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Kapitel 1

Einleitung

Die Platzbesetzung ternirer Elemente in einer intermetallischen Phase ist ein wich-
tiges Betatigungsfeld der Materialphysik. Bisher sind zur Untersuchung dieser Pha-
nomene rontgenbasierte Methoden sowie Atom Location by Channeling Enhanced
Microanalysis (ALCHEMI) | |, ein auf Transmissionselektronenmikroskopie
aufbauendes Verfahren, iiblich. In dieser Arbeit liegt der Fokus auf der Nutzung der
Atomsondentomographie. Diese hat hat gegeniiber ALCHEMI den Vorteil, dass auch
leichte Elemente wie Lithium nachgewiesen werden kénnen. Zudem ist es moglich,
verschiedene Isotope desselben Elements unabhéngig voneinander zu betrachten.
Nicht zuletzt kann eine Ortsabhingigkeit der Parameter innerhalb des analysierten
Volumens mit um eine Groéfsenordnung besserer raumlicher Auflésung untersucht
werden. Unter optimalen Bedingungen kann ein Volumen von wenigen nm? aus-
reichen, um mit der in dieser Arbeit vorgestellten Methode die Platzbesetzung zu

bestimmen.

Es gab bereits in der Vergangenheit Ansétze, die Platzbesetzung anhand von Atom-
sondendaten zu bestimmen. So betrachteten Kim et al. | | Konzentrations-
profile in L1y-Titan-Aluminium entlang von Uberstrukturrichtungen und waren in
der Lage Peaks zu identifizieren, die sie als eine Ebenenabfolge interpretierten. An-
hand des Konzentrationsverlaufs des hinzulegierten Ruthenium konnten sie eine be-
vorzugte Platzbesetzung angeben. Diese direkte Methode ist allerdings nicht immer
moglich, da eine Unterscheidung von Ebenen aufgrund von durch die Feldverdamp-
fung produzierten Artefakten hiufig nicht durchgefiihrt werden kann (Kap.4). Durch
statistische Methoden ldsst sich allerdings dennoch eine Unterscheidung verschiede-

ner Ebenen erreichen | -
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Um zu iiberpriifen, ob die Interpretation der experimentellen Daten im Hinblick auf
die Platzbesetzung korrekt ist, ist es notig, Simulationen durchzufiihren. Vurpillot
et al. | | simulierten Feldverdampfungssequenzen einer intermetallischen
Phase. Dabei wurde allerdings fiir jedes Element eine Feldverdampfungsfeldstér-
ke vorgegeben, die unabhéngig von den lokalen Nachbarschaftsverhéiltnissen an der
Oberflache ist. Die Berechnung der Feldverdampfungsfeldstirken erfolgt nach dem
Modell von Miiller und Schottky | | iiber die Tonisationsenergie, Austritts-
arbeit und Sublimationsenergie. In dieser Arbeit wird die Sublimationsenergie durch
einen Term, der die lokalen Bindungen beriicksichtigt, ersetzt. Die dadurch mogli-
chen Simulationen erlauben eine weit genauere Vorhersage der Effekte, die durch
einen geringeren Ordnungsgrad oder die Hinzulegierung ternérer Elemente bewirkt
werden. Zudem wird ein quantitativer Vergleich der Ergebnisse fiir unterschiedli-
che kristallographische Richtungen mdglich, was, im Vergleich mit experimentellen

Ergebnissen, eine Abschiatzung von A-B-Bindungsenergien erlaubt (Kap. 7.5.2).

Der Ordnungsgrad einer intermetallischen Phase, aber auch die Platzbesetzung hin-
zulegierter Elemente sind fiir mechanische und chemische Eigenschaften von grofter
Bedeutung. Als Modellsystem wurden Titan-Aluminium-Legierungen untersucht,
die von grofem Interesse fiir Hochtemperaturanwendungen sind | |, bei de-
nen ein geringes Gewicht von Bedeutung ist. In dieser Arbeit wurde vorwiegend
die v-L1o-Phase untersucht, welche Uberstrukturrichtungen mit einer Abfolge rei-
ner Ti- und Al-Ebenen aufweist. Der Einfluss auf die Feldverdampfung sowie die
Platzbesetzung von hinzulegiertem Nb, Ag und Cr wurden untersucht. Als weiteres
Modellsystem wurde Cus-Au mit seiner L15-Phase herangezogen. Hier liegen in den
Uberstrukturrichtungen Abfolgen reiner Cu-Ebenen und gemischter Cu/Au-Ebenen

Vor.

An dieser Stelle ist es sinnvoll kurz auf die Gliederung dieser Arbeit einzugehen.
Nach den, fiir Fachkundige weniger interessanten, Grundlagen (Kap. 2, 3) werden
in Kap. 4 die entwickelten Analysealgorithmen vorgestellt. Nach der Préparation
in Kap. 5 wird in den Kapiteln 6.1 bis 6.2 vor allem eine allgemeinene Charakte-
risierung des Materials durchgefiihrt. Ein wichtiger Teil der Arbeit, die Betrach-
tung der Feldverdampfungsfeldstirken, die sowohl fiir verschiedene Richtungen als
auch fiir verschiedene Elemente (sogar innerhalb derselben Legierung) unterschied-
lich sind, wird in den Kapiteln 6.3 bis 6.8 behandelt. Dabei ist es erstmals gelungen,
quantitative Aussagen iiber die Unterschiede der Feldverdampfungsfeldstarken fiir

verschiedene Richtungen zu machen.



Die Bestimmung der Platzbesetzung anhand von Atomsondendaten wird in Kap.
6.10 beschrieben. Diese Arbeit legt in diesem Bereich Grundlagen, indem eine neue
Methode vorgestellt wird, die eine quantitative Bestimmung der Platzbesetzung er-
laubt.

Im abschliefsenden Kapitel 7 wird eine Mdoglichkeit zur Simulation von Atomsonden-
daten vorgestellt und mit experimentellen Ergebnissen aus Kap. 6 verglichen. Dazu
werden Berechnungen mit der Dichtefunktionaltheorie durchgefiihrt, aus denen Bin-
dungsenergien fiir die Simulation von TiAl+X und CuzAu hergeleitet werden. Dies
ist allerdings, wie in Kap. 7.5.2 fiir CuzAu demonstriert wird, nicht grundsétzlich
erforderlich. Allein durch den Vergleich von Simulation und Experiment lisst sich
die Stiarke der Cu-Au-Bindung angeben. Fiir TiAl mit Zusétzen konnte durch Simu-
lationen die Verdampfungsreihenfolge in geordnete und nichtgeordnete Richtungen

erklart werden, was fiir die Platzbestimmung von grofter Bedeutung ist.
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Kapitel 2

Grundlagen

2.1 Notation mit Millerschen Indizes

Ublicherweise werden zur Bezeichnung von Richtungen und Ebenen in einem Kris-
tallgitter Millersche Indizes | | verwendet. Dies geschieht auch in dieser Ar-
beit. Wichtig ist, die Bedeutung der unterschiedlichen Klammern zu erkennen. Ecki-
ge [|-Klammern bezeichnen eine bestimmte kristallographische Richtung. Spitz zu-
laufende <>- Klammern umfassen alle gleichartigen Richtungen. Mit <100>> sind al-
so [100], [010], [001], [100], [010] sowie [001] gemeint. Entsprechendes gilt bei der Be-
zeichnung von Ebenen wie etwa bei den Polen in Feldionenmikroskopie-Aufnahmen.
Hier bezeichnen normale ()-Klammern einen Pol und geschweifte {}-Klammern alle

gleichartigen Pole.

Es ist eine Besonderheit zu beachten. Ublicherweise wire, im Falle einer auf einem
kubischflichenzetrierten (kfz) Gitter beruhenden Struktur, die Ausléschungsregel zu
beachten, dass bei einer Beugungsanalyse nur entweder gerade oder ungerade Indizes
auftauchen. Da wir geordnete Legierungen betrachten, konnen jedoch diese Regeln
gebrochen werden. Interessant ist hierbei, dass die Bezeichnung einer geordneten
Ebenenabfolge etwa bei der L1p-Struktur (Abb. 2.3) als (001) durchaus auch bei der
Bezeichnung von Ebenen in einer Atomsondenmessung richtig ist. Obwohl natiirlich
im Grunde die Ebenen im Abstand von (002)-Ebenen aufeinanderfolgen, werden
von der Atomsonde oft nur Abstinde wie fiir (001)-Ebenen detektiert. Dies wird
in spéteren Kapiteln (Kap. 4) ausfiihrlicher diskutiert. Im Text ist meistens die

kristallographische Richtung mit den kleinstmdglichen ganzzahligen Komponenten



8 KAPITEL 2. GRUNDLAGEN

angegeben, da dadurch eventuellen Verwirrungen bzgl. Ebenenabstinden vorgebeugt

wird'.

Um den Leser nicht durch die Angabe zu vieler Richtungen unnétig zu verwirren,
werden in dieser Arbeit Richtungen, die gleichartig sind, durch einen Stellvertreter
bezeichnet. Dieser umfasst nicht nur, wie es auch sonst iiblich ist, die entgegengesetz-
te Richtung sondern alle Richtungen, die die gleiche Ebenenabfolge aufweisen. Im
Falle der L1p-Struktur bezeichnet [100] somit auch gleichzeitig die [010]-Richtung,
wohingegen [001] nur fiir sich selbst und die entgegengesetzte Richtung steht.

2.2 Intermetallische Phasen

Eine geordnete Phase liegt dann vor, wenn man die Positionen der Elemente in
einer Legierung jeweils durch eigene Untergitter beschreiben kann. Es gibt verschie-
dene Griinde, warum sich intermetallische Phasen ausbilden konnen. Zum einen
kann allein die rdumliche Ausdehnung (Laves-Phasen,Hégg-Phasen) eine Rolle spie-
len oder die Valenzelektronenkonzentration (Hume-Rothery-Phasen). Fiir diese Ar-
beit sind Substitutionsmischkristalle von Interesse, die durch giinstige Verhéltnisse
der Vertauschungsenergien entstehen. Selbstverstindlich muss zur Ausbildung ei-
ner Ordnung selbige energetisch gegeniiber dem entordneten Zustand begiinstigt
sein. Damit eine intermetallische Phase in einer A-B-Legierung vorliegen kann,

muss fiir die Bindungsenergien A in der entsprechenden Kristallstruktur gelten

[ : I
AA—B_%>O (2.1)

Diese Gleichung beschreibt iiblicherweise die Paarvertauschungsenergien, die meist
mit € bezeichnet werden. Das Vergleichszeichen zeigt hier zudem in die andere Rich-
tung, da hohe Bindungsenergien eine bessere Bindung bedeuten sollen. Allerdings

ist es fiir spatere Kapitel sinnvoll, bereits hier die Bindungsenergien einzufiihren.

2.3 Titan-Aluminium-Legierungen

Titan-Aluminium-Basislegierungen sind als Hochtemperatur-Materialien fiir viele

Anwendungen interessant. Vor allem aufgrund des geringen Gewichts ist es sinnvoll

!Die [100]-Richtung ist z.B. die gleiche Richtung wie die [200]-Richtung, lediglich die Linge des

Vektors unterscheidet sich.
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Abbildung 2.1: Phasendiagramm von TiAl. Man beachte den Ezistenzbereich der fiir diese
Arbeit interessanten y-Phase. Entnommen aus [ .
eine Anwendung etwa in Flugzeugturbinen anzudenken | |. Die mechani-
schen Eigenschaften einer Legierung mit 7 /as-Lamellenstruktur | | sind bei

hohen Temperaturen sehr geeignet. Bei niedrigen Temperaturen sinkt die Duktilitat
jedoch stark ab. Durch Zugabe von Elementen wie Chrom, Niob, Wolfram, Vana-
dium und anderen versucht man dies zu verbessern. Diese Zusitze beeinflussen die
Fahigkeit der Versetzungen zu Wandern und &dndern dadurch die Duktilitdt. Durch
Niob wird einerseits die Hérte erhoht, andererseits aber auch die Oxidationsresis-
tenz verbessert, weswegen nahezu alle bisher entwickelten TiAl-Legierungen Niob
enthalten. In Abb. 2.1 ist das Phasendiagramm von Titan-Aluminium zu sehen.
Von Interesse fiir diese Arbeit sind die as-Phase, die eine D0qo-Struktur besitzt,
und die y-Phase mit L1y-Struktur. Die hergestellten Proben enthalten iiberwiegend
diese beiden Phasen. In Abb. 2.2 ist das terndre Phasendiagramm von Ti-Al-Nb zu
sehen. Fiir die verwendeten Niob-haltigen Legierungen Tis; Al4sNby , Tiyz AlysNby
und TigpAligNbyy erwartet man einen grofen Anteil der ~-Phase. Leider standen
fiir die Ti-Al-Legierungen mit Silber und Chrom keine terndren Phasendiagramme
zur Verfiigung. Da der Anteil der Zusétze jedoch gering ist, erwartet man auch bei

TigeAl50Ags und TiseAlysCrs ebenfalls hohe Anteile der v-Phase.
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11 ND

Abbildung 2.2: Terndres Phasendiagramm von TiAINb bei der verwendeten Auslagerungs-
temperatur von 1273 K. Entnommen aus | /.

2.4 Die Llj-Einheitszelle

Die y-Phase von TiAl besitzt die L1g-Struktur, die in Abb. 2.3 zu sehen ist. In
[001]-Richtung findet man abwechselnd Ti- und Al-Ebenen. Diese Richtung wird als
geordnete Richtung oder als Uberstrukturrichtung bezeichnet. In [010]- und [100]-
Richtung trifft man auf gemischte Ebenen mit jeweils gleichem Anteil an Ti und Al.
Alle <111>-Richtungen sind ebenfalls gemischt besetzt. Interessant fiir die spéteren
Kapitel ist, dass es noch eine weitere niedrigindizierte Uberstrukturrichtung, nimlich
[110], gibt. Die [011]- sowie die [011]-Richtung sind nicht geordnet. Die néchstho-
herindizierte Uberstrukturrichtungen sind die [201]- und die [211]-Richtungen.

Die Einheitszelle ist zudem gestaucht. Nach | , | betrigt ¢/a=1.02,
was auch mit den fiir diese Arbeit durchgefiihrten Rontgenmessungen in Kap. 6.2.1
tibereinstimmt. Dabei bezeichnet ¢ die [001]-Kantenléinge und b = a die beiden an-
deren Kantenlingen der Einheitszelle. Nach | | sind ¢ =0.40786 nm und
a = b=0.39847 nm. In dieser Arbeit wurde mit der Dichtefunktionaltheorie (DFT)
ebenfalls ein ¢/a =1.02 errechnet mit a = b =0.3989 nm und ¢ =0.4057 nm (Kapitel
7.2.3). Die Dehnung ist also recht klein.
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Abbildung 2.3: Die L1y-Einheitszelle von TiAl. In [001]-Richtung findet man abwechselnd
Ti- und Al-Ebenen.

2.5 Phasendiagramm von CuAu

In Abb. 2.4 ist das Phasendiagramm von CuAu zu sehen. Es gibt im Wesentlichen
3 geordnete Phasen, wobei in dieser Arbeit die CugAu-Phase untersucht wurde. Die
mit der romischen Ziffer II bezeichneten Phasen basieren auf der gleichen Kristall-
struktur, wie die mit I bezeichneten Phasen, enthalten aber alle paar Atomlagen
(im Fall von CuAu alle 5) eine Zwillingsgrenze | |. Fiir die in dieser Arbeit

verwendeten CuzAu-Proben ist somit die L1,-Phase zu erwarten.

2.6 Die L1o,-Einheitszelle

CusAu besitzt eine L1s-Einheitszelle, wie in Abb. 2.5 dargestellt. Der Unterschied
zur L1g-Einheitszelle in Abb. 2.3 besteht darin, dass die Atome der oberen und
der unteren Seitenfliche vom gleichen Typ wie die Atome auf der Zwischenebene
sind. Zudem gibt es keine Stauchung der Einheitszelle in eine der Richtungen. Der
Gitterparameter ist laut | ] 0.374 nm. Durch die in dieser Arbeit verwen-
dete DFT errechnet sich ein Gitterparameter von 0.375 nm. Die am niedrigsten
indizierten Uberstrukturrichtungen sind die <100>-Richtungen sowie die <110>-
Richtungen. Hier wechselt sich eine gemischt 50/50-besetzte Ebene mit einer reinen
Cu-Ebene ab. Die <111>-Richtungen sind die am niedrigst indizierten nicht geord-

neten Richtungen.
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Abbildung 2.4: Das Phasendiagramm von CuAu [Mass1990]. Fir diese Arbeit ist die
Cug Au-Phase von Interesse.

(a) Einheitszelle

@ Cu
O Au Oz .4 02 o

e @ o
T[OO']] .4 .8 .4 e o

]
(b) Projektion auf (c) Projektion gedreht
(z, z)-Ebene

Abbildung 2.5: (a): Die L1y-FEinheitszelle von CugAu. Auf den Ecken befinden sich Au-
Atome, auf den Seitenfiichen Cu-Atome. Alle <001>-Richtungen sind offensichtlich gleich-
artig. Die nichst héher indizierten Uberstrukturrichtungen sind die <110>-Richtungen. In
(b) ist die Projektion auf die (x,z)-Ebene dargestellt um die Ebenenabfolge zu verdeutli-
chen. Durch die Ziffern ist jew. die Anzahl der Atome pro Einheitszelle multipliziert mat
8 angegeben, die von der zugehirigen Kugel reprasentiert werden. In (c) ist die Projektion
um 45° gedreht. In z-Richtung befindet sich nun eine (220)-Ebenenabfolge. Die zusdtzlichen
blassen Atome zeigen, wie sich die Projektion fiir breitere und hohere Zellen fortsetzt.



Kapitel 3

Experimentelle Methoden

3.1 Die Tomographische Atomsonde (TAP)

Die tomographische Atomsonde (engl. Tomgraphic Atom Probe - TAP') ist ein
Analysegerit, das eine chemische Untersuchung der Mikrostruktur bis in den Sub-

nanometerbereich erlaubt.

3.1.1 Das generelle Funktionsprinzip

In Abb. 3.1 ist der Aufbau des TAP skizziert. An einer sehr feinen Spitze mit einem
Radius R von 10 bis 100 nm wird eine Basispannung Upg.sis = 2..20 kV angelegt,
die gerade so hoch ist, dass sie gerade noch nicht ausreicht um Atome von der Spit-
ze abzultsen. Zusétzlich wird eine Pulsspannung Up,;s angelegt, die dafiir sorgt,
dass einzelne Atome feldverdampfen. Diese treffen auf die Multikanalplatten, auf
welchen sie Elektronenkaskaden auslosen, die auf dem dahinter liegenden Detek-
tor gemessen werden. Im Falle der Gottinger Atomsonde ist dieser Detektor eine
Multianodenanordnung. Die (z,y)-Position des Atoms wird aus der Ermittlung des
Ladungsschwerpunktes bestimmt. Dafiir ist es natiirlich nétig, dass eine sinnvolle
Anzahl von Anoden ein Signal liefert. Am besten ist es, wenn 3 bis 5 von ihnen
angesprochen werden. Die Anzahl kann man durch eine Verdnderung der an den
Multikanalplatten anliegenden Spannung optimieren. Die optimalen Parameter sind
dabei vor allem materialabhéngig. Eine andere Detektorart ist der Delay Line Detec-
tor (DLD). Bei diesem befindet sich hinter den Multikanalplatten ein Netz aus drei

!Da die englische Abkiirzung gebriuchlicher ist, wird sie anstelle von AS verwendet.

13
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verschieden orientierten Kupferdrihten. Die Position wird hier iiber die Laufzeitun-
terschiede, mit denen das eintreffende Signal an den 6 Drahtenden detektiert wird,

bestimmt. Die z-Position der Atome wird anhand ihrer Auftreffreihenfolge ermittelt.

Spitzenapex TAP- Detektor

MCP
NP

wuw 00l

Multianoden-Anordnung

L=470 mm

Abbildung 3.1: Die Géttinger Atomsonde: Von einer Spitze mit einem Spitzenradius von
100 nm oder weniger (links) werden bei einer hohen Spannung durch zusdtzlich angelegte
Spannungspulse einzelne Atome feldverdampft. Die Atome verursachen an den Multika-
nalplatten (MCP) Elektronenkaskaden, welche auf der Multinaodenanordnung detektiert
werden. Der Aufbau befindet sich im Vakuum mit einem Restgasdruck < 107° mbar.

3.1.2 Die Laserassistierte Atomsonde

Fiir einen Teil der Versuche wurde die Laser Assisted Local Electrode Atom Probe
(LEAP), das Imago LEAP™3000X Si des Fraunhofer-Instituts in Dresden, verwen-
det. Der verwendete Laser arbeitet bei einer Wellenldnge von 532 nm und einer Puls-
ldnge von 10 ps mit einem Spotdurchmesser unter 10 pym [Bunt2007|. Die Funktions-
weise einer Atomsonde im Laser-Modus ist vergleichbar mit dem gewthnlichen TAP.
Allerdings wird anstelle der Pulsspannung ein Laserpuls zum Evaporieren der Atome
von der Spitze verwendet. Die Ablésung findet dabei, wie zumindest fiir den von uns
verwendeten Laser mit Pulsen im ps-Bereich wenig umstritten ist, thermisch statt.
Fiir Laser, die mit Pulsen im Femtosekundenbereich arbeiten, gibt es Hinweise dar-

auf, dass auch ein optischer feldbasierter Prozess stattfindet [Deco2008, Vurp2007].

Mit "Local Electrode” wird die Form und Position der Gegenelektrode bezeichnet.
Diese besitzt die Form eines Hohlkegels mit abgeschnittenem Oberteil, welcher sehr
dicht (1 pm) an die untersuchte Spitze herangefahren wird. Durch diese Bauweise ist

es moglich, eine grofe Zahl von Proben -etwa auf einem Siliziumwafer- vorzubereiten



3.1. DIE TOMOGRAPHISCHE ATOMSONDE (TAP) 15

und nacheinander vor die Elektrode zu bewegen. Dies lisst in vielen Féllen eine

schnellere und besser standardisierte Praparation zu.

Ein weiterer wichtiger Vorteil der Dresdener Sonde gegeniiber der Gottinger Sonde
ist die mogliche (z, y)-Ausdehnung einer Messung. Die Gottinger Atomsonde erlaubt
ein Quadrat mit einer Diagonale, die einem Winkel von etwa 25° entspricht, zu ana-
lysieren. Die Dresdener Sonde hingegen ermoglicht die Analyse eines kreisférmigen
Bereichs mit einem Durchmesser, der einem Winkel von etwa 50° entspricht. Da-
durch ist es moglich, mehr als nur einen niedrig indizierten Pol im Analysevolumen

zu haben.

3.1.3 Der Rekonstruktionsalgorithmus

Obwohl bei heutigen Atomsonden aufgrund des gréferen Analysebereichs die be-
notigte Naherung, von einer Zentralprojektion auszugehen, nur noch eingeschriankt
zutrifft, wird von aktuellen Programmen nach wie vor der Rekonstruktionsalgorith-

mus, wie von Bas et al. | | beschrieben, verwendet.

Die Ermittlung der (z, y)-Koordinaten eines Atoms erfolgt hierbei durch Berechnung

des Vergokerungsfaktors 7). Dieser ist gegeben durch

n = (# mit R v (3.1)

m -+ 1)RE " Eruapl
Dabei sind L der Abstand Spitze-Detektor, R der Kriimmungsradius am Apex, Egyqp
die Evaporationsfeldstiarke, V' das Potential und m ein Parameter, der von der Aus-
richtung der Spitze abhingt. Aufgrund gekriimmter Ionentrajektorien ist 1 um einen
weiteren Faktor (£ ~ 1.6) verringert. Ist die Spitze nicht gegeniiber der Léngsachse
verkippt, so ist m = 0. Der Parameter J hingt von der Spitzengeometrie, bei einer

idealen Spitze also vor allem vom Schaftwinkel ab und liegt typischerweise im Inter-

vall [2,8] (nach | ])- Ist (X,Y") die ermittelte Position auf der Detektorflache,
so folgt
X Y
r=—und y = —. (3-2)
n U

Bei dieser Berechnung der (z,y)-Position, mit dem Ursprung (0,0) in der Spitzen-
mitte, geht man von einer ortsunabhéngigen Vergroferung bei einer stabilen Spit-
zengeometrie aus. Dies ist in der Realitdt nur eingeschrankt zutreffend. Es kommt
an einigen Stellen zu, spéiter in Kapitel 6.6 beschriebenen, lokalen Vergroferungsef-

fekten an den aus der Spitze herausragenden Stellen. Zudem ist die Vergroberung
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im Grunde winkelabhéingig. Bei der Gottinger Sonde mit ihrem kleinen Analyse-
volumen spielt dies keine Rolle. Bei moderneren Sonden ist ein winkelabhdngiger

Kompressionsfaktor nétig, um dies zu korrigieren.

Die z-Koordinate eines Atoms wird aus der Detektionsreihenfolge bestimmt. Dabei
geht man davon aus, dass Atome, die spiter auf dem Detektor eintreffen, tiefer im
Material lagen. Zur Veranschaulichung ist es sinnvoll von einem Pol in der Mit-
te auszugehen, dessen Ebenen somit senkrecht zur Spitzenrichtung liegen Die 2z-
Komponente des N-ten Atoms berechnet sich somit unter der Annahme, dass alle

Atome dasselbe Volumen V,; einnehmen, als:

N-1

2= Ko/VP mit K, =

=1

(LEEvapB)Z

mvat. (33)

Hierbei sind Sp die Detektorfliche, @ die Detektionseffizienz (typischerweise 0.5)
und V; die Spannung bei der Ablésung des i-ten Atoms.

Die so rekonstruierten z-Positionen bilden allerdings nicht die von der Spitze abge-
tragene Struktur ab. Stattdessen ist eine Kriimmung nach aufen feststellbar. Dies
liegt daran, dass Eckenatome zuerst evaporiert werden. Dadurch entsteht eine Ver-
dampfungsreihenfolge, die von aufen nach innen verlduft. Um diese Kriimmung zu
korrigieren, muss der Abstand \/ﬁy2 des Atoms vom Zentrum der Spitze beriick-

sichtigt werden. Mit den bisherigen Annahmen kann man nun folgende Korrektur 2’

2 2
z’:R<1— 1—%). (3.4)

Baset al. | | beschreiben, wie eine zusétzliche Korrektur der (z, y)-Koordinaten

durchfiithren:

fiir den Fall erfolgt, dass die TAP-Analyserichtung nicht entlang der Spitzenachse,
sondern verkippt dazu gewdhlt wird. In diesem Fall ist der bereits weiter oben er-
wahnte Parameter m ungleich Null. Der Vergroferungsfaktor n sowie K, werden
winkelabhingig. Diese Korrektur bewirkt allerdings meist nur geringe Verbesserun-
gen und ist fiir die in dieser Arbeit durchgefiithrten Simulationen (Kap. 7) nicht
notig.

Es geniigt fiir unsere Zwecke als Endergebnis die z-Komponente mit einer einfachen

Korrektur zu ermitteln:

z = z+2 (3.5)

N-1 : 3
T+
_ ZKO/%2+R<1— - ) (3.6)

i=1
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3.2 Das Feldionenmikroskop (FIM)

Der experimentelle Aufbau des Feldionenmikroskops (FIM) ist nahezu identisch mit
dem des gewthnlichen TAP. Es wird jedoch auf eine Pulspannung verzichtet und
zusitzlich ein Bildgas mit einem Druck im Bereich von 1072 Pa in die Analysekam-
mer eingelassen. Der Detektor wird durch eine Kombination aus Multikanalplatten,
welche wiederum zur Signalverstidrkung dienen, und einem Phosphorbildschirm er-
setzt. Als Bildgase werden gewdhnlich Neon oder Helium sowie in seltenen Féllen
Wasserstoff verwendet. Die Gasatome ionisieren bevorzugt an aus der Oberfliche
herausragenden Stellen, da dort eine hohere Feldstirke vorliegt. Dies ist an den Réin-
dern der Atomebenen in kristallographische Richtungen der Fall, welche die fiir eine
nichtamorphe Probe typischen Ringe erzeugen. Ausscheidungen oder Cluster sowie
Korngrenzen bedingen ebenfalls meistens eine Abweichung der lokalen Geometrie
und lassen sich deswegen im FIM beobachten. Die Entscheidung, welches Bildgas
verwendet wird, hingt von der Verdampfungsfeldstirke der untersuchten Probe ab.
Im Gegensatz zum TAP ldsst sich mit dem FIM ein stabiles Bild betrachten, in-
dem die an der Spitze anliegende Spannung unterhalb der fiir die Feldverdampfung
notwendigen Spannung eingestellt wird. Das Bildgas ist gut geeignet, wenn bereits
ausreichend Gasatome ionisiert werden um ein Bild auf dem Schirm zu sehen. Das
Feld, bei dem das Bild den besten Kontrast liefert, wird als Bestbildfeldstirke be-

zeichnet.

Das verwendete FIM ist in Gottingen im gleichen Aufbau untergebracht wie das
TAP, lediglich der Abstand zum Detektor ist von 50 cm auf 5 cm reduziert. Da-
durch ist ein wesentlich groferer Anteil der Oberfliche der FIM-Spitze sichtbar.
Der Durchmesser des Phosphorschirms entspricht etwa 120° (bestimmt fiir eine mo-
nokristalline Wolframspitze), wobei sich je nach Spitzenform, besonders fiir nicht
monokristalline Spitzen, Abweichungen ergeben. Es bietet sich somit an, Spitzen
zuerst im FIM zu untersuchen und dann so zu verkippen, dass sich der Bereich, den
man im TAP messen mochte, in der Bildschirmmitte befindet. Ein FIM-Bild von
Wolfram mit dem Vergleich zum Analysebereich des TAP ist in Abb. 6.15 in Kap.
6.4.4 zu sehen.
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3.3 Das Transmissionselektronenemikroskop (TEM)

Die in dieser Arbeit préasentierten Transmissionelektronenmiskroskopie (TEM)-Auf-
nahmen wurden an einem Tecnai F20 STEM bei einer Spannung von 200kV von
Y.Yuan in Nanjing, China, erstellt. Zusétzlich wurde das Philipps CM12 mit 120kV
in Gottingen gelegentlich zur Begutachtung der FIM-Spitzen verwendet. Interessant
im Hinblick auf diese Arbeit ist, dass es moglich ist, mithilfe des TEM eine Bestim-
mung der Platzbesetzung durchzufiihren. Die dafiir verwendete Methode wird Atom
Location By Channeling Enhanced Microanalysis (ALCHEMI) genannt. Zur Durch-
fithrung von ALCHEMI wird eine diinne Probe mit einer Dicke im Bereich von 100
nm bendtigt, die auch fiir High Resolution TEM (HRTEM) geeignet ist. Die Probe
muss so ausgerichtet sein, dass die Uberstrukturrichtung senkrecht zur Richtung des
Elektronenstrahls liegt. Nun wird entweder Energy Dispersive X-Ray (EDX) oder
Electron Energy Loss Spectroscopy (EELS) durchgefiihrt. Mit dieser Methode lasst
sich jeweils ein Signal der verschieden Komponenten, in unserem Fall TiAl und dem
Zusatz, messen. Die Probe wird leicht verkippt und es wird erneut gemessen. Das
Signal der drei Komponenten wird sich verédndert haben, je nachdem an welchen
Atomen das Channeling stattfindet. Nun kann man bestimmen, ob das Signal der
zusitzlichen Komponente mit dem Signal von Ti oder von Al wichst. Wéchst es
mit dem Signal von Ti, so belegt der Zusatz Ti-Plitze, wichst er mit Al, so be-
legt er Al-Plitze. Durch Verwendung mehrerer Winkeleinstellungen lésst sich auch
ein Anteil verschiedener Platzbesetzungen bestimmen. Da andere Gruppen bereits
ausreichend Untersuchungen zur Platzbesetzung von terndren Elementen in ~-TiAl

durchgefiihrt haben, wurden fiir diese Arbeit keine eigenen Versuche durchgefiihrt.

3.4 Focused lon Beam (FIB)

Mit einem Focused Ion Beam (FIB) lassen sich FIM-Spitzen herstellen. Dafiir wird
mit einem fokussierten Gallium-Strahl aus dem Probenmaterial ein Steg freigeschnit-
ten. Anschlieffend wird der Mikromanipulator mit dem Ende des Stegs durch De-
position von Platin verschweiftt. Vom Steg wird nun ein Block mit mdglichst qua-
dratischer Grundfliche abgeschnitten. Dieser ist nun mit dem Mikromanipulator
verbunden und wird vom Basismaterial entfernt. Diesen Vorgang nennt man Lift
Out. Der Block wird nun auf eine vorgeétzte Wolframspitze, deren Oberfliche zuvor
mit dem Galliumstrahl abgeflacht wurde, aufgesetzt und mittels Pt-Deposition be-

festigt. Anschliefsend wird die Verbindung zwischen Mikromanipulator und Spitze
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mit dem Galliumstrahl durchtrennt und der Mikromanipulator von der Spitze ent-
fernt. Zuletzt schneidet man aus dem, nun auf der Wolframspitze stehenden, Block
eine Spitze mit in etwa kreisformiger Grundfliche heraus. Da ein Rasterelektronen-
mikroskop im Gerét integriert ist, lassen sich bei ausgeschaltetem Galliumstrahl
Aufnahmen der Probe erstellen. Dieses Verfahren ist sehr ausfiihrlich bei C. Wil-
le | | oder T. Kresse | | beschrieben. Die Proben fiir diese Arbeit

wurden iiberwiegend elektrolytisch hergestellt.
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Kapitel 4
Analysealgorithmen

Zur Durchfiihrung der Analyse war es erforderlich, einige neue Algorithmen zu ent-
wickeln und bereits bestehende Methoden fiir die Anforderungen der vorliegenden
Daten anzupassen. Der Programmcode kann auf Anfrage vom Autor bereitgestellt
werden. Zur Berechnung der Ausgabe wurde ein Dual-Xeon mit 2GB Arbeitsspei-
cher und Suse-Linux eingesetzt. Die 3D-Visualisierung erfolgte innerhalb der zur
Auswertung von TAP-Daten verwendeten Software von AVS (Advanced Visual Sys-

tem).

4.1 Bisherige Methoden zur Analyse der Kristall-

struktur

Ein Problem bei der Betrachtung von Atomsondendaten ist die starke Streuung der
Atompositionen. Prinzipiell wiirde man erwarten, dass man Atompeaks verschiede-
ner Elemente unterscheiden kann, wenn man Konzentrationsprofile oder Leiterdia-
gramme senkrecht zu erkennbaren Ebenen betrachtet. Tatsédchlich ist dies prinzipiell
moglich, wie etwa bei Kim et al. | |, der anhand von Konzentrationsprofilen
von TiAl, sogar die Position von Chrom zuordnen kann. Leider funktioniert dies nur
bei wenigen Messungen. Zudem ist die Interpretation des Konzentrationsverlaufs
nicht unbedingt sinnvoll. Es kann gut sein, dass die Ebenenabfolge dadurch zustan-
de kommt, dass die Streuung eines Elements grofer ist als die des anderen. Dieser
Zusammenhang ist in Abb. 4.1 dargestellt. Man kann somit eine scheinbare Ab-
folge verschieden zusammengesetzter Ebenen auch fiir nicht geordnete Richtungen

feststellen.

21
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Abbildung 4.1: Dichteprofil (links) und das zugehorige Konzentrationsprofil (rechts) im
Vergleich. Die Profile sind Atom Vicinity-Dichteprofile, die spiter in Kap. 4.2 eingefiihrt
werden. Prinzipiell kann man aber auch mit unbearbeiteten Atomsondendaten vergleichba-
re Diagramme erstellen. Die Datenbasis sind simulierte Atomsondendaten fir die [100]-
Richtung in TiAl. Es liegen im Abstand von etwa 0.2 nm gemischte Ebenen vor. Dass dies
der Fall ist, erkennt man in den Dichieprofilen korrekt. Betrachtet man hingegen Konzen-
trationsprofile, so kénnte man sich abwechselnde Ti- und Al-Ebenen im Abstand von 0.1
nm vermuten.

Besser geeignet erscheint eine statistische Untersuchung anhand der Dichte. Von
Vurpillot et al. | | wurden Fourier-Analysen durchgefiihrt. Dieses Vorgehen
ist allerdings fiir die Analyse von intermetallischen Phasen, deren Kristallgitter in
der TAP-Messung weit stirker verrauscht ist als das von einfachen Kristallen, zu
rechenaufwindig, weil die erforderliche Anzahl von Atomen zu grof ist. Fiir diese
Arbeit wurde ein Ansatz gewdhlt, der dadurch, dass die Ergebnisse im Realraum

bleiben, einen intuitiveren Zugang bietet.

4.2 AtomVicinity

Der verwendete AtomVicinity-Algorithmus wurde im Wesentlichen bereits in der Di-
plomarbeit von T. Boll | | vorgestellt. Eine wesentliche Verbesserung erfolgte
allerdings in der Leistungsfahigkeit. So ist nun einerseits ein paralleles Rechnen auf
mehreren Prozessorkernen moglich, andererseits wurde auch die Effizienz durch ei-
ne Optimierung des Programmcodes verbessert. Das generelle Funktionsprinzip ist
allerdings gleich geblieben und wird bildlich in Abb. 4.2 erldutert. Der prinzipielle
Programmablauf ist zudem in einem Nassi-Schneidermann-Diagramm in Abb. 4.3

dargestellt. Nassi-Schneidermann-Diagramme lassen sich auch ohne tiefergehende
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Abbildung 4.2: Prinzip von AtomVicinity: Um die links im Analysebereich befindlichen
orangefarbenen Al-Referenzatome herum wird eine Umgebungsanalyse ausgefihrt. Im 1.
Schritt (rechts oben) wird die Umgebung um das Referenzatom 1 (links dick umrandet)
nicht fir die Ausgabe verwendet, da es teilweise quflerhalb des Volumens liegt. Im 2. Schritt
wird das Referenzatom inklusive Umgebung in die Ausgabe kopiert. Dies wiederholt sich im
3. Schritt. Hierbei ist anzumerken, dass nun Atome, die sich bereits in der Umgebung des
Referenzatoms aus Schritt 2 befanden, erneut in die Ausgabe kopiert werden. Im 4. und
allen folgenden Schritten vergréfiert sich die Ausgabe, bis schliefllich nach N g;-Schritten,
also dem Durchlaufen aller orangen Atome, ein Ergebnisdatensatz vorhanden ist, der eine
deutlich bessere Unterscheidung der Netzebenen ermdoglicht.

Kenntnisse meist intuitiv verstehen. Bei weiterem Interesse ist die Einfiihrung von

Cormen | | empfehlenswert.

Im Grunde erlaubt der Algorithmus die Darstellung der typischen Umgebung eines
Referenzatoms. Fingabe und Ausgabe des Algorithmus sind 3D-Atomdaten. Be-
vor der Algorithmus beginnt, muss ein quaderférmiges Volumen aus der gesamten
TAP-Messung herausgeschnitten werden. Dieses Volumen bezeichnen wir als Analy-
sevolumen oder Analysebereich. Nun muss der Typ A der Referenzatome ausgewahlt
werden. Dies sind iiblicherweise alle, die demselben Element zugeordnet werden kon-
nen. Im Beispiel in Abb. 4.3 ist Aluminium gewé&hlt. Anschliefend wird der Typ der
Analyseatome B gewahlt. Im Beispiel sind dies Al, Ti und Nb. Zusétzlich muss
eine Kantenldnge 2/ ausgewdhlt werden, die die Abmessungen des Auswahlwiirfels
vorgibt. Nun wird fiir jedes Referenzatom a € A das Volumen innerhalb des Aus-

wahlwiirfels mit der Kantenldnge 2/ betrachtet. Die relativen Atompositionen zu a
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AtomVicinity2 — Algorithmus zur Analyse der Nahordnung

Erzeuge Liste A, der Referenzatome und Liste B der Analyseatome

Ist der Wiirfel um a vollstdndig im Analysevolumen

3 Ist b innerhalb des Wiirfels um a N

Kopiere ein Atom vom selben Typ wie Atom b mit der Position (zy, — Za, Y — Ya, 26 — Za)

in die Ausgabe

Wiederhole fiir alle b € B

Wiederhole fiir alle a € A

Abbildung 4.3: Struktogramm des Atom Vicinity-Algorithmus. Falls eine parallele Berech-
nung stattfinden soll, so wird A in n Mengen A;...A, aufgeteilt und es wird in n Threads
mit A; im i-ten Thread ((i € [1..n])) anstelle von A gerechnet.

jedes Analyseatoms b € B innerhalb des jeweiligen Volumens werden in die Ausgabe
kopiert. Die neue Position eines solchen Atoms b ist also (zp — Za, Yo — Ya, 26 — Za)-
Lediglich fiir Referenzatome, deren Wiirfel teilweise auferhalb des Analysevolumens

liegen, geschieht dies nicht.

Die Laufzeit ist demzufolge nun von der Gréfsenordnung O(Ngeferens - Nanalyse ), WO-
bei Npeferen. die Anzahl der gewdhlten Atome ist, fiir die die Umgebungsanalyse
durchgefiihrt werden soll. Napqiyse ist die Zahl der Atome, deren Position untersucht
werden soll. Zuvor war die Laufzeit O(Ng,,,,;) mit der Gesamtzahl Ngesam: , der
im Analysevolumen liegenden Atome (Ngesamt > Nanatyse Und Neesamt > Nreferenz)s
groker. Fiir eine Analyse mit 0.5 Mio. Referenzatomen und 1 Mio. Analyseatomen
bendtigt das System bei direkter Ausgabe von Dichtekarten ohne Parallelisierung
etwa einen Tag. Kleine Volumen mit <50k Atomen lassen sich bei paralleler Berech-

nung in wenigen Minuten berechnen.

Die "Spatial Distribution Maps”, die von Geiser et al. | | unabhéngig (von
| |) entwickelt wurden, arbeiten weitgehend identisch. Der einzige Unter-
schied ist, dass die Randwiirfel nicht aussortiert werden, was zusétzliche Artefakte
verursacht, die allerdings korrigierbar sind | |. Der andere Unterschied ist,
dass das Zentralatom nicht fiir die Ausgabe mitberiicksichtigt wird. Dadurch ver-
schwindet zwar die in der Mitte der Ausgabe enthaltene hohe Punktedichte des
Referenzatoms. Die mittlere Dichte der Referenzatome wird dadurch allerdings als

zu gering angegeben.

Prinzipiell ermdglicht unser Algorithmus die Betrachtung der durchschnittlichen
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Abbildung 4.4: Aus den Ergebnissen von AtomVicinity (links) lassen sich Dichteprofile
(rechts) erstellen. Die Daten wurden vor der Durchfihrung von Atom Vicinity so verkippt,
dass die Ebenen senkrecht zur z-Achse stehen. Bereits links kann man die Netzebenen er-
kennen und qualitativ die Positionen von Al- und Ti-Ebene. Anhand der Dichteprofile ist
eine quantitative Aussage maglich. Zudem sind auch die Positionen der Nb-Atome erkenn-
bar.

Umgebung eines Elements in drei Dimensionen. Die Ergebnisse lassen sich nun einer-
seits als Schnitte in Form von Flichendichteprofilen verwerten, andererseits konnen
auch Liniendichteprofile erstellt werden, wie in Abb. 4.4 demonstriert wird. Letztere
sind flir Richtungen senkrecht zu sichtbaren Netzebenen besonders interessant, da
sie gut vergleichbare quantitative Aussagen ermdoglichen und mit dem meist verwen-
deten TAP ohnehin keine ausreichende Auflosung in (z,y)-Richtung erzielt werden
kann. Sofern es nicht anders angegeben ist, ist die Intervallbreite innerhalb dieser
Dichteprofile 0.01 nm.

4.3 Kreuzkorellation

Um auch in schwierigen Féllen mit hohem Rauschen einen Vergleich der Ebenen-
peaks der Dichteprofile zu ermdglichen wurde eine Kreuzkorrelationsmethode ver-
wendet. Durch Kreuzkorrelation lassen sich zwei AtomVicinity-Dichteprofile zudem
leichter automatisch vergleichen als durch eine Bestimmung der Peakpositionen. Die

Kreuzkorellationsfunktion zweier auf eine mittlere Dichte von 0 normierte Dichte-
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profile! a(z) und b(2) im Intervall [— 242, Zmaz] 1St definiert als

Zmax

R.p(Az) = lim / (a(z) —a) - (b(z + Az) — b)dz. (4.1)
Hietbei sind @ = lim | a(2)/2%maes b = lim | b(2)/22mas die Mit-

telwerte der Funktionen. Wird die Signalverschlebung Az fiir zwei AtomVicinity-
Dichteprofile des gleichen Materials in die gleiche kristallographische Richtung so
gewdhlt, dass R,; maximal wird, so kann Az mit dem Ebenenabstand identifiziert
werden. Der erhohte Mittelpeak wird, obwohl er fiir Artefakte sorgt, in die Berech-
nung mit einbezogen, da seine Entfernung ebenfalls Artefakte verursachen wiirde.
Um die Vergleichbarkeit der Ergebnisse zu verbessern, wird die Korrelation normiert.
Die tatséchliche Berechnung erfolgt fiir die Verschiebung um j € [jmin, Jmaz] C 2,
Imin <0, Jmaz = 0 Intervalle mit N=Gesamtzahl der Intervalle iiber

ﬁmw A Wit ) - )
Rap(j) = (4.2)
(W(i+5) T

M=
=

|
EL
|Mz

i=1 -
- b,(l.ﬂ.):{ (i + ) it i+ j < Jonaesi+ 5 = jimin
0 sonst

Der Vorteil der Kreuzkorrelation ist, dass auch bei sehr verrauschten Signalen, die
keine Gaussfits mehr erlauben, immer noch eine Analyse durchgefiihrt werden kann,
die zudem nicht nur die Werte im Bereich der Peaks, sondern fast die ganze Messung
mit einbezieht. Problematisch ist, dass die endlichen Intervallbreiten die Auflésung
dieser Methode beschrinken. Zudem ist ein quantitativer Vergleich bei kleinen zu-
sitzlichen Peaks schwierig. Deswegen wurde diese Methode nur eingesetzt, wenn
anderweitig eine Auswertung nur unzureichend moglich war. Der Effekt dieser Be-

rechnung wird in Abb. 4.5 demonstriert.

'Die Uberladung der Bedeutung von a und b, die neben einer Atomdichte auch einzelne Atome

bedeuten konnen, ist nicht unbeabsichtigt.



4.3. KREUZKORELLATION

Al

10000 Ag
—Ti

9000

8000

7000

6000

#Atome / Intervall

5000

4000

3000

2000

T T T T T T T T T 1
-02 00 0.2 04 0.6 0.8 1.0 1.2 1.4 1.6 1.8
z [nm]

0.2

-0.4

27

—Ti
——Ag
Al

0.8+

0.6+

0.4 4

0.2+

0.0+

-0.6 -0.4 -0.2 0.0 0.2 0.4 0.6

Abbildung 4.5: Ti46.4at%Al0.2at. % Ag in [100]-Richtung: Im normalen Atom Vicinity-
Dichteprofil (links) mit Al als Referenzatom lassen sich Ti- und Al-Peaks bereits gut un-
terscheiden. Eine Aussage iber die Positionen des Ag-Peaks ist hingegen nicht mdéglich.
Auch Gauss- sowie viele andere Fits liefern keine Erkenninis iber die genaue Peakpositi-
on. Nach Ausfiihren der Kreuzkorrelation der jeweiligen Komponenten zu Al (rechts) ist die
Bestimmung der Peak-Position fiir alle Komponenten mdglich. Die Rethenfolge der Peaks

ist Ti-Ag-Al
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Kapitel 5

Probenpraparation

Es wurden Proben mit den folgenden nominellen Zusammensetzungen (in at.%)
untersucht:

1. Ti51A148Nb1

2. Ti47A148Nb5

3. Ti42A148Nb10

4. Ti46A152Ag2

5. Ti52A145CI'3

6. Ti54A145Cl"1

7. CuzAu

8. NiggAlg

9. AngLig
Die TiAl-Legierungen wurden durch Levitationsschmelzen an der Nanjing Universi-
ty in Nanjing, China, hergestellt. Dafiir wurden die Proben dreimal aufgeschmolzen
um eine bessere Durchmischung des Materials zu gewéhrleisten. CugAu wurde von
der Fa. Wieland in Drahtform bezogen. NigyAlg, welches als Referenzmaterial be-

nutzt wurde, wurde in Gottingen hergestellt. AlgsLig wurde vor 20 Jahren von den
Vereinigten Aluminium Werken (VAW) bereitgestellt | |-

29
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CuszAu wurde zunéchst 30 Tage bei 823 K, also oberhalb der Ordnungstemperatur
ausgelagert. Danach wurde die Probe weitere 90 Tage bei 623 K, also unterhalb
der Ordnungstemperatur wirmebehandelt. Das anschliekende Abkiihlen auf 473 K

erfolgte langsam im Ofen iiber den Zeitraum von 7 Tagen.

Die TiAl-Proben erhielten unterschiedliche Wéarmebehandlungen. Abgesehen von
TiseAls2Ags wurden sie allerdings auch 7as cast” verwendet. TiggAl5oAgs wurde 10 h
bei 1473K und anschliefsend 60 h bei 1273 K ausgelagert und anschlieftend in Wasser

abgeschreckt. Die Warmebehandlung der Referenzmaterialien ist unbekannt.

Samtliche Warmebehandlungen fanden in Quarzglasréhrchen unter einer Argon-

Schutzgasatmosphére statt.

5.1 Praparation fiir FIM und TAP

Aus den herzformigen Barren wurden mit Funkenerosion Quader mit einer etwa
quadratischen Grundfliche von 200 x 200 um? geschnitten. Einige der TiAl-Proben
wurden danach bei 1273 K fiir 44 h ausgelagert, um das Material zu erholen und
die Wahrscheinlichkeit eines Abbruchs der Spitzen wéihrend einer TAP- oder FIM-
Messung so gering wie moglich zu halten. Dies wurde nicht fiir alle Proben durchge-
fithrt, da geringere Ordnungsgrade die TAP-Analyse erleichtern (Kap. 7.6.7). Nicht

ausgelagerte Spitzen wurden deshalb ebenfalls verwendet.

Fiir die Feldionenmikroskopie wurden die Stdbe elektrolytisch zu geeigneten Spit-
zen gediinnt. Dies geschah meist in zwei Schritten. Zuerst bildete sich bei Gleich-
spannungen von 30 bis 10 V ein schmaler Hals aus. Anschliefend wurde bei einer
niedrigeren Spannung von 5 V pulsweise gedtzt bis der Hals durchtrennt war. Fiir
alle Materialien aufer CusAu war 95 vol% Essigsiure mit 5 vol% Perchlorsiure
der verwendete Elektrolyt. Auch héhere Perchlorsdureanteile und Elektrolyten mit
Methanol wurden getestet, fiihrten aber zu schlechteren Ergebnissen. Abschlieffend
fand eine Reinigung der Spitzen in Methanol statt. CusAu wurde mit einer Elek-
trolytlosung von 10g NayCrsO7 in 50 ml 95vol.% Essigsédure mit derselben Methode

wie die anderen Proben bei Gleichspannung produziert.

In dieser Arbeit wurde zum Spitzendiinnen nicht die {ibliche Methode angewandt,
durch periodisches Auf- und Abbewegen des Probendrahtes innerhalb einer U-férmig
gebogenen Fliachenelektrode, Wirbel auszunutzen, die eine stirkere Abtragung in ei-

nem bestimmten Bereich und somit die Ausbildung einer Einschniirung bewirken.
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Stattdessen wurde, wie bereits in | | vorgestellt, eine runde Elektrode be-
nutzt. Dabei entstand ein stabiler Stromungswirbel, der ein einfaches Erstellen von

Spitzen groferer Lange mit weniger Bewegung erméglichte.

Probleme bei der Priaparation der TiAl-Proben ergaben sich durch einen diinnen
Film sowie eine porose Schicht, die beim Diinnen entstanden. Diese Schicht wurde
durch kurze Spannungspulse hoherer Spannung (25-50V) entfernt, falls heftiges Auf-
und Abbewegen nicht half. War die Spitze schon weit entwickelt, so reichte dies meist,
um die Schicht abzul6sen. Bei der Préaparation von TiygAlsoAgs brach die Spitze sehr
haufig ab. Deswegen wurde, da die hohe Ausschussrate die Vorrite stark reduziert
hatte, fiir dieses Material bei einigen Proben das FIB (Kap. ch:GrundlagenFIB) zur

Herstellung verwendet.

5.2 Praparation fiir TEM

Die fiir die Transmissionselektronenmikroskopie bestimmten TiAl+Nb-Proben wur-
den bei 1273 K fiir verschiedene Zeiten ausgelagert. Fiir TijgAls2Age waren dies Oh,
1h, 4h, 17h, 65h bei 1073K. Die TiAl+Nb-Proben wurden fiir 44h ausgelagert.

Mittels Funkenerosion wurden aus den Herzformigen Rohlingen Scheiben geschnit-
ten. Von zunichst 0.4 mm wurde die Dicke dieser Scheiben durch Schleifen und
Dimpeln auf 20-50 um reduziert. Abschliefend wurde das Probenmaterial in einer
Losung von 93 vol.% Ethanol und 7 vol.% Perchlorséure mittels des twin-jet electro

polishing an einer Stelle bis auf die fiir TEM bendtigte Dicke abgetragen.

5.3 Praparation fiir X-Ray

Die TisAlysCry -Proben fiir die Rontgenanalyse wurden durch Funkenerosien als
kleine Blécke mit den Abmessungen 1.5x1.0x0.2 ¢cm?® hergestellt und anschlieRend
abgeschliffen. Kurze CuzAu-Dréhte wurden dicht nebeneinander auf einen Proben-

halter geklebt, was natiirlich Korrekturen bei den erhaltenen Spektren erforderte.
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Kapitel 6

Experimentelle Ergebnisse

6.1 TEM-Ergebnisse

Zur allgemeinen Charakterisierung der TiAl-Proben wurden TEM-Aufnahmen an ei-
nem Tecnai F20 bei 200 kV erstellt, anhand derer man die Mikrostruktur erkennen
kann. Diese sind vor allem fiir die TiygAls2Ags -Proben interessant, da dort die an-
sonsten in allen Proben vorhandene, und nach | | erwartete, Lamellenstruk-
tur nicht auftritt. Abgesehen von den TEM-Aufnahmen der FIM-Spitzen, die am
Philipps CM12 mit 120 kV produziert wurden, stammen die TEM-Untersuchungen

von Yong Yuan.

6.1.1 TiAl+Nb

TiAl-+Nb wurde bereits in | | charakterisiert. In den entsprechenden TEM-
Aufnahmen (Abb. 6.1) ldsst sich fiir alle Proben eine D0;9-/as-Lamellenstruktur
finden. Der Anteil der L1y-v-Phase ist offenbar wesentlich grofer als der der ao-
Phase. Doménenengrenzen, wie in Abb. 6.1(b), kénnen bei passender Orientierung
im TAP gut beobachtet werden, da die Feldverdampfungsfeldstérken in verschiedene
Richtungen unterschiedlich sind und an der Grenze somit ein lokaler Vergroferungs-
effekt stattfindet. Dasselbe gilt fiir die <110>-Zwillinge der y-Phase. In Abb. 6.1(d)
ist eine HRTEM-Aufnahme zu sehen, die den Ubergang einer a,-Ebene in eine ~-
Ebene zeigt. Der Orientierungszusammenhang der beiden Phasen wurde im Rahmen
dieser Arbeit als (111)v//(0001)as mit [101]y//[2110] anhand von Beugungsbildern

bestimmt | -

33
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domain boundary

»

(b) TisaAl4sNbyg

(¢) Tig7AlygNby v/v-Zwillingsgrenze (d) Tis1Al4sNb; HRTEM

Abbildung 6.1: TEM-Aufnahmen der nichtausgelagerten TiAl+Nb-Proben. In (a) ist eine
Ti51 Alig Nby -Probe abgebildet. Die ~y/ag-Lamellenstruktur ist ebenso offensichtlich wie in
(b) fiir TigoAlugNbio und in (c) fir Tigr AlysNbs . In (b) ist zudem eine Domdnengrenze
zu erkennen. Abb. (c) zeigt eine <110>-Zwillingsgrenze in der ~-Phase. In (d) ist eine
HRTEM-Aufnahme zu sehen, die die Situation an einer ag/vy-Grenze darstellt. Mit dem
Pfeil ist eine Stelle markiert, an der Halbebenen enden.
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In Abb. 6.2 sind spitzenformige Proben zu sehen, wie sie fiir FIM und TAP ver-
wendet werden. Man erkennt, dass die Spitze keineswegs eine perfekte Halbkugel
ist. Zudem ist eine Spitze nicht mehr symmetrisch sobald asymmetrisch verteilte
Koérner auftauchen (Abb. 6.2(b)).

(a) reine y-Phase (b) lamellare Struktur

Abbildung 6.2: In (a) sieht man die TEM-Aufnahme einer Tis1 AlygNby -Probe nach
einer TAP-Messung. Die ~y-Phase erstreckt sich iiber die ganze Spitze. In (b) offenbart
sich fir eine Tigr Alyg Nbs -Probe eine lamellare Struktur. Diese Struktur war nach einiger
Feldverdampfung im FIM aber vor einer TAP-Messung sichtbar. An der Spitze liegt die -
Phase vor, gefolgt von einer dunkler abbildenden ao-Lamelle. Der negative Finfluss einer
Mehrphasenstruktur auf die Zylindersymmetrie der Spitze ldsst sich an den den Positionen
der diinnen Lamellen beobachten.

Auch TispAlysCrs zeigt eine an/y-Lamellenstruktur. Da dies bereits im TAP und
FIM gut zu erkennen ist, wird an dieser Stelle auf weitere TEM-Bilder dieser Proben

verzichtet.

6.1.2 TiAlAg

Unter dem TEM offenbart sich, dass das Hinzulegieren von Silber die Ausbildung
der ay/v-Lamellenstruktur unterbindet. Statt dessen lassen sich grofse Koérner der
~v-Phase erkennen, in denen sich durch eine Temperaturbehandlung kleine Ag-reiche
L15-Ausscheidungen befinden. Die Art der vorliegenden Phase lief sich dabei mit

Hilfe von Beugungsbildern bestimmen. Diese Verdnderung der Mikrostruktur erklirt
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die erschwerte Priparation der silberhaltigen Proben, welche eine hohe Sprodig-
keit aufwiesen. Als Resultat waren bei elektrolytischer Praparation nur 5-10% der
Versuche erfolgreich. Bei einer weiteren Auslagerung bei hoher Temperatur wuch-
sen diese Ausscheidungen und verschlimmerten diese Materialeigenschaften zusétz-
lich, weshalb die TAP-Messungen nur an Proben ohne zusétzliche Warmebehand-
lung durchgefiihrt werden konnten. In den TAP und FIM-Untersuchungen der nicht
warmebehandelten Proben wurden keine Ag-Cluster oder L1,-Ausscheidungen ge-
funden. Es wurde allerdings auch nicht explizit danach gesucht. In Abb. 6.4 sind
HRTEM-Aufnahmen der L1s-Ausscheidungen zu sehen. Bei groferen Auslagerungs-
zeiten wird die unterschiedliche Gitterkonstante der Ausscheidungen in die nicht
geordneten [100]-Richtungen der Matrix deutlich. In die (in der Matrix geordnete)
[001]-Richtung stimmen die Gitterkonstanten noch mit der der Ausscheidung iiber-
ein Dies kann man in den inversfouriertransformierten (IFFT -Inverse Fast Fourier
Transformation) Bildern in Abb. 6.4(b) und 6.4(d) sehen.

6.2 Rontgenanalyse

6.2.1 TiAl 4 Cr

Da in den TiAl-Proben zwei unterschiedliche Phasen zu finden sind, ergeben die
Rontgenanalysen eine Uberlagerung zweier Beugungsbilder. Die Signalstiirke ist re-
lativ gering. Dies erklart sich, wenn man beriicksichtigt, dass die Kérner als Lamellen
vorliegen. Fiir den grofen Anteil der Lamellen, die senkrecht zur Strahlrichtung lie-
gen, erhilt man, aufgrund der Lamellendicke im Bereich weniger 100 nm, "Peaks”
mit erheblicher Breite. Aus dem geringen Anteil der Lamellen, die in Strahlrichtung
liegen, erhélt man die scharfen Peaks, wie in Abb. 6.5 zu sehen. Die Angabe einer

Korngrofe nach Scherrer ist somit von geringem Wert.

Auch die Bestimmung des Ordnungsparameters s € [0, 1] iiber einen einfachen Ver-
gleich der Intensititen I der Peaks in Uberstrukturrichtung mit den zugehdrigen
Peaks des nicht geordneten Materials wird durch diese Einfliisse erschwert. Dies
ist durchaus vergleichbar mit den Problemen, die bei J.Chen et al. | | bei

diinnen CuAu-Schichten auftreten.
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(d) 17h, [010] (e) 65h, [001]

Abbildung 6.3: TEM-Dunkelfeld-Aufnahmen von TiygAlsoAgo nach verschiedenen Aus-
lagerungszeiten mit den selektierten Elektronenstrahlrichtungen der ~vy-Phase. In (a), der
nicht warmebehandelten Probe ist die ~v-Phase dominant. Mit wachsender Auslagerungs-
zeit bilden sich L1s-Ausscheidungen. Die eingefiigten SADP-Beugungsbilder (selected area
diffraction pattern) zeigen die Orientierung. Zudem wurden sie zum Bestimmen der vor-
liegenden Phasen genutzt. Die hellen Punkte stammen von der v-Matriz (Lly), die sehr
schwachen Punkte dazwischen von den Ll1o-Ausscheidungen, die dafiir sorgen, dass nicht
nur fiir (001) sondern auch fir (010) und (100) Uberstrukturreflese auftauchen. In (b,c,d)
lasst sich in den Ll1s-Ausscheidungen deutlich eine Linie in [100[-Richtung sehen. Diese
ist in der Dehnung der Ausscheidungen begriindet, die sich der v-Matriz anpassen. Dieser
Effekt ist bei den groflen Ausscheidungen (e) nicht mehr zu sehen .
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Abbildung 6.4: HRTEM-Aufnahmen von TiygAlsoAgo . Nach einer Auslagerungszeit von
4h weicht die Gitterkonstante der Ll1y-Ausscheidungen von der der LI1o-Matriz in [100]-
Richtung ab, wahrend dies in [001]-Richtung noch nicht der Fall ist.
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Abbildung 6.5: 20-Rontgenanalyse von TisgAlys Cry . Die indizierten Peaks gehoren zur
~v-Phase. Man beachte die Aufspaltung der Peaks. Die farbig markierten Peaks wurden mit
der unter thnen liegenden Fldche (abziglich des Hintergrundsignals) zur Berechnung des

Ordnungsparameters herangezogen. Die nicht indizierten Peaks sind vermutlich durch die
ao-Phase bedingt.
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Sein Losungsvorschlag, die Ordnung iiber den Abstand des [020], [200]-Peaks zum
|002|-Peak abzuschétzen, ist in unserem Fall leider ebenfalls nicht méglich, da die
Gitterverzerrung durch die terniren Legierungszusitze ebenfalls Einfluss auf diesen
Abstand hat. Es wird also hier dennoch klassisch aus den theoretisch zu erwarten-
den, mit CarineCrystal 3.1 ermittelten, Werten fiir die Intensitéten Iy, im Vergleich
mit den real vorliegenden Intensitdten der Ordnungsgrad bestimmt. Wobei die For-
mel | | leicht anders aussieht als gewohnt, da sich die Peaks aufsplitten.
Die Intensitaten in den geschweiften Klammern beziehen sich deshalb immer auf
die Summe der Intensititen von 2 Peaks. Deswegen sollte das Ergebnis fiir den

Ordnungsparameter’
Inio)  Iiheo, 220}

= = 0.87(7
Liheo110)  Lg2203 g

im Falle von Tis;AlysCry (ohne Warmebehandlung) lediglich als Beleg gewertet wer-
den, dass tatsichlich eine gute Ordnung vorliegt. Wie gut diese tatsichlich ist, l&sst
sich allerdings nicht anhand der Messung herausfinden, da nicht bekannt ist, wie
sich die vorliegende y-Phase genau zusammensetzt. Bei der vorliegenden nominellen
Zusammensetzung ist es durchaus sinnvoll anzunehmen, dass die Zusammensetzung
der Phase am Grenzbereich ihrer Existenz liegt. Somit kann man von nahezu perfek-
ter Ordnung sprechen. Da aufler der Ag-haltigen Probe alle anderen ebenfalls eine
lamellare Struktur vorweisen, wurden fiir diese keine weiteren Analysen gemacht.
Von der Ag-haltigen Phase stand leider nicht genug Material zur Verfiigung um in

vertretbarer Zeit Rontgenaufnahmen zu erstellen.

Ein weiterer interessanter Punkt bei der Betrachtung des Spektrums ist, dass die
aufgesplitteten Peaks nicht in den Intensitdten auftauchen wie man sie erwarten
wiirde. Die zur Uberstrukturrichtung [002] und [220] gehérenden Peaks, die aus
der Aufsplittung des Peaks der nicht geordneten Phase hervorgehen, sind viel zu
hoch. Dies ist auch der Grund, warum die Normierung der gesplitteten Peaks in
der verwendeten Formel nicht getrennt sondern gemeinsam erfolgt. Die Ursache fiir
dieses Phénomen sind moglicherweise die hdufig vorkommenden [011]-Zwillinge. Es
ist durchaus sinnvoll anzunehmen, dass Uberstruktur-Zwillinge gegeniiber anderen
Zwillingen energetisch giinstiger sind und dadurch vermehrt auftreten. Dadurch kann
sich eine Vorzugsrichtung der ~-Lamellen in einem Korn einstellen?, bei der die
Uberstrukturrichtung eher parallel als senkrecht zur Lamellenausrichtung vorliegt.

Mit Hilfe der Bragg-Gleichung lassen sich aus den Positionen der aufgesplitteten

!Der Fehler wurde anhand von Gaussfits abgeschiitzt
2Global gibt es keine Vorzugsorientierung
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Peaks die Abmessungen der Einheitszelle errechnen. Das Verhéltnis der Abmessung
in [001]-Richtung im Vergleich zu einer der anderen Richtungen ist 1.02, wie nach

[ | erwartet wird.

6.2.2 CuzAu

Rontgenanalysen von CugAu wurden hiufig durchgefiihrt, da es als Referenzsys-
tem gilt | |. Deswegen war eigentlich ein guter Ordnungsgrad zu erwarten.
Dennoch wurde auch eine Rontgenmessung durchgefiihrt, die aufgrund der gerin-
gen Materialmenge, die dafiir zur Verfiigung stand, leider einen recht hohen Fehler
aufweist und einen Ordungsgrad s = 0.48(5) ergibt. Dies ist zunéchst einmal iiberra-
schend gering, zumal die Probe tiber einen sehr langen Zeitraum ausgelagert wurde.
Der durchschnittliche Korndurchmesser D ldsst sich nach der Scherrer-Formel (Gl
6.1) fiir kugelformige Korner aus der Halbwertsbreite B des Gaussfits des rechten,
nicht zur Uberstrukturrichtung gehdrenden, Teils des aufgesplitteten {220}-Peaks
beim Winkel 20 = 85.00(1)! berechnen.

0.9
~ Bcos©

(6.1)

Die Annahme kugelf6rmiger Korner ist in diesem Fall, im Gegensatz zu y-TiAl, ei-
ne vertretbare Ndherung. Die a-Wellenlinge der Co-Anode istA = 0.179 nm . Die
Korngrofe von (790+22) nm ist angesichts der langen Auslagerungszeit im erwarte-

ten Bereich.

Der durchschnittlichen Doménendurchmesser von (49.84+1.2) nm berechnet sich un-
ter Verwendung der selben Formel beim Uberstrukturpeak der [110]-Richtung bei
20 = 39.568(3)°. Dieser Durchmesser ist in einem Bereich, in dem man einige Domé-
nen innerhalb einer fiir das FIM préiparierten Spitze erhilt. Die geringe Doménen-
grofse erklart auch den geringen Ordnungsgrad. Da mit X-Ray immer {iber mehrere
Doménen in einem Korn gemessen wird, wird ein Teil des Signals durch eine ungiins-
tige Lage der anderen Doménen wieder ausgeloscht. Innerhalb einer Doméne diirfte
der Ordnungsgrad erheblich hoher liegen. Zudem kann nicht ausgeschlossen werden,
dass auferhalb der im TAP gemessenen Koérner, die Zusammensetzung der Probe
stark vom nominellen Wert abweicht. Dies wiirde ebenfalls als geringerer Ordnungs-

grad detektiert werden.
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6.3 FIM

FIM-Aufnahmen dienten im Rahmen dieser Arbeit vor allem der Identifikation der
kristallographischen Richtung, in die gemessen wurde. Diese Aufnahmen sind des-
halb im Abschnitt 6.4 bei den zugehdrigen TAP-Messungen zu finden. In diesem
Abschnitt zur Charakterisierung der Mikrostruktur werden nur einige Aufnahmen
priasentiert. Als Bildgas wurde dabei, im Falle von Wolfram, Helium bei 5 - 107°
mbar und fiir alle anderen Materialien Neon bei Driicken im Bereich 10~°bis 10~*

mbar verwendet.

Die Indizierung von FIM-Bildern erfolgt dabei primér aufgrund geometrischer Uber-
legungen. Einerseits muss die Anordnung der Pole auf dem FIM-Bild stimmen, an-
dererseits kann man aus den zu erwartenden Ebenenabstédnden die Prominenz der
Pole herleiten | |. Prominenz bedeutet in diesem Fall nicht die Helligkeit,
sondern die Sichtbarkeit der Ringe im FIM-Bild. Diese wird umso besser sein, je
groker die Ebenenabstiinde sind. Fiir ein kubisch flichenzentriertes (kfz) Gitter er-
gibt sich somit eine Reihenfolge der Prominenz der Pole von (111), (200), (220),
(113), (240), (224) sowie fiir ein kubisch raumzentriertes (krz) Gitter von (110),
(200), (112), (130), (222), (231). Fiir geordnete Legierungen andert sich diese Rei-
henfolge, da aufgrund der unterschiedlichen Feldverdampfungsfeldstirken Egqyp, die
ein schnelles Verdampfen einer Schicht mit niedrigem Fpg,,, unter einer Schicht mit
hohem Fg,,, bewirken, die Kanten von Polen in Uberstrukturrichtungenen steiler
werden. Fiir die L1y-Struktur ergibt sich damit eine Reihenfolge der Prominenz von
(001), (110), (111), (200), (120), (220), (112), (113), (240). Fiir die L1o-Struktur er-
hélt man eine Reihenfolge von (100), (110), (111), (120), (112), (113), wobei einige
Richtungen nur noch geordnet auftauchen. Die Prominenz ist nicht gleichbedeutend
mit der Helligkeit der Pole sondern eher mit dem Kontrast der Ringe gegeniiber
der Umgebung®. Die Helligkeit hiingt jeweils davon ab, wie weit ein Objekt aus der
sonstigen Spitze hervorragt. Es ragt umso weiter hervor, je hoher Eg,,, dort ist. Die

Helligkeit kann also als Indiz fiir die Feldverdampfungsfeldstirke gesehen werden.

3 | behauptet zwar, dass die prominenten Pole herausragen, jedoch sind sie auf den FIM-
Bildern klar dunkler. Lediglich die Ringe sind kontrastreicher, da sie vor dunklerem Hintergrund

stehen.
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6.3.1 TiAl

Ein naheliegender Einfluss h6herer Dotierungen des terndren Elements ist eine weni-
ger geordnete Feldverdampfung, was sich in einer raueren Spitzenoberflache dufert.
Bereits in | | wurde dies festgestellt. In Abb. 6.6 ist dargestellt, wie sich das
FIM-Bild mit wachsender Niob-Konzentration verdndert. Die vielen hellen Punkte
konnen dabei aufgrund ihres wachsenden Anteils Niob zugeordnet werden. Zudem
wird fiir Nb auch ein weit hoheres Eg,q, von 37 V/nm (fiir Nb?T) im Vergleich zu
26 V/nm bei Ti?" und 33 V/nm fiir zweifach geladenes Al (A1T—19 V/nm) erwartet
[ |. Nb Atome sollten also exponiert auftauchen und somit Stellen markieren

an denen vermehrt Bildgasatome ionisieren.

Die Prominenz der Pole folgt weitgehend den Erwartungen, lediglich die (200)-Pole
sind weit besser sichtbar als die (111)-Pole. Dies zeigt, dass eine einfache geometri-
sche Uberlegung die Sichtbarkeit der Pole nicht richtig vorhersagt. Die Abdunkelung
der (111)-Pole liegt an der dort verringerten Feldverdampfungsfeldstérke, die diese
Stellen im Vergleich zum Rest der Oberfldche absenkt.

Nimmt man an, dass die hellen Punkte Niob zugeordnet werden kdénnen, so kann
man durch die Beobachtung der Feldverdampfung an einem geordneten Pol eine
bevorzugte Platzbesetzung beobachten. Ebenen mit hoher Feldverdampfungsfeld-
starker bilden heller ab als Ebene mit niedriger Feldverdampfungsfeldstirke. An
dieser Stelle ist es noch nicht moglich, zu entscheiden, welche Ebene welchem Ele-
ment (Tioder Al) zugeordnet werden muss. Es wird sich spiter (Kap.6.8.1.1) zeigen,
dass Al die hohere Feldverdampfungsfeldstirke besitzt. Mit diesem Wissen lésst sich
durch Beobachtung der Feldverdampfung in Abb. 6.6 ein Platzbesetzung des Nb von
Ti-Platzen feststellen.

Im FIM-Bild von TigAls2Agy in Abb. 6.8(a) ldsst sich nichts auffilliges feststellen.
Die Position des Silbers kann nicht festgestellt werden, da es mit Egyqsp =24 V/nm
keine exponierten Stellen besetzt. Zudem ist die Austrittsarbeit fiir Elektronen mit
4.6 eV im Vergleich zu 4.0 bis 4.1 eV von Ti,Al,Nb wesentlich héher und ldsst eben-
falls ein dunkleres Abbildungsverhalten erwarten. Die verringerte Ag-Konzentration
in den TAP-Messungen (Kap. 6.10.2) lisst erwarten, dass sich Ag-reichere Cluster

bilden. Auch solche konnten allerdings nicht beobachtet werden.

Fiir TispAly5Crs in Abb. 6.8(b) ldsst sich ebenfalls aus dem FIM-Bild nichts iiber die

Position von Chrom aussagen. Analog zu Ag ist hier die Feldverdampfungsfeldstéirke
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(a) Ti51A14ng1 (b) Ti47A148Nb5 (C) Ti42A148Nb10

Abbildung 6.6: FIM-Aufnahmen bei T=65K mit Proben, die j4h@1278 K ausgelagert
wurden. Mit von (a) nach (¢) wachsender Niob-Konzentration lassen sich immer weni-
ger Polringe unterscheiden. Es wird zudem ein deutlich hoherer Anteil an hellen Punkten
feststellbar, die deswegen mit Nb assoziiert werden kdnnen.

Abbildung 6.7: FIM-Verdampfungssequenz einer ~v-Tisy Alyg Nb1-Spitze bei 60K und na-
hezu konstanter Spannung von 13.4 kV. In A) ist die gesamte Spitze mit dem Rest einer
Al-Schicht auf dem (001)-Pol oben links zu erkennen. B) zeigte eine Vergréferung des
(001)-Pols. Die Al-Schicht ist vollstindig verdampft und die darunter liegenden hellen Nb-
Atome der Nb/Ti-Ebene werden sichtbar. Weitere Feldverdampfung in C) ldsst in D) die
nachfolgende Al-Schicht nach Entfernen des letzten Nb-Atoms erkennen. In E) ist der
letzte Rest der Al-Schicht zu sehen, der danach die ndchste Nb/Ti-Schicht in F') freilegt.
Ubernommen aus [Boll2005].

mit 29 V/nm fiir Cr*" bzw. 27 V/nm fiir Cr™ im Bereich von der von Ti und Al
Zudem ist die Austrittsarbeit mit 4.6 eV wiederum hoher und ldsst somit ebenfalls

eher eine dunkle Abbildung erwarten.
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(a) TigeAls2Ags (b) Tis2Aly5Crs mit Antiphasengrenze

Abbildung 6.8: TiyAlsaAge bei J0K. Die hellen Punkte sollten hier lieber nicht mit Ag
tdentifiziert werden, da dies mit dem erwarteten Abbildungsverhalten nicht ibereinstimmt.
Selbiges gilt fir Cr in (b). Hier sieht man sehr gut eine vy /vy-Antiphasengrenze an einem

(001)/(200)-Pol.

In Abb. 6.9 ist eine Cr-haltige Probe abgebildet. Es liegt offenbar eine ~/as /-
Phasenabfolge vor. Die lamellare Struktur kann gut erkannt werden. Die Polringe
in der v-Phase sind weit besser zu erkennen als in der as-Phase. Dies erklért sich
durch den breiteren Existenzbereich dieser Phase, der grofiere Fehlbesetzungsanteile
erlaubt als die y-Phase. Dieser Effekt ist vergleichbar mit dem Einfluss der steigenden
Nb-Konzentration in Abb. 6.6. Auch ~/~v-Grenzen lassen sich, wie in Abb. 6.8(b) an
einem (001)/(200)-Pol besonders deutlich wird, hdufig beobachten.

6.3.2 CuzAu

In Abb. 6.10 ist das FIM-Bild einer CuzAu-Probe zu sehen. Es befinden sich meh-
rere Doménen in dem Korn, die mit dem durch die Rontgenmessung bestimmten
Doménendurchmesser (Kap. 6.2.2) von (49.8+1.2) nm gut vereinbart sind. Die Ori-
entierung lasst sich bestimmen, wenn man davon ausgeht, dass die Doménen sich
alle aus demselben Korn entwickelt haben. In dem Fall stellt man eine gute Uber-
einstimmung des FIM-Bildes mit den erwarteten Positionen einer monokristallinen
Probe fest. Die Bestimmung der prominenten Pole als geordnete und der dunkleren
als nicht geordnete ergibt sich aus der erwarteten héheren Feldverdampfungsfeld-

stirke der geordneten Pole. Zudem liegen an den geordneten Polen Doppelstufen
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Abbildung 6.9: TiseAly; Crs bei JOK. Fine /oo /y-Lamellenabfolge kann beobachtet wer-
den

tiber eine reine Cu und eine gemischte Cu/Au-Ebene vor, die fiir die gut sichtba-
ren Ringe dieser Richtungen sorgen. Aufgrund der Doppelstufe wurden die Pole (in

Anlehnung an die aufgehobene Ausléschungsregel) als {110}-Pole bezeichnet.

6.4 TAP: Feldverdampfungsfeldstarken

6.4.1 Messparameter

Die TAP-Messparameter fiir TiAl-Proben wurden bereits in | | variiert. Ge-
nerell ist es vorteilhaft bei moglichst tiefen Temperaturen zu arbeiten, da sich dort
die Epyqp der unterschiedlichen Komponenten annahern. Eine moglichst hohe Puls-
spannung Up,;s ist ebenfalls geeignet um Unterschiede in der Feldverdampfung der
Komponenten auszugleichen. Als optimaler Kompromiss zwischen Abrisswahrschein-
lichkeit und guten Messergebnissen sind als Messtemperatur durchgiangig 40 K und
als Pulsspannungsanteil Up,;s =22.5% der Basisspannung Upg,,;s verwendet worden.
Die CuzAu-Proben wurden ebenfalls bei 40 K gemessen. Allerdings bei einem Pulss-
pannungsanteil von Up,s =0.25Ug,sis. Bei den Wolframspitzen wurden ebenfalls 40
K als Temperatur eingestellt. Die Pulsspannung betrug hier 20% von Upy;s. Fiir
andere Materialien wurden Up,s = 0.15Upsis bei 40 K verwendet. Die Spannung

an den Kanalplatten wurde fiir jede Messung separat optimiert, um moglichst viele
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Abbildung 6.10: CuzAu-Probe bei 7.4 kV, 30 K, pneon = 1074 mbar: Man erkennt deut-
lich Domdnengrenzen. Die drei hell leuchtenden um den Mittelpunkt angeordneten Pole
sind geordnete (110)-Pole (abwechselnd eine reine Cu-Ebene mit einer gemischten CuAu-
FEbene). In der Mitte befindet sich ein {111}-Pol, in dem mehrere Domdnen aufeinander-
treffen. In dem linken unteren (110)-Pol befindet sich zudem eine gut sichtbare Versetzung.
Die Indizierung 1st fiir alle Pole gleich um anzudeuten, dass es verschiedene Domdnen sind.
Deren Abgrenzungen sind (in etwa) durch die gestrichelten Linien gekennzeichnet. Wobei ei-
nige dieser Grenzen im Randbereich auch Kleinwinkelkorngrenzen oder Versetzungen sein
kénnten.
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Messereignisse mit 3-5 Anoden zu erreichen. Diese lagen bei 700 V und bei ~2575

V und wurden um bis zu 3 V variiert.

Fiir die LEAP-Messungen wurden auf den TAP-Erfahrungen basierte Parameter
gewahlt.

6.4.2 FEinstellen der Parameter der Rekonstruktion

Der Parameter, der immer korrigiert werden muss, ist der Abstand zwischen Spitze
und Detektor L, der so verandert wird, dass das Massenspektrum Peaks an den
erwarteten Stellen zeigt. Der andere wichtige Parameter ist Ep,q,3, der sich aus der
Feldverdampfungsfeldstirke und einem Spitzengeometriefaktor 3 zusammensetzt.
Ublicherweise sollte man annehmen, dass die Feldverdampfungsfeldstirke sich bei
identischen Messparametern nicht verdndert und dieser Parameter somit vor allem
durch 3 bestimmt ist. Dies ist jedoch, wie sich im folgenden herausstellen wird,
nicht korrekt. Die Einstellung erfolgt dadurch, dass der bekannte Ebenenabstand ei-
ner Richtung mit dem durch AtomVicinity-Dichteprofile ermittelten Ebenenabstand

verglichen wird und Ep,.,0 solange angepasst wird, bis beide {ibereinstimmen.

6.4.3 Massenspektren

6.4.3.1 TiAl

Betrachtet man Massenspektren der TiAl4+X-Proben, so stellt man fest, dass die
Atome aller Elemente nahezu ausschlieflich zweifach ionisiert auf dem Detektor
auftreffen. Lediglich ein sehr kleiner Anteil Al und ein grofer Teil des Ag sind einfach
ionisiert. Dieses Verhalten bestétigt sich in allen Messungen, unabhéngig von der
kristallographischen Richtung. Es gibt fiir die Ag- und Nb-haltigen Proben auch
keine Peakiiberlappung. Bei den Cr-haltigen Messungen dagegen iiberlappen sich
TiZf mit Crzy und Al}, mit Crif. Die in diesen Peaks enthaltenen Cr-Atome sind
nur 6.7% aller Cr-Atome und koénnen deswegen ohne zu grofe Einbufen zusammen

mit den entsprechenden Al und Ti-Atomen bei der Analyse ausgelassen werden.
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Abbildung 6.11: Massenspektrum von TisaAlysCrs . Es gibt Uberschneidungen fir Crsg
und Crss. Diese Isotope haben einen Anteil von 4.3% bzw 2.4% von allen Cr-Isotopen.
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Abbildung 6.12: Massenspektrum von CusAu fiir verschieden Richtungen (a,b). Aut
taucht immer nur unwesentlich (<0.5% der Au-Atome) auf und ist deswegen nicht dar-
gestellt. Cu besitzt 2 Isotope bei 62 und 65 amu. In der Nihe eines Uberstrukturpols (b)
findet man einen erhohten Anteil von Cu’t.

6.4.3.2 CusAu

Obwohl weniger Komponenten enthalten sind, weist das Massenspektrum von CusAu
mehr Probleme auf. Gold wird zwar nur zweifach geladen detektiert, Kupfer je-
doch tritt sowohl in einfach als auch zweifach geladen auf. Erwarten wiirde man bei
beiden nach | | einfach geladene Zustidnde, denn Egy,(Cu™) =30 V/nm,
Epoap(Cu*T) =43 V/nm sowie Epy.,(Aut) =53 V/nm, Epyep(Au®T) =54 V/nm.
Da der Unterschied fiir Au zwischen beiden Ladungszustinden sehr gering ist, ist
die Berechnung von FEg,,, ohnehin mit Vorsicht zu geniefen. Der Anteil der ein-
fach geladenen Cu-Atome ist zudem fiir verschiedene kristallographische Richtungen
unterschiedlich. Fiir die nichtgeordnete <111>-Richtung findet man iiberwiegend
zweifach ionisierte Atome. Fiir die Superstrukturrichtungen hingegen ist der An-
teil einfach geladener Ionen grofer. Es ist allerdings nicht mdglich, den Unterschied
genau zu quantifizieren. Der Anteil der zweifach geladenen Tonen fillt mit dem Ab-
stand zum Pol fiir geordnete Richtungen ab. Somit sind die die niedrig indizierten
geordneten Pole fiir diesen Effekt, wie spiter in Abb.6.23 (Kap. 6.6) gezeigt wird,

die alleinige Ursache.

6.4.4 Bestimmung der Kristallstruktur

Ein wesentlicher Vorteil des AtomVicinity-Algorithmus ist es, eine ausreichende Auf-

16sung zu erhalten um Netzebenenabstinde in laterale Richtungen zu bestimmen.
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Dies gelang in | | leider nur mit recht enttduschender Genauigkeit. Ein Grund
war die damals unzureichende Programmierung des Algorithmus, die einerseits eine
lange Rechenzeit verursachte, andererseits aber auch unbedingt grofe Speichermen-
gen erforderte. Betriebssystembedingt ist es aber nicht moglich mit einem Programm
mehr als 2 Gigabyte anzusprechen. In der aktuellen Version und angewandt auf
neuere Messungen liefert der Algorithmus bessere Ergebnisse, da diese Speicherbe-
schrankung hier durch ein integriertes Verfahren zur Erstellung von 3D-Dichtekarten

umgangen wird.

6.4.4.1 W-Messung mit LEAP

Im LEAP lasst sich ein Einfluss der Feldverdampfung in verschiedene kristallogra-
phische Richtungen feststellen. Vorteilhaft ist dabei, dass mehrere Pole innerhalb des
Analysebereichs der Sonde positioniert werden kénnen, wie es in Abb. 6.13(a) deut-
lich wird. Auch hier kann wieder AtomVicinity zur Auswertung verwendet werden.
In diesem Fall sind tatsdchlich einzelne Atome in (x,y)-Richtung unterscheidbar.
Der Vorteil gegeniiber der Gottinger Messung (Abschnitt 6.4.4.2) ist hierbei, dass
nicht nur 2 (oder 3, die in einer Linie liegen) sondern mehrere kristallographische
Richtungen zur Berechnung des Ergebnisses beitragen. Dadurch iiberschneiden sich
im AtomVicinity mehrerer Ebenenstrukturen, die im Endergebnis erhdhte Dichten
an den Atompositionen bewirken. Dies funktioniert vor allem deswegen gut, da die
Spitze insgesamt ein ziemlich einheitliches Verdampfungsverhalten hat, wie in Ta-
belle 6.1 zu sehen ist. Die Ebenenabstinde weichen kaum von den erwarteten Werten
ab. Die Winkel ¢ zwischen den Polen sind zumindest in eine Richtung auch zutref-
fend. Eine leichte Stauchung in die andere Richtung reicht lediglich fiir einen kleinen
Effekt auf die Ebenenabstinde d. Die theoretischen Ebenenabstinde ergeben sich

aus dem Gitterparameter a =0.316 nm fiir Wolfram | |-

Ein verkleinerter Ebenenabstand bedeutet im Grunde, dass mit einer zu grofen
Feldverdampfungsfeldstirke Eg,q, im Rekonstruktionsalgorithmus gerechnet wur-
de. Dies bewirkt eine Uberschitzung der lokalen Kriimmung. In der Tat sieht man
im FIM-Bild einer W-Spitze in Abb. 6.15, dass der Pol kaum sichtbar ist. Die ande-
ren {123}-Pole sind sogar praktisch nicht zu erkennen. Die Atome verdampfen also
zu groken Teilen, wihrend die lokale Kriimmung kleiner ist als an anderen Positio-
nen der Spitze. Dies bedeutet, dass die Spitzenkriimmung an dieser Stelle geringer

ist als im Rest der Spitze. Die Rekonstruktion geht demnach von einer falschen
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(a) Gesamte Messung: Aufsicht (b) AtomVicinity: Isosurfaces

= =

(¢) AtomVicinity: Mittlere Ebene (d) AtomVicinity: Obere Ebene

Abbildung 6.13: Eine W-LEAP-Messung bei 43.8K, Upys = 0.15Upgsis. Mehrere Pole
lieflen sich zuordnen (a). Dariber hinaus wurden die in Tabelle 6.1 Ebenenabstinde und
Winkel an den markierten Polen gemessen. AtomVicinty ausgefihrt auf das gesamte Vo-
lumen ergibt das in (b,c,d) dargestellt Ergebnis. In (b) sind die Atompositionen durch Isos-
urfaces fiir Dichten iber 67% der héchsten Dichte abseits des Zentrums sichtbar gemachi.
Die mittlere Ebene mit z ~ 0 ist hierbei rot markiert. Die anderen beiden Ebenen sind blaw.
Randatome wurden in den oberen und unteren Ebenen herausgeschnitten. Beachtenswert
ist hierbei, dass die Atompostion nun nicht nur in z- sondern auch in (x,y)-Richtung er-
mittelt werden kann. In (¢) ist die Flichendichteverteilung der mittleren Ebene dargestellt.
Die Atome sind hier tatsdachlich in etwa an den Positionen, an denen sie erwartet werden.
In (d) ist die Dichteverteilung in der oberen Ebene dargestellt, die in (c¢) durch die 4 oberen
Atome gebildet wird. Auch dieses Bild stimmt mit den erwarteten Atompositionen tiberein.
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Pol | d [nm] | dineo [nm] | @ ]| o 1| 52 | Eruay [V/0m]
110 | 0.2224(2) | 0.2234 0 0.000 |1 57

031 | 0.1045(6) | 0.0999 26.2(3) | 26.6 1.025(6) | 58.4(3)

123 | 0.086(1) | 0.0845 20.4(5) | 19.1 1.01(1) | 57.6(7)

121 | 0.137(1) | 0.129 29.4(5) | 30.0 1.033(16) | 58.9(9)

132 | 0.083(1) | 0.0845 18.6(5) | 19.1 0.994(12) | 56.6(7)

112 | 0.130(1) | 0.129 26(1) | 30.0 1.006(8) | 57.3(4)

Tabelle 6.1: Winkel ¢ verschiedener Pole zum (110)-Pol sowie Ebenenabstinde d und
daraus resultierende Feldverdampfungsfeldstirken Epyqp. Die Fehler stammen aus Vergleich
der Abstandsbestimmungen mehrere Peaks oder aus dem Fehler der Gaussfits (je nachdem
was grofer war). Die Fehler der Winkel sind durch die Ableseungenauigkeit bestimmi.

Feldverdampfungsfeldstirke fiir diese Position aus. Dies fiihrt zu geringeren Ebe-
nenabstdnden. Der (112)-Pol hingegen ist gut sichtbar und hat entsprechend eine
hohere Epyq,. Selbiges gilt in nicht ganz so starkem Mafe fiir den (031)-Pol.

Nach Gleichung 3.3 gilt fiir den Abstand, den zwei aufeinander folgende Atome in
z-Richtung zueinander haben, z, ~ EZ,, . Alle anderen Parameter die sonst in der
Gleichung auftauchen sind innerhalb derselben Messung identisch. Der Geometrie-
faktor kann allerdings u.U. auch abweichen. Da die Spitzenform in allen von uns
gemessenen Spitzen im TEM jedoch gleichméfig aussah, kann man ihn zu Recht
als fiir alle Positionen auf der Spitze gleichartig annehmen. Deswegen gilt fiir un-
terschiedliche Evaporationsparameter gz—:z; = Zj—; Zudem &ndert sich der mit
AtomVicinity festgestellte Ebenenabstand d in Abhéngigkeit von zy. Es muss aller-
dings beriicksichtigt werden, dass diese Anderung zudem auch noch von der Abwei-
chung des Pols zum Zentrum abhéngt. Diese Abhéngigkeit wird allerdings bereits
durch die Korrektur fiir kugelférmige Spitzen behoben. Man kann also direkt fiir
den Vergleich der Evaporaporationsfeldstirken der hkl und der h'k’l’-Richtung mit

den gemessenen Ebenenabstinden d und d’ fiir einen einheitlichen Gitterparameter

1, [ _h2+k2412
Bewpiowr | C\ 75075
Sevap il _ | Y FHEHT (6.2)

Eevap,hkl d

a angeben:

Es gibt in der LEAP-Messung durchaus statistisch signifikante Unterschiede in den
Ebenenabstdanden, die sich als unterschiedliches Feldverdampfungsverhalten nach
Gl. 6.2 interpretieren lassen. Dabei fallt auf, dass in der Richtung, in die verkiirzte

Winkel gemessen werden Eg,,, etwas geringer ist. Dies ist dadurch zu erklaren, dass
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Pol | d [nm| dineo |°] EfE—m
200 | 0.2025(58) | 0.2025 | 1.00(3

(58) )
206 | 0.0656(34) | 0.064036 | 1.01(5)
204 | 0.0938(45) | 0.090560 | 1.02(5)
202 | 0.1481(52) | 0.143189 | 1.02(4)
115 | 0.0783(49) | 0.077942 | 1.00(6)
(53) (4)

(7)

YD (mm)

113 | 0.1225 0.122222 | 1.00(4
111 | 0.221(15) | 0.233826 | 0.97(7

X

o (mm)

Abbildung 6.14: Al-Messung bei 40 K von Moody et al. [ [. In der Abb. links ist
das auf dem Detektor gemessene Signal zu sehen. Man sieht im Vergleich zu W erheblich
mehr Pole. Die gemessen Ebenenabstinde sind von Moody et al. Die Evaporationsfeldstdr-
ken wurden nach dem in dieser Arbeit vorgestellten Ansatz berechnet. Der hohe Fehler von
Moody erlaubte thm Epyqp im Sinne der Toleranz als ‘iberall gleich anzusehen.

die allgemeine Spitzenkriimmung in diesem Bereich unterschitzt wurde. Die Spitze
ist also eigentlich stirker gekriimmt. Ist bereits eine starke Kriimmung vorhanden,
so ist die zusétzliche Verdnderung der Spitzenkriimmung durch einen Pol geringer,
was sich in einer scheinbar kleineren Eg,q, dukert. Generell folgt die Feldverdamp-
fungsfeldstirke dem zu erwartendem Trend (110), (200), (112), (130), (222), (231)
der Prominenz, wobei Prominenz im Fall niedrig indizierter Pole grokere, also flache,
Pole mit niedrigerer Feldverdampfungsfeldstirke bedeutet. Abweichungen ergeben
sich dadurch, dass die Feldverdampfungsunterschiede nicht komplett mit der einfa-

chen Geometrieiiberlegung erklért werden konnen.

Obwohl Moody et al. | | fir Aluminium keine Abweichungen der Ebe-
nenabstdnde berichten, wird bei genauer Betrachtung ihrer Messwerte in Abb. 6.1
deutlich, dass doch zumindest eine Tendenz zu erkennen ist, selbst wenn diese durch
hohe Fehler nicht signifikant ist. Die Abfolge der Eg,q,-Werte entspricht weitgehend
der der Prominenz, die nach | | fiir kfz-Gitter zu erwarten ist, namlich (111),
(200), (220), (113), (240). Hierbei bedeutet Prominenz wieder grofe, flache Pole, al-
so eine geringere Feldverdampfungsfeldstirke. Die statistisch groftere Signifikanz der
Unterschiede von Ep,,, flir verschiedene Richtungen bei Wolfram lasst sich durch
den erheblich héheren Schmelzpunkt von Wolfram (3700 K) gegeniiber Aluminium
(930 K) erkldren. Der Einfluss der Temperatur auf das Feldverdampfungsverhalten

ist bei 40 K auf Aluminium somit weit grofer.

Obwohl der Einfluss der globalen Geometrie auf den Winkel und der der lokalen
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Abbildung 6.15: FIM-Aufnahme einer Wolframspitze (links). Gelb markiert ist der Be-
reich, von dem spater eine TAP-Messung (rechts) angefertigt wurde. Die Ecken am unteren
linken Rand der TAP-Messung stammen von zwei defekten Detektoranoden. Man sieht, dass
der [123] und [112]-Pol durch einen ausgediinnten Bereich verbunden sind, wie es sich auch
im FIM-Bild bereits andeutet.

Geometrie auf die Ebenenabstinde hier als storend erscheint, ldsst er sich dennoch
nicht nur in den Simulationen nachstellen (Kap. 7.4) sondern im Prinzip sogar zur
Kalibrierung der Simulationsparameter verwendet werden. Zudem erlaubt er Aus-

sagen iiber die lokal unterschiedlichen Feldverdampfungsfeldstirken (Kap. 6.4.5).

6.4.4.2 W-Messung mit TAP

In Abb. 6.15 ist eine FIM-Aufnahme der untersuchten Wolframspitze zu sehen. Man
beachte, dass der untersuchte (123)-Pol sich mit dem (112) und dem (011)-Pol in
einer Linie befindet, die parallel zur z-Achse ist. Entsprechend findet man in der
Aufsicht vom TAP den (123) in der Mitte und rechts® von ihm den (123)-Pol. In
Abb. 6.16 findet man eine Darstellung der AtomVicinity-FErgebnisse als Dichtevertei-
lung. Man erkennt in der (z, z)-Schnittebene, dass sich die Ebenen in [011]-Richtung
in feinere um 16° verkippte Ebenen aufspalten. Diese feinen Ebenen resultieren aus
dem in der Mitte der Probe gelegenen [123]-Pol. Die (011)-Ebenen sind trotz der
Entfernung des Analysevolumens zum (011)-Pol zu erkennen, da diese sehr promi-
nent sind. In der Tat kann man auch an den im TAP-Volumen gelegenen Polen noch

Ringe erkennen, die zum (011)-Pol gehéren. Durch die Uberlagerung der Ebenen

4Man beachte, dass das FIM-Bild iiber einen Spiegel aufgenommen wurde.
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Dichteskala l 1

(a) (y,z)- und (z, y)-Flachendichteprofile (b) (z,y)-Flachendichteprofil um das Zen-

trum herum

Abbildung 6.16: AtomVicinity-Flichendichteprofil der gesamten TAP-Messung aus Abb.
6.15 in Falschfarbendarstellung mit 1 normiert auf die héchste Dichte abseits des Zen-
trums. Die Boz enthilt ein Volumen von 1 nm3. Die z-Richtung ist die [011]-Richtung.
Zusdtzlich zu diesen groflen Ebenenabstinden kann man in der (x,z)-Schnittebene kleine
Ebenenabstinde erkennen. In der (x,y)-Ebene um das Zentralatom herum (rechts) sieht
man, dass einzelne Atompositionen erkennbar sind, die leider von den durch die Ecken des
eingezeichneten Vierecks dargestellten erwarteten Positionen abweichen. Die Darstellung
ist also in (x,y)-Richtung gedehnt.

mehrerer Pole erhilt man somit auch im TAP die Moglichkeit in eine der lateralen
Richtungen Ebenen unterscheiden zu kénnen. Dies ist besonders gut in der Auf-
sicht in Abb. 6.16(b) zu erkennen. Dort kann man allerdings auch erkennen, dass
die (z,y)-Langenskala nicht stimmen kann. Die griinen Balken, die von unten nach
oben ragen, sind, da sie senkrecht zu einer <110>-Richtung stehen, wiederum eine

<110>-Richtung, miissten also dieselben Ebenenabstéinde haben.

Misst man die Ebenenabsténde d der einzelnen Pole und die Winkel ¢ zur [011]-
Richtung, so erhilt man die Ergebnisse in Tabelle 6.2

Pol | d [nm] dtheo ¢ [°] Ptheol°]
110 | 0.224(2) | 0.223 | - -
112 | 0.156(2) | 0.1290 | 18.0(5) | 30.0
123 | 0.092(1) | 0.0845 | 15.8(5) | 19.1

Tabelle 6.2: Ebenenabstinde und Winkel von W im TAP (40 K Upys=0.2UBgsis)

Die Fehler der Ebenenabstandsmessungen stammen aus den Gaussfits an den Atom-
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Vicinity-Dichteprofilen in die entsprechenden Richtungen. Der Fehler fiir den Winkel
ergibt sich aus der Ungenauigkeit der hindischen Einstellung, die iiber eine Opti-
mierung der W-Peakhohen der AtomVicinity-Dichteprofile ermittelt werden kann.
Die Peaks sind am hdchsten und am besten zu unterscheiden, wenn die Messung so

verkippt wird, dass die Ebenen senkrecht zur Dichteprofilrichtung stehen.

Die theoretischen Ebenenabsténde ergeben sich aus dem Gitterparameter a =0.316
nm fiir Wolfram | |. Man erkennt dass die Ebenenabsténde stark abweichen.
In [123]-Richtung hingegen ist eine Abweichung unverkennbar. Die Winkel weichen

ebenfalls fiir beide Richtungen stark ab.

Die Ursache liegt vermutlich darin, dass in der Nihe eines (011)-Pols die Umgebung
stark abgeflacht ist. Da der Rekonstruktionsalgorithmus auf den Spitzenradius Be-
zug nimmt, findet eine Korrektur der z-Positionen der Atome fiir einen falschen,
ndmlich einen zu grofen, Radius statt. Dies lasst sich in Abb. 6.16(b) gut erkennen,
in denen die rekonstruierten (z,y)-Positionen eindeutig zu grof sind, wie man es
durch Annahme einer zu kleinen Vergroferung, die nach Gl. 3.1 bei einem zu groften
Spitzenradius entsteht, erwartet. Die z-Positionen werden bei der Korrektur nach
Gl.3.4 mit einem zu groken Radius deshalb nicht so stark in z-Richtung verschoben,
wie sie es normalerweise wiirden. Dadurch werden die Ebenen nicht genug gebogen

und der resultierende Winkel ist zu klein.

Besonders ins Auge fillt der dramatische Unterschied der gemessenen Ebenenabstin-
de fiir die LEAP-Messung in Tabelle 6.1 im Vergleich zur TAP-Messung in Tabelle
6.2. Die unterschiedlichen Winkel zur [011]-Richtung lassen sich noch vergleichsweise
einfach erklaren, wenn man die Art der Bestimmung in der TAP-Messung beriick-
sichtigt. Hier wurde die(011)-Ebene im Gegensatz zur LEAP-Messung nicht am da-
zugehorigen Pol identifiziert. Sie war nur aufgrund ihrer starken Prominenz noch im
TAP-Messausschnitt feststellbar. Bestimmt man die Ebene fiir das LEAP ebenso,
so erhélt man fiir den (123)- und (121)-Pol Winkel von (15.64+2)° und (24.4+2)°.
Zumindest der Winkel zum (123)-Pol ist somit erklarbar. Der Winkel zum (121)-Pol
weicht hingegen ab. Betrachtet man die Winkel des (132)- und (112)-Pols in glei-
cher Weise, so erhélt man Winkel von (12.442)° und (19.8+2)°. Hier stimmt der
Unterschied der beiden Winkel zueinander allerdings ebenfalls nicht. Zudem sind die
Abweichungen in der LEAP-Messung nur in dem sehr kleinen Bereich um die bei-
den Pole vorhanden. Wahlt man einen mit dem TAP-Analysebereich vergleichbaren
Bereich aus, so dndert sich der LEAP-Winkel zu den in der Tabelle aufgetragenen
Werten nicht. Die einzige sinnvolle Erklérung ist, dass die Rekonstruktion der TAP-
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Messung in der bisherigen Form falsch ist. Dies ist auch durch die nicht stimmigen
Gitterparameter in (x,y)-Richtung in Abb. 6.16(b) offensichtlich. Deswegen wurde
die TAP-Rekonstruktion mit einem sinnvollen Wert von £ = 1.4..1.8 (in Gl. 3.1) va-
riiert. Tatsichlich erreicht man dadurch eine sehr gute Ubereinstimmung der Winkel
fiir sinnvolle Werte von Ep,p0. Jedoch dndern sich die Ebenenabstande nicht nur
fiir den (110)-Pol, sondern auch fiir den im Zentrum der Analyse befindlichen Pol.
Uber das auszufiillende Volumen ist z nach Gl. 3.3 indirekt mit den (x,y)-Werten
verbunden. Es &ndert sich sowohl z ~ |Zyin — Timae| als auch z ~ |Ymin — Ymaz|
und somit ist z ~ £2. Es ist fiir sinnvolle Parameter von ¢ nicht méglich, passen-
de Ebenenabstinde, wie man sie nach der LEAP-Messung erwartet, zu erhalten.
Im Grunde miisste ein Stauchungsfaktor fiir die (x,y)-Richtung verwendet werden,
wie es Geiser et al. | | vorschlagen. Ursache fiir das Versagen des iiblichen
Rekonstruktionsalgorithmus diirfte die Ausdiinnung der Dichte im Bereich der im
Analysevolumen befindlichen Pole sein. Um die Absténde korrekt zu rekonstruieren
wird ein, fiir die an den Polen bestimmten Ebenenabstéinde passendes Atomvolumen,
angenommen. Da dort jedoch ein lokaler Vergroferungseffekt herrscht, ist dieses Vo-
lumen fiir den Rest der Messung zu grof und verursacht die beobachtete Dehnung
in (x,y)-Richtung. Dadurch, dass im LEAP die (110)-Ebenen auch weit auferhalb
des ausgediinnten Bereichs erkennbar waren und somit ein grokes Volumen fiir die

Kalibrierung benutzt werden konnte, spielt dieser Effekt dort nur eine geringe Rolle.

6.4.5 Feldverdampfungsfeldstirken in Tis Al,sNb,

Auch in einer LEAP-Messung von Tis; Al4gNb; ldsst sich der Einfluss der im unter-
suchten Volumen befindlichen Pole auf den AtomVicinity-Algorithmus iiberpriifen.
Dabei stellt man in der Tat einen Einfluss auf die gemessenen Ebenenabstinde
und Winkel fest, die auf eine Verdnderung der Evaporationsfeldstirke zuriickzu-
fithren sind. In Abb. 6.17 sind die FIM-Aufnahme und die von oben betrachte-
te LEAP-Messung abgebildet. Der spater im LEAP gemessene Bereich ist in der
FIM-Abbildung eingezeichnet. Das originale FIM-Bild wurde an der (y, z)-Ebene
gespiegelt. (Dies wurde nur in diesem Bild gemacht, da hier sonst ein Vergleich mit
dem LEAP schwierig ist. Generell wurde sonst iiberall ein ungespiegeltes FIM-Bild

verwendet®.

®Da die gespiegelten Pole ebenso auftauchen wie die ungespiegelten spielt dies sonst keine Rolle,

obwohl es streng genommen falsch ist.
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(a) FIM (b) LEAP

Abbildung 6.17: Indizierung und Auswahl im Géttinger FIM (40 K, pyeon = 10™* mbar)
und der spdteren Messung im LEAP (38 K, ohne Laser. Die Pole sind teilweise nicht zu
erkennen, wurden aber dennoch dort erganzt. Der gelbe Kreis in (a) umrandet den Bereich,
der in (b) gemessen wurde. Man beachte, dass der Bereich gegeniiber der LEAP-Messung
verdreht ist. Das originale FIM-Bild wurde zudem an der (y, z)-Ebene gespiegelt. Die gestri-
chelte Linie rechts oben bezeichnet einen leicht ausgediinnien Bereich, der vermutlich durch
eine Kleinwinkelkorngrenze verursacht wird. Der (110)-Pol liegt, auferhalb des gemessenen
LEAP-Volumens, in der durch einen roten Pfeil angegeben Richtung.
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Die Ergebnisse der Berechnung von Ep,., nach Gl. 6.2 sind in Tabelle 6.3 aufge-
tragen. Man erkennt, dass ein erheblicher Einfluss auf das Evaporationsverhalten

vorliegt, der bis zu einem Unterschied von 15% fiihren kann.

Der Wert des (313) ist vermutlich durch die Lage auf der Korngrenze verfilscht. Es
liegt moglicherweise auch ein (211)-artiger geordneter Pol vor, was moglich wére, da
evtl. ein Spitzenabriss vor Beginn der Messung stattgefunden hat. Diese Annahme ist
in der Tabelle ebenfalls eingetragen, liefert aber auch einen stark verfalschten Wert,
der allerdings plausibler ist, weil ein niedriges Eg,q, mit dem dort vorliegenden
dunklen Pol gut vereinbar ist. Andere niedrigindizierte Pole in der Umgebung lassen
sich mit grofer Wahrscheinlichkeit ausschliefsen. Ansonsten hitte die Korngrenze
besser sichtbar sein miissen. Fiir die {110}-Richtungen sind die Fehler grof, da
sich beide aufserhalb des gemessenen Volumens befinden und nur aufgrund ihrer
grofsen Dominanz gemessen werden konnten. Die Winkel fiir einige Pole passen,
wenn man annimmt, dass sie hinter einer Korngrenze mit ca. 4° Verkippung liegen.
Der geordnete (110)-Pol besitzt einen stark abweichenden Winkel, welcher allerdings,
analog zu den Beobachtungen fiir Winkelmessungen abseits des Pols fiir Wolfram,

plausibel ist.

Pol d ] | dieo [om] | @ 7| ineo ]| 52 | Epuap [V/1]
111 0.221(1) | 0.231 0 0 1 21.4(1)
112 0.183(1) | 0.1633 18.2(3) | 19.47 | 1.08(1) | 23.2(2)
311 0.157(1) | 0.121 30.6(3) | 29.47 | 1.17(1) | 25.0(2)
331 ? 16.2(5) | 22.0 - -
)

3137,KG | 0.140(2) | 0.0917 | 18.4(3) | 22.0 1.26(9) | 27.0(4)
110 0.31(5) | 0.282 20(1) | 35.3 1.07(17) | 23(4)
101, KG | 0.26(5) | 0.2 40(2) | 35.3 1.17(23) | 25(5)
201, KG? | 0.21(1) | 0.179 34(2) | 39.2 1.11(5) | 24(2)
313 als 211 | 0.140(2) | 0.163 18.4(3) 0.94(7) | 20(2)

Tabelle 6.3: Winkel o verschiedener Pole zum (111)-Pol sowie Ebenenabstinde d und dar-
aus resultierende Feldverdampfungsfeldstirken Ep,qp. KG bezeichnet die Pole, die sich auf
der anderen Seite der Korngrenze befinden. Der (313)-Pol ist maglicherweise ein geordneter
(211)-Pol, wie in der letzten Zeile angedeutet wird.

Es gibt bei dieser Methode zwei mogliche Ungenauigkeiten. Zum einen ist der Gitter-
parameter, aufgrund der Stauchung der Einheitszelle, fiir verschiedene Richtungen

unterschiedlich. Die Abweichung liegt allerdings bei nur etwa 1.5%, sodass es fiir
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die betrachteten Indexierungen, die groftenteils in etwa in die [111]-Richtung zei-
gen, keinen wesentlichen Unterschied ausmachen. Zum anderen kann die Annahme
halbkugelférmiger Spitzen eventuell nicht mehr ausreichen. Dies, sowie ein Fehler
des Rekonstruktionsalgorithmus, kann als Einfluss ausgeschlossen werden, da von
Michael Moody et. al | | fiir Aluminium nachgewiesen wurde, dass die Un-
terschiede zwischen theoretisch erwarteten und gemessenen Ebenenabstdnden unter
0.002 nm liegen. Die von Moody gemessenen Winkel weichen um bis zu 2° fiir einen
30°-Winkel von den erwarteten Winkeln ab. Unsere W-Messung in Tabelle 6.1 zeigt
ein vergleichbares Verhalten. Die fiir Tis; Al4sNb; gemessenen Winkelabweichungen
in Tabelle 6.3 sind teilweise grofer. Allerdings ist die Abweichung dadurch bedingt,
dass sich eine Kleinwinkelkorngrenze in der Messung befindet. Fiir die (111))-, (211)-
sowie den (311)-Pol, die nicht durch eine Kleinwinkelkorngrenze getrennt werden,
liegt die Abweichung im gleichen Bereich®. Der (201)-Pol sollte nach der Skizze der
Korngrenze auch nicht betroffen sein. Jedoch ist die genaue Position der Korngrenze

schlecht zu bestimmen.

Die Werte Ep,q, scheinen vor allem deswegen plausibel, da Pole, die ein hohes
Eguap besitzen im FIM-Bild ebenfalls hell erscheinen. Dunkle Pole, wie der (111)-
Pol, haben niedrige Eryqp-

6.4.6 Einfluss von Laserenergie und Temperatur

Um den Einfluss der Messparameter fiir die Laseratomsonde zu bestimmen wurde
fiir Tis; Al4sNb; eine Messreihe mit verschiedenen Laserenergien und Temperaturen
durchgefiihrt. In verschiedenen Messungen wurden dabei grofse Mengen Hydride ge-
messen. In den verschiedenen Messungen variierte die Anzahl der Hydride, die vor
allem in den ersten Laser-Messungen detektiert wurden. Im weiteren Verlauf nahm
ihr Anteil ab. Die Hydride resultieren wahrscheinlich aus wasserstofthaltigen Verbin-
dungen (verm. vor allem Wasser und evtl. Kohlenwasserstoffe) vom Probenschaft,
die vom Laser erwdrmt und dadurch mobil wurden. Durch Oberflichenmigration
konnten sie zur Probenspitze gelangen. Dieser Effekt ldsst sich nicht nur durch den
Laser erzeugen. Erhoht man die Temperatur, so werden die Wasserstoffverbindun-
gen ebenfalls mobil und kénnen an der Spitze Hydride entstehen lassen. Im Laufe

der Zeit wird dieser Vorrat aufgebraucht.

5Die Stauchung der Einheitszelle bewirkt eine Abweichung der Winkel von maximal 0.5° und

kann somit vernachléssigt werden.
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Ein Einfluss des Lasers auf die gemessenen Ebenenabstidnde und Winkel zeigt sich
ebenfalls. Die urspriingliche Hoffnung war, mit dem Laser das Feldverdampfungsver-
halten der beiden Partner aneinander anzugleichen. In der Tat ist bei der niedrigsten
Laserenergie eine bessere Trennung der Ebene in der geordneten [112]- zu beobach-
ten. Bei genauerer Betrachtung konnte ein solches Aufspalten der Positionen jedoch
auch an den anderen Polen beobachtet werden. Der Effekt war also sogar gegenteilig
und sorgte dafiir, dass zunichst alle Atome der einen Komponente aus der Oberfla-
che herausgelost wurden, bevor die andere Komponente mit der Feldverdampfung
beginnt. Bei hoheren Laserenergien trat dieser Effekt nicht mehr auf. Zudem erkauft
man sich die bessere Trennbarkeit der Ebenen mit einer sehr viel schlechteren Auflo-
sung. Die Peakpositonen sind wesentlich ungenauer zu bestimmen. Zudem sind die
Peaks wesentlich breiter. In Tabelle 6.4 ist der Einfluss der Messreihe mit verschie-
den Laserenergien und verschiedenen Temperaturen dargestellt. Offenbar beeinflusst
der Laser sowohl die Ebenenabstiinde d als auch den Winkel (111, 112) zwischen
dem (111) und (112)-Pol. Die Messungen wurden jeweils so rekonstruiert, dass die
Ebenenabstinde des (111)-Pols stimmen. Da jedoch das notwendige Auswertepro-
gramm fiir das nicht 6ffentliche LEAP-Datenformat von Imago in Gottingen nicht
zur Verfiigung stand, konnten die Einstellungen nicht in allen Féllen mit der iiblichen
Prézision erfolgen. Die Ebenenabstinde der (111)-Ebene sind deswegen ebenfalls an-

gegeben.

In Abb. 6.18 ist zu sehen, dass der Laser die Spitzengeometrie verindert. Dies ge-
schieht auf der Grofenskala der ganzen Spitze. Kleine Assymetrien, die vorher etwa
an den Polen vorlagen, werden zerstort. Dies dufsert sich in verdnderten Ebenen-
abstidnden wihrend der Messung. Dieser Effekt ist wahrscheinlich nicht stabil. Wie
man an der Messung der Ebenenabstéande fiir 0.24 nJ erkennen kann, bedeutet eine
hohere Laserenergie nicht zwangsldufig eine Verringerung der Ebenenabstinde. Da
die Spitze vorher langere Zeit mit unwesentlich geringeren Laserenergien verédndert
wurde, beginnt sich wieder ein Gleichgewicht einzustellen, bei dem die lokale Pro-
bengeometrie eine von der Umgebung abweichende Feldverdampfung am Pol zulésst.
Die berechneten Eg,q, sind, da keine stabile Spitzengeometrie vorliegt, somit nicht
als Feldverdampfungsfeldstiarken fiir entsprechende Laserenergien und Temperatu-

ren zu bewerten, sondern lediglich als Hinweis auf die jeweilige Spitzenverformung.
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T |K] | Laserenergie [nJ] | ¢(111,112) [°] | di11 [nm] | dy;5 [nm] %
38 |0 18.2(5) 0.221(1)) | 0.183(1) 1.08(1)
35 | 1.155 17.1(3) 0.221(1) | 0.173(2) 1.05(1)
38 | 0.188 16.4(5) 0.236(1) | 0.161(2) 0.98(1)
38 | 0.22 17.1+ 1 0.217(1) | 0.166(1) 1.04(1)
38 | 0.2 17.3 £ 1 0.225(1) | 0.175(2) 1.05(1)
58 | 0.28 17.1(5) 0.226(1) | 0.165(2) 1.02(2)
38 |0.35 16.9+1 0.238(1) | 0.133(1) 0.89(1)
54| 0.18 18.1(5) 0.238(1) | 0.199(5) 1.09(3)
54 |0 19.8(5) 0.222(2) | 0.197+£0.016 | 1.12(9)
94 |0 19.8(3) 0.217(2) | 0.169(1) 1.05(1)
94 | 0.18 20.0(5) 0.218(3) | 0.150(6) 0.99(4)
theoretisch 19.471 0.231 0.1633 1

Tabelle 6.4: Der Einfluss der Messrethe auf Ebenenabstinde und Winkel. Fiir die Mes-
sungen ohne Laser betrigt Upys = 0.23Upgsis- EEvap,ni/EEvap,lll st zur Verdeutlichung
des Finflusses einer Verdinderung der Messparameter angegeben. Da die Spitzen wéahrend
der Messung nicht geometrisch stabil waren, beschreiben sie nicht tatsdchlich die FEvapo-
rationsfeldstirken. Die Fehler der Ebenenabstinde resultieren aus den Gaussfits oder aus
der Standardabweichung verschiedener Abstandsbestimmungen (je nachdem welcher gri-
Ber war). Die Fehler der Winkelmessung basieren auf der erreichbaren Ablesegenauigkeit.
Andere Fehler stammen aus der Fehlerfortpflanzung.

Abbildung 6.18: Aufsicht auf die Messungen bei 38 K mit einer Laserenergie von 0.24
nd (links) und nach Abschalten des Lasers bei 54K mit Upys = 0.23Upgsis (rechts). Der
Laser trifft offenbar auf den unteren linken Teil der Probe. Deswegen findet hier verstdrkte
Feldverdampfung statt, solange der Laser aktiviert ist. Nach Abschalten des Lasers stellt
sich langsam wieder eine symmetrische Spitzenform ein. Dies fithrt zu erhdhier Feldver-
dampfung in dem Bereich, der vorher nicht so stark vom Laser beecinflusst war.
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6.5 TAP: Mikrostruktur

In keiner der durchgefiihrten TAP-Messungen von Cuz wurden Korngrenzen beob-
achtet, da diese mit 800 nm Durchmesser (Kap. 6.2.2) grofer sind als als der mit
dem TAP analysierte Bereich und zudem solche Messungen nicht angestrebt wurden.
Wahrscheinlich sind Korngrenzen fiir die Mehrzahl der Spitzenabrisse wiahrend der
TAP-Messung mitverantwortlich. Doméanengrenzen sollten nach Rontgen- und FIM-
Analysen (Kap 6.2.2,6.3.2) hingegen in den TAP-Messungen héufig sein. Allerdings
sind sie in unseren Messungen praktisch nicht zu beobachten. Gut zu beobachten
wiren sie, wenn grofe Feldverdampfungsunterschiede vorliegen und die Démanen-
grenze nicht senkrecht zur Analyserichtung steht. Wahrend Letzteres meist der Fall
sein sollte, ist die Feldverdampfungsfeldstirke auf lingere Skalen gesehen identisch.
Lediglich direkt an der Doménengrenze, an der entweder zu viele Cu- oder zu viele
Au-Atome sitzen, ist bestenfalls eine leichte Abweichung feststellbar. In Abb. 6.19
ist eine Stelle, an der mutmaklich dieser Effekt auftritt, abgebildet. Eine sichere
Identifizierung ist allerdings nicht mdoglich, lediglich die Haufigkeit, mit der diese ge-
ringen Dichteschwankungen festgestellt werden kénnen, stimmt mit der erwarteten
Doménengroke iiberein. Fiir die Ergebnisse von AtomVicinity-Dichteprofilen sind

diese Doménengrenzen, solange sie nicht zu hiufig auftreten, nicht von Bedeutung.

Fiir TiAl sind einerseits «/7-Phasengrenzen feststellbar, andererseits erwartet man
wiederum Doménengrenzen. Hier gibt es zwei Fille. Einerseits konnen, wie bei
CusAu, die beiden Doménen gleich orientiert und lediglich ein kleiner Effekt durch
iiberzéhlige Ti- oder Al-Atome beobachtbar sein. Es kann aber auch eine Doménen-
grenze vorhanden sein, an der ein Ubergang von einer geordneten in eine nichtgeord-
nete Richtung stattfindet. In einem solchen Fall sorgt ein grofer Unterschied in den

Feldverdampfungsfeldstirken fiir eine gut sichtbare Doménengrenze (Abb. 6.20).

Zwillingsgrenzen sind ein weiterer Grenzflichentyp, der in in den TiAl-Legierungen
beobachtet werden kann. In Abb. 6.21 ist eine solche Grenze, wie sie in | |
gemessen wurde, dargestellt. Die im Konzentrationsprofil beobachtete Nb-Konzen-
tration an der Grenzflache ist erhoht. Daraus kann man, aufgrund des unterschied-
lichen Feldverdampfungsverhaltens der Elemente, allerdings nicht direkt auf eine

tatsichlich hohere Nb-Konzentration schlieen.
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Abbildung 6.19: CusAu-Messung in [110[-Richtung (links). Es ist an der Position der
gestrichelten Linie ein Bereich leicht ausgediinnter Dichte und weniger gut unterscheid-
barer Netzebenebenen zu beobachten, der als Domdnengrenze interpretiert werden kann.
Betrachtet man ein Konzentrationsprofil (rechts) in Richtung des eingezeichneten Pfeils,
so erhdlt man einen Bereich leicht geringerer Au-Dichte. Dies ist allerdings weniger ein
Effekt der Domdanengrenze als vielmehr der geringen Au-Atomdichte in der Mitte des Pols
durch den lokalen Vergriferungseffekt (siehe Kap. 6.6). Ebenfalls gut erkennbar ist, dass

die Netzebenen im ausgediinnten Bereich in der Mitte (im Zentrum des Pols) wesentlich
besser unterscheidbar sind als am Rand.

Abbildung 6.20: Ti50.2at. % Al2.1at. % Cr-Messung mit [001]/[100]-Domdinenegrenze. Der
gut sichtbare Pol mit (001)-Ebenen geht in eine (100)-Pol iber, dessen Ebenen weniger
gut sichtbar sind. In die [001]- Uberstrukturrichtung liegen scheinbar Ebenen in doppelt so
grofien Abstanden wie in die [100[-Richtung vor.



66 KAPITEL 6. EXPERIMENTELLE ERGEBNISSE

Zwilinge and der Grenzflache
(projeziert in die die sichtbare Ebene)

Ti
60
®s o *g. A

=0 fso‘qif \.'.'\‘V.Nyl " .' am iy o + Nb
= W
8, © x
C
S 0
=
o
€ 20
8
o 104
b

04

20 40 60 80 100
[110] z-Achse [nm]

Abbildung 6.21: Fine [011]-Zwillingsgrenze in ~v-Tis1 AlugNby (links). Man kann erken-
nen, dass sich die Ebenenabstinde vor und nach der Grenze unterscheiden. Dies ist darauf
zuriickzufihren, dass im unteren Bildteil eine [110[-Orientierung (in z-Richtung) vorhan-
den ist und nach der Grenze eine [010]-Orientierung. Die geringere Dichte im Bereich der
[110]-Orientierung resultiert aus der hoheren Feldverdampfungsfeldstirke in diese Rich-
tung, welche einen lokalen Vergrifierungseffekt bewirkt. Das Konzentrationsprofil (rechts)
zeigt an der Stelle der Dominengrenze (bei 2=80 nm,) eine Anderung der Konzentration
und eine besonders hohe Nb-Konzentration. Die z-Achse verlduft von unten nach oben und

geht tiber das links dargestellte Gebiet hinaus, um die leicht unterschiedliche Konzentration
in den verschiedenen ~v-Lamellen zu zeigen.
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Abbildung 6.22: TisoAlys Crs , die Messrichtung ist [100]. Abgebildet ist ein Konzentra-
tionsprofil (links) des selektierten Bereichs (rechts) durch den Pol. Die Konzentration von

Ti und Cr innerhalb des Pols ist erhoht. Die Gesamtflache der Messung (rechts) ist 242/

nm2 .

6.6 Lokaler Vergrofterungseffekt

Die Pole in FIM-Bilder lassen sich anhand der Ringe identifizieren. Auch im TAP
konnen Pole erkannt werden. Sie dufsern sich in Bereichen geringere Dichte, die
durch den lokalen Vergroferungseffekt entstehen. In Abb. 6.22 ist eine TAP-Messung
mit (100)-Pol von TisAlysCrs abgebildet. Betrachtet man ein Konzentrationsprofil
durch diesen Pol, so ist dort die Zusammensetzung verandert. Ursache sind un-
terschiedliche lokale Vergréfserungseffekte fiir die Materialien. Der lokale Vergrofe-
rungseffekt muss also bei der Bestimmung der Konzentration beriicksichtigt werden.
Direkt an einem Pol liefert eine Konzentrationsmessung ein falsches Ergebnis. Des-
wegen wurden die haufig bei den TAP-Ergebnissen angegeben Konzentrationen iiber

das gesamte gemessene Volumen bestimmt.

Fiir die geordneten Richtungen sollte man erwarten, dass das hinzulegierte Element
sich immer so verhélt wie das Element, dessen Plétze es belegt. Dafiir ist allerdings
keine ausschliekliche, sondern nur eine bevorzugte Besetzung dieser Pldtze notwen-
dig. Generell verhalten sich alle untersuchten ternéiren Elemente (Ag, Cr, Nb) wie

Ti. Somit besetzen sie eher Ti-Pldtze. Eine quantitative Aussage ist nicht mdoglich.

Fiir CuzAu beobachtet man fiir geordnete und nicht geordnete Richtungen einen
jeweils anderen Vergroferungseffekt fiir die Ionen (Abb. 6.23). An einem geordneten
Pol ist eine héhere Dichte von Cu?*-Ionen zu finden. Au und Cu™ sind dort aus-
gediinnt. Fiir nicht geordnete Richtungen beobachtet man eine leicht héhere Kon-

zentration von Au um den Pol. Aus dem lokalen Vergroferungseffekt lisst sich ein
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Abbildung 6.23: Konzentrationsprofile um Pole in CugAu. Das Verhalten an geordneten
und nichtgeordneten Polen unterscheidet sich hier. Am nicht geordneten (111)-Pol (a)
bemerkt man eine verringerte Dichte von Cu®t, wodurch die Konzentration von Au und
der einfach geladenen Cu-ITonen erhoht wird. Am geordneten (110)-Pol (b) hingegen ist die
Dichte von Cu®t erhiht. An geordneten Polen ist der Effekt zudem erheblich stirker.

Hinweis auf die Feldverdampfungsfeldstiarken der Materialien extrahieren. Die loka-
le Vergroferung sollte umso grofer sein, je weiter die Atome aus ihrer Umgebung
hervorragen. Dabei kann man bei den nichtgeordneten Richtungen von einer starke-
ren Vergroferung fiir Elemente mit héherem E.,,, ausgehen. Fiir TiAl+X lésst sich
somit feststellen, dass Al meistens eine héhere Feldverdampfungsfeldstirke besitzt
als Ti (bei hohen Ti- oder Nb-Anteilen ldsst sich oft ein anderer Zusammenhang
beobachten). Fiir CugAu ist eine solche Feststellung nicht moglich. Die Feldver-
dampfungsfeldstirken fiir geordnete und nichtgeordnete Richtungen differieren hier

aufgrund unterschiedlicher Ionisationsgrade.

6.7 Verschmierung der Ebenen aulierhalb der Pole

Die Verschmierung der Ebenen aufterhalb der Pole, wie sie z.B. in Abb. 6.19 zu er-
kennen ist, ist durch die verdnderte Feldverdampfung in der N&he der Pole und ihren
Einfluss auf die Rekonstruktion bedingt. In FIM-Experimenten lisst sich gut erken-
nen, was geschieht. Die oberste Lage der Atome ist durch den innersten hellen Ring
im FIM-Bild ( Abb. 6.7 D) sichtbar abgegrenzt. Nach einer anfinglich langsamen
Verdampfung an dieser Stelle, die sich durch eine geringe Verdnderung des Ringra-
dius dufert, beschleunigt sich der Vorgang erheblich und der Ring schrumpft schnell
(E) bis er schlieklich verschwindet(F). In diesem Zeitraum sind auferhalb des Pols
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nur wenige Atome verdampft. Dadurch, dass die z-Position der Atome durch den
Rekonstruktionsalgorithmus (Kap.3.1.3) aus der Verdampfungsreihenfolge ermittelt
wird, ist die Streuung fiir die vom Pol abgel6sten Atome geringer als fiir eine mehr
zufallig bestimmte Verdampfung, wie sie abseits der Pole stattfindet. Dieser Effekt

lisst sich mit den durchgefiithrten Simulationen (Kap. 7.6.4) reproduzieren.

6.8 TAP: Feldverdampfungsfeldstiarken

Betrachtet man AtomVicinity-Dichteprofile von einfachen bindren Legierungen, in
der ein Atom des hinzulegierten Elements ein Element der Matrix substituiert, so
wiirde man erwarten, dass die Peaks der verschiedenen Elemente deckungsgleich
sind. Dies sollte unabhéngig davon sein, in welche Richtung man misst. Aber das ist
nicht der Fall. Die Ursache ist hier der Unterschied in den Feldverdampfungsfeldstér-
ken. Um einen Pol herum verdampfen die Atome ebenenweise von aufen nach innen.
Dabei wird jeweils in jedem Spannungspuls das Atom abgelost, dessen Feldverdamp-
fungsfeldstirke von dem an ihm vorliegenden Feld iibertroffen wird. Ist ein Atom a
mit geringer Feldverdampfungsfeldstéirke von den umgebenden Atomen freigelegt, so
wird es mit hoher Wahrscheinlichkeit innerhalb des néchsten Spannungspulses ver-
dampfen. Innerhalb einer Legierung, in der das andere Element b iiberwiegt, wird
das vorhergehende Atom mit groker Wahrscheinlichkeit vom Typ b gewesen sein. Da
die z-Position-Atome durch die Reihenfolge bestimmt wird, liegt ein Atom mit der
niedrigeren Feldverdampfungsfeldstirke hinter dem mit der héheren. Im Fall einer
hoheren Feldverdampfungsfeldstirke von a widersteht es der Evaporation langer.
Sobald es jedoch feldverdampft, ist das Feld fiir die, zuvor von ihm festgehaltenen,
Atome b hoch genug, dass diese ebenfalls verdampfen. Die AtomVicinity-Peaks des

Atoms mit der héheren Feldverdampfungsfeldstéirke liegen nun vor denen von b.

Im Grunde bestimmt man dadurch natiirlich nur die Verhéltnisse fiir die gemessene
Richtung. Da sich die Feldverdampfungsfeldstérken fiir reine Materialien jedoch nur
geringfiigig in Abhéngigkeit der Richtung dndern (maximal 3% wurden in dieser
Arbeit fiir W in Kap. 6.4.4.1 bestimmt), kann man davon ausgehen, dass dies auch
fiir die einzelnen Elemente in einer Legierung zutrifft. Die massivere Anderung von
Egyep in 4-TiAl (Kap. 6.4.5) liegt an der Existenz von Uberstrukturrichtungen und

sollte sich nicht auf die Verhéaltnisse der Elemente untereinander auswirken.
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6.8.0.1 Ein einfaches binires Systeme: NiAl

Es wurde Ni8at.%Al bei 40 K und einer Pulsspannung von 15% der Basisspannung
gemessen. Die nominelle Konzentrationen stimmt mit der im TAP gemessenen von
Ni8.7(1)at.%Al einigermafien iiberein, wenn man beriicksichtigt, dass die Konzentra-
tion in verschiedenen Kornern abweichen kann. Nach den Phasendiagrammen kann
man erwarten, dass die Ni-Phase vorliegt. Der (002)-Pol, um den herum das mit
AtomVicinity zu analysierende Volumen ausgewihlt wurde, lag innerhalb der Mes-
sung. Zur Bestimmung der Dichteprofile wurden die Ebenen senkrecht zur z-Achse
ausgerichtet. Die sich ergebenden AtomVicinity-Dichteprofile sind in Abb. 6.24 zu
sehen. Die Ebenenabstinde wurden durch Anpassung des Parameter E( auf die
erwarteten Werte von (002)-kfz-Nickel (0.176 nm) eingestellt.

Die Auswertung erbringt eine nachvollziehbare Abschiatzung der Feldverdampfungs-
feldstarken mit Eryep ni > EBvap,ai, die mit den nach Miiller-Schottky berechneten
Literaturwerten der reinen Materialien Epyqp ni=35 V/nm und Egy, 4=33 V/nm
[ | ibereinstimmt. Die Methode wurde auch auf Al8at.%Li angewandt. Da
dieses System jedoch keine einfache kfz-Matrix mit homogener Atomverteilung mehr

besitzt, befinden sich die Ergebnisse hierzu im Anhang B.

Dass im Falle einer hoheren Feldverdampfungsfeldstirke das zulegierte Element auch
vor dem Hauptpeak auftauchen kann, wird spéter im folgenden Abschnitt anhand

von Nb in TiAl gezeigt.

6.8.1 Abschatzung der Feldverdampfungsfeldstirken in Ti-
Al+X

6.8.1.1 TiAl+Nb

Betrachtet man AtomVicinity-Dichteprofile von TiAl+Nb fiir nichtgeordnete Rich-
tungen, so erhilt man in allen Féllen die Peakabfolge Ti-Al-Nb (Abb. 6.25). Die
Feldverdampfungsfeldstirke von Nb ist somit am héchsten, die von Ti am gerings-
ten. Da Al in den Messungen praktisch ausschlieflich 2-fach ionisiert auftaucht,
ist dies durchaus plausibel. Fiir einfach ionisiertes Al wére (nach | |) mit
Egap,ai=19 V/nm ein geringerer Wert als fiir Ti (das zweifach geladen auftritt) mit
26 V/nm zu erwarten. Da es zweifach geladen auftritt, sind 35 V/nm fiir Al plausibel
und erklidren die hohere Feldverdampfungsfeldstéirke. Fiir Nb wird mit 37 V/nm in
der Tat die hochste Feldverdampfungsfeldstirke erwartet.
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Abbildung 6.24: AtomVicinity-Dichteprofile von Ni8at.%Al. Man sieht, dass sich, un-
abhdangig davon, welches Element als Referenzatom definiert wird, eine Peakreihenfolge

erkennbar ist. Die an den Peaks notierten Werte sind die z-Positionen aus dem Gaussfit.
Sowohl in (a) als auch in (b) ist die Reihenfolge Ni-Al.

6.8.1.2 Ti46A152Ag2

Fiir TiysAls2Ags ist eine Bestimmung der Verhéltnisse von Eg,,, anhand der Atom-
Vicinity-Dichteprofile in [100]-Richtung nicht direkt moglich. Ein entsprechendes
Dichteprofil fiir die [100]-Richtung wurde bereits in Kap. 4.3 in Abb. 4.5 gezeigt.
Durch die Kreuzkorrelation lisst sich eine Peak-Reihenfolge Ti-Ag-Al ausmachen.
Dies bedeutet, dass Eryap, g ZWischen Egpyq, i und Epyep 4 liegt. Anhand der Lite-
raturdaten | | wiire fiir Ag™ mit Epy.p—24 V/nm ein, im Vergleich zu Ti mit
26 V/nm, niedrigerer Wert zu erwarten gewesen. Da Ag jedoch bei unseren Messun-
gen teilweise auch zweifach geladen detektiert wurde, koénnte man auch 45 V/nm

vermuten.

Aus der vorliegenden L1g-Phase wandert Ag, wie die sich in TEM-Analysen in Kap.
6.1.2 zeigende Entmischung andeutet, herauswandert, sollte die Feldverdampfungs-

feldstiarke eher niedriger sein als in reinem Ag.

6.8.1.3 Ti52A145CI'3

Auch fiir TisAlysCrz zeigen Messungen in [100]-Richtung in AtomVicinity-Dichte-
profilen von Messungen mit dhnlich grofen Anteilen von Cr und Ti ein starkes
Rauschen, weshalb hier ebenfalls eine Kreuzkorrelation notwendig ist. Hier ist ein
statistisch gerade noch signifikanter Positionsunterschied feststellbar (Abb. 6.26).
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Abbildung 6.25: AtomVicinity-Dichteprofile in die nichtgeordnete [100]-Richtung (Refe-
renzatom: Al) von v-TiAl fir verschiedenen Nb-Konzentrationen. Al ist das Referenzatom.
Die Peakreihenfolge ist immer Ti-Al-Nb [Boll2005].
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Abbildung 6.26: AtomVicinity-Ergebnisse fiir Ti48.5at. %All.6at.%Cr mit Al als Refe-
renzatom. Die Kreuzkorrelationen mit Al (links) zeigen, dass Al das hichste Epyqp besitzt.
Die Unterscheidung von Cr und Ti hingegen ist schwierig. Die Kreuzkorrelation von Tt mit
Cr (rechts) erlaubt eine Aussage tiber die Reihenfolge. Die Verschiebung betrigt -0.009(1)
nm. Gut ldsst sich dies erkennen, wenn man sich veranschaulicht, dass die Cr-Peaks um
den mittleren Peak gespiegelt sind. Nun kann man die Uberlappung der Ti- mit den Cr-
Peaks betrachten. Die Ti-Peaks sind offenbar, wie man etwa beim Vergleich der markierten
Rechtecke erkennt, leicht nach links verschoben. Die Verschiebung liefs sich mit Gaussfits
bestimmen.

Der Trend geht zu einer Position links von Ti, was ein geringeres Fg,q, bedeuten
wiirde. Mit 27 V/nm fiir Cr™ und 29 V/nm fiir Cr?* | | liegen die erwarteten
Feldverdampfungsfeldstirken im Bereich von Ti. Da sich Cr gut in der betrachteten
Phase 16sen lésst, ist es sinnvoll, dass auch hier die Feldverdampfungsfeldstirke

vergleichbar mit Titan ist.

Die Reihenfolge lédsst sich am besten bestimmen, wenn man die Kreuzkorrelation
von Cr mit Ti betrachtet. Damit ergibt sich fiir die Feldverdampfungsfeldstdrken
Ervap.cr < Epvapri < Epap.ai- Die dufierst geringe Verschiebung der Cr- zu den
Ti-Peaks, die sich in fast allen Messungen statistisch nicht signifikant war, l&sst
allerdings die Annahme, dass sich das Egy.p cr der geordneten Richtungen genau-
so verhalt, riskanter erscheinen als fiir Ag oder Nb. Deswegen sollte die Aussage

vorsichtshalber auf Eryepcr < Epvap,ri < ERvap,ai beschrankt werden.

In einer Messung, in der der Ti-Anteil gegeniiber dem Al-Anteil stark tiberwiegt
(Ti43.8at.%A12.8at.%Cr), beobachtet man, wie bei den Nb-haltigen Proben, ein ein-
deutiges Verhalten. Die Peakreihenfolge ist Ti-Cr-Al. Erklaren ldsst sich dies durch
zwei unterschiedliche Cr-Bindungen auf Ti oder auf Al-Plitzen, wie spéiter durch

Simulationen in Kap.7.6.5 gezeigt wird.
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Abbildung 6.27: AtomVicinity-Dichteprofil von 75.0at. % Cu25.0at. % Au am (111)-Pol mit
Au als Referenzatom. FEs werden gemischt besetzte Ebenen erwartet und beobachtet. Die Au-
Peaks sind um 0.026(2) nm nach rechts verschoben.

6.8.2 CusAu

Die niedrigst indizierte nichtgeordnete Richtung in CusAu ist die <111>-Richtung.
Man erhélt in Abb. 6.27 ein klare Ebenenreihenfolge von Cu-Au, so dass Egyaep cu >
Ervap,au gilt. Vergleicht man dies mit den Literaturwerten fiir die Feldverdamp-
fungsfeldstirken, so ist dies ein unerwartetes Ergebnis. Nach | | wiirde man
rechnerisch und nach experimentellen Ergebnissen Epgyqp, o+ =30 V/nm erwarten.
Selbst die Feldverdampfungsfeldstirke Ep,q,cu2+=43 V/nm von zweifach gelade-
nem Cu wire somit immer noch im Bereich der experimentell ermittelten Feld-
verdampfungsfeldstérke von Au mitEpyep Augemessen=20 V/nm und weit unter der
berechneten mit Egyep au2z+ =54 V/nm (Epyep 4+ =53 V/nm). Zudem ist aus den
Massenspektren (Kap. 6.4.3) bekannt, dass Cu zum grofsen Teil einfach ionisiert
auftritt. In Kap. 7.5.2 wird sich dieses ungewohnliche Ergebnis allerdings durch eine
Simulation reproduzieren lassen. Da in anderen Richtungen die Feldverdampfung
mit einem groferen Anteil zweifach geladener Cu-Ionen stattfinden kann, muss dort

auch die Feldverdampfungsfeldstirke von Cu abweichen.

Allerdings erwartet man rechnerisch fiir zweifache Cu-Ionen eine noch héhere Feld-
verdampfungsfeldstirke als fiir einfach geladene, so dass man davon ausgehen kann,

dass die hier ermittelte Beziehung auch dort giiltig ist.
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Abbildung 6.28: Atom Vicinity-Dichteprofile von 70.9at. % Cu29.1at. % Au mit Au als Re-
ferenzatom fiir die <100>-Richtung (a). Offenbar bedingen die unterschiedlich geladenen
Cu-Ilonen unterschiedliche Peaks. Dies wird besonders deutlich, wenn man Kreuzkorrela-

tionen R der Daten (b) aus (a) mit Au (aus (a)) betrachtet. Es lassen sich mit diesem
Verfahren recht genaue Peakpositionen angeben.

6.9 CusAu in Uberstrukturrichtungen

Die am niedrigsten indizierte Uberstrukturrichtung in CusAu ist die <100>-Richt-
ung. Es wechselt sich dabei eine reine Cu-Ebene mit einer gemischten Cu/Au-Ebene
ab. Da Cu nach Kap. 6.8.2 eine hohere Feldverdampfungsfeldstirke hat als Au, ist
zu erwarten, dass in den AtomVicinity-Dichteprofilen nach einem kleinen Cu-Peak
unmittelbar ein Au-Peak und im Abstand der halben Gitterkonstante ein reiner Cu-
Peak auftreten. Da die Qualitit der Messungen in diese Richtung sehr schlecht war,
lasst sich in einem gewoOhnlichen AtomVicinity-Dichteprofil eine derartige Ebenen-
aufsplittung nicht beobachten. Betrachtet man die Cu™ und Cu?"-Ionen unabhiingig
voneinander (Abb. 6.28a), wird klar, dass die weniger zahlreichen Cu®"-Tonen die
erwartete Peakaufspaltung liefern konnen. Da die Daten jedoch sehr verrauscht sind,
bietet es sich an, Kreuzkorrelationen mit den Au-Peaks zu betrachten (Abb. 6.28b).
Dadurch lassen sich die Peakpositionen ziemlich genau ablesen. Dabei ist insbeson-
dere die Distanz des zweifach geladenen Cu-Peaks zum Goldpeak mit 0.159(2) nm
von Interesse. Der Abstand zum Peak der zweifach geladenen Cu-Ionen ist wesentlich

grofker als der zum Peak der einfach geladenen Ionen.
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6.10 Bestimmung der Platzbesetzung in TiAl+X

Der Titel dieses Unterkapitels konnte auch "Messungen in Uberstrukturrichtungen
von TiAl+X” lauten. Das Interessante an diesen Messungen ist, dass sie verwendet
werden konnen, um eine Platzbesetzung der hinzulegierten Elemente zu bestimmen.
Dafiir ist es wichtig, das Verdampfungsverhalten zu kennen. Besitzt das Element eine
niedrigere Feldverdampfungsfeldstérke als das Element, in dessen Ebene es sitzt, so
wird es tendenziell vor diesem Element verdampfen. Umgekehrt wird es, falls es ei-
ne hohere Feldverdampfungsfeldstéirke besitzt, eher nach dem Element verdampfen,
in dessen Ebene es sitzt. Hierbei helfen die Ergebnisse fiir die Feldverdampfungs-
feldstérken, die aus den Messungen fiir die nichtgeordneten Richtungen gewonnen
werden konnten. Da sich aber die Platzbesetzung auch fiir diese Richtungen wichtig
erweisen kann, ist eine Vorhersage des Verdampfungsverhaltens fiir die geordneten
Richtungen gewagt. Es ist deswegen sinnvoll auch die Simulationen (Kap. 7.6.6)
heranzuziehen, anhand derer die AtomVicinity-Peakreihenfolgen fiir verschiedene

Platzbesetzungszenarien vorhergesagt werden konnen.

Ein anderes Argument fiir die Platzbesetzung kann die Peakform sein, die, zumin-
dest, falls das zulegierte Element eine geringere oder vergleichbar grofse Feldver-

dampfungsfeldstiarke besitzt, dem Element dhneln sollte, dessen Pléitze es besetzt.

Sind die Ti- und Al-Peaks gut unterscheidbar, so konnte man annehmen, dass die
Beriicksichtigung der Feldverdampfungseigenschaften nicht mehr von Bedeutung ist.
Die Peakposition des hinzulegierten Elements sollte, &hnlich wie es bei den nichtge-
ordneten Richtungen, nicht stark von der Peakposition des substituierten Elements
abweichen. Dies ist allerdings nicht unbedingt gegeben. Es kann durchaus sein, dass
in einer gemischten Ebene zuerst alle Elemente mit niedriger Feldverdampfungsfeld-
stiarke verdampfen, bevor das Element mit der hoheren Feldverdampfungsfeldstirke

abgetragen wird.

Falls eine Besetzung verschiedener Pléitze vorliegt, kann man eine quantitative Anga-
be der Platzbesetzung vornehmen. Hierfiir vergleicht man die dem jeweiligen Matrix-
Element zugeordneten Flichen unter den AtomVicinity-Dicheprofilpeaks (abziiglich
des Rauschanteils) des hinzulegierten Elements. Aus Gaussfits konnen Angaben iiber
den Fehler ebenso erfolgen, wie iiber den Vergleich mehrerer Peakkombinationen. Es

ist jeweils der grofere der beiden Fehler angegeben.

Aufgrund des lokalen Vergroferungseffekts weicht die Konzentration im Analyse-

bereich und in den AtomVicinity-Dichteprofilen von der tatséchlich vorliegenden
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Konzentration, welche durch Einbeziehen des Bereichs um den Pol herum ermit-
telt werden kann, ab. Es ist nun zu iiberlegen, inwiefern das hinzulegierte Element
diesem Vergroferungseffekt und der daraus resultierenden Dichteschwankung unter-
liegt. Die naheliegendste Vermutung wire, anzunehmen, dass sich das hinzulegierte
Element so verhélt, wie das Element, dessen Plétze es substituiert. Allerdings kann
fiir das zulegierte Element in fast allen Féllen eine grofe Abweichung der Peakpo-
sition zu den Peakposition des substituierten Elements festgestellt werden. Diese
Abweichung ist meist grofer als die Abstédnde der Ti- und Al-Peaks. Lediglich die

Ag-haltigen Proben weichen von diesem Schema ab.

Es ist somit nicht sinnvoll, die berechneten Platzbesetzungen durch einen aus dem
Vergleich der realen und im Analysebereich vorliegenden Konzentrationsverhaltnisse
von Ti und Al bestimmten Korrekturfaktor zu berichtigen. Stattdessen wird davon
ausgegangen, dass der lokale Vergrofterungseffekt und somit die Dichteabweichung
fiir beide Platzbesetzungen identisch ist. Diese Ndherung ist nicht unbedeutend. Die
Konzentration von Al kann im AtomVicinity-Dichteprofil um bis zu 100% hoher als

in der Umgebung sein.

6.10.1 Platzbesetzung von Nb

Fiir TiAl+Nb konnte, wie Abb. 6.29 zeigt, in allen Féllen fiir die [110]- und [001]-
Uberstrukturrichtungen die Peakreihenfolge Al-Ti-Nb beobachtet werden. Da Nb
zumindest eine hohere Feldverdampfungsfeldstirke als Ti besitzt, liegt es somit
iiberwiegend auf Ti-Platzen. Wiirde es auf Al-Pldtzen liegen, so miisste, falls es
auch absolut die hochste Feldverdampfungsfeldstirke besitzt, sein Peak zwischen
dem Ti- und Al-Peak liegen. Besitzt es eine niedriger Feldverdampfungsfeldstirke

als Al, so miisste es vor den beiden anderen Peaks auftauchen.

Man konnte argumentieren, dass Nb beide Pliatze besetzt, dies aber nicht beobachtet
werden kann, da die Peaks dicht beieinander liegen. Die Betrachtung einiger Messun-
gen, bei denen ein geringerer Ordnungsgrad vorlag und somit die Unterscheidung von
Ti- und Al-Peaks moglich ist, zeigt, dass der Nb-Peak sich praktisch nie aufsplittet
[ |. Die Aussage, dass Nb in Tis; Al;gNb; undTis;Al;gNby fast ausschlieflich
Ti-Platze belegt, ist somit gerechtfertigt. Anhand der Ergebnisse der Simulationen in
Kap. 7.6.6 wire bei einer Platzbesetzung der Al-Plitze eine Aufspaltung des Peaks

Zu erwarten.
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Abbildung 6.29: AtomVicinity-Dichteprofile fir TiAl+ Nb in die geordnete [001]-
Richtung (Referenzatom:Al). Fir die 1at.% und 5at.% Nb enthaltenden Proben (a,b) ldsst
sich eine nahezu ausschliefliche Priferenz fiir die Ti-Platze feststellen. Auch leicht varri-
ierende Konzentrationen dndern nichts an der Peakreihenfolge, weswegen die beiden Le-
gierungen durch Reprasentanten dargestellt sind. Bei der 10 at.% Nb (c) hingegen splittet
sich der Peak auf. Mit Gaussfits lassen sich die Fldchen unter den Peaks bestimmen. Hier
ist die genaue, mit der Atomsonde bestimmte Konzentration angegeben.
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Bei Proben mit 10at.% Nb war die Ebenenunterscheidung gut moglich. Hier kann
allerdings eine Peakaufsplittung beobachtet werden. Mithilfe von Gaussfits kann man
die Fliche unter den einzelnen Peaks ermitteln (abziiglich des Rauschsignals) und
dadurch eine Nb-Platzbesetzung der Al-Plétze von 0.3(1) berechnen.

In den Dichteprofilen fillt auf, dass alle Nb-Peaks hinter den Ti-Peaks liegen. Die
Nb-Atome der Al-Schicht miissten, wenn man davon ausgeht, dass Nb am schwers-
ten feldverdampft, also erst nach den Atomen der darunter liegenden Ti-Schicht
verdampfen. Dies erscheint wenig plausibel. Besser lisst sich die Peak-Aufspaltung
durch die Existenz zweier verschiedener Bindungstypen fiir Nb erkldren. Einerseits
existieren Nb-Atome, die vor allem von Ti-Atomen umgeben sind, anderseits Nb-
Atome, die viele Nb-Nachbarn haben und dadurch wesentlich starker gebunden sind.
Als dritte Moglichkeit muss in Betracht gezogen werden, dass Nb auf Al-Plitzen eine
geringere Feldverdampfungsfeldstiarke besitzt und deswegen vor dem in der gleichen
Ebene befindlichen Al verdampft. In Kap. 7.6.6 wird gezeigt, dass sich in der Tat
die Feldverdampfungsfeldstarke von Nb fiir die nichtgeordnete [100]-Richtung am

hochsten sein kann und gleichzeitig in der [001]-Richtung geringer als die von Al.

Veroffentlichungen, die ebenfalls die Platzbesetung von Nb in 4-TiAl untersuchen,
sagen alle eine starke Préferenz von Nb fiir die Ti-Plitze voraus. Auch in Fal-
len, in der die Ti-Konzentration weiter unter dem stochiometrischen Gleichgewicht
liegt | , , , |. Auch ALCHEMI-Untersuchungen
ergeben eine Bevorzugung der Ti-Pldtze | , , , ,

|. Da Ti in unseren Proben immer weniger als 50at.% der Legierung aus-
macht, ist eine vernachlissigbare Besetzung der Ti-Plitze plausibel. Im Fall von
TigpAligNbyg ist eine 30% Besetzung von Al-Plitzen noch innerhalb des erwarteten

Bereichs.

6.10.2 Platzbesetzung von Ag

Fiir TiggAlsoAgo erhilt man eine Besetzung beider Pliatze. Da die Feldverdamp-
fungsfeldstirke von Ag zwischen der von Al und Ti liegt, sollten die Ag-Peaks in
AtomVicinity-Dichteprofilen der Uberstrukturrichtungen vor dem zugehérigen Al-
und hinter dem zugehorigen Ti-Peak erscheinen. In Abb. 6.30 kann man durch Ver-
gleich der Flichen unter den Peaks eine Platzbesetzung ausmachen. Dabei liegt der

den AL-Plédtzen zugeordnete Ag-Peak gleichauf bzw sogar leicht hinter dem Al-Peak.
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Abbildung 6.30: Atom Vicinity-Dichteprofil der [001]-Richtung von

Ti55.6at. %Al0.Tat. %5 Ag mit Al als Referenzatom. Durch Vergleich der Flachen un-
ter den durch die rote und grine Ellipse markierten Peaks ldsst sich die Platzbesetzung
der Ag-Atome ermitteln. Die zu Al-Pldtzen gehérenden Ag-Atome sind grin, die zu Ti
gehorenden Ag-Atome rot umrandet. Demnach belegen 20% der Ag-Atome Al-Plitze.

Dies kann dadurch erklart werden, dass Ag auf Al-Plitzen vor allem zweifach ioni-
siert verdampft und somit eine weit hohere Feldverdampfungsfeldstirke besitzt als
das einfach ionisierte Ag auf den Ti-Pliatzen (45 V/nm anstelle von 24 V/nm). Die
Statistik ist relativ schlecht. Die Ag-Konzentration liegt in allen Proben weit unter
dem nominellen Wert (0.7at.% war die hochste beobachtete Ag-Konzentration). Es
gibt vermutlich andere Bereiche mit Clustern, in denen hohe Ag-Konzentrationen
vorliegen, die nach Auslagerung der Proben als Ausscheidungen sichtbar werden
(Kap. 6.1.2). Die Konzentration von Ag schwankte im Analysebereich meist stark,
was als Hinweis auf beginnende Clusterbildung gewertet werden kann’. Die Platzbe-
setzung befindet sich also im Wesentlichen im Bereich dieser beginnenden Ausschei-
dungen einer AlAg-Phase. Es macht also durchaus Sinn, dass vor allem die Ti-Plétze
substituiert werden. Fiir Ti55.6at.%A10.7at.%Ag ergibt sich eine Platzbesetzung der
Al-Plitze von 0.2(1). Fiir Ti56.2at.%Al10.4at.%Ag ergibt sich eine Ag-Besetzung der
Al Plédtze von 0.2(5).

Nach Yang et al. | | ist eine Besetzung beider Plitze zu erwarten. Fiir
Tid6at.%Al3at.%Ag ermittelte er experimentell eine Platzbesetzung der Al-Plitze
von 80%. Da hier Aluminium unterstochiometrisch vorliegt, stimmt dies gut mit

dem Ergebnis dieser Arbeit iiberein.

"fiir eine eindeutige Festlegung ist die Statistik zu schlecht
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Abbildung 6.31: Atom Vicinity-Dichteprofile der [001]-Richtung von

Ti55.6at. %Al0.Tat. % Ag  fiir wverschiedene Ag-Isotope mit Al als Referenzatom. Die
Kurven haben einen dhnlichen Verlauf, was auf identische Platzbesetzung hindeutet.
Aufgrund der geringen Anzahl der Atome (jeweils ca. 80 Atome pro Isotop in den
Analysedaten) ware ein geringer Unterschied in der Besetzung hier allerdings nicht
festzustellen.

6.10.3 Platzbesetzung nach Isotopen getrennt

Da fiir Nb-haltige Proben nur eine Platzbesetzung und zudem nur ein Isotop exis-
tiert, kann hier keinesfalls nach Isotopen unterschieden werden. Fiir Cr wére eine
Unterscheidung prinzipiell moglich, allerdings dominiert hier das °?Cr-Isotop mit
84% Anteil sehr stark. Fiir Ag hingegen existieren 2 Isotope mit ungefahr gleichen
Anteilen. °"Ag sollte 51.8% und '®Ag 48.2% ausmachen. In Abb. 6.31 sind die
AtomVicinity-Dichteprofile beider Isotope dargestellt. Ein statistisch signifikanter
Unterschied ist nicht zu finden. Dies ist auch nicht iiberraschend, da man von der

leicht verdnderten Masse keinen Einfluss auf die Bindung erwartet.

6.10.4 Platzbesetzung von Cr

Fiir TispAly5Crs erhdlt man unterschiedliche Platzbesetzungen. Da sich die Kon-
zentrationen verschiedener Korner stark unterscheiden, macht es keinen Sinn, die

Platzbesetzung an die nominelle Zusammensetzung zu koppeln. Die Zuordnung der
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Abbildung 6.32: Platzbesetzung von Cr in verschiedenen TiAl+X-Legierungen aus Atom-
sondenmessungen. Die mit * gekennzeicheten Werte von Hao et al. [ | sind zum
Vergleich angegeben. Die Messwerte sind nach ihrem Ti/Al-Verhdiltnis sortiert.

Peaks zu einem Element ist schwieriger, da die Feldverdampfungsfeldstirken sich
fiir verschiedene Platzbesetzungen unterscheiden. In Abschnitt 6.8.1.3 wurde festge-
stellt, dass Al-drmere Korner eine Feldeverdampfungsfeldstiarke von Cr zwischen Ti
und Al besitzen, wihrend ansonsten die Feldverdampfungsfeldstirken von Ti und
Cr dhnlich grof erscheinen. Nimmt man an, dass naheliegenderweise Al-arme Korner
einen groferen Cr-Anteil auf Al-Pliatzen besitzen, so kann man davon ausgehen,dass
Cr auf Ti-Platzen dhnlich wie Titan verdampfen sollte, wahrend Cr auf Al-Plitzen
vor Al verdampfen sollte. Die Peakreihenfolge ist also Cr (von Cr auf Al-Pldtzen)-Al-
Ti/Cr (von Cr auf Ti-Pldtzen). Simulationen in Kap. 7.6.6 werden dieses Verhalten
qualitativ bestétigen. Die einzelnen Cr-Peaks lassen sich somit verschiedenen Plét-

zen zuordunen.

In Abb. 6.32 sind die Ergebnisse fiir unterschiedliche Konzentrationen zusammen
mit ALCHEMI-Ergebnissen von Hao et al. | | zum Vergleich angegeben.
Die bevorzugte Platzbesetzung dndert sich offensichtlich in Abhéngigkeit von der
Zusammensetzung der Probe, dieses Verhalten ist auch aufgrund der ALCHEMI-
Ergebnisse | , , , , | und Berechnungen

| , | anderer Gruppen zu erwarten. Fiir die Platzbesetzung ist nicht
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alleine das Ti/Al-Verhéltnis ausschlaggebend. Erhohte Cr-Konzentrationen erhohen
die Platzbesetzung von Al-Plitzen in den Al-reichen Proben ebenfalls®. Von We-
semann et at. | | wurde mit Atomsonden-Feldionenmikroskopie (AP-FIM)
bereits 1995 die Platzbesetzung von Cr in Ti46at.%Al3at.%Cr untersucht. Er findet
eine starke Bevorzugung der Ti-Pliatze. Dies ist durchaus zu verstehen, wenn man
die Positionen der Peaks etwa in Abb. 6.33 betrachtet. Der mit Al zusammenhén-
gende Peak verschmilzt oft mit dem zu Ti gehorenden Peak und ist zudem weit in

Richtung Titan verschoben.

In Abb. 6.33 ist die sich verdndernde Platzbesetzung fiir eine lange Messung ange-
geben, in der die Zusammensetzung sich dndert. Entsprechend dndert sich in diesem
Korn auch die Platzbesetzung. Mit sinkender Al-Konzentration werden zunehmend
Al-Plitze besetzt. An diesem Beispiel kann man gut erkennen, dass die Platzbeset-
zung immer nur ein Mittelwert ist. Sie kann auch innerhalb desselben Korns stark

unterschiedlich sein.

8Tm Fall von Ti-reichen Proben werden verm. mit wachsender Cr-Konzentration mehr Ti-Plitze

belegt. Dies kann aufgrund fehlender Messungen allerdings nicht experimentell bestétigt werden.



84 KAPITEL 6. EXPERIMENTELLE ERGEBNISSE

60 ~ -
i AAW\.%q — Cr*10, Cr*20
. 50- INAMWANMMNANM AN

i | . 0.4(1) Al-Platzbesetzung
©
e 40+ h
. 1
-—
g 30
% J
g 20 -
N |

10

Ti51.7at. %A1 4at.%Cr Ti50.3at.%A1.6at.%Cr |  Ti49.4at %AI1.8at.%Cr
O T T T T T T T T T T T T T 1
0 20 40 60 80 100 120
Z [nm]

Abbildung 6.33: Platzbesetzung in einem TiAl+Cr-Korn mit einem Konzentrationsgra-
dienten. Das analysierte Volumen hat die Mafle 150152120 nm?. Die Konzentration von
Cr ist mit 10, die Dichte in den, den jeweiligen Abschnitten zugeordneten, Atom Vicinity-
Dichteprofilen (Referenzatom: Al) mit 20 multipliziert. Die Al-Konzentration fallt von links
nach rechts ab, wihrend die Cr-Konzentration leicht ansteigt. Die durchschnittliche Kon-
zentration in den durch die vertikalen Linien getrennten Bereichen ist angegeben. Die Cr-
Platzbesetzung von Al wichst mit fallender Al-Konzentration.



Kapitel 7

Simulationen

Die in dieser Arbeit vorgestellten Feldverdamfungssimulationen und die daraus fol-
gende Simulation von Atomsondendaten sind eine Weiterentwicklung der bereits
2005 entwickelten Modelle | ]. Im Grunde sind sie eine Modifikation der
Miiller-Schottky-Methode, die nun zuséatzlich die lokale Umgebung der Atome durch
Beriicksichtigung der lokalen Bindungen einbezieht. Dies ist eine Erweiterung gegen-
tiber dem Ansatz von Vurpillot et al. | , , , |,
die situationsunabhéngige, feste Feldverdampfungsfeldstérken fiir jedes Element vor-
aussetzen. Daraus ergibt sich allerdings die Notwendigkeit, die Bindungsenergien A;
von verschiedenen Partnern zu berechnen bzw. die Simulation in Abhéngigkeit die-
ser zu andern, bis die Ergebnisse mit der Realitdt iibereinstimmen. Will man ein
eindeutiges Ergebnis erzielen, so ist diese Variation nur mit einem Parameter mog-
lich.

Ein Ansatz ist, die Bindungsenergien einfach aus den Sublimationsenergien Agy,
zu ermitteln. Dies wirft allerdings Probleme auf, da Ag,, nur fiir reine Elemente
bekannt ist. Fiir Legierungen kann bestenfalls ein gemeinsamer Wert angegeben
werden. Deswegen ist eine rechnerische Ermittlung notig. In dieser Arbeit wurde
dafiir mit der Dichtefunktionaltheorie (DFT) gearbeitet.

An dieser Stelle sei angemerkt, dass A,_, in dieser Arbeit genau die Energie be-
zeichnet, die fiir die Zerstorung der Bindung von einem Atom a zu einem Atom
b aufgebracht werden muss. An der Oberfliche ist diese Energie allerdings nicht
mehr giiltig. Da die Kohésionsenergie in etwa gleich der Sublimationsenergie ist,
| , | muss dort fiir eine Zerstorung der Bindung insgesamt eine Ener-

gie 2A,_;, aufgewendet werden. Die verwendete Schreibweise hat den Vorteil, dass sie

85
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mit der am héaufigsten verwendeten Notation von Paarpotentialen | | kom-
patibel ist. Zudem erleichtert es die Uberlegungen bei der Berechnung mit DFT, da

die Energiebetrachtungen dort fiir Volumenatome stattfinden.

7.1 Berechnung von Bindungsenergien

Die Dichte-Funktional-Theorie (DFT) eignet sich besonders zur Berechnung von
Gesamtenergien von kristallinen Materialien. Durch Vergleich der Ergebnisse unter-
schiedlicher Einheitszellen lassen sich Riickschliisse auf die benotigten Bindungs-
energien ziehen. Zur Berechnung verwendet wurde das kommerzielle Programm
WIEN2k_ 09.1 | | auf einem Computersystem mit einem Achtkern Xeon
X5550-Prozessor bei 2.67 GHz mit 23.4 GB RAM. Kleine 4-atomige Einheitszellen
benotigen zur Berechnung auf diesem System etwa 1h. Die grofien Superzellen mit
106 Atomen benotigen mehrere Tage. Dabei wurde pro Brillouin-Zone ein 18x18x18
Gitter verwendet. Die Berechnungen wurden von Zhiyong Zhu an der King Abdullah
University in Saudi Arabien durchgefiihrt.

Die erhaltenen Energien wurden zur Konstruktion von Lennard-Jones-Potentialen

benutzt.

7.2 Modellierung der interatomaren Wechselwirkun-

gen

Auch wenn kompliziertere Modelle fiir Metalle bessere Potentiale liefern, wurden fiir
diese Arbeit Lennard-Jones-Potentiale verwendet. Diese fallen mit der Entfernung
relativ schnell ab. Im Prinzip wére es ein besserer Ansatz, Embedded Atom Method
(EAM)-Paarpotential | , | zu verwenden, welche etwa von Farkas
et. al | : | oder Zope et al. | | fiir TiAl entwickelt wur-
den. In Abb. 7.1 sind die in dieser Arbeit verwendeten Lennard-Jones-Potentiale
J (Gl 7.1)ftir TiAl (diese werden spéter in Kap. 7.6.2 hergeleitet) mit der NN-
Bindungsenergie Ay yy und dem NN-Abstand d; yy aufgetragen.

J—ANN{(dl'gN)u—2(dl‘gNY} (7.1)
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Abbildung 7.1: Die verwendeten Lennard-Jones-Potentiale aus Kap. 7.6.2 verglichen mit
den EAM-Potentialen von Zope [. [ und Farkas |[. [. Die vertikalen Linien
sind die Positionen der NN verschiedenen Grades im TiAl-L1y-Gitter. Man beachie, dass
sich die NN wegen der Dehnung der Einheitszelle in [001]-Richtung, aufspalten. Dieser
Effekt wird aber zundchst vernachldssigt, was angesichts der hier sichtbaren Unterschie-
de durchaus vertretbar scheint. Die Potentiale von Zope wurden auf das Minimum des
Ti-Al-Potentials durch Division durch 1.825 normiert, was der Berticksichtigung héherer
Nachbarn bis Grad 5 bei dem in dieser Arbeit benutzten Potential entspricht.
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Ebenfalls aufgetragen sind die von Farkas und die von Zope verwendeten Paar-
potentiale. Die Unterschiede zwischen den Potentialen von Zope und Farkas sind
offensichtlich grof. Im Unterschied zu den in dieser Arbeit verwendeten Potentialen
sind die von Zope tiefer. Mit einem Lennard-Jones-Potential kann man das Potenti-
al von Farkas gut annéhern. Die Potentiale von Zope fallen weniger schnell mit der
Entfernung ab als mogliche J(d). Die Potentiale aus beiden Quellen wiirden nach
der Miiller-Schottky-Formel (G1.7.8) in Abschnitt 7.3.1 abweichende Werte fiir die
Feldverdampfungsfeldstirken der reinen Materialien liefern. Wéhrend dabei Farkas
die Feldverdampfungsfeldstirke eher unterschétzt, liegt sie bei Zope iiber dem zu er-
wartenden Wert. Zudem sind sie fiir Nachbarn, die weiter entfernt sind als die 2.NN
nicht sinnvoll definiert, weswegen es wenig Sinn macht, sie in der Simulation, die bis
zu den 5.NN reichen soll, zu verwenden. Die Ursache dafiir ist, dass die Potentiale
fiir eine endlich grofse Anzahl von Atomen berechnet wurden und somit besonders

bei grofseren Entfernungen wenig zuverldssig sind.

In Tabelle 7.1 ist das Lennard-Jones-Potential an den Positionen der ¢.NN verschie-
dener Grade ¢ fiir das kfz-Gitter angegeben. Alleine der Funktionswert von J an
diesen Stellen ist allerdings nicht ausschlaggebend fiir die Bedeutung der Nachbarn
eines Grades. Wichtig ist auch die Anzahl. Dabei ist auffillig, dass die 1.NN, auf-
grund ihrer geringen Anzahl (6 Stiick) einen geringeren Beitrag zur Bindung eines
Atoms leisten als die 2.NN (24 Stiick).

Nachbarn von Grad 6 und hoher spielen schliefslich jedoch kaum noch eine Rolle fiir

die Gesamtbindungsenergie eines Atoms.

7.2.1 Grundlagen der DFT

Die von Hohenberg und Kohn | : | entwickelte Dichtefunktio-
naltheorie beschreibt die Wechselwirkungen von Atomen iiber ihre Elektronen. Die
Grundzustandsenergie des Gesamtsystems ist dabei ein Funktional der Elektronen-
dichte py im Grundzustand. Fiir jede andere Elektronendichte ist die Energie grofer.
Die Schrodingergleichungen fiir N Quasielektronen (Kohn-Sham-Gleichungen ) lau-

ten:

2m

(iW ¥ veffm) Wi, y.2) = () (7.2

Die Elektronendichte p ist dabei

p(7) = Z N|@(7)[? (7.3)
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NN | d [a.U] | # NN | J(d) [a.U] | # NN-J(d)/12 [a.U]
1 o071 |12 1 1

2 |1 6 0.2344 0.1172

3 (123 |2 0.0727 0.1454

4 141 |12 0.031 0.0310

5 158 |24 0.0159 0.0318

6 |173 |8 0.0092 0.0061

7 1187 |48 0.0058 0.0232

8 |2 6 0.0039 0.0020

Tabelle 7.1: Lennard-Jones-Potential J (GI. 7.1) an den Positionen d der NN unterschied-
lichen Grades im kfz-Gitter. Anhand der Anzahl # NN der NN und dem Funktionswert von
J kann die Bedeutung der NN des jeweiligen Grades abgeschétzt werden. Die Werte von J
sind normiert auf die Gitterkonstante do nyn und die Energie J(dy.yn) der 1. NN.

Das effektive Potential Vs ist nun allerdings immer noch in unbekannter Weise
von p(7) abhéngig. Deswegen bedarf es weiterer Niaherungen. Eine gebriuchliche
Néherung ist die Local Density Approximation (LDA), bei der das Funktional der
Elektronendichte durch eine Funktion ersetzt wird. Fiir diese Arbeit wurde eine
Generalized Gradient Approzimation (GGA) nach Perdew et al. | | verwen-
det. Dabei wird nicht nur die Funktion der Dichte sondern auch deren Gradient

einbezogen. Die benotigten Parameter sind im WIEN2k-Programmpaket enthalten.

7.2.2 Gitterparameter durch DFT

Durch Vergleich der Gesamtenergien fiir verschiedenen Gitterparameter lésst sich die
energetisch giinstigste Gitterkonfiguration herausfinden. Fiir L1y-TiAl erhilt man ei-
ne in [001]-Richtung gedehnte Einheitszelle mit a= 0.3989 nm und ¢=0.4057 nm. Die
Dehnung in z-Richtung ist somit 1.017, was mit experimentellen Werten | |

gut iibereinstimmt.

Fiir L1,-CusAu erhélt man einen Gitterparameter von 0.3776 nm, was dem expe-
rimentell bei Raumtemperatur bestimmten Wert von 0.3743 nm sehr nahe kommt.

Diese Zelle ist nicht gestaucht.

Die bestimmten Gitterparameter wurden fiir die folgenden DFT-Berechnungen ver-

wendet.
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7.2.3 DFT-Bindungsenergien fiir TiAl durch Leerstellen

Zur Bestimmung der Bindungsenergien fiir Ti-Al wurden verschiedene Ansétze aus-
probiert. Entscheidend ist hierbei, dass sich die Gesamtenergie G (Tabelle 7.2) sehr
leicht bestimmen lasst. Durch Vergleich von G fiir verschiedene Zellen ldsst sich der

Einfluss von Bindungsenergien A,_;, auf G' herausfinden.

Zunichst werden Einheitszellen berechnet, in denen eine Leerstelle anstelle von Ti
oder Al auftaucht. Deren GG kann mit dem G einer Zelle, das nur das entfernte Atome
enthélt, verglichen werden. Dafiir wird angenommen, dass bei der Entfernung eines
Atoms die NN-Bindungen mit diesem Atom entfernt werden. Die Werte dieser Ener-
gien sind allerdings gegeniiber der Gesamtenergie klein. Deswegen ist es notig die
Energie zu ermitteln, die das entfernte Atoms an sich besitzt. Entfernt man etwa aus
der TiyAls-Zelle ein Ti-Atom, so werden 4 Ti-Ti-Bindungen und 8 Al-Ti-Bindungen
beseitigt. Entfernt man stattdessen ein Al-Atoms, so werden 4 Al-Al und 8 Ti-Al-
Bindungen beseitigt. Entfernt man weitere Atome, so muss beriicksichtigt werden,
dass Bindungen, die bereits nicht mehr vorhanden sind, nicht erneut beseitigt werden
kénnen. So kann man etwa durch (G(T'i2) + G(Tiz)) — G(TiAly) = 16Ar;— 4=7.005
eV die Differenz der Bindungsenergien berechnen. Den Wert einer Ti-Ti-Bindung
kann man also durch (G(TiAl) + G(T%)) — G(TixAls) = 4Api_7; + 8Ap;_ 4 ausrech-
nen. Entsprechendes gilt fiir den Wert der Al-Al-Bindung.

Leider errechnet man auf diese Weise einen Energieunterschied, der zu grof ist. Im
Grunde genommen vernachldssigt man mit dieser Methode die Leerstellenbildungs-
energie. Diese sorgt fiir eine Absenkung der Energien, da sich die Elektronendichte
der verbleibenden Atome dem durch das fehlende Atom neu entstandenen Leer-
raum anpasst. Es ist allerdings schwierig, zu sagen wie grofs dieser Einfluss ist.
Diese Methode kann also hdchstens benutzt werden um eine untere Grenze fiir die
Bindungsenergien anzugeben. Je nachdem, wie die Leerstellen in einer 4-atomigen
Ty Alo-Einheitszelle eingesetzt werden, ergibt sich durch Vergleich fiir die fiir die
Bindungen Ar;_4,=0.44 eV, Ap;_7;=0.75 eV und A 4,=0.40 eV.

Geht man davon aus, dass die Leerstellenbildungsenergie fiir Al und Ti vergleichbar
ist, so lisst sich durch Vergleich zumindest der Unterschied zwischen den Ti-Ti- bzw.
Al-Al-Bindungen berechnen, welcher bei 0.35 eV liegt.

Hierbei ist, da die Randbedingungen periodisch sind, zu beachten, dass bei einer

nur 4 Atome enthaltenden Zelle auch eine einfache Leerstelle der 2.NN von sich
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Einheitszelle Gesamtenergie G [Ry]
kleine Einheitszellen (4 Atome)

Tiy -6830.513764
Aly -1942.574861
Tis Aly -4386.676364
TizAl -5608.624860
TiAl; -3164.673767

Tiy (2Al Leerstellen)

Aly (2 Ti Leerstellen)
TiAl (Al +Ti Leerstelle)
TiAly (Ti Leerstelle)

Ti (ein Ti + 2 Al fehlen)
Tis Al (Al Leerstelle)

Al (2 Ti + 1 Al fehlen)

-3415.001936

-971.159555
-2193.090198
-2678.885994
-1707.311486
-3900.815503

-485.485734

Superzellen (108 Atome)

TizsAlsy

TissAlsy (Ti Leerstelle)

Ti (nur ein Ti Atom in der Zelle)

TissAlss (Al Leerstelle)

Al (nur ein Al-Atom in der Zelle)

Tis5 Al

Tis3Alss

Tis3AlAl;3Ti (jew. ein Ti und Al substituiert)
TizoAlsy

TiseAlso

-118439.968538
-116732.193779
-1707.141627
-117954.118132
-485.365786
-119661.883693
-117217.963808
-118439.881893
-115995.924620
-120883.803742

Tabelle 7.2: Mit DFT berechnete Gesamtenergien fiir verschiedene L1g- Einheits- und Su-
perzellen. 1 [Ry]= 13.6 [eV]. Die in den Superzellen entfernten Atome waren ndchste oder
tiberndchste Nachbarn. Man beachte, dass die angegebene Genauigkeit tatsdchlich nitig ist,
da die Energieunterschiede, die uns interessieren, erst in den Nachkommastellen beginnen.
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selbst (in allen Richtungen) ist. Bei 2 Leerstellen entsteht sogar ein flichiger Defekt.
Deswegen ist es sinnvoll Vergleichsrechnungen mit Superzellen durchzufiihren, um
zu testen, inwieweit dieser Einfluss die Ergebnisse verfilschen kann. Die in Tabelle
7.2 berechneten Superzellen mit einer Leerstelle haben dabei den Vorteil, dass eine
weitere Leerstelle erst in grofser Entfernung auftaucht. Damit hat sie, falls die Wech-
selwirkung in Form eines Lennard-Jones-Potentials verlauft nach Tabelle 7.1 einen
vernachlassigbaren Einfluss. Im Falle der 108-atomigen Superzellen liegt dieser weit

unter 1%. Fiir die Superzellen mit jeweils einer Leerstelle ergibt sich somit:
G (Tis3Alsy) + G(Ti) — G(TisaAlsz) — G(Al) = 4AnN1i-1i + 6Aon N Ti- T4

+8AsnNTi—Ti — (AANN ai—a1 + 6Mon N, a1— a1 + 8Asn N, a1—a1) + Asonst = 2.0205 eV

Die Bindungsenergien héherer Nachbarn A, erschweren hier leider den Vergleich.
Immerhin ist die Energie gréfser als fiir die 4-atomige-Zelle, was sich gut mit der
nun erfolgten Einbindung der Bindungen weiter entfernter Nachbarn erkliren lésst.
Um die Bindungen weiter entfernter Nachbarn in Abhangigkeit des ersten Nachbarn
angeben zu konnen, bietet es sich an, Lennard-Jones-Potentiale mit den Minima an
der Position der NN anzusetzen. So kann man die Terme der héheren Nachbarn mit
Tabelle 7.1 in Abhéngigkeit vom ersten Nachbarn mit 20.234ANN + EO.O?Z&ANN =
0.5A N angeben und erhalt

1-5(4ANN,TZ'7T'L' — 4ANN,Al7Al) = 2.0205 eV = ATifTi — AAlfAl =0.34 eV.

Dies stimmt gut mit dem Ergebnis fiir die kleine Einheitszelle iiberein. Eine Ver-

wendung von Lennard-Jones-Potentialen scheint somit durchaus gerechtfertigt.

7.2.4 DFT-Bindungsenergien fiir TiAl durch Substitution

Ein anderer Ansatz zur Berechnung der Bindungsenergien ist, anstelle von Leerstel-
len, fehlbesetzte Atome einzufiihren, indem Ti-Platze mit Al besetzt werden oder
umgekehrt. Diese Methode hat den Vorteil, dass die Elektronen sich nicht inner-
halb eines Leerraums neu organisieren und somit keine Leerstellenbildungsenergie
hinzukommt. Allerdings ist natiirlich das Ersetzen eines Atoms durch ein Anderes
ebenfalls mit dem Problem verbunden, dass eine Elektronenkonfiguration durch eine
Neue ersetzt wird. Dieser Fehler wird jedoch kleiner sein. Leider wird die Berech-
nung nun auch etwas aufwendiger, da nicht nur, wie beim Einfiigen von Leerstellen,

Bindungen verschwinden sondern auch neue Bindungen auftauchen. Deswegen folgt
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eine etwas ausfiihrlichere Diskussion der Berechnungen. In Tabelle 7.2 sind die mit
DFT berechnet Gesamtenergien GG aufgetragen. Hieraus lasst sich mit verschiedenen
Betrachtungen die Bindungsenergie Ar;_4; gemischter Partner in Abhéangigkeit der

Bindungsenergien der reinen Partner berechnen.

1) Api_a aus Tig, Aly, Tis Aly

Hierbei besitzen alle Zellen 4! = 24 NN-Bindungen (jedes Atom mit den drei an-
deren. Bindungen, die bereits gezéhlt wurden, diirfen nicht erneut gezdhlt werden).
Davon sind gewo6hnlich % zu Atomen der anderen Art. In einer reinen Zelle fallen
gegeniiber der gemischt besetzten Zelle somit 16 gemischte NN-Besetzungen weg.

Dafiir kommen 16 gleichartige dazu.
G(TZ4) + G(Al4) - QG(TZQAZQ) == 16ATi—Ti —|- 16AAZ—AZ - 32AT2'—AZ = 3593 eV

= 2Ari—a — (Api—ri + Aa—ar) = 0.225 eV

2) ATi—Al aus TZ3AZ,TZAZ37T22AZQ

3
4

dafiir als reine Bindungen im Vergleich zur 50/50 besetzten Zelle dazukommen. Der
Unterschied zu 1) kann dadurch erklirt werden, dass die Zelle in [001]-Richtung

gedehnt ist und somit die NN-Bindungsenergie im Grunde in 2 Varianten aufgespal-

In den zu 5 korrekt besetzten Zellen fallen jeweils 4 gemischte Bindungen weg, die

ten wird. In Fall 2) ist der Anteil der gemischten Bindungen in die nicht gedehnten
[010] und [100]-Richtungen grofer. Der NN-Abstand ist also im Durchschnitt dieser
Bindungen kleiner. Da diese Bindungen fiir das Ergebnis wichtiger sind als die der

gleichartigen Partner, ist das Ergebnis von 2) kleiner als 1):
G(TZgAl) + G(TZAlg) — QG(TZQAZQ) = 4ATi—T7Z + 4AAZ—AZ — 8ATz'—Al =0.736 eV

= 2N -1 — (ATi—Ti + AAZ—AZ) =0.184 eV

Setzt ein Lennard-Jones-Potential mit dem Minimum bei den gemischt néchsten
Nachbarn an, so kann eine geringere Energie fiir Fall 2) reproduziert werden. Hier-
bei spielt vor allem der Unterschied bei den 2.NN eine Rolle, wie in Abb. 7.1 zu
sehen (0.014 eV pro Ti-Al, 0.016 eV Ti-Ti-Bindung 0.01 pro Al-Al-Bindung). Da im
Fall von CusAu (Kap.7.2.6), bei dem keine Aufspaltung der NN-Absténde vorliegt,
jedoch ebenfalls eine Abweichung ermittelt wurde, ist es wahrscheinlich, dass der

Unterschied durch die Verdnderung der Elektronenverteilungen zustandekommen.
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3)Ar;_a aus den Superzellen Tis5Alss, Tisg Alss, Tisg Alsy

In diesem Fall besitzt die ungleichmakig besetzte Zelle 8 zusétzliche reine Bindungen
der Art des zugefiigten Elements, dafiir jedoch 4 reine Bindungen des entfernten
Elements sowie 4 gemischte Bindungen weniger. Ag,,s bezeichnet die Bindungen

mit Nachbarn von hoherer als der 1. Ordnung.
G(TissAlss) + G(TiszAlss) — 2G(Ti54Alsa) = 40— + 4AAa— a1 — 8A7i— a1 + Asonst

=1.219¢eV = 2A4_7; — (ATifTi + AAlfAl) + Asonst/4 = 0.305 eV

Geht man davon aus, dass die Potentiale eine Lennard-Jones-Form besitzen, kann
man analog zu Kap. 7.2.3 den Anteil der Ay, herausrechnen. Es gilt Ayyri—ar =
0.305/1.35 eV= 0.22 €V, was gut mit Fall 1) zusammenpasst.

4) Ar;_a aus den Superzellen Tiss Als3Ti, Tisg Alsy

Hier gilt das gleiche wie in 3) jedoch wird eine getauschte Bindung aufgehoben, da
das Atom direkt daneben ebenfalls getauscht wird. Das Ergebnis weicht hier stiarker
ab, da durch die direkte Nachbarschaft von Ti und Al die Nahordnung wieder erhéht
wird. Dadurch ist diese Situation energetisch erheblich giinstiger und das Ergebnis

somit eher als Maximalwert fiir eine mogliche Ti-Al-Bindung zu sehen.

G(TZ53AZAZ53TZ> — G(Ti54Al54> = 3ATi—Ti + 3AA1—Al — 6ATi—Al + A,

sonst

=1.179 eV

= QAAl—Ti — (ATi—Ti + AAl—Al) + A;onst/g = 0.393 eV

5) Ari—a aus den Superzellen Tz AlsgTi, Tis6 Als, Tis4 Alsy

Diese Situation dhnelt der in 3) vorliegenden. Allerdings werden nur 7 gleichartige
Bindungen der anderen Art vernichtet, da das zweite substituierte Atom den Platz
eines NN der anderen Art einnimmt. Zuséitzlich entsteht eine zusétzliche gleichartige
Bindung. Insgesamt entstehen pro Superzelle somit 17 gleichartige Bindungen der
Art des substituierten Atoms und 7 Bindungen der Art des anderen Atoms werden

zerstort. Folglich werden gleichzeitig 10 gemischte Bindungen zerstort.

G(Ti52Al56) + G(Ti56Al54> — 2G(TZ54AZ54) = 10ATi7Ti + 1OAAlfAl — QOATz'—Al + )\//

sonst

= 2.840 eV = 2A -7y — (Agigs + Aq_a)) + N, /10 = 0.284 eV

sonst

Da bei dieser Superzelle die Ordnung gegeniiber 3) aufgrund der zusétzlichen gleich-
artigen NN geringer ist, ist diese Situation energetisch ungiinstiger.

Generell sieht man, dass bei einer grofseren berechneten Zelle zusitzlich noch die
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Einheitszelle Gesamtenergie G [Ry]|
kleine Ti-Al-Einheitzellen mit Fremdatomen (4 Atome)
Nby -30563.618643
TisNb, -18697.092383
Nbo Al -16253.258024
Cry -8406.816253
TiyCrs -7618.706788
CraAly -0174.762177
Agy -42538.418893
TisAgy -24684.454699
AgoAly -22240.503080

Tabelle 7.3: Mit DFT berechnete Gesamtenergien fir verschiedene L1g- Einheitszellen. 1
[Ry[— 13.6 [eV]. Die Gitterparameter sind in allen Berechnungen die fiir TiAl.

Bindungen héherer Ordnung hinzukommen. Die 2.NN waren im Fall der 4-atomigen

Einheitszelle fiir jedes Atom das Atom selber.

Abschliefsend l&sst sich sagen, dass ein Lennard-Jones-Potential mit dem Minimum
bei den nichsten Nachbarn gemischter Art und einer Potentialtiefe, wie sie sich fiir
den Fall einer 4 atomigen Einheitszelle in 1) errechnet, am sinnvollsten ist. Diese
Potentialtiefe, welche 0.11 eV tiefer als der Mittelwert der Potentiale der reinen
Elemente an dieser Stelle ist, stimmt gut mit dem Ergebnis fiir die Superzelle in
3) iiberein. Die Ergebnisse der anderen Superzellen stiitzen die Aussage, dass bei
den kleinen 4-atomigen Einheitszellen Bindungen héherer Nachbarn nicht enthalten

sind.

7.2.5 DFT-Bindungsenergien fiir TiAl4X durch Substitution

Die Bindungsenergien der Zusitze X—=Cr,Nb,Ag zu Ti bzw Al Ax_7;, Ax_ 4 sind
natiirlich ebenfalls von Interesse. Deshalb wurden Bindungsenergien fiir Einheits-
zelllen berechnet, auf denen Al oder Ti durch jeweils Ag, Nb oder Cr ersetzt wurden
(Tabelle 7.3). Der Vorteil dieser Methode ist, dass dabei im Gegensatz zu einer Ab-
schitzung aus den Sublimationsenergien, wie in | , |, die tatsdchlich

vorliegende Struktur benutzt wird. Dies geschieht, ebenso wie fiir TiAl in Abschnitt



96 KAPITEL 7. SIMULATIONEN

Bindungspartner A-B | Bindungsenergiedifferenz 2A4_p — (Aa_a + Ap_5) [eV]
Al-Ti 0.22457

Al-Nb 0.27427

Ti-Nb 0.04452

Al-Cr 0.11329

Ti-Cr 0.07105

Al-Ag 0.01055

Ti-Ag -0.01978 (abstofend)

Tabelle 7.4: Bindungsenergiedifferenzen in der TiAl-L1y-FEinheitszelle mit verschiedenen
Partnern aus den Einheitszellen Aly, Tiy, Tio Xo und XoT'is. Die Bindung Ti-Ag ist ab-
stofend im Vergleich zu reinen L1g-Ti und Ag-Phasen.

7.2.4 1), geméf der Formeln
G(Ti4) + G(Xy) — 2G(Ti2X5)

2Ari-x — (Apiepi + Ax—x) = 16 (7.4)
G(X,) + G(Al) — 2G (XAl
20a-x — (A +Ax_x) = (X4) ( 14()5 (X2 2)- (7.5)

Man erhilt die in Tabelle 7.4 aufgetragenen Resultate. Es ldsst sich leicht erkliren,
dass Nb vor allem Ti-Plitze besetzt, da die Bindungen auf Ti-Plidtzen mehr Al-Ti-
Bindungen enthalten und somit energetisch giinstiger sind. Weder Ag noch Cr zeigen
eine derart klare Tendenz, was erkliart weshalb sie sowohl Ti als auch Al-Plétze
belegen kénnen (Kap 6.10). Das Einbringen von Ag in die L1p-Matrix ist zudem
energetisch ungiinstig. Dies erklirt, wieso sich L1s-Ausscheidungen ausbilden (Kap.
6.1.2). Diese sind wegen des hohen Al-Anteils, und somit mehr Ag-Al-Bindungen,

die giinstigere Alternative.

Die A,—p kénnen hier wieder als Ay yy 4 interpretiert werden, wie es der Vergleich

der Superzelle von TiAl mit der Einheitszelle nahelegt.

7.2.6 DFT-Bindungsenergien fiir CuAu

Ausgehend von der 4 Atome enthaltenden Einheitszelle wurden die Gesamtenergien
G fiir verschiedene Besetzungen und Fehlbesetzungen berechnet, die in Tabelle 7.5
aufgelistet sind. Aus den berechneten Energien lasst sich die Cu-Au Bindungsenergie
Acu—an auf verschiedene Arten berechnen. Zum einen iiber die jeweils voll besetzten

Zellen im Vergleich zur gemischt Besetzten durch

G(CU4) + G(AU4) - 2G(C’u2Au2) = 16Acu_cu + ]-6AAu—Au — 32ACu—Au = 3.498 eV
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Einheitszelle | Gesamtenergie G [Ry]
Cuy -13240.197605

CuszAu -48025.978994
CusAu, -82811.690192

CuAug -117597.347522

Auy -152382.925650

Tabelle 7.5: Mit DFT berechnete Gesamtenergien fiir verschieden L1o- Einheitszellen. 1
[Ry[= 13.6 [eV].

= 2ACu—Au - (AAu—Au + ACU—CU) = 0.219 eV

zum Anderen durch die jeweils zu einem viertel besetzten im Vergleich mit den

gemischt besetzten durch
G(CuzAu)+G(CuAuz) —2G(CugAus) = 4Acy—cu+4M au—au—8ANcy—au = 0.704 eV

= 2ACu—Au — (AAu—Au + ACu—Cu) =0.176 eV.

Offensichtlich ist die Bedingung fiir das Vorliegen einer intermetallischen Phase nach
Formel 2.1 erfiillt. Die Ergebnisse liegen erfreulich dicht beieinander, so dass man
mit einem Wert von Acy_ 4y — % = 0.10(1) eV mit Sicherheit im rich-
tigen Bereich liegt. Dadurch dass hier keine Stauchung der Einheitszelle vorliegt,
kann dies, anders als im Fall von TiAl (Kap. 7.2.4), auch nicht als méglicher Grund
angefiihrt werden. Die Abweichung ist damit durch die Unterschiede der Elektro-

nenverteilungen begriindet.

7.3 Vereinfachtes Modell einer Atomsonde

Zunichst sind einige Vereinfachungen nétig, um ein berechenbares Modell der Atom-
sonde zu erhalten. Der Vergroferungsfaktor Gy aus Gleichung 3.2 wird auf 1 gesetzt.

Dies entspricht einem Abstand Detektor-Spitze L, der gleich dem Apexradius R ist.

L
L:R:>77:}—%zl.Esgiltsomitx:Xundy:Y.

Als einfaches Modell fiir die Spitze wird eine Kugelkappe mit Radius Ry auf einem
Zylinder mit Radius Ry gew#hlt, deren Geometrie sich wihrend des Verdampfungs-
prozesses nicht dndert. Somit dndert sich der Kriimmungsradius R = Ry wahrend
des Verdampfens nicht. Nach Gleichung 3.1 bleibt auch die Spannung V' = REgyq,0
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Detektor

E——

z

Abbildung 7.2: Das vereinfachte TAP: Die Pfeile symbolisieren nicht die tatsdchlichen
Feldlinien, die gekrimmt wdren sondern sollen die simulierte Abbildung der Atome auf den
Detektor darstellen. t1 < ty < t3 zeigen die Spitzenoberfliche zu verschiedenen Zeitpunkten.

wahrend der Feldverdampfung konstant. Die zeitliche Entwicklung der Morphologie
und das Abbildungsverhalten einer solchen Spitze ist in Abb. 7.2 dargestellt.

Aufgrund des VergroRerungsfaktors von 1 ist die Detektorfliche Sp durch 7R? ge-
geben. Die Detektionseffizienz () wird auf 1 gesetzt. Weil die Spitze nicht verkippt

wird, ist zudem m = 0. Somit kann man K, aus Gl. 3.3 vereinfachen zu

LE 2 2
KO o ( Evapﬁ ) V

_ =V
SpQ(m+1)2 " ar2

Damit gilt fiir die Rekonstruktion der z-Komponente des N-ten Atoms mit GIL. 3.6

‘/:',Lt 5172 + y2

= N —1 .
2= R T

Diese Gleichung ist angenehmerweise von dem Parameter Ep,,,3 unabhéngig. Das

Vat
wR2

ist also die Distanz, um die die ideale Kugelkappe durch die Verdampfung eines

(7.6)

Atomvolumen V,; bleibt konstant und spielt somit keine Rolle. Der Parameter

Atoms in z-Richtung verschoben wird.

7.3.1 Der Miiller-Schottky Mechanismus

Die Feldverdampfung eines Atoms wird durch die am Ort des Atoms herrschende
elektrischen Feldstirke F bestimmt. Ist F grofer als die Feldverdampfungsfeldstirke
Egyap, so wird das Atom von der Oberflache entfernt. Diese Feldstérke héngt nach
Miiller et al. | | vom Ionisationsgrad n des Atoms ab.

dmeg o o
Eevapn = @(Un) : (7.7)
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Dabei ist ¢, die Feldkonstante und e die Elementarladung. Die Energie U, setzt
sich aus der Sublimationsenergie Ag,;, den Ionisationsenergien [; fiir die jeweiligen

Ionisationsgrade und der Austrittsarbeit der Elektronen ® zusammen.

U, =Asu+ Y I — nd. (7.8)
i=1
In neueren Varianten des ,Image Hump*“-Modells, wie es von Zurlev et al. | |

genutzt wird, wird A als im elektrischen Feld abgesenkt betrachtet. Diese Absenkung
ist proportional zu E2. Allerdings ist der genaue Zusammenhang in unserem Fall mit
drei verschiedenen Elementen nicht bekannt. Zudem ergibt sich fiir den Fall, dass die
Proportionalititskonstante fiir alle Materialien identisch gewihlt wird, kein Einfluss
auf die Verdampungsreihenfolge. Deswegen lassen wir den Einfluss des Feldes auf

die Bindungsenergie unberiicksichtigt.

Wendet man Gl. 7.7 mit Gl. 7.8 an, so erhdlt man bei W (n = 3), Nb (n = 2),
Ti (n = 2) und Cu (n = 1) eine gute Ubereinstimmung mit den experimentellen
Werten. Bei Al jedoch erhélt man einen nicht zu erkliarenden Wert fiir die Feldver-
damfungsfeldstirke von 19 V/nm (fiir n = 1) bei gemessenen 33 V/nm | |-
Auch fiir Au weicht Egyqp mit gemessenen 35 V/nm bei erwarteten 53 V/nm (mit
n = 1) stark ab. Beide Elemente wurden in den in dieser Arbeit experimentell ge-
messenen Legierungen zudem ausschlieblich mit n = 2 detektiert (Kap 6.4.3). Es
lasst sich somit zurecht Kritik an diesem Modell iiben, wie sie von Biswas et. al

[ | sowie Forbes | | vorgebracht wird.

Da wir anstreben, Mischkristalle zu simulieren, ist die Austrittsarbeit ® formal fiir
jedes Element unterschiedlich. Es stellt sich hier natiirlich die Frage, ob dies eine
gute Annahme ist. Eigentlich kann man, zumindest makroskopisch, eine einheitliche
Austrittsarbeit fiir die Elektronen erwarten. Da die Verdampfung jedoch lokal fiir ein
Atom stattfindet, nehmen wir an, dass die zu den jeweiligen Materialien gehdrenden
Austrittsarbeiten gelten. Fiir das CuAu-System ist der Unterschied zwischen den
Austrittsarbeiten | | mit 0.3 €V zudem klein. Bei Ti, Al und Nb betrédgt der
Unterschied sogar nur vernachlédssigbare 0.1 eV Lediglich in TiAl mit Ag oder Cr
treten Unterschiede bis zu 0.5 eV auf.

7.3.2 Das verwendete Feldverdampfungsmodell

Die TAP-Rekonstruktion erfolgt zuallererst iiber die Reihenfolge, in der die Atome

detektiert werden. Somit kann unser Modell, das der Simulation von TAP-Daten
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dient, darauf beschrinkt werden, die zeitliche Reihenfolge der Feldverdampfung zu
bestimmen. Die Feldverdampfung wird schrittweise durchgefiihrt, wobei in jedem
Schritt ein Atom verdampft. Dies entspricht einer Feldverteilung, bei der nur fiir ein
Atom die Feldstdrke E grofser als Epyqp ist.

Die zur Berechnung von Ep,,, notige Bindungsenergie ist nicht fiir jedes Atom in
einer Legierung identisch. Sie ist sogar, wie in Kap. 6.4.4.1 fiir W gezeigt, noch nicht
einmal fiir dasselbe Element iiberall gleich. Dies liegt daran, dass die Umgebungen
der Atome beim Verdampfen nicht identisch sind. Aus diesem Grund werden, anstelle
einer fiir jedes Element separat festgelegten Bindungsenergie, die Bindungsenergien

A; mit den Nachbarn herangezogen.

Da die Berechnung von FE(z,y, z) sehr aufwendig ist, wird angenommen, dass der
Apexbereich immer nahezu halbkugelférmig ist. Zudem soll auf der idealen Ku-
gelkappe -anders als von Dyke et. al | | fiir eine Sphére auf einem Konus
berechnet- die Feldstérke {iberall gleich sein. Setzt man, was in experimentellen Mes-
sungen oft der Fall ist, voraus, dass der lonisationsgrad n fiir alle Atome gleich ist,
so lisst sich das Modell weiter vereinfachen. Da Epyepn o< (U,)? und keine Terme

anderer Ordnung existieren, ist es fiir die Bestimmung der Evaporationsreihenfolge

gliicklicherweise nach Gl. 7.7 mdglich anstelle Egyqp,, die Energie U, heranzuziehen.

Da so nach einigen Feldverdampfungsvorgingen allerdings keine ideale halbkugel-
formige Spitze mehr vorliegt, muss der Einfluss eines dufseren Feldes energetisch ein-
bezogen werden. Dazu wird angenommen, dass das Feld an den Stellen der Atome,
die oberhalb der idealen Oberfliche liegen, grofer ist und an den Stellen der Atome,
die unterhalb der idealen Oberfliche liegen, geringer ist. Dies kann als energetisch
giinstigere bzw. ungiinstigere Position interpretiert werden. Somit wird ein linearer
Strafterm DAz eingefiihrt, der diese Energie bestimmt. Dabei ist Az der Abstand
des jeweiligen Atoms zur Kugelkappe in z-Richtung und D > 0 ein noch zu bestim-
mender Straffaktor. Ein Az > 0 ergibt sich fiir iiber die Kugelkappe hinausragende

Atome, ein Az < 0 fiir niedrig gelegene Atome.

Eine weitere wichtige Einschrankung ist, dass Atome nur dann verdampfen diirfen,
wenn sie auf der Oberflache liegen. Fiir ein kfz-basiertes Gitter bedeutet dies, dass
weniger als 75% der NN vorhanden sind. Es macht keinen Sinn, diese Grenze ho-
her zu setzen, da dann in gemischten Ebenen Atome verdampfen konnten, die in
der gleichen Ebene noch von allen Seiten von anderen Atomen umgeben sind. Dies
geschieht, wie man gut an den FIM-Bilder der gemischten Cu/Au-Ebene in [110]-
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Richtungen (Abb. 6.10) erkennen kann, offensichtlich nicht. Liegt ein einkomponen-
tiges Material vor, so ist diese Bedingung nicht nétig, da die Unterschiede in den
Feldverdampfungsfeldstiarken zu gering sind und zudem nur fiir verschiedene Pole
existieren. Zuséatzlich muss noch als Randbedingung ein stabiler Schaft angenommen
werden. Randatome des Schaftes konnten ansonsten zu friih feldverdampfen. Die-
se Atome diirfen erst evaporieren, wenn die ideale Kugelkappe so weit nach unten

gewandert ist, dass sie oberhalb dieser Kugelkappe liegen.

Zur Berechnung der Reihenfolge wird nun folgende auf Gl. 7.8 aufbauende Energie

fiir ein Atom j benutzt.
Up=> A+> I —n®+ Uy — DAz, (7.9)
i j=1

Hierbei ist Uy, ein zufilliger Wert, der, im Vergleich mit den anderen Termen,
vernachlassigbar klein ist und A; die Bindungsenergie der nichsten Nachbarn bis zu

einem vorher bestimmten Abstand.

Der Term Uy, dient hierbei lediglich dazu, eine zuféllige Reihenfolge zu erzeugen,
wenn mehrere Atome einen ansonsten identischen Energiewert U, besitzen. Man
kann diesen Wert auch als temperaturabhingige kinetische Energie ansehen. Die
Grofsenordnung solcher Energien liegt mit %kT = 0.005 eV bei 40 K um einige Gro-
flenordnungen unter den anderen Energien, die im Bereich von 0.1 eV oder dariiber

liegen.

Da das Simulieren einer kompletten Spitze sehr aufwendig ist, ist es sinnvoll, nur
einen zylinderformigen Ausschnitt (wie in Abb. 7.3) zu simulieren. Auferhalb dieses
Bereiches wird eine halbkugelformige Kappe angenommen. Zu klein sollte dieser
Ausschnitt nicht sein, da im Extremfall nur eine Gitterebene an der Oberfliche
ware. Typischerweise wurde ein Radius des Zylinders von etwa Rz, = %R gewdhlt.
Dies entspricht einer Beschneidung des Winkelbereichs der Spitze von 180° auf 122°,
was mit dem FIM-Sichtbereich vergleichbar ist.

7.3.3 Ablauf der Simulation

Zunichst wird die gewiinschte Kristallstruktur simuliert, in die gewiinschte Orien-
tierung verdreht und anschliefend ein Block herausgeschnitten, aus dem die zylin-

drische Spitze mit Kappe herausgeschnitten wird. Dieser Schritt erfolgt in einem
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Abbildung 7.3: Spitzenprofil in der Seitenansicht. Das simulierte Volumen kann auf den
markierten Bereich beschrinkt werden.

von der Simulation getrennten Modul. Dies ermdglicht eine gréokere Flexibilitat bei

der Auswahl der Ausgangsstrukturen.

Fiir diesen Datensatz wird die Startsituation fiir alle Atome berechnet. Dafiir werden
fiir jedes Atom alle NN ¢ bis zum gewiinschten Grad bestimmt und in einer zum
Atom gehorigen Liste gespeichert. Danach wird fiir jedes Atom, in Abhéngigkeit
seiner Nachbarn, die Startenergie gesetzt, die hier noch nicht den Strafenergieterm

enthalt:

UnJ’ = ZAi_]‘ Z Ij —nd + Ukin,j-
) j=1

Nach Abschluss dieser Vorarbeiten kann die eigentliche Simulation beginnen. Der
Ablauf der Simulation ist in Abb. 7.4 in einem Nassi-Schneidermann-Diagramm

dargestellt.

Dabei wird der im folgenden beschriebene Schritt solange wiederholt, bis die ge-

wiinschte Zahl von Atomen evaporiert ist.

Zur Berechnung der Strafenergie der Atome muss dabei zunédchst die aktuelle Po-

sition der Kugelkappe zq(z,y) berechnet werden, die nach jedem Evaporations-

Vat
TR2

\/R? — 2% +y7) von der Position des jeweiligen Atoms (z,y,2) abhingig. Es wird
also das an der Oberflache liegende Atom k mit dem niedrigsten Wert von

schritt um

verringert wird. Dabei ist Az; = 2z; — zuue(, y), wobel 2z (z,y) =

UrlL,j == Un,j — DAZ]
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SimTAP — Programmteil zur Verdampfung

Erstelle Spitze mit Kugelkappe, initialisiere Atomdaten mit NN und Energien

Wihle das erste Atom j =1

Berechne akt. Energie des Atoms unter Einbeziehung der aktuellen Spitzenform

Ist akt. Energie von Atom j bisher die niedrigste, besitzt ausreichend wenig NN und ist

kein Schaftatom, das nicht evaporiert werden darf?

Wihle Atom k < j als zu evaporierendes Atom

Wihle das nidchste Atom j

bis alle Atome bearbeitet sind

Evaporiere zu evaporierendes Atom k
dndere Energie aller NN von k
setze Zeiger der NN auf Atom k auf NULL

bis gewdhlte Atomanzahl evaporiert

Abbildung 7.4: Struktogramm zum Feldverdampfungsteil von StmTAP

bestimmt, das zudem kein Schaftrandatom und kein Volumenatom ist. Dieses wird
evaporiert. Anschliefend werden die Energien aller NN ¢ diese Atoms um den jewei-
ligen Wert Ay_; verringert:

Un,i — Un,i — Ny

Der Programmecode, insbesondere fiir die Datenstrukturen, wird in Ausschnitten im

Anhang A présentiert.

7.4 Bestimmung von D mit Wolfram

Um die Simulation zu testen, und um den Straffaktor D zu kalibrieren, wurde die
Feldverdampfung von Wolfram simuliert. Dabei sollten sich aus der unterschiedli-
chen Sublimationsenergie fiir verschieden Richtungen Unterschiede bewirken. Diese
wurden z.B. von Terblans et. al. | | fiir verschiedene Richtungen in Al be-

rechnet.

Die Tonisationsenergien fiir Wolfram sind [;=7.98 eV, [,=18 eV und I3—24 eV. Die
Austrittsarbeit fiir Elektronen ist ®=4.5 eV. Da Wolfram fast nur 3-fach ionisiert
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NN | d [a.U] | # NN | J(d) [a.U] | # NN-J(d)/8 [a.U]
1 |0866 |8 1 1

2 |1 6 0.6652 0.4989

3 (141 |12 0.1027 0.15405

4 ]1.658 |24 0.0402 0.1206

5 | 1732 |8 0.031 0.031

6 |2 6 0.0131 0.009825

7 2179 |24 0.0067 0.0201

Tabelle 7.6: Lennard-Jones-Potential J (Gl 7.1) an den Positionen d der NN unterschied-
lichen Grades im krz-Gitter. Anhand der Anzahl # NN der NN und dem Wert von J kann
die Bedeutung der NN des jeweiligen Grades abgeschdtzt werden. Die Werte von J sind
normiert auf die Gitterkonstante do. nn und die Energie J(dy yn) der 1. NN.

gemessen wird, ist also 23: I;—3® = 36.5 eV. Die Sublimationsenergie ist 8.66 eV. Die
Anzahl der NN im krz—é:i%ter ist 8. In Tabelle 7.6 ist aufgelistet, wie sich das Lennard-
Jones-Potential in krz-Gittern verhilt. Sinnvoll ist es hier bis zum 4.NN zu rechnen,
da weiter entfernte Nachbarn < 5% Verdnderung bedeuten. Insgesamt besitzt bei
dieser Beriicksichtigung jedes Atom das 1.774-fache der NN-Bindungsenergie. Die
Bindungsenergie der NN (und somit das Minimum des Lennard-Jones-Potentials)
ist somit Ay vy w-w=38.66/(8%1.774) eV=0.61 eV. Zur Uberpriifung der Plausiblitit
dieses Potentials muss eine typische Evaporationssitaution mit etwas weniger als der
Hilfte, also vier, der NN herangezogen werden. Ein solches Atom ist typischerweise
ein Eckenatom fiir das die Bindungsenergie, die in diesem Fall die Sublimationsener-
gie ist, nach Liu et al. | | nicht wesentlich von der Kohé#sionsenergie abweichen
darf, und es in unserer Simulation mit Ag,, = 2% 4% 1.774%0.61 eV = 8.65 eV auch
nicht tut. Der Faktor 2 stammt, wie schon zu Anfang des Kapitels gesagt, aus der
Notation und ist notig, da die Sublimationsenergie gleich der Gesamtbindungssener-
gie ist. Es wurde ein Spitzenradius von 4 nm mit einem Zylinderradius von 3.5 nm

simuliert. Die Spitzenlénge war 16 nm.

In einer Simulationsreihe in Abb. 7.5 mit verschiedenen Straffaktoren fiir die [112]-
Richtung erkennt man, dass bei kleinen D die Verdampfung scheibenweise mit (110)-
Scheiben erfolgt. In diesem Fall kann man in den AtomVicinity-Dichteprofilen der
rekonstruierten Atomdaten bei anderen Polen keinerlei Ebenen und in der Abb. keine
Terrassen unterscheiden. Wahlt man groflere D, so erkennt man Ebenen an anderen
Polen. Allerdings kann der Unterschied der AtomVicinity-Ebenenabsténde mit gro-
feren Ebenenabstinden fiir den (112)-Pol wie in Kap. 6.4.4.1 in Tabelle 6.1 durch
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Abbildung 7.5: Simulierte W-Spitze in [112]-Richtung nach 10000 Evaporationsereignis-
sen fiir verschiedene Straffaktoren D. Man erkennt, dass bei D = 0 die Evaporation tiber
die (110)-Ebene statifindet. Bei D = 0.2 bildet sich bereits eine Erhebung an der Position
des (112)-Pols (in der Mitte) heraus, die in einer Mulde liegt. Eine weitere Erhohung von
D bewirkt eine immer bessere Anndherung an die ideale Halbkugelform der Spitze. In der
Darstellung ist die Gesamtenergie U mit weiff fiir hohe und schwarz fiir niedrige Werte co-
diert. Schwarze Atome werden innerhalb eines der ndchsten Euvaporationsschritte abgeldst
werden. Die Schaftatome sind weifl, da sie noch nicht bericksichtigt werden.

Variation von D nicht reproduziert werden. Der Ebenenabstand néhert sich stattdes-
sen von kleineren Werten asymptotisch dem erwarteten Verhéltnis dy12 = dy19/ V3
an. Der Grund ist, dass die Unterschiede auf dem lokalen Vergroferungseffekt be-
ruhen, der in der Simulation nicht reproduziert werden kann, da (x,y)-Werte nicht
verdndert werden. Dass die Ebenenabstinde dennoch abweichen liegt daran, dass bei
kleinen Straffaktoren die (110)-Ebenen an allen Stellen dominieren. Zumindest 14sst
sich so eine untere Grenze fiir D angeben, da im Experiment die Ebenen definitiv

unterscheidbar sind. D muss somit grofer als 1 eV /nm sein.

Um einen besseren Zusammenhang zwischen Simulation und Experiment herzustel-
len, bietet sich eine Betrachtung der Verdnderung der lokalen Kriimmung an'. Dafiir
wurden zwei Simulationen durchgefiihrt. Bei der Einen befand sich der (110)-Pol und
bei der Anderen der (112)-Pol im Zentrum. Ein in beiden Féllen gleichgrofer Bereich
in einem Radius von 5 nm um den Pol wurde selektiert und der durchschnittliche
Abstand Az zur idealen Kugelkappe fiir diesen Bereich wihrend der Feldverdamp-

fungssimulation bestimmt. Geméaf Gl. 3.1 gilt nun fiir die Kriimmungsradien an den

1Zwar kénnte formal nach Gl. 7.7 auch direkt aus den bekannten Us+ die benétigte Feldver-
dampfungsfeldstirke errechnet werden. Diese wére aber nicht korrekt, da die anliegende Feldstéirke

die Feldverdampfungsfeldstérke ist
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Abbildung 7.6: Der Einfluss von D auf Az fiir die [112] und die [110]-Richtung. In (a)
erkennt man, dass sich beide Kurven anndhern. Die Kurve der [110]-Richtung zeigt Stufen
an den Stellen, an denen eine neue Ebene in den Bereich wandert, innerhalb dessen Az
bestimmt wurde. Die (112)-Ebenenabstinde sind klein genug, damit hier ein solcher Ef-
fekt nicht auffdllt. In (b) ist das nach Gl 7.10 berechnete Verhdltnis Egyap 112/ EEvap,110
aufgetragen. Die horizontalen Linien kennzeichnen den experimentell erwarteten Wert (Ta-
belle 6.1) und dessen 20-Fehlerbalken. Somit lasst sich ein Bereich identifizieren, innerhalb
dessen D liegen sollte. Der Fit eines exponentiellen Abfalls ist hierbei hilfreich.

Polen
FJ’Evap7 1 RZ

EEvap,Q Rl

Nun ist zu iiberlegen, wie sich Az auf die Radien auswirkt. Offenbar bedeutet ein
Az > 0, also eine aus der idealen Kugelkappe mit Radius R;; herausragende Stelle,
einen kleineren Radius. Ein Az < 0, also eine abgesenkte Stelle der Spitze, verursacht
einen groferen Radius. Der genaue Zusammenhang ist nicht trivial, da man alleine
aus Az die Kriimmung nicht ablesen kann. Der analysierte Bereich wurde zwar so
klein gewahlt, dass die Werte von Az in ihm nicht stark abweichen. Allerdings gibt
dies keine Kenntnis dariiber, welche Geometrie abseits dieser Stelle vorhanden ist. Da
sich die Spitzenradien nur um einen sehr geringen Wert, namlich 3% unterscheiden
sollen, kann man allerdings eine lineare Veranderung annehmen, so dass gilt R ~

Rig+ Az und Ry ~ R;q + Azy. Demzufolge gilt

EEvap,l ~ Rid + AZQ
EEvap,Q Rid + AZI '

(7.10)

Man sieht, dass der Wert von D zwischen 3.7 eV/nm und 6.2 eV /nm liegen sollte.
Mithilfe des Fits wird D = 4.7 ¢V /nm identifiziert. Vergleicht man dies mit dem in

[ | verwendeten Wert von 7 eV /nm, der aus der potentiellen Energie eines
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Nb-Atoms iiber einer Jellium-Oberfliche von Kreuzer et al. | | berechnet

wurde, so ist dieser Wert niedriger, aber in der gleichen Gréfsenordnung.

Um den ermittelten Wert von D fiir andere Simulationen weiterverwenden zu kon-
nen, muss beriicksichtigt werden, dass W ein sehr hohes Egyq,w =57 V/nm besitzt.
Deshalb sollte eine Normierung stattfinden, bevor D fiir andere Materialien verwen-
det, wird.

7.5 Simulationsergebnisse fiir CusAu

7.5.1 Simulationsparameter

Die vorhergesagten Feldverdampfungsfeldstirken kénnen durch das Miiller-Schottky-
Modell (Gl. 7.7) berechnet werden. Dadurch kann auch ein Ladungszustand des eva-
porierten Atoms vorhergesagt werden. Die Simulation wurde unter der Annahme,
dass Feldverdampfung iiber eine Ionisation 2. Grades stattfindet, durchgefiihrt. So-
mit ist [; + Io — 2% ®=21.1 eV fiir Au und 18.8 eV fiir Cu. Problematisch an dieser
Festsetzung ist, dass in den Experimenten, besonders fiir nichtgeordnete Richtun-
gen, ein grofer Anteil einfach geladener Cu-Atome gemessen wurde. Nimmt man
diesen Ladungszustand als Grundlage, so wire Iy — $=3.1 eV. Zudem wire eine
Betrachtung der Feldverdampfung iiber die Energien nicht mehr moglich, da dies
einen einheitlichen Tonisationsgrad voraussetzt. Da der zweifache Tonisationsgrad in
geordnete Richtungen hoher ist, nehmen wir diesen in unserer Simulation an. Ohne-
hin ist dieser Ladungszustand der einzig sinnvoll simulierbare. Fiir einfach geladenen
Cu-Atome wiirde eine sofortige Evaporation stattfinden, sobald es an der Oberflache
nicht von Au-Atomen festgehalten wird, da ihr Eg,q, o+ =30 V/nm nach | |
wesentlich geringer sein sollte alsEgyqp cuz+ =43 V/nm. Dies verursacht einen gerin-
gen Peakabstand. Die zweifach geladenen Atome sollten bei einem groferen Peakab-
stand vorliegen. In den Experimenten ist in der Tat der reine Cu-Peak fiir geordnete
Richtungen sehr klein. Moglicherweise wird er von dem Anteil der zweifachionisieren
Cu-Atome verursacht. Die Peakhdhe erscheint dafiir allerdings unverhaltnisméfig

klein. Evtl. liegt die Ursache darin, dass Postionisation | | stattfindet.

Da keine Paarpotentiale in der Literatur vorlagen, wurden die Bindungsenergien

aus den Sublimationsenergien (3.81 eV fiir Au und 3.49 eV fiir Cu) errechnet. Dies
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ergibt, da beide Materialien als kfz, also mit 12 NN, auftreten Ac,_c,=0.291 eV
und Ay, 4,=0.3175 eV

Auch im Falle von CuzAu muss iiberlegt werden, bis zu welchem Nachbarn die Bin-
dungen berechnet werden sollen. In Tabelle 7.1 ist der Einfluss der Nachbarn ver-
schiedenen Grades auf die Bindungsenergie aufgetragen. Hierbei féllt auf, dass der
Einfluss der 3.NN bedeutender ist als der der 2.NN. Fiir die Berechnungen wurden
die Atome bis zum 5.NN miteinbezogen?. Die Bindungsenergien miissen also mit dem
Faktor 1.325 normiert werden. Die weiter entfernten Nachbarn sind in einem kfz-
basierten Gitter somit weniger bedeutend als in einem krz-basiertem, das einen Fak-
tor von 1.774 erfordert. Somit sind Ay v cu—cu=0.220 €V und Ay yn au—4a,—0.240
eV. Die Gitterparameter von Cu mit 0.361 nm und Au mit 0.408 nm weichen von
den 0.374 nm der CuzAu-Phase ab. Die NN-Abstéinde, die in den Simulationen ver-
wendet wurden, sind deswegen mit dyn,cy—cy=0.255 nm, dyn,cy—4,—0.264 nm und
dNN, Au—4,—0.288 nm fiir verschiedenen Potentiale unterschiedlich. Dies war bei der
Simulation von FegAl durch T.Kresse | | ebenfalls nétig. Es wirkt sich, wie
man in Abb.7.7 erkennen kann, besonders auf die Bindung von Gold abschwéchend
aus, bei dem die Bindungsenergie der NN im L1,-Gitter nur noch 54% der Bin-
dung im Minimum betrdgt. Nach der Miiller-Schottky-Formel wird dadurch auch
die Feldverdampfungsfeldstirke herabgesetzt. Zudem kann sich der Grad der erwar-

teten Ionisation dndern. Auch die Kupferbindungen werden schwécher.

Der Straffaktor D kann durch eine Normierung des fiir Wolfram bestimmten D er-
rechnet werden, da U ~ \/m. Aus den experimentell gemessenen Feldverdamp-
fungsfeldstirken Egypap.cusanf = 220(20) V/nm (fiir die <110>-Richtungen-Diese
liefern auch den maximalen Wert) und Epyqpw = 300(10) V/nm ldsst sich der
Straffaktor Deyaau = 47\/% eV/nm = 4 eV/nm bestimmen. Es ist sinnvoll
den maximalen Wert fiir Ep,.,3 zu verwenden, damit auch fiir diese Richtung eine
sinnvolle Simulation moglich ist. Die maximale Anzahl NN fiir eine Verdampfung
wird auf 8 festgesetzt. D.h. in einer schwach gebundenen Ebene ist es prinzipiell
sogar moglich vor der iiber ihr liegenden Ebene zu verdampfen. Dies wird gestat-
tet, da im FIM nie eine der Zwischenebenen in geordnete Richtungen zu sehen war.
Zudem muss ohnehin eine genaue Einstellung der Bindungsenergie zumindest fiir
die [100]-Richtung moglich sein, wenn die experimentellen Ergebnisse reproduziert

werden sollen.

2Beriicksichtigt man die Nachbarn nur bis zum Abstand der 2.NN, so lisst sich die experimen-

telle Situation nicht reproduzieren.
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Abbildung 7.7: Lennard-Jones-Potential der Cu-Au-Legierung. Als vertikale Linien sind
die Positionen der NN eingezeichnet. Die Cu-Au-Kurve ist entsprechend der Ergebnisse
der DFT-Berechnungen aus Abschnitt 7.2.6 eingefiigt.

7.5.2 Bestimmung der Cu-Au-Bindungsenergie

Da die Bindungsenergie gemischter Partner kein experimenteller Wert ist, sondern
mit DFT bestimmt wurde, kann man sie auch als variable Grofe ansehen, die ge-
dandert werden muss um die Simulation der Realitit anzupassen. An dieser Stelle
zahlt es sich aus, dass die Lennard-Jones-Potentiale sich durch lediglich 2 Parame-
ter beschreiben lassen. Dadurch ist die Bindungsenergie héherer Nachbarn aus der
Bindungsenergie der 1.NN einfach zu berechnen, was bei komplizierteren Potentia-
len nicht mehr moglich wire. Die Position der 1.NN ist aus dem Gitterparameter
bekannt als 0.374/\/5 nm—0.2644 nm. Berechnet man nun fiir CusAu TAP-Daten
fiir eine <110>-Richtung, so erhélt man AtomVicinity-Dichteprofile, wie sie in Abb.
7.8 zu sehen sind. Fiir die <100>-Richtung erhilt man vergleichbare Ergebnisse.
Bei 0.22 eV befindet sich ein reiner Cu-Peak links des gemischten Peaks, der sich

bei Erhéhung der Bindungsenergie nach rechts auf den gemischten Peak zu bewegt.

Da sowohl von der <110> als auch von der <100>-Richtung experimentelle Mes-
sungen verfiighar sind (IKap. 6.9) ist es naheliegend, die Bindungsenergie als richtig
anzusehen, die diese Messungen am besten reproduziert. Dafiir wurde in Abb. 7.9
der Abstand des reinen Cu-Peaks zum rechts von ihm gelegenen Au-Peak angege-
ben. Man erkennt, dass sich der Abstand beginnend bei 0.25 eV fiir beide Rich-
tungen Null anndhert. Dabei gibt es ein lokales Maximum fiir die <100>-Richtung
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Abbildung 7.8: Simulation von CusAu fir verschiedene Cu-Au Bindungen in <110>-
Richtungen. Es sind die Atom Vicinity-Dichteprofile mit Au als Referenzatom dargestellt.
Die Bindungesenergien Ay NN sind jeweils angegeben. Man erkennt, dass sich in (a) die
Au-Peaks mit Cu-Peaks der gleichen Hohe gut iberlappen, was bei gemischten Ebenen zu
erwarten ist. Rechts und links dieser Peaks befinden sich hohe Cu-Peaks die der reinen
Cu-FEbene entsprechen. Es gibt zudem eine minimale Verschiebung des kleinen Cu-Peaks
nach rechts, was aus einem geringeren Us fir diese Atome folgt. Mit wachsendem A Ny
verschieben sich die Peaks (b,c). Der kleine Au-Peak befindet sich nun rechts des kleinen
Cu-Peaks, was bedeutet, dass nun Uy von Au geringer als Us von Cu ist. In (c) ist mit
A nN=0.22 eV der Au-Peak nahe der Position des grofien Cu-Peaks. Bei weiter wach-
sendem A1 nyn verringert sich der Abstand zwischen den Cu-FEbenen wieder, zudem bewegt
sich der Au-Peak in Richtung des kleinen Cu-Peaks.
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Abbildung 7.9: Der Peakabstand des reinen Cu-Peaks zum rechts von ithm gelegenen Au-
Peak in Abhdngigkeit der NN-Bindungsenergie Acy—au,1.NN fiir verschiedene Richtungen.
Der experimentell erwartete Peakabstand fir die <100>-Richtung ist als horizontale Linie
eingezeichnet. Der am stirksten gebundene Partner der <110>-Richtung wechselt mehrfach
und bewirkt eine Veranderung der Peakbstinde.

bei 0.288 eV, wihrend der Abstand fiir die <110>-Richtung zunéchst stetig ab-
fallt. Da nur fiir den (100)-Pol ein reiner Cu-Peak ausgemacht werden konnte, kann
eine genaue Reproduktion des experimentellen Abstands nur fiir diese Richtung
stattfinden. Der Abstand von 0.15 nm wird bei 0.288 eV erreicht. Dieses Resul-
tat stimmt gut mit den Ergebnissen der DFT aus Abschnitt 7.2.6 iiberein, welches
A vNCu—aw — (ANN,Au—au + MNvN,cu—cu)/2 = 0.10 eV also Agy—a, =0.27 eV (fiir
die Potentiale an der Stelle der 1.NN in der L1,-Struktur) vorhersagt.

Ein weiteres Kriterium, um die Korrektheit des Wertes abzuschétzen, ist die Un-
terscheidbarkeit der Ebenenpeaks. Die ist fiir die <110>-Richtung in keiner der
Messungen gegeben gewesen. Die Bindung muss demzufolge mindestens so stark
sein, dass gemischte und reinen Ebenen nicht unterscheidbar sind . Dies wére bei
einfachem Ablesen aus dem Diagramm bei 0.302 eV der Fall. Dies wére nicht kon-
sistent mit dem ermittelten Wert da 0.302 eV > 0.288 eV ist. Die Ursache dieser
Abweichung liegt darin begriindet, dass die Begrenzung der Auflésung durch das
Verrauschen der Messung in der Simulation nicht beriicksichtigt wird. Um dies zu
tun wird die Halbwertsbreite des Au-Peaks in der Simulation von 0.023 nm mit der
Halbwertsbreite, die typischerweise im Experiment fiir die <110>.-Richtung ermit-

telt wurde, von 0.05 verglichen. Die Halbwertsbreite der Cu-Peaks kann hochstens
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Abbildung 7.10: AtomVicininity-Dichteprofile (Referenzatom: Au) von CugAu simuliert
fiir die <100> und <110>-Richtung.

grofer sein, solange Au das Referenzatom ist. In Abb. 7.8(a) erkennt man, dass sie
im optimalen Fall genauso grof ist wie von Au. Es ist also verniinftig, anzuneh-
men, dass die Halbwertsbreite in Experiment und Simulation fiir Cu- und Au-Peaks
gleichartig skaliert ist. Die Halbwertsbreite, die man experimentell erwarten wiirde
liegt somit bei (0.05/0.023) * 0.42 nm=0.8 nm. Die erwartete minimale Bindung fiir
Cu mit Au ist also durch den Verlauf der Lennard-Jones-Funktion mit A; yy = 0.25

eV gegeben.

Mit dem gleichen Argument kann man eine obere Grenze angeben. Die Ebenen
miissen fiir die <100>>-Richtung noch trennbar sein. Die Halbwertsbreite von Au ist
im Experiment nicht viel grofer als in der Simulation. Weswegen keine Skalierung
stattfinden sollte (Dies entspricht einer etwas vorsichtigeren Schitzung als eigentlich
notig wire). Der Maximalwert der NN-Bindung im Cu-Au-Potential ist also Ay yy =
0.304 eV.

In Abb. 7.10 sind die AtomVicinity-Dichteprofile fiir den ermittelten Wert der Cu-
Au-NN-Bindungsenergie A; yn cu—au =0.288 €V aufgetragen. Fiir die <100>>-Richt-
ung stimmt die Peakabfolge mit einem kleinen Cu-Peak, der von einem hohen Au-
und anschlieffend einem hohen Cu-Peak gefolgt wird. Fiir die <110>-Richtung ist
dies allerdings nicht der Fall. Die Peakabfolge, die nach experimentellen Ergebnis-
sen Au-Cu sein miisste, ist nicht gegeben. Eine Erklarung hierfiir ist, dass in der
Messung im dem Au-Peak nachfolgenden Peak hohe Anteile der einfach geladenen
Cu-lonen gemessen wurden. Die Simulation beriicksichtigt nicht, dass diese Ionen

eine niedrigere Feldverdampfungsfeldstirke haben miissten. Die reine Ebene héitte
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Abbildung 7.11: AtomVicinity-Dichteprofile fiir simuliertes CugAu in <111>-Richtung.
Die Au-Peak sind gegeniiber den Cu-Peaks um 0.027(2) nm nach rechts verschoben.

also eine geringere Feldverdampfungsfeldstiarke als von der Simulation vorausgesagt.
Dies wiirde den Abstand zum Au-Peak erhéhen und kann dadurch die verdnderte

Peakreihenfolge im Experiment verursachen.

Um die Plausibilitdt der Simulation weiter zu testen ist in Abb. 7.11 das Ergeb-
nis fiir die nicht geordnete <111>-Richtung dargestellt. Die Peakabfolge ist, wie
experimentell nach Kap. 6.8.2 erwartet wird, Cu-Au. Sogar quantitativ ergibt sich
fiir die Verschiebung der Au- gegeniiber den Cu-Peaks eine sehr gute Ubereinstim-
mung. Die Verschiebung um 0.027(2) nm in der Simulation steht einer experimentell
bestimmten Verschiebung von 0.026(2) gegeniiber. Dies ist nicht nur eine gute Be-
stitigung fiir die Korrektheit der Cu-Au-Bindung, sondern auch ein starker Hinweis,

dass andere Parameter, insbesondere der Straffaktor D, richtig gewahlt sind.

7.6 Simulationsergebnisse fiir TiAl+X

7.6.1 Simulationsparameter

Die nach dem Miiller-Schottky-Modell vorhergesagten Ionisationszustiande weichen
fiir einige der verwendeten Elemente in der geordneten 7% Al-Phase von den experi-

mentell ermittelten Werten ab (Kap. 6.8.1). Alle Elemente aufer Ag werden nahezu
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ausschlieflich zweifach ionisiert detektiert. Al Ag und Cr sollten eigentlich einfach
geladen auftauchen. Al miisste eine geringes Epyqp= 19 V /nm besitzen. Zweifach
geladenes Aluminium wiirde 33 V/nm besitzen. Letzteres stimmt wesentlich bes-
ser mit den Abschitzungen der Feldverdampfungsfeldstirken in Kap. 6.8.1 iiberein.
Dies spricht dagegen, dass der zweifache Ladungszustand erst durch Postionisati-
on eintritt, weswegen die Voraussetzung fiir unsere Simulation, dass Ep,,)p sich fiir
alle Elemente aus einem identischen Ionsiationsgrad (n = 2) berechnet, als giiltig
betrachtet werden kann. Das einzige Element, das zu grofen Teilen einfach geladen
auftritt, ist Ag. Eigentlich wére es deswegen fiir diesen Fall notig, die Feldverdamp-
fungsfeldstarken zu vergleichen. Da diese aufwandige Berechnung jedoch umgangen
werden soll, wird stattdessen nach Gl. 7.7 ein Parameter I; + I, — 20=13.7 eV kon-
struiert, der die fiir einfach geladenes Ag erwartete Feldverdampfungsfeldstirke von
24 V/nm ergibt.

Element Asw | I [eV] Ly [eV] @ [eV] | I+ 1o —29 [eV]
Al (kfz) 334 599 1883 4.1 16.6

Ti (hdp,krz ab 1000K) | 4.855 | 6.82 13.58 4.0 12.4

Nb (krz) 74T |6.88 1432 4.0 13.2

Ag (kfz) 296 | 7.576 2149 4.6 19.9 (13.7 korrigiert)
Cr (krz) 4.10 | 6.766 16.50 4.6 14.1

Tabelle 7.7: Sublimationsenergien Mgy, lonisationsenergien I und Austrittsarbeiten ®
fir die reinen Elemente [ |. Die Gitterstruktur kfz (kubischflichenzentriert), krz
(kubischraumzentriert) und hdp (hexagonal dichteste Packung) ist jeweils mitangegeben.
Fiir Silber ist in Klammern die Energie angegeben, die vorliegen misste, wenn die Feldver-
dampfungsfeldstirke gleich der fir einfach geladenes Ag wire.

7.6.2 TiAl-Bindungspotentiale

Die Angabe der Potentiale ist hier fiir reines TiAl angenehmer als fiir CugAu, da die
NN-Absténde in Ti und Al mit dyy7,=0.293 nm sowie dyn,4,=0.286 nm dhnlich
sind. Betrachtet man die krz-Phase von Ti, so ist der NN-Abstand dort mit 0.286
sogar identisch. Die Verhéltnisse im L1,-Mischkristall werden durch die Dehnung der
Einheitszelle in z-Richtung etwas komplizierter. Es wurde fiir die Simulation von der
mit DFT berechneten Gitterstruktur ausgegangen. Aus diesem Grunde ergibt sich
scheinbar das Problem, die Position des Minimums des Lennard-Jones-Potentials

fiir die gemeinsame Bindung festzusetzen. Bei genauerer Betrachtung eines perfekt
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geordneten Systems, erkennt man, dass die 8 gemischten Bindungen immer zwischen
zwei Ebenen in [001]-Richtung vorhanden sind. In [010] sowie [100]-Richtung befin-
den sich nur 4 NN der gleichen Art. Mit ¢ = 0.4057 nm und a = 0.3989 nm ergibt
sich dny a1—1i = 0.5-va2 4+ ¢2=0.284 nm. Die gemischten Bindungsenergien ergeben

sich nun aus den DFT-Berechnungen.

Dort wurden allerdings nur die Unterschiede zwischen den verschiedenen Bindun-
gen berechnet. Fiir die Simulation eines bindren Systems ist in der Tat auch nur
dies wichtig. Die Erhohung aller Werte um eine Konstante hat fiir die Evapora-
tionsreihenfolge keine Bedeutung. Sobald weitere Elemente in der Legierung auf-
tauchen, muss die Bindungsenergie allerdings stimmen. Da der Vergleich der Al-Al
und Ti-Ti-Bindungen aus den Sublimationsenergien mit den DFT-Ergebnissen ei-
ne plausible Ubereinstimmung ergibt, wird von diesen Werten ausgegangen. Dem-
nach ergibt sich fiir die Bindung von Aluminium, bei einer Normierung, die ei-
ne passende Sublimationsenergie bei der Summierung bis zu den 5. NN liefert,
A NN ai—a = 3.39/(12 - 1.325) eV = 0.213 eV. Die Berechnung fiir Ti gestaltet
sich etwas schwieriger, da es bei hohen Temperaturen krz mit einer Gitterkon-
stante von 0.287 nm auftritt. Nun stellt sich die Frage, wie man aus dieser Bin-
dung auf die Bindung in einer kfz-Struktur schliefen kann. Rechnet man mit der
krz-Gitterkonstanten als dyy ri—7i, so erhdlt man mit Normierung fiir krz-Gitter
A NyNTieTi = 4.85/(8 - 1.8) eV = 0.334 eV. Nach der DFT-Rechnung (Kap. 7.2.3)
erwartet man zu Ay yn, 4;—4; einen Unterschied von 0.35 eV anstelle der hier ermittel-
ten 0.121 eV. Da mit dem groReren Unterschied eine bessere Ubereinstimmung mit
den Potentialen nach Zope | | in Abb. 7.1 erreicht wird (dabei ist beriicksich-
tigt dass Zope verm. nur die Bindungsenergie der 1.NN fiir die Sublimationsenergie

einbezieht), verwenden wir diesen, also Ay vy 1i—ri= = 0.56 V.

Die NN-Absténde fiir die Potentiale der hinzulegierten Elemente wurden eben-
falls von den reinen Materialien {ibernommen. Demnach sind dyy n,=0.286 nm,
dnn,4g—0.289 nm und dyn,cr—0.249 nm. Fiir die Bindungsenergien der Lennard-
Jones-Potentiale gilt Ay vy np-np=7.47/(8:1.80) eV=0.519 eV und Ay nycor—cr=
4.10/(8-1.80) eV=0.285 eV, nach der Normierung fiir die krz-Struktur auf die ersten
5 NN, sowie Ay nn.ag-4,=2.96/(12-1.325) eV=0.186 ¢V nach entsprechender Nor-

mierung fiir die kfz-Struktur.

Die Bindungsenergien der gemischten Paare ergeben sich aus den DFT-Berechnungen
(Tabelle 7.4). Die Daten der fiir TIAl4+X verwendeten Lennard-Jones-Potentiale sind
in Tabelle 7.8 aufgelistet. Die dyx sind jeweils als der minimale NN-Abstand der
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Bindungspartner A-B | Ayy [eV] | d [nm]
Al-Al 0.213 0.286
Ti-Ti 0.56 0.286
Nb-Nb 0.519 0.286
Ag-Ag 0.186 0.289
Cr-Cr 0.285 0.249
Al-Ti 0.493 0.284
Al-Nb 0.503 0.284
Ti-Nb 0.652 0.284
Al-Ag 0.205 0.284
Ti-Ag 0.363 0.284
Al-Cr 0.306 0.284
Ti-Cr 0.458 0.284
Nb-Nb (korr.) 1.20 0.286
Nb-Al (korr.) 0.84 0.284
Nb-Ti (korr.) 0.90 0.284

Tabelle 7.8: Daten der fir TiAl+X verwendet Lennard Jones-Potentiale. dyn st die
Position, Ay die Tiefe des Minimums. Fir Nb sind die berechneten, sowie korigierte
(korr.) Potentiale angegeben

L1y-Zelle angenommen. Letztlich ist dies etwas beliebig. Da sich die NN-Absténde
aller Materialien (aufer Chrom) allerdings kaum unterscheiden und ein Unterschied
von 0.005 nm kaum einen Einfluss auf das Potential hat, wird dieser Wert zum

besseren Vergleich mit dem Ti-Al-Potential gewé&hlt.

Der Parameter D fiir die Strafenergie muss fiir TiAl erneut angepasst werden.
Die Feldverdampfungsfeldstirke von TiAl liegt zwar fiir die nichtgeordnete [111]-
Richtung bei etwa 25 V/nm (Tabelle 6.3). Fiir geordnete Richtungen werden aller-
dings hohere Werte gemessen. Sie liegen fiir die [110]-Richtung bei Egyap cusaulf =
270(20) V/nm. Daraus ergibt sich mit Epyqp w3 = 300(10) V/nm ein Straffaktor
D = 4.7,/27/30 V/nm =4.4 V/nm. Da in den FIM-Bildern hiiufig ein dunklerer
Rand unter der hellen, abdeckenden Ebene zu sehen war, wird die maximale An-
zahl der 1.NN, bei der ein Atom verdampfen darf, auf 6 festgelegt. Eine schwach

gebundenen Ebene kann also eine stark gebundene Ebene nicht mehr {iberholen.

Bei den spéter im Abschnitt 7.6.5 fiir die nichtgeordnete [100]-Richtung dargestell-
ten Simulationen fallt auf, dass sich die experimentell bestimmten Peakreihenfolgen

fiir TiAl mit Nb-Zusétzen nicht reproduzieren lassen. Dies kann nur durch eine ex-
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Abbildung 7.12: Ti-Al-Peakabstand in den AtomVicinity-Dichteprofilen in Abhdngigkeit
von Ay NN, ai—Ti- Das Verhalten fir die [001]-Richtung déndert sich bei 0.58 eV plotzlich. Im
Grunde findet an dieser Stelle eine Aufspaltung der Peaks statt. Der Abstand des kleineren
Anteils ist eingezeichnet. Der Hauptpeak verschiebt sich nicht. Fir hohere Energien ver-
dndern sich die Abstande standig, erreichen allerdings nie wieder Ti-Al-Peakabstinde von
0.02 nm zueinander. Das Verhalten fiir die [110]- Richtung verdindert sich erst bei wesentlich
hoheren Energien.

treme Verdnderung der Parameter erreicht werden. Es erscheint allerdings durchaus
gerechtfertigt, solch eine Verdnderung vorzunehmen. Da Nb mit Al und mit Ti im
Vergleich mit den anderen Zuséitzen sehr viel stirkere A-B-Bindungen bildet (Kap.
7.2.5), ist auch eine starke Verdnderung des Nb-Nb-Paarpotentials denkbar. Nimmt
man fiir An,_np=1.20 eV an, so ergeben sich die in Tabelle 7.8 eingetragenen alter-

nativen Bindungsenergien.

7.6.3 Abschitzung der Ti-Al-Bindungsenergie

Im Gegensatz zu CuzAu ist die Unterscheidung der experimentell ermittelten Atom-
Vicinity-Ebenenpeaks fiir alle Uberstrukturrichtungen #hnlich gut (bzw. schlecht)
moglich. Es gibt zwar eine Variation der Peakpositionen, die allerdings mit dem
Ordnungsgrad zusammenhéngt und nicht mit der kristallographischen Richtung. So-
mit kann im Gegensatz zu Cu3Au kein genauer Wert fiir die A-B-Bindungsenergie
angegeben werden. Zumindest nach unten lésst sich die Ti-Al-Bindungsenergie al-
lerdings abschétzen, da die Bindung mindestens so stark sein muss, dass in kei-

ne der Uberstrukturrichtungen Ebenen unterschieden werden kénnen. In Abb. 7.12
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Abbildung 7.13: Simulation von TiAl-Atomsondendaten in [100]-Richtung. In z-Richtung
liegen gemischte Al/Ti-Ebenen im Abstand von 0.2 nm vor. In der Mitte sind die Ebenen
gut zu unterscheiden, am Rand nicht.

ist die Abhéngigkeit des Peakabstand von Ay yn7i—a angegeben. Demnach muss
A1 nvnricar < 0.58eV sein. Der auf den DFT-Rechnungen basierende Wert von 0.493
eV widerspricht den Simulationsergebnissen fiir geordnete Richtungen also nicht. Der
gutmiitige Verlauf der Kurven ist hierbei vor allem der Bedingung, dass bei einem
evaporierbaren Atom hoéchsten 6 NN 1. Grades vorhanden sein diirfen, zu verdan-
ken. Bei weniger strengen Anforderungen “iiberholt” der Ti-Peak den Al-Peak, da
eine Ti-Ebene bereits vor der iiber ihr liegenden Al-Ebene verdampft, was nicht mit

den experimentellen Beobachtungen zusammenpasst.

7.6.4 Auflosbarkeit der Netzebenen

In Abb. 7.13 ist die Seitenansicht einer simulierten Atomsondenmessung in die nicht
geordnete [100]-Richtung von TiAl zu sehen. Man erkennt, dass, abseits des im
Zentrum liegenden Pols, die Netzebenen schlechter getrennt werden kénnen. Dies ist
ein Effekt des Rekonstruktionsalgorithmus. Da die Atome im Zentrum ebenenweise
von aufen nach innen abgetragen werden, ist die zeitliche Streuung im Vergleich
zu weiter aufen liegenden Atomen klein. Da aus der Reihenfolge die z-Komponente
bestimmt wird, ist diese in den Aussenbereichen zufilliger verteilt. Dieses Verhalten

wird auch experimentell beobachtet (Kap. 6.7).

7.6.5 Die nichtgeordnete [100]-Richtung

Die Betrachtung der simulierten AtomVicinity-Dichteprofile in die nichtgeordnete
[100]-Richtung in Abb. 7.14 reproduziert im wesentlichen die experimentell erwar-
teten Peakreihenfolgen (Kap.6.8.1). Es ist dabei besonders zu beachten, ob eine
verdnderte Platzbesetzung eine Verdnderung der Verhéltnisse fiir die Feldverdamp-

fung fiir die nichtgeordnete Richtung bedeutet. Fiir das nicht korrigierte Nb sowie
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fiir Ag ist dies der Fall. Dies ist problematisch, da dadurch keine eindeutige Aus-
sage iiber die Feldverdampfungsfeldstarken getroffen werden kann, wenn man nur

experimentelle Messungen betrachtet.

Fiir Ag wird diese Verhalten experimentell zudem nicht beobachtet, was allerdings
daran liegen kann, dass nur wenige Messungen in die nichtgeordnete [100]-Richtung
zur Verfiigung standen. Fiir Nb hingegen standen ausreichend viele Messungen zur
Verfiigung, die zudem keine der simulierten Peakabfolgen ergeben. Da sich mit den
durch die DFT errechneten Bindungspotentialen fiir Nb die experimentell beobachte-
te Ebenenreihenfolge (Nb-Al-Ti) nicht reproduzieren ldsst, muss die Nb-Nb-Bindung

auf A\ ynv no—np=1.2 €V angepasst werden.

Fiir Chrom werden experimentell zwei verschiedene Peakabfolgen beobachtet. Ti-
Cr-Al und Ti/Cr-Al (Kap. 6.8.1.3). Dies lisst sich dank der Simulationen durch
eine unterschiedliche Platzbesetzung erkliaren. Werden Al-Plitze besetzt, so sind die

Peaks besser trennbar als bei einer Substituierung der Ti-Plétze.

Die Standardabweichungen aus der Berechnung (aus den Gaussfits) bewirken Feh-

lerbalken, die kleiner sind als die Symbole.

7.6.6 Die Uberstrukturrichtungen

Die Positionen der Ebenenpeaks konnen auch fiir Simulationen der geordneten Rich-
tungen ermittelt werden. Wiren alle Feldverdampfungsfeldstéirken identisch, so miiss-
te in |001]-Richtung zwischen den Ti- und Al-Peaks Abstéinde von 0.2 nm bestehen.
Dies ist, wie in Abb. 7.15 zu erkennen ist, nicht der Fall. Die Absténde sind wesent-

lich geringer.

Die Peakabfolgen sind wichtig, um zu iiberpriifen, ob die experimentell ermittelten
Ebenenpeaks des hinzulegierten Elements der richtigen Ti- oder Al-Ebene zugeord-
net wurden. Substituiert man Al durch ein anderes Element, so sagen die Simulatio-
nen vorher, dass dieses, unabhingig davon welches Element gewahlt wurde, vor dem
Al-Peak auftritt. Dies wird lediglich bei Ag nicht experimentell beobachtet. Dies
liegt daran, dass in den Al-Ebenen liegendes Ag einfach ionisiert wird und somit

eine hohere Feldverdampfungsfelstirke besitzt.

Wird Ti substituiert, so sagt die Simulation, im Vergleich zum Abstand Al-Peak zu
X-Peak, einen geringeren Abstand voraus. Der Nb-Peak tritt hinter dem Ti-Peak,
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Abbildung 7.14: Peakabstinde der Ti- und X-Peaks zu Al aus den AtomVicinity-
Dichteprofilen und Kreuzkorrelation. Es sind jeweils 5 at. % von X= Nb, Ag, Ar eingefiihrt,
die entweder nur 17 oder nur Al-Atome in der L1y-TiAl-Matriz substituieren. Analyse-
richtung ist die nichtgeordnete [100]-Richtung. Die Position des Al-Peaks ist durch die
horizontale orange Linie erkennbar. Nb (k.) bezeichnet die Simulation mit korrigierten
Bindungsenergien, die den experimentellen Beobachtungen entsprechen.
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Abbildung 7.15: Peakabstinde der Ti- und X-Peaks zu Al aus den AtomVicinity-
Dichteprofilen und Kreuzkorrelation. Es sind jeweils 5 at.% von X= Nb, Ag, Ar eingefiihrt,
die entweder nur 1% oder nur Al-Atome in der L1y-TiAl-Matriz substituieren. Analyserich-
tung ist die geordnete [001]-Richtung. Die Position des Al-Peaks ist durch die horizontale
orange Linie markiert. Die Ergebnisse fiir Nb beruhen auf den korrigierten Parametern.

die Ag- und Cr-Peaks vor dem Ti-Peak auf. Fiir Ag und Nb wird dieses Verhalten
experimentell so beobachtet. Im Fall von Cr liegen die 2 Cr-Peaks experimentell in
allen Féllen in dem grofen Zwischenraum zwischen den Ti- und Al-Peaks 6.10.4. Dies
lasst sich nur dadurch erkliaren, dass Cr tatséchlich hinter dem Ti-Peak auftaucht,
falls es Ti substituiert. Ein Cr-Peak liegt dabei immer sehr nahe am Ti-Peak und
iiberlagert sich meist mit ihm. Der Unterschied der Feldverdampfungsfeldstirken
von Cr und Ti ist somit klein, wie es von der Simulation vorhergesagt wird. Die un-
terschiedliche Abfolge ist somit durch eine kleine Abweichung der Chrom-Bindungen

in den Simulationen im Vergleich zu den Experimenten erkldrbar.

7.6.7 Einfluss des Ordnungsgrades

In den experimentellen Ergebnissen fiir die geordnete Richtung werden stark vonein-
ander abweichende Ti-Al-AtomVicinity-Peakabstinde beobachtet. Dies kann durch
einen verdnderten Ordnungsgrad erklart werden. Betragt bei simulierten Atomson-
dendatn von TiAl in [001]-Richtung der Ti-Al-Ebenenabstand noch 0.3 nm, so ist

dieser bei einer Entordnung von 0.1 auf 0.47 nm und bei einer Entordnung von
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0.2 auf 0.58 nm angewachsen. Bei geringer Entordnung ist also ein deutlicher Ef-
fekt auf die Abstdnde sichtbar. Auch ein stéchiometrisches Ungleichgewicht kann
diesen Effekt ebenfalls erreichen. Ursache fiir groflere Abstidnde ist die Angleichung
der Feldverdampfungsfeldstiarken der Ebenen. Durch die Entordnung wird die Feld-
verdampfungsfeldstirke der nicht mehr reinen Al-Ebene herabgesetzt und die der
Ti-Ebene erhoht.

Der Effekt ldsst sich auch durch die hinzulegierten Elemente erzeugen. Insbeson-
dere das Substituieren von Ti mit Nb gleicht die Feldverdampfungsfeldstirken der
Ebenen an und fithrt sogar dazu, dass die gemischte Ti/Nb-Ebene die hochste Feld-
verdampfungsfeldstirke besitzt | |-

7.7 Ausblick

Es wurde bereits gezeigt, dass Simulationen im Vergleich mit experimentellen Er-
gebnissen, geeignet sind die A-B-Bindungsenergien in intermetallischen Phasen fest-
zustellen. Im Fall von TiAl mit ternidren Elementen war dies nur als Abschitzung
und unter Modifikation der mit DFT berechneten Parameter fiir Nb moglich. Fiir
Cr- und Ag-Zulegierung sowie fiir die CugAu-Phase waren die Vorhersagen besser.
Generell ist die vorgestellt Methode zur Berechnung der Bindungen und ihre Beriick-
sichtigung in Form von Lennard-Jones-Potentialen somit geeignet, Vorhersagen iiber
experimentelle Ergebnisse von TAP-Analysen zu treffen. Insbesondere bei der Inter-
pretation der Peakreihenfolge und Peakabsténde in AtomVicinity-Dichteprofilen und
der daraus folgenden Platzbesetzung sind die Simulationen wichtig, da sie zeigen,
dass ein direkter Riickschluss aus den Feldverdampfungsfeldstirken fiir nicht ge-
ordnete Richtungen auf die Verhéltnisse in einer geordneten Richtung nicht immer
moglich ist. Letztendlich ermdglichen die Simulationen sogar, génzlich auf Messun-

gen in nichtgeordnete Richtungen zu verzichten.

Die von der kristallographischen Richtung abhingige Feldverdampfungsfeldstirke,
die in dieser Arbeit erstmals quantitativ bestimmt werden konnte (Kap. 6.4.4.1),
kann, wie anhand von W gezeigt wurde, ebenfalls durch die Simulation bestatigt
werden. Die geometrische Anordnung der Nachbarn ist also entscheidend fiir die

Feldverdampfungsfeldstérke.

Da die verwendete Simulation beliebige dreidimensionale Verteilungen von Atomen
als Ausgangsdaten verwenden kann, lasst sich eine Vielzahl materialphysikalisch in-

teressanter Situationen betrachten. Mit dem entwickelten Modell ist es somit nicht
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nur moglich, intermetallische Phasen, sondern beliebige Atomsondendaten zu simu-

lieren.
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Kapitel 8

Zusammenfassung

Fokus der vorliegenden Arbeit war die Entwicklung einer Methode zur Platzbe-
stimmung von terndren Elementen in intermetallischen Phasen. Zur korrekten In-
terpretation sind Feldverdampfungssimulationen hilfreich und teilweise notwendig.
Der Vergleich von Experiment und Simulation erlaubt dabei die Bestimmung von
Simulationsparametern, wobei vor allem die Moglichkeit der Bestimmung der A-B-

Bindungsenergie von Interesse ist.

e XRD, TEM, FIM und TAP offenbaren eine L1y/D0;g-Lamellenstruktur fiir Ti-
Al mit Zusétzen von Nb oder Cr. Wird Ag hinzulegiert, so liegt eine L1,-Matrix

vor, in der sich nach Auslagerung Ag-reiche L15-Ausscheidungen bilden.

e In L1y-TiAl +X konnten Relationen fiir die Feldverdampfungsfeldstirken Eg,q,
der einzelnen Elemente fiir die nichtgeordnete [100]-Richtung festgestellt wer-
den: Egyap. i < Epvap,ai (gilt immer), Egyep A1 < EgvapNoy Egvap i < EBvap,ag <
Epvap,ats Epvapri < Epvapor < Epuapar fiir Al-arme Korner, Epyepcr <

Ervapri < Egyap ai fiir Al-reiche Koérner

e Die experimentell bestimmten Relationen der Feldverdampfungsfeldstirken
Epyap liek sich durch Simulationen bestétigen. Die unterschiedlichen Egyqp o
fiir verschiedene Korner sind durch unterschiedliche Platzbesetzung erklarbar,

wobei in Al-armen Kornern vermehrt Al-Plétze belegt werden miissen.

e Die Platzbesetzung der Zusdtze Ag,Cr und Nb in TiAl konnte experimentell
ermittelt werden. Nb préferiert eindeutig Ti-Plétze. Lediglich in TijsAl4gNbyg
werden teilweise auch Al-Platzbesetzungen beobachtet. Ag belegt beide Plétze.

125
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Cr belegt ebenfalls beide Plédtze. Zudem konnte fiir Cr nachgewiesen werden,
dass die Platzbesetzung von der Zusammensetzung des Korns abhédngt. Da-
bei ist nicht nur das Ti/Al-Verhéltnis wichtig, sondern auch die Menge der

hinzulegierten Cr-Atome.

e Durch Vergleich der AtomVicinity-Dichteprofile fiir zwei Uberstrukturrichtun-
gen in Experiment und Simulation von CugAu liefs sich die Cu-Au Bindungs-
energie Ay vy cu—au = 0.288 eV angeben. Diese Bindungsenergie liefert zudem
den quantitativ richtigen Cu-Au-Peakabstand der nichtgeordneten <111>-
Richtung.

e Durch den Vergleich der, mittels DFT errechneten, Gesamtenergien von Einheits-
und Superzellen liefen sich Bindungsenergieverhéltnisse zweier Partner errech-
nen. Diese erkliren die Platzbesetzung von Nb auf Ti-Plitzen im L1y-Gitter,
sowie die stark von den Konzentrationsverhiltnissen abhéngende Platzbeset-

zung von Cr und Ag.

e Durch DFT berechnete Bindungsenergien ermoglichen Feldverdampfungssimu-
lationen, die die Interpretation experimenteller Atomsondendaten, besonders

im Hinblick auf die Platzbesetzung, unterstiitzen.

e Fiir Wolfram konnten von der kristallographischen Richtung abhingige Feld-
verdampfungsfeldstirken festgestellt und erstmals quantitativ ermittelt wer-
den. Der Unterschied zwischen der <110> und der <121>-Richtung betrigt
hierbei (3.34+1.6)%.

e Durch Vergleich der Abweichung der simulierten Spitzenkriimmung von Wolf-
ram fiir verschiedene kristallographische Orientierungen mit experimentellen
Ergebnissen konnte der, fiir die Beriicksichtigung des externen Feldes in der

Simulation wichtige, Straffaktor D = 0.44 V/nm bestimmt werden.

Mit dieser Arbeit wurden Grundlagen gelegt, die es ermoglichen, anhand von Atom-
sondendaten die Platzbesetzung in intermetallischen Phasen beliebiger Elemente zu
bestimmen. Dabei kénnen sogar Isotope unterschieden werden, sowie leichte Elemen-
te, die sich einer Analyse durch ALCHEMI entziehen, untersucht werden. Sogar eine
sich verdndernde Konzentration innerhalb eines Korns und die sich damit &ndernde
Platzbesetzung kann ermittelt werden. Es geniigt, unter giinstigen Bedingungen, ei-
ne zweistellige Anzahl von Atomen des hinzulegierten Typs in der Messung um die

Bevorzugung einer Platzbesetzung zu ermitteln. Dies entspricht einigen nm?.
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Alleine anhand gut bekannter Materialparameter wie Sublimationsenergie, Ioni-
sationsenergie und Austrittsarbeit konnten Feldverdampfungssimulation durchge-
fiihrt werden, durch die erstmals mittels experimenteller Atomsondendaten die A-
B-Bindungsenergie einer intermetallischen Phase bestimmt werden konnte. Somit
wurde ein vergleichsweise einfacher Zugang zu einer Grofe erlangt, die auch in der
theoretischen Beschreibung anderer Effekte von Bedeutung ist. Unabhingig davon
konnen alternativ durch DFT berechnete A-B-Bindungsenergien fiir die Simulation

von Atomsondendaten beliebiger Materialien verwendet werden.
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Kapitel A

Quellcodeauszuge SIMTAP

Die Quellcodes sind in einer sehr kleinen Schriftgréfte damit iiberhaupt eine iiber-
sichtliche Darstellung mdglich ist. Insbesondere die Simulation benétigt eine grofe
Zahl an Parametern. Es sind hier lediglich Ausziige der Codes vorgestellt, um das

Prinzip zu erlautern. Komplette Codes sind auf Anfrage beim Autor erhéltlich.

Die Datenstruktur der Atome ist folgendermafien definiert:

#define MAXNEIGHBORS 48
#define GRADNN 10 //Bis zum wievielten Nachbarn soll gerechnet werden

typedef struct atomstruct
{
float x;
float y;
float z;
float mass;
int NumberofNN[GRADNN];
struct atomstruct *NN[GRADNN] [MAXNEIGHBORS];//Die Zeiger auf die Nacharn
float energy; //Die Gesamtenergie
int evatime; //EvaZeit==0 bedeutet Atom ist noch da
struct atomstruct *nextsurfaceatom;//Zeigerstruktur fir Oberflichenatome
struct atomstruct *lastsurfaceatom;
}ATOMSTRUCT

Die zur Simulation benétigten Parameter werden iiberwiegend in einem Konfigura-
tionsfile iibergeben. Die zugrunde liegende Kristallstrunktur, der Zylinderradius der
Spitze sowie der Spitzenradius werden in der Benutzeroberfliche des Programms
eingegeben. Dies ist das iibliche Konfigurationsfile fiir die TiAINb-Simulationen (
747 kennzeichnet eine Kommentarzeile) :

#Config-File fuer SimTap
#Es gibt 23 Parameter in der Version 1.52 des Configfiles
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#Versionsnummer
1.52

#Anzahl der Ndchsten Nachbarn (Maximal 12)
12

#Masse des 1. Elements

27

#Masse des 2. Elements
48

#Masse des 3. Elements

93

#Ndchste-Nachbarn-Bindungsenergie des 1.Elements mit dem 1.Element 1-1 (in eV)
0.213

#Bindungsenergie NN 2-2
0.56

#Bindungsenergie NN 3-3
0.519

#Bindungsenergie NN 1-2
0.493

#Bindungsenergie NN 1-3
0.503

#Bindungsenergie NN 2-3
0.652

#NN-Abstand 1-1 (kleinster Abstand der Atome in der Paarung) (in Angstroem)
2.86

#NN-Abstand 2-2
2.886

#NN-Abstand 3-3
2.86

#NN-Abstand 1-2
2.84

#NN-Abstand 1-3
2.84

#NN-Abstand 2-3
2.84

#Ionisationsenergie (Ionsiationsenergie 1. Grad +2. Grad) -2*Austrittsarbeit fiir 1

16.6

#Ionisationsenergie (Ionsiationsenergie 1. Grad +2. Grad) -2xAustrittsarbeit fiir 2
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12.4

#Ionisationsenergie (Ionsiationsenergie 1. Grad +2. Grad) -2xAustrittsarbeit fiir 3

13.2

#Straffaktor fiir Abweichung von der Idealen Oberfléche in eV pro Angstroem

0.44

Art der Ausgabe O=ohne Veraenderung

Andere Parameter ver&dndern die z-Komponente der Atome

1=Anzahl der NN 2=Anzahl der 2.NN

3=Strafenergie 4=Bindungsenergie+Ilonisationsenergie+Austrittsarbeit(Un)
5= Abstand zum letzten Atom in z-Richtung

6=Abstand zum letzten Atom in x,y-Richtung

7=x-Position des letzten Atoms

© H# H H# H H H
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Kapitel B

Al8at.%Li: Ein nicht ganz so

einfaches System

Um die Moglichkeit der Abschidtzung von Feldverdampfungsfeldstéirken zu demons-
trieren wurde neben Ni8at.%Al auch als weiteres bindres System Al8at.%Li unter-
sucht. Allerdings ist dieses System nicht einfach, sondern befindet sich bereits in

einem Frithstadium der Entmischung | |-

Die nominellen Konzentrationen stimmen mit den im TAP gemessenen Al4.0at.%Li
nicht gut iiberein. Dies erklart sich, wenn man beriicksichtigt, dass die Konzentra-
tion in verschiedenen Kornern abweichen kann. Nach dem Phasendiagramm kann
man erwarten, dass die Al-Phase vorliegt. Die Auswahl fiir AtomVicinity befand
sich um einen (mutmaklich- das FIM-Bild lief eine eindeutige Indizierung nicht
zu) (002)-Pol. Zur Bestimmung der Dichteprofile wurden die Eben senkrecht zur
z-Achse ausgerichtet. Die sich ergebenden AtomVicinityDichteprofile sind in Abb.
6.24 zu sehen. Die Ebenabstinde wurden durch Anpassung des Parameter E( auf

die erwarteten Werte von (002)-kfz-Aluminium (0.202 nm) eingestellt.

Es lasst sich aus den Zentralpeaks eine Abschitzung von Egyep ai > Epyap,ri ange-
ben, die gut zu dem erwarteten extrem niedrigen Epyqp ;=14 V/nm im Vergleich zu
minimal erwarteten 19 V/nm fiir Al passt. Auffillig ist in diesem Fall jedoch, dass
in der Li-Kurve auf den ersten Blick zu wenige Peaks vorhanden sind. Wenn man die
Al-Kurve betrachtet findet man allerdings auch dort eine geringere Dichte fiir die um
den Zentralpeak gruppierten Peaks. Setzt man dies gedanklich fiir einen Li-Peak mit
schwachem Abfall nach rechts fort, so ist erkldrbar warum 2 Peaks als ein Peak auf-

tauchen. Der Grund fiir die geringeren Peakdichten kann allerdings auch aus einer
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Al
100000 ——Li*10

0.1
10000 / K
Wm

100 o

1000 o

# Atome / Intervall
# Atome / Intervall

100 . . . . . . . 10 T T T T T T T

(a) AlBat.%Li: Referenzatom=Al (b) Al8at.%Li: Referenzatom=Li

Abbildung B.1: AtomVicinity-Dichteprofile von Al8at.%Li. Man sicht, dass sich, unab-
hingig davon, welches Element als Referenzatom definiert wird, eine Peakreihenfolge er-
kennbar ist. Die an den Peaks notierten Werte sind die z-Positionen aus dem Gaussfit. In
(a) ist auffillig, dass die Al-Peaks nahe dem Zentralpeak zu klein sind. Deshalb verschwim-
men jeweils zwei Li-Peaks mit Flanken nach rechts zu Einem. Die Reihenfolge ldsst sich
dennoch (notfalls am Zentralpeak) als Al-Li ausmachen. In (b) kann aus dem Zentralpeak
die Reihenfolge Al-Li abgelesen werden. Aufgrund des, dank des lokalen Vergréferungsef-
fekts, geringen Li-Anteils (2at.%) im Pol ist die Statistik schlecht. Es tauchen unerwartet
zusdtzliche Li-Peaks im halben Ebenenabstand auf.

beginnenden Nahordnung einer Li-reichen intermetallischen Phase herriithren. Die
Ausbildung einer Nahordnung fiir eine Al-reiche Phase kann es nicht dafiir verwant-
wortlich sein, da dann in B.1 die Li-Peaks im einfachen Abstand verschwinden und
dafiir Al-Peaks auftauchen miissten. Die These einer Keimbildung wird durch ein in
z-Achse gelegtes Konzentrationsprofil gestiitzt, in dem Konzentrationsunterschiede

von 2at.% fesstellbar sind.
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