines empirischen Modells ein. Fiir ein
Atom i gilt:

1
E,. = > —-V(r.)+F(p;
Bi Z 2 ( "J) (p') Formel 3.13
V(ri;) ist dabei das Paarpotential zwischen den Atomen i und j mit dem Abstand r;;, p; ist die Elektro-
nendichte an der Position i und F(p) die Einbettungsfunktion. Nach [71, 72] kann p; als Summe aus den

Beitragen der Umgebungsatome gebildet werden:
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Pi = zpo,j : (dNN,j /ri,j )6
j

Dabei ist dyy,; der Abstand des ndchsten Nachbarn (NN) der puren Phase des Elementes j und po ein
elementspezifischer Skalierungsfaktor. Dieser ist abhadngig von der Leerstellenbildungsenergie Es, der

Formel 3.14

Sublimationsenergie Es, und dem Atomvolumen Q, wiederum jeweils des reinen Elements [72]:

E b _ELS %
Po; = 0 Formel 3.15

Im Rahmen dieser Arbeit wurde fiir die Einbettungsfunktion F(p) die Wurzelfunktion verwendet nach
der Beschreibung von [70]. Der Koeffizient dieser Funktion ist dadurch determiniert, dass die halbe
Gesamtbindungsenergie eines Atoms nach Formel 3.13 seiner Sublimationsenergie entsprechen muss.

Anzumerken ist, dass mit der Berechnung von Eg nach Formel 3.13 der Algorithmus deutlich kompli-
zierter ist, als wenn nur Paarpotentiale benutzt werden. Zum einen, da mit dem zweiten Term aus
Formel 3.13 das Potential zwischen zwei Atomen nicht mehr symmetrisch ist, zum anderen, da durch
die Wurzelfunktion die Abhangigkeit von den NN nicht mehr linear ist. Praktisch bedeutet dies, dass
beim Evaporieren eines Atoms die Energie Ez der verbliebenen Nachbaratome nicht um einen be-
stimmten Wert gesenkt werden kann, sondern deren Bindungsenergie vollkommen neu berechnet
werden muss.

Die EAM ist also ein komplexes Modell zur Berechnung der Bindungsenergie. Dabei werden allerdings
nur bekannte bzw. makroskopisch relativ leicht zu ermittelnde Konstanten benutzt (wie die Leerstel-
lenbildungsenergie Eis, die Sublimationsenergie Egp, das Atomvolumen Q und der NN-Abstand dyy).
Diese verwendeten Daten sind in Tabelle B.1 im Anhang aufgelistet. Einzig das Paarpotential muss be-
stimmt werden, dies geschieht im Allgemeinen z.B. durch Vergleich und Anpassen an Gitter- und elasti-
sche Konstanten. Es gibt in der Literatur etliche solcher Arbeiten, wodurch eine Vielzahl an Paarpoten-
tialen zur Verfligung steht. Teilweise sind jedoch gerade intermetallische Paarpotentiale nicht vorhan-
den oder diese sind in verschiedenen Arbeiten stark unterschiedlich.

In dieser Arbeit wurden die Paarpotentiale durch das Lennart-Jones-Potential beschrieben:

r 12 . 6
r r Formel 3.16

Dessen Minimum liegt bei (ro, -€). Des Weiteren wurden fir die vorliegenden Berechnungen V(r) und
p(r) bis zu den dritten NN miteinberechnet (r;; < 4,1A), auch dies ist eine Erweiterung des Simulations-
algorithmus von [63].

3.3.4. Weitere Neuerungen des Simulationsprogramms

Beriicksichtigung der Projektion

Das simulierte Volumen hat eine VergrofRerung von 1, weshalb die x- und y-Koordinaten der Atomposi-
tionen bislang unverandert blieben. Allerdings wird dabei der Projektionseffekt vernachlassigt.

In der Rekonstruktion von APT-Messungen (3.1.1) wird das Detektorsignal auf die Zwischenebene proji-
ziert. Eine weitere Korrektur zur Beachtung der gekriimmten Oberflache wird vernachlassigt, da sie
kleiner als die Messgenauigkeit ware. Gleiches gilt fiir den entsprechenden zusatzlichen Einfluss auf die
z-Komponente.

In der Simulation wurde nun auch diese ,Vernachladssigung” bericksichtigt, um das gleiche Berech-
nungsprinzip wie in den Messrekonstruktionen zu verwenden. Damit werden Simulationen und Mes-
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sungen noch wirklichkeitsnaher miteinander verglichen. Dass dies sinnvoll ist, zeigt eine Abschétzungm:
Zwar liegen die maximalen Einfliisse mit Ax = Ay = 2,8A bzw. Az = 1,2A wie bereits erwihnt im Bereich
der Messgenauigkeit, sie kdnnen sich aber innerhalb der AtomVicinity-Profile aufgrund deren héchster
Signifikanz durchaus bemerkbar machen (siehe auch 8.2.2).

Individuelle Eingabe von ry

Eine weitere Verbesserung hin zu einer genaueren Simulation ist die separate Angabe des Krimmungs-
radius ry. In den APT-Simulationen von BOLL [63] entspricht dieser automatisch dem Schaftradius rs, so
dass der vordere Teil des Volumens eine Halbkugel darstellt. Mit einem unabhangigem r, kann ein rea-
listischeres Probenvolumen entworfen werden. Denn aus Formel 3.2 und Formel 3.3 folgt:

r. ry.-N
s det . 2 2 2 2
=== mit r.=4/X" + bzw. ry, =/X5. +
r L s Y det det T Ydet Formel 3.17
Das heif3t also, dass die Radien rs und r in einem festen Verhaltnis zueinander stehen,
welches - nach den Prinzipien aus 3.1.1 - nur von den Geometrien des Atomsonden-

aufbaus abhangt.

Dieser Aspekt ist durchaus wichtig, da r, nach Formel 3.3 und Abbildung 3.2 einen
direkten Einfluss auf die z-Komponente hat. Entsprechende Auswirkungen werden in
4.6 untersucht.

Abbildung 3.9: Schematische Darstellung der Form der virtuellen APT-Spitze

mit dem Schaftradius r; und dem vorderen Krimmungsradius ry

3.4. Das ALCHEMI-Verfahren

Diese Untersuchungsmethode bietet die Moglichkeit, mithilfe eines Transmissionselektronenmikro-
skops Atompositionen in einer Kristallstruktur zu bestimmen. Bei dem von SPENCE und TAFT@ vorge-
stellten ALCHEMI-Verfahren (Atom Location by Channeling Enhanced Microanalysis - Atomlokalisierung
durch Kanalisierungsunterstiitzte Mikroanalyse) wird das Channeling von Elektronen entlang der Kris-
tallebenen ausgenutzt, um eine unterschiedlich starke Rontgenemission verschiedener Kristallpositio-
nen hervorzurufen [73, 74].

Man orientiert dabei die Probe nahe der Braggbedingung, die Elektronen, die sich durch den Kristall
bewegen, kdnnen im Rahmen der dynamischen Theorie durch Blochwellen beschrieben werden. Wird
der Einstrahlwinkel davon ausgehend verkleinert (Ablenkungsparameter s<0), bewegen sie sich zu-
nehmend entlang der Atomlagen des Kristalls; wird er vergroRert (s>0), bewegen sie sich dazwischen
(siehe Abbildung 3.10). Deswegen entstehen in unterschiedlichen Atomlagen unterschiedlich starke
Elektronendichten. Da durch inelastische Streuung mit den Atomen diese angeregt werden und Ront-
genguanten emittieren, entsteht ein charakteristisches EDX-Spektrum (energy dispersive X-ray
spectroscopy - Energiedispersive Rontgenspektroskopie).

I Diese Abschatzung befindet sich im Anhang (C.1).



T. Rademacher: Untersuchung atomarer Strukturen an geordnetem und nanokristallinem ternadren FesAl

§>0: QO |
e e 6 & e o

g [ VR
{ief e e, e/ i £ \\/
o
o

et e e e ]
2| e lef tef o) | HEPp M
= } o ‘t “‘-‘! "‘-‘u ',‘.’- "-. -
5 ’ P S N ot )
‘£ .' '..: \ 0’- ‘.. ©; ‘.‘0 i "..
= ' - A ‘ = W - X-ray energy [keV]
5 o
A c e
Ul e 0.0 0/ N /
: : .. : o. ;’o: -. ' ; 2 ] \
T T N .
.ll ! . ! .. ! {@) \ /® \ .’ -
~9"~0,\0 ‘0"" )
‘. ,' ‘. : .‘ :‘.u :‘. \ I,' L
v " -‘ ‘ ‘; ‘ X-ray energy [keV]

Abbildung 3.10: Prinzip der ALCHEMI-Methode.
Unterschiedliche Elektronendichten fithren zu unterschiedlichen EXD-Spektren (nach LIEBSCHER [75]).

Aufgrund der unterschiedlich starken Anregung bestimmter Atompositionen in beiden Fallen
(s >0 und s < 0) kann das Verhalten von terndren Elementen Aufschluss Gber die Platzbesetzung geben:
In dem Beispiel aus Abbildung 3.10 verhalten sich die EDX-Intensitdten der gelben Atome wie die der
blauen Atome und gegensatzlich zur denen der roten Atome. Daher kann eine Platzbesetzung von blau
durch gelb geschlussfolgert werden. Fiir quantitative Analysen aus den jeweiligen Intensitaten | und I’
beider Messungen muss deren Abhangigkeit von den Elektronenstromdichten j betrachtet werden. Fir
die Atomsorten A und B sowie dem ternaren Zusatz X gilt:

A:k'CA’nA’jA IB:k'CB'nB’jB IX:k'CX'nX'(gx,A'jA+(1_§X,A)'jB)
IVA:k,'CA'nA'j:A Ié:k,'CB'nB'jI'B I;(Zk,'cx'nx'(EX,A'j:A"‘(l_EX,A)'jé;)
Formel 3.18

Dabei sind k, k' Intensitatsfaktoren der Messung, n die jeweiligen Anteile der Atomsorten auf den Ebe-
nen und C die jeweiligen Faktoren, die die unterschiedlichen lonisationswahrscheinlichkeiten, Fluores-
zenzausbeuten und andere Skalierungsfaktoren beinhalten. Mithilfe der sog. Doppelverhaltnisbildung
kann der Grad der Platzbesetzung & a von X-Atomen auf A-Pldtzen derart berechnet werden, dass sich
diese Koeffizienten aufheben:

lx s

[ | [
X _ A B _ X B
—EX,A',_“‘(]-_E»X,A)'T = EX,A =1L
IA IB A _ B
|'A |l’3 Formel 3.19

In dieser Formel wird von einer Channeling- und einer Randomrichtung ausgegangen, so dass fir die
Elektronenstromdichten ]/; = ]B' gilt [76]. Diese Analysemethode ist insbesondere fir geringe Konzent-

rationen der terndren Zusatze sinnvoll und durch die Auswertung, die auch ohne Kenntnis der Struktur-
faktoren moglich ist, vergleichsweise einfach.
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Kapitel 4: Allgemeine Analyse von FIM- und APT-Messungen

In diesem Kapitel werden FIM- und APT-Messungen auf allgemeine Eigenschaften un-
tersucht und generelle Analysen durchgefiihrt. Ein Schwerpunkt liegt dabei auf der Cha-
rakterisierung der Messeffekte und -eigenheiten der APT-Daten. Daran angelehnt, sol-
len APT-Simulationen der binaren Legierung durchgefiihrt und kalibriert werden.

4.1. FIM-Resultate

Abbildung 4.1 zeigt eine FIM-Aufnahme der bindren Legierung. Dieses Bild wurde nach einer APT-
Messung bei 15kV aufgenommen. Durch die Messung ist eine stetige Feldverdampfung erfolgt, wo-
durch die Probe gleichmaRig abgerundet ist und man daher ein gleichmalig entwickeltes und unver-
zerrtes FIM-Bild erhalt.

Abbildung 4.1: FIM-Bild von Fe;Al bei 20K und 15kV.
Pole sind indiziert, Hauptrichtungen hervorgehoben.

Es konnen klar Pole niedriginduzierter Richtungen ausgemacht werden. Am deutlichsten sind die
<100>-Pole zu erkennen, ebenfalls treten die Pole der <110>-Richtungen vernehmlich hervor. Dies ist
damit zu erklaren, dass diese Richtungen die grofSten Ebenenabstiande aufweisen. Dadurch bilden sich
bei abgerundeten Proben an diesen Stellen die Stufen der Kristallstruktur am deutlichsten heraus. Die
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Pole der <111>-Orientierung sind daher auch nicht so klar zu erkennen, in Abbildung 4.1 sind sie kaum
auszumachen, etwas deutlicher sind sie beispielsweise in Abbildung 4.2 zu erkennen.

Das bedeutet, dass die Orientierung der Proben dadurch eindeutig bestimmt und dass eine APT-
Messung an dieser Probe damit klar einer definierten Richtung zugeordnet werden kann.

Ebenfalls ist eine Uberpriifung, ob Gitterdefekte an der untersuchten Stelle auftreten, méglich. Von ca.
40 Proben, an denen FIM- und/oder APT-Messungen vorgenommen wurden, konnte nur in einem Fall
eine Korngrenze ausgemacht werden. Damit kann bestédtigt werden, dass die intensive Auslagerung zur
Optimierung der Homogenitat der Proben (siehe 3.2.1) die erwilinschten Effekte erzielt haben.

In FIM-Bildern kénnen unterschiedliche Elemente nur aufgrund ihres Kontrastes unterschieden werden.
In FesAl ist das erkennbare Element im Wesentlichen Aluminium. Das kann durch ein Verfahren basie-
rend auf geometrischen Uberlegungen nach WENG iiberpriift werden [77]. Dazu werden fiir mindes-
tens zwei Hauptrichtungen die in FIM-Bildern erkennbaren (relativen) Ebenenabstdnde ermittelt. Nun
ist zu Uberlegen, welche Abstande jeweils zu erkennen sein mussten, wenn nur Aluminium, nur Eisen
oder beides die identifizierbaren Atome in FIM-Bildern darstellen. Durch einen Vergleich dieser Ebe-
nenabstdnde, kann das abbildende Element bestimmt werden. Die entsprechenden Daten sind in
Tabelle 4.1 aufgelistet, inklusive der Messung an Abbildung 4.1, dessen Ebenenabstande in Einheiten
des Krimmungsradius angegeben sind. Offensichtlich zeigen diese Daten, dass Aluminium als das ab-
bildende Element in FesAl konstatiert werden kann, womit die Ergebnisse von WENG bestétigt werden
(siehe auch [58]).

Verhiltnis des Ebenenabstandes d.;19>/d<100>

theoretisch gemessen
wenn nur wenn nur wenn Eisen und
Aluminium abbildet Eisen abbildet Aluminium abbilden
2,04A/2,89A 2,04A/1,445A 2,04A/1,445A 0,00320r,/0,00428r;
~0,706 ~1,412 ~1,412 ~0,748

Tabelle 4.1: Ebenenabstdande in FIM-Aufnahmen

Das bedeutet, dass die Feldionisation des Bildgases also an Aluminiumatomen stattfindet, dort ist die
Feldstarke folglich am hoéchsten. Demzufolge hat in FesAl das Aluminium also die hohere Feldverdamp-
fungsfeldstarke. Das ist zunachst Uberraschend, da in den jeweils reinen Phasen die Evaporations-
feldstarke von Aluminium deutlich kleiner ist als diejenige des Eisens [48]. Man kann also daraus
schlieBen, dass sich in FesAl die Bindungsverhéltnisse andern und damit das Aluminium die hochste
Feldverdampfungsfeldstarke aufweist.

Prinzipiell konnen FIM-Aufnahmen auch dazu dienen, die Ordnung/Platzbesetzung von Zusatzen zu
untersuchen, sofern diese Elemente durch ihren Kontrast ausgemacht werden kdnnen. In Abbildung
4.2 ist dazu als Beispiel ein FIM-Bild einer FesAl-V-Legierung dargestellt. Betrachtet man die Ringe um
die <100>-Pole, kdnnen einzelne Punkte (Atome) mit auffdlligem Helligkeitswert identifiziert werden.
Beim Vergleich mit <100>-Polen eines FIM-Bildes der bindren Legierung (Abbildung 4.1) ist aber festzu-
stellen, dass solche Helligkeitsunterschiede dort auch zu erkennen sind. Auf terndre Zuséatze sind diese
also nicht zurilickzufihren, es ist anzunehmen, dass fehlpositionierte Atome oder die lokale Probenge-
ometrie die Ursache dafir sind. Auch an <111>-Polen sind entsprechende Erkenntnisse kaum zu ge-
winnen. Zwar sind in dieser Richtung reine Aluminiumebenen vorhanden (vergl. Abbildung 4.5), aller-
dings sind hier die einzelnen Ebenen nicht besonders gut zu erkennen. Eine (verminderte) Bildgasioni-
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sation an Eisenatomen kann hier aufgrund des geringen Ebenenabstandes nicht ausgeschlossen wer-
den. Dadurch ist es nicht mdglich, eine ausgepragte Ringstruktur zu erkennen, wie die FIM-Bilder zei-
gen; stattdessen sinkt der Kontrast. Damit werden ein eindeutiges Erkennen von terndaren Atomen und
eine Positionszuordnung vernehmlich beeintrachtigt.

Abbildung 4.2: FIM-Bild von Fe;Al-V bei 35K und 11,2kV.
Pole sind indiziert, Hauptrichtungen hervorgehoben.

Folglich sind die FIM-Bilder zur Bestimmung der Platzbesetzung nicht geeignet. Wie aber bereits be-
merkt, dienen sie zu einer Uberpriifung der Probenqualitdt und erlauben eine eindeutige Orientierung
der Probe und damit der Messrichtung von APT-Messungen.

4.2. APT-Messungen an Fe;Al

Alle APT-Messungen an massivem, geordnetem Material (Kapitel 4 und Kapitel 5) wurden an der Atom-
sonde am IMP in Géttingen durchgefiihrt. Zur Anwendung kam eine Spannungsanregung mit einem
Puls-Grundspannungs-Verhaltnis von 18%. Die Messtemperatur lag bei 30K, bei den titanhaltigen Pro-
ben bei 70K.

Zundachst soll an dieser Stelle die bindre FesAl-Legierung untersucht werden. Die APT-Messung einer
<110>-orientierten Probe ist in Abbildung 4.3 dargestellt. Deutlich sind die zur Seite ausgerichteten
Kristallebenen zu erkennen. Die leichte Schragstellung rihrt daher, dass die Probe in der Atomsonde
nicht vollkommen ideal orientiert war (wie in 4.1 beschrieben). Im oberen Bereich des gezeigten Volu-
mens ist die Ebenenaufldsung geringer, was ab einem gewissen Abstand vom Zentrum stets der Fall ist.
Ein eindimensionales Dichteprofil ist aufgrund der statistischen Schwankungen nur bedingt sinnvoll,
stattdessen wurden an den untersuchten Volumina AtomVicinity-Untersuchungen durchgefiihrt (siehe
3.1.2). |hr Ergebnis ist in Abbildung 2.1 dargestellt. Daflir wird nicht das gesamte Messvolumen ver-
wendet, sondern nur die Bereiche, bei denen man bereits die hochste Ebenenauflésung erkennen
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kann. In dieser Arbeit werden bei dieser Analyse nur Aluminiumatome als jeweiliges Referenzatom
benutzt und Umgebungsatome mit einem Abstand geringer als 7A fir alle drei Koordinaten. Das Resul-
tat ist also ein wiirfelférmiges Volumen von 14A Kantenlinge. Wie Abbildung 4.4 verdeutlicht, sind die
Ebenen nach dieser Berechnung klarer zu erkennen als in der urspriinglichen Messung. Um ein Dichte-
profil senkrecht zu den Ebenen anzufertigen, muss das Volumen noch orientiert werden, um die leichte
Schragstellung der Ebenen aus Abbildung 4.3 zu kompensieren.

—2A—

Dichteprofil
Abbildung 4.3: Ausschnitt aus einem mit der APT Abbildung 4.4: Ergebnis der AtomVicinity-Analyse.
gemessenen Volumen Volumen rotiert fiir ein Dichteprofil

in Richtung der Ebenen.

Um nun diese Dichteprofile fiir verschiedene Kristallrichtungen zu analysieren, ist es sinnvoll, zunachst
einen Blick auf die zu erwartenden Profile zu werfen (siehe dazu Abbildung 4.5). Am relevantesten sind
diejenigen der drei Hauptrichtungen <100>, <110> und <111>; dabei sind fir die betrachtete Struktur
alle Richtungen des jeweiligen Typs gleichwertig. Dreht man die Einheitszelle entsprechend, so sieht
man, dass in der <110>-Richtung die Ebenen den groflten Abstand haben und jede Ebene gleich ist,
d.h. zu gleichen Anteilen aus den drei Kristallpldtzen besteht. Die <100>-Richtung zeigt zwei verschie-
den aufgebaute, alternierende Ebenen: eine reine Eisenebene mit den a-Pldatzen und eine gemischte
Ebene mit den B- und y-Platzen. Die <111>-Richtung zeigt als einzige vollkommen getrennte, reine
Aluminiumebenen (y-Platze). Dazwischen befinden sich drei Eisenebenen mit jeweils a-/B-/a-Platzen.
Damit ist diese Orientierung prinzipiell am aussagekraftigsten, der geringste Ebenenabstand von 0,85A
erfordert aber auch die héchste Auflésung.

Diese Ebenenabfolgen kdnnen in schematischen Dichteprofilen dargestellt werden, wie sie in Abbil-
dung 4.5 jeweils unterhalb der entsprechend orientierten Kristallstruktur zu sehen sind.
Darin sind neben den Ebenenpositionen und -abstdnden auch die relativen Intensitdaten der Elemente
und die enthaltenen Kristallplatze abzulesen (wie oben beschrieben).
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Abbildung 4.5: Ubersicht der Abfolge von Ebenen und entsprechende Dichteprofile

mit Kristallplatzen der DO;-Struktur fiir die drei Hauptrichtungen

31



T. Rademacher: Untersuchung atomarer Strukturen an geordnetem und nanokristallinem ternadren FesAl

Mit Kenntnis dieser theoretischen Dichteprofile sollen nun die Dichteprofile von APT-Messungen bzw.
deren AtomVicinity-Analysen betrachtet werden. Entsprechende Ergebnisse von Messungen an FesAl
fir die drei Hauptrichtungen sind in Abbildung 4.6 dargestellt.
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Abbildung 4.6: AtomVicinity-Dichteprofile von APT-Messungen von Fe;Al

Zunachst fallt der Al-Peak in der Mitte eines jeden Profils aus Abbildung 4.6 auf. Dieser ist dadurch zu
erklaren, dass man die durchschnittliche Umgebung eines Aluminiumatoms betrachtet, d.h. dass in
dessen Zentrum die Antreffwahrscheinlichkeit eines Al-Atoms bei 1 liegt. Die umliegenden Atome zei-
gen hingegen die (durchschnittliche) Antreffwahrscheinlichkeit, die der Detektionsrate der Atomsonde
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entspricht, also etwa 0,5. Des Weiteren ist die Position der Zentrumsatome festgesetzt und nur in den
relativen Positionen der anderen Atome machen sich die Messungenauigkeiten bemerkbar. Daher sind
die Peaks, die das Zentrumsatom beinhalten, scharfer (siehe auch 8.1.1).

Trotz dessen und wegen der frei skalierbaren Normierung (siehe 3.1.2) kann man diese Profile aber mit
den theoretischen Dichteprofilen vergleichen - unter Beachtung der genannten besonderen Gegeben-
heiten des mittleren Peaks.

Erst einmal ist fur die <110>-Richtung zu bemerken, dass die Ebenen wie zu erwarten ausgemacht
werden kdnnen: sie zeigen jeweils eine gemischte Komposition mit dem erwarteten Abstand.

In der <111>-Richtung sind die Aluminium-Peaks ebenfalls im theoretisch bestimmten Abstand der
Aluminiumebenen auszumachen. Die drei dazwischen liegenden Eisenebenen kénnen hingegen nicht
getrennt aufgeldst werden, die Messgenauigkeit der APT ist nicht ausreichend. Der daraus resultieren-
de, breite Eisenpeak ist zudem nach links relativ zur erwarteten Position verschoben. Ein dhnliches
Verhalten kann fiir die <100>-Richtung beobachtet werden: Die Aluminium-Peaks sind im Abstand
entsprechend der Aluminiumebenen zu erkennen. Das Eisen hingegen ist auch hier nach links verscho-
ben, der Peak der reinen Eisenebene ist nach links verlagert bis zum Aluminium-Peak, der kleinere
Eisen-Peak der gemischten Ebene ist ebenfalls etwas nach links umpositioniert, beide Eisen-Peaks
Uberlappen sich und bilden einen einzigen, etwas asymmetrischen Peak.

Die Eisenatome scheinen also relativ zum Aluminium nach links verschoben, selbst bei der <110>-
Richtung kann ein kleiner Unterschied in der Peakposition ausgemacht werden, wenngleich deutlich
geringer als in den anderen Richtungen. Innerhalb dieser Grafiken bedeutet nach links verschoben, ein
geringerer Wert der z-Komponente, also verschoben in Richtung der Probenspitze.

Wie kann nun erklart werden, dass die Eisenatome relativ zu den Aluminiumatomen in unterschiedli-
chem MaRe eine zu gering berechnete z-Komponente haben? Es handelt sich dabei um einen Effekt,
der schon in anderen APT-Studien bemerkt wurde und der auf unterschiedlichen Feldverdampfungs-
feldstarken beruht [58, 78, 79]. Die Uberlegungen zur Rekonstruktion der Atome aus den Detektorsig-
nalen (siehe 3.1.1) basieren auf der Annahme, dass alle Atome die gleiche Feldverdampfungsfeldstarke
haben. Die Halbkugel, auf die die Atome projiziert werden, stellt damit eine Aquipotentialfliche der
Verdampfungsfeldstarke dar. Wenn es aber nun Atome gibt, die schon bei geringerer Feldstarke evapo-
rieren, tun sie dies ggf., wenn sie noch unterhalb der Halbkugel sitzen (vergl. Abbildung 4.7). Fir den
Rekonstruktionsalgorithmus verdampfen sie also zu friih. Genau dies ist hier der Fall: Die Eisenatome
besitzen eine geringere Verdampfungsfeldstarke (siehe auch FIM-Aufnahmen in 4.1), verdampfen et-
was eher als durch die geometrischen Verhaltnisse erwartet. Dieses Verhalten der verfriihten Evapora-
tion wurde auch schon von FROMMEYER et al. [58] anhand von FIM-Aufnahmen beschrieben, GE et al.
erklarten diesen Effekt schematisch anhand von Bindungsenergien [79].
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Durch dieses Phanomen kann es nun passieren, dass zwei Atome aus unterschiedlichen (untereinander
liegenden) Ebenen quasi direkt nacheinander (bzw. relativ schnell) evaporieren und in etwa an der
gleichen Stelle am Detektor ankommen. Erfolgt dann aus den Detektorsignalen die Rekonstruktion der
Atompositionen, werden die Atome - nach den Formeln aus 3.1.1 - auf etwa gleiche Positionen be-
rechnet. Dadurch wird dem Atom aus der unteren Ebene, namlich dem mit der geringeren Evaporati-
onsfeldstadrke, eine zu geringe z-Komponente zugeordnet. Die x- und y-Position kénnen durch das zu
frihe Evaporieren ebenfalls beeinflusst werden, da sich auch Projektionsverhéltnisse geringfiigig an-
dern kénnen, im Wesentlichen durch einen anderen Apexradius. Diese Ungenauigkeit ist aber deutlich
geringer als die der z-Komponente und ist kleiner als die allgemeine Messgenauigkeit der x- und y-
Position'”. Weitere Uberlegungen zu diesem Effekt und zusatzliche Auswirkungen werden in 4.5 be-
schrieben.

Nach den Dichteprofilen aus Abbildung 4.6 ist die Verschiebung der Eisen-Peaks messrichtungsabhan-
gig. Um dies zu erklaren, sind die Ebenen zu betrachten, die senkrecht zur Messrichtung stehen und
deren Atome sukzessiv wahrend der Messung von aullen nach innen evaporieren.

In <111>-Richtung gibt es reine Aluminiumebenen. Beginnt eine davon zu verdampfen, liegen darunter
drei reine Eisenebenen, die nach dem oben beschriebenen Effekt - relativ zum Aluminium - zu frih
evaporieren. Dadurch wird das Eisen kollektiv mit einer zu geringen z-Komponente und damit im Dich-
teprofil zu weit links dargestellt.

Hingegen ist das in <110>-Richtung nicht der Fall, in der es nur gemischte Ebenen gibt. Diese haben
auch die groRte Ebenenflachendichte und den grofSten Abstand. Verdampft hier ein Aluminiumatom,
gibt es Eisenatome, die dadurch frei liegen, sowohl in der gleichen Ebene als auch in der darunter. In
der unterhalb liegenden Ebene ist die Feldstarke aber aufgrund des relativ groBen Abstandes deutlich
geringer. Es evaporieren also erst die der ersten Ebene, dann die aus der darunter. Dadurch entspricht
die Verdampfungsreihenfolge aber der geometrisch zu erwartenden, wodurch es auch kaum zu einer
falschen Berechnung der Atompositionen kommt.

In <100>-Richtung liegt in etwa ein gemischter Fall vor: Auch die reine Eisenebene erfahrt eine zu friihe
Evaporation, es gelten die Uberlegungen zur <111>-Richtung. Die Eisenatome der gemischten Ebene
verhalten sich etwa so wie in <110>-Richtung, da diese Ebene aber eine geringere Flachendichte und
damit auch weniger Bindung zu Nachbaratomen hat als in der <110>-Orientierung, ist eine etwas zu
friilhe Evaporation moglich und folglich auch eine maRige Fehlpositionierung.

Solche Rekonstruktionseffekte sind bekannt und es gibt Ansatze, sie zu minimieren. Beispielsweise
kdnnen Aluminium und Eisen mit unterschiedlichen Verdampfungsfeldstarken rekonstruiert und damit
auf zwei unterschiedliche Halbkugeln zurlickprojiziert werden [62]. Allerdings stoRt man flir FesAl dabei
auf einige Probleme: Erstens gibt es prinzipiell zwei verschiedene Eisenplatze (a und B), die sich unter-
schiedlich verhalten kénnen, die aber durch das Detektorsignal nicht unterschieden werden kdénnen.
Zweitens bedarf es fir eine genaue Berechnung der Kenntnis der Verdampfungsfeldstarken jedes ein-
zelnen Elements. Man kennt diese jeweils fiir die reinen Phasen (19V/nm fiir Al*, 35V/nm fiir AlI"* und
33V/nm - 35V/nm fiir Fe™" [47]), fiir die Legierung sind diese aber nicht bekannt. Augenscheinlich sind
sie - aufgrund anderer Bindungsverhaltnisse - anders, denn Aluminium weist hier die hohere Verdamp-
fungsfeldstarke auf, wie die Ergebnisse aus 4.1 und 4.2, sowie [58, 77, 79] zeigen. Zusatzlich muss die
Messrichtungsabhangigkeit beachtet werden. Das bedeutet effektiv, dass die Bindungsverhaltnisse
eines Elements in verschiedenen Richtungen unterschiedlich sind und damit auch die Feldverdamp-
fungsfeldstarken. Die Berechnung von Verdampfungsfeldstarken ist dabei nur ungeniligend exakt mog-

v Eine Abschatzung zum Einfluss auf die x- und y-Position ist im Anhang zu finden (C.2).

34



Kapitel 4: Allgemeine Analyse von FIM- und APT-Messungen

lich, da Uber den genauen Evaporationsprozess noch zu wenige Erkenntnisse gewonnen wurden (vgl.
3.3.2). Die Abweichungen von gemessenen und berechneten Verdampfungsfeldstarken nach gangigen
Modellen liegt teilweise bei liber 35% [47].

Diese Effekte kdnnen also direkt kaum umgangen werden. Jedoch erschweren sie die Studien lber
Ordnung und Platzbesetzung, insbesondere bei terndrem FesAl, da die gemessene Ebeneabfolge ggf.
nicht der Kristallstruktur entspricht, sondern das Ergebnis von diesen Rekonstruktionseffekten sein
kann. Beispielsweise kann eine Uberlagerung eines Aluminium- und Chrom-Peaks in einem AtomVicini-
ty-Dichteprofil bedeuten, dass diese Elemente in einer Ebene sitzen. Es kann aber auch nicht ausge-
schlossen werden, dass sie in verschiedenen Ebenen positioniert sind und es aufgrund von verfriihter
Evaporation zu Peakverschiebungen im Dichteprofil und damit zu einer Uberlagerung kommt.

Wie in Kapitel 5 gezeigt wird, kdnnen solche Effekte teilweise durch die systematische Analyse der
Dichteprofile entlang der drei Hauptrichtungen abgeschatzt werden. Fiir exaktere Aussagen - ins-
besondere bei der genauen Bestimmung von Ordnungsgraden - ist der Einsatz von Simulationen von
APT-Messungen sinnvoll. Indem von verschiedenen Kristallordnungen mit unterschiedlicher Platzbeset-
zung der ternaren Zusadtze APT-Messungen simuliert und diese mit den gemessenen APT-Ergebnissen
verglichen werden, kénnen trotz der geschilderten Rekonstruktionseffekte Aussagen Uber die Kristall-
struktur und -ordnung getroffen werden.
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4.3. Simulation von APT-Messungen an Fe;Al

4.3.1. Optimierung der Parameter

Zunachst werden an dieser Stelle Messungen der bindren Legierungen simuliert, um grundlegende
Simulationsparameter zu eichen. Die dafiir bendtigten Paarpotentiale sind in der Literatur zu finden,
gerade fir die reinen Elemente gibt es eine Fiille von Angaben. Der genaue Verlauf der Potentiale un-
terscheidet sich dabei jedoch. So werden fiir das Fe-Fe-Potential Energieminima zwischen 0,19eV und
0,39eV angegeben [72, 80-87]. Die Position des Minimums ist hingegen ahnlicher, da es sich direkt am
NN-Abstand der reinen Phase orientiert. Auch fiir Aluminium gibt es verschiedene Angaben, die alle
einen ausgedehnteren Potentialverlauf mit einem geringer ausgepragten Energieminimum als das Fe-
Fe-Potential [81-83, 88, 89] aufzeigen. Das Fe-Al-Potential wird in verschiedenen Quellen beschrieben
[81-83], die Position und Tiefe des Energieminimums ist dabei jeweils gleich oder geringfligig groRer
als diejenigen des Fe-Fe-Potentials.

Die fir die Simulation verwendeten Paarpo- 0.2 Afomabstand r {4
tentiale wurden demnach im Bereich dieser
. => 25 3,0 3,5 4,0
Literaturwerte derart angepasst, dass es zu 2 g ! : : |
einer groBtmoglichen Ubereinstimmung zwi- % \\_//"’"—
schen den Simulationen und den APT- &
Messungen kommt. Sie sind nebenstehend in 03) 0,24
Abbildung 4.8 dargestellt. g’

=l

= =
Die Elektronendichtefaktoren pqy sind aus [72] @ -0.4 ,ile ﬁ'I\:Ie
entnommen bzw. nach Formel 3.15 bestimmt. Fe-— Al
Diese und die zur Berechnung bendtigten, 0.6

materialspezifischen Werte sind in Tabelle B.1
lalspezili ind Abbildung 4.8: Paarpotentiale der bindren Legierung

im Anhang verzeichnet.

Ebenso missen der Feldenergiefaktor D sowie der lonisierungsenergiekoeffizient K bestimmt werden.
Diese wurden ebenfalls durch Anpassen von Messung und Simulation ermittelt, im Rahmen dieser
Arbeit wurden die Werte D = 0,045 eV/A'2 sowie K = 0,35 verwendet. Des Weiteren wurden die Atom-
positionen der simulierten Volumina nach dem Zufallsprinzip leicht gedndert, um Mess-
ungenauigkeiten ebenfalls zu beachten. Die x-, y- und z-Positionen wurden dazu unabhangig voneinan-
der gaussférmig ,verschmiert”, der entsprechende o-Wert wurde individuell jeder Messung angepasst.
Fir die AtomVicinity-Dichteprofile ist dabei nur die z-Verschmierung relevant.

4.3.2. Analyse der Simulationen

Von den simulierten APT-Daten wurden AtomVicinity-Dichteprofile angefertigt (Abbildung 4.9), um das
Simulationsergebnis genau zu analysieren und mit den Messungen (Abbildung 4.4) zu vergleichen zu
kénnen.

Insgesamt zeigen die simulierten Profile eine groRe Ubereinstimmung mit den gemessenen Profilen: In
<110>-Richtung sind die Ebenen zu erkennen, bei denen Eisen und Aluminium eine nur geringe relative
Peakverschiebung von ca. 0,2A aufzeigen. In <111>-Orientierung sind die Eisen-Peaks zu einem Peak
fusioniert, der ebenfalls nach links verschoben ist. Auch in <100>-Richtung ist diese Verschiebung des
Eisens zu erkennen. Damit ist der Effekt der verfriihten Evaporation, der in den Messungen festgestellt
wurde, richtig simuliert worden.
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Abbildung 4.9: AtomVicinity-Dichteprofile einer simulierten APT-Messung von Fe3AIV

Des Weiteren ist gezeigt, dass Aluminium im FesAl in der Tat die héhere Feldverdampfungsfeldstarke
besitzt, so wie es die FIM-Bilder veranschaulichen. Der Grund dafir ist, dass Aluminium in FesAl die
héhere Oberflachenbindungsenergie aufweist. Dies entspricht den Abschitzung von GE et al [79],

" zur schnelleren visuellen Unterscheidung von gemessenen und simulierten AtomVicinity-Dichteprofilen
sind die der Simulationen hellgelb unterlegt.
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wenngleich sie eine einfachere Berechnungsmethode nur mit Paarpotentialen wahlten. Zunachst ist
die héhere Bindungsenergie von Aluminium insofern nicht zu erwarten, als dass es eine geringere Sub-
limationsenergie besitzt als Eisen. Es kann aber durch die Berechnung von Eg anhand von Formel 3.13
erklart werden: Bei Aluminium sind die Paarpotentiale in ihrer Starke geringer, dafiir zeigt Aluminium
eine héhere Bindung durch den zweiten Term aus Formel 3.13. Dieser skaliert aber mit der Wurzel der
Anzahl der umliegenden Atome, wahrend die Paarpotentiale proportional dazu sind. Verliert ein Alu-
miniumatom also wahrend der Feldverdampfung der Spitze einige Umgebungsatome, so sinkt seine
Bindung weniger stark als bei einem Eisenatom. Erganzend unterstiitzt auch die lonisierungsenergie
diesen Effekt.

Anzumerken ist noch, dass die Positionen der Peaks weitestgehend richtig simuliert werden kénnen,
die Peakformen aber teilweise erkennbare Unterschiede aufzeigen. Dies kann an bestimmten Effekten
der Feldevaporation liegen, die in den Simulationen nicht eingebracht wurden. Dieser Aspekt soll in
8.2.2 genauer diskutiert werden. Dementsprechend soll aber in den weiteren Analysen der Simulatio-
nen insbesondere Wert auf eine richtige Position der Peaks gelegt werden.

4.4. Ordnungsgrade

Die Simulationen bieten weiterhin die Moglichkeit, den Ordnungsgrad der DOs-Ordnung zu ermitteln.
Insbesondere die aufgrund ihrer Ebenenabfolge aussagekraftige <111>-Richtung ist dafiir dienlich.
Dazu folgende Uberlegung: Die Peaks zeigen eine gewisse Unschirfe, teilweise kann man bei den Gra-
phen sogar von einem Hintergrundsignal sprechen. Diese Effekte kdnnen aus der Messungenauigkeit
entstehen, sie kdnnen aber auch Folge von fehlpositionierten Atomen im Probenmaterial sein. Zu be-
achten ist dabei, dass sich bei diesen Atomen die Bindungsverhaltnisse andern und dadurch auch ihr
Evaporationsverhalten. Daher ist bei ihnen eine veranderte Peakverschiebung mdglich, die Beachtung
finden muss. Eine Aussage Uber Ordnung allein aus den Messungen ist a priori daher nicht moglich,
Simulationen hingegen kénnen Angaben liefern, die diesen Effekt beriicksichtigen.

<111>
-—

g — Aluminium, Messung
°

E — Aluminium, Simulation
o mit 100% Al-Ordnung
% — Aluminium, Simulation
= mit 90% Al-Ordnung

-4 -2 0 2 4

relative z-Position [A]

Abbildung 4.10: AtomVicinity-Dichteprofile von Aluminium:
Messung und Simulationen mit verschiedenen Ordnungsgraden

Um nun den genauen Verlauf der Graphen zu simulieren, miissen Ordnungsgrad und Messunschérfe
angepasst werden. Bei letzterem wird eine einheitliche Gaussverschmierung (siehe 3.3.1) fiir alle Ele-
mente angenommen.

Praktisch soll dies an den <111>-Dichteprofilen des Aluminiums erldutert werden, siehe Abbildung
4.10. Zunachst wird eine Simulationen fiir eine perfekt geordnete FesAl-Kristallstruktur durchgefihrt
und die Messunscharfe anhand des Verlaufs des Eisengraphs (in der Abbildung nicht dargestellt) ange-
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passt. Der Aluminium-Peak ist dann jedoch noch zu schmal, zwischen den Peaks zeigen Messung und
Simulation eine starke Diskrepanz. Verandert man den Ordnungsgrad, d.h. verringert man den Anteil
von Al auf y-Platzen und erhoht ihn zufallig verteilt auf a- oder B-Platzen, kann diese Diskrepanz aufge-
hoben werden. Insgesamt missen also sowohl| Gaussverschmierung als auch Ordnungsgrad derart
angepasst werden, dass fiir alle Elemente sowohl das Peak-Rauschsignal-Verhaltnis moéglichst gut Gber-
einstimmt, als auch die Peakform. Letztere kann dabei im Wesentlichen nur auf das Verhaltnis von
Breite und Hohe angepasst werden, da das genaue Profil - wie oben beschrieben - nur ungenau simu-
liert werden kann.

Durch den Vergleich mit der Simulation kénnen ebenfalls Unscharfen, die auf das Rekonstruktionsprin-
zip zurlickgehen, beachtet werden. Diese entstehen, da der Ablauf der Rekonstruktion diskret, also in
festen Schrittweiten erfolgt. Zu erkennen sind sie, indem eine Simulation perfekter Ordnung ohne
Messunscharfe simuliert wird, auch hier ergeben sich Peakbreiten (FWHM) von ca. 0,2A.

Insgesamt kann mit diesem Prinzip eine Aluminiumordnung von 90% + 5% in der bindren Legierung
ermittelt werden.

4.5. Elementkonzentrationen

Aus den Messdaten der Atomsonde lassen sich die Konzentrationen der enthaltenen Elemente berech-
nen. In Tabelle 4.2 ist die gemittelte Konzentration insgesamt und aufgeteilt nach Messrichtung ange-
geben. Es sind hier die relativen Konzentrationen zu den Nominalkonzentrationen genannt, da letztere
- abhangig von den terndren Zusatzen - fiir Eisen variieren.

APT-Messungen
nominelle EDX-
Element . Messrichtung
Konzentration gesamt Messungen
<100> <110> <111>
Aluminium 26at% +2,7 +7,1 +3,0 +4,0 -2,6
+14at% +1,8at% +1,1at% +2,3at% +2,0at%
Eisen 69at%/ -4,5 -8,4 -4,1 -5,4 +2,4%
70at%/ +2,0at% +1,9at%  +2,5at% +2,7at% +1,8at%

74at%

Tabelle 4.2: Gemessene Konzentrationen mit der APT relativ zur Nominalkonzentration

Es ist deutlich zu erkennen, dass Aluminium eine erhéhte Detektionsrate aufweist, Eisen hingegen eine
verminderte. Das Auftreten einer ungenau gemessenen Konzentration mit der APT ist ein bekannter
Effekt [50, 78], der auf unterschiedlichen Feldverdampfungsfeldstirken beruht. Ist diese bei einem
Element hoher (hier Aluminium), so bestimmt dieses die Evaporationsrate, wie es in 4.1 beschrieben
wurde. Das Eisen zeigt hingegen den Effekt der verfriihten Evaporation. Diese Tatsachen kénnen dazu
flihren, dass es zu einer korrelierten Evaporation kommt [50]. Das bedeutet, dass erst wenn ein Alumi-
niumatom verdampft ist, daneben- oder dahinterliegende Eisenatome evaporieren kénnen, auch wenn
deren Verdampfungsfeldstarke bereits erreicht war. Sie evaporieren dann unmittelbar nach dem Alu-
miniumatom, zeigen dann allerdings eine geringere Detektionsrate durch den Detektor. Dafiir gibt es
mehrere Griinde:

] Da der Multianodendetektor nur eine begrenzte Anzahl an Ereignissen pro Spannungspuls verar-
beiten kann, ist bei den nachfolgend evaporierenden Atomen die Wahrscheinlichkeit hoher, nicht
mehr registriert zu werden. Diese Anzahl liegt je nach Bauart und Modus des Detektors im Allge-
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meinen zwischen drei und acht, bei der verwendeten Atomsonde fiir diese Messungen bei drei
bis vier.

= Die an den Mikrokanalplatten erzeugten Ladungswolken kdnnen aufgrund einer gewissen bend-
tigten Erholzeit der Platten beim zweiten Atom pro Spannungspuls zu gering sein, um ein ver-
wertbares Detektorsignal auszuldsen. Der Flugzeitunterschied von zwei Atomen betragt etwa eine
Mikrosekunde, auch die Erholzeit liegt im Bereich von Mikrosekunden [90]. Relevant wird dieser
Effekt, wenn - wie bei der korrelierten Evaporation - in etwa die gleiche Stelle an den Platten ge-
troffen wird.

Ll Das Eisenatom evaporiert zwischen den Spannungspulsen. Da die Feldverdampfungsfeldstarke
hoher als bendtigt ist, kann nicht ausgeschlossen werden, dass auch Evaporation stattfindet,
wenn der Spannungspuls nicht berlagert ist und die Grundfeldstarke ausreicht. Eine Flugzeit-
messung und Massenbestimmung kann dann nicht durchgefiihrt werden.

Das Auftreten dieser Effekt bedeutet also, dass die Wahrscheinlichkeit, ein verwertbares Detektorsignal
Zu erzeugen, bei einem Atom mit der geringeren Verdampfungsfeldstarke kleiner ist, die gemessene
Konzentration relativ zu der anderen Elementsorte sinkt.

Ein deutlicher Beleg fiir dieses Verhalten ist die Anzahl der Spannungspulse, die zwischen dem letzten
Detektorsignal und einem neuen Evaporationsereignis gegeben wurden. Die Quote an Eisenatomen,
die unmittelbar nach einem anderen Atom evaporierten (also wahrend desselben Spannungspulses)
liegt bei Eisen bei ca. 12% aller Atome, bei Aluminium ist sie hingegen nur etwa 1,5%. Dazu kommt,
dass 9% aller Eisenatome direkt nach einem Aluminiumatom evaporieren und die Halfte davon auch
eine ahnliche Detektorposition wie das Al-Atom haben. Bei letzteren kann man also davon ausgehen,
dass Al und Fe nachste Nachbarn waren und korreliert evaporierten. In diesen Zahlen sind nun aber
Ereignisse enthalten, bei denen beide Atome erfolgreich detektiert wurden. Riickschliisse auf die Zahl
nicht detektierter Fe-Atome kann man daraus nicht gewinnen und daher die zu gering gemessene Ei-
senkonzentration nicht quantitativ erklaren. Sie zeigen aber, dass die korrelierte Evaporation ein wichti-
ger Effekt der Feldverdampfung in dieser Legierung ist und bestitigen abermals die Uberlegungen zur
verfriihten Evaporation aus 4.1.

Wie Tabelle 4.2 verdeutlicht, ist dieser Effekt offenkundig messrichtungsabhdngig. Um dies zu erklaren,
muss man einerseits natiirlich beachten, dass die Ebenenanordnung und Atompositionen relativ zur
Messrichtung unterschiedlich sind. Andererseits muss man bedenken, inwiefern sich der oben geschil-
derte Effekt der korrelierten Evaporation des Eisens bemerkbar machen kann. Augenscheinlich werden
insbesondere solche Eisenatome durch Aluminiumatome zuriickgehalten, die nachste Nachbarn zum
Aluminium sind, also Eisen auf a-Platzen. Entscheidend ist nun die Tatsache, wo diese nachsten Nach-
barn sitzen: In <110>-Richtung liegen sie in der gleichen Ebene wie das Aluminium. Ist also selbiges
verdampft, liegen diese Eisenatome frei und unterliegen in etwa dem gleichen elektrischen Feld wie
das Aluminium, d.h. in diesem Fall kommt der Effekt der korrelierten Evaporation sehr zum Tragen.

Anders in <100>- oder <111>-Richtung. Das a-Platz-Eisenatom, das beim Verdampfen eines Alumini-
umatoms frei wird, liegt in einer darunterliegenden Ebene. Dort ist aber das elektrische Feld geringer
und damit auch die Wahrscheinlichkeit zu evaporieren. Also macht sich in dieser Konstellation der ge-
nannte Effekt nicht so stark bemerkbar. Zusatzlich haben die Eisenatome in einer darunterliegenden
Ebene auch noch mehr Umgebungsatome als ein freiliegendes Eisenatom in <110>-Richtung. Dadurch
sind sie starker gebunden und das elektrische Feld ist auch deswegen nochmals geringer, was beides
dem Effekt der korrelierten Evaporation entgegenwirkt.
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Die Konzentrationen der ternaren Zusatze sind:

nominelle Konzentration aus Konzentration aus
Zusatz Konzentration [at%)] APT-Messungen [at%] EDX-Messungen [at%]
Chrom 5 6,8+2,8 5,31+0,17
Mangan 5 3,5+1,3 5,49 +0,41
Vanadium 4 57+16 4,03+0,13
Titan 4 5811,2 3,93+0,39

Tabelle 4.3: Konzentrationen der ternaren Zusatze der massiven Proben

Augenscheinlich gibt es auch bei den Zusatzen deutliche Schwankungen in den durch die APT gemes-
senen Konzentrationen. Oben genannte Griinde fir diese Abweichungen gelten analog natirlich auch
fir die Additionen, wobei hier einschrankend beachtet werden muss, dass die Platzbesetzung ent-
scheidenden Einfluss hat. Sitzt das terndre Element auf B-Platzen, ist hier eine korrelierte Evaporation
mit Aluminium unwahrscheinlicher, da sie nicht (bzw. bei nicht kompletter Ordnung seltener) nachste
Nachbarn sind.

Messrichtungsabhangigkeiten bei den Zusadtzen konnten nicht festgestellt werden. Allerdings sind pro
Zusatz und Messrichtung maximal drei Messungen durchgefiihrt worden, oftmals sogar weniger, so
dass die statistische Signifikanz relativ gering ist.

Die EDX-Messungen im Rahmen der ALCHEMI-Messungen (Kapitel 6) zeigen deutlich genauere Ergeb-
nisse, die ebenfalls jeweils im Bereich der Messgenauigkeit der nominellen Konzentration relativ gut
entsprechen. GrolRere Abweichungen von der nominellen Konzentration zeigen sie bei Aluminium und
Eisen. Man kann vermuten, das dies an der Kalibrierung der EDX-Auswertung liegt, welche bei grofe-
ren Konzentrationen auch entsprechend groRere absolute Fehler ergibt. D.h. dass sich in diesem Fall
dieser systematische Fehler starker auswirkt als der statistische.

4.6. Geometrischer Einfluss

Wie in 3.1 geschildert, haben r, und auch der Schaftraduis r; Einfluss auf die rekonstruierten Koordina-
ten. Daher ist es sinnvoll, dass in der Simulation realistische Werte von r, und r; benutzt werden. Das
Problem bei entsprechend groRen Volumina ist jedoch, dass die Simulationsdauer im Bereich von eini-
gen Stunden liegt. Damit ist effektives Arbeiten nicht mehr gewahrleistet, da zur Optimierung aller
Parameter hunderte Simulationen notwendig sind.

Um zu kleineren Volumen Uberzugehen, missen r, und rgs vermindert werden. Nach Formel 3.17 ist das
Verhaltnis dieser beiden Radien konstant und wird bestimmt durch die Geometrien des Atomsonden-
aufbaus. Bei der fiir alle Messungen aus Kapitel 4 und Kapitel 5 verwendeten Atomsonde gelten die
Abmessungen L = 0,45m; rge; = 0,05m und n = 1,5. Damit liegt das Verhaltnis r/r bei etwa 1/6. Typische
Werte einer Messung sind rg = 10nm und r, = 60nm, was ebenfalls ein Verhéltnis von ~1/6 ergibt und
damit diese Abschatzungen bestétigt.

Fur die Simulationen wurden dementsprechend Radien gewabhlt, die ein Verhaltnis von 1/6 beibehalten.
Als sinnvolle Parameter wurden r, = 35A und r, = 210A verwendet. Damit sind die Volumina nicht zu
grol3, so dass ein Simulationsdurchgang im Bereich von Minuten liegt. Gleichzeitig sind sie aber auch
groR genug, um Randeffekte weitestgehend zu minimieren.

An dieser Stelle soll der Einfluss, den ein anderes Radienverhaltnis auf die Rekonstruktion hat, unter-
sucht werden. Dies geschieht, indem der Abstand von der Al- und der Cr-Ebene in einer <100>-
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orientierten Simulation abhangig von r, und rs bestimmt wird. Dieser Abstand liegt in den Messungen

bei 0,83,&Vi. Die anderen Simulationsparameter blieben dabei konstant.

Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.11 zu sehen: Wird r, groRer, so flacht die Spitze zunehmend ab und
das Az aus Formel 3.3 tendiert gegen null. Damit wird der Effekt der verfriihten Evaporation beglinstigt,
d.h. zwei Atome werden in eine Ebene rekonstruiert, ein Unterschied in der lateralen Position wirkt
sich weniger aus und der Abstand der betrachteten Ebenen (also der Peaks) steigt fiir hohere ry.

Nimmt r; andererseits hohere Werte an, wird dieser Effekt ausgeglichen. Im Wesentlichen geschieht
dies dadurch, dass aufgrund der groReren Spitzenoberfliche mehr Atome evaporieren kénnen und
dadurch die Evaporationsreihenfolge starker durch die Geometrie und den Feldeinfluss E; bestimmt ist.

——r5 = 20A rs = 354
24  —==rg =50A —=—r1g = 75A
—¥=r5 = 100A —— Messwert = 0.834

Distanz Al-Peak - Cr-Peak [A]
(]

0 T T T T ]
0 100 200 300 400 500

Kriimmungsradius r, [A]

Abbildung 4.11: Einfluss von r, und r, auf die Rekonstruktion des simulierten APT-Volumens

Diese Rechnungen zeigen, dass die Kombination der Radien immensen Einfluss auf das Simulationser-
gebnis hat. Die obigen Uberlegungen stellen also eine wichtige Tatsache fiir das Rekonstruktionsprinzip
und die auf den Simulationen basierenden Analysen dar. Auch die Wahl von r, = 35A und r, = 210A
bildet damit als eine folgerichtige Entscheidung. Weitere mogliche Einfliisse und Ungenauigkeiten aus
diesen geometrischen Gegebenheiten werden in 8.2.2 diskutiert.

"' Genauer werden die Messungen und Simulationen von Fe;Al-Cr in 5.1 untersucht.
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Kapitel 5: Bestimmung der Platzbesetzung mittels APT-Messungen
und -Simulationen

Die APT-Messungen von den terndren Legierungen werden in diesem Kapitel systema-
tisch untersucht, um die Platzbesetzung der Zusatze zu ermitteln. Erganzt werden diese
Betrachtungen durch die Simulation von APT-Ergebnissen, die zum einen die Analyse
zur Platzbesetzung unterstlitzen und zum anderen weitere Eigenschaften und Rekon-
struktionseffekte der Feldevaporation verdeutlichen und Abschatzungen der Ordnungs-
grade ermdglichen.

5.1. FezAl-5at%Cr

5.1.1. Analyse der AtomVicinity-Dichteprofile

An den chromhaltigen Proben wurden APT-Messungen in alle drei Hauptrichtungen durchgefiihrt. Ana-
log zu 4.1 wurden daran AtomVicinity-Analysen vollzogen, deren Dichteprofile in z-Richtung in
Abbildung 5.1 dargestellt sind. Die Graphen von Eisen und Aluminium sind sehr dhnlich zu denen der
bindren Legierung, das Verhalten der Peakverschiebung zeigt sich auch hier in einer gleichen Weise.

Um die Platzbesetzung des Chroms nun zu bestimmen, muss man diesen Effekt beachten. Allein in
<110>-Richtung ist eine nur sehr geringe Peakverschiebung - auch vom Chrom - zu erkennen und die
Ebenen klar zu trennen. Allerdings lasst diese Orientierung keine Aussagen Uber die Chromverteilung
zZu.

Anders ist der Fall in <111>-Richtung, in der die Ebenenabfolge eine Zuordnung prinzipiell ermdglicht.
Hier zeigen das Chrom und das Aluminium eine hohe Ubereinstimmung und fast gleiche Peakpositio-
nen, was zunachst einmal die Schlussfolgerung zuldsst, dass Al und Cr gleiche Kristallpositionen ein-
nehmen. Allerdings kann man mit dem Wissen einer moglichen Fehlrekonstruktion (siehe 4.1) nicht
ausschlieRen, dass diese Ubereinstimmung nur durch eine Peakverschiebung (z.B. des Chroms) ent-
steht. Das dies der Fall ist, zeigen zwei Aspekte: Zum einen missten die durch das Chrom substituierten
Aluminiumatome an anderer Stelle sitzen, es ist anzunehmen, dass sie im Wesentlichen auf B-Platzen
sallen. Dort ist aber kein Peak zu erkennen, wobei davon auszugehen ist, dass dieser zu bemerken wa-
re, es handelt sich schlieflich um 20% aller Al-Atome (bei vollstdndiger Substitution). Zum anderen
widerspricht auch die Messung in <100>-Richtung dieser Schlussfolgerung, hier ist eine Uberlagerung
von Al- und Cr-Peak nicht gegeben, stattdessen zeigen sie einen deutlichen Abstand.

Folglich scheint die y-Platzbesetzung unlogisch. Nahme man eine a-Platzbesetzung des Chroms an,
wirde man in <111>-Richtung zwei Chrom-Peaks zwischen den Al-Peaks erwarten. Den nur einen auf-
tretenden konnte man nur mit einer starken Peakverschiebung nach links und einer dadurch entste-
henden Peakiberlagerung bzw. -vereinigung verstehen. In <100>-Richtung hingegen sdafe der Chrom-
Peak in etwa an der theoretisch erwarteten Stelle, bzw. eher leicht nach rechts verschoben. Dieses
unterschiedliche Verhalten einer stark verfriihten Evaporation in <111>-Richtung und einer eher ver-
spdteten Evaporation in <110>-Richtung scheint sehr unwahrscheinlich. Auch die a- Platzbesetzung ist
daher inkonsistent.

Im Falle einer B-Platzbesetzung wiirde man in <111>-Orientierung einen Cr-Peak zwischen den Al-Peaks
erwarten. Dass dieser aber an der Position des Aluminium-Peaks ist - bzw. geringfiigig rechts davon -
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sprache dann dafir, dass Chrom einer fehlerhaften Rekonstruktion und damit einer Peakverlagerung
nach links unterliegt. Dieses Verhalten ware auch konsistent mit der Messung in <100>-Richtung, hier
ware der Chrom-Peak an der Position des Al-Peaks zu erwarten, er zeigt aber auch hier eine Verschie-
bung nach links und damit einen gewissen Abstand zum Aluminium-Peak.
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Abbildung 5.1: AtomVicinity-Dichteprofile von APT-Messungen von Fe;Al-Cr

Folglich scheint nur die B-Platzbesetzung eine Ordnung darzustellen, die mit allen Messungen und

ihren AtomVicinity-Dichteprofilen in Einklang ist. Dies ist auch in Ubereinstimmung zu den meisten
bisherigen Studien beschrieben in 2.2.
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Diese Analysen wurden bereits in [65] veroffentlicht und demonstrieren, wie stark sich Rekonstrukti-
onsfehler in diesen Dichteprofilen bemerkbar machen und wie resultierende Peakverlagerungen eine
Analyse der Platzbesetzung verkomplizieren kénnen. Um diese Uberlegungen zu untermauern und das
Verhalten der Chromatome wahrend der Feldverdampfung genauer zu verstehen, sollen die Simulatio-
nen der APT-Messungen auch hier angewendet werden.

5.1.2. Simulationen der Messungen

Fur die Simulationen der APT-Messungen von 0.2-

Fes;Al-Cr missen neben den in 4.3 verwende- Atomabstand r [A]
ten Parametern nun zusatzlich die Paarpoten- % 25 3,0 35 4,0
tiale, an denen Chrom beteiligt ist, bestimmt S 0.0 I ' ' ' J ' I
werden. Auch hier gibt es fir das Fe-Cr- und -f_..é’

das Cr-Cr-Potential diverse Quellen [72, 84, £ 02

85], die diese Potentiale zwar geringfigig %

unterschiedlich, aber jeweils immer sehr ahn- é i s GG
lich dem Fe-Fe-Potential beschreiben. Fiir das @ Fe - Cr
Al-Cr-Potential hingegen gibt es in der Litera- ——Al-Cr
tur nur eine Information [91], in der ein in 064

etwa gemittelter Verlauf von Al-Al-Potential Abbildung 5.2: Paarpotentiale mit Chrom
und Cr-Cr-Potential angegeben wird. Im Rah-
men dieser Angaben wurden die Potentiale
auf héchste Ubereinstimmung von Simulation und Messung angepasst und sind in Abbildung 5.2 dar-

gestellt.

Die simulierten AtomVicinity-Dichteprofile flir eine B-Platzbesetzung des Chroms zeigt Abbildung 5.3.
Die Positionen der Chrom-Peaks entsprechen weitestgehend denen der Messung (Abbildung 5.1). In
<100>-Richtung kommt es zu einer deutlichen Verschiebung relativ zur nominellen Lage an der Stelle
des Aluminium-Peaks. In <110>-Orientierung sind sehr geringe Verlagerungen der Peaks zu verzeich-
nen, diese sind damit etwas ausgepragter als in der Messung. Die Peaks der jeweiligen Elemente sind
aber klar einer gemeinsamen Ebene zuzuordnen. In <111>-Richtung hingegen ist die erwartete Ver-
schiebung des Chrom-Peaks erkennbar, er ist deutlich weiter links positioniert und tberlagert den Alu-
minium-Peak nahezu.

In diesen Simulationen wurden die Ordnungsgrade der Al- und Cr-Atome bereits auf eine hochstmogli-
che Ubereinstimmung optimiert, sie liegen demnach bei §,=0,94+0,02 fiir Aluminium bzw.
&crp = 0,83 £ 0,05 fuir Chrom. Eine genauere Betrachtung und Diskussion dazu folgt in 8.3.2.
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Abbildung 5.3: AtomVicinity-Dichteprofile simulierter APT-Messungen von Fe;Al-Cr mit B-Platzbesetzung

Damit kann gezeigt werden, dass die Uberlegungen zur Peakverschiebung aus 5.1.1 und der damit
verbundenen B-Platzbesetzung ein realistisches Verhalten darstellen. Um die Analyse dennoch zu festi-
gen, ist eine Gegenprobe sinnvoll, d.h. eine Simulation von APT-Messungen mit einer anderen Platzbe-
setzung. Als ein Gegenbeispiel dient Abbildung 5.4a, in der eine y-Platzbesetzung des Chroms simuliert
wurde. Die Aluminiumatome, die dabei durch Chrom ersetzt wurden, wurden gleichméaRig auf a- und
B-Platzen verteilt. Die bereits beobachtete Peakverlagerung des Chroms relativ zu den Aluminium-
Peaks findet auch hier statt, so dass Al- und Cr-Peaks einen deutlichen Abstand aufweisen. Eine Uber-

46



Kapitel 5: Bestimmung der Platzbesetzung mittels APT-Messungen und -Simulationen
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Abbildung 5.4: AtomVicinity-Dichteprofil simulierter APT-Messungen mit Chrom
auf a) y-Platzen (links) und b) a-Platzen (rechts)

einstimmung mit den Messungen aus Abbildung 5.1 ist kaum mehr gegeben. AuRerdem ist durch das
substituierte Aluminium dessen Peak-Rauschsignal-Verhaltnis deutlich anders als in den Messungen.

Ein anderes Gegenbeispiel mit einer a-Platzbesetzung zeigt Abbildung 5.4b. Hier ist eine <100>-
Orientierung dargestellt. Auch hier findet wiederum eine Peakverschiebung statt, wodurch sich Al- und
Cr-Peak an gleichen Positionen befinden. Eine solche Uberlagerung entspricht aber gleichfalls nicht den
Messungen.

Man konnte diese Abweichungen aus Abbildung 5.4 zu den Messungen nur noch dadurch erklaren,
dass die Bindungsparameter - also insbesondere die Paarpotentiale - als zu schwach angenommen
wurden. Waren diese starker, kénnte in der Tat jeweils das gemessene Profil simuliert werden. Dann
wirden aber jeweils andere Richtungen (<111>-Richtung bei a-Platzbesetzung; <100>-Richtung bei y-
Platzbesetzung) keine Peakverschiebung zeigen und damit nicht den entsprechenden Messungen glei-
chen.

Letztendlich zeigen die Simulationen, dass nur eine B-Platzbesetzung konsistent ist. Aulerdem bestati-
gen sie die Uberlegungen zu Peakverschiebung aus 5.1.1 und damit den Effekt der verfriihten Evapora-
tion der Chromatome.

5.2. FezAl-5at%Mn

5.2.1. Analyse der AtomVicinity-Dichteprofile

Die Profile der manganhaltigen Legierung (Abbildung 5.5) sind denjenigen vom FesAl-Cr sehr ahnlich.
Wiederum sind die Positionen der Peaks bei Aluminium und Eisen vergleichbar mit denen der binaren
Legierung. Die Manganatome sind in <110>- und <111>-Richtung ungefahr beim Aluminium positio-
niert, in <100>-Orientierung zeigen sie zu den Aluminium-Peaks eine gewisse Distanz.

Die Analyse dieser drei Profile kann ganz analog zu der aus 5.1.1 der chromhaltigen Proben gefihrt
werden:

] Gegen eine y-Platzbesetzung (Al-Platze) spricht, dass Mangan und Aluminiumatome in <111>-
Richtung gleich positioniert sind, nicht aber in <100>-Richtung. AuRerdem sind die Al-Atome, die
durch das Mangan substituiert werden wiirden, kaum auf anderen Platzen auszumachen.

= Eine a-Platzbesetzung wiirde bedeuten, dass in <111>-Richtung die zwei Mangan-Peaks eine star-
ke Verschiebung nach links auf eine gemeinsame Position erfahren miussten. In der <100>-
Orientierung wirde sie hingegen eine leichte Verschiebung nach rechts darstellen. Diese stark un-
terschiedlichen Evaporationsverhalten sind héchst unwahrscheinlich.
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Eine B-Platzbesetzung wiirde sowohl fiir die <111>- als auch fiir die <100>-Orientierung eine je-
weilige Verschiebung nach links bedeuten, was ein konsistenteres Verhalten darstellt und fiir eine
relativ geringe Feldverdampfungsfeldstarke des Mangans spricht. In <110>-Richtung ist diese

Peakverschiebung abermals nur sehr gering ausgepragt, eine kleine Verschiebung nach links (rela-
tiv zu Aluminium) ist aber zu erkennen.

Folglich ist fiir das Mangan ebenfalls eine Besetzung der B-Platze die einzige Ordnung, die mit allen drei
Profilen eine hohe Vereinbarkeit liefert.
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Abbildung 5.5: AtomVicinity-Dichteprofile von APT-Messungen von Fe;Al-Mn
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5.2.2. Simulationen der Messungen

Fir die Simulationen missen nun wiederum die Paarpotentiale, an denen Mangan beteiligt ist, ermit-
telt werden. In der Literatur sind keine entsprechenden Potentiale nach dem EAM-Formalismus zu
vi [93, 89]. Deren
Paarpotentiale kénnen zwar nicht mit Absolutwerten verwendet werden, ihre Starken kénnen aber fir

finden. Allerdings gibt es andere Berechnungen mit geringfligig anderen Modellen

relative Abschadtzungen dienlich sein. So ist das Mn-Mn-Potential im Vergleich etwas geringer, das Fe-
Mn-Potential etwa gleich stark wie das Fe-Fe-Potential. Das Al-Mn-Potential hat demnach ein tieferes
Minimum als die jeweiligen Potentiale der beteiligten reinen Elemente [89]. Insbesondere die Lage der
Minima kann aus den genannten Quellen

entnommen werden. Mit diesen Vorgaben 02 Atomabstand r [A]
erfolgte eine bestmdgliche Anpassung der < 5 3.0 3.5 4.0
Simulationen an die Messungen. Die resultie- ;9‘ 0,0 : : ; i
renden Paarpotentiale sind nebenstehend 8
dargestellt, die entsprechenden AtomVicini- % 0.2-
ty-Dichteprofile der simulierten Messungen a
zeigt Abbildung 5.7. é

_ o o ' s 04 Mn - Mn
Deutlich zeigt sich auch hier die Verschiebung Fe - Mn
des Mangan-Peaks nach links in <100>- und e Al - M
<111>-Richtung, die Peakpositionen stimmen 0.6-
damit gut mit den Messungen Uberein. Die Abbildung 5.6: Paarpotentiale mit Mangan

Form der Peaks hingegen zeigt teilweise ge-

wisse Unterschiede. In <110>-Orientierung ist ebenfalls eine leichte Linksverlagerung des Mangan-
Peaks zu erkennen, wenn auch deutlich weniger stark ausgepragt als bei den anderen beiden Richtun-
gen. Ein solches Verhalten ist zwar auch bei den Messungen zu erkennen, jedoch nicht so auffallig wie
in den Simulationen. Dennoch kénnen auch hier alle Peaks klar einer Ebene zugeordnet werden.

Damit kdnnen die Uberlegungen zum Evaporationsverhalten und zur Platzbesetzung aus 5.2.1 durch
die Simulationen bestdtigt werden und insgesamt auch fiir FesAl-Mn eine B-Platzbesetzung festgehal-
ten werden.

Die Ordnungsgrade kdnnen fiir diese Legierung bei Aluminium zu &, = 0,94 + 0,05 und bei Mangan zu
€wn,p = 0,75 £ 0,10 bestimmt werden.

""" Diese kénnen Abweichungen des EAM-Formalismus sein, die zur genaueren Berechnung bestimmter
Eigenschaften weitere Terme enthalten. Dazu zahlt z.B. auch die MEAM (Modified Embedded Atom Me-
thod -Modifizierte EAM) [92].
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Abbildung 5.7: AtomVicinity-Dichteprofile simulierter APT-Messungen von Fe;Al-Mn mit B-Platzbesetzung
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5.3. FesAl-5at%V

5.3.1. Analyse der AtomVicinity-Dichteprofile

Abbildung 5.8 zeigt die AtomVicinity-Dichteprofile der APT-Messungen an Fe3Al-V. Sie unterscheiden
sich teilweise signifikant von den bisher betrachteten Dichteprofilen. So sind in <100>-Richtung die
Peaks von Vanadium und Aluminium nahezu an gleichen Orten positioniert. In <110>-Orientierung
liegen die Peaks aller Elemente in etwa an gleichen Stellen, so wie es auch bei den chrom- und man-
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Abbildung 5.8: AtomVicinity-Dichteprofile von APT-Messungen von Fe;Al-V
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ganhaltigen Proben zu erkennen war. Hier sind die Vanadium-Peaks relativ unscharf, wenngleich ihre
Positionen eindeutig erkannt werden kénnen.

Ein deutlich anderes Bild zu allen anderen Messungen in <111>-Richtung zeigt diejenige mit Vanadium.
Hier ist der Verlauf des Eisens vollkommen unterschiedlich. Die drei Eisen-Peaks, die (nach den theore-
tischen Dichteprofilen aus 4.1) zwischen den Aluminium-Peaks liegen, sind wenigstens teilweise nach
rechts verschoben anstatt nach links. Dabei gibt es zwei Moglichkeiten: Entweder sind alle drei Eisen-
Peaks nach rechts verlagert und bilden eine gemeinsame Erhebung. Die andere Mdglichkeit besteht
darin, dass nur der rechte (und evtl. der mittlere) Eisenpeak nach rechts verschoben ist, der linke je-
doch immer noch nach links verschoben ist, so dass sich dazwischen eine Liicke bildet und daraus die
ermittelte Peakform resultiert. Es ist nicht eindeutig zu erkennen, welcher der Falle eintritt, letzterer
erscheint in Anbetracht der bisherigen Erkenntnisse als wahrscheinlicher. Insgesamt kann aber festge-
stellt werden, dass sich das Eisen, welches in den anderen Messungen nur nach links verschoben (also
verfriiht evaporierend) bestimmt wurde, hier anders verhalt. Wenigstens ein Teil des Eisens unterliegt
in dieser Legierung einer Verschiebung nach rechts und damit einer verspdteten Evaporation. Es ist
aber bemerkenswert, dass dieser Effekt nur in der <111>-Orientierung auftritt, in der <100>-Richtung
ist eine Linksverschiebung wie bei allen anderen Messungen der <100>-Richtung zu erkennen.

Um die Platzbesetzung des Vanadiums zu bestimmen, sollen auch hier wieder alle drei moglichen Fille
systematisch untersucht werden. Der Fall einer y-Platzbesetzung (Al-Platze) ist dabei am eindeutigsten:
Auch wenn dies mit den Messungen der <100>- und <110>-Richtung Ubereinstimmungen in den Peak-
positionen ergdbe, so spricht die <111>-orientierte Messung dagegen. Zum einen wiirde dies bedeu-
ten, dass Vanadium einer stark verfriihten oder verspateten Evaporation unterliegt. Diese ware aber in
der <100>-Richtung eben nicht zu erkennen. Zum anderen missten auch hier wieder die durch Vanadi-
um substituierten Al-Atome an anderer Stelle zu finden sein. Zwischen den Aluminium-Peaks fallt des-
sen Konzentration aber auf nahezu null ab. Damit erscheint eine y-Platzbesetzung nicht konsistent mit
den Messungen.

Betrachtet man eine a-Platzbesetzung, wiirde man fiir die <111>-Richtung theoretisch zwei V-Peaks
zwischen den Aluminium-Peaks erwarten. Zu erkennen ist nur ein breiter V-Peak. Man kdénnte aller-
dings annehmen, dass die zwei Vanadium-Peaks eine Uberlagerung zeigen und sich so zu einem Peak
vereinigen. Dieser wiirde dann eine geringe Linksverschiebung zeigen. Eine solche Platzbesetzung be-
deutete aber, dass in <100>-Orientierung das Vanadium zwischen den Al-Peaks zu finden sein musste,
was nicht der Fall ist. Daher muisste man fiir diese Orientierung von einer stark verfrilhten oder stark
verspateten Evaporation ausgehen. Letztere ware dabei eher anzunehmen, da sich der Vanadium-Peak
geringfiigig links vom Aluminium-Peak befindet. Insgesamt wiirde eine a-Platzbesetzung aber ein deut-
lich unterschiedliches Evaporationsverhalten fur die <111>- und die <100>-Richtung bedeuten, was als
eher unwahrscheinlich eingestuft werden kann.

Die Ordnung mit der hochsten Konsistenz zu den Messungen ist wiederum die B-Platzbesetzung. In
diesem Fall befinden sich in allen Richtungen die Vanadium-Peaks an den erwarteten Positionen. Allein
in <111>-Richtung gibt es eine leichte Verschiebung nach links. Jedoch erscheint diese insbesondere
durch die unsymmetrische Form des Peaks, sein Schwerpunkt befindet sich relativ genau mittig zwi-
schen den Peaks des Aluminiums. Diese B-Platzbesetzung wiirde dann bedeuten, dass Vanadium ein
dhnliches Evaporationsverhalten wie das Aluminium aufweist und damit relativ zu diesem keine Peak-
verlagerung erfahrt.
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5.3.2. Simulationen der Messungen

Um nun Simulationen der vanadiumhaltigen Proben zu erhalten, miissen wiederum die bendétigten
Paarpotentiale bestimmt werden. Fiir das V-V-Potential sind mehrere Quellen zu finden [72, 84, 86], die
das Potentialminimum bei ca. 2,7A mit einer Tiefe von 0,31eV - 0,45eV angeben. MENDELEV beschrieb
ebenfalls das Fe-V-Potential als ein sehr starkes Potential mit einem Energieminimum von 0,55eV im
Abstand von ca. 2,5A. Fiir das Al-V-Potential konnten keine Literaturwerte gefunden werden.

Alle Potentiale wurden im Bereich dieser Vor- 0.2 n
gaben wiederum auf eine hdochstmogliche Rlomabstand LIy
Ubereinstimmung zwischen Messung und Si- 3 0.0 2;5 3;0 3;5 4;0
mulation angepasst, sie sind nebenstehend in %
Abbildung 5.9 dargestellt. *GE:
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Abbildung 5.9: Paarpotentiale mit Vanadium

Die AtomVicinity-Dichteprofile der simulierten APT-Messungen von Vanadium auf B-Platzen zeigt
Abbildung 5.10. Insbesondere fiir die <100>-Richtung zeigt sich eine hohe Ubereinstimmung zwischen
der Messung und der Simulation. Die Peaks von Vanadium, Aluminium und Eisen sind jeweils gleich
positioniert. In <110>-Orientierung zeigen sich auch wieder nur sehr geringe Peakverschiebungen, die
Peaks einer Ebene sind dicht beieinander. Ein geringfligiger Unterschied zu den Messungen besteht
darin, dass der Vanadium-Peak etwas rechts neben dem des Aluminiums sitzt und nicht links, die abso-
lute Fehlpositionierung betragt allerdings nur ca. 0,4A.

Interessant ist das Dichteprofil fiir die <111>-Richtung. Hier sind die Vanadium-Peaks zwischen den
Aluminium-Peaks positioniert und damit an den erwarteten Stellen und in Ubereinstimmung zu den
Messungen. Unterschiedlich sind jedoch die Peakformen. Der gemessene, relativ scharf abgegrenzte V-
Peak mit einer Flanke an der linken Seite konnte so nicht simuliert werden. Da das Entstehen der ge-
messenen Peakform nicht eindeutig zu erklaren ist, muss diese Tatsache vorerst so hingenommen wer-
den. Eine detailliertere Diskussion zu diesem Phanomen wird in 8.2 vorgenommen.

Das Eisenprofil der <111>-Orientierung weist - genau wie bei den Messungen - eine starke Verande-
rung zu den anderen simulierten Profilen fiir diese Richtung auf. Der rechte der drei Eisen-Peaks ist im
Diagramm nach rechts verlagert, erfahrt also eine verspatete Feldverdampfung. Dadurch bildet das
Eisen das resultierende Gesamtprofil. Die Simulation kann damit das gemessene Profil des Eisens prin-
zipiell nachahmen. Wenngleich es gewisse Unterschiede in der genauen Peakform gibt, kann der Effekt,
dass in dieser Orientierung ein Teil des Eisens verspdtet evaporiert, durch die Simulation nachempfun-
den werden.

Dieser Effekt ist u. a. die Folge des sehr starken Fe-V-Potentials. Sein Minimum liegt zudem bei 2,54,
was sehr genau dem NN-Abstand der hier betrachteten Struktur entspricht (dyy = 2,49A). Dies fiihrt zu
einer starkeren Bindung fir bestimmte Eisenatome und beeinflusst deren Evaporationsverhalten stark.
Diese Tatsache ist dahingehend bemerkenswert, dass dieser Effekt durch die Beimischung von nur 5at%
Vanadium hervorgerufen wird.
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Abbildung 5.10: AtomVicinity-Dichteprofile einer simulierten APT-Messung von Fe;Al-V mit B-Platzbesetzung

Die Ordnungsgrade konnen fir diese Legierung im Vergleich zu den vorhergehenden Untersuchungen
nur weniger prazise festgesetzt werden. Dies liegt insbesondere an der nicht so deutlich zu erfassenden
<111>-Richtung, bei der die Simulationen gewisse Abweichungen zur Messung aufzeigen. Dadurch
kann die Vanadiumordnung nur ungenauer zu §y = 0,85 + 0,15 bestimmt werden. Die <100>-Richtung
ist zwar besser zu simulieren, aber auch weniger aussagekraftig, da hier eine Fehlpositionierung von

Vanadium auf y-Platzen kaum in Erscheinung tritt. Der Ordnungsgrad von Aluminium kann auf
&y = 0,93 + 0,07 festgesetzt werden.
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5.4. Fe3Al-5at%Ti

5.4.1. Analyse der AtomVicinity-Dichteprofile

APT-Messungen und auch rudimentdre Simulationen fiir die Legierung FesAl-Ti wurden im Rahmen
eines gemeinsamen Projektes der Deutschen Forschungsgemeinschaft (DFG, Projektnummer AL
592/3-1) bereits von KRESSE [94] durchgefiihrt. Diese werden in dieser Arbeit durch weitere Messun-
gen und Simulationen mithilfe des weiterentwickelten Simulationsalgorithmus ergéanzt.
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Abbildung 5.11: AtomVicinity-Dichteprofile von APT-Messungen von Fe;Al-Ti.
Die Messungen der oberen beiden Grafiken wurden durchgefiihrt von KRESSE [94].
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KRESSE schlussfolgerte aus AtomVicinity-Dichteprofilen von FesAl-Ti fur die <100>- und <110>-
Orientierug und deren Simulationen, in Kombination mit Leiterdiagrammen dieser Messungen, dass
Titan die B-Platze besetzen misse.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde u. a. zusatzlich die <111>-Richtung mit der APT gemessen. Alle Atom-
Vicinity-Dichteprofile der Messungen der drei Hauptrichtungen sind in Abbildung 5.11 dargestellt.
Allgemein betrachtet kann man feststellen, dass die Peakpositionen und -formen denen der bindren
Legierung entsprechen, d.h. das Eisen zeigt relativ zum Aluminium eine Peakverschiebung nach links in
der <100>- und <111>-Richtung. Weiterhin erscheinen fiir diese beiden Richtungen die Peaks scharfer,
diese Tatsache ist bei allen Elementen festzustellen. Dies kann durch die hohere Messtemperatur er-
klart werden. Da gerade die titanhaltige Legierung sehr sprode ist, konnten erfolgreiche Messungen
nur bei 70K durchgefiihrt werden, um ein Abbrechen der Probenspitze zu vermeiden. Dies kann Aus-
wirkungen auf das Evaporationsverhalten und damit verbunden auch auf die Peakform und -scharfe
haben. Genauer werden diese Einfliisse in 8.2.2 diskutiert.

Die Platzbesetzung des Titans soll nun anhand dieser Messungen analysiert werden. Auffallig ist, dass
in allen drei Richtungen die Peaks von Titan und Aluminium an nahezu gleichen Positionen sitzen. Da-
mit ware es naheliegend, dass Titan Al-Platze besetzt, also y-Platze. Dagegen spricht jedoch abermals,
dass die substituierten Aluminiumatome nicht an anderer Stelle detektiert werden. In diesem Fall
mussten sich 16% der Al-Atome auf anderen Kristallplatzen befinden, es sind jedoch zwischen den Al-
Peaks keine kleinen Peaks auszumachen, bzw. hat es aufgrund der Form dieser Peaks nicht den An-
schein, dass sich dazwischen eine signifikante Anzahl an Al-Atomen befindet. AuBerdem ist die Form
der Peaks von Aluminium und Titan sehr komparabel. Dies ware aber nicht zu erwarten, wenn bei Ti-
tan eine reine y-Platzbesetzung und bei Aluminium eine y- und a-/B-Platzbesetzung vorkdme. Denn
wenn alle Atome des Titans auf y-Platzen sitzen, vom Aluminium jedoch maximal 84% (und der Rest
auf anderen Platzen), ist es unlogisch, dass die Peakformen beider Elemente so dhnlich sind. Stattdes-
sen musste man einen unschirferen Al-Peak erwarten und/oder ein hdheres, relatives Signal zwischen
den Peaks. Mit diesen Uberlegungen kann eine y-Platzbesetzung des Titans als sehr unwahrscheinlich
eingestuft werden.

Betrachtet man nun eine a-Platzbesetzung, wiirde das fiir die <111>-Orientierung bedeuten, dass man
zundchst zwei Ti-Peaks zwischen den Aluminium-Peaks erwarten wiirde. Da man nur einen an der Stel-
le des Aluminiums erkennt, misste man von einer stark verfriihten Evaporation ausgehen, die dafir
sorgt, dass die Ti-Peaks deutlich nach links verschoben werden und sich zu einem Peak {iberlagern. Ein
solches Verhalten ware mit der <100>-Richtung konsistent, hier wiirde man einen Peak zwischen den
Al-Peaks erwarten. Dass er aber ebenfalls an der Stelle des Al-Peaks positioniert ist, lasst wiederum auf
eine starke Peakverschiebung schlieBen. Damit erscheint die a-Platzbesetzung durch Titan moglich.

Zuletzt soll nun eine B-Platzbesetzung betrachtet werden. Fiur die <100>-Richtung wiirde dies bedeu-
ten, dass die Titan-Peaks genau an den erwarteten Stellen sitzen, Giberlagernd mit dem Aluminium. In
<111>-Richtung hingegen waren die zwischen den Al-Peaks erwarteten Titan-Peaks deutlich nach links
verlagert. Nun ist zu erkennen, dass in dieser Orientierung die Titan-Peaks in der Tat geringfligig rechts
von den Al-Peaks sitzen. Dass wiirde bedeuten, dass hier die Peakverlagerung nach links nicht so stark
ausgepragt ware wie beispielsweise bei der manganhaltigen Probe (siehe Abbildung 5.5), was eher in
Einklang zu bringen ware mit der Nicht-Verlagerung des Titan-Peaks in <100>-Richtung.

Dennoch muss man insgesamt festhalten, dass eine B-Platzbesetzung zwar moglich ist, es aber dann zu
einem stark unterschiedlichen Evaporationsverhalten und einer unterschiedlichen Peakverschiebung
fir verschiedene Richtungen kommt. Ebenfalls ist eine a-Platzbesetzung schlissig, dann misste es zu
einer starken Peakverschiebung des Titans kommen.
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5.4.2. Simulationen der Messungen

Fiir FesAl-Ti sind die Schlussfolgerungen an- 02

hand der Messungen beziglich der Platzbeset- Atomabstand r [A]

zung also nicht so eindeutig wie bei den ande- 25 30 35 4.0

ren Legierungen. Daher ist gerade hier die Si-
mulation von Interesse.

Fir das Paarpotential von Ti-Ti gibt es eine -0,2 1
Vielzahl an Literaturwerten, einige allerdings
nur mit modifizierten EAM-Potentialen [72, 81, 044 —
88, 95, 96]. Das Minimum wird dabei stets mit Fe-Ti

ca. 3A angegeben (orientiert an dem NN- e A - T

Bindungspotential V [eV]

Abstand der Titan-Gleichgewichtsphase von -0.6-
2,95A [48]). Die Angaben zur Potentialtiefe Abbildung 5.12: Paarpotentiale mit Titan
schwanken zwischen 0,21eV und 0,58eV.

Ein Fe-Ti-Potential wird nur in einer Quelle genannt [97], in der ein modifiziertes EAM-Modell verwen-
det wird, so dass deren Werte nur eingeschrankt Beachtung finden kénnen. Die Potentialtiefe hat
demnach einen Wert, der ungefdhr denen der reinen Fe-Fe- bzw. Ti-Ti-Potentialen entspricht. Die Posi-
tion des Minimums wird mit 2,58A angegeben.

Fiir das Al-Ti-Potential kénnen in der Literatur mehrere Angaben gefunden werden [81, 88, 96, 98]. Die
Werte fir die Potentialtiefe schwanken dabei innerhalb von 0,22eV bis 0,55eV; die Lage des Potential-
minimums wird im Bereich von 2,9A bis 3,0A angegeben.

Um zundachst eine B-Platzbesetzung zu simulieren, wurden die Potentiale im Giltigkeitsbereich der
oben beschriebenen Literaturquellen so angepasst, die Deckungsgleichheit von Simulationen und Mes-
sungen (Abbildung 5.11) zu maximieren. Die daraus resultierenden Paarpotentiale zeigt Abbildung
5.12. Die Dichteprofile der simulierten APT-Messungen sind in Abbildung 5.13 dargestellt.

In der <100>-Richtung ist zu erkennen, dass die Titan-Peaks relativ zu den Al-Peaks eine nur geringe
Verschiebung von ca. 0,15A zeigen. In <111>-Richtung hingegen zeigen sie eine starke Verlagerung
relativ zu ihrer erwarteten Position, die mittig zwischen den Al-Peaks liegt. Sie sind deutlich nach links
verschoben und (berlagern die Aluminium-Peaks anndhernd. Ein Abstand zwischen Ti- und Al-Peaks
von ca. 0,3A ist jeweils zu erkennen, dies entspricht relativ gut der Messung, bei der dieser Abstand ca.
0,25A betrigt. Das Dichteprofil der <110>-Richtung zeigt eine leichte Verschiebung des Titan-Peaks
nach links um ca. 0,2A. Dieser Wert ist damit etwas stérker ausgepragt als in der entsprechenden Mes-
sung (ca. 0,1A).
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Abbildung 5.13: AtomVicinity-Dichteprofile simulierter APT-Messungen von Fe;Al-Ti mit B-Platzbesetzung

Insgesamt konnen also die gemessenen Dichteprofile mit einer B-Platzbesetzung des Titans durch rea-
listische Paarpotentiale simuliert werden. Die daraus ermittelten Ordnungsgrade sind §,, = 0,92 + 0,04
bzw. &rig = 0,90 + 0,06. Um unstrittige Aussagen uber die Ordnung zu treffen, muss dennoch die eben-
falls mogliche a-Platzbesetzung untersucht werden. Daflir missen wiederum die Paarpotentiale auf
maximale Deckungsgleichheit von Messung und Simulation angepasst werden. Als Ti-Ti- bzw. Fe-Ti-
Potentiale wurden diejenigen aus Abbildung 5.12 verwendet. Die Simulationen sollen an dieser Stelle
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ist die Situation fiir die <110>-Orientierung, hier ist der Titan-Peak ein deutliches Stilick nach links ver-
schoben. Zwar ist diese Verlagerung nicht so stark ausgepragt wie in den anderen Richtungen und die
Peaks einer Ebene sind immer noch als zusammengehoérend zu erkennen, allerdings sind die Verlage-
rungen in <110>- Richtung bei anderen Legierungen jeweils deutlich weniger stark ausgepragt. Ver-
gleicht man in diesem Kontext dieses Profil nun mit der entsprechenden Messung, in der kein Abstand
zwischen Al- und Ti-Peak zu verzeichnen ist, erscheint das simulierte Profil nur bedingt ibereinstim-
mend.

Besonderes Augenmerk soll hier auf das Al-Ti-Potential gelegt werden. Dieses hat in den oben be-
schriebenen Simulationen ein Energieminimum bei ro = 2,7A. Verwendet man jedoch einen groReren
Wert von ro, der den Literaturangaben entspricht, hat dies zur Folge, dass Aluminium und Titan im
Abstand von 2,49A (NN-Abstand dieser DO;-Struktur) anstatt einer anziehenden eine repulsive Wech-
selwirkung erfahren (siehe Abbildung 5.14). Dies ist aber genau der Abstand, den Al und Ti im Falle
einer a-Platzbesetzung hatten. Wie sich dieser Effekt auf die simulierten APT-Messungen auswirkt, ist
ebenfalls in Abbildung 5.15 dargestellt. In <100>-Richtung kommt es zu einer noch starkeren Verschie-
bung des Ti-Peaks, in <111>-Richtung ist diese wiederum nicht mehr so stark ausgepragt. Gerade im
letztgenannten Fall kommt es zu einer starken Diskrepanz zwischen simulierten und gemessenen Profi-
len.

Nun kann argumentiert werden, dass das Ti-Al-Potential im Bereich von 2,5A ungentigend beschrieben
ist. Allerdings wird der Potentialverlauf sehr dhnlich von FARKAS et al. [98], RUDA et al. [81] und BOLL
[96] dargestellt, alle berechneten eine repulsive Wirkung fiir den Abstand von 2,49A. Der Potentialver-
lauf von ZOPE und MISHIN [88] ist hingegen etwas flacher, so dass es bei r = 2,49A noch eine sehr ge-
ringe anziehende Wirkung gibt. Dennoch erscheint es widersprichlich, dass Aluminium- und Titanato-
me derart angeordnet sind, dass sie einen Abstand von 2,49A haben (a-Platzbesetzung). Denn im Fall
einer B-Platzbesetzung wire ihr Abstand 2,894, was relativ gut dem Abstand der Potentialminima aus
den genannten Quellen entspricht.
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Abbildung 5.15: AtomVicinity-Profile simulierter APT-Messungen an Fe;Al-Ti mit a-Platzbesetzung
fur roar = 2,7A (links) und ro ri = 2,94 (rechts)

Zusammenfassend kann also gesagt werden, dass FesAl-Ti mit a-Platzbesetzung nur mit dem kiirzeren
Al-Ti-Potential zu Simulationen fiihrt, deren Dichteprofile mit den gemessenen im Wesentlichen liber-
einstimmen. Weder entspricht dieses Potential den Literaturangaben, noch sind dann die Simulationen
der <110>-Richtung uneingeschrankt konsistent. Verwendet man ein Al-Ti-Potential, das den Literatur-
angaben entspricht, kdnnen die gemessenen Dichteprofile nicht zufriedenstellend simuliert werden,
gerade in <111>-Orientierung.

Damit erscheint die a-Platzbesetzung als unwahrscheinlich und eine B-Platzbesetzung stellt die konsi-
stenteste Ordnung dar. Allerdings muss festgehalten werden, dass dieses Ergebnis nicht so eindeutig ist
wie fir die anderen Legierungen.
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Kapitel 6: ALCHEMI-Messungen an massivem FesAl

Zur vertieften Bestimmung der Platzbesetzung, sind ergdanzend als Vergleichsstudie
ALCHEMI-Messungen durchgefiihrt worden. Diese Analysen und die entsprechenden
Untersuchungsmethoden werden im Folgenden vorgestellt.

6.1. Anpassung der Auswertungsmethoden

Fiir die Zusatze Chrom, Mangan und Vanadium wurden ALCHEMI-Messungen mit dem Zweistrahlmess-
verfahren durchgefiihrt, die im Prinzip nach Formel 3.19 ausgewertet werden kdnnen. Allerdings ergibt
sich dabei die besondere Situation, dass Eisen zwei verschiedene Kristallplatze besetzt. Damit gibt es
fur die drei Platze a, B und y nur zwei EDX-Signale (von Eisen und von Aluminium), so dass man grund-
legend eine Information zu wenig hat. Daher kann man nur zwischen zwei verschiedenen Kristallpositi-
onen unterscheiden. Eine entsprechende Messung ist moglich, wenn als Einstrahlrichtung die <100>-
Zonenachse gewahlt wird und die Verkippung in Richtung eines <001>-Pols erfolgt. Die Ebenenabfolge
(entsprechend der Grafik links aus Abbildung 4.5) ist dann eine gemischte Ebene (B- und y-Platze) und
eine reine Eisenebene (a-Platze).

Es sind also nur die a-Platze von den anderen zu unterscheiden, eine Auszeichnung zwischen B- und
y-Platzen ist nicht moglich. Weiterhin muss beachtet werden, dass in beiden Ebenen Eisen vorhanden
ist, welches zusammen das entsprechende EDX-Signal des Eisens bildet. Eine gegenseitige Annullierung
der Intensitatsveranderung beider Einstrahlrichtungen findet nur deshalb nicht statt, weil die Eisenkon-
zentration in der gemischten Ebene (B-Pldatze) nur halb so hoch wie die der reinen Fe-Ebene ist
(a-Platze). Dennoch muss Formel 3.19 entsprechend angepasst werden. Fiir die Intensitaten gilt nun-
mehr analog zu Formel 3.18:

o J . .
IFe:k.CFe.[JAJr?BJ IAlzk.CAl.?B |X=k.cx.nx.(gX,B.JBjL(l_gX’B).JA)

it o=k’ Jé ' ’ . .y
|'Fe=k"CFe-(j;+J?BJ |A|—k'CA|‘? 'x:k’Cx'”x'(gx,B'JBJF(l—ﬁx,B)‘JA)

Formel 6.1

Dabei sind k, k' Intensitdtsfaktoren der Messung, C sind abermals Faktoren, die die lonisationswahr-
scheinlichkeiten, Fluoreszenzausbeuten und andere Skalierungsfaktoren beinhalten und nyx die Anteile
der Zusatze auf den jeweiligen Ebenen.

Die Doppelverhéltnisbildung ist dann geringfiigig diffiziler, da Ir. sowohl von ja als auch von jz abhéngt.
Der Grad der Platzbesetzung §x s von X-Atomen auf B-Platzen, also B- und y-Platzen, ist demzufolge:

2 e 1

X _Fe

’ ’ !
30, 1, 31,

Exs = T
I e

A Formel 6.2
Al Fe



T. Rademacher: Untersuchung atomarer Strukturen an geordnetem und nanokristallinem ternadren FesAl

6.2. Messergebnisse

Die Messungen wurden an der Ohio State University, Columbus (USA) an einem Tecnai F20 Transmissi-
onselektronenmikroskop der Firma FEI durchgefiihrt. Alle Messungen wurden bei 200kV Betriebsspan-
nung vorgenommen, die EDX-Spektren wurden mit einem SSD-Detektor des angeschlossenen EDX-
Systems des Tecnai gemessen, bei jeweils 60s Messdauer.

Die Ergebnisse wurden mit der entsprechenden Anwendersoftware analysiert; dazu sind jeweils die
Intensitaten der K-Linien-Ubergénge betrachtet worden. Das Grundrauschsignal ist durch Anfitten einer
Exponentialfunktion an die Storsignale ermittelt und subtrahiert worden. Die Peaks selbst wurden
durch Summation der Ereignisse in einem Intervall um den Peak ermittelt. Durch Anfitten einer Lo-
rentzfunktion konnte eine Fehlerabschatzung erfolgen.

Fiir die gemessenen Legierungen wurden jeweils mehrere Messungen beider Richtungen (Channe-
ling/Random) durchgefiihrt. Zur Analyse sind diejenigen ausgewahlt worden, bei denen das Verhiltnis
Ia/lx die starksten Unterschiede aufwies, da in diesem Fall anzunehmen ist, dass der Channelingeffekt
am wenigsten gestort wurde. Diese Messdaten sind im Anhang (B.4) zu finden. Die Ergebnisse fir ei-
nen B-/ y-Platzbesetzungsgrad & lauten:

Chrom Mangan Vanadium

€ces = 0,90 £0,19 €uns = 0,75 0,52 €5 =1,02£0,29

Tabelle 6.1: Messergebnisse der ALCHEMI-Messungen (Zweistrahlverfahren)

Der Messfehler wurde anhand der Bestimmtheit der Intensitaten durch Fehlerfortpflanzung ermittelt.
Fir alle betrachteten Elemente kann eine B-Platzbesetzung erkannt werden. Bei Mangan ist diese Aus-
sage jedoch aufgrund des schwach ausgepragten Channeligeffekts und der daraus folgenden groRRen
relativen Messungenauigkeit eine nur sehr unprazise Aussage moglich.

Fir die titanhaltige Probe konnte keine Analyse erfolgen, da bei den entsprechenden Messungen kein
Channelingeffekt zu beobachten war. Der Grund dafiir kann eine zu hohe Defektdichte sein, diese As-
pekte werden in 8.3.1 diskutiert.

Eine weitere ALCHEMI-Messreihe, bei der der kippwinkelabhangige Intensitatsverlauf mit theoreti-
schen Berechnungen verglichen wurde, fiihrte leider ebenfalls zu keinen verwertbaren Ergebnissen.
Diese Messungen werden als Ergdnzung in Anhang A vorgestellt.
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Kapitel 7: Messungen an nanokristallinem ternaren FesAl

Die nanokristallinen Proben werden nun durch TEM- und insbesondere durch APT-
Messungen untersucht. Durch systematische Analysen und statistische werden Fragen
der Homogenitat, Segregation und Komposition anhand der APT-Daten begutachtet.
Des Weiteren sollen aber auch die Schwierigkeiten genannt sein, die APT-Messungen
verkomplizieren.

7.1. TEM-Messungen

Die fiir APT-Messungen angefertigten Proben wurden zunachst im Transmissionselektronenmikroskop
(TEM) untersucht. Da die APT-Spitzen im vorderen Bereich eine Dicke von unter 100nm zeigen, sind sie
flir TEM-Untersuchungen geeignet und es mussten keine speziellen TEM-Proben hergestellt werden.

Die Hellfeldaufnahmen zeigen anhand des unterschiedlichen Kontrasts, dass es sich um eine na-
nokristalline Struktur handelt. Dunkle Bereiche werden dabei neben Beugung am Kristallgitter einzel-
ner Koérner auch durch Streuung an Versetzungen, Korngrenzen und anderen Defekten verursacht.

Um die KorngréRe und -struktur zu untersuchen, sind Dunkelfeldaufnahmen daher geeigneter. In
Abbildung 7.1 sind diese von einer APT-Spitze von Fes;Al-4at%Cr (Probencharge 3) fiir drei verschiedene
Beugungsreflexe dargestellt. Deutlich sind einzelne Kérner zu erkennen. lhre Verteilung ist derart diinn,
dass eine visuelle Uberlagerung (zwei hintereinander liegende Kdrner erscheinen als eines) relativ un-
wahrscheinlich ist. Folglich lassen sich die KorngréRen gut messen, was umgesetzt wurde, indem ein als
Korn erkannter heller Bereich jeweils in senkrechter und waagerechter Ausdehnung vermessen wurde.

Abbildung 7.1: Dunkelfeld-TEM-Aufnahmen von Fe;Al-Cr (Charge 3)
(Bildercollage mehrerer Einzelaufnahmen, Beugungsreflexe und Blendenbereich sind oben links markiert)
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Die durchschnittlichen KorngrofRen sind in Tabelle 7.1 aufgelistet. Es zeigt sich, dass fiir alle Kompositi-
onen KorngrofRen im Wesentlichen zwischen 4nm und 30nm gefunden werden. Der Durchschnitt liegt
jeweils bei etwa 10nm £ 6nm. Diese Angabe der Ungenauigkeit resultiert aus der groRen statistischen
Schwankung, die Messungenauigkeit von ca. 1,5nm ist dabei eher von geringerer Bedeutung. Diese
Ergebnisse bestatigen die Resultate der XRD-Untersuchungen (siehe 3.2.2 und [60])

Probe KorngroRe [nm]
Chargen-Nr. Legierung (mit Angabe der Standardabweichung)
1 FesAl-Cr (MA) 8,1+4,0
2 FesAl-Ti (MA) 9,4 +6,9
3 FesAl-Cr 8,8+4,9
4 FesAl-Mn 10,1+5,3
5 FesAl-V 11,5+6,5
6 FesAl-Ti 10,1+4,6

Tabelle 7.1: KérngréRen ermittelt aus TEM-Untersuchungen

In den TEM-Bildern ist keine Anisotropie in der Gefligestruktur zu erkennen. Auch anhand der Beu-
gungsbilder ist eine derartige Eigenschaft nicht zu verzeichnen, Abbildung 7.2 zeigt eine solche Auf-
nahme von Fe;Al-Ti (Charge 6). Die Reflexe kdnnen eindeutig den Ebenen der A2-geordneten Kristall-
struktur zugeordnet werden (siehe auch 2.1). Dieses Ergebnis entspricht ebenfalls den XRD-Messungen
in Abschnitt 3.2.2 (Abbildung 3.4).

K
-
St 1110}

. {200}

(211 ’

(321} {222}

Abbildung 7.2: TEM-Beugungsbild von nanokristallinem Fe;Al-Ti (Charge 6)
Beugungsreflexe der A2-Ordnung sind gekennzeichnet
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7.2. Allgemeine Betrachtungen der APT-Messungen

Zunachst ist anzumerken, dass erfolgreiche APT-Messungen erst nach langer Erfahrungssuche zum
Umgang und Praparation des Materials gelang. Da die untersuchten Legierungen relativ spréde sind, ist
eine APT-Messung im Allgemeinen schwierig, weil es leicht zum Abbruch von Spitzen wahrend der
Messung kommt. Grund dafiir sind die mechanischen Belastungen, die durch das anliegende elektri-
sche Feld entstehen. Gerade nanokristallines Material ist zusatzlich anfalliger fir einen Abbruch der
Spitzen, da es durch die erhohte Korngrenzen- und Defektdichte zu einem vermehrten Auftreten von
Risswachstum kommen kann.

Diese Umstadnde fiuhrten dazu, dass nur zwei Messungen erfolgreich an der Atomsonde mit Span-
nungsanregung durchgefiihrt werden konnten, bei der die Proben durch die zusatzliche periodische
Belastung haufiger abreifRen. Eine solche Messung gelang am IMP der Universitat Gottingen (siehe 7.3),
eine andere an einem LA-WATAP der Firma Cameca an der King Abdullah University of Science and
Technology (KAUST) in Saudi-Arabien.

Erfolgreichere Messungen konnten an der KAUST an einem LEAP (Local Electrode Atom Probe - Nah-
elektroden-Atomsonde) der Firma Cameca (vormals Imago) durchgefiihrt werden. An diesem Gerat
kénnen auch Messungen mit Laseranregung vorgenommen werden, bei der die mechanische Belas-
tung der Probe sinkt. Die besondere Bauart besteht darin, dass sich die Gegenelektrode relativ nah
(ca. 50um) vor der Spitze befindet. Dadurch werden kleinere Spannungen fiir die erforderlichen Feld-
starken bendétigt, wodurch die Energieunschéarfe der lonen sinkt und damit die Massenauflosung steigt
[99]. Des Weiteren besitzt diese Atomsonde einen groReren Detektor, der einen grofReren Erfassungs-
winkel der lonen zuldsst und damit ein lateral groRReres Volumen.

Doch auch die Prdparation mit dem FIB (siehe 3.2.2) hat entscheidenden Einfluss darauf, ob eine er-
folgreiche Messung durchgefiihrt werden kann. Wie Abbildung 7.3b zeigt, kann es zum Abbrechen der
Spitze kommen oder auch zum Abl6ésen des gesamten Probenblocks von der Wolframspitze.

Daher musste auch der Prozess der Probenanfertigung optimiert werden:

. So wurde z.B. auf ein genaueres, geraderes Abschneiden der Wolframspitze geachtet, um die
Kontaktflaiche zu vergrofRern (siehe Abbildung 3.5e). Dazu wurden besonders kleine Strome
(30pA) verwendet.

] AulBlerdem sind an jeder Seite zwei laterale Schlitze statt nur einem verwendet worden, um den
Block zu fixieren (Abbildung 3.5h). Diese wurden teilweise kreuzend positioniert, teilweise ne-
beneinander liegend mit einem gewissen Winkel zueinander, um die Stabilitdt zu erhdhen.

. Um ein Abbrechen der vorderen Probenspitze zu vermeiden (Abbildung 7.3a), wurde das finale
Anspitzen der Probe verandert: Urspringlich erfolgte dieses durch einen kreisférmigen lonen-
strahl von oben [53]. Dadurch entstehen aber direkt um die Spitze Einschnitte, die die Stabilitat
des vorderen Bereiches herabsetzen. Zusatzlich ist dieser anfalliger fir Schwingungen, die zum
Abbrechen fiihren kénnen. Daher wurde die Methode dahingehend gedndert, dass nur durch ei-
nen lonenstrahl von der Seite Material abgetragen wird, wie in Abbildung 3.5 beschrieben.
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Abbildung 7.3: REM-Aufnahmen von APT-Spitzen nach erfolglosen Messungen:
(a) Abbruch des vordersten Spitzenbereiches, (b) Abbruch des gesamten Probenblocks,
(c) Verformung des gesamten Blocks, moglicherweise durch Funkenuiberschlag

7.3. APT-Analyse an FezAl-Cr, mechanisch legiert

Die Darstellung der APT-Messung ist in Abbildung 7.4 zu sehen, sowohl insgesamt als auch nach Ele-
menten separiert. Flr die Messung konnte kein Bereich ausfindig gemacht werden, in dem Ebenen zu
identifizieren sind. Diese Tatsache erschwert eine genaue Rekonstruktion, so dass auf Erfahrungswerte
zurtickgegriffen werden musste; als Rekonstruktionsfaktor ki wurde ein Wert von 5 angenommen. Dass
keine Ebenen erkannt werden konnten, liegt zum einen daran, dass bei dem nanokristallinem Material
nicht gewahrleistet werden kann, dass Ebenen parallel zur Messrichtung positioniert werden (also
anders als bei den Messungen des massiven Materials). Stattdessen wurde die Probe in der Position
gemessen, in der sie vorlag. Zum anderen liegt das auch an prinzipiellen Feldevaporationseigenschaf-
ten von nanokristallinem Material. Dieser Aspekt wird in 8.4.2 diskutiert.

Neben den Legierungselementen sind signifikant Kohlenstoff und Sauerstoff detektiert worden. Beide
sind mutmallich herstellungsbedingt, gerade bei Kohlenstoff ist zu vermuten, dass er aus den Stahlku-
geln der Mihle und/oder dem Attritor stammt.

d\/geﬁamt

Abbildung 7.4: APT-Rekonstruktion von nanokristallinem Fe;Al-Cr (Charge 1)

In den Rekonstruktionen (Abbildung 7.4) sind augenscheinlich Inhomogenitdten zu erkennen. Jedoch
ist keine nanokristalline Struktur derart auszumachen, dass einzelne Kérner klar von einander zu tren-
nen sind. Weder durch Segregation noch durch Dichteschwankungen kénnen Korngrenzen eindeutig
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bestimmt werden, jedoch sind streifenférmige Bereiche erhdhter Dichte eines Elementes zu erkennen,
die anndhernd parallel zueinander liegen. Genauere quantitative Betrachtungen dazu kénnen durch
Konzentrationsmessungen geschehen. Abbildung 7.5 zeigt dazu exemplarisch die elementaren Kon-
zentrationsverldaufe entlang einer mittig aus dem Messvolumen extrahierten Sdule mit 8nm? Grundfli-
che. Die Gesamtkonzentrationen und Segregationsindizes der beteiligten Elemente sind in Tabelle 7.2
verzeichnet.

In dem Konzentrationsprofil und hierbei gerade im linken Teil der Grafik ist zu erkennen, dass Eisen und
Aluminium stellenweise gleichmaRig im Bereich der statistischen Varianz verteilt sind. An anderen
Punkten schwankt deren Konzentration jedoch sehr stark, wie in Abbildung 7.4 bereits zu erkennen ist.
Bei Eisen z.B. treten Spitzen von 35at% bis 94at% auf, dagegen fallt die Aluminiumkonzentration bis-
weilen auf bis zu 5at% ab. Dargestellt sind auch die 20-Grenzen der Konzentrationsverteilung von Eisen
und Aluminium (siehe 3.1.2). Es liegen jeweils 80% bzw. 81% der Messpunkte innerhalb dieses Berei-
ches und entsprechen damit nicht den Kriterien einer homogenen Verteilung nach Formel 3.4.
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Abbildung 7.5: Konzentrationsverldufe von nanokristallinem Fe;Al-Cr
(Charge 1), Analysevolumen mit 8nm? Grundfliche

Ebenfalls sind bei Chrom-Peaks von bis zu anndhernd 50at% zu erkennen. Hier fallt zudem auf, dass
eine erhohte Chromkonzentration oft mit einer Giberdurchschnittlich hohen Kohlenstoffkonzentration
korreliert. Daneben gibt es aber auch Bereiche, in denen nur Kohlenstoff-Peaks zu sehen sind. Der Seg-
regationsparameter (Tabelle 7.2) bestatigt diese Beobachtungen. Er ist besonders hoch bei Chrom, bei
dem ca. 30% der Atome mehr iber dem Konzentrationsmittelwert liegen, als es bei homogener Vertei-
lung der Fall wéare. Auch fiir Kohlenstoff, Eisen und Aluminium ist der Segregationsparameter erhoht,

Fe Al Cr C 0]
Konzentration [at%] ¢ 66,6 264 3.3 3.3 0,6
nominell 69 26 5 0 0
Segregationsindex [%] H 36 7,9 42,7 23,3 33,2
Hhom 1,7 4,1 13,3 13,5 30,4

Tabelle 7.2: Quantitative Analyse von nanokristallinem Fe;Al-Cr (Charge 1)
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was wiederum zum Ausdruck bringt, dass keine vollkommene homogene Verteilung dieser Elemente
vorliegt.

Bei der genauen Definition von Homogenitat ist allerdings zu beachten, dass es sich um ein nanokristal-
lines Geflige handelt. Damit ist der Anteil, der nah an Korngrenzen liegt, relativ hoch. Veranderte Kon-
zentrationen im Bereich von Korngrenzen sind daher von intergranularer Inhomogenitat zu unterschei-
den. Diese Aspekte werden in 8.5 diskutiert.

Das Konzentrationsprofil zeigt an mehreren Stellen ein gleichlaufendes Ansteigen der Chrom- und Koh-
lenstoffkonzentration. Um derartige Korrelationen noch genauer zu charakterisieren, wird eine Kreuz-
korrelationsanalyse nach 3.1.2 durchgefiihrt (Abbildung 7.6).
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Abbildung 7.6: Kreuzkorrelationsanalyse an nanokristallinem Fe;Al-Cr

Betrachtet man fiir Cr und Fe die Korrelation mit Kohlenstoff, so kann ein unterschiedliches Verhalten
festgestellt werden. Pc.c sinkt fir steigendes t signifikant, so dass von einem zusammenhdngenden
Auftreten von Chrom und Kohlenstoff auszugehen ist. P, c hingegen bleibt stets leicht liber dem Wert
von 1, hier kann eine leichte Segregation von Eisen und Kohlenstoff erkannt werden. Das Absinken von
Pco zeigt, dass die kohlenstoffreicheren Bereiche erhohte Sauerstoffanteile aufzeigen.

Eisen und Aluminium zeigen keine Korrelation, der Wert Pg 4 bleibt relativ konstant bei 1 und weicht
nur im Rahmen statistischer Schwankung davon ab. Gleiches gilt fiir die Gbrigen Korrelationsparameter.

Einen interessanten Aspekt zeigt der Verlauf von Pg ¢, Der Wert steigt zundchst signifikant fiir groRer
werdendes T, was eine entmischende Tendenz von Eisen und Chrom reprasentiert. Ab einem gewissen
Punkt bei ca. T = 7nm treten jedoch auch wieder Werte auf, die unter 1 liegen, auch wenn der gemittel-
te Wert weiterhin liber 1 liegt. Im Bereich der Schwankungen kann eine Segregation nicht mehr so
eindeutig festgestellt werden. Eine mogliche Erklarung dafir ist, dass Chrom vermehrt an Korngrenzen
auftritt (was auch den Peaks im Konzentrationsprofil entsprache), die Eisenkonzentration ware dort
demzufolge geringer. Eine Verschiebung der Konzentrationsverldaufe gegeneinander fiihrte dann solan-
ge zu einem erhdhtem P ¢, bis die Verschiebung t Werte im Bereich des Korndurchmessers anndhme.
Dann wiirden sich wiederum (an einigen Stellen) die Korngrenzen Uberlagern und Pg. ¢ wieder sinken.
Da dies in Abbildung 7.6 ab T = 7nm der Fall ist, ist anzunehmen, dass dies in etwa der Durchmesser der
kleinsten auftretenden Korner ist.
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7.4. APT-Analyse an Fe;Al-Ti, mechanisch legiert

Die APT-Messungen an mechanisch legiertem FesAl-Ti wurden wie alle weiteren Proben bis auf FesAl-
Mn (Charge 4) an einem LEAP bei einer Laserenergie von 30pJ bei 80K durchgefiihrt. Da die Verwen-
dung einer Laseranregung im Allgemeinen zu einem vermehrten Auftreten von Molekiilevaporation
und einer ungenaueren Massenbestimmung fiihrt als bei Spannungsanregung, soll zunachst ein Blick

auf das folgende Massenspektrum geworfen werden.
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Abbildung 7.7: Massenspektrum einer APT-Messung an Fe;Al-Ti (Charge 3)

Markant sind die Peaks der Hauptbestandteile Eisen, Aluminium und Titan, die jeweils relativ breit
sind, mit einer ausgepragten Schulter an der rechten Seite. Diese Tatsache erschwert die genaue Zu-
ordnung eines Massenverhéltnisses zu einem Element. AufRerdem sorgt sie fiir eine ungenauere Kon-

zentrationsbestimmung.

Ebenfalls ist auffallig, dass neben den erwarteten Peaks insbesondere viele Oxide zu verzeichnen sind,
gerade TiO tritt vermehrt auf. In diesem Zusammenhang ist es interessant, einen Ausschnitt des rekon-
struierten Volumens nach lonen getrennt zu betrachten (Abbildung 7.8). Denn dort ist jeweils eine
obere , Kappe” zu erkennen, in der ein erhohtes Auftreten dieser Oxide, aber auch von Kohlenstoff,
Gallium, Wasserstoff und dem Rauschsignal (ein Signal, dessen Massenverhaltnis nicht zugeordnet
werden kann) zu verzeichnen ist. Es ist anzunehmen, dass es sich dabei um eine verunreinigte Schicht



T. Rademacher: Untersuchung atomarer Strukturen an geordnetem und nanokristallinem ternaren Fe;Al

auf der Probe handelte, die wahrend der Probenpréparation entstanden ist, ggf. zusatzlich durch spate-
re Oxidation bzw. Adsorption. Der scharfe Ubergang zu dem darunterliegenden Bereich kénnte bedeu-
ten, dass der letzte Teil dieser Schicht sehr pl6tzlich abgerissen ist.

Al

FeO AlO Tio Ga

H (o] Rauschsignal

(10nm)?

Abbildung 7.8: Nach lonen getrennte Rekonstruktion einer APT-Messung von Fe;Al-Ti
(zur besseren Erkennbarkeit ein Ausschnitt mit 10nm Tiefe, rote Pfeile: siehe Text)

In dem (brigen Volumen sind im Wesentlichen Fe, Al, Ti, C und O detektiert worden. Dieser Teil des
Volumens weist deutlich weniger Oxide und Gallium auf. Letzteres spricht dafir, dass die Probenprapa-
ration mit gentigend Umsicht erfolgte, so dass das Material weitestgehend unverdandert blieb. In die-
sem Bereich sinkt auch das Rauschsignal auf ein normales MaR. Wasserstoff ist ebenfalls detektiert
worden, allerdings muss dieses nicht zwingend im Material gewesen sein. Gerade Wasserstoff besitzt in
UHV-Anlagen einen erhdhten Partialdruck, es wurde fiir die Konzentrationsberechnung daher nicht
beachtet, genauso wie die obere , Kappe” der Probe.

In dem rekonstruierten Volumen ist ebenfalls keine nanokristalline Struktur auszumachen, es sind also
keine Korngrenzen durch Segregation oder Dichteschwankungen eindeutig zu erkennen. Es existieren
aber Bereiche, in denen Titan und Kohlenstoff agglomeriert erscheinen, Eisen und Aluminium weisen
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dort eine geringere Dichte auf (rote Pfeile). Zur Untersuchung dieses Aspekts ist in Abbildung 7.9 ein
eindimensionales Konzentrationsprofil entlang einer mittigen Sdule mit einer Grundflache von 5nm?’
dargestellt. Darin ist zum einen die obere Kappe zu erkennen, die sich durch hohe Konzentrationen an
Wasserstoff, Kohlenstoff und Sauerstoff auszeichnet. Erst nach ca. 10nm sinken diese Werte auf ein
DurchschnittsmaR. Zum anderen sind einzelne Bereiche zu erkennen, an denen die Titankonzentration
auf bis zu 45at% steigt, diese besitzen eine Breite von ca. 4nm. Dies bestatigt die optische Beobachtung
von Titananhaufungen aus Abbildung 7.8, sie korrelieren mit einem erhdhten Auftreten von Kohlen-
stoff, aber auch von H- und O-Atomen.
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Abbildung 7.9: Eindimensionaler Konzentrations- und Dichteverlauf von Fe;Al-Ti (Charge 2)

Allerdings erscheint die Konzentrationsbestimmung in einem anderen Licht, wenn man fiir dasselbe
Analysevolumen die Dichteverldufe betrachtet. Diese sind ebenfalls in Abbildung 7.9 dargestellt. An-
zumerken ist, dass die gemessenen APT-Volumina unter Beriicksichtigung einer gewissen Detektionsra-
te (hier 37%) rekonstruiert werden, die gemessene Dichte entspricht damit nicht der nominellen.

An Stellen der erhdhten Titankonzentration steigt die Dichte des Titans nur etwa um den Faktor zwei.
Erst dadurch, dass die Gesamtdichte auf ca. ein viertel ihres Wertes sinkt, entstehen die berechneten
Titankonzentrationen. Jedoch ist dieses Absinken der atomaren Gesamtdichte ein Messergebnis, das
sehr unrealistisch wirkt. Auch wenn sie aufgrund unterschiedlicher Kristallstruktur und interstitiell ge-
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I6sten Atomen an einigen Stellen variieren kann, so ist ein solcher Abfall nicht zu erwarten. Mann muss
davon ausgehen, dass es sich um Messartefakte handelt. Eine Erklarung ist z.B., dass der Bereich mit
erhohtem Titananteil eine hohere Feldverdampfungsfeldstarke besitzt und daher wahrend der Mes-
sung zeitweise die Evaporationsrate an dieser Stelle sinkt. In der Rekonstruktion resultiert dies in einem
Bereich kleinerer Dichte, dieser Effekt ist vergleichbar mit dem ,lokalen VergroRerungseffekt” [48,
100]. Genauer wird dieser Aspekt in Kap. 8.4 diskutiert. An dieser Stelle soll zunachst festgehalten wer-
den, dass eine absolute Konzentrationsberechnung diesem Effekt unterliegt. Somit kann nur die Erho-
hung der Titandichte Anhaltspunkt fiir Inhomogenitaten sein.

Es sei angemerkt, dass eine solche inkonstante Dichte bei der in 7.3 beschriebenen Messung, die an
einer mit Spannungsanregung arbeitenden Atomsonde durchgefiihrt wurde, nicht auftrat. Folglich
kann es sich um ein spezifisches Problem der titanhaltigen Legierung oder der Laseranregung handeln.

Fiir die Berechnungen des Segregationsindexes H (Tabelle 7.3) werden aufgrund des Auftretens dieser
Artefakte die absoluten Atomanzahlen verwendet.

Fe Al Ti C 0]
c 66,4 26,4 4,1 1,4 1,6
Konzentration [at%]
nominell 70 26 4 0 0
. H 2,0 3,5 19,8 29,7 23,1
Segregationsindex [%)]
Hhom 1/8 4;2 12;0 20,5 19,6

Tabelle 7.3: Quantitative Analyse von nanokristallinem Fe;Al-Ti (Charge 2)

Der Segregationsparameter des Eisens Hg. liegt geringfligig Giber dem Wert einer homogenen Vertei-
lung, was die Schwankungen in der Eisendichte reflektiert. Bei Titan und Kohlenstoff sind die Segrega-
tionsindizes deutlich héher als die Werte der homogenen Verteilung, bei Sauerstoff ist die geringfligige
Uberschreitung hingegen kein sehr deutlicher Hinweis auf eine Ungleichverteilung.

Zur weiteren Verteilungsanalyse wurde auch fiir diese Probe eine Kreuzkorrelation durchgefiihrt
(Abbildung 7.10). Insgesamt zeigt diese Probe deutlich geringere Segregationstendenzen, die Werte des
Korrelationsparameters P liegen jeweils nahe bei 1. Es ist eine gewisse Korrelation zwischen Titan,
Kohlenstoff und Sauerstoff zu verzeichnen, die jeweiligen Werte von P sinken fiir ein steigendes t ge-
ringfligig.

Vergleicht man die Elemente mit Eisen, so zeigt Pee a, dass Eisen und Aluminium eine leichte Affinitat
besitzen. Bei Pg. i ist ein ungefahr konstanter Wert von 1 zu erkennen, d.h. Ti und Fe zeigen weder eine

Tendenz zur Segregation noch eine zur Korrelation. Da Pg. ¢ geringfligig Uber 1 steigt, ist bei diesen
Elementen eine geringe Segregation zu verzeichnen.
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Abbildung 7.10: Kreuzkorrelationsanalyse von nanokristallinem Fe;Al-Ti (Charge 2)

7.5. APT-Analyse an Fe;Al-Cr, vorlegiert

Auch in den APT-Rekonstruktionen von nanokristallinem, vor dem Kugelmahlen eingeschmolzenem
FesAl-Cr (Probencharge 3) sind keine Ebenen zu erkennen (siehe Abbildung 7.11). Ebenso ist keine
nanokristalline Struktur anhand von Segregationen auszumachen, stattdessen ist ein sehr homogenes
Geflige zu erkennen, das sich deutlich von denen der mechanisch legierten Proben abhebt.

Fe Al Cr c o] ﬂ (10nm)?
Abbildung 7.11: Ausschnitte aus rekonstruiertem APT-Volumen von Fe;Al-Cr (Charge 3)

(Ausschnitt von 10nm Tiefe, Pfeile: siehe Text)
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Es sind in diesen Abbildungen zwei Besonderheiten zu erkennen: Eine kleine Oxidagglomeration (roter
Pfeil) sowie eine langliche Anreicherung von Kohlenstoff, verkniipft mit einer Verringerung von Chrom
und Aluminium (grine Pfeile).

Zur genaueren Analyse zeigt Abbildung 7.12 ein Dichteprofil durch diese zwei Artefakte. Bei der Oxid-
anreicherung (roter Pfeil) kann ein Durchmesser von 9nm gemessen werden, die Sauerstoffdichte
steigt dabei auf das Zwanzigfache des durchschnittlichen Wertes. Es sind keine Veranderungen in der
Dichte der anderen beteiligten Elemente zu verzeichnen. Das Entstehen einer solchen Sauerstoffanrei-
cherung ist nicht direkt zu erkldren. Prinzipiell ist nicht auszuschlieRen, dass es sich um ein Messarte-
fakt handelt. So kénnte dort z.B. eine Pore im Material vorhanden sein, in der wahrend der Messung
Oxide oder Wasser adsorbierten, die bei fortschreitender Feldevaporation dissoziierten und dann
ebenfalls detektiert werden wiirden. Es kann sich aber auch um eine Oxidausscheidung handeln, die
sich wahrend des Herstellungsverfahrens bildete, z.B. aufgrund der Einarbeitung einer sauerstoffhalti-
gen Verunreinigung.

Die Kohlenstoffanreicherung (griiner Pfeil) weist eine Erhéhung der C-Dichte etwa um das Zehnfache
auf. Hier ist eindeutig zu erkennen, dass die Dichte an Chrom und Aluminium auf bis zu 10% absinkt.
Die Eisendichte hingegen scheint sich nicht zu verandern, sondern minimal zu steigen. Dieses Gebiet
zeigt also eine markant andere Zusammensatzung als das restliche Geflige. Das Auftreten dieses koh-
lenstoffreichen Streifens konnte mit Abrieb von den Stahlkugeln der Mihle, aus denen der gesamte
Kohlenstoff mutmaRlich stammt, erklart werden. Eventuell ist dieser Bereich erst kurz vor Beendigung
des Mahlvorgangs verunreinigt worden, so dass noch keine ausreichende Homogenisierung erfolgen
konnte. Das Vorhandensein von geringen Mengen an Aluminium und Chrom in diesem Bereich kann
dann durch Diffusion begriindet werden.
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Abbildung 7.12: Eindimensionaler Dichteverlauf in nanokristallinem Fe;Al-Cr (Charge 3)

Insgesamt kann diese Probe - abgesehen von den zwei beschriebenen Artefakten - als homogen be-
zeichnet werden. In den Rekonstruktionen und im Dichteprofil konnen wenige UnregelmaRigkeiten
festgestellt werden, was sogar zu der Vermutung fiihren kdnnte, dass keine nanokristalline Struktur
(mehr) vorliegt. Dass diese aber in der Tat gegeben ist, zeigen die TEM-Aufnahmen, die hier untersuch-
te Probe ist in Abbildung 7.1 dargestellt.

Ein weiteres Merkmal fir die Qualitdt der Probe ist der geringe Grad an Fremdatomen (siehe Tabelle
7.4). Des Weiteren ist auch die konstante Dichte der APT-Messungen zu beachten, dies ist wahrschein-
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lich ebenfalls das Resultat der allgemein homogenen Struktur, die zu einer gleichmaRigen Feldevapora-
tion und damit zu schwacheren Rekonstruktionsfehlern fiihrt (siehe auch 8.4.2).

Die Homogenitat dieser Probe unterstreichen auch die Segregationsindizes (Tabelle 7.4), welche fir alle

betrachteten Elemente unterhalb des Wertes Hyon einer homogenen Verteilung liegen. Das gilt auch

fiir Kohlen- und Sauerstoff, wobei bei diesen Elementen die Konzentrationen derart niedrig sind, dass

ihr Segregationsindex nur geringere Aussagekraft aufweist.

Fe Al Cr C 0]
c 67,1 28,8 3,7 0,10 0,22
Konzentration [at%)]
nominell 70 26 4 0 0
o H 1,4 3,1 8,3 53,2 36,8
Segregationsindex [%)]
Hhom 1,6 3,7 11,9 73,0 49,5

Tabelle 7.4: Quantitative Analyse von nanokristallinem Fe;Al-Cr (Charge 3)

Auch die Kreuzkorrelationsanalyse (Abbildung 7.13) bestéatigt diesen Trend. Fir alle Elemente sind die
Korrelationsparameter stets nahe bei 1, was bedeutet, dass es zu keiner Segregation bzw. Korrelation

zwischen zwei Elementen kommt. Nur bei P¢ o sinkt der Wert etwas, so dass von einem geringfligigen

gemeinsamen Auftreten von Kohlen- und Sauerstoff gesprochen werden kann.
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Abbildung 7.13: Kreuzkorrelationsanalyse von nanokristallinem Fe;Al-Cr (Charge 3)



T. Rademacher: Untersuchung atomarer Strukturen an geordnetem und nanokristallinem ternaren Fe;Al

7.6. APT-Analyse an Fe;Al-Mn, vorlegiert

Das vor dem Kugelmahlen eingeschmolzene FesAl-Mn wurde als einzige Charge an einem LA-WATAP
der Firma Cameca an der KAUST gemessen. Die Durchfiihrung erfolgte bei 70K und es wurde dabei
eine Spannungsanregung verwendet, aufgrund einer geringeren Detektionsrate konnte hier nur ein
kleineres Messvolumen erreicht werden.

Wie die Rekonstruktionen (Abbildung 7.14) verdeutlichen, ist auch bei dieser Legierung eine sehr ho-
mogene Struktur ohne erkennbare Merkmale des nanokristallinen Gefiiges zu erkennen. Eine Verun-
reinigung durch Kohlenstoff und Sauerstoff ist auch hier zu verzeichnen.

/(10nm)® Fe

Abbildung 7.14: Rekonstruierte APT-Volumina von Fe;Al-Mn (Charge 4)
(Probenausschnitt von 10nm Tiefe)

Die statistischen Analysen bestatigen die gleichmaRige Verteilung der Atome. Die jeweiligen Segregati-
onsindizes (Tabelle 7.5) entsprechen denen einer homogenen Verteilung bzw. liegen teilweise gering-
fligig darlUber. Bei Kohlen- und Sauerstoff sind sie etwas erhoht, aufgrund ihrer geringen Konzentratio-
nen sind diese Werte abermals nur wenig aussagekraftig.

Fe Al Mn C 0]
c 69,4 25,9 3,7 0,5 0,5
Konzentration [at%)]
nominell 69 26 5 0 0
1,6 4,3 14,1 26,8 39,4
Segregationsindex [%]
Hhom 1,6 4,3 13,3 23,4 35,2

Tabelle 7.5: Quantitative Analyse an nanokristallinem Fe;Al-Mn (Charge 4)
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Auch die Kreuzkorrelationsanalyse (Abbildung 7.15) bestéatigt das allgemein sehr einheitliche Geflige,
wenngleich die Schwankungen der Werte der relativen Korrelationsgrade deutlich starker sind als bei
anderen Analysen, da hier nur ein merklich kleineres Analysevolumen zur Verfligung steht.

Die Korrelationsgrade bleiben auch fiir steigendes t nahe bei 1, im Bereich der Schwankungsbreite
kann also keine Tendenz zum korrelierten Auftreten zweier Elemente gefunden werden. Der Wert Py, ¢
zeigt eine leicht fallende Tendenz, was einer geringfligige Neigung zum korrelierten Auftreten von Man-
gan und Kohlenstoff entspricht. Ahnliches kann ebenfalls fiir Eisen und Sauerstoff beobachtet werden.
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Abbildung 7.15: Kreuzkorrelationsanalyse von nanokristallinem Fe;Al-Mn (Charge 4)

7.7. APT-Analyse an Fe;Al-V, vorlegiert

Die vanadiumhaltigen, nanokristallinen Proben zeigen ebenfalls eine homogene Struktur ohne erkenn-
bare Korngrenzen. In den rekonstruierten Messvolumina (Abbildung 7.16) ist eine sehr gleichmaRige
Verteilung der Legierungsbestandteile zu erkennen.

Es ist aber auch ein Artefakt zu erkennen, das von dieser Homogenitat abweicht: An einer Stelle treten
Kohlenstoff und Vanadium vermehrt, Eisen und Aluminium vermindert auf (rote Pfeile). Diese aus-
scheidungsahnliche, ca. 8nm grofRe Erscheinung ist in dem gesamten Messvolumen nur einmal auszu-
machen.

Dieses Phanomen ist vergleichbar mit denen der titanhaltigen nanokristallinen Proben (7.4 und 7.8),
wenngleich sie dort deutlich haufiger auftreten. Das genaue Entstehen dieses Artefakts ist nicht ein-
deutig zu erklaren. Moglicherweise ist es eine systematische Agglomeration von Vanadium und Kohlen-
stoff, deren Entmischungstendenz derart geringer ist als bei FesAl-Ti, dass eine solche Anhdufung ent-
sprechend seltener vorkommt. Aber auch das Auftreten einer relativ ,frischen” Verunreinigung durch
Kohlenstoff, die noch nicht homogenisiert wurde, ist nicht auszuschliel3en.

Die Visualisierungen erwecken den Eindruck, dass dort deutliche Kohlenstoffagglomerationen zu fin-
den sind. Die Gesamtkonzentration des Kohlenstoffs betragt allerdings nur 0,23at% (siehe Tabelle 7.6),
im Bereich der Segregation ist die Kohlenstoffdichte etwa um das Zehnfache erhéht. Man kann also
wieder von einem Rekonstruktionsartefakt ausgehen, genauere Diskussionen dazu folgen in 8.4.
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Abbildung 7.16: Rekonstruierte APT-Volumina von Fe;Al-V (Charge 5)
(Probenausschnitt von 10nm Tiefe, rote Pfeile: siehe Text)

Die Segregationsparameter (Tabelle 7.6) sind fiir alle Elemente geringer, als es einer homogenen Ver-
teilung entspricht. Selbst fir Kohlenstoff ist dies der Fall, obwohl die oben beschriebene Agglomeration
markant in Erscheinung tritt. Folglich ist das einmalige Auftreten dieses Phdnomens derart selten, dass
es - von statistischen Gesichtspunkten - auch als natiirliche Schwankung angesehen werden kann,
wenngleich es intuitiv eine ausgezeichnete, sich deutlich von der restlichen Matrix unterscheidende
Stelle ist.

Fe Al \ C 0]
c 66,1 29,1 4,1 0,23 0,46
Konzentration [at%]
nominell 70 26 4 0 0
1,2 2,5 7,5 34,3 28,4
Segregationsindex [%]
Hhom 1,6 3,6 11,1 47,9 33,6

Tabelle 7.6: Quantitative Analyse an nanokristallinem Fe;Al-V (Charge 5)
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Die Kreuzkorrelationsanalyse dieser Messung bestatigt die Homogenitat, der Korrelationsparameter P
fiir alle Kombinationen bleibt sehr nah bei 1, es kann also kein Segregationsverhalten erkannt werden.
Nur Pco sinkt im Rahmen der Schwankungsbreite signifikant unter 1, Kohlen- und Sauerstoff zeigen
also ein korreliertes, gemeinsames Auftreten.
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Abbildung 7.17: Kreuzkorrelationsanalyse von nanokristallinem Fe;Al-V (Charge 5)

7.8. APT-Analyse an Fe;Al-Ti, vorlegiert

In der titanhaltigen und vor dem Kugelmahlen legierten Probe ist in den APT-Rekonstruktionen eine
sehr inhomogene Struktur vorhanden (Abbildung 7.18). Genau wie bei den vorhergehenden Proben ist
ein eindeutig nanokristallines Geflige nicht zu erkennen. Es sind aber ausscheidungséhnliche Stellen
auszumachen, an denen kaum Eisen und Aluminium, stattdessen mehr Titan, Kohlen- und Sauerstoff zu
erkennen sind.

Ein zentrales Dichteprofil belegt dies quantitativ (Abbildung 7.19). In einigen Bereichen von ca. 4nm -
6nm Ausdehnung in z-Richtung sinken die Eisen- und Aluminiumdichte auf ca. 15% ihres Durch-
schnittswertes, die Dichte der anderen Elemente steigt dort auf das Dreifache, bei Sauerstoff sogar auf
das Sechsfache. Allerdings gibt es auch hier wieder den Effekt, der schon bei den mechanisch legierten
titanhaltigen Proben (7.3) festgestellt wurde: In diesen Bereichen sinkt die Gesamtzahl der detektierten
Atome deutlich.
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Abbildung 7.18: Rekonstruierte APT-Volumina von Fe;Al-Ti (Charge 6)
(Probenausschnitt von 10nm Tiefe)
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Abbildung 7.19: Eindimensionaler Dichteverlauf in nanokristallinem Fe;Al-Ti (Charge 6)
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Es scheint also wiederum ein Artefakt der APT-Messung fir diese immensen Dichteschwankungen ver-
antwortlich zu sein. Dadurch werden die rekonstruierten Atompositionen derart verfalscht, dass in der
visuellen Darstellung die Struktur deutlich inhomogener erscheint, als es in den Proben der Fall ist.

Das belegen die quantitativen Analysen der APT-Daten (Tabelle 7.7). Zum einen ist die Konzentration an
Kohlenstoff und Sauerstoff relativ gering. Zum anderen zeigt dies der Segregationsindex Hy;, der relativ
zur homogenen Titanverteilung nicht so stark erhoht ist, wie es bei den mechanisch legierten Proben
zu Verzeichnen ist (7.4).

Fe Al Ti C 0]
Cc 68,1 27,5 3,2 0,32 0,83
Konzentration [at%)]
nominell 70 26 4 0 0
1,6 2,8 17,8 45,4 33,2
Segregationsindex [%)]
Hhom 1,7 2,8 13,9 45,0 27,7

Tabelle 7.7: Quantitative Analyse an nanokristallinem Fe;Al-Ti (Charge 6)

Folglich wird die Struktur in Abbildung 7.18 bzw. Abbildung 7.19 aufgrund der Darstellungseffekte als
zu inhomogen illustriert. Eine direkte Moglichkeit, diese Rekonstruktionsartefakte zu vermeiden, gibt
es nicht. Es handelt sich vermutlich um einen Effekt, der vergleichbar mit dem Effekt der verspdteten
Evaporation ist, jedoch im groBeren MaRstab (siehe Kapitel 4 und Kapitel 5). Dadurch kommt es - genau
wie bei den Kristallebenen - zu einer Verschiebung in der Rekonstruktion. Genauer wird auf diesen
Effekt in 8.4.2 eingegangen.

Eine Moglichkeit, diese Erscheinung indirekt zu umgehen, ist die einer nachtraglichen Verschiebung der
Atome, z.B. derart, dass als Ergebnis das rekonstruierte Material eine konstante Dichte aufweist [101,
102]. Diese Methodik ist dahingehend ungenau, dass die Annahme konstanter Dichte nicht gegeben
sein muss und z.B. durch interstitiell geléste Fremdatome deutlich vom wahren Wert abweichen kann.
Des Weiteren ist nicht vorauszusagen, welche Elemente verschoben werden missten. Lag eine ge-
mischte Phase vor, bei der z.B. Eisen und Aluminium der verfriihten Evaporation unterlagen, miissten
auch nur diese verschoben werden. Waren Titan, Kohlenstoff und Sauerstoff maximal segregiert, muss-
te der gesamte Bereich um die Agglomeration angepasst werden. Fir diesen Fall lieRe sich abschatzen,
dass die titanreichen Gebiete in der Rekonstruktion etwa drei- bis viermal zu groR dargestellt werden
wirden. Damit lage ihre wahre GroRRe im Bereich von 1nm - 2nm. Allerdings ist von einer vollkomme-
nen Segregation aufgrund der Dichteverlaufe und dem Vorhandensein von Fe und Al nicht auszugehen.
Die Agglomerate sind also vermutlich groRer (sieh auch 8.5.4).

Das beobachtete Verhalten von gemeinsamen Ti-, C- und O-Agglomerationen kann durch die Kreuz-
korrelationsanalyse bestdtigt werden, die Parameter Pric, Prio und Pco sinken deutlich fiir t>0. Das
gleichlaufende Absinken der Eisen- und Aluminiumkonzentration an diesen Stellen zeigt sich ebenfalls
durch ein Absinken des Parameters Pg . Dieses ist zwar wegen der jeweils hohen Konzentration nur
gering ausgepragt, im Rahmen der Streuung ist es aber signifikant.

Anhand der weiteren Parameter, die flir T > 0 ansteigen, wird deutlich, dass Eisen und Aluminium eine
ausgepragte Segregation zu den (ibrigen Elementen zeigen.
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Abbildung 7.20: Kreuzkorrelationsanalyse von nanokristallinem Fe;Al-Ti (Charge 6)

Fiir diese Probe wird also deutlich, dass Titan zusammen mit Kohlen- und Sauerstoff agglomeriert vor-
liegt. Aufgrund der Schwierigkeiten und Ungenauigkeiten bei der APT-Rekonstruktion ist nicht eindeutig
zu benennen, ob es sich eher um die Bildung einer zweiten Phase oder um Schwankungen der Kon-
zentration z.B. an Korngrenzen handelt. Letzteres erscheint u. a. aufgrund der Vorzugsrichtung der
Agglomerationen als unwahrscheinlicher. Da sie parallel zur Partikeloberflache orientiert sind (der Pro-
benblock wurde vertikal aus einem Partikel herausgeschnitten), sind sie allem Anschein nach herstel-
lungsbedingt. Mdgliche Erklarungen fir diese Phdnomenologie, die auch in 7.3 beobachtet wurde,
werden in 8.5 diskutiert.
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Kapitel 8: Diskussion und Schlussfolgerungen

Nun sollen die Analysen der vorigen Kapitel nochmals in ihrer Gesamtheit reflektiert
werden. Dazu werden die verschiedenen Messergebnisse unterschiedlicher Analysen
zusammengefasst und verglichen, um allgemeine Aussagen zu schlussfolgern. AuRer-
dem werden die Zusammenhange und die Aussagekraft der Ergebnisse diskutiert und
im gesamtwissenschaftlichen Kontext betrachtet.

8.1. Qualitative Analyse von APT-Messungen an massiven,

geordneten Proben
In dieser Arbeit wurden erstmals fiir ternare Eisenaluminide mit der Atomsondentechnologie systema-
tisch fiur die drei kristallographischen Hauptrichtungen erfolgreich Messungen angefertigt. Davon sol-
len zunachst allgemeine Messeigenschaften betrachtet werden.

8.1.1. AtomVicinity-Dichteprofile

Die AtomVicinity-Analyse ist ein sinnvolles Mittel, die direkte Umgebung eines Atoms mit hochster
Signifikanz zu bestimmen. Insbesondere ist hier nochmals zu erwdhnen, dass globale Fehlrekonstrukti-
onen (z.B. verzerrte Rekonstruktion) ausgeglichen werden und nur die lokalen (also die genannten
Peakverschiebungen) erkennbar werden. Dadurch kénnen die durch APT ermittelten Ebenenabfolgen
mit hochster Auflosung sichtbar gemacht werden. Gerade fiir die Elemente mit geringer Konzentration,
die in einem einfachen Dichteprofil kaum von einem Rauschsignal unterschieden werden kénnen, sind
dadurch erst die genauen Ebenenpositionen zu ermitteln.

In AtomVicinity-Dichteprofilen sind die mittigen Peaks des Aluminiums jeweils hoher als die daneben-
liegenden Al-Peaks. Dies ist mit der Berechnungsweise der Atomumgebung zu erklaren und liegt an
zwei Effekten:

] Das zentrale Atom, dessen Umgebung betrachtet wird, hat eine Antreffwahrscheinlichkeit von
100%. Bei den dazugehdrigen Umgebungsatomen ist diese jedoch nur so groR wie die Detekti-
onswahrscheinlichkeit der APT, also ca. 50%.

L] AuRRerdem wird das zentrale Atom genau an die Position (0,0) platziert, wahrend die anderen
Atome in ihrer relativen Positionierung die Messungenauigkeit der APT Gbernehmen. Dadurch
wird der mittlere Peak zwangslaufig schmaler als die anderen.

Die wahre Messungenauigkeit der APT ist also an dem mittleren Peak nicht auszumachen, denn er
besteht aus Atomen, die per Definition genau an der mittigen Position sitzen und aus Atomen der glei-
chen Ebene, die relativ dazu mit der wahren Messungenauigkeit positioniert sind.

Die Tatsache, dass sich auch fir die anderen Elemente die mittleren Peaks von den anderen unter-
scheiden, ist ein Hinweis auf bestimmte Evaporationseffekte und wird in 8.2.2 diskutiert.
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8.1.2. Evaporationsverhalten von FezAl

In den AtomVicinity-Dichteprofilen zeigt Eisen eine Verschiebung nach links relativ zur erwarteten,
theoretischen Position, insbesondere in den <100>- und <111>-Richtungen. Das bedeutet, dass es der
verfriihten Evaporation unterliegt und folglich mit einer zu kleinen z-Komponente rekonstruiert wird, in
den Dichteprofilen also weiter links liegt (siehe 4.2).

Dieser Effekt bedeutet, dass Eisen eine kleinere Feldverdampfungsfeldstarke hat als das Aluminium. Die
FIM-Bilder, bei denen gezeigt wurde, dass Aluminium das abbildende Element ist und damit die groRRe-
re Evaporationsfeldstarke besitzt, stiitzen diese Betrachtung (siehe 4.1 und [77]).

Auch die Berechnungen der Elementkonzentrationen anhand der APT-Daten bestatigen dies: Hier wur-
de flr Aluminium eine zu hohe Konzentration gemessen. Dies ist eine Folge davon, dass Aluminium mit
seiner hoheren Evaporationsfeldstarke den Verdampfungsprozess kontrolliert. Einige Eisenatome ver-
dampfen infolgedessen unmittelbar nach einem Aluminiumatom, weil ihre Verdampfungsfeldstarke
bereits erreicht war und sie nur durch das Aluminium zuriickgehalten wurden (korrelierte Evaporation).
Diese Fe-Atome werden dann aber technisch bedingt mit geringerer Wahrscheinlichkeit detektiert
(siehe 4.5). Dass dieser Effekt das gesamte Evaporationsverhalten wahrend der APT-Messung beein-
flusst, zeigen die Rohdaten des Detektors: bis zu 9% aller gemessenen Eisenatome kommen in dem
gleichen Spannungspuls an etwa gleicher Stelle an dem Detektor nach einem Aluminiumatom an. Wie
viele Eisenatome das gleiche Verhalten zeigen, jedoch nicht detektiert werden, kann daraus nicht er-
mittelt werden. lhre Zahl miisste noch einmal so grof8 sein, um die nominelle Konzentration zu errei-
chen.

Folglich besitzt die Konzentrationsbestimmungen mit APT eine gewisse systematische Ungenauigkeit.
Daher sind flir diese Studien die Ergebnisse der EDX-Analysen deutlich praziser und aussagekraftiger.
Sie bestatigen die nominellen Konzentrationen, auch fiir alle Zusatze.

Ebenfalls wurde auch gezeigt, dass dieser Effekt deutlich richtungsabhangig ist, was durch die unter-
schiedlichen Ebenenabfolgen erklart werden kann (4.5). Eine solche Richtungsabhangigkeit ist aber
auch bei der Peakverschiebung in den AtomVicinity-Dichteprofilen zu erkennen (4.2). Die
<110>-Orientierung weist jeweils nur eine sehr geringe Peakverlagerung auf, auch bei allen ternaren
Legierungen. Der Grund dafir ist der groBte Ebenenabstand in dieser Richtung, was eine verfriihte
Evaporation aus darunter liegenden Ebenen wiederum unwahrscheinlicher macht.

Diese Rekonstruktionseffekte, die sich in der Peakverschiebung widerspiegeln, stellen auch eine Herab-
setzung der Messgenauigkeit dar. Denn die Fehlpositionierung von Eisen relativ zu Aluminium um bis
zu eine Kristallebene bedeutet eine zusitzliche Messungenauigkeit von in diesem Fall bis zu 2A. Da die
Messgenauigkeit von Atomsonden im Allgemeinen mit 2A - 4A angegeben wird [46, 48], kann man
allgemein ableiten, dass in einer Legierung, in der eine verfriihte Evaporation eines Elementes eine
relevante Rolle spielt, dieser Effekt wesentlich zum Absinken der Auflosung beitragt. Dieses Absinken
ist jedoch auch wieder richtungsabhangig und kann dann sogar innerhalb einer Legierung sowohl stark
als auch sehr gering ausgepragt sein, wie es hier das Beispiel FesAl fir die <111>- bzw.
<110>-Richtungen zeigt.
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8.2. Simulation von APT-Messungen

8.2.1. Aligemeine Betrachtung und Weiterentwicklungen

Die Simulationen von APT-Messungen zeigen insgesamt eine hohe Ubereinstimmung zu den entspre-
chenden Messungen, die jeweiligen Dichteprofile weisen im Wesentlichen eine gute Deckungs-
gleichheit auf. Insbesondere soll hier betont werden, dass die stark richtungsabhangige Peakverschie-
bung der Messungen ebenfalls in den Simulationen zu erkennen ist. Diese Tatsache stellt einen relevan-
ten Aspekt dar und ist daher ein wichtiger Fortschritt.

Dafiir hat sich gerade die Verwendung des EAM-Modells zur Berechnung der Bindungsenergien als eine
sinnvolle Erweiterung des Simulationsalgorithmus erwiesen. So haben anfangliche Versuche, die Bin-
dungsenergie nur durch Paarpotentiale zu bestimmen, nicht zu akzeptablen Ergebnissen gefihrt. Z.B.
konnte die unterschiedlich starke Peakverschiebung von Eisen in <100>- und <110>-oreintierten Dich-
teprofilen der bindren Legierung nicht simuliert werden. Ausserdem war es auch nicht moglich, die
sehr deutliche Verlagerung der Chrom-Peaks durch realistische, reine Paarpotentiale zu simulieren.

Auch andere physikalischen Erkenntnisse verdeutlichen die Ungenauigkeit von Paarpotentialen, z.B.
kdnnen Leerstellenenergien und Bindungsverhalten an Oberflachen nur ungeniigend berechnet wer-
den. Gerade dafiir hat sich das EAM-Modell etabliert, da es die Prinzipien von atomaren Wechselwir-
kungen und DFT (Bindungsenergie als Elektronendichtefunktional) beinhaltet. Es wird dabei an einfach
zu ermittelnden entsprechenden Konstanten wie NN-Abstand, Atomvolumen, Sublimations- und Leer-
stellenenergie geeicht. Die verwendete Einbettungsfunktion - die Wurzelfunktion - reprasentiert dabei
als ein einfaches Modell den Einfluss der Zustandsdichte [103], sie bietet aber fiir eine Anwendung im
Rahmen dieser Arbeit eine hinreichende Genauigkeit [104].

8.2.2. Mess- und Simulationsgenauigkeit

Beim Vergleich der simulierten und gemessenen Dichteprofile ist zu erkennen, dass die Position der
Peaks gute Ubereinstimmung aufweist und Abweichungen sich im Bereich von unter 0,64 bewegen.

Zur Einschatzung dieser Abweichungen muss zum einen die allgemeine Messgenauigkeit der APT be-
achtet werden. Nominell liegt diese bei ca. 2A in Messrichtung [46, 47]. Allerdings kann anhand der
Dichteprofile erkannt werden, dass sie fiir den vorliegenden Messungen hoher ist, betrachtet man die
Halbwertsbreiten der Peaks (FWHM) kann sie auf 0,4A abgeschitzt werden. Daneben gibt es auch an-
dere systematische Einflisse auf die relativen Ebenenabstinde wie beispielsweise unterschiedliche
Messbedingung. So kdnnen unterschiedliche Messspannungen zu verschiedenen Kriimmungsradien ry
fihren. Wie in 4.6 beschrieben kénnen dadurch - auch wenn das Verhaltnis ri/r, konstant bleibt - die
relativen Peakpositionen geringfiigig um bis zu 0,2A verschoben sein. Auch die Wahl des Analysevolu-
mens fiir die AtomVicinity-Dichteprofile beeinflusst diese unmittelbar. Die Ebenenauflésung in APT-
Daten ist am hochsten in direkter Ndhe zum Polmittelpunkt. Daher muss dort dieses Volumen positio-
niert sein. Ein zu klein gewahltes Volumen senkt die statistische Genauigkeit, wird es zu grof8 gewahlt,
werden auch Bereiche mit schlechterer Auflésung miteinbezogen. Dies macht sich allerdings nicht un-
bedingt nur in einem hoéheren Rauschsignal bemerkbar, sondern z.B. auch in einer seitlichen Flanke
eines Peaks, wodurch sich dessen mittlere Position andert.

Insgesamt kann man also feststellen, dass die Genauigkeit, mit der die Messungen simuliert werden
kdnnen, innerhalb des Bereichs der Messgenauigkeit und -schwankungen liegt. Somit kénnen diese als
zufriedenstellend angesehen werden.
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Auffalligere Abweichungen gibt es hingegen durchaus in den genauen Peakformen. Diese zeigen teil-
weise Besonderheiten, die u. a. auch Hinweise auf bestimmte Evaporationseffekte geben kénnen. Sie
sind gerade bei Eisen und den terndren Zusatzen in den AtomVicinity-Dichteprofilen zu erkennen.

Abweichende Peakformen des mittleren Peaks treten z. B. bei Eisen auf, sie sind im Allgemeinen
schmaler als die anderen Peaks. Dies ist jedoch zunachst erstaunlich, da Eisen kein Zentralatom an (0,0)
besitzt, d.h. die Begriindung fir abweichende mittlere Peaks des Aluminiums (8.1.1) ist nicht giiltig.
Stattdessen wird fiir alle Eisenatome nur die relative Lage zum Zentralatom bestimmt, damit missten
aber dessen Peakformen alle sehr dhnlich sein, da alle der gleichen Messungenauigkeit unterliegen.

Der Grund fur dieses Verhalten ist wiederum ein Rekonstruktionseffekt, der durch die korrelierte Eva-
poration von Aluminium und Eisen entsteht. Dadurch wird, wie in 4.2 beschrieben, das Evaporations-
verhalten des Eisens durch das Aluminium determiniert. Folglich gibt es dann fir den mittleren Peak
doch eine Beeinflussung durch das Zentralatom in den Dichteprofilen, wodurch der mittlere Peak des
Eisens nicht nur der allgemeinen Messungenauigkeit unterliegt. In den Darstellungen ist das dann der
Fall, wenn der Peak eines anderen Elementes nach links verlagert ist und sich bis an das Aluminium
verschiebt (z.B. Fe und Cr in <111>-Richtung, Abbildung 4.6 und Abbildung 5.1). Auch andere Effekte,
die in den Simulationen nicht beachtet werden, konnen die Peakform beeinflussen, wodurch diese
auch nicht immer mit hoher Ubereinstimmung simuliert werden kann. Denkbar fiir solche Effekte ist
z.B. ein gemeinsames Evaporieren mehrerer Atome. Es ist bekannt, dass in APT-Messungen ganze Mo-
lekiile verdampfen kénnen (z.B. Polymeerteile [105], Oxide [106]). Fiir die vorliegenden Legierungen
kdnnte z.B. ein gemeinsames Abldsen von z.B. Fe-Al-Verbindungen vermutet werden, welche erst nach
dem Ablosen zerfallen. Ein solcher Effekt kann die Peakform prinzipiell beeinflussen: Dadurch kann
beispielsweise eine seitliche Flanke entstehen, wie es bei Vanadium in <111>-Richtung (Abbildung 5.8)
beobachtet werden kann. Er kann aber auch von der allgemeinen Messungenauigkeit lUberlagert wer-
den und nur bei den mittleren Peaks auftreten, wie z.B. bei Chrom in <100>-Richtung (Abbildung 5.1).

Den eben dargestellten Effekt kann man auch noch allgemeiner beschreiben: In der Simulation wird
nach jedem Evaporationsschritt das Bindungsverhalten neu berechnet. Dabei wird davon ausgegangen,
dass sich die Probe wieder im Gleichgewichtszustand befindet. Dies muss aber in der Realitat nicht der
Fall sein: Ein eben evaporiertes Atom hinterlasst seine direkte Umgebung eine Zeitlang in einem Nicht-
Gleichgewichtszustand. Dieser wiirde daflir sorgen, dass die Evaporationswahrscheinlichkeit eines
Nachbaratoms fiir eine nicht verschwindende Zeit verandert ist, so dass das Evaporationsverhalten
einiger Atome insgesamt geandert sein kann. Dieses Phanomen kdnnte dann z.B. das korrelierte Ver-
dampfen beglinstigen, ein gemeinsames Ablosen zweier Atome als Molekil ware dann der Extremfall.

Solche Einflisse auf die Peakform bzw. auf das Evaporationsverhalten sind quantitativ nur schwer zu
fassen. Daher wurde im Rahmen dieser Arbeit darauf verzichtet, die Simulationen dahingehend zu
optimieren. Stattdessen wurde - wie in 8.2.2 bereits beschrieben - die Peakform nicht als wesentlicher
VergleichsmaBstab angesetzt. Bei den Legierungen, bei denen solche Effekte sehr deutlich auftreten
(z.B. FesAl-V), sorgen sie bei der Abschatzung der Ordnungsgrade erhdhte Ungenauigkeiten.

8.2.3. Paarpotentiale

An dieser Stelle soll abgeschéatzt werden, wie genau Paarpotentiale durch den Vergleich vom Simulati-
on und Messung bestimmt werden kénnen. Fiir die Minimumposition ist bei elementreinen Potentia-
len der NN-Abstand ein guter Hinweis, so dass hier ein Fehler von ca. 0,05A angesetzt werden kann. Bei
gemischten Potentialen gibt es diese ,natlirliche” Vorgabe nicht. Hier kénnen die Ungenauigkeiten im
Wesentlichen tber ihren Effekt bei den Simulationen abgeschatzt werden, so dass ein Fehler von 0,15A
einkalkuliert werden muss. Allerdings kann eine Veranderung von 0,2A wie in der Betrachtung zu
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FesAl-Ti (5.4.2) derart andere Ergebnisse hervorrufen, dass die Minimumsposition teilweise genauer
eingegrenzt werden kann.

. . e s ~ 0.2 ¢
Ein Hinweis fur die Genauigkeit der Po _ \\ Atomabstand r [A]
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Grol3teil davon bei ca. 0,3eV [72, 80-87].
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in Abbildung 8.1 dargestellt. Man er-
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gibt. Folglich kann ein systematischer
Fehlerwert von etwa 0,05eV angenom- Abbildung 8.1: Fe-Fe-Paarpotential verschiedener Studien
men werden. Bei Potentialen mit weniger

oder keinen Angaben in der Literatur kann auch ein gréRerer Fehler von bis zu 0,1eV bei den hier er-
mittelten Potentialen nicht ausgeschlossen werden.

Des Weiteren ist zu beachten, dass im Allgemeinen Paarpotentiale fiir eine Temperatur von OK berech-
net bzw. an auf OK extrapolierten Daten geeicht werden. Die APT-Messungen wurden alle bei 30K, die
der titanhaltigen Legierung bei 70K durchgefiihrt. Gerade der Vergleich zwischen diesen Messungen
macht deutlich, dass die Messtemperatur ebenfalls einen Einfluss auf das Dichteprofil hat. Bei FesAl-Ti
hat es den Anschein, dass die verfriihte Evaporation noch starker ausgepragt ist. Das kann an verander-
ten Bindungspotentialen liegen, ebenso ist ein Einfluss auf das lonisationsverhalten nicht auszuschlie-
Ben, was dann durch den Faktor K repradsentiert wird. Auch diese Temperaturabhangigkeit der APT-
Messung bedeutet, dass sich die verwendeten Paarpotentiale - die dann auf 30K bzw. 70K angepasst
sind - nur mit einer gewissen Abweichung mit Literaturwerten vergleichen lassen.

Beide Aspekte - die allgemeine Genauigkeit von Paarpotentialen und die Temperaturabhangigkeit -
fihren dazu, dass ein Fehlerwert von bis zu 0,1eV einkalkuliert werden muss.

8.2.4. Simulationsparameter

Die Simulationsparameter K und D wurden an den Messungen der bindren Legierung geeicht. lhre
Genauigkeit kann jeweils mit etwa +20% angegeben werden. Dieser Wert stellt aber keinen direkte
Fehlerangabe dar, sondern beschreibt, in welchem Rahmen Simulationen mit anndhernd gleich guter
Ubereinstimmung durchgefiihrt werden kénnen. Auch bei héheren Abweichungen kénnen noch prinzi-
pielle Merkmale der Messungen simuliert werden. Das bedeutet, dass diese Parameter keinen sehr
groBen, substanziellen Einfluss auf das allgemeine simulierte Evaporationsverhalten in dem Sinne ha-
ben, dass eine kleine relative Veranderung bereits ein deutlich anderes Simulationsergebnis hervorruft.
Diese Tatsache wird vom Autor als ein positiver Aspekt des Simulationsalgorithmus gewertet, weil sie
bedeutet, dass die simulierten Ergebnisse im Wesentlichen durch die Materialparameter und der Be-
rechnung von E; gepragt werden.

An dieser Stelle soll aber noch einmal die Bedeutung der Parameter K und D diskutiert werden. Letzte-
rer kann quantitativ kaum Uberpriift werden. Anders bei K, bei dem der Wert von 0,35 bedeutet, dass
die lonisierungsenergie nicht vollkommen mit einkalkuliert wird. Dies ist zundchst ein Unterschied zum
Charge-Exchange- oder dem Image-Hump-Modell (siehe 3.3.2), bei dem diese Energie komplett ein-
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geht. Allerdings weisen auch diese Modelle Ungenauigkeiten in der Bestimmung des Evaporations-
verhaltens auf [48].

Die Verwendung und Herleitung eines Faktors K wurde in 3.3.2 erldutert. Er ergibt sich als lineare Ap-
proximation des Einflusses der lonisierungsenergie, wenn man den Verlauf des Potentials nicht ver-
nachldssigt und von realistischen Randbedingungen ausgeht (entsprechend Abbildung 3.7).

Die Tatsache, dass K = 0,35 verwendet wurde, kann so interpretiert werden, dass die lonisierung zum
Zeitpunkt der Uberwindung des Gesamtpotentialmaximums nicht abgeschlossen ist. Sie spiegelt wider,
dass ein instantanes lonisieren nicht realistisch ist und stattdessen auch fiir diesen Teilprozess ein Ver-
lauf angenommen werden muss. Dies wiirde dann bedeuten, dass die tatsachlichen Energiewerte ver-
ringert sind. Auch FORBES beschrieb den Evaporationsablauf als einen Prozess, bei dem sich Ablosung,
lonisierung und Beschleunigung des Atoms Uberlagern (zeitlich und 6rtlich) [67]. Daher schilderte er
die lonisierung als einen kontinuierlichen Prozess und bezeichnete dies als charge drain, FlieRen der
Ladung, das quantitativ durch einen Koeffizienten (lonisierungsgrad) beschrieben werden kann. Diese
Betrachtung entspricht dem Vorfaktor K.

Bindungsenergie Eg

relativer Einfluss durch relativer Einfluss durch

Vorfaktor K Hauptenergiebeitrége Vorfaktor D
zur Beeinflussung des

Evaporationsverhaltens

lonisierungsenergie | Feldeinfluss-Energie E¢

Abbildung 8.2: Schematische Beziehung der Energiebeitréage der Feldevaporation

Man kann diese Betrachtung aber noch allgemeiner fassen: Unabhangig von dem genauen Verlauf der
Evaporation wird dieser Ablauf im Wesentlichen durch drei Energiebeitrage bestimmt: Durch die Bin-
dungsenergie Eg, die lonisationsenergie | und die Energiekomponente E, die durch das Feld verursacht
wird. Geht man davon aus, dass diese Energiebeitrage jeweils berechnet werden kénnen, so muss fir
eine realistische Simulation jeweils der relative Einfluss auf die Evaporationswahrscheinlichkeit be-
stimmt werden. Dazu werden - da es keine absolute Normierung gibt - zwei Faktoren bendtigt, um
diese Relationen zu quantifizieren - sprich D und K. Veranschaulicht wird dieses Verhalten in Abbildung
8.2.

Diese zwei Koeffizienten kdnnen nun durch Anpassung der Simulationen an die Messungen empirisch
bestimmt werden. Dies ist mit gentigender Genauigkeit durchfiihrbar, wenn, wie in diesem Fall, in un-
terschiedlichen Kristallrichtungen verschiedene Ebenenanordnungen zur Verfliigung stehen.

Man umgeht damit die Festlegung auf ein bestimmtes Evaporationsmodell bzw. auf einen bestimmten
Evaporationsablauf und auch auf die genauen Einflisse auf die Aktivierungsenergie Q. Stattdessen
werden die energetischen Einflisse und deren Auswirkungen nur empirisch und damit ,, aus der Mes-
sung heraus” bestimmt. Das bedeutet aber auch, dass man keine bzw. nur wenige Riickschlisse auf das
Evaporationsverhalten und weitere, beeinflussende Effekte ziehen kann.
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8.3. Strukturanalyse an geordnetem ternaren Fe;Al

8.3.1. Aligemeine Analysen zur Platzbesetzung

APT-Messungen und -Simulationen

Durch die systematischen Messungen in die drei Hauptrichtungen konnte fir alle ternaren Legierungen
jeweils die Platzbesetzung der Zusatze bestimmt werden. Gerade fiir die chrom- und manganhaltigen
Legierungen koénnen dadurch bereits eindeutige Schlussfolgerungen zur B-Platzbesetzung gezogen
werden. Die entsprechenden Simulationen bestatigen diese und liefern Abschatzungen des Ordnungs-
grades.

Auch fur die Legierung mit Vanadium kann durch die strukturierte Analyse von AtomVicinity-
Dichteprofilen die B-Platzbesetzung ermittelt werden. Die Simulationen kdnnen diese Auswertungen
im Wesentlichen lediglich qualitativ bestatigen. Sie zeigen damit auch auf, welche Grenzen der Simula-
tionsalgorithmus und das zugrunde liegende Evaporationsmodell haben. Dies macht sich in den Peak-
formen von Eisen und Vanadium sehr deutlich bemerkbar und visualisiert damit die in 8.2.2 diskutier-
ten Ndherungen und Vereinfachungen der Simulation. Dennoch ist als positiver Aspekt festzuhalten,
dass die Simulationen auch das Verhalten dieser Legierung wiedergeben kénnen, das sich grundlegend
von dem der chrom- und manganhaltigen Legierungen unterscheidet.

Die Platzbesetzung fiir die Legierung FesAl-Ti kann als einzige nicht eindeutig allein anhand der Atom-
Vicinity-Dichteprofile bestimmt werden. Hier hat sich die Mdglichkeit zur Simulation als ein wesentli-
ches Verfahren erwiesen, weitere Aussagen zu treffen. Insbesondere konnten mogliche Einfliisse des
Al-Ti-Paarpotentials gut eingestuft werden. Damit scheint die B-Platzbesetzung auch fir diese Legie-
rung am konsistentesten, was auch allen Literaturangaben entspricht [17, 20, 23]. AulRerdem bildet
FesAl-Ti in diesem Fall optimal gepackte Strukturen als LAVES-ahnliche-Phasen [15].

Das Ergebnis der B-Platzbesetzung der anderen Zusatze kann mit anderen Studien nur mit Einschran-
kungen verglichen werden, da es - wie in Kapitel 2 bereits geschildert - eine Vielzahl teilweise wider-
sprechender Ergebnisse gibt. Allerdings kann hier die pauschale Annahme, dass Elemente links des
Eisens im Periodensystem in der Regel auf B-Platzen sitzen, fiir die vier untersuchten Zusatze bestatigt
werden.

Insgesamt soll aber noch einmal eine wichtige Erkenntnis der APT-Untersuchungen betont werden: Die
AtomVicinity-Dichteprofile konnen auch bei gleicher Kristallstruktur sehr stark von einander abwei-
chen. Die Beispiele FesAl-Cr und FesAl-V zeigen dies am deutlichsten. Gerade mit der Kenntnis der -
Platzbesetzung wird klar, welche falschen Rickschliisse gezogen werden kénnen, wenn keine systema-
tischen Analysen und/oder Simulationen durchgefiihrt werden. Wiirden beispielsweise bei diesen bei-
den Legierungen jeweils nur die Messungen in <111>-Richtung und deren Dichteprofile analysiert wer-
den, so ware von einer unterschiedlichen Platzbesetzung auszugehen. Dieses Beispiel zeigt also, wel-
chen Einfluss die beteiligten Rekonstruktionseffekte auf APT-Daten haben kdnnen und wie aufmerksam
diese dementsprechend analysiert werden miussen.

ALCHEMI

Die durchgefiihrten ALCHEMI-Untersuchungen kdnnen dieses Ergebnis insofern bestatigen, als dass fir
V, Cr und Mn die a-Platzbesetzung ausgeschlossen werden kann. Gerade die Besetzungsgrade von Cr
und V fur B/y-Platze zeigen dies sehr deutlich. Auch wenn sie einen groRen relativen Fehler aufweisen,
so liegt die untere Grenze des Fehlerbereiches jeweils bei Uber 70% B/y-Platzbesetzung. Allein bei
Mangan ist das Ergebnis weniger genau, mit 75% + 52% kann zwar eine a-Platzbesetzung als unwahr-
scheinlicher betrachtet werden, sie ist aber bei einem solchen Fehler nicht auszuschlieRen.
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Diese relativ groBen Ungenauigkeiten der ALCHEMI-Analysen kdnnen verschiedene Ursachen haben.
Insbesondere Gitterdefekte, die den Channeling-Effekt stéren, kdnnen auch bei geringer Konzentration
bereits zu einer deutlichen Abschwachung desselbigen fiihren. Neben Leerstellen und Fremdatomen
kdnnen gerade Antiphasengrenzen prinzipiell ein Problem darstellen [107]. Es ist daher anzunehmen,
dass diese der Grund fiir nicht so eindeutige Ergebnisse sind. Zusatzlich ist dabei der Herstellungspro-
zess durch den fokussierten lonenstrahl zu bedenken. Auch wenn dadurch Proben definierter Geomet-
rie angefertigt werden kénnen, so kann eine oberflachliche Beschadigung des Materials nicht ausge-
schlossen werden.

Daher konnten auch in einer zweiten ALCHEMI-Studie keine Ergebnisse gefunden werden, die Resultate
sind im Anhang A zu finden. Bei dieser Messreihe wurden die EDX-Intensitdten abhangig vom Verkip-
pungswinkel gemessen, so kann prinzipiell mit dem Vergleich zu theoretischen Berechnungen eine
Platzbestimmung durchgefiihrt werden, die zwischen allen Kristallplatzen unterscheiden kann.

8.3.2. Ordnungsgrade

Durch den Vergleich von Messung und Simulation kénnen, wie in 4.4 beschrieben, Ordnungsgrade
ermittelt werden. Dabei werden sowohl Messunscharfe als auch Ordnungsgrad als veranderliche Simu-
lationsparameter benutzt, die beide bis zur groRtmdglichen Ubereinstimmung zu optimieren sind. Die
Ubereinstimmung wird im Wesentlichen anhand des Verhéltnisses Peak-Rauschsignal bestimmt. Die
genaue Peakform bleibt aufgrund der in 8.2.2 beschriebenen Effekte in diesem Vergleich unberticksich-
tigt.

Messfehler ergeben sich dabei durch die allgemeine Mess- und Simulationsgenauigkeit, wie sie in 8.2.2
erortert ist. Die dort beschriebenen Besonderheiten fiir die mittleren Peaks wurden umgangen, indem
diese fiir die Optimierung der Ubereinstimmung auRer Acht gelassen wurden.

Insbesondere fiir die terndren Elemente ist die Bestimmung des Peak-Rauschsignal-Verhaltnisses oft-
mals ungenauer, da sie nur geringe Konzentrationen aufweisen. Gerade bei eher kleinen gemessenen
APT-Volumina treten entsprechend groRRere statistische Schwankungen auf. Diese sorgen dann folglich
fiir eine weniger prazise Eingrenzung des Ordnungsgrades.

Legierung Ordnungsgrad §, Aluminium [%] Ordnungsgrad §g ternéres Element [%]
FesAl 90+5 —
FesAl-Cr 94 +2 83+5
FesAl-Mn 94 +5 7510
FesAl-V 93+7 85+15
FesAl-Ti 92+4 90+6

Tabelle 8.1: Ordnungsgrade ermittelt aus APT-Simulationen

Die ermittelten Ordnungsgrade flr Aluminium und die ternaren Zusatze jeder Legierung sind in Tabelle
8.1 aufgefiihrt. Fir Vanadium konnten Ergebnisse nur mit groReren Ungenauigkeiten gefunden wer-
den, da hier die Peakformen teilweise derart starke Unterschiede zeigen, dass auch insgesamt der Ver-
gleich Messung-Simulation entsprechend undeutlich ist.

Es hat den Anschein, dass die Aluminiumordnung in Legierungen mit terndren Elementen ansteigt,
allerdings kann dies im Rahmen der Messgenauigkeit nicht signifikant bestatigt werden. Auch in der
ergdanzenden Betrachtung von Literaturwerten zeigt sich ein solcher Trend nicht. Diese sind zum Ver-
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gleich in Abbildung 8.3 dargestellt, es handelt sich dabei um diejenigen Studien, bei denen die Ord-
nungsgrade quantitativ bestimmt wurden. Das sind Messungen durch Neutronenbeugung von ZUQING
et al.,, MAGER et al. und KIM & MORRIS [22-24], sowie die XRD-Untersuchungen von KRACHTOVIL et
al. [12]. Alle gezeigten Werte gelten flir eine Temperatur von 450°C.

Die Ordnungsgrade von KRACHTOVIL et al. weichen deutlich von den anderen Ergebnissen ab. Hier
zeigt sich, welche Ungenauigkeiten eine XRD-Untersuchung zur Unterscheidung der D0Os-, B2- und A2-
Struktur bei diesem Material aufweist (siehe auch 3.2.2 und Abbildung 3.4). Auch die Messung der j-
Platzbesetzung von Mangan durch MAGER et al. zeigt eine geringe Abweichung. Dagegen kann fur alle
anderen Ergebnisse im Allgemeinen von einer guten Ubereinstimmung zu den anderen Studien ge-
sprochen werden. Gerade beim Ordnungsgrad von Aluminium zeigen sich deutlich gemeinsame Ten-
denzen, die jeweils im Bereich von tiber 90% liegen. Die Ordnungsgrade von Mangan zeigen eine ge-
meinsame Tendenz nach unten, d.h. sie sind jeweils merklich kleiner als die des Aluminiums und die
der anderen Zusatze.

100 - =| .

wl § L4 : : by
X 80 ? % W Krachtovil et al.
‘g 707 % Zuqing et al.
o 60 1
E" 50 | u - o O Kim und Morris
% 40 4 < Mager et al.
5 307 ® diese Arbeit
o 20 A

10 A

0 T } T f } T }

EALy  EALy ECrB  EAlY  EMnB  EAly  EVB gAY ETIp
FesAl FesAl-Cr Fe3Al-Mn FesAlV FegAlTi

Abbildung 8.3: Ordnungsgrade in Fe;Al verschiedener Studien

Die durch diese Arbeit bestimmten Ordnungsgrade zeigen somit gute Ubereinstimmung mit Literatur-
werten, insbesondere mit Messungen mit Neutronenbeugung. Auch die Messgenauigkeit zeigt im Ver-
gleich zu der Schwankungsbreite aller Messwerte ein zufriedenstellendes Ergebnis. Dies verdeutlicht,
dass die AtomVicinity-Analyse von APT-Daten in Kombination mit APT-Simulationen ein nitzliches Ver-
fahren darstellt, um Ordnungsgrade zu ermitteln.

Bemerkenswert ist, dass die Werte dieser Arbeit einen sehr lokalen Ordnungsparameter darstellen.
Denn durch die AtomVicinity-Analyse wird von jedem Al-Atom jeweils nur eine Umgebung von in die-
sem Fall 14A Kantenldnge betrachtet. Damit bietet die hier konzipierte Analysemethode als einzige die
Moglichkeit, Nahordnungseigenschaften im Bereich weniger Nanometer zu studieren.

8.3.3. Zusammenhang mit mechanischen Eigenschaften

In den APT-Messungen unterlagen die Zusatze Chrom und Mangan besonders der verfriihten Evapora-
tion, was durch ihre geringere atomare Bindung hervorgerufen wurde. Die Zusatze sind auch diejeni-
gen, die die Duktilitdt von FesAl erhéhen. Die Begriindung dafiir anhand des Absenkens der Antipha-
sengrenzenenergie steht mit diesen Beobachtungen in Einklang.

Die Abnahme der Raumtemperaturfestigkeit durch die betrachteten Zusatze wurde teilweise mit der
Abnahme der DO3-Ordnung begriindet [14]. Diese Annahme kann anhand des gemessenen Ordnungs-
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grades &a, von Aluminium widerlegt werden, er zeigt keine Verdnderung zu dem der bindren Legie-
rung. Folglich ist diese Veranderung der Festigkeit insbesondere auf atomare Wechselwirkungen zu-
rickzufihren und nicht auf Ordnungsanderungen.

Anhand des Al-Ti-Potentials wurde festgestellt, dass Aluminium und Titan als ndchste Nachbarn eine
energetisch deutlich unglinstige Konstellation darstellen (5.4.2). Eine Folge davon kdnnte die erhdhte
Sprodigkeit von FesAl-Ti sein, da die Versetzungsbewegung durch diesen Effekt beeintrachtigt ist.

Die hohe Warmfestigkeit bei Zugabe von Titan und Vanadium ist zurlickzufiihren auf die feste Struktur
und der erhohte atomare Bindung, die sich auch in den APT-Messungen derart bemerkbar macht, dass
diese Zusatze kaum der verfrithten Evaporation unterliegen. Dadurch bleibt die DOs-Ordnung auch fir
hohere Temperaturen stabil. Interessant ist hier das Ergebnis, dass sich diese Tatsache fiir die verwen-
dete Auslagerungstemperatur von 450°C noch nicht auf den Grad der DOs-Ordnung auswirkt, dieser ist
- bestimmt anhand des Ordnungsgrades £, von Aluminium wie oben beschrieben - fiir alle Legierun-
gen anndhernd gleich.

8.4. Allgemeine Betrachtung der Messungen an
nanokristallinem ternaren Fe;Al

8.4.1. Vorcharakterisierung durch XRD- und TEM-Messungen

Die XRD-Messungen (3.2.2), die am MPIE GmbH in Disseldorf durchgefiihrt wurden, zeigen aufgrund
des Fehlens der charakteristischen DOs- und B2-Rontgenpeaks, dass alle nanokristallinen Proben unge-
ordnet, d.h. in der A2-Struktur vorliegen. Es gibt keinen Hinweis auf weitere Phasen, wie z.B. Ausschei-
dungen. Die KorngroRRenbestimmung anhand der Scherrer-Formel [59] flihren zu Werten von 8nm bis
15nm [60].

Diese Werte werden durch die TEM-Messungen bestatigt (7.1). Weiterhin zeigen sie, dass die Kérner im
Wesentlichen gleichmaRig geformt sind, d.h. ihre Ausmalie sind in alle Richtungen gleich. Dadurch
kann keine ausgezeichnete Richtung der Gefligestruktur festgestellt werden, auch Beugungsaufnahmen
geben keine Hinweise auf eine Anisotropie.

8.4.2. Aligemeine Eigenschaften und Fortschritt der APT-Messungen

Zunachst soll an dieser Stelle festgehalten werden, dass zum ersten Mal ein Einblick in die atomare
Struktur von nanokristallinen Eisenaluminiden mithilfe der tomographischen Atomsonde gewonnen
werden konnte. Dabei sind APT-Messungen dieses Materials im Allgemeinen schwierig aufgrund der
ungiinstigen Bedingungen - der hohen Sprodigkeit und der groRen Anfilligkeit fiir Abrisse des na-
nokristallinen Materials.

Hauptsachlich verantwortlich fir das Gelingen der Messungen im Rahmen dieser Arbeit ist die Proben-
praparation, die auf hohe Probenfestigkeit optimiert wurde (siehe 3.2.2). Aber auch eine Optimierung
der Messparameter ist dabei von Notwendigkeit. So zeigte sich, dass eine Anregung durch Spannungs-
pulse eine derart hohe (zusatzliche) mechanische Belastung darstellt, dass die Wahrscheinlichkeit eines
Abrisses sehr hoch ist. Daher konnten so nur zwei Proben erfolgreich gemessen werden, fir alle ande-
ren wurde eine Laseranregung benutzt. Diese hat den nachteiligen Effekt, dass dadurch die nominelle
Auflésung aufgrund der zusatzlichen thermischen Anregung sinkt [47]. Des Weiteren musste auch die
Messtemperatur erhoht werden, um die Abrisswahrscheinlichkeit zu senken, die nanokristallinen Pro-
ben wurden daher bei 70K - 80K gemessen.
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Messgenauigkeit/Auflésungsvermégen

In allen Messungen kénnen in den rekonstruierten APT-Volumina keine Kristallebenen erkannt werden.
Das erschwert zum einen die Rekonstruktion, da die Eichung der Rekonstruktionsparameter k; und n
nur ungenauer anhand von Erfahrungswerten erfolgen kann. Zum anderen ist so auch keine Aussage
Uber die genaue Ordnung bzw. Kristallstruktur moglich. Stattdessen muss hier die Analyse auf eine
strukturelle Betrachtung mit einer Auflésung von ca. einem Nanometer beschrankt werden.

Eine Folge davon ist, dass dann auch keine Bereiche gleicher Ebenenorientierung - also Kérner - be-
stimmt werden kénnen. Auch durch Korngrenzensegregation oder -dichteabnahmen sind in den vorlie-
genden Messungen Korner nicht zu identifizieren, so dass die APT-Messungen eine Analyse z.B. von
KorngroBen nicht zulassen.

Die Tatsache, dass Ebenen nicht aufgeldst werden kdénnen, lGberrascht zunachst. Die hohere Messtem-
peratur kann nicht der Grund sein, die APT-Messungen an massivem FesAl-Ti bei 70K (5.4) zeigen klare
Ebenenanordnungen. Da auch Messungen sowohl mit Laseranregung und Spannungsanregung durch-
gefiihrt wurden und auch drei verschiedene Atomsondenaufbauten verwendet wurden, sind diese
Tatsachen ebenfalls nicht als systematische Ursache dafir zu erkennen.

Folglich ist es allem Anschein nach ein prinzipielles Problem, nanokristallines FesAl mit maximaler Auf-
I6sung - also erkennbaren Ebenen - mit einer Atomsonde zu messen. Ein moglicher Grund ist das un-
gleichmalige Evaporationsverhalten aufgrund der hohen Defektdichte. Denkbar ist z.B. eine bevorzug-
te Feldverdampfung an Korngrenzen (Abbildung 8.4, roter Pfeil), gehemmte Feldverdampfung an Ag-
glomeraten (blauer Pfeil) und eine allgemein ungleichméaRige Feldverdampfung an moglichen Antipha-
sengrenzen (griner Pfeil) [46]. Dadurch werden Rekonstruktionseffekte wie die verfriihte/verspdtete
Evaporation hervorgerufen, sogar in einem noch gréReren MaRstab als in Kapitel 4 und Kapitel 5 be-
schrieben. AuBerdem werden dadurch die Trajektorien der lonen verdndert (schwarze Pfeile in
Abbildung 8.4), was eine Fehlrekonstruktion begiinstigt (lokaler VergréfSerungseffekt, siehe unten). Die
Folge ist eine Verringerung der allgemeinen Auflésung um mehrere Angstrom, was eine Ebenenauflo-
sung ausschlieBt. Ein vergleichbares Verhalten wurde auch bei nanokristallinem Fe-Cu von WILLE beo-
bachtet [53].
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Abbildung 8.4: Schematische Feldevaporationsartefakte an einer APT-Spitze.
Schwarze Pfeile markieren Richtung der Feldverdampfung, farbige Pfeile siehe Text.

Sehr deutlich zeigen sich die Rekonstruktionseffekte bei den Agglomeraten, insbesondere bei FesAl-Ti
(Chargen 2 und 6). Wie die Konzentrationsprofile (Abbildung 7.9, Abbildung 7.19) zeigen, sinkt die
Dichte im Bereich der Agglomerate auf bis zu ein Viertel ihres Wertes ab. Ein solches Verhalten ist un-
realistisch und auch nicht durch unterschiedliche Kristallstrukturen oder veranderte Detektionsraten zu
erklaren. Stattdessen handelt es sich um ein Phdnomen, das auf unterschiedliche Verdampfungsfeld-
starken zuriickzufiihren ist und dem lokalen VergréfSerungseffekt entspricht [48, 100]. Der Bereich mit
erhohter Titan- und/oder Kohlenstoffdichte zeigt die hohere Verdampfungsfeldstarke, dort versiegt die
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Evaporation eine Zeitlang und es entsteht eine Situation wie in Abbildung 8.4, blauer Pfeil. Im Ender-
gebnis entstehen in der Rekonstruktion dann die gezeigten Artefakte (siehe auch [48, 108]). Zwei wei-
tere Beobachtungen sprechen fiir das eben geschilderte Verhalten: Im Dichteprofil ist der Titan-Peak
geringfligig weiter rechts als die Liicke des Eisens. Diese relative Verschiebung entspricht dem Effekt
der Peakverschiebung aus Kapitel 4 und 5 aufgrund verspdteter Evaporation, allerdings wiederum in
einer anderen GroRenordnung. Als zweites kann beobachtet werden, dass die Titan-
/Kohlenstoffanhaufung deutlich gréRer ist, als das Loch in der Fe/Al-Matrix. Auch dies ist eine typische
Erscheinung des lokalen VergroRRerungseffekts, die ihm letztlich auch den Namen gibt.

8.5. Gefligeanalyse von nanokristallinem ternaren Fe;Al

In der Betrachtung der APT-Messungen zeigt sich deutlich, dass die mechanisch legierten Proben eine
durchweg inhomogene Struktur mit vielen, verschiedenartigen Agglomeraten zeigen. Die vor dem
Mahlen eingeschmolzenen Proben zeigen hingegen ein anderes Geflige. Es ist im Wesentlichen homo-
gen und nur vereinzelt durch Oxideinschlisse, Kohlenstoffanreicherungen oder Carbide unterbrochen.
Die Ausnahme bildet hier FesAl-Ti, welches zwar eine homogene Matrix zeigt, aber ebenfalls ein re-
gelmaBiges Auftreten von Titan-/Kohlenstoffanreicherungen.

8.5.1. Verunreinigungen

Zundchst soll das Auftreten von Kohlen- und Sauerstoff in den Proben diskutiert werden. Die Aus-
gangsmaterialien vor dem Kugelmahlen waren im Wesentlichen frei von diesen Elementen, sie sind
also durch den Herstellungsprozess in das Material gekommen. Abbildung 8.5 zeigt dazu die ermittel-
ten Konzentrationen in Abhangigkeit der drei verschiedenen Mahldauern. Die Kohlenstoffkonzentration
cc steigt mit der Mahldauer anndhernd proportional an. Man kann daher annehmen, dass der Kohlen-
stoff aus den Mahlkugeln und/oder dem Attritor durch Abrieb stammt, welcher mit der Mahldauer

zunimmt.
47 Die Sauerstoffkonzentration cq steigt ebenfalls
35 4 + Ketoretort mit der Mahldauer an, wahrend sie bis 8h
konzentration c¢ Mahldauer jeweils lber cc liegt, ist sie bei 50h
31 = Sauerstoff- deutlich geringer. Man kann vermuten, dass
konzentration co der Sauerstoff eher aus vorhandenen Verun-

25 1
reinigungen stammt, z.B. Oxiden oder Adsor-

baten an der Materialoberfliche und dann
trotz zunehmender Mahldauer eine Sattigung

Konzentration [at.%]
[ 3¢

einsetzt.

Zu betonen ist die Tatsache, dass Gallium nur

05 mit Konzentrationen im Bereich von weniger
i als 0,1at% detektiert wurde. Diese verschwin-

0 10 20 =0 - ko 60 dend geringe Menge bedeutet, dass wahrend
Mahldauer [h] der Probenpraparation mit dem FIB quasi kei-

Abbildung 8.5: Kohlen- und Sauerstoffkonzentration in ne Galliumionen in den spdter gemessenen
Abhingigkeit der Mahldauer Bereich der Probe eindrangen und folglich
keine strukturelle Veranderung durch die Pro-

benherstellung erfolgte.
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8.5.2. Homogenitit

Abbildung 8.6 zeigt die relativen Segregationsindizes H,e := H/Hnom aller Messungen fiir Eisen und den
terndren Zusatz, sie bestatigen die oben beschriebenen Beobachtungen. Fiir die eingeschmolzenen
Proben mit Chrom, Mangan und Vanadium liegen sie bei allen betrachteten Bestandteilen unter oder
sehr nahe bei 1, entsprechen also dem Homogenitatskriterium. Bei den mechanisch legierten Proben
zeigen sie hohere Werte Uber 1 und sind demnach statistisch inhomogen verteilt.
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Abbildung 8.6: Segregationsindizes nanokristalliner Proben

Die eingeschmolzene Fe;Al-Ti-Probe (Charge 6) hat Werte Hr. und Hy von unter 1, Hy; liegt geringfiigig
daruber. Das ist Uiberraschend, da diese Probe deutliche Titananhdufungen zeigt (Abbildung 7.18).
Diese Segregationsparameter sind also ein Hinweis darauf, dass die Matrix um diese Agglomerate ent-
sprechend homogen ist, was in der Gesamtstatistik zu diesen Werte fihrt.

8.5.3. Korrelierte Segregation

Abbildung 8.7 zeigt zusammenfassend die Ergebnisse der Kreuzkorrelationsanalyse, dargestellt sind die
Mittelwerte von P fiir T >> 0. Die Werte mit Aluminium sind nicht verzeichnet, da es sich im Segregati-
onsverhalten tendenziell sehr ahnlich wie Eisen verhalt.

L

=
Ll

Korrelationsparameter P (1 >> Q)

m Fe-Zusatz A Fe-C Fe-O
4 C-Zusatz @O-Zusatz @C-O
0.5
FesAl-Cr FesAl-Ti FesAl-Cr FesAl-Mn Fes ALV Fe;Al-Ti

mech. leg. (Charge 1) mech. leg. (Charge 2)

vorlegiert (Charge 3)

vorlegiert (Charge 4)

vorlegiert (Charge 5)

vorlegiert (Charge 6)

Abbildung 8.7: Ubersicht der Kreuzkorrelationsanalysen an nanokristallinem terniren Fe Al
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Es sind mehrere einzelne Beobachtungen zu machen:

] Eisen zeigt zu den Zuséatzen nur in Charge 1 eine deutliche Segregation zu dem ternaren Element
(Chrom). Bei allen anderen Proben ist der Wert Pge_zusat; Nahe bei 1.

] In den drei stark segregierten Probenchargen 1, 2 und 6 tritt Kohlenstoff verstarkt mit dem Zusatz
auf (also Chrom bzw. Titan), bei den anderen tritt dieser Effekt nur tendenziell auf. Gleichzeitig ist
er weniger im Bereich des Eisens zu finden. Eine Inhomogenitat des Materials geht also mit einer
beginnenden Carbidbildung des terndren Elementes einher, gleichzeitig separiert sich der Kohlen-
stoff von Eisen.

] Titan korreliert deutlich mit Sauerstoff, zeigt also ein gemeinsames Auftreten im Material. Die
anderen terndren Zusatze zeigen hingegen kein (Chargen 3-5) oder ein unkorreliertes Auftreten zu
Sauerstoff (Chrom, Charge 1).

L] Kohlenstoff und Sauerstoff treten immer korreliert auf, was auf erhohte Oxidation von Kohlenstoff
hindeuten kann. Aber auch eine gleichzeitige, gemeinsame Verunreinigung des Probenmaterials
konnte der Grund dafir sein.

Insgesamt zeigen also sowohl Chrom als auch Titan Anreicherungen zusammen mit Kohlenstoff, welche
im Falle von Titan auch Oxidanreicherung beinhaltet. Allerdings muss man zwischen den mechanisch
legierten und den vor dem Mahlen eingeschmolzenen Proben differenzieren:

Bei letzteren neigt Chrom nicht zur Carbidbildung, die Probe (Charge 3) ist nach Abbildung 8.6 voll-
kommen homogen und die Kreuzkorrelationsparameter mit Chrom sind alle nahe 1. Das in der FesAl-
Matrix geléste Chrom zeigt also keine Tendenz zur Entmischung. Gleiches Verhalten liegt auch fir die
Chargen 4 und 5 mit Mangan und Vanadium vor.

Die eingeschmolzene Probe mit Titan hingegen zeigt diese Entmischung. Deutlich ist hier die gemein-
same Separation von Ti, C und O zur restlichen Matrix anhand der Kreuzkorrelationsanalyse zu erken-
nen. Man kann daher vermuten, dass Titan am meisten von den vier Zusatzen zur Carbidbildung neigt
und deswegen wahrend der mechanischen Behandlung des Kugelmahlens bereits eine entsprechende
Entmischung einsetzt. Dieses Verhalten entspricht Erkenntnissen von Ubergangsmetallcarbiden, die im
Allgemeinen eine hohe Festigkeit sowie eine hohe Schmelztemperatur aufweisen [109]. Fir sie gilt
generell, dass sie umso mehr zur Carbidbildung neigen, je weiter links sie im Periodensystem stehen
[110, 111]. Die Ursache liegt in den entsprechenden Werten der Bildungsenthalpie, die von Mangan zu
Titan (in absoluten Zahlen) deutlich ansteigt, wie Tabelle 8.2 sie fiir Hochtemperaturreaktionen zeigt.

Zusatz Komposition Schmelzpunkt [°C] Bildungsenthalpie [k]/mol]
Ti TiC 3076 -92,9+8,9
\ V,C3 1320 -40,3+1,2
Cr Cr;Cs5 1766 -14,1+0,8
Mn MnsC, 1171 -8,9+1,5
Mn Mn,C3 1308 -9,1+1,3
Fe FesC 1252 4,7+1,1

Tabelle 8.2: Eigenschaften von Ubergangsmetallcarbiden nach [111]
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Titancarbid ist folglich eine derart stabile Phase, dass der wahrend des Kugelmahlens eingearbeitete
Kohlenstoff zur Entstehung dieser Agglomerate fiihrt. Offenbar reichen die Bildungsenthalpien der
anderen Zusatze nicht fur eine entsprechende Entmischung aus.

Wie in 8.4.2 beschrieben, fiihren die titan- und kohlenstoffreichen Agglomerate in den APT-Messungen
zu Rekonstruktionseffekten, da sie verspdtet evaporieren, also eine hohere Feldverdampfungsfeldstar-
ke aufweisen. Diese Beobachtung deckt sich mit den Erkenntnissen der hohen Stabilitdt und Festigkeit
des Titancarbids.

8.5.4. Gesamtbetrachtung des Gefiiges

An dieser Stelle soll aber auch noch einmal genauer diskutiert werden, wie diese Inhomogenitaten der
Probenchargen 1, 2 und 6 zu charakterisieren sind. Intergranulare Konzentrationsschwankungen kon-
nen ausgeschlossen werden, da es in jedem Konzentrationsprofil mehrere Bereiche gibt, die (iber min-
destens 10nm eine homogene, dem Mittelwert entsprechende Konzentrationsverteilung besitzen.
Diese Bereiche entsprechen (mindestens) einem Korn, so dass innerhalb von Kérnern im Allgemeinen
von einer homogenen Verteilung ausgegangen werden kann.

Bei der Betrachtung der Ausmalfle der Titanagglomerate wurden diese lateral auf 5nm bis 10nm
(Abbildung 7.8, Abbildung 7.18) bestimmt. Aufgrund des lokalen VergroRBerungseffektes konnen diese
Werte aber um bis zu 30% zu groRR gemessen worden sein [102]. In Messrichtung sind AusmaRe von
3nm - 9nm zu erkennen. In 7.4 wurde aber bereits erldutert, dass aufgrund der Dichteschwankungen
auch hier deutlich kleinere Werte anzunehmen sind. Zur Abschatzung der wahren GroRRe der Agglome-
rate konnen ebenfalls die in der Fe-Al-Matrix auftretenden ,Locher” beitragen, sie sind jeweils ca. 20%
kleiner als die Anhaufungen.

Es handelt sich also um abgeflachte/ellipsoide Agglomerationen weniger Nanometer AusmaRes, die zu
breit sind, um als Korngrenzensegregation bezeichnet zu werden. Dennoch kann man vermuten, dass
diese Anhaufungen entlang von Korngrenzen entstehen.

Es ist nun zu diskutieren, warum sie dann eine gleichméaRige Ausrichtung zeigen. In den TEM-
Untersuchungen hat sich keine Vorzugsrichtung gezeigt, weder in den Beugungsbildern, noch in den
Dunkelfeldaufnahmen. Die Ausscheidungen sind aber alle parallel zur Partikeloberflache, welche her-
stellungsbedingt eine ausgezeichnete Richtung darstellt. Ebenfalls entspricht dies der APT-
Messrichtung, was wiederum zu einer Vorzugsrichtung in den Messungen fiihren kann. Der beschrie-
bene lokale VergroRerungseffekt kann dafiir sorgen, dass beispielsweise runde Ausscheidungen abge-
flacht rekonstruiert werden. Einige der in Abbildung 7.18 erkennbaren Agglomerate sind jedoch zu
abgeflacht, um das Ergebnis dieser Fehlrekonstruktion zu sein. Es kann nicht ausgeschlossen werden,
dass die Rekonstruktion insgesamt mit falschen Parametern erfolgte und daher der Eindruck flacher
Anhaufungen entstehen.

Es ist aber auch moglich, dass die Agglomerate durchaus aufgrund der Herstellung eine bevorzugte
Orientierung erhalten. Denkbar ist z.B., dass anfangliche Segregationen entlang von Korngrenzen statt-
findet, was zu abgeflachten Agglomeraten fiihrt. Moglicherweise sind diese stabiler, d.h. werden durch
die Verformung des Materials weniger an der weiteren Entmischung gehindert, wenn sie parallel zur
Oberflache orientiert sind.

Gerade im Bezug zu mechanischen Eigenschaften ist das Auftreten dieser Agglomerate interessant.
Zum einen, da Titan bei fortschreitender Entmischung nicht mehr innerhalb des FesAl geldst ist. Um
diesem Effekt entgegenzuwirken ist bei der Herstellung auf die Vermeidung von Kohlenstoffverunreini-
gungen zu achten. Zum anderen ist als positive Folge aber auch eine stabilisierende Wirkung auf die
nanokristalline Struktur denkbar. AuRerdem kann die Festigkeit durch diese Agglomerate ggf. gezielt
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gesteigert werden (vergleichbar zur Ausscheidungshartung), entsprechende Folgestudien waren daher
sehr interressant.

Abschlieflend soll noch einmal betont werden, dass sich diese Agglomerate im nanokristallinen FesAl
nicht aufgrund der XRD und TEM-Messungen identifizieren lieRen. Nur mithilfe der APT konnten diese
Artefakte von wenigen Nanometern GréRRe erkannt werden.
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Kapitel 9: Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wurde geordnetes und nanokristallines FesAl mit den Zusat-
zen Chrom, Mangan, Vanadium und Titan hinsichtlich atomarer Strukturen untersucht.
Dazu sind Platzbesetzung und Ordnungsgrade der massiven, DOs-geordneten Legierun-
gen durch Atomsondentomografie bestimmt worden, deren genaue Analyse durch Si-
mulationen von APT-Messungen unterstiitzt wurde. Von nanokristallinem Material sind
durch APT-Untersuchungen die Gefligestruktur sowie atomare Homogenitadt und Segre-
gation charakterisiert worden.

Um die Legierungen der DOs-geordneten Kristallstruktur zu untersuchen, wurden erstmals systematisch
APT-Messungen orientiert in den drei kristallographischen Hauptrichtungen durchgefiihrt, um anhand
von Dichteprofilen die jeweiligen Ebenenabfolgen zu ermitteln und daraus Aussagen (iber die Ordnung
zu treffen. Die Atomsondentomografie lasst prinzipiell eine derartige Auflosung zu. Bei der Rekonstruk-
tion der APT-Messungen kommt es jedoch zu Effekten, die durch die unterschiedlichen Feldverdamp-
fungsfeldstarken der beteiligten Elemente und daraus folgender ungleichmaRiger Evaporation hervor-
gerufen werden. Dadurch sind die gemessenen, relativen Positionen der Ebenen und demzufolge auch
ihre Abfolge verandert, was die Analysen zur Platzbesetzung deutlich erschwert.

Da diese Effekte nicht direkt umgangen werden kénnen, wurden Simulationen von APT-Messungen
durchgefiihrt, die die genannten Messartefakte bertcksichtigen. Durch die Vergleiche gemessener APT-
Daten mit simulierten APT-Messungen verschiedener Kristallordnungen konnten so die Platzbesetzung
ternarer Elemente und ihre Ordnungsgrade ermittelt werden. Ermaoglicht wurde dies durch einen um-
fassenden Simulationsalgorithmus, der auf Prinzipien der Simulation von BOLL beruht. Neben der
Verwendung eines umfangreicheren und genaueren Berechnungsmodells sorgte insbesondere die
Anwendung des EAM-Formalismus zur Berechnung der Bindungsenergie fiir eine genauere Simulation.
Mithilfe dieses etablierten und universelleren Modells konnten die deutlich kristallrichtungsabhangigen
Fehlrekonstruktionen in guter Ubereinstimmung zu den Messungen simuliert werden.

Fir alle terndren Zusatze war es dadurch moglich, eine Besetzung der libernachsten Nachbarn des
Aluminiums (B-Platze) in der DOs-Struktur zu belegen. Des Weiteren wurden die jeweiligen Ordnungs-
grade fiir Al, Cr, Mn, V und Ti bestimmt, die in guter Ubereinstimmung zu Studien mit anderen Mess-
methoden stehen.

Auch ALCHEMI-Untersuchungen wurden durchgefiihrt, welche jedoch nur zu ungenaueren Messergeb-
nissen hinsichtlich der Platzbesetzung fiihrten. Diese bestdtigen die APT- und Simulationsergebnisse
dennoch tendenziell.

Des Weiteren wurden mithilfe der Simulationen die Fehlrekonstruktionen genau erortert. So konnten
neben der Verschiebung der Atompositionen auch der geometrische Einfluss des Messaufbaus quanti-
fiziert werden. Insbesondere wurde gezeigt, wie unterschiedlich die APT-Rekonstruktionen verschiede-
ner Legierungen mit gleichem Kristallaufbau aufgrund des unterschiedlichen Evaporationsverhaltens
der Elemente sein kdnnen. Dadurch wird die Relevanz der APT-Simulationen verdeutlicht, um Fehlin-
terpretationen auszuschlieBen. Charakterisiert worden ist auRerdem der Einfluss des unterschiedlichen
Evaporationsverhaltens auf die Elementkonzentrationen, diese wurden mit EDX-Messungen Uberprift
und verglichen.
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Fiir nanokristallines, ternares FesAl - welches durch Kugelmiihlen hergestellt wurde - konnten erstmals
APT-Messungen durchgefiihrt werden. Ermdglicht wurde dies durch eine optimierte Probenpraparation
mithilfe des fokussierten lonenstrahls. Die so hergestellten Proben wurden zundchst mit Transmissi-
onselektronenmikroskopie untersucht um KorngréRen und -gefligestruktur zu analysieren. Die APT-
Messungen boten dann genauere Einblicke in die atomare Struktur. Damit konnte durch statistische
Analysen die Homogenitdt und Segregation auf Nanometerskala sowie das korrelierte Auftreten von
Elementen charakterisiert werden.

Bei den mechanisch legierten, chrom- bzw. titanhaltigen Proben wurden deutliche Abweichungen von
einer homogenen Struktur festgestellt. Es zeigen sich einige Nanometer groRe Bereiche mit erhéhter
Eisen- und Aluminiumkonzentration sowie dhnlich groRe Agglomerationen des terndren Elements und
des Kohlenstoffs. Dieser erlangt als Verunreinigung eine Konzentration von 1at% - 3at% und ist - genau
wie ebenfalls detektierter Sauerstoff - herstellungsbedingt. Kreuzkorrelationsanalysen zeigen, dass
Chrom und Titan jeweils ein signifikant erhohtes gemeinsames Auftreten mit Kohlenstoff besitzen, was
als (Friihstadien in der) Entstehung von Carbiden begriffen werden kann.

Die vor dem Kugelmahlen eingeschmolzenen Proben zeigen hingegen eine homogene Struktur, in der
keine Segregationen festgestellt werden kénnen. Aufgrund der kiirzeren Mahldauer weisen sie auch
weniger Verunreinigungen auf. Hier kdnnen nur sehr vereinzelt Artefakte wie Oxideinschliisse oder
Kohlenstoffanreicherungen beobachtet werden. Eine deutliche Ausnahme bildet jedoch Fe;Al-4at%Ti,
welches gleichmaRig verteilte, ca. 3nm - 8nm grolRe Titan-Kohlenstoffagglomerate aufzeigt. Diese kon-
nen Anfiange der Prazipitation bzw. Entmischung von Titancarbiden sein, folglich neigt Titan von den
vier Zusatzen am starksten zur Carbidbildung in terndrem FesAl.

Insgesamt wurden in dieser Arbeit durch systematische APT-Messungen genauere Einblicke in die ato-
mare Struktur von hoch geordnetem und nanokristallinem, ternaren FesAl gewonnen. Neben den Er-
kenntnissen zur Platzbesetzung, Ordnung, Homogenitdt und Gefligestruktur konnten auch die experi-
mentellen Methoden - wie die Probenpraparation und insbesondere die Simulation von APT-
Messungen - erweitert werden. Bei letzteren ist mit dem EAM-Modell eine deutliche Verbesserung in
der Berechnung von APT-Daten zu verzeichnen. Fiir weitere Optimierungen in diesem Bereich ware es
sinnvoll, z.B. den energetischen Einfluss des Feldes detaillierter, beispielsweise mithilfe eines Finite-
Elemente-Ansatzes, zu berechnen.

Flr kiinftige Untersuchungen an FesAl ist insbesondere die Korrelation von mechanischen Eigenschaf-
ten zu den in dieser Arbeit erforschten Ordnungsphdanomenen interessant. So kénnte untersucht wer-
den, welche Verdnderungen der Struktureigenschaften auf Nanometerskala durch thermische
und/oder mechanische Einfliisse entstehen und welche makroskopischen Auswirkungen diese haben.
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Anhang A: Weitere ALCHEMI-Messungen

A.1. Theoretische Betrachtungen

Eine umfangreichere Analyse zu der Methode aus Kapitel 6 besteht darin, die relativen EDX-
Intensitaten abhangig vom Einstrahlwinkel und der Platzbesetzung mithilfe der dynamischen Theorie
der Elektronenbeugung zu berechnen. Durch Vergleich mit den entsprechenden Messungen kann dann
auf Platzbesetzungen geschlussfolgert werden. Diese Herangehensweise ist ungemein schwieriger als
das in Kapitel 6 geschilderte Zweistrahlverfahren, da neben der aufwandigen Berechnung der Bloch-
wellenverteilung auch bestimmte Materialparameter bekannt sein miissen, insbesondere sind hier die
Streufaktoren (Debye-Waller-Faktoren) der beteiligten Elemente zu nennen. Allerdings erlaubt diese
Messmethode die Bestimmung der Platzbesetzungsgrade auch fiir mehr als zwei Kristallplatze. Aus-
fuhrliche Beschreibungen tUber diese Rechnungen sind zu finden bei [25, 75, 112].

Simulierte, schematische Intensitatsverlaufe des EDX-Signals abhangig von der Platzbesetzung und des
Einstrahlwinkels © (in Einheiten des Winkels Og der Braggbedingung) zeigt Abbildung A.1. In diesem
Beispiel fir den Zusatz Chrom ist zu erkennen, dass sich die Signalverlaufe fir verschiedene Platzbeset-
zungen deutlich unterscheiden, so dass diese Analysen prinzipiell méglich sind.

0,70 5 ’ 0,70 -
Crauf « - Platzen Crauf P - Platzen
0,654 0,654
T Soso- T Sos0-]
5% 5%
b bR
w w
[a] - =] .
D e 0,55 i 055
wS wS
g5 25
m = 0,504 ™ = 0,504
ez °E
0,45 0,45
D.dD T T v T T T D.dD T T v T T T
2 1 0 1 2 2 1 0 1 2
Verkippung [08/8] Verkippung [0/8]
0,70~ -
Crauf 7 - Platzen —Al —Fe-7 —Cr-50
0,654
- T . .
g S 060+ Simulationsparameter:
§ 50-55 1 Zonenachse: <123>
£
w 9 . . .
8< o Verkippungsrichtung: <11-1>
= = 0,50 .
°3 Probendicke: 75 nm
0,45
040 T T T ¥ T v T v T

-2 -1 0 1 2
Verkippung [e/&]

Abbildung A.1: Berechnete relative EDX-Intensitdten abhangig vom Verkippungswinkel
flr drei verschiedene Platzbesetzungen durch Chrom
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A.2. Messresultate

In den Messungen konnten jedoch keine Ergebnisse zur Ordnungsbestimmung erzielt werden. In eini-
gen Proben ist ein Channelingeffekt gar nicht ausgemacht worden, eine kippwinkelabhadngige Intensi-
tatsveranderung war also nicht zu verzeichnen. Nur bei zwei Messungen sind signifikante Verdanderun-
gen des EDX-Signals gemessen worden, die entsprechenden Verlaufe dieser chrom- bzw. vanadiumhal-
tigen Proben zeigt Abbildung A.2.
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Abbildung A.2: ALCHEMI-Messungen von Fe;Al-Cr und Fe;Al-V

Die gemessenen Verldaufe von Aluminium und Eisen entsprechen nur mit deutlichen Abweichungen
den theoretisch erwarteten. Die Verlaufe der terndren Zusatze sind intuitiv keiner der drei berechneten
Kurven zuzuordnen. Eine Tendenz zu einer bestimmten Platzbesetzung kann so nicht ausgemacht wer-
den.

Um einen genauen Besetzungsgrad zu ermitteln, werden die gemessenen Kurven mit entsprechend
relativem Anteil an die theoretischen Verlaufe angefittet. Allerdings ist dies bei den vorliegenden
Messdaten schon bei Aluminium und Eisen nicht mit einer zufriedenstellenden Signifikanz durchfiihr-
bar. Fiir die ternaren Zusatze ist es folglich - auch aufgrund des groReren relativen Fehlers - gar nicht
moglich, diese Berechnungen derart durchzufiihren, dass eine Aussage (iber die Platzbesetzung getrof-
fen werden kann.

In dieser Messreihe liefert das ALCHEMI-Verfahren also keine verwertbaren Ergebnisse. Auch bei dem
Zweistrahlmessverfahren sind nur ungenaue Resultate zu verzeichnen (Kapitel 6). Allem Anschein nach
ist die Richtungsabhangigkeit der EDX-Intensitat nicht sehr stark ausgepragt, als Griinde sind insbeson-
dere Gitterdefekte zu vermuten, dieser Aspekt wurde in 8.3.1 bereits diskutiert.

Es ist als Resultat daher nur festzuhalten, dass zur erfolgreicheren Anwendung der ALCHEMI-
Messmethode an terndarem FesAl Proben nétig sind, die eine ausgepragtere, defektfreiere Kristallstruk-
tur aufweisen. Folglich miisste dafiir die Probenanfertigung optimiert werden.
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B.3. Materialparameter der Simulationen

Fe Al Cr Mn \Y) Ti Quellen

Sublimationsenergie

4,29 3,34 41 2,98 5,3 4,86 [47]
Esub [EV]
Leerstellenbildungsener- [72, 88,

. 1,79 0,7 2,0 1,0 2,2 1,55

gie Eis [eV] 113-117]
Atomvolumen Q [Ag] 11,820 16,608 12,045 12,207 13,862 17,727 [47, 118]
Elektronenbeitragskoeffi-

0,393 0,332 0,351 0,336 0,407 0,365 [72]

zient po [eV¥°A %%

Vorfaktor F der Einbet-

o 0,81 1,26 0,85 0,82 1,12 0,91
tungsfunktion [eV°’7A°’1]

NN-Abstand dyy [A] 2,49 2,86 2,49 2,52 2,62 2,96 [47,118]
I. lonisierungsenergie
7,9 5,986 6,766 7,435 6,74 6,82 [47]
[eV]
Il. lonisierungsenergie
[eV] 16,16 18,82 16,50 15,64 14,65 13,58 [47]
e
Austrittsarbeit ® [eV] 4,4 4,1 4,6 3,8 4,1 4,0 [47]

Tabelle B.1: Verwendete Berechnungsparameter fir die APT-Simulation

B.4. Messdaten der ALCHEMI (Zweistrahlmessverfahren)

Intensitat der K,-Linie [Anzahl Detektionen]

Channeling-Orientierung Random-Orientierung
Probe Element Wert Unbestimmtheit Wert Unbestimmtheit
FesAl-Cr Fe 77 003 569 2625120 74 671 087 2612350
FesAl-Cr Al 7 507 840 888 555 11124178 1 048 640
FesAl-Cr Cr 4748 769 672 655 6511 377 759 017
FesAl-Mn Fe 71 600 740 2601420 71333897 2629 480
FesAl-Mn Al 10 795 490 1146 660 12 807 282 1185610
FesAl-Mn Mn 4961 848 745 368 5488 767 805 540
FesAl-V Fe 54 337 656 2285620 106 734 432 3157550
FesAl-V Al 14 115 358 1314 370 19 687 103 1522380
FesAl-V \Y 3377926 601 659 4 672 853 644 668

Tabelle B.2: Messdaten der ALCHEMI (Zweistrahlverfahren)
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Anhang C: Abschatzungen

C.1. Einfluss der Projektion auf Atompositionen der APT-Simulation
Wie in 3.3.4 beschrieben, wurde bei der Simulation im Rahmen dieser
Arbeit der Projektionseffekt mit einkalkuliert. Anschaulich wiirde das
bedeuten, ein evaporierendes Atom bewegt sich nach der Ablésung
Mo nicht in Messrichtung, sondern in einem steileren Winkel zur Oberfla-

dr e che (siehe Abbildung C.1). Da bei der Simulation mit einer VergroRe-

\ ur, rung von M = 1 gerechnet wird, liegt der Detektor damit quasi in der

Zwischenebene (vergleiche Abbildung 3.2). Die urspringlichen Atom-
Abbildung C.1: Geometrische
Verhiltnisse der Projektion
bei der APT

positionen seien Xg, Yo und zo, die berechneten ohne Projektion x, y
und z und diejenigen mit Projektion x’, y’ und z'.

Ohne Projektion gilt:

2 2
X X y
x:ﬂzxo z=r, — rkz_ Zdet | _ | Ydet =r, — rkz—xé—yé
M M M

Mit Projektion muss zunachst dr bestimmt werden, um dann den Strahlensatz zu verwenden:

!

X M-
dr=r, —rX —xi —vy? AR k
X 2 2 2
Kl =M H4/hc —Xg — Yo
Daraus folgt:
X/: I"l'rk'XO
2 2 2
B =Nt/ =X = Yo
2 2
u.r .X u.r y
Zr:rk_ rkZ_XIZ_yrZ :rk_ r_kZ_ k 0 _ k 0
2 2 2 2 2 2
Her =1+ —X5 — Yo Her =1+ —X5 — VYo

Mit r = 5004, xo = 1004, yo = 100A und p = 1,5 ergibt sich ohne Projektion:
x =x, =100A y =y, =100A 2=20,42A

Mit Projektion erhalt man:

x =102,80A y =102,80A z=21,60A

Xl



Anhang C: Abschatzungen

C.2. APT-Fehlrekonstruktion durch Unterschiede in Feldverdampfungs-

feldstarken zweier Elemente
In 4.1 wurde beschrieben, dass es in einer Legierung mit zwei Elementen mit unterschiedlichen Feld-
verdampfungsfeldstarken bei einem Element zu einer verfriihten Evaporation kommen kann, als Ex-
tremfall gar zu einer korrelierte Evaporation zweier Atome (siehe 4.5). Dabei wurde die z-Komponente
um bis zu 1,5 A (in <100>-Orientierung) zu klein rekonstruiert.

An dieser Stelle soll der Fehler fir die laterale Position bestimmt werden. Dazu muss zunachst der
Apexradius r’ bestimmt werden, wenn keine verfriihte Evaporation stattfinde. Das Atom wiirde also
erst desorbieren, wenn die Spitze 1,5 A kiirzer geworden ware. Mit r, = 500 A und einem Proben-
schaftwinkel von 20° gilt:

r. =r, +1,5A-tan(20°) ~r, +0,5A =r, -1,001
Fir die VergroRerung und die rekonstruierte Position x’ bedeutet das:

L M o Xae 1001 X

M,: =
n-r, 1,001 M’

-=1,001-x

Bei einem rekonstruierten x-Positionswert (bzw. analog y-Positionswert) von maximal ca. 100 A betragt
der Fehler also etwa 0,1 A, was deutlich unterhalb der lateralen Auflésung von ca. 2 A liegt und sich
auch nicht in den AtomVicinity-Dichteprofilen bemerkbar machen wiirde. [46, 48].
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