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Kurzfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wurden Diffusionsmessungen an hochdichten und
strukturell stabilen nanokristallinen Proben ohne störenden Einfluss von Rest-
porosiẗat, Relaxation und Korngrenzenwanderung durchgeführt. Als Modell-
systeme wurden weich- und hartmagnetische Legierungen verwendet, weil die
Selbstdiffusion in diesen Materialien für die Erzeugung magnetischer Ani-
sotropie von Bedeutung ist. In den weichmagnetischen nanokristallinen Le-
gierungen Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 und Fe90Zr7B3 wird die Grenzfl̈achenstruk-
tur durch intergranulare amorphe Phasen bestimmt, deren Diffusivitäten ge-
gen̈uber Korngrenzen von Metallen stark reduziert sind. In nanokristallinem
Fe90Zr7B3 wurde außerdem ein Anzeichen für einen zweiten schnellen Grenz-
flächendiffusionspfad gefunden. Die Ge-Diffusion in Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 ist
aufgrund von Fe3Si-Nanokristalliten mit geordneter D03-Struktur viel lang-
samer als die Fe-Diffusion. Nd2Fe14B-Permanentmagnete zeigen einen inter-
granularen Schmelzübergang, der eine magnetische Texturierung durch Heiß-
verformung erm̈oglicht. Unterhalb dieses intergranularen Schmelzübergangs
ist das ProduktδDB aus dem Grenzfl̈achendiffusionskoeffizientenDB und der
Grenzfl̈achendickeδ ähnlich wie das in grobkristallinemα-Fe, oberhalb des
intergranularen Schmelzübergangs wird ein starker Anstieg vonδDB beobach-
tet.



Diffusion in nanocrystalline magnetic materials

In this work the diffusion in dense and structurally stable nanocrystalline sam-
ples was studied without any influence of porosity, relaxation and migration
of the grain boundaries. Soft and hard magnetic materials are used as a model
system, because in these materials the self diffusion is important for the gen-
eration of the magnetic anisotropy. In the soft-magnetic nanocrystalline al-
loys Fe73.5Si13.5B9Nb3Cu1 and Fe90Zr7B3, the interfacial diffusion character-
istics is determined by intergranular amorphous phases with strongly reduced
diffusivities compared to grain boundaries in metals. Indication for a sec-
ond fast interfacial diffusion path is found for nanocrystalline Fe90Zr7B3. In
Fe73.5Si13.5B9Nb3Cu1 the Ge diffusion is much slower than the Fe-diffusion
due to Fe3Si nanocrystallites with D03-ordering. The permanent magnetic ma-
terial Nd2Fe14B exhibits an intergranular melting transition which is used for
inducing a magnetic texture by hot deformation. Below this intergranular melt-
ing transition the productδDB of interface diffusion coefficientDB and inter-
face thicknessδ is similar to that in grain boundaries of coarse grainedα-Fe. A
strong increase ofδDB above the intergranular melting transition is observed.
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Verzeichnis wichtiger Symbole und
Abkürzungen

α = δ
2
√

DV t
, Diffusionsparameter

αA = δA
(πδ/d)

√
DBt

, Diffusionsparameterα für die Diffusion in
Agglomeratgrenzen

β = L2
B

L2
V

= sδDB
2DV

√
DV t

, Diffusionsparameter

δ Korngrenzenbreite

δA Breite der Agglomeratgrenzen

δL Breite der fl̈ussigen Korngrenzen

δT Breite der Tripellinien

〈ε2〉 mittlere quadratische Verzerrungen

Λ = d√
DV t

= 2dα
δ , Diffusionsparameter

Θ Beugungswinkel

Index :A Agglomerate

Index :B Korngrenzen

Index :T Tripellinien

b(s) integrale Breite eines Beugungsmaximums

DSC Differential Scanning Calorimetry

DTA Differential Thermal Analysis

EDX Energiedispersiver Nachweis charakteristischer
Röntgenstrahlung

f = 3δ
3δ+d , Volumenanteil der Korngrenzen

L Eindringtiefe

LB Eindringtiefe in die Korngrenzen

LT Eindringtiefe in die Tripellinien

LV =
√

DVt, Eindringtiefe in die Kristallite

Rp Maximum der Traceranfangsverteilung

∆Rp Halbwertsbreite der Traceranfangsverteilung

s = cB
cV

, Segregationsfaktor der Korngrenze

TEM Transmissionselektronenmikroskopie

XRD Röntgendiffraktometrie

iii



Summary

Since the pioneering work on nanocrystalline materials nearly twenty years
ago [S1,S2], these materials have attracted rising interest due to the novel
properties associated with the high fraction of interfaces and the small crys-
tallite size. Regarding ferromagnetic materials, superior soft-magnetic prop-
erties may arise when the crystallite size gets smaller than the magnetic ex-
change length. Similarly, the properties of permanent magnetic materials
can be improved by making use of nanocrystalline structures. Both the soft-
and the hard-magnetic nanocrystalline materials can be taylored by magnetic
anisotropy induced upon annealing under a mechanical load or in an external
magnetic field. Since atomic diffusion is involved in the generation of mag-
netic anisotropy, diffusion studies may contribute to the understanding of the
underlying atomistic processes. Furthermore diffusion studies in nanocrys-
talline materials are of quite general interest, since diffusing atoms can be con-
sidered as highly structure-sensitive probes of the interfaces.

The present work aims at tracer diffusion studies on the soft-magnetic
nanocrystalline alloys Fe73.5Si13.5B9Nb3Cu1 and Fe90Zr7B3 and the nanocrys-
talline permanent magnetic materials Fe82.5Nd12.2B5.3 (small Nd excess) and
Fe80.8Nd14.2B5.0 (high Nd excess). In the soft-magnetic materials prepared by
crystallization of amorphous alloys, the major physical issue pertains to the
role of intergranular amorphous phases on the diffusion behavior. In the case
of the permanent magnetic material Nd2Fe14B which exhibits an intergranu-
lar melting transition for Nd-rich compositions, tracer diffusion could be mea-
sured in intergranular liquid films for the first time. All measurements were
performed on fully dense and structurally stable samples. Therefore, in con-
trast to most previous studies, the present diffusion measurements could be
performed without any influence of porosity, relaxation, or grain growth. The
main results of the present studies are as following (see fig. 1):

• In the soft-magnetic nanocrystalline alloys Fe73.5Si13.5B9Nb3Cu1 and
Fe90Zr7B3, the interfacial diffusion characteristics is determined by inter-
granular amorphous phases with strongly reduced diffusivities compared
to grain boundaries (GB) in metals. Indication for a second fast interfacial
diffusion path is found for nanocrystalline Fe90Zr7B3.

• In Fe73.5Si13.5B9Nb3Cu1 the Ge diffusion is much slower than the Fe-
diffusion due to Fe3Si nanocrystallites with D03-ordering.
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• In nanocrystalline Nd2Fe14B the interface diffusion coefficientsδDB below
the intergranular melting transition are similar to those in grain boundaries
of coarse grainedα-Fe. A strong increase ofδDB above the intergranular
melting transition is observed.

After a short description of the experimental procedure the results of the dif-
fusion studies will be presented and discussed.

Experimental procedure

The diffusion studies were performed by means of the sensitive radiotracer
technique. The radioactive tracers59Fe and71Ge were implanted into or de-
posited onto the surface. After diffusion annealing, the penetration profiles
were measured by serial sectioning, using either ion beam sectioning (soft-
magnetic materials) or precision grinding (hard-magnetic materials), with sub-
sequent counting the activity of each layer in a liquid scintillation counter. The
analysis of the diffusion profiles was performed taking into account the vari-
ous models of grain-boundary diffusion kinetics (type A, B, or C), the validity
of which are determined by the ratio of the diffusion length in the crystallites
and the interface thickness or the crystallite size.

Results and discussion

The results of this work are summarized in figure 1 and table 1.

Soft magnetic alloys The soft-magnetic nanocrystalline Fe-based alloys are
prepared by crystallization from the amorphous state. The two basic types
of alloys are Fe73.5Si13.5B9Nb3Cu1 (VITROPERMTM, FINEMETTM) and
Fe90Zr7B3 (NANOPERMTM), which consists of D03-Fe3Si orα-Fe nanocrys-
tallites with sizes of 12 to 20 nm embedded in a residual amorphous matrix.
Diffusion studies of these alloys show that the Fe-tracer diffusivities in the
intergranular amorphous phases are substantially lower than those of grain
boundaries inα-Fe and similar to (Fe73.5Si13.5B9Nb3Cu1) or even lower than
the diffusion in the initial amorphous phase (Fe90Zr7B3).



vi SUMMARY

Figure 1: Arrhenius plot of the diffusion coefficients measured in this work:59Fe dif-
fusion in n-Fe90Zr7B3 in the grain boundaries of type I (�) and type II (�). 71Ge dif-
fusion in nanocrystallites (•) and interfaces (◦) of n-Fe73.5Si13.5B9Nb3Cu1 (Finemet).
59Fe grain boundary diffusion in n-Nd2Fe14B with low (N) and high Nd excess (4).
For the samples with high Nd excess two interfacial diffusion paths are observed above
the intergranular melting transition. Literature data:59Fe diffusion in nanocrystalline
Fe73.5Si13.5B9Nb3Cu1 (Finemet) [S3], in nanocrystallineα-Fe (n-Fe) [S4], in grain
boundaries of coarse-grainedα-Fe (c-Fe), and in crystallineα-Fe (Fe, GB).
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viii SUMMARY

In nanocrystalline Fe90Zr7B3, in addition to the slow interface diffusivity in-
dications for a second fast diffusion process have been deduced from the tails
of the diffusion profiles. Adopting the simple picture of the existence of two
types of interfaces with high and low interface diffusivities - which can be
described with diffusion kinetics analogous to those of type B - we find the
fast process to be characteristic of diffusion along conventional grain bound-
aries (fig. 1, [S9,S10]). No fast interfacial paths are found in nanocrystalline
Fe73.5Si13.5B9Nb3Cu1 [S3], presumably due to the higher volume fraction of
the intergranular amorphous phase of 43 at% in comparison to the Fe90Zr7B3

with a content of only 34 at%.

Two kinds of diffusion paths were also found by Bokstein et al. [S11] in
nanocrystalline Ni with a density of 92–93 % of the bulk density and by Di-
vinski et al. [S5,S6] in 98 %-denseγ-Fe61.2Ni38.8 prepared by mechanical al-
loying and hot compaction. In that case, however, the fast diffusion is due to
inter-agglomerate boundaries, because the porosity in this material leads to a
second diffusion path, the diffusivity of which is faster than in grain bound-
aries of coarse grainedγ-Fe.

In nanocrystalline Fe73.5Si13.5B9Nb3Cu1, the Ge diffusion profiles reveal two
different diffusion paths which are attributed to the Fe3Si-crystallites and
the intergranular amorphous phase. The much slower Ge-diffusivity in the
nanocrystallites in comparison to the Fe-diffusion is due to the intermetallic or-
dered D03-structure, where the Fe-atoms can undergo nearest-neighbor-jumps
in the own sublattice in contrast to the Si-atoms. The Ge diffusivity in the inter-
granular amorphous phase is found to be similar to that of Fe. From these stud-
ies it can be concluded that the slow Si diffusion in the Fe3Si nanocrystallites
is the process which controls the formation of induced magnetic anisotropy in
Fe73.5Si13.5B9Nb3Cu1.

Hard-magnetic nanocrystalline Nd2Fe14B Diffusion studies have been
measured on two different compositions of the Nd2Fe14B-based system, which
exhibits an intergranular melting transition of the Nd-enriched grain bound-
aries [S12]. These studies are motivated by the important role of the liquid
GBs for the powder-metallurgical processing and in order to induce crystallo-
graphic and thus magnetic texture [S12].



ix

Below the intergranular melting transition, GB diffusivities in n-Nd2Fe14B are
found to be similar to those ofα-Fe within a framework of GB diffusion ki-
netics of type B where a volume self-diffusivity as inα-Fe is assumed (fig.
1). The activation energy of Nd2Fe14B with low Nd-excess was found to be
remarkable higher than in the Nd-richer material. Upper and lower limits are
derived for the interface diffusivities in n-Nd2Fe14B which are independent of
the above mentioned assumption regarding type-B diffusion kinetics.

Upon intergranular melting a strong increase ofδDB towards the diffusivity in
bulk melts occurs. The increase shows a strong dependence on the composi-
tion and the microstructure of the materials. The Nd2Fe14B with a high Nd-
excess consists of platelet shaped grains with a length of 100 to 500 nm and a
width of ca. 50 nm, between which triple junctions of a diameter up to 80 nm
are embedded. These triple junctions contain metastable phases, which take
part in a ternary eutectic melting transition at 951 K. The large amount of liq-
uid phase up to 15 % gives rise to a steep increase of the diffusion coefficient.
Additionally to the diffusion path in the liquid phase a slower diffusivity sim-
ilar to the solid grain boundary can be deduced from the first part of the pro-
files above 951 K, which indicates that not all grain boundaries melt. This is in
contrast to the material with lower Nd-excess, where only one diffusion path
is found in the high-temperature profiles. There, the grains with a diameter of
80 nm are separated by Nd-rich grain boundaries, the melting of which results
in a homogenous liquid film around the crystallites. The melting over an ex-
tended temperature range, rather than abruptly, can be explained by either an
inhomogeneous local melting or a confinement effect.

The strong increase of the diffusion coefficients upon intergranular melting and
the low activation energy in contrast to that of deformation leads to the conclu-
sion that the anisotropy in the hard magnetic Nd2Fe14B is not controlled by dif-
fusion, but by a grain-boundary reaction (solution-precipitation-creep model
[S12]). This notion is further supported by preliminary Nd self-diffusion stud-
ies [S13].
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Kapitel 1

Einleitung

Seit den Pionierarbeiten von Gleiter und Mitarbeitern [1, 2] zur Synthese na-
nokristalliner Materialien konnte gezeigt werden, dass diese Materialien zahl-
reiche neuartige Eigenschaften mit hohem Anwendungspotential aufweisen.
Hierzu z̈ahlen beispielsweise mechanische [3–10], katalytische [11] und ma-
gnetische Eigenschaften [12, 13] (Reviews [14–16]). Die Ursachen für die
ver̈anderten Eigenschaften liegen einerseits in dem hohen Anteil an Grenz-
flächen und andererseits in der geringen Größe der Kristallite begründet.

Von besonderem Interesse sind die magnetischen Eigenschaften nanokristalli-
ner Materialien wegen der großen technischen und wirtschaftlichen Bedeutung
von Magnetwerkstoffen. In nanokristallinen Materialien können ver̈anderte
magnetische Eigenschaften deshalb auftreten, da die Kristallitgröße im Be-
reich der magnetischen Austauschlänge ist. Dies kann beispielsweise zu ei-
ner starken Reduktion der Kristallanisotropie und damit zu ausgezeichne-
ten weichmagnetischen Eigenschaften führen. Andererseits können auch die
Eigenschaften von Permanentmagneten durch Nanostrukturierung verbessert
werden.

Die Eigenschaften von Weich- und Hartmagneten sind durch eine Wärmebe-
handlung unter mechanischer Last oder im Magnetfeld gezielt veränderbar.
Bei weichmagnetischen Materialien kann auf diese Weise eine Anisotropie
induziert und damit die magnetische Hysterese gezielt eingestellt werden. In
Permanentmagneten wird die Heißverformung zur pulvermetallurgischen Ver-
formung sowie zur Erzeugung einer kristallographischen und damit magneti-
schen Textur benutzt. In allen genannten Prozessen spielt die atomare Diffusi-
on eine entscheidende Rolle.

Neben dem Verständnis der Prozesse, die zur Induzierung magnetischer
Anisotropie f̈uhren, ist Diffusion auch aus Sicht der grundlagenorientierten
Grenzfl̈achenphysik von Interesse. Da Diffusionsprozesse empfindlich von
der Struktur abḧangen, k̈onnen Diffusionsuntersuchungen sehr wesentlich
zum Versẗandnis der Grenzfl̈achenstruktur beitragen. Insbesondere können sie
einen Beitrag zur Kl̈arung der Frage leisten, inwieweit sich Grenzflächen von
nanokristallinen Materialien von konventionellen Korngrenzen unterscheiden.

In nanokristallinen reinen Metallen werden Diffusionsuntersuchungen jedoch
durch das Wandern von Korngrenzen und dem damit verbundenen Kornwachs-

1



2 KAPITEL 1. EINLEITUNG

tum erschwert [17–19]. Diese Probleme treten bei nanokristallinen Legierun-
gen nicht auf, da Segregation in den Korngrenzen und das Vorliegen von meh-
reren Phasen ein Kornwachstum verhindert.

Vor diesem Hintergrund war es das Ziel der vorliegenden Arbeit, an den
nanokristallinen Magnetwerkstoffen Fe90Zr7B3, Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 und
Nd2Fe14B Diffusionsuntersuchungen durchzuführen. Die hochdichten, ther-
misch stabilen Proben erlaubten Diffusionsmessungen ohne Einflüsse von
Restporosiẗat und Kristallwachstum. Aus den Diffusionsdaten konnten Er-
kenntnissëuber Prozesse der induzierten magnetischen Anisotropie gewon-
nen werden. Darüberhinaus konnten erstmals Messungen der Tracerdiffusi-
on an fl̈ussigen intergranularen Filmen durchgeführt werden. Zur Messung
wurde die empfindliche Radiotracertechnik eingesetzt. Gemessen wurde die
59Fe-Diffusion in Fe90Zr7B3 und Nd2Fe14B sowie die 71Ge-Diffusion in
Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1. Die Diffusionsmessungen wurden durch eine umfas-
sende Probencharakterisierung ergänzt.

Die Arbeit ist folgendermaßen gegliedert: In Kapitel 2 werden die magneti-
schen Eigenschaften der verwendeten nanokristallinen Legierungen beschrie-
ben sowie die Grundlagen der Diffusionsmessungen und der Strukturcharak-
terisierung mit der R̈ontgenbeugung dargestellt. Nach einer Beschreibung der
Radiotracermessungen (Kap. 3) werden dann die Ergebnisse der Strukturcha-
rakterisierung (Kapitel 4.1) und die der Diffusionsuntersuchungen (Abschnitt
4.2) pr̈asentiert. Die Ergebnisse werden in Kapitel 5 diskutiert (Abschnitte 5.1,
5.2 und 5.3) und mit den Daten der Verformung und induzierten Anisotropie
verglichen (Abschnitt 5.4).



Kapitel 2

Grundlagen

Nanokristalline ferromagnetische Materialien besitzen hervorragende magne-
tische Eigenschaften. Die vorliegenden Diffusionsuntersuchungen sollen einen
Beitrag zum Versẗandnis der mikroskopischen Prozesse leisten, die zur Indu-
zierung der magnetischen Anisotropie in diesen Materialien führen. Hierzu
werden zun̈achst die magnetischen Eigenschaften zusammengefasst und ins-
besondere die induzierte Anisotropie beschrieben. Danach werden die Grund-
lagen der Diffusion (Kap. 2.2) und der Röntgendiffraktometrie (Kap. 2.3) be-
schrieben.

2.1 Diffusionsinduzierte Anisotropie in
nanokristallinen Magnetwerkstoffen

2.1.1 Weichmagnetische Materialien

Weichmagnetische Materialien sind durch eine niedrige Koerzitivfeldstärke
und eine hohe Anfangspermeabilität charakterisiert (Abb. 2.1). In nanokristal-
linen (n-) Legierungen k̈onnen hervorragende weichmagnetische Eigenschaf-
ten dadurch erzielt werden, das sich die Kristallanisotropie herausmittelt, wenn
die Korngr̈oßed kleiner ist als die magnetische AustauschlängeLK . Dies f̈uhrt
zu einemd6-Verhalten der Koerzitivfeldstärke (Abb. 2.2). Wichtigster Vertre-
ter der weichmagnetischen Legierungen ist Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1, das unter
den Bezeichnungen VITROPERMTM und FINEMETTM bekannt ist, sowie die
Legierung Fe90Zr7B3 (NANOPERMTM).

Die nanokristalline Legierung Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 besitzt eine sehr ho-
he Permeabiliẗat bei einer hohen S̈attigungspolarisation von̈uber 1,5 T im
Vergleich zu amorphen Fe-basierten Legierungen und Ferriten (Abb. 2.1).
In der Legierung n-Fe90Zr7B3 wird eine noch ḧohere S̈attigungspolarisation
aufgrund des Vorliegens vonα-Fe-Nanokristalliten im Vergleich zu Fe3Si-
Nanokristalliten in Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 erzielt (Abb. 2.1). Die genannten
weichmagnetischen nanokristallinen Lgierungen werden heute bereits in elek-
trotechnischen Bauelementen z.B. als Spulen oder Hochfrequenztransforma-
toren eingesetzt [12]. Beide Materialien werden durch Kristallisation schmelz-
gesponnener amorpher Bänder hergestellt.

3
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Abbildung 2.1: Kenndatenbereiche wichtiger weichmagnetischer Materialgruppen.
µe: Permeabiliẗat bei 1 kHz,Bs: Sättigungspolarisation (nach Makino et al. [20]).

In Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 wird die kleine Kristallitgr̈oße durch eine hohe
Keimbildungsrate bei der Kristallisation und eine Begrenzung des Kristallit-
wachstums erzielt. Eine lokale Anreicherung von Cu in Kupferclustern wirkt
als Keimbildner, Nb in der intergranularen Phase behindert das Wachstum und
unterdr̈uckt die Nukleation von Fe-B-Phasen. Beide Elemente reichern sich
bei der Kristallisation in einer intergranularen amorphen Restphase an [22].
Die amorphe Fe-reiche intergranulare Phase besteht aus ca. 5 at% Si und 10-
15 at% Nb und B sowie aus den mit Kupfer angereicherten Clustern [23]. Die
Nanokristallite weisen eine D03-Fe3Si-Struktur mit ca. 20 at% Si auf.

Durch das Anlegen einer mechanischen Spannung oder eines Magnetfeldes
während einer Ẅarmebehandlung kann in den weichmagnetischen Materiali-
en eine Anisotropie induziert und damit die Hysterese gezielt eingestellt wer-
den [24,25] (Abb. 2.3). Nach einem Modell von Neél [26] beruht die induzier-
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Abbildung 2.2: Abhängigkeit der KoerzitivfeldstärkeHc von der Korngr̈oßed. Die
gestrichelte Line (− − −) gibt die Dom̈anenwandgr̈oßeδD an.N: Fe-Nb-Si-B,•: Fe-
Cu-Nb-Si-B,�: Fe-Cu-V-Si-B,�: Fe-Zr-B,H: Fe-Co-Zr,4: Permalloy,�: Ni50Fe50,
◦: Fe-Si 6,5 Gew.% (nach Herzer et al. [21]).

Abbildung 2.3: Veränderung der Magnetisierungscharakteristik von nanokristalli-
nem Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 durch Tempern unter mechanischer Spannungσ (nach
Herzer [24]).
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te Anisotropie in Weichmagneten auf der Einstellung einer Paarordnung. Aus
dem Vergleich der Kinetik der induzierten Anisotropie und der Diffusion er-
warten wir uns daher Aufschlussüber die mikroskopischen Prozesse, die zur
Anisotropie f̈uhren (s. Diskussion 5.4).

2.1.2 Hartmagnetische Materialien

Von allen Dauermagneten besitzen die Nd2Fe14B-Magnete einen Marktanteil
von ca. 25 % (Abb. 2.4 b). Die gegenüber anderen Hartmagneten bis zu zehn-
mal ḧoheren Energiedichten(BH)max (Abb. 2.4 a) erlauben den Einsatz der
Nd2Fe14B-Magnete in miniaturisierten Systemen. Neben einer Anwendung in
Motoren k̈onnen diese Magnete deshalb auch in Festplattenlaufwerken von
PCs zur Positionierung der Schreib- und Leseköpfe sowie in Sensoren (Air-
bag) eingesetzt werden [27].

Abbildung 2.4: Geschichtliche Entwicklung des maximalen Energieprodukts
(BH)max (a) und Marktanteil der Permanentmagnete (b) [28].

Durch gezielte Einstellung der Mikrostruktur können die Eigenschaften der
Nd2Fe14B-Permanentmagnete verbessert werden. Seit ihrer Entdeckung in
den 80er Jahren [29, 30] konnte das maximale Energieprodukt von knapp
300kJ/m3 durch Verbesserung der Mikrostruktur [31–35] und durch geziel-
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tes Zulegieren [36, 37] auf bisher 400kJ/m3 erḧoht werden (Abb. 2.4 a, Re-
views [13,28,29,38–40]).

In den letzten Jahren wurden verstärkte Anstrengungen unternommen, die Lei-
stungsf̈ahigkeit von Nd2Fe14B-Permanentmagneten durch Nanostrukturierung
noch weiter zu steigern. Unterschiedliche Konzepte zur Erhöhung des maxi-
malen Energieprodukts von nanokristallinen Magnetwerkstoffen wurden ver-
folgt. Hierzu z̈ahlt unter anderem die Erhöhung der Remanenz durch Aus-
tauschkopplung der Nanokristallite [38] oder die Einführung einer magne-
tischen Textur durch Heißverformung [28]. Der letztgenannte Punkt ist die
Motivation für die vorliegenden Diffusionsuntersuchungen an nanokristallinen
Nd2Fe14B-Magneten. Aus einem Vergleich des Verformungs- und des Diffu-
sionsverhaltens k̈onnen R̈uckschl̈usse auf diffusionskontrollierte Prozesse ge-
zogen werden, die zur Anisotropie führen. Das Verständnis des Diffusionsver-
haltens ist demnach wichtig für eine weitere Optimierung des Verformungs-
prozesses und zur Verbesserung der magnetischen Eigenschaften.

Abbildung 2.5: Hysteresekurve von heißverformtem, texturiertem Nd2Fe14B für ver-
schiedene Richtungen des Magnetfelds. A: axial, R: radial und T: tangential (nach Gut-
fleisch [28]).
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Es existieren verschiedene Verfahren zur Heißverformung von nanokristalli-
nen Nd2Fe14B-Magnetwerkstoffen. Ringmagnete aus Nd2Fe14B werden mit
dem ’back-extruding’-Verfahren hergestellt, bei dem ein Stempel bei Tempe-
raturen von ca. 1100 K in das Probenmaterial gepresst wird, so dass es sich zu
einem Ring verformt. Dabei wird eine starke Anisotropie in radialer Richtung
erzeugt (Abb. 2.5, [28]). Alternativ kann das Material uniaxial bei Temperatu-
ren von ca. 1000 K zu zylindrischen Proben mit einem Durchmesser von ca.
8 mm und einer Ḧohe von ebenfalls ca. 8 mm gepresst werden (’die-upset’-
Verfahren [32]). Die Proben für diese Arbeit wurden auf diese Weise herge-
stellt.

Kennz. Typ Reaktion T [K]
tern̈ar eutekt. L  ε-Nd+T1+Fe17Nd5 951a)

E4 tern̈ar eutekt. L  ε-Nd+T1+T2 928b)

e7 eutektisch L  ε-Nd+Fe17Nd5 953a)

U12 Umwandlung L +Fe17Nd2 T1+Fe17Nd5 1041a)

p8 peritektisch L + Fe17Nd2 Fe17Nd5 1044a)

a) Hallemans et al., 1995 [41] b) Schneider et al., 1986 [42]

Tabelle 2.1: Wichtige Phasenumwandlungen im ternären System Nd-Fe-B.T: Tem-
peratur, T1: Nd2Fe14B, T2: Fe4Nd1,1B4.

Die pulvermetallurgische Verarbeitung sowie die Heißverformung zur Tex-
turierung basiert ganz wesentlich auf der Ausbildung einer intergranularen
flüssigen Phase, die durch einen Schmelzübergang von Nd-angereicherten in-
tergranularen Phasen oberhalb einer Temperatur von ca. 928 K bzw. 951 K
(Tab. 2.1) entsteht. Der isotherme Schnitt durch das Phasendiagramm des
tern̈aren Systems Nd-Fe-B (Abb. 2.6) zeigt die vorhandenen Phasen bei Raum-
temperatur. In dieser Arbeit wurden zwei Zusammensetzungen untersucht,
die sich bez̈uglich des Anteils an Seltenen Erden unterscheiden. Das Mate-
rial Nd14,2Fe80,8B5,0 mit hohem Nd-̈Uberschuss befindet sich in dem Gebiet
zwischen den Phasen Fe17Nd5, Nd2Fe14B (T1) und reinem Nd, das Mate-
rial Nd12,2Fe81,9B5,3 mit geringem Nd-̈Uberschuss in dem Gebiet zwischen
Fe17Nd2, Fe17Nd5 und Nd2Fe14B (T1). Einige wichtige Reaktionen in dem
System sind in Tabelle 2.1 zusammengestellt und werden im Zusammenhang
mit den kalorimetrischen Messungen (Kap. 4.1.2.c) diskutiert.
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Abbildung 2.6: Isothermer Schnitt durch das ternäre Phasendiagramm von Nd-
Fe-B bei 298 K (nach Hallemans et al. [41]). Die Zusammensetzungen der in die-
ser Arbeit untersuchten Legierungen sind im Phasendiagramm eingezeichnet (x:
Fe82,5Nd12,2B5,3, +: Fe80,8Nd14,2B5,0).

2.2 Diffusion

Im Folgenden werden die Grundlagen der Diffusion beschrieben. Das erste
Ficksche Gesetz

~J =−D
∂c
∂x

, (2.1)
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das Fick 1855 in Analogie zur Ẅarmeleitung (Fourier, 1822) aufgestellt hat,
beschreibt, dass die Stromdichte pro Einheitsfläche~J proportional zu dem
Gradienten der Konzentration eines Elementes oder Isotopsc in Richtung der
Ortskoordinatex ist [43]. Die ProportionaliẗatskonstanteD wird als Diffusi-
onskonstante oder Diffusionskoeffizient bezeichnet und kann für den Fall ge-
ringer Konzentration - wie er bei Radiotracerexperimenten vorliegt - als un-
abḧangig von der Konzentrationc betrachtet werden. Durch Kombination von
Gleichung 2.1 mit der Kontinuitätsgleichung erḧalt man das zweite Ficksche
Gesetz [43]

∂c
∂t

= D
∂2c
∂x2 , (2.2)

für die Diffusion in einer Dimension in isotropen Medien.

Aus dem Diffusionskoeffizienten und dessen Veränderung mit der Tempera-
tur können R̈uckschl̈usse auf den atomistischen Prozess gezogen werden. Für
einen thermisch aktivierten Prozess ist die Temperaturabhängigkeit durch ein
Arrheniusgesetz

D = D0×exp

(
− Q

kBT

)
(2.3)

gegeben.

In diesem Abschnitt wird zun̈achst die L̈osung der Diffusionsgleichung 2.2 für
eine d̈unne Tracerschicht sowie für eine Traceranfangsverteilung nach Implan-
tation dargestellt (Abschnitt 2.2.1). Anschließend werden die Diffusionssta-
dien für die Diffusion in Korngrenzen inklusive der̈Ubergangsbereiche zwi-
schen den Stadien erläutert und Erweiterungen der Modelle auf nanokristalli-
ne Materialien (Abschnitt 2.2.2) sowie auf zwei Typen von Korngrenzen (Ab-
schnitt 2.2.3) beschrieben.

2.2.1 Diffusionsprofile f̈ur isotrope Medien

Diffusionsprofil bei Traceraufdampfen Wird eine d̈unne Tracerschicht auf
der Oberfl̈ache als Anfangsbedingung zugrunde gelegt, erhält man ein Gauß-
profil

c(x, t) =
M√
πDt

exp

(
− x2

4Dt

)
. (2.4)
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als Lösung der Diffusionsgleichung (sog. Dünnschichtl̈osung). Hierbei be-
zeichnetM die Gesamtkonzentration der Traceratome.

Diffusionsprofil bei Tracerimplantation Im Falle einer Implantation mit
einer gaußf̈ormigen Traceranfangsverteilung, die durch die LageRp des Ma-
ximums und die Halbwertsbreite∆Rp definiert sei, ergibt sich als Diffusions-
profil [44]:

c(x, t) =
Nmax√

1+2Dt/∆R2
p

exp

(
− (x−Rp)2

2∆R2
p +4Dt

)
. (2.5)

Nmax: Maximale Tracerkonzentration.

Wie Gleichung 2.5 zeigt, kann der Einfluss des Implantationsprofils bei hohen
Eindringtiefen und Diffusionslängen vernachlässigt werden, was im Grenzfall
zur Dünnschichtl̈osung (Glg. 2.4) f̈uhrt.

Einfluss der Oberfläche bei Tracerimplantation Gleichung 2.5 beschreibt
das Auseinanderlaufen des Implantationsprofils infolge der Diffusion unter
Vernachl̈assigung der Oberfläche. Tats̈achlich muss die Wechselwirkung der
Oberfl̈ache mit den zur̈uckdiffundierenden Traceratomen berücksichtigt wer-
den. Mehrer [44] gibt

c(x, t) =
Nmax√

1+2Dt/∆R2
p

[
exp

(
− (x−Rp)2

2∆R2
p +4Dt

)
±exp

(
− (x+Rp)2

2∆R2
p +4Dt

)]

(2.6)
für die beiden Grenzfälle an, dass die zurückdiffundierenden Traceratome an
der Oberfl̈ache vollsẗandig reflektiert werden (+ Zeichen) bzw. dass die Ober-
fläche als ideale Senke für die zur̈uckdiffundierenden Traceratome wirkt (-
Zeichen).

Die Reflexion von Traceratomen an der Oberfläche bzw. deren Festhalten führt
zu einer Verschiebung der Lage des Maximums. Abbildung 2.7 zeigt Glei-
chung 2.6 f̈ur kleine und große Diffusionslängen. Bei kleinen Diffusionslängen
sind die meisten Traceratome noch nicht zur Oberfläche gelangt, so dass sich
die Oberfl̈achenmodelle im abfallenden Ast des Profils nicht unterscheiden.
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Abbildung 2.7: Gleichung 2.6 f̈ur kleine (
√

Dt/Rp = 0,56) und große (
√

Dt/Rp =
2,84) Eindringtiefen bei vollsẗandiger Reflexion an der Oberfläche (—, + Zeichen in
Glg. 2.6), bei vollsẗandigem Festhalten der Traceratome an der Oberfläche (· · ·, - Zei-
chen in Glg. 2.6) und ohne Berücksichtigung der Oberfl̈ache (- - -, Glg. 2.5).

Bei großen Diffusionsl̈angen sieht man deutlich die Verlagerung des Konzen-
trationsmaximums. Zentraler Parameter für die Bestimmung des Diffusions-
koeffizienten ist aber die Steigung der Profile, die für alle drei F̈alle bei großen
Tiefen nahezu gleich ist.

2.2.2 Diffusion in Korngrenzen

Bei Vorliegen von Korngrenzendiffusion muss neben der Korngrenzendiffu-
sion im Allgemeinen die Volumendiffusion von der Oberfläche und von den
Korngrenzen in die Kristallite berücksichtigt werden [45]. Es existieren einfa-
che N̈aherungsl̈osungen, wenn die DiffusionslängeLV =

√
DVt in den Kristal-

liten im Verḧaltnis zur Dickeδ der Korngrenze und im Verhältnis zum Durch-
messerd der Kristallite klein bzw. groß wird [46] (Abb. 2.8). Dieses Verhält-
nis spiegelt sich in dem Diffusionsparameterα = δ

2
√

DV t
wieder, der zur Un-

terscheidung der Diffusionsstadien B und C verwendet wird.
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Abbildung 2.8: Schema zur Erläuterung der Diffusionsstadien A, B und C in
Korngrenzen [47].

Typ C:
√

DVt ¿ δ Für kurze Diffusionszeiten und niedrige Temperaturen
kann die Diffusion in die K̈orner vernachl̈assigt werden, da dann die Eindring-
tiefe in die KörnerLV sehr viel kleiner ist als die Breite der Korngrenzeδ.
Man erḧalt den KorngrenzendiffusionskoeffizientenDB direkt aus der Anpas-
sung von Gleichung 2.4 an die Profile.
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Typ B: δ ¿ √
DVt ¿ d Wenn die Diffusionsl̈ange in den Kristalliten die

Korngrenzendickeδ übersteigt, wird die Korngrenzendiffusion maßgeblich
durch Querdiffusion aus den Korngrenzen in die Kristallite bestimmt. Für den
Fall, dass sich die Diffusionsströme in den Kristalliten aus benachbarten Korn-
grenzen noch nichẗuberlappen (Abb. 2.8), erhält man die N̈aherungsl̈osung

sδDB = 1,322

√
DV

t

(
− ∂ lnc

∂x6/5

)− 5
3

. (2.7)

Aus der Auftragung vonlnc gegenx6/5 kann das Tripelprodukt aus dem Se-
gregationsfaktors, der Korngrenzenbreiteδ und dem Korngrenzendiffusions-
koeffizientenDB bestimmt werden. Der Segregationsfaktors bezeichnet den
Quotienten aus der Tracerkonzentration in den Korngrenzen (cB) und den Kri-
stalliten (cV ).

Gleichung 2.7 zeigt, dass das Korngrenzendiffusionsprofil von der Volumen-
diffusion DV abḧangt. Das bedeutet, dass zur Bestimmung vonDB aus dem
Profil die Kenntnis vonDV erforderlich ist.

Die Eindringtiefe in die KorngrenzenLB berechnet sich aus

LB =
√

δDB
4
√

4DV/t
. (2.8)

Im Stadium B istLB sehr viel gr̈oßer als die DiffusionslängeLV in den Kristal-
liten (Abb. 2.8). Zur Charakterisierung wird hierfür der Parameterβ = L2

B/L2
V

eingef̈uhrt, für den im Stadium BβÀ 1 gilt.

Typ A:
√

DVt À d Diese N̈aherung betrifft den Fall von langen Diffusions-
zeiten und hohen Temperaturen, wenn sich die aus verschiedenen Korngrenzen
ausgehenden Diffusionsströme in den Kristalliten̈uberlagern (Abb. 2.8). Die
Eindringtiefe in die K̈ornerLV =

√
DVt ist dabei um ein Vielfaches größer als

die Korngr̈oßed. Nach Hart [48] erḧalt man als Diffusionsprofil eine Gauß-
funktion mit einem entsprechend der Volumenanteile von Körnern1− f und
Korngrenzenf gewichteten effektiven Diffusionskoeffizienten

Deff = f DB +(1− f )DV (2.9)



2.2. DIFFUSION 15

Übergangsbereich AB:
√

DVt ≈ d Der Übergangsbereich AB, der auch als
Stadium B3 bezeichnet wird [49], tritt f̈ur mittlere EindringtiefenLV von un-
gef̈ahr einem Korndurchmesserd auf. Der entscheidende Parameter in diesem
Übergangsbereich istΛ = d/

√
DVt, der gerade das Verhältnis aus der Korn-

größed zu der EindringtiefeLV angibt. In demÜbergangsbereich m̈ussen bei
den Ergebnissen nach Auswertung anhand Typ A oder B numerisch bestimm-
te Korrekturfaktoren berücksichtigt werden [50].

Übergangsbereich BC:
√

DVt ≈ δ Der Übergangsbereich BC (B1 in [49])
tritt dann auf, wenn

√
DVt ≈ δ, also f̈ur 0,01 < α < 10. Szab́o et al. [51]

diskutiert denÜbergangsbereich zwischen der Auswertung nach Typ B und
Typ C (Abb. 2.9), in dem analog zu dem̈Ubergangsbereich AB Korrekturfak-
toren verwendet werden. Es ist anzumerken, dass eine Bestimmung vonDB

gem̈aß Typ C imÜbergangsstadium Werte ergibt, die stets kleiner sind als die
tats̈achlichen (Abb. 2.9). Dies ist für die Analyse der an Nd2Fe14B gemesse-
nen Diffusionsprofile von Bedeutung, daüber eine Auswertung nach Typ C
auf diese Weise eine untere Grenze des Grenzflächendiffusionskoeffizienten

Abbildung 2.9: Übergangsstadium zwischen Diffusionskinetik Typ C und B:
Gs

2 (Gs
1) bezeichnet das Verhältnis des nach Diffusionskinetik Typ C (Typ

B) bestimmten Grenzfl̈achendiffusionskoeffizientenDm
B und des tats̈achlichen

DiffusionskoeffizientenDt
B (nach [51]).
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bestimmt werden kann und zwar unabhängig von der Kenntnis des Volumen-
diffusionskoeffizientenDV (s. Kap. 5.3).

Erweiterung der Modelle auf nanokristalline Materialien Die oben dis-
kutierten Modelle zur Diffusion in Korngrenzen wurden für Korngrenzen be-
rechnet, die senkrecht auf die Probenoberfläche treffen (Abb. 2.8). Levine und

Abbildung 2.10: Diffusionsstadien f̈ur nanokristalline Materialien nach Mis-
hin und Herzig [52].
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MacCallum [53] konnten zeigen, das für Polykristalle Gleichung 2.7 bis auf
konstante Faktoren ebenfalls gilt. Die Bedingungen dafür sind umso besser
erfüllt, je größer das VerḧaltnisDB/DV ist.

Im Unterschied zu grobkristallinen Materialien erfolgen Diffusionsmessungen
in nanokristallinen Materialien mit Eindringtiefen, die die Korngröße um ein
Vielfachesübersteigen k̈onnen. Aufgrund dieser Tatsache wurden von Mishin
et al. [52, 54] Diffusionsstadien vorgeschlagen, die berücksichtigen, dass die
Eindringtiefe in die KorngrenzenLB viel größer ist als die Kristallitgr̈oßed
(Abb. 2.10). In der Auswertung unterscheiden sich diese Stadien nur durch
geometrische Vorfaktoren von den entsprechenden Stadien mitLB < d.

Besonders f̈ur Korngr̈oßend < 20nm kann die Bedingung für Typ B LV ¿
LB ¿ d nicht mehr erf̈ullt werden. Als Konsequenz daraus ergibt sich ein di-
rekterÜbergang von dem Bereich BC zu dem Bereich AB. Für die Auswer-
tung der Diffusionsprofile bedeutet das, dass eine Auswertung im Rahmen der
Typ-B-Diffusionskinetik eine anschließende Korrektur erfordert.

Diese Korrekturen wurden in der vorliegenden Arbeit für die Analyse der
an nanokristallinem Fe90Zr7B3 (Kap. 4.2.1.a) und an Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1

(Kap. 4.2.1.b) gemessenen Diffusionsprofile verwendet.

2.2.3 Diffusion in zwei Typen von Korngrenzen

Insbesondere bei nanokristallinen Materialien, dieüber Teilchenrouten herge-
stellt werden, k̈onnen die Nanokristallite vor der Kompaktierung bereits zu
dichten Agglomeraten verdichtet sein. Da diese Agglomerate bei der nachfol-
genden Kompaktierung im Allgemeinen nicht aufgebrochen werden, können
auf diese Weise Nanostrukturen mit zwei Typen von Grenzflächen entstehen
(Abbildung 2.11):

1. Interagglomeratgrenzen (Index: A) mit schneller DiffusionDA

2. Intraagglomeratgrenzen (Index: B) mit langsamer DiffusionDB

Für mittlere Diffusionszeiten und Temperaturen (
√

DBt ¿ d,
√

DVt ¿ δ) gel-
ten zwischenDA undDB Beziehungen analog zu Typ B (Glg. 2.7), wenn man
DB durchDA undDV durchDB ersetzt.
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Abbildung 2.11: Agglomeratmodell mit zwei Typen von Grenzflächen [55]: Das Ma-
terial besteht aus nanokristallinen Agglomeraten. Intraagglomeratgrenzflächen liegen
zwischen den Nanokristalliten innerhalb der Agglomerate vor; Interagglomeratgrenz-
flächen bilden die Grenzflächen zwischen den Agglomeraten.

Aufgrund der ver̈anderten Geometrie erhält man nach Divinski et al. [56] bei
Auswertung

sδADA

πδ/2d
≈ dDA (2.10)

anstelle des TripelproduktssδDB (Glg. 2.7). Anstelle der Diffusionsparameter
α undβ erḧalt man

αA =
d
πδ

δA√
DBt

,βA = αA
DA

DB
(2.11)

δA: Dicke der Interagglomeratgrenzen.

Bei diesem Modell wird die Diffusion von den Korngrenzen in die Körner
vernachl̈assigt, aber die Diffusion von den Inter- in die Intraagglomeratgrenzen
ber̈ucksichtigt.

Für längere Diffusionszeiten bzw. höhere Temperaturen (
√

DBt ¿ d,δ ¿√
DVt ¿ d) muss neben der Ausdiffusion von den Inter- in die Intraagglome-

ratgrenzen auch die Diffusion in die Körner ber̈ucksichtigt werden.
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Ein derartiges Modell f̈ur die Kopplung von drei Diffusionspfaden wurde von
Klinger et al. [57] quantitativ behandelt. Als schnellen (dritten) Diffusionspfad
betrachten die Autoren jedoch nicht Interagglomeratgrenzen sondern die Tri-
pellinen zwischen den Grenzflächen. Unter Berücksichtigung der Ausdiffusi-
on von den Tripellinien in die Korngrenzen (DB) und von den Korngrenzen in
die Kristallite (DV ) folgt nach Klinger et al. [57] f̈ur den Diffusionskoeffizien-
ten in den Tripellinien

sδ2
TDT = 3,12 4

√
DV

t

√
sδDB

(
− ∂ lnc

∂x1,06

)− 4
3

, (2.12)

wobeiδ2
T die Querschnittsfl̈ache einer Tripellinie undDT deren Diffusionskon-

stante darstellt. Dieses Modell gilt unter den BedingungenαÀ 1, βÀ 1 und
αA À 1, βA À 1. Aufgrund der unterschiedlichen Geometrie von Tripellini-
en im Vergleich zu Interagglomeratgrenzen unterscheiden sich die jeweiligen
Tripelprodukte (vgl. linke Seiten von Glg. 2.10 und 2.12).

Diffusionsmechanismen in Korngrenzen Zum Abschluss dieses Ab-
schnitts geben wir eine kurze Zusammenfassung von Ergebnissen von com-
puteruntersẗutzten Untersuchungen zur Atomistik des Grenzflächendiffusions-
prozesses. In Koinzidenzkorngrenzen, die spezielle Korngrenzentypen darstel-
len, erfolgt die Diffusion den Computersimulationen zu Folgeüber Punktde-
fekte, die eine gegenüber dem Gitter reduzierte Aktivierungsenergie für Wan-
derung und Bildung aufweisen. Im Gegensatz zur Gitterdiffusion in Metallen,
die über Leerstellen erfolgt, k̈onnen in Korngrenzen neben einem Leerstellen-
mechanismus auch Zwischengitteratommechanismen für die Diffusion wirk-
sam werden [58, 59]. Diese Modellvorstellungen, wonach die Korngrenzen-
diffusion über lokalisierte Punktdefekte verläuft, wurde f̈ur niedrige und mitt-
lere Temperaturen abgeleitet, bei denen die thermische Bewegung der Atome
noch relativ gering ist. In neueren Molekulardynamiksimulationen von Keb-
linski et al. [60] wird in Großwinkelkorngrenzen bei hohen Temperaturen ein
fest-flüssigÜbergang - verbunden mit einer Absenkung der Diffusionsaktivie-
rungsenergie - beobachtet.



20 KAPITEL 2. GRUNDLAGEN

2.3 Röntgendiffraktometrie (XRD)

Aus der R̈ontgenbeugung von nanokristallinen Materialien lassen sich umfas-
sende Strukturinformationen wie Gitterkonstantea, Größed der Nanokristalli-
te und Mikroverzerrungen

√
〈ε2〉 ermitteln. Diese Informationen ergeben sich

aus der Lage, Form und integralen Breiteb(s) der Bragg-Reflexe. Zur Reflex-
verbreiterung tragen kleine Kristallitgrößen und Mikroverzerrungen bei.

Die Form von Bragg-Reflexen wird in den meisten Fällen hinreichend gut
durch eine Pearson-VII-Funktion

I(s) =





I0(aw)2µ

[(aw)2 +(21/µ−1)(1+a)2(s−s0)2]µ
(s≤ s0),

I0w2µ

[w2 +(21/µ−1)(1+a)2(s−s0)2]µ
(s> s0)

(2.13)

beschrieben [61].

Die Funktion beinhaltet als Grenzfälle die Lorentz-Funktion (µ = 1) und die
Gaußfunktion (µ→ ∞). s= 2sinΘ/λ gibt den Betrag des Streuvektors an, der
durch den Braggschen BeugungswinkelΘ und die Wellenl̈angeλ der R̈ontgen-
strahlung charakterisiert ist.s0 undw bezeichnen die Position des Maximums
bzw. die Halbwertsbreite des Bragg-Reflexes.

Eine grobe Abscḧatzung der Kristallitgr̈oße d erfolgt über die Scherrer-
Beziehung [62]

d =
Kλ

b(2Θ)cosΘ
, (2.14)

die eine Verbreiterung durch Mikroverzerrungen vernachlässigt.K ist ein
Formfaktor, der f̈ur runde K̈orner den Wert 1 besitzt,λ bezeichnet die Wel-
lenlänge der verwendeten Röntgenstrahlung.

Eine Trennung der zur Verbreiterung beitragenden Kristallitgröße und Mikro-
verzerrungen ist durch Messungen mehrerer Bragg-Reflexe möglich, da beide
Beiträge in unterschiedlicher Weise von dem Streuvektors abḧangen.

Nach Williamson und Hall gilt [63,64]

b(s) =
4

3〈d〉V +
√

2π〈ε2〉s, (2.15)
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falls sowohl die Verbreiterung durch die Kristallitgrößed als auch diejenige
durch Mikroverzerrungen eine Lorentzform aufweisen. Falls die Mikroverzer-
rungen zu einer gaußförmigen Verbreiterung Anlass geben, erhält man [63,64]

b(s)≈ 4
3〈d〉V +

2π〈ε2〉s2

b(s)
. (2.16)

Diese Beziehungen gelten für spḧarische Teilchen.

Die Gitterkonstante bestimmt sich aus dem Betrag des Streuvektors beim Ma-
ximum des Bragg-Reflexes. Eine Fehljustagez der Probenoberfl̈ache oder ein
2Θ-Offset∆2Θ0 führen jedoch zu einer Verschiebung∆sFehl der Lage der Beu-
gungsreflexe, die für die Bestimmung der Gitterkonstanten berücksichtigt wer-
den muss. Nach Nelson und Riley [64,65] kann die Fehljustage

∆sFehl

s
≈ z

1
R

cosΘcotΘ−∆2Θ0cotΘ (2.17)

bei bekanntem MesskreisradiusR unter der Annahme∆2Θ0 = 0 durch eine
Auftragung von∆sFehl/sgegencosΘcotΘ bestimmt und damit korrigiert wer-
den.



Kapitel 3

Experimentelle Durchführung der
Diffusionsmessungen

Die Messung der Diffusion erfolgte mit der Radiotracermethode. Durch
Schichtenteilung mittels Ionenstrahl oder Präzisionsschleifen konnten in der
vorliegenden Arbeit Diffusionskoeffizienten von ca.1·10−21 bis 1·10−8 m2/s
gemessen werden. Zunächst werden die Probenmaterialien sowie die verwen-
deten Isotope f̈ur die Diffusionsmessungen beschrieben (Kap. 3.1). Anschlie-
ßend erfolgt die Beschreibung der Diffusionsmessungen (Kap. 3.2) und der
Auswertung der Diffusionsprofile (Kap. 3.3).

3.1 Probenmaterial und Radiotracer

Proben Die weichmagnetischen Proben lagen als schmelzgesponnene amor-
phe B̈ander mit einer Dicke von ca. 30µm und einer Breite von 15 mm vor.
Ungef̈ahr 2 m Band aus Fe90Zr7B3 wurde von der Alps Electric Co. Ltd in Na-
gaoka/Japan (Dr. A. Kojima), ca. 0,5 m Band aus Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 von
der Vacuumschmelze in Hanau (Dr. G. Herzer) zur Verfügung gestellt. Aus
den amorphen B̈andern wurden runde Proben zwischen 8 und 10 mm Durch-
messer geschnitten. Eine Oberfläche der Probe wurde bis zur optischen Spie-
gelqualiẗat mit Diamantpaste (K̈ornungen von 15 bis 0,25µm) poliert. Die Re-
laxation bzw. Kristallisation erfolgte bei den in Tabelle 3.1 genannten Tempe-
raturen in einem Vakuumofen (p = 1·10−8 mbar). Hierzu wurden die Proben
auf einem Probenhalter aus Ta fixiert.

Material TC TA

[K] [K]
Fe90Zr7B3 873 673
Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 817

Tabelle 3.1: Temperaturen f̈ur Kristallisation (TC) und Strukturrelaxation (TA) von
amorphem Fe90Zr7B3 und Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 (t = 1h).

Die hartmagnetischen Nd2Fe14B-Proben wurden uns vom Institut für
Festk̈orper- und Werkstoffforschung in Dresden (Dr. O. Gutfleisch) zur

22
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Verfügung gestellt. Zylindrische massive Proben (Durchmesser 8,1 mm, Länge
8 mm) mit unterschiedlichem Nd-Gehalt wurden aus schmelzgesponnenem
Ausgangsmaterial mit dem in Kapitel 2.1.2 beschriebenen die-upset-Verfahren
hergestellt. Mit einer Diamanttrennscheibe wurden aus den Zylindern schei-
benf̈ormige Proben mit einer Dicke von 2,5 mm geschnitten.

Die Charakterisierung der Proben erfolgte durch Röntgendiffraktometrie
(XRD), Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) und differentielle Kalo-
rimetrie (DSC).

59Fe und 71Ge Für die Messungen der Radiotracerdiffusion wurden die Iso-
tope59Fe und71Ge verwendet. Die Zerfallsschemata für diese Isotope sind in
den Abbildungen 3.1 und 3.2 dargestellt. Beide Isotope mit einer Halbwerts-
zeit von 45 bzw. 11 Tagen sind sehr gut für Radiotracermessungen geeignet.

Abbildung 3.1: Zerfallsschema f̈ur 59Fe [66].γ-Energien in MeV.

59Fe zerf̈allt mit einer Halbwertszeit von 45 Tagen durchβ−-Emission in an-
geregte Zusẗande des59Co (Abb. 3.1), die durchγ-Emission in den Grundzu-
standübergehen. Die Maxima der Energieverteilung der Elektronen liegen bei
273,4 und 465,8 keV [67].59Fe ist als FeCl2-Lösung kommerziell erḧaltlich.

Das Isotop 71Ge wurde als Ersatz für Si zur Untersuchung des Si-
Selbstdiffusionsverhaltens in Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 verwendet. Grund hierfür
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Abbildung 3.2: Zerfallsschema f̈ur 71Ge [66]. EC: Elektroneneinfang (Electron Cap-
ture).

ist, dass das einzige verwendbare Si-Isotop31Si eine Halbwertszeit von nur
2,62 Stunden ausweist, was die Durchführung von Radiotracerexperimenten
stark erschwert. Ge und Si verhalten sich chemischähnlich und weisen auch
ähnliche Atomradien auf. In vergleichenden Messungen von31Si und 71Ge
[68–70] konnte eine gutëUbereinstimmung der Diffusion beider Isotope fest-
gestellt werden.

71Ge wurde aus dem stabilen Isotop70Ge (Isotopenḧaufigkeit 21,2 %) durch
Neutronenaktivierungüber eine 70Ge(n,γ)71Ge-Reaktion erzeugt. Hierfür
wurde 20 mg Germaniumpulver der Reinheit 99,9999 % bei der GKSS Geest-
hacht f̈ur 9 Tage einem Neutronenfluss von 6·1017 n

m2s
ausgesetzt1.

71Ge zerf̈allt mit einer Halbwertszeit von 11,2 Tagen durch Elektroneneinfang
(electron capture: EC) in den Grundzustand des71Ga-Kerns (Abb. 3.2). Da-
bei treten unter anderem Augerelektronen aus der angeregten Elektronenhülle
von 71Ga aus, die in einem Szintillationszähler nachgewiesen werden können
(Kap. 3.2).

3.2 Durchführung der Diffusionsmessungen

Die in dieser Arbeit eingesetzte Radiotracermethode zeichnet sich durch eine
hohe Nachweisempfindlichkeit im Vergleich zu anderen Methoden wie z.B.
Massenspektrometrie, Interdiffusionsmessungen und EDX aus. Wie in Abbil-
dung 3.3 schematisch dargestellt, setzt sich die Radiotracermethode aus den

1Die Neutronenaktivierung wurde von Andreas Strohm und Thilo Voss organisiert.
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vier Arbeitsschritten (a) Aufbringen des Radiotracers, (b) Diffusionsglühung,
(c) Schichtenteilung und (d) Bestimmung der Aktivität der Schichten zusam-
men. Die Methode des Traceraufbringens und der Schichtenteilung wird durch
die Probenmaterialien bzw. die Größenordnung der zu messenden Diffusions-
koeffizienten bestimmt.

Die hartmagnetischen Scheiben aus Nd2Fe14B sind aufgrund der großen Tra-
cereindringtiefe von bis zu einem Millimeter sehr gut zum Schleifen geeig-
net. Die großen Schichtdicken ermöglichen außerdem ein direktes Auftrop-
fen der Chloridl̈osung des Tracers, da die Oberflächenbeeinträchtigung zu ver-
nachl̈assigen ist.

Bei den kristallisierten weichmagnetischen Bändern erfolgte die Schichten-
teilung durch Ionenstrahlabtrag, da die Diffusionskoeffizienten niedrig sind
und wegen der Sprödigkeit und Welligkeit der Proben kein Schleifen möglich
war. Aufgrund der geringen Tracereindringtiefen in der Größenordnung von
100 nm, wurden hierzu die Radioisotope implantiert, um Oberflächeneffekte,
wie sie bei direktem Traceraufbringen auftreten können, zu unterdrücken. Im
Folgenden werden die einzelnen Schritte des Verfahrens erläutert.

a) Aufbringen des Tracers: Das direkte Aufbringen des Tracers auf die
hartmagnetischen Probenscheiben erfolgte durch Pipettieren (0,5 bis 1,2µl)
der flüssigen Tracer-L̈osung und nachfolgendem Eintrocknen. Hierzu wurde
in HCl gelöstes59FeCl2 der Fa. NEN Life Science teilweise mit destilliertem
Wasser verd̈unnt.

Die Implantation von59Fe und71Ge in die weichmagnetischen dünnen B̈ander
wurde am Isotopenseparator des Instituts für Strahlen- und Kernphysik der
Universiẗat Bonn (Dr. P.D. Eversheim, Abb. 3.4) durchgeführt. Die Ionen wer-
den hierf̈ur aus der Quellëuber eine Beschleunigungsspannung (60 kV) extra-
hiert und nach Durchgang durch einen Massenfilter in die Probe implantiert.
Die Fokussierung des Ionenstrahls vor dem Massenspektrometer und vor der
Probe erfolgt durch elektrostatische Linsen. Die Tracerausbeute bei dem Pro-
zess betr̈agt ca. 1 %.

b) Diffusionsglühung Für das Diffusionstempern von Proben mit einer
Glühzeit von 20 Minuten oder länger wurden die Proben in Quarzglasampul-
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Abbildung 3.4: Schema des Isotopenseparators am Institut für Strahlen- und Kern-
physik der Universiẗat Bonn [72].
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len unter Vakuum verschlossen. Um einen direkten Kontakt der Proben mit
dem Quarzglas ẅahrend des Temperns zu vermeiden, wurden sie in einem Fe-
Halter fixiert, der die aktive Oberfläche nicht bedeckt hat.

Die Quarzglasampullen wurden in einem Rohrofen in einem massiven
Stahlrohr mit direktem Kontakt zu einem kalibrierten NiCr/NiAl (Typ K)-
Thermoelement getempert. Für kurze Temperzeiten zwischen 20 und 60 Mi-
nuten war es notwendig, die Diffusion während des Aufheizens zu berück-
sichtigen (sog. Temperzeitkorrektur). Hierzu wurde aus der Temperatur-Zeit-
Charakteristik eine Diffusionslänge unter der Annahme einer physikalisch
sinnvollen Aktivierungsenergie für die Diffusion ermittelt. Die korrigierte Dif-
fusionszeittkorr wurde unter der Bedingung berechnet, dass die Eindringtiefe√

D(TD)tkorr bei der maximalen Temperatur gleich ist wie die Summe der Ein-
dringtiefen aus den einzelnen Zeitabschnitten während des Aufheizens

√
D(TD)tkorr =

n∑

i=1

√
D(Ti)ti . (3.1)

Die experimentell ermittelte Temperatur-Zeit-Charakteristik während des Auf-
heizens

T = TD−a1×exp

(
− t

c1

)
−a2×exp

(
− t

c2

)
(3.2)

wurde hierzu mit zwei Exponentialfunktionen beschrieben. Es zeigt sich, dass
die so ermittelten Temperzeitkorrekturen maximal ca. 30 % von der tatsächli-
chen Temperzeit betragen und im Rahmen physikalisch sinnvoller Aktivie-
rungsenergienQ nur wenig vonQ abḧangen.

Für Diffusionszeiten unter 20 Minuten wurde ein Infrarotofen IR-05/RP Dig.,
Ströhlein Instruments (Fa. JUWE Laborgeräte GmbH) verwendet. Die Proben
wurden auf einem Fe-Halter in einem Quarzrohr unter ständigem Abpumpen
gegl̈uht. Die Temperaturmessung und -regelung erfolgte mit einem NiCr/NiAl-
Thermoelement (Typ K), das direkten Kontakt mit der Probe hatte. Auf diese
Weise konnten mit einer konstanten Aufheizrate von 1 K/s Diffusionszeiten
bis herab zu 60 s erzielt werden, ohne dass eine anschließende Korrektur der
Diffusionsdauer vorgenommen werden musste. Der Druck stieg während des
Aufheizens von zun̈achst 1–3·10−6 mbar auf Werte bis maximal 1·10−4 mbar
an.
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c) Schichtenteilung Zur Messung der Tiefenprofile des Radiotracers wur-
den die Proben nach der Diffusionstemperung schichtenweise geteilt. Die
Schichtenteilung ist notwendig, um die Konzentration der Traceratome in
Abhängigkeit von der Eindringtiefe in das zu untersuchende Material zu be-
stimmen (Abb. 3.3). Dazu wird mit einem geeigneten Verfahren (Ionenstrahl-
zersẗaubung, Schleifen) Probenmaterial parallel zur Oberfläche abgetragen
und aufgesammelt.

Für die Tiefenprofile mit geringer mittlerer Eindringtiefe, wie sie in den weich-
magnetischen Proben auftreten, wird die Schichtenteilung mit einer Ionen-
strahlzersẗaubungsanlage durchgeführt (s. Abb. 3.5). Hierbei erfolgt die Ab-
tragung der Oberfächenatome durch einen Stoß mit Ar-Ionen aus einer Ionen-
kanone. Die abgestäubten Oberfl̈achenatome werden auf einer Mylarfolie ge-
sammelt. Das abgetragene Probenmaterial wird schichtenweise gesammelt, in
dem die Mylarfolie nach vorgegebenen Abstäubzeiten̈ahnlich wie in einer Ka-
mera um eine konstante Länge weitertransportiert wird.

Details der Sputteranlage sind in Abbildung 3.5 dargestellt. Die Ar-Ionen tref-
fen unter einem Winkel von30◦ auf die Probe, was eine maximale Abtragerate
ermöglicht. Die Probe wird von einer Edelstahllochblende (Blendenöffnung 4–
8 mm) in einem wassergekühlten Aufnahmehalter gehalten. Dieser dreht sich
während des Sputtervorgangs, um einen gleichmäßigen Probenabtrag zu erhal-
ten. Die Edelstahlblende läuft unter einem Winkel von30◦ konisch zu, damit
Ar+-Ionen die gesamte Probenoberfläche gleichm̈aßig erreichen. Der Aufnah-
mehalter ist von einer Pyrographitblende abgedeckt (Abb. 3.5), da die Sputter-
rate von Pyrographit gering ist und auf diese Weise ein störender Materialab-
trag von den Blenden unterdrückt wird.

Bei dem Absẗaubprozess kann Tracerverschleppung dadurch auftreten, dass
Traceratome, die zunächst auf den Blenden abgeschieden worden sind, im
weiteren Prozess durch Ionenbeschuss wieder freigesetzt werden und in nach-
folgenden Sammelintervallen auf der Folie abgeschieden werden können. Um
diesen Verschleppungseffekt quantitativ abzuschätzen, wurde in einer Test-
messung die radioaktive Probe nach einer vorgegebenen Anzahl von Schich-
tenteilungsintervallen durch eine nichtaktive Blindprobe ersetzt und dann die
Schichtenteilung fortgeführt. Die an den Schichten der Blindprobe ermittel-
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Abbildung 3.5: Schematische Darstellung der Ionenstrahlanlage für die Schichten-
teilung.
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Abbildung 3.6: Messung der Tracerverschleppung: Aktivitätsprofil nach der Entfer-
nung der aktiven Probe. Die x-Achse bezeichnet die Sputtertiefe der inaktiven Probe.

te Aktivität spiegelt die Verschleppung wieder (Abbildung 3.6). Die geringen
Werte von maximal ca. 301

Min belegen die Vernachlässigbarkeit der Tracer-
verschleppung.

Zur Bestimmung der Gesamtdicke der abgetragenen Schichten wurde mit ei-
nem optischen Interferometer von Veeco die Höhe der Stufe zwischen dem
gesputterten Bereich der Probe und dem von der Blende abgedeckten Bereich
ausgemessen. Die Dicken der einzelnen Schichten ergaben sich anteilsmäßig
aus den Sputterzeiten.

Teilweise wurden die Proben in einer anderen Anlage an der Universität Stutt-
gart gesputtert. Das Prinzip dieser Anlage ist sehrähnlich wie das der Sputter-
anlage in Karlsruhe, so dass nicht im Einzelnen auf die Unterschiede einge-
gangen wird.

Die Schichtenteilung durch Präzisionsschleifen erfolgte mit einer am Institut
für Materialphysik der Universität Münster entwickelten Schleifmaschine (für
Details siehe [71]).
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d) Aktivit ätsmessung Die Bestimmung der Aktiviẗaten der mittels Schich-
tenteilung erzeugten Einzelschichten erfolgte mit einem Flüssigszintillati-
onsz̈ahler der Firma Packard. Dazu wurde das Schleifpapier (Präzisionsschlei-
fen) bzw. die Folienabschnitte (Ionenstrahlabtrag) in Plastikfläschchen gege-
ben, die mit einer Szintillationsfl̈ussigkeit (Opti-Fluor-O) gefüllt wurden.

Die beim Zerfall der Traceratome erzeugtenβ- und Auger-Elektronen̈ubertra-
gen ihre Energie in Stoßprozessen an die Szintillatorflüssigkeit, in der ein klei-
ner Anteil optisch aktiver Molek̈ule gel̈ost ist. Bei Absorption dieser Energie
werden Molek̈ule der Szintillationsfl̈ussigkeit ionisiert oder in einen angereg-
ten Zustand versetzt sowie Ẅarme erzeugt. Die Abbremsung jedes Elektrons

Abbildung 3.7: Illustration des Kollisionsprozesses in der Szintillationsflüssigkeit
(nach Kessler [73]): Dieβ-Teilchen oder Augerelektronen regen Lösungsmittelmo-
leküles an, die wiederum Energie an Szintillatormoleküle® abgeben. Diese emittie-
ren Lichtquanten, die mit zwei gegenüberliegenden Photoelektronenvervielfachern in
Koinzidenz gemessen werden.
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löst eine Kaskade von Stoß- und Anregungsprozessen aus, in denen die von
den L̈osungsmittelmolek̈ulen absorbierte Energie zum Teil auf die Szintilla-
tormolek̈ule übertragen wird (s. Abb. 3.7). Da die Szintillatormoleküle ein an-
deres Energieschema als das Lösungsmittel besitzen, können die bei der R̈uck-
kehr in den Grundzustand ausgesandten Photonen ungehindert zu einem Pho-
tovervielf̈altiger gelangen. Die Anzahl der erzeugten und detektierten Photo-
nen ist in guter N̈aherung proportional zur dissipierten Energie.

Die Aktivit ät jedes einzelnen Fläschchens wurde mit Zählzeiten von 20–
120 Min bzw. bis zu einer statistischen Unsicherheit von 1–6 % bestimmt.

3.3 Auswertung der Diffusionsprofile

Aus den tiefreichenden Diffusionsprofilen in Nd2Fe14B konnten die Diffusi-
onskoeffizienten in direkter Weise durch Anpassung von Gleichung 2.4 (Gauß-
funktion, Typ C) bzw. Gleichung 2.7 (Typ B) bestimmt werden.

Für die weichmagnetischen Proben Fe90Zr7B3 und Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 war
es aufgrund der geringen Tracereindringtiefen notwendig, das Tracerimplanta-
tionsprofil sowie Oberfl̈acheneffekte bei der Analyse der Diffusionsprofile zu
ber̈ucksichtigen. Dies wird im Folgenden näher beschrieben.

Wie in Kapitel 2.2.1 beschrieben, wird die Rückdiffusion der implantier-
ten Traceratome an die Oberfläche bei Mehrer [44] im Rahmen von zwei
Grenzf̈allen behandelt. Dies ist zum einen die vollständige Reflexion der Tra-
ceratome an der Oberfläche bzw. die Behandlung der Oberfläche als ideale
Senke (Kapitel 2.2.1, Gleichung 2.6). in der vorliegenden Arbeit wurde zur
quantitativen Analyse eine Linearkombination

c(x, t) = A

[
exp

{
− (x−Rp)2

2∆R2
p +4Dt

}
+ f exp

{
− (x+Rp)2

2∆R2
p +4Dt

}]
(3.3)

der beiden Grenzfälle 2.6 angesetzt. Dabei stehtf =−1 für eine perfekte Sen-
ke, f = 1 für eine vollsẗandige Reflexion undf = 0 für eine Vernachl̈assigung
der Oberfl̈ache.Rp ist die Tiefe des Maximums der Konzentrationsverteilung,
∆Rp deren Halbwertsbreite,t die Diffusionszeit undD die Diffusionskonstan-
te.
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In den vorliegenden Messungen war es notwendig, das Implantationsprofil
durch zwei Gaußfunktionen - charakterisiert durchRp,i , ∆Rp,i (i = 1,2) - zu
beschreiben und Gleichung (3.3) entsprechend zu erweitern:

c(x, t) = A

[
exp

{
− (x−Rp,1)2

2∆R2
p,1+4Dt

}
+ f exp

{
− (x+Rp,1)2

2∆R2
p,1+4Dt

}]

+0,588A

[
exp

{
− (x−Rp,2)2

2∆R2
p,2+4Dt

}
+ f exp

{
− (x+Rp,2)2

2∆R2
p,2+4Dt

}]
.

(3.4)

Die an amorphem Fe90Zr7B3 gemessenen59Fe-Diffusionsprofile konnten mit
einem Parameterf = 1 (vollständige Reflektion) gut beschrieben werden. Für
nanokristallines Fe90Zr7B3 erwies sich ein Parameterf = −0.65 als am be-
sten. Dieser Parameter wurde exemplarisch durch Anpassung von Gleichung
(3.4) an drei ausgeẅahlte Profile bestimmt und nachfolgend für die Analyse
der weiteren Profile verwendet.

Abbildung 3.8: Diffusionsprofil von 59Fe in n-Fe90Zr7B3 mit TD = 623 K und
t= 9600s. xg markiert die Oberfl̈achenoxidschichten, die nicht in die Profilanalyse ein-
bezogen wurden. Die Linie (—) zeigt die Anpassung der Gleichung 3.3 mitf =−0,65.
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Der Parameterf = −0.65 deutet auf ein Festhalten des an die Ober-
fläche zur̈uckdiffundierenden Tracers hin, was vermutlich eine Folge von
Oberfl̈achenoxidation ist. Oberflächenoxidation f̈uhrte auch dazu, dass die
Absẗaubrate bei den ersten Schichten der Schichtenteilung stark reduziert war.
Zur Auswertung der Profile war es daher notwendig, die dem Oberflächen-
oxid zuzuordnenden ersten Schichten der Schichtenteilung in die Profilanaly-
se nicht einzubeziehen. Die Anzahl dieser Schichten konnte für jede Probe zu-
verlässig bestimmt werden, wie die Abbildung 3.8 exemplarisch verdeutlicht.

Vergleichende Analysen der an Fe90Zr7B3 gemessenen Profile zeigen, dass die
ermittelten Diffusionskoeffzienten nur geringfügig von der Wahl des Parame-
ters f beeinflusst wird (s. Kap 4.2.1.a).

Bei den n-Fe73,5Si13,5B9Cu3Nb1-Proben bildete sich ẅahrend der Diffusi-
onsgl̈uhung ebenfalls eine Oxidschicht auf der Oberfläche. In den Diffusi-
onsprofilen wurden deshalb die ersten Schichten analog zu den n-Fe90Zr7B3-
Profilen nicht in die Auswertung einbezogen. Die Auswertungen erfolgten
anhand von Gleichung 3.3 unter Vernachlässigung von Oberfl̈acheneffekten
( f = 0). Das Implantationsprofil wurde in diesem Fall durch eine Gaußfunkti-
on mit x0 (s. S. 66) alsRp und∆Rp = 9,3nm beschrieben.

Auswertung der Diffusionsprofile in Fe73,5Si13,5B9Cu3Nb1 im Übergangs-
stadium AB Die Messungen an n-Fe73,5Si13,5B9Cu3Nb1 wurden imÜber-
gangsbereich AB durchgeführt (Λ≈ 1,α≈ 0,01, Kapitel 2.2.2), was eine Kor-
rektur der nach Diffusionskinetik Typ B bestimmten Werte erforderte. Die
hierzu verwendete Korrektur basiert auf der Arbeit von Belova und Murch
[50]. Die Autoren haben f̈ur den Bereich die systematischen Abweichungen
der nach Typ-B experimentell ermittelten DiffusionskonstantenDm

V ,Dm
B von

den tats̈achlichen WertenDt
V ,Dt

B mit Monte-Carlo-Simulation untersucht. Die
VerhältnisseDm

V/Dt
V undDm

B/Dt
B sind in den Abbildungen 3.9 in Abhängigkeit

vom ParameterΛ = d/
√

Dt
Vt für verschiedene Werteβ = L2

B/L2
V = sδDt

B

2Dt
V

√
Dt

V t

aufgetragen.

Zunächst wurde jeweils der korrigierte DiffusionskoeffizientDt
V aus dem

MesswertDm
V mit Hilfe von Abbildung 3.9a ermittelt. Dazu wurde durch Ite-

ration derDt
V -Wert so bestimmt, dass das Verhältnis vonDm

V/Dt
V mit dem aus

Abbildung 3.9a ermittelten Verhältnis Dm
V/Dt

V (Λ(Dt
V)) in der ersten Nach-
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Abbildung 3.9: Korrekturen f̈ur (a) die Volumendiffusion (DV ) und (b) die Grenz-
flächendiffusion (DB) im Übergangsbereich AB nach Belova und Murch [50].Dm

V , Dm
B :

experimentelle Werte bestimmt durch Anpassung eines Gaußprofils (DV ) bzw. durch

Auswertung gem̈aß Typ B (DB). Dt
V , Dt

B: korrigierte Werte f̈ur DV , DB. Λ = d/
q

Dt
V t,

β = L2
B/L2

V = sδDt
B

2Dt
V

√
Dt

V t
.
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kommastelleübereinstimmten. Mit dem so ermittelten Wert für Dt
V wurde

dann mit Hilfe von Abbildung 3.9b der WertDt
B aus dem MesswertDm

B berech-
net. Am Ende wurdëuberpr̈uft, dass derβ-Wert, der sich aus den so bestimm-
tenDt

B undDt
V -Werten ergibt, mit dem f̈ur die Korrektur verwendetenβ-Wert

übereinstimmt. Da die Korrekturen für Λ' 1 nur wenig vonβ abḧangen, hat-
te die Wahl vonβ nur geringe Auswirkungen auf die korrigierten Werte. Die
Korrektur derDB-Werte betrug maximal 40 %. Es konnte außerdem gezeigt
werden, dass die Korrekturen anDm

V nur einen geringf̈ugigen Einfluss auf die
Aktivierungsenergie ausüben (Kap. 4.2.1.b).



Kapitel 4

Experimentelle Ergebnisse

Im Folgenden werden die Ergebnisse der Untersuchungen zur Struktur (Kap.
4.1) und zum Diffusionsverhalten (Kap. 4.2) von nanokristallinen Magnet-
werkstoffen vorgestellt. Weich- und hartmagnetische Materialien werden da-
bei jeweils getrennt behandelt.

4.1 Charakterisierung der nanokristallinen
Proben

4.1.1 Nanokristallines Fe90Zr 7B3 und Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1

Eine Untersuchung von Fe90Zr7B3 mit der R̈ontgenbeugung wurde durch-
geführt, um Informationen̈uber Gr̈oße, mittlere Verzerrungen und Gitterkon-
stante der Nanokristallite sowiëuber den Anteil der amorphen Restphase zu
erhalten (4.1.1.a). Die Kristallitgröße wurde außerdem aus transmissionselek-
tronenmikroskopischen Aufnahmen bestimmt (Abschnitt 4.1.1.b). Hinweise
auf die Elementverteilung liefern EDX-Messungen mit einem fokussierten
Elektronenstrahl im TEM sowie Messungen der Dopplerverbreiterung der
Positron-Elektron Annihilationsstrahlung (Abschnitt 4.1.1.c).

Für das Material Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 liegen bereits umfangreiche Struktur-
daten vor [74, 75], so dass die Probencharakterisierung in dieser Arbeit auf
Röntgendiffraktometrie beschränkt werden konnte (Abschnitt 4.1.1.a).

4.1.1.a R̈ontgendiffraktometrie (XRD)

Die Messungen der R̈ontgendiffraktogramme wurden an zwei bauähnlichen
Diffraktometern X-Pert PW 3040/60 PRO bzw. X-Pert PW 3040/00 (Fa. Phi-
lips) entweder mit Cu Kα-Strahlung oder mit Mo Kα-Strahlung mit einer
Schrittweite von maximal0,04◦ und einer Z̈ahlzeit pro Schritt von mindestens
8 Sekunden durchgeführt. Die Cu Kα-Röntgenr̈ohre (λα1 = 154,05pm) wur-
de mit der Spannung 50 kV und einem Strom von 40 mA, die Mo Kα-Rönt-
genr̈ohre (λα1 = 70,93pm) mit einer Spannung von 50 kV und einem Strom

38
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von 50 mA betrieben. Ein charakteristisches Diffraktogramm von n-Fe90Zr7B3

ist in Abbildung 4.1 dargestellt.

Die instrumentelle Verbreiterungbinstr der Diffraktometer wurde mit einer
LaB6-Probe zu

binstr(2Θ) = 0,17781−0,00372·2Θ+4,03144·10−5 · (2Θ)2 (4.1)

bestimmt.

Mit Hilfe des Programms ’Profil Fit’ von Philips wurden Pearson-VII-
Funktionen (Glg. 2.13, S. 20) mit einem Startwert für µ von 1,6 und f̈ur a von
1 an die Beugungsmaxima angepasst. Bei der Anpassung wurde der Streubei-
trag, der von der Kα2-Strahlung herr̈uhrt, separiert und für jedes Beugungsma-
ximum ein linearer Untergrund berücksichtigt.

Abbildung 4.1: Röntgendiffraktogramm von amorphem und nanokristallinem
Fe90Zr7B3 (AnlasstemperaturTA = 873K) sowie von grobkristallinemα-Fe.α-Fe wur-
de mit Cu Kα-Strahlung, die anderen Proben mit Mo Kα-Strahlung gemessen.
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Um den Anteil der intergranularen Restphase aus den Röntgendiffraktogram-
men zu bestimmen (Abb. 4.1), wurden an das erste Beugungsmaximum zwei
Pearson-Funktionen mit unterschiedlicher Breite angepasst. Die Funktion mit
der gr̈oßeren Breite wird der amorphen Phase zugeordnet. Der Anteilxa der
amorphen Phase ergibt sich aus dem Integral der Kurve.

Zur Analyse der Breiteb der Braggreflexe hinsichtlich Kristallitgröße und Mi-
kroverzerrungen war es zunächst notwendig, von der gemessenen Breitebmess

die instrumentelle Verbreiterungbinstr zu separieren [76]:

b = bmess×
{

1−
(

binstr

bmess

)2
}

. (4.2)

Aus der Abḧangigkeit der korrigierten integralen Breitenb vom Streuvektor
wurden die Kristallitgr̈oße und die Mikroverzerrungen gemäß der Williamson-
Hall-Methode (Glg. 2.15, S. 20) oder der quadratischen s-Abhängigkeit (Glg.
2.16, S. 21) bestimmt. Die Gitterkonstante wurde unter Berücksichtigung einer
möglichen Ḧohenfehljustage (Nelson-Riley-Auftragung [65]) berechnet (Ka-
pitel 2.3).

Die wesentlichen Ergebnisse lassen sich wie folgt zusammenfassen (Abb. 4.4,
Tab. 4.1):

(i) Amorphe Restphase:Der Vergleich der Diffraktogramme von nanokri-
stallinem und amorphem Fe90Zr7B3 sowie von α-Fe zeigt, dass sich
n-Fe90Zr7B3 aus einer kristallinen Phase mitα-Fe-Struktur und einer
amorphen Restphase zusammensetzt (Abb. 4.1). Wie sich herausstellt, ist
die intergranulare amorphe Restphase von besonderer Bedeutung für das
Diffusionsverhalten. Der Phasenanteilxa kann aus der Analyse des ersten
Beugungsmaximums (s.o.) zu ca. 34 % abgeschätzt werden. Mit steigen-
der Anlasstemperatur nimmtxa geringf̈ugig ab (Tab. 4.1, Abb. 4.4 a). Na-
nokristallines Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 weist einen ḧoheren Anteil von 43 %
an amorpher Restphase auf (Tab. 4.1, Abb. 4.2).

(ii) Kristallitgr öße und Mikroverzerrungen: Die Analysen der korrigier-
ten integralen Breiten bezüglich Kristallitgröße und Mikroverzerrungen
gem̈aß Glg. 2.15 (Williamson-Hall, S. 20) und Glg. 2.16 (quadratisches-
Abhängigkeit, S. 21) sind in Abbildung 4.3 und in Tabelle 4.1 dargestellt.



4.1. CHARAKTERISIERUNG 41

Abbildung 4.2: Röntgendiffraktogramm von n-Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 (TA = 817K,
Cu Kα-Strahlung) und n-Fe90Zr7B3 (TA = 873K, Mo Kα-Strahlung).

Beide Auswertungen liefern̈ahnliche Werte von ca. 18 nm für die Kri-
stallitgröße im Gegensatz zu einer Auswertung nach Scherrer [62], die
deutlich geringere Korngrößen ergibt. Dies belegt, dass zur zuverlässigen
Bestimmung der Kristallitgr̈oße die Ber̈ucksichtigung der verbreiterungs-
wirksamen inneren Spannungen notwendig ist.



42 KAPITEL 4. EXPERIMENTELLE ERGEBNISSE

Abbildung 4.3: Separation von Kristallitgr̈oße und inneren Verzerrungen in
n-Fe90Zr7B3 (a) mit der Williamson-Hall-Methode (Glg. 2.15, S. 20), (b) oder gemäß
der quadratischens-Abhängigkeit [64] (Glg. 2.16, S. 21).b(s): integrale Breite in
nm−1, s: Betrag des Streuvektors.
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Die Mikroverzerrungen, die mit der Williamson-Hall-Methode bestimmt
wurden, sind geringf̈ugig kleiner als die Werte, die nach der quadrati-
schens-Abhängigkeit bestimmt wurden. Bemerkenswert ist, dass alle hier
bestimmten Mikroverzerrungen̈ahnlich hoch sind, wie in nanokristalli-
nen Metallen, diëuber Gasphasenkondensation hergestellt wurden [77].
Dahingegen werden keine bzw. deutlich geringere Mikroverzerrungen in
Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 gefunden (Tab. 4.1).

(iii) Gitterkonstante: Die aus der Lage der Braggreflexe unter Berücksich-
tigung der Fehljustage erhaltenen Gitterkonstanten sind in Abbildung 4.4
und Tabelle 4.1 dargestellt. Die guteÜbereinstimmung zwischen dem von
uns bestimmten Wert und dem Literaturwert für die Gitterkonstante von
α-Fe [78] zeigt die Zuverl̈assigkeit der hier durchgeführten Messung und
Auswertung. F̈ur n-Fe90Zr7B3 erḧalt man gegen̈uber grobkristallinemα-
Fe einen nur geringfügig erḧohten Wert (∆a≈ 0,3pm), der auf einen klei-
nen Anteil von gel̈osten Zr-Atomen hindeuten könnte. Mit zunehmender
Anlasstemperatur nimmta geringf̈ugig ab (Abb. 4.4). Zur genaueren Be-
stimmung der Gitterparameter in n-Fe90Zr7B3 wurde eine Mittelung̈uber
neun (TA = 873K) bzw. fünf (TA = 867K) Diffraktogramme durchgeführt.
Die Ergebnisse der einzelnen Messungen befinden sich im Anhang A.

Im Falle von n-Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 können aus der gemessenen Git-
terkonstanten R̈uckschl̈usse auf den Si-Gehalt der Nanokristallite gezo-
gen werden. Die Gitterkonstante in Einkristallen hängt f̈ur Konzentra-
tionen zwischen 12 und 28 at% in erster Näherung linear von der Si-
Konzentration in den Kristalliten ab [79]:

a(cSi) = a0−7,5·10−4 cSi

at%
×286,64 pm (4.3)

Eine Auswertung anhand Gleichung 4.3 ergibt einen Si-Gehalt von ca.
22 at% f̈ur einen ungeordneten (a0 = 288,5 pm) bzw. ca. 20 at% f̈ur einen
geordneten Kristall (a0 = 287,8 pm). Der Si-Gehalt stimmt gut mit Da-
ten aus M̈oßbauermessungen [80, 81]überein, bei denen ein Wert von ca.
21 at% beobachtet wurde. Mit diesem Wert und unter Berücksichtigung
der mittleren Zusammensetzung sowie der Anteile von amorpher und kri-
stalliner Phase lässt sich ein Si-Gehalt von ca. 5 at% für die intergranulare
amorphe Restphase abschätzen.
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Abbildung 4.4: Ergebnisse der Auswertung der XRD-Spektren von n-Fe90Zr7B3: a)
Anteil der amorphen Restphase (xa,�) und Kristallitgr̈oße (d, N). b) Mikroverzerrun-
gen (

p
〈ε2〉, H) und Gitterkonstante (a, ◦). d und

p
〈ε2〉 wurden aus Gleichung (2.16)

(quadratisches-Abhängigkeit) unter Ber̈ucksichtigung der instrumentellen Verbreite-
rung bestimmt.
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4.1.1.b Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Ergänzend zu den XRD-Untersuchungen erfolgte eine transmissionselektro-
nenmikroskopische (TEM) Charakterisierung der nanokristallinen Fe90Zr7B3-
Proben. Neben einer Bestimmung der Kristallitgröße zielten diese Untersu-
chungen insbesondere darauf ab, Informationenüber die Elementverteilung zu
gewinnen. Die TEM-Untersuchungen wurden an einem 200 keV-Mikroskop
FEI Tecnai F20 ST von Dr. Harald Rösner durchgeführt. Das Mikroskop
ermöglicht ortsaufgel̈oste chemische Analysen durch Fokussierung des Elek-
tronenstrahls und energiedispersivem Nachweis der charakteristischen Rönt-
genstrahlung (EDX). In der Hellfeldaufnahme von n-Fe90Zr7B3 (Abb. 4.5)

Abbildung 4.5: Transmissionselektronenmikroskopische Hellfeldaufnahme von
n-Fe90Zr7B3.
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Abbildung 4.6: Hochaufl̈osende transmissionselektronenmikroskopische
(HRTEM)-Aufnahme von n-Fe90Zr7B3. Die Netzebenen derα-Fe Kristallite sowie
amorphe Bereiche um die Kristallite sind zu erkennen.
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kann man deutlich die homogene Verteilung nanokristalliner Körner erkennen.
Abbildung 4.6 zeigt eine hochaufgelöste Aufnahme, in der amorphe Bereiche
neben denα-Fe Nanokristalliten zu erkennen sind.

Abbildung 4.7: Kristallitgrößenverteilung von n-Fe90Zr7B3. Die Linie (—) zeigt die
Anpassung einer logarithmischen Normalfunktion (Gleichung 4.5).

Aus den TEM-Aufnahmen wurde durch Ausmessen der Kristallite ein Größen-
histogramm ermittelt (Abb. 4.7). Aus dem Histogramm kann gemäß [82]

〈d〉V =
∑

i Nid4
i∑

i Nid3
i

, (4.4)

ein volumengewichteter Wert〈d〉V = 11,4nm ermittelt werden (i: Nummer
des Messintervalls). Dieser Wert ist etwas kleiner als der röntgenographisch
bestimmte, was damit zuhängen k̈onnte, dass die größeren Kristallite in der
TEM-Auswertung nicht vollsẗandig erfasst werden.
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Aus der Anpassung einer logarithmischen Normalverteilung

g(d) =
1√

2π lnσ
exp

{
−1

2

(
lnd/d0

lnσ

)2
}

, (4.5)

an das Histogramm wird eine Breiteσ von 1,47 ermittelt. Diese Breite ist
charakteristisch f̈ur Größenverteilungen nanokristalliner Materialien [75].

4.1.1.c Elementverteilungsanalysen

Zur transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchung der Elementver-
teilung in den Nanokristalliten und den Grenzflächen wurden Abbildungen

Abbildung 4.8: Fe-Verteilung in n-Fe90Zr7B3 ermittelt aus analytischer Transmissi-
onselektronenmikroskopie. Die Verteilung wurde aus einem linienförmigen Scan̈uber
zwei Nanokristallite bestimmt (siehe helle Linie im unteren Bild).
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und EDX-Messungen mit fokussiertem Elektronenstrahl aufgenommen. Lini-
enförmige Scans̈uber zwei benachbarte Nanokristallite hinweg zeigen, dass
das Fe-Signal innerhalb der Kristallite wesentlich größer ist, als in den Be-
reichen zwischen den K̈ornern (Abb. 4.8). Dieser Befund zusammen mit den
Ergebnissen der R̈ontgenbeugung unterstützen das Strukturmodell, wonach
sich n-Fe90Zr7B3 ausα-Fe-Nanokristalliten und einer amorphen Zr- und B-
angereicherten Restphase mit vermindertem Fe-Gehalt zusammensetzt. Eine
Zr- und B-Anreicherung in den Grenzflächen konnte auch von Inoue et al. [83]
mit der Methode der Atomsonde (AP-FIM, atom probe field-ion microscopy,
Abb. 5.3) nachgewiesen werden.

In Zusammenarbeit mit der Arbeitsgruppe von Prof. Dr. Schaefer am Insti-
tut für Theoretische und Angewandte Physik der Universität Stuttgart wur-
den hierzu auch Untersuchungen mit der koinzidenten Dopplerverbreiterung
der Positron-Elektron-Annihilationsstrahlung durchgeführt [84]. Aus der Zer-
strahlung von Positronen mit Rumpfelektronen erlaubt diese Methode Rück-
schl̈usse auf die lokale chemische Umgebung des Zerstrahlungsorts des Po-
sitrons. Wie in [84] n̈aher ausgeführt ist, zeigen diese Messungen, dass der An-
teil von Positronen, die mit Rumpfelektronen von Zr zerstrahlen, in den Grenz-
flächen von n-Fe90Zr7B3 gegen̈uber dem amorphen Ausgangszustand erhöht
ist. Dies deutet wiederum auf eine Zr-Anreicherung in der amorphen intergra-
nularen Restphase hin.

4.1.2 Nanokristallines Nd2Fe14B

Die hartmagnetischen Materialien mit geringem bzw. hohem Nd-Überschuss
wurden hinsichtlich ihrer Phasenanteile (Abschnitt 4.1.2.a) und Mikrostruk-
tur (Abschnitt 4.1.2.b) charakterisiert. Zusätzlich wurden kalorimetrische
Messungen (Abschnitt 4.1.2.c) durchgeführt, um Informationenüber den
Schmelz̈ubergang der intergranularen Phase zu erhalten.

4.1.2.a Phasenanteile und chemische Zusammensetzung

Die chemische Zusammensetzung der Proben wurde am Institut für Materi-
alforschung I des Forschungszentrums Karlsruhe, Abteilung Chemische Ana-
lytik (Dr. C. Adelhelm, Tab. 4.2) mit der ICP-OES-Methode (Induktiv Cou-
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pled Plasma - Optical Emission Spectrometry) [85] bestimmt. Darüberhin-
aus wurden uns Analyseergebnisse von Dr. Gutfleisch (IFW Dresden) zur
Verfügung gestellt. Die Daten sind in Tabelle 4.2 zusammengestellt. Eine Pro-
be weist einen̈Uberschuss an Seltenen Erden von ca. 0,4 at% die andere von
ca. 2,4 at% gegenüber der sẗochiometrischen Zusammensetzung auf. Die bei-
den Probenzusammensetzungen werden im weiteren als Nd2Fe14B mit ge-
ringem (Fe82,5Nd12,2B5,3) bzw. hohem Nd-̈Uberschuss (Fe80,8Nd14,2B5,0) be-
zeichnet.

Zur Bestimmung der Phasen wurden Messungen der Röntgenbeugung durch-
geführt. Abbildung 4.9 zeigt beispielhaft das Diffraktogramm von n-Nd2Fe14B
mit geringem Nd-̈Uberschuss. Ein qualitativer Vergleich mit der Datenbank
der Pulverr̈ontgendiffraktometrie JC-PDF (Programm Pcpdfwin, Version 2.01,
Nov. 1998) weist Nd2Fe14B als einzige kristalline Phase aus. Aufgrund der
Überlagerung und Breite der großen Anzahl von Beugungsmaxima konnten
andere Phasenanteile nicht identifiziert werden. Dasselbe trifft für die Probe
mit Nd-reicher Zusammensetzung zu.

Aus der Zusammensetzung der Materialien lässt sich der Anteil an Fremdpha-
sen berechnen. Für einen maximalen Phasengehalt an Nd2Fe14B erḧalt man f̈ur
das Material mit hohem Nd-Überschuss einen Fremdphasenanteil von 15,0 %
und für das Material mit geringem Nd-Überschuss einen Anteil von 9,9 %.

4.1.2.b Mikroskopische Untersuchungen

Die Mikrostruktur der beiden Nd2Fe14B-Materialien wurde transmissions-
elektronenmikroskopisch untersucht (s. Kap. 4.1.1). Markante Unterschiede
konnten beobachtet werden, die - wie sich zeigen wird - für das Grenzfl̈achen-
diffusionsverhalten wichtig sind.

Die nanokristallinen Nd2Fe14B-Proben mit geringem Nd-Überschuss bestehen
aus polyedrischen K̈ornern der tetragonalen Nd2Fe14B-Phase mit einer Größe
von ca. 80 nm (Abb. 4.10). Messungen der Elektronenenergieverlustspektros-
kopie (EELS) im TEM weisen außerdem zu einem geringen Anteil andere
Fe-reichen Phasen aus. Ausgedehnte Tripelbereiche konnten nicht beobachtet
werden.

Im Gegensatz dazu besteht das Material mit hohem Nd-Überschuss aus plätt-
chenf̈ormigen K̈ornern (Abb. 4.11), zwischen denen breite Tripelbereiche ein-
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Abbildung 4.10: Transmissionselektronenmikroskopische Aufnahme von
Nd2Fe14B mit geringem Nd-̈Uberschuss (Fe82,5Nd12,2B5,3). Man erkennt die poly-
edrischen K̈orner der Nd2Fe14B-Kristallite mit einem mittleren Durchmesser von ca.
80 nm.



4.1. CHARAKTERISIERUNG 55

A
bb

ild
un

g
4.

11
:

T
ra

ns
m

is
si

on
se

le
kt

ro
ne

nm
ik

ro
sk

op
is

ch
e

A
uf

na
hm

en
vo

n
N

d
2
F

e 1
4B

m
it

ho
he

m
N

d-̈U
be

rs
ch

us
s

(F
e 8

0,
8
N

d 1
4,

2
B

5,
0
).

M
an

er
ke

nn
td

ie
plä
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gelagert sind (Abb. 4.12). Die plättchenf̈ormigen K̈orner weisen typische
Dicken von ca. 50 nm und L̈angen von 100–500 nm auf und sind anhand des
Gitterparameters eindeutig als Nd2Fe14B zu identifizieren. Die Tripelbereiche
besitzen einen Nd-Gehalt von ca. 30 % und sind zum Teil ebenfalls kristallin
(Abb. 4.12b). Da in dem R̈ontgendiffraktogramm neben Nd2Fe14B keine wei-
teren kristallinen Phasen beobachtet werden, dürfte der Anteil der Tripelberei-
che insgesamt gering sein.

4.1.2.c Differential-Scanning-Calorimetry (DSC)

Zur Untersuchung des Schmelzübergangs der intergranularen Phase wurden
Messungen mit einem Dynamischen Differenz Kalorimeter (Pyris 1, Fa. Per-

Abbildung 4.13: Kalorimetrische Messungen an Nd2Fe14B mit geringem Nd-̈Uber-
schuss (Fe82,5Nd12,2B5,3). DSC: Dynamische Differenz Kalorimetrie, DTA: Differen-
tielle Thermische Analyse. Heizrate: 10 K/min (Pfeilnummern: s. Text).
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kin Elmar) und einem Differentiellen Thermischen Analysator (STA 409C, Fa.
Netzsch) durchgeführt.

Die Messungen an Nd2Fe14B mit geringem Nd-̈Uberschuss (Abb. 4.13)
und mit hohem Nd-̈Uberschuss (Abb. 4.14) zeigen deutliche Unterschiede.
Während in dem Nd-reichen Material ein starker Anstieg des Wärmeflusses
bei ca. 940 K zu beobachten ist, treten in dem Material mit geringem Nd-Über-
schuss zwei endotherme Umwandlungen bei 927 K und 945 K auf (s. DTA-
Kurve, Abb. 4.13, Pfeil 1 und 2), wobei die Reaktion bei 945 K zusätzlich zwei
Schultern aufweist (s. DSC-Kurve, Abb. 4.13).

Die beobachteten Maxima im Ẅarmefluss lassen sich Umwandlungen zuord-
nen, die aus der Literatur bekannt sind (Tab. 2.1). So kann die Umwandlung bei
927 K im Material mit geringem Nd-̈Uberschuss der ternären eutektischen Re-
aktion E4 [42] ε-Nd + T1 (Nd2Fe14B) + T2 (Fe4Nd1,1B4)  L zugeschrieben
werden, die Reaktion bei ca. 945 K in beiden Materialien dem ternären Eutek-
tikum ε-Nd + T1 + Fe17Nd5  L [41] (Tab. 2.1). Eine der beiden Schultern
bei ca. 947 K (Abb. 4.13) entspricht außerdem der binären eutektischen Um-
wandlung e7 [41] ε-Nd+Fe17Nd5  L (Tab. 2.1). Lokale Unterschiede in der
Zusammensetzung der Korngrenze führen demnach dazu, dass in dem Mate-
rial mit geringem Nd-̈Uberschuss zwei verschiedene Schmelzumwandlungen
auftreten. Eutektische Reaktionen beiähnlicher Temperatur wurden auch bei
anderen Untersuchungen beobachtet [86,87].

Die Differentielle Thermische Analyse (Abb. 4.13) bis zu einer Temperatur
von 1073 K zeigt, dass in der intergranularen Phase auch noch weitere Re-
aktionen auftreten, die aus Volumenmaterialien bekannt sind [41]. Unter an-
derem sind dies zwei endotherme Umwandlungen bei 1041 K (U12) bzw. bei
1044 K (p8, s. Pfeil 3, Abb. 4.13, Tab. 2.1). Nach dem Phasendiagramm [41]
und einer Messung an Fe66Nd30B4 [86] ist davon auszugehen, dass die Rück-
reaktion dieser Umwandlungen bei hohen Abkühlraten unterdr̈uckt wird, und
zwei verschiedene metastabile Phasen (A1, A1’ [88]) gebildet werden. Beide
metastabile Phasen enthalten ca. 30 at% Nd [86,89] und wandeln sich erst bei
einer l̈angeren thermischen Nachbehandlung oberhalb von 873 K in Nd2Fe14B
und Nd um [88]. Diese exotherme Umwandlung bei ca. 900 K konnte in einer
DSC-Messung von Nd2Fe14B mit hohem Nd-̈Uberschuss nach einer vorherge-
gangenen Temperaturbehandlung oberhalb 1050 K beobachtet werden (Abb.
4.14 b). Anhand der Mikrostruktur dieses Materials wird vermutet, dass sich
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Abbildung 4.14: DSC-Messung von Nd2Fe14B mit hohem Nd-̈Uberschuss
(Fe80,8Nd14,2B5,0). (a) Aufheiz- und Abk̈uhlkurve einer Messung bis 1003 K, (b) Ver-
größerter Ausschnitt aus einer Messung, die nach einer Temperaturbehandlung ober-
halb 1050 K durchgeführt wurde. Temperaturänderungsrate: 10 K/min.
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diese metastabilen Phasen hauptsächlich in den ausgedehnten Tripelbereichen
befinden (Abschnitt 4.1.2.b).

Aufgrund des guten Verformungsverhaltens des Materials mit hohem Nd-
Überschuss wird davon ausgegangen, dass sich aufschmelzbare Nd-reiche
Phasen nicht nur in den Tripelbereichen sondern auch als Film in den Korn-
grenzen befinden [87]. Infolge der Herstellungüber eine Kompaktierung eines
grobkristallinen Pulvers befindet sich außerdem ein Teil der Nd-reichen inter-
granularen Phase in sogenannten ’flake boundaries’ [90], die den ursprüng-
lichen Pulverpartikelgrenzen entsprechen. In diesen Grenzen sind kristalline
Nd2Fe14B-Körner in eine intergranulare Phase eingebettet. In dem Material
mit geringerem Nd-Gehalt tritt insgesamt weniger aufschmelzbare Korngren-
zenphase auf, deren Verteilung aber mit Ausnahme der fehlenden ausgedehn-
ten Tripelbereichëahnlich ist wie in dem Nd-reichen Material.

Mit der Zusammensetzung der flüssigen Phase von 67 at% Nd, 26 at% Fe und
7 at% B, die aus dem Phasendiagramm bekannt ist [91], lässt sich außerdem
der maximale Gesamtanteil an flüssiger Phase abschätzen. Dieser beträgt für
das Material mit hohem Nd-Überschuss̈uber 6 at%, f̈ur das Material mit ge-
ringem Nd-̈Uberschuss ca. 2,5 at%. Nimmt man an, dass die Nanokristallite
(Durchmesser 80 nm) mit einem homogenen Film von aufschmelzbarer Pha-
se umgeben sind, schätzt man Dicken f̈ur diesen Schmelzfilm von 7,5 nm
bzw. 2 nm ab. Bei einer inhomogenen Verteilung der aufschmelzbaren Phase
zwischen Korn- und ’Flake’-Grenzen kann deren Ausdehnung entsprechend
größer sein. Der zwanzigmal größere Anstieg der Ẅarmeleistung in dem Ma-
terial mit ḧoherem Nd-Gehalt bestätigt den gr̈oßeren Anteil an intergranularer
Phase, der zu dem besseren Verformungsverhalten beiträgt.
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4.2 Messung der Tracerdiffusion

Im Folgenden werden die Ergebnisse der Diffusionsmessungen an weich-
und hartmagnetischen nanokristallinen Materialien beschrieben. Im ersten
Teil (Kap. 4.2.1) wird die Diffusion in den weichmagnetischen Legierun-
gen Fe90Zr7B3 (59Fe-Diffusion) und Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 (FINEMETTM ,
71Ge-Diffusion) behandelt. Im Fall von Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1, für das Fe-
Diffusionsdaten bereits vorliegen, sollen die Ge-Diffusionsmessungen Infor-
mationenüber die Si-Selbstdiffusionseigenschaften liefern. Bei beiden weich-
magnetischen Materialien lagen schmelzgesponnene dünne B̈ander als Aus-
gangsmaterial vor, in die Tracer nach der Kristallisation implantiert wurde.
Im zweiten Teil (Kap. 4.2.2) werden die Ergebnisse der59Fe-Diffusion in
den hartmagnetischen Materialien n-Nd2Fe14B mit geringem bzw. hohem Nd-
Überschuss beschrieben. Der Tracer wurde in diesem Fall als FeCl2-Lösung
direkt auf die Oberfl̈ache der 1 bis 3 mm dicken Proben aufgebracht (s. Kap.
3).

4.2.1 Diffusion in Fe90Zr 7B3 und Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1

Implantationsprofil Für die Diffusionsmessungen an den weichmagneti-
schen Materialien war es zunächst notwendig, das Implantationsprofil, d.h. die
Traceranfangsverteilung zu bestimmen. Dieses Implantationsprofil wurde an
einer nanokristallinen Fe90Zr7B3-Probe gemessen und zur Auswertung sämt-
licher Diffusionsprofile verwendet.

Abbildung 4.15 zeigt das gemessene Implantationsprofil von59Fe in
Fe90Zr7B3. Zur Messung des Implantationsprofils bei ansonsten gleichen Be-
dingungen wie bei den Diffusionsprofilen wurde die Sputterrate aufgrund der
geringeren Eindringtiefe reduziert. Das Implantationsprofil wurde darüberhin-
aus durch Monte-Carlo-Simulation numerisch bestimmt (Abb. 4.15). Die Si-
mulation mit dem Programm TRIM [92] wurde unter Zugrundelegung einer
amorphen Struktur mit der Zusammensetzung Fe90Zr7B3 und für eine Ionen-
einschussenergie von 60 keV durchgeführt.

Simuliertes und gemessenes Implantationsprofil stimmen recht gut miteinan-
derüberein, was ein Beleg dafür ist, dass die Tracerprofile mit der Methode der
Ionenstrahlzerstäubung mit hoher Tiefenauflösung experimentell zuverlässig
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Abbildung 4.15: Implantationsprofil von59Fe in Fe90Zr7B3. �: Experimentelle
Werte f̈ur n-Fe90Zr7B3, ◦: Computersimulation f̈ur a-Fe90Zr7B3 [92], Die Linie (—)
zeigt eine Anpassung mit zwei Gaußfunktionen an die experimentellen Daten.

bestimmt werden k̈onnen. Beide Profile weisen keine einfache Gaußform auf,
sondern besitzen eine Schulter.

Für die nachfolgende Auswertung der Diffusionsprofile wird das gemesse-
ne Implantationsprofil durch diëUberlagerung zweier Gaußfunktionen be-
schrieben. Durch numerische Anpassung an das Implantationsprofil erhält man
für die beiden Gaußfunktionen die WerteRp,1 = 17nm, ∆Rp,1 = 5nm,
Rp,2 = 28nm und∆Rp,2 = 8nm. Dieser Datensatz wird im Folgenden für
die Auswertung der Diffusionsprofile nach Gleichung 3.4 (S. 34) verwendet.

4.2.1.a Fe-Diffusion in amorphem und nanokristallinem Fe90Zr 7B3

a-Fe90Zr 7B3 Für Fe90Zr7B3 wurde die Diffusionskonstante von59Fe so-
wohl im relaxierten amorphen als auch im nanokristallinen Zustand bestimmt.
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Abbildung 4.16: Diffusionsprofile von59Fe in a-Fe90Zr7B3. �: TD = 563K, t =
51000s, N: TD = 596K, t = 10800s, O: TD = 621K, t = 3000s, •: TD = 651K, t =
1200s. Die Linie (—) zeigt die Traceranfangsverteilung.

Abbildung 4.16 zeigt Diffusionsprofile von59Fe in relaxiertem amorphem
Fe90Zr7B3. Alle Profile weisen eine hohe Eindringtiefe deutlich größer als die
Halbwertsbreite des Implantationsprofils auf.

Wie die einer Gaußfunktion angepassten Auftragung in Abbildung 4.17 zeigt,
weisen die Profile einen gaußförmigen Abfall über zwei Gr̈oßenordnungen
und eine signifikante Temperaturabhängigkeit auf. Die flachen Ausläufer bei
niedriger Temperatur werden Verschleppungseffekten (S. 31) zugeordnet.

Aus Anpassungen einer Gaußfunktion an die Profile (Abb. 4.16) unter Berück-
sichtigung der Traceranfangsverteilung (Glg. 3.4, S. 34 mitf = 0) werden
die in Tabelle 4.3 angegebenen Diffusionskoeffizienten ermittelt. Diese Ergeb-
nisse unterscheiden sich nur geringfügig von jenen, die unter Annahme eines
idealen Reflexionsverhaltens an der Oberfläche bestimmt wurden (siehe An-
passung mitf = 1, Glg. 3.4, Tab. 4.3).
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Abbildung 4.17: Diffusionsprofile aus Abb. 4.16 von59Fe in a-Fe90Zr7B3 in der
einer Gaußfunktion angepassten Auftragung.�: TD = 563K, N: TD = 596K, O: TD =
621K, •: TD = 651K, x0 bezeichnet die Position der maximalen Konzentration.

TD [ K] t [ s] D f=0 [m2/s] D f=1 [m2/s]
563 51000 3,82·10−20 4,42·10−20

596 10800 1,11·10−19 1,19·10−19

621 3000 2,21·10−19 2,46·10−19

651 1200 1,35·10−18 1,77·10−18

Tabelle 4.3:Diffusionskonstanten von59Fe in a-Fe90Zr7B3. TD: Diffusionstempera-
tur, t: Diffusionszeit, Datenanalyse: Gaußfunktion (f = 0), Gaußfunktion mit Reflexion
an der Oberfl̈ache (f = 1) (Gleichung 3.4).

Nanokristallines Fe90Zr 7B3 Abbildung 4.18 zeigt charakteristische Profi-
le der59Fe-Diffusion in n-Fe90Zr7B3. Es sind deutliche Unterschiede zu den
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Abbildung 4.18: Diffusionsprofile von59Fe in n-Fe90Zr7B3. �: TD = 623K, t =
231600s, ◦: TD = 683K, t = 13200s, N: TD = 723K, t = 3600s, �: TD = 741K, t =
9600s. Die Linie (—) zeigt die Traceranfangsverteilung.

Profilen in amorphem Fe90Zr7B3 zu erkennen. So bestehen die Profile im na-
nokristallinen Material aus zwei Komponenten, wobei die zweite weit in das
Material reicht, was auf eine schnelle Diffusion hindeutet.

Zunächst wird die oberfl̈achennahe Komponente der Profile analysiert. Für die
Auswertung dieses Teils ist es notwendig, die Reaktion der Traceratome an der
Oberfl̈ache zu ber̈ucksichtigen, da eine deutliche Verschiebung der maximalen
Konzentration in gr̈oßere Tiefen zu beobachten ist. Wie in Kapitel 3.3 darge-
legt, wurde hierzu eine Anpassung an Gleichung 3.4 mitf = −0,65 durch-
geführt. Die Ergebnisse sind in Tabelle 4.4 und Abbildung 4.19b dargestellt.
Im Anhang werden die Werte außerdem mit Anpassungen mitf =−1 vergli-
chen (Abb. B.1 und B.2).

Man kann zeigen, dass eine einfache Analyse des vorderen Profilbereichs ohne
Berücksichtigung der Oberfl̈acheneffekte ganz̈ahnliche Diffusionskonstanten
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liefert. Dies ist in Abbildung 4.19a demonstriert, die eine der Gaußfunktion
angepasste Auftragung der rechten Flanke des Profils zeigt. Auswertungen der
Steigung unter Berücksichtigung der Traceranfangsverteilung ergeben die in
Tabelle 4.4 angegebenen Werte (f = 0), die im Rahmen eines Faktors 5 mit
den oben ermittelten Werten (f = −0,65, Abb. 4.19b) und Werten aus einer
Anpassung mitf = −1 (s. Abb. B.1)übereinstimmen. Das bedeutet, dass die
Wahl von f nur einen geringen Einfluss auf die Diffusionskonstanten hat.

TD [ K] Dm
f=0 [m2/s] Dm

f=−0,65 [m2/s] Dt
f=−0,65 [m2/s]

593 9,9·10−22 5,0 ·10−21

623 3,9·10−21 4,7 ·10−21

653 8,4·10−21 2,0 ·10−20

683 4,7·10−20 7,2·10−20∗

723 1,8·10−19 2,8 ·10−19 3,1 ·10−19

738 4,6·10−19 5,8 ·10−19 6,2 ·10−19

741 7,7·10−19 6,3 ·10−19 8,0 ·10−19

773 9,1·10−19 2,2 ·10−18 2,7 ·10−18

773 3,2·10−19 1,2 ·10−18 2,4 ·10−18

Tabelle 4.4:Grenzfl̈achendiffusionskoeffzientenDB,I von 59Fe in n-Fe90Zr7B3. TD:
Diffusionstemperatur, Datenanalyse gemäß Gleichung 3.4 (f = −0,65) und gem̈aß
Gleichung 2.5 (f = 0 mit Rp = x0, vgl. Abb. 4.19 a), *: Anpassung mitf = 1 (Glei-
chung 3.4),Dm: gemessene Werte,Dt : nach [51] bez̈uglich desÜbergangsstadiums BC
korrigierte Werte.

Die Werte, die sich aus der oberflächennahen Komponente ergeben, sind um
mehrere Gr̈oßenordnungen höher als die Diffusionskoeffizienten inα-Fe. Dies
zeigt der Vergleich mit den in Tabelle 4.5 angegebenenDV -Werten, die aus
den Literaturdaten für α-Fe ermittelt worden sind1. Legt man f̈ur die α-
Fe-NanokristalliteD-Werte wie in grobkristallinem Fe zugrunde, führt dies
zur Schlussfolgerung, dass die gemessenenD-Werte daher nicht der Diffu-
sion in den Nanokristalliten, sondern der Diffusion in den Grenzflächen von
n-Fe90Zr7B3 zuzuordnen sind2. Bei niedrigen Temperaturen ist die Ausdiffu-
sion von den Grenzfl̈achen in die Nanokristallite gänzlich zu vernachlässigen,

1Daten aus Ref. [93], Tab. 3, Modell 2. Die Unterschiede zwischen den Modellen sind in
diesem Temperaturbereich unerheblich.

2Wir bezeichnen diesen Diffusionskoeffzienten im Folgenden daher mitDB,I .
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TD [ K] t [ s] DV [ m2/s] L [nm] α β
593 480600 1,3·10−29 0,0025 100 3,8·1010

623 231600 2,3·10−28 0,0073 34 6,9·108

653 82800 3,1·10−27 0,016 15,4 9,6·107

683 13200 3,7·10−26 0,022 11,4 1,0·107

723 3600 6,9·10−25 0,050 5,0 2,0·106

738 1800 1,9·10−24 0,058 4,3 1,3·106

741 9600 2,3·10−24 0,15 1,67 4,6·105

773 1200 1,7·10−23 0,14 1,79 2,5·105

773 18000 1,7·10−23 0,56 0,44 3,3·104

Tabelle 4.5:Diffusionsparameter von59Fe in n-Fe90Zr7B3. TD: Diffusionstempera-
tur, t: Diffusionszeit, EindringtiefeL =

√
DV t in die Kristallite und Parameterα =

δ/2
√

DV t und β = DB/DV ·α unter Zugrundelegung eines Volumendiffusionskoeffi-
zientenDV von 59Fe in den Nanokristalliten wie in grobkristallinemα-Fe [93]. Zur
Bestimmung vonβ wurdeDB,I aus Tabelle 4.4 (SpalteDt

f=−0,65 bzw. Dm
f=−0,65) ver-

wendet.

wie die mitDV (Fe) bestimmten Diffusionsparameter zeigen (s.α in Tab. 4.5).
Das heißt, es liegt Typ-C-Kinetik vor. Bei den höchsten Temperaturen kann
die Diffusion aus den Grenzflächen in die Nanokristallite allerdings nicht mehr
vernachl̈assigt werden. F̈ur diesenÜbergangsbereich BC sind die Diffusions-
konstanten zu korrigieren. Die nach Szabó [51] korrigierten Werte sind in Ta-
belle 4.4 aufgef̈uhrt. Es zeigt sich, dass der Einfluss durch die Eindiffusion in
die Nanokristallite auf dieDB-Werte gering ist.

Die Temperaturabḧangigkeit der aus dem oberflächennahen Profilbereich er-
mitteltenD-Werte wird in Abbildung 4.20 und Tabelle 4.7 mit den Daten von
amorphem Fe90Zr7B3 verglichen. Die Diffusion im amorphen Material ist um
1–2 Gr̈oßenordnungen schneller als die Grenzflächendiffusion (DB,I ) im nano-
kristallinen Zustand (Abb. 4.20). Auch die Aktivierungsenergien unterschei-
den sich deutlich (s. Tab. 4.7).

Wir wenden uns nun der Analyse des zweiten tiefreichenden Bereichs der
Diffusionsprofile zu (Abb. 4.21). Da der erste Teil - wie oben diskutiert -
der Grenzfl̈achendiffusion zuzuordnen ist, weist dieser Teil auf einen zwei-
ten Grenzfl̈achendiffusionspfad mit ḧoherer Diffusionskonstanten hin. Zwei
Diffusionspfade wurden erstmals von Bokstein et al. [55], später von Michel
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Abbildung 4.20: Arrheniusauftragung der Diffusionskoeffizienten von59Fe in
Fe90Zr7B3. �: Korngrenzendiffusion (DB,I ) in n-Fe90Zr7B3 (vgl. Tab. 4.4),N: Diffu-
sion in a-Fe90Zr7B3 (vgl. Tab. 4.3). Die Linien (—) zeigen die linearen Anpassungen
an die Messpunkte.

und Würschum [75, 94–96] und Divinski [56] beobachtet. Eine Auswertung
der Profile kann analog zu dem Stadium B erfolgen, was zu der Messgröße
PA = δADA

πδ/2d (Glg. 2.10) [56] f̈uhrt, die sich von dem ProduktδDB nur durch

den geometrischen FaktorδA
πδ2/2d

unterscheidet. In̈ahnlicher Weisëandern sich

auch die Gleichungen zur Bestimmung vonαA undβA (Glg. 2.11, Tab. 4.6).

Die aus dem tiefreichenden Profilbereich ermittelten Diffusionskoeffizienten
DB,II sind um 2–3 Gr̈oßenordnungen höher als die Werte, die für die ober-
flächennahe Profilkomponente (DB,I , Abb. 4.20) abgeleitet werden. DieDB,II -
Werte sind andererseits nur geringfügig niedriger als Korngrenzendiffusions-
koeffizienten inα-Fe, d.h. dieDB,II -Werte k̈onnen als charakteristisch für
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Abbildung 4.21: Diffusionsprofile aus Abb. 4.18 in einer Auftragung gemäß Korn-
grenzendiffusionskinetik Typ B mit Anpassung an die tiefreichenden Profilbereiche
(DB,II , vgl. Tab. 4.6).�: TD = 623 K, ◦: TD = 683 K, N: TD = 723 K, �: TD = 741 K.

TD [K] L [nm] αA βA DB,II [m2/s]
623 33 0,17 94 5,08·10−18

683 31 0,18 37 2,84·10−17

723 33 0,18 64 1,99·10−16

741 88 0,073 49 8,4·10−16

Tabelle 4.6:Diffusionsparameter und -konstanten von59Fe in n-Fe90Zr7B3 für den
Profilabschnitt bei hohen Eindringtiefen (Abbildung 4.21).TD: Diffusionstemperatur,
L =

p
DB,I t: Eindringtiefe in die Korngrenzen vom Typ I,αA und βA nach Modell

gem̈aß [56],DB,II : Diffusionskonstante in den Korngrenzen vom Typ II, Korngrenzen-
breite beider Typen von Korngrenzenδ = δA = 1 nm.
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Abbildung 4.22: Arrheniusauftragung der GrenzflächendiffusionskoeffizientenDB,II
(Tab. 4.6) von59Fe in Fe90Zr7B3. Die Werte sind aus dem tiefreichenden Profilteil
ermittelt (vgl. Abb. 4.21), - - -: Korngrenzendiffusion inα-Fe. Die Linie (—) zeigt die
lineare Anpassung an die Messpunkte.

Korngrenzendiffusion in polykristallinen Metallen angesehen werden (Abb.
4.22, Tab. 4.7). DieÜbereinstimmung derDB,II -Werte mit denen vonα-Fe
ist noch besser, wenn man berücksichtigt, dass die tatsächlichenDB,II -Werte
aufgrund der geringen Tracereindringtiefe in die Korngrenzen vom Typ I (αA-
Werte in Tab. 4.6) geringfügig ḧoher liegen3.

Aus der Beobachtung, dass in n-Fe90Zr7B3 offensichtlich zwei Grenzfl̈achen-
diffusionspfade auftreten, können Schlussfolgerungen hinsichtlich der Grenz-
flächenstruktur gezogen werden. Die vorliegende Zweikomponentenstruktur
der Diffusionsprofile, die im Rahmen der modifizierten Typ-B-Kinetik analy-
siert werden k̈onnen, impliziert, dass Diffusionströme aus den Grenzflächen

3Eine Korrektur der Diffusionskoeffizienten anhand desÜbergangsbereichs BC [51] ist auf-
grund der ver̈anderten Geometrie im 2-Korngrenzen-Modell nicht möglich.
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Material D0 [ m2/s] Q [ eV]
a-Fe90Zr7B3 4,37·10−10±1,57 1,12± 0,19
n-Fe90Zr7B3 GF, Typ I 2,78·10−7±0,2 1,70± 0,03
n-Fe90Zr7B3 GF, Typ II 6,84·10−5±2,1 1,64± 0,29
α-Fe-Korngrenzea) 3,46·10−3 1,72

a) Bernardini et al., 1982 [97]

Tabelle 4.7:Pr̈aexponentieller FaktorD0 und AktivierungsenergienQ für die 59Fe-
Diffusion in Fe90Zr7B3 und in Korngrenzen vonα-Fe.

vom Typ II (DB,II ) in die Grenzfl̈achen vom Typ I (DB,I ) auftreten und sich da-
bei aber die Diffusionsströme aus den benachbarten Typ-II-Grenzflächen nicht
überlappen. Dies setzt voraus, dass die Grenzflächen vom Typ II ein grobma-
schiges Netzwerk bilden, d.h. der mittlere Abstand muss groß sein gegenüber
der Diffusionsl̈ange in den Grenzfl̈achen vom Typ I und damit groß gegenüber
der Kristallitgr̈oße. Dies f̈uhrt zu einem Bild f̈ur die Mikrostruktur, wie es in
Abbildung 5.6 schematisch dargestellt ist (s. Diskussion).

4.2.1.b Ge-Diffusion in nanokristallinem Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1

In Abbildung 4.23 sind die Diffusionsprofile von 71Ge in
n-Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 dargestellt. Analog zu den Diffusionsprofilen von
nanokristallinem Fe90Zr7B3 treten auch hier zwei Diffusionsbereiche auf. Im
Gegensatz zu Fe90Zr7B3 sind die beiden Profilkomponenten hier aber nicht
auf zwei unterschiedliche Typen von Grenzflächen zur̈uckzuf̈uhren, da die
für diese nanokristalline Legierung bereits vorliegenden Fe-Diffusionsdaten
keine Hinweise auf zwei Typen von Grenzflächen liefern. Wie im Folgenden
ausgef̈uhrt, erḧalt man ein konsistentes Bild, wenn die Profilkomponenten der
Diffusion in den Nanokristalliten (oberflächennahe Komponente) und in den
Grenzfl̈achen (tiefreichende Komponente) zugeordnet werden.

Eine Anpassung einer Gaußfunktion (Glg. 2.5, S. 11 mitf = 0 und Rp =
9,3nm) an die oberfl̈achennahe Komponente der Diffusionsprofile (Abb. 4.24)
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Abbildung 4.23: Diffusionsprofile von71Ge in n-Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1. O: TD =
735 K, t = 1711140 s, •: TD = 750 K, t = 487800 s, �: TD = 768 K, t = 232200 s, N:
TD = 783 K, t = 176400 s

liefert für die Diffusion in den Nanokristalliten die DiffusionskonstantenDm
V

(Tab. 4.8, Abb. 4.25)4.

Eine Betrachtung der DiffusionslängeL (Tab. 4.8) zeigt, dass die Diffusions-
profile im Übergangsbereich AB gemessen wurden. Daher wurden die Diffu-
sionskonstanten gem̈aß der in Kapitel 3.3 (S. 35) beschriebenen Weise korri-
giert5. Diese Korrektur bewirkt lediglich einëAnderung desD0-Wertes um ca.

4Die ersten Schichten der Diffusionsprofile, die innerhalb der Oxidschicht an der Oberfläche
gemessen wurden, wurden analog zu den Profilen in n-Fe90Zr7B3 nicht für die Auswertung ver-
wendet.

5Es sollte an dieser Stelle darauf hingewiesen werden, dass Divinski et al. [98] kürzlich eine
Korrektur für dasÜbergangsstadium AB vorgeschlagen haben, die sich von der hier verwendeten
Korrektur gem̈aß Autoren Belova und Murch [50] unterscheidet. Die von Divinski vorgeschlagene
Korrektur setzt allerdings voraus, dass das Profil nur eine Komponente aufweist, was dann auftritt,
wenn das Typ A Diffusionsstadium stärker ausgeprägt ist als im vorliegenden Fall.
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Abbildung 4.24: Diffusionsprofile aus Abbildung 4.23 von71Ge in n-
Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 in der einer Gaußfunktion angepassten Auftragung zur Auswer-
tung des ersten Diffusionsbereichs.O: TD = 735K, •: TD = 750K,�: TD = 783K,N:
TD = 813K, x0 bezeichnet die Position der maximalen Konzentration.

einen Faktor 5, die AktivierungsenergieQ der Diffusion bleibt dagegen un-
ver̈andert (Abb. 4.25). Das Endergebnis wird deshalb nur wenig von den De-
tails des Diffusionsmodells beeinflusst. Bei einem Vergleich der Temperatu-
rabḧangigkeit der Diffusionskonstanten aus dem ersten Bereich und der Dif-
fusion in einkristallinen Fe3Si-Kristalliten (Abb. 4.25) wird deutlich, dass die
Aktivierungsenergie in den Nanokristalliten sehr gut mit der in den Einkristal-
len übereinstimmt, was die Zuordnung der Diffusionsbereiche bestätigt.

Jetzt wird der zweite tiefreichende Bereich betrachtet (Abb. 4.26). Dieser Be-
reich r̈uhrt von der Diffusion in den Grenzflächen her. Bei der Auswertung
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TD t Dm
V Dt

V L Λ α
[K] [s] [m2/s] [ m2/s] [nm]
735 1711140 5,1·10−22 1,1 ·10−22 13,7 0,95 0,018
750 487800 1,5·10−21 3,6 ·10−22 13,3 0,97 0,019
768 232200 ≈ 8,5·10−22 14,0 0,93 0,018
783 176400 2,9·10−21 8,8 ·10−22 12,5 1,04 0,020
813 7800 1,3·10−19 2,5 ·10−20 14,0 0,93 0,018

Tabelle 4.8: Diffusionskoeffizienten von 71Ge in Nanokristalliten von
Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 (Abb. 4.24).TD: Diffusionstemperatur,t: Glühzeit,Dm

V : im er-
sten Bereich des Diffusionsprofils gemessener Diffusionskoeffizient,Dt

V : Werte unter

ber̈ucksichtigung des̈Ubergangsbereichs AB (s. Kap. 3.3), L: Eindringtiefe
q

Dt
V t in

die Kristallite,Λ: d/
q

Dt
V t, α: δ/2

q
Dt

V t, d = 13nm,δ = 0,5nm .

muss wie beim ersten Teil berücksichtigt werden, dass die Diffusionslängen im
Kristall im Bereich der Kristallitgr̈oße sind und daher der̈Ubergangsbereich
zum Stadium A vorliegt. Eine Analyse wie auf Seite 36 beschrieben, liefert
die in Abbildung 4.25 und Tabelle 4.9 gezeigten Werte. Eine Auswertung nach
Typ B, d.h. eine Vernachlässigung der Korrekturen anhand desÜbergangsbe-
reichs AB, liefert nur geringf̈ugig andere Werte (Tab. 4.9).

TD [ K] δDm
B [m3/s] δDm

B/δDt
B Dt

B [m2/s]
735 1,8·10−28 1,32 1,3·10−19

750 3,4·10−28 1,29 2,6·10−19

768 1,1·10−27 1,35 8,0·10−19

783 2,4·10−27 1,12 2,1·10−18

Tabelle 4.9: Grenzfl̈achendiffusionskoeffizienten von 71Ge in
n-Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1. Die Werte wurden aus der tiefreichenden Profilkomponente
ermittelt (s Abb. 4.26).TD: Diffusionstemperatur,t: Diffusionszeit,Dm

B , Dt
B-Werte oh-

ne (m) und mit Ber̈ucksichtigung (t) des̈Ubergangsstadiums AB der Diffusionskinetik.
Annahme: Korngrenzenbreiteδ = 1 nm.
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Abbildung 4.25: Arrheniusdiagramm f̈ur die 71Ge-Diffusion in
n-Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1. N: Grenzfl̈achendiffusionskoeffizientDt

B (Tab. 4.9), Diffusi-
onskoeffizent in Nanokristalliten ohne (�) und mit Ber̈ucksichtigung (�) desÜber-
gangsstadiums AB der Diffusionskinetik (s. Tab. 4.8,Dm

V bzw. Dt
V ). Die von hohen

Temperaturen extrapolierten Daten der Ge-Diffusion in einkristallinem Fe79Si21 und
Fe82Si18 [68] sind zum Vergleich eingezeichnet. Die Linien (—) sind Anpassungen an
die experimentellen Werte.

Aus den Ergebnissen in Abbildung 4.25 erhält man die Arrheniusbeziehungen
für die Ge-Diffusion in den Nanokristalliten

DV = 3,85·100±4,6×exp

(
−3,30±0,7eV

kBT

)
m2

s
(4.6)

und für die Ge-Diffusion in den Grenzflächen

DB,t = 1,14·101±1,7×exp

(
−2,91±0,26eV

kBT

)
m2

s
. (4.7)
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Abbildung 4.26: Diffusionsprofile von71Ge in n-Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 (vgl. Abb.
4.23) in einer Auftragung zur Auswertung des zweiten Diffusionsbereichs gemäß Korn-
grenzendiffusionskinetik Typ B.�: TD = 735K, ◦: TD = 750K, N: TD = 768K,
t= 232200s, O: TD = 783K

4.2.2 Fe-Diffusion in nanokristallinem Nd2Fe14B

An n-Nd2Fe14B wurden Korngrenzendiffusionsmessungen unter- und ober-
halb des intergranularen SchmelzübergangsTm durchgef̈uhrt. Untersucht wur-
den zwei unterschiedliche Zusammensetzungen mit geringem (Abschnitt
4.2.2.a) bzw. hohem Nd-Überschuss (4.2.2.b, vgl. Tab. 4.2).

4.2.2.a Nd2Fe14B mit geringem Nd-Überschuss

In Abbildung 4.27 sind Beispiele für Diffusionsprofile von59Fe in Nd2Fe14B
mit geringem Nd-̈Uberschuss (Fe82,5Nd12,2B5,3) dargestellt. Es ist zu erken-
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nen, dass die Eindringtiefe des Tracers in das Material von einigen 10µm bei
niedrigen Temperaturen bis zu einem Millimeter bei der Diffusion in der flüssi-
gen Korngrenze (Tm = 928K) reicht.

Abbildung 4.28 zeigt weitere Beispiele für Diffusionsprofile in der zeitredu-
zierten Auftragung f̈ur eine Auswertung nach Typ B bzw. nach Typ C der
Korngrenzendiffusionskinetik. Alle weiteren Profile sind im Anhang zusam-
mengefasst (Abb. B.3). Wie die linearen Anpassungen an die jeweiligen Da-
tenauftragungen zeigen, kann im Rahmen der statistischen Unsicherheiten
kaum zwischen der Diffusionskinetik B und C unterschieden werden. Die Un-
terscheidung zwischen Stadium B und C hat anhand der Diffusionslänge in den

Abbildung 4.27: Diffusionprofile von59Fe in Nd2Fe14B mit geringem Nd-̈Uber-
schuss (Fe82,5Nd12,2B5,3). �: TD = 803K, t = 414000s,/: TD = 891K, t = 985s,•:
TD = 915K, t = 1012s,+:TD = 937K, t = 950s,?: TD = 949K, t = 60s,�: TD =
967K, t = 150s.
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Nanokristalliten zu erfolgen. Da uns Daten zur Fe-Diffusion in kristallinem
Nd2Fe14B nicht vorliegen, gehen wir für die weitere Auswertung zunächst
von der plausiblen Annahme aus, dass die Fe-Diffusionskoeffizienten in kri-
stallinem Nd2Fe14B dieselben sind wie inα-Fe6. Unter dieser Annahme sehen
wir anhand der Diffusionsparameterα und β (Tab. 4.10), dass die gemesse-
nen Profile eher dem Stadium B der Korngrenzendiffusionskinetik (α < 0,8)
als dem Stadium C (α > 0,8) zuzuordnen sind (Kap. 2.2.2). Trotzdem wurden
die Profile nach beiden Stadien ausgewertet, da die Ergebnisse aus der Typ-
C-Auswertung eine Untergrenze für die Diffusionskonstante darstellen (Kap.
2.2.2), und zwar unabhängig von der Annahme bezüglichDV .

Tabelle 4.10 und Abbildung 4.29 enthalten die Diffusionskonstanten, die nach
Typ C und nach Typ B bestimmt wurden. Für die Auswertung wurde - wie
oben dargelegt - angenommen, dass die Diffusion in der Phase Nd2Fe14B
genauso schnell ist wie die Fe-Diffusion7 in ferromagnetischemα-Fe mit
Q = 3,02eV undD0 = 0,0011 m2/s.

In der Arrheniusauftragung sind deutlich zwei Bereiche zu erkennen (Abb.
4.29, Tab. 4.10):

1. Bereich: In dem Temperaturintervall von 664–937 K unterhalb des inter-
granularen Schmelzübergangs weist die Temperaturabhängigkeit sowohl
bei der Datenauswertung nach Typ B als auch bei derjenigen nach Typ C
ein Arrheniusverhalten auf:

DB,TypC= 2,4 ·10−2±1 m2

s
·exp

(
−2,02±0,16eV

kBT

)
(4.8)

δDB,TypB= 5,9·10−8±0,8 m3

s
·exp

(
−2,47±0,09eV

kBT

)
(4.9)

2. Bereich: In dem Temperaturintervall von 949–973 K oberhalb des intergra-
nularen Schmelz̈ubergangs ist ein deutlicher Anstieg vonδDB um mehre-
re Gr̈oßenordnungen zu erkennen. Dabei steigtδDB nicht abrupt, sondern

6In Kapitel 5.3 werden Ober- und Untergrenzen für DB für den Fall diskutiert, dass diese
Annahme nicht zutrifft.

7Daten aus Ref. [93], Tab. 3, Modell 4. Es wurden die Tieftemperaturdaten verwendet, da am
ferromagnetischem Phasenübergang vonα-Fe Abweichungen vom Arrheniusverhalten auftreten.
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Abbildung 4.29: Arrheniusauftragung der59Fe-Diffusionskoeffizienten für
Nd2Fe14B mit geringem Nd-̈Uberschuss (Fe82,5Nd12,2B5,3). Die Typ-B-Auswertung
erfolgte unter der Annahme einer VolumendiffusionDV wie in α-Fe. Das kleine Dia-
gramm zeigt vergr̈oßert den Bereich des Schmelzübergangs. Die Linien (· · ·) und (—)
sind lineare Anpassungen an die Messpunkte. Zur Darstellung der Typ-C-Daten wurde
δ = 1nm verwendet.

kontinuierlich und in zwei Stufen bis zu einem Wert von ca.2 ·10−17 m3

s
(Typ B) an (vergr̈oßerter Ausschnitt in Abb. 4.29).

Unabḧangig von der Kenntnis der Volumendiffusion kann im Rahmen der Typ-
B-Kinetik das Verḧaltnis δDB/

√
DV (Glg. 2.7) bestimmt werden, das in Ab-

bildung 4.33 dargestellt ist (s. Abschnitt 4.2.2.c).

4.2.2.b Nd2Fe14B mit hohem Nd-Überschuss

In den Abbildungen 4.30 und 4.31 sind die Eindringprofile von59Fe in
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Abbildung 4.30: Diffusionprofile von59Fe in Nd2Fe14B mit hohem Nd-̈Uberschuss
(Fe80,8Nd14,2B5,0). �: TD = 725K, t= 2436480s, 4: TD = 803K, t= 414720s, �:
TD = 873K, t= 1800s, ◦: TD = 959K, t= 570s.

Nd2Fe14B mit hohem Nd-̈Uberschuss (Fe80,8Nd14,2B5,0) aufgetragen (weitere
Profile in Abb. B.4 und B.5). Im Unterschied zu den Proben mit geringen Nd-
Überschuss (Kap. 4.2.2.a) weisen die Profile der Proben mit hohem Nd-Über-
schuss oberhalb des intergranularen Schmelzübergangs deutlich zwei Berei-
che auf (s. Abb. 4.31,T = 959K, Abb. B.5,T = 980K). Dies deutet auf zwei
unterschiedliche Diffusionspfade hin.

Die für Typ B und Typ C-Kinetik aus den Profilen ermitteltenD-Werte sind
in Abbildung 4.32 in einer Arrheniusdarstellung aufgetragen (Tab. 4.11). Die
Werte, die f̈ur T > Tm aus dem vorderen Profilbereich bestimmt wurden, stel-
len eine lineare Fortsetzung der Werte unterhalb vonTm dar. Aus diesem Grund
ordnen wir diesen Diffusionspfad oberhalbTm der Diffusion in festen Korn-
grenzen zu. Der zweite Profilteil ist der Diffusion in der flüssigen Phase zu-
zuordnen. In Abbildung 4.32 sind hierfür Werte von zwei unterschiedlichen
Auswertungen gezeigt: Zum einen die Auswertung nach Typ B unter Berück-
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Abbildung 4.32: Arrheniusdiagramm der59Fe-Diffusionskoeffizienten in Nd2Fe14B
mit hohem Nd-̈Uberschuss (Fe80,8Nd14,2B5,0). Für die Daten der Auswertung nach Typ
B wurdeδ = 1nm angenommen.⊗ bezeichnet Messwerte, die nicht in die Auswertung
einbezogen wurden (Kap. 5.3). 2 KG Modell: Auswertung mit zwei Typen von Korn-
grenzen mitδ2

T = 100nm2 (Glg. 2.12, S. 19),· · ·: 59Fe-Diffusion in Korngrenzen von
α-Fe [97]. Die Linien (—) zeigen die Anpassungen an die experimentellen Werte.

sichtigung der Ausdiffusion in die Kristallite (Standard Typ B); zum anderen
eine Auswertung, die die Ausdiffusion sowohl in die Kristallite als auch die in
die feste Korngrenze gem̈aß dem erweiterten Typ-B Modell (Gleichung 2.12,
S. 19) ber̈ucksichtigt (sog. 2 KG-Modell in Abb. 4.32). Die Diffusionskonstan-
te in dem zweiten Diffusionsbereich konnte für die Profile bei 1000, 1053 und
1093 K nicht ausgewertet werden, da die Aktivität bereits nach einer kurzen
Eindringtiefe auf Werte in der N̈ahe des statistischen Untergrunds abgefallen
war.

Aus Anpassungen an Daten unterhalb des intergranularen Schmelzübergangs
werden die in Tabelle 4.12 gezeigten Werte für D0 undQ ermittelt. Die Mes-
spunkte f̈ur 725 und 778 K wurden hierfür nicht ber̈ucksichtigt, da die starke
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Abweichung der Diffusionskonstanten von der Arrheniusgeraden vermutlich
von dem Auftreten von metastabilen Phasen in den Tripelbereichen verursacht
wird, wie sp̈ater diskutiert wird (s. Diskussion, Kap. 5.3).

4.2.2.c Zusammenfassung der Diffusionsdaten in Nd2Fe14B

Material Fe82,5Nd12,2B5,3 Fe80,8Nd14,2B5,0

geringer Nd-̈Uberschuss hoher Nd-̈Uberschuss
δD0 [ m3/s], Typ B 5,7·10−8±0,8 3,45·10−11±0,4

Q[eV], Typ B 2,47±0,09 1,80±0,12
D0 [ m2/s], Typ C 2,4·10−2±1 1,53·10−3±1,3

Q[eV], Typ C 2,02±0,16 1,68±0,21
Tm,KG [K] 928a) 951b)

a) Schneider et al., 1986 [42] b) Hallemans et al., 1995 [41].

Tabelle 4.12:Temperaturabḧangigkeit der Korngrenzendiffusion von Nd2Fe14B mit
geringem (Fe82,5Nd12,2B5,3) und hohem (Fe80,8Nd14,2B5,0) Nd-Überschuss unterhalb
des intergranularen Schmelzübergangs f̈ur die Auswertung nach Typ C und nach
Typ B. D0: Pr̈aexponentieller Faktor,Q: Aktivierungsenergie,Tm,KG: Beginn des
Schmelz̈ubergangs der Korngrenze.

In den Abbildung 4.33 sind die Ergebnisse für die beiden Materialien mit un-
terschiedlichem Nd-̈Uberschuss im Vergleich zu den Literaturdaten für DB,Fe

aufgetragen (Tab. 4.12). Die AuftragungδDB/
√

DV in Abbildung 4.33b wur-
de geẅahlt, da diese Werte im Rahmen einer Typ-B-Kinetik direkt aus den
Messdaten folgen und damit unabhängig von Annahmen bezüglichDV sind.

Der Vergleich zeigt, dass die Diffusionskonstanten in beiden Materialienähn-
lich sind wie die in grobkristallinemα-Fe. Allerdings weist das Material
mit geringem Nd-̈Uberschuss eine größere Aktivierungsenergie als das Nd-
reichere Material oder alsα-Fe auf. Beide Zusammensetzungen zeigen einen
starken Anstieg vonδDB am Schmelz̈ubergang der intergranularen Phase, der
jedoch bei unterschiedlichen Temperaturen stattfindet. So wird in dem Nd-
reicheren Material ein abrupter Anstieg zwischen 951 K und 959 K beobach-
tet. Der Schmelz̈ubergang in Nd2Fe14B mit geringem Nd-̈Uberschuss erfolgt
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dagegen kontinuierlich und weist zwei Stufen zwischen 937 K und 949 K so-
wie zwischen 955 K und 967 K auf (s. auch Detailbild in Abb. 4.29).



Kapitel 5

Diskussion

5.1 Einleitung

Für die Diskussion der vorliegenden Ergebnisse zur Diffusion in nanokristalli-
nen Fe-reichen Legierungen stellen wir eine vergleichende Zusammenfassung
der gemessenen Diffusionsdaten voran (Abb. 5.1, Tab. 5.1). Die wesentlichen
Ergebnisse sind wie folgt:

• Die Grenzfl̈achendiffusion in den Legierungen Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 und
Fe90Zr7B3, die eine amorphe intergranulare Restphase aufweisen, ist deut-
lich langsamer als in Korngrenzen reiner Metalle.

• In nanokristallinem Fe90Zr7B3 treten zwei Diffusionspfade mit unter-
schiedlicher Diffusion auf, die auf zwei unterschiedliche Typen von Korn-
grenzen hinweisen.

• In nanokristallinem Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 ist die Ge-Diffusion langsamer
als die Fe-Diffusion.

• In Nd2Fe14B ist die Diffusion unterhalb des intergranularen Schmelzüber-
gangs̈ahnlich wie in Korngrenzen von grobkristallinemα-Fe.

• Am intergranularen Schmelzübergang von Nd2Fe14B steigtδDB stark aber
nicht abrupt an.

Im Folgenden wird die Diffusion in den Systemen Fe90Zr7B3,
Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 (Abschnitt 5.2) und Nd2Fe14B (Abschnitt 5.3) n̈aher
diskutiert und dabei insbesondere der Zusammenhang zwischen den Diffu-
sionseigenschaften und der Mikrostruktur der Materialien erörtert. Auf der
Grundlage der gewonnenen Ergebnisse werden dann im letzten Abschnitt
(Kap. 5.4) die mikroskopischen Mechanismen diskutiert, die zur Erzeugung
magnetischer Anisotropie führen.

90
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Abbildung 5.1: Arrheniusauftragung der in dieser Arbeit gemessenen Diffusionsko-
effizienten.59Fe-Diffusion in n-Fe90Zr7B3 in den Grenzfl̈achen vom Typ I (�) und vom
Typ II (�), 71Ge-Diffusion in den Nanokristalliten (•) und in den Grenzfl̈achen (◦) von
n-Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 (Finemet),59Fe-Diffusion in n-Nd2Fe14B mit geringem Nd-
Überschuss (N) und mit hohem Nd-̈Uberschuss (4), Literaturdaten:59Fe-Diffusion in
n-Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 (Finemet) [99], in nanokristallinemα-Fe (n-Fe [100]), in kri-
stallinem Fe (c-Fe [93]), in Intra- und Interagglomeratgrenzen von nanokristallinem
γ-Fe61,2Ni38,8 (n-FeNi [56, 98]) und in Korngrenzen von grobkristallinemα-Fe (Fe,
KG [97]). Extrapolierte Werte: punktiert oder gestrichelt.
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5.2 Nanokristalline weichmagnetische
Legierungen

Mikrostruktur

Die Untersuchungen der Röntgenbeugung zeigen, dass in Fe90Zr7B3 und
Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 jeweils eine einzige nanokristalline Phase, nämlich α-
Fe mit einer Kristallitgr̈oße von 20 nm bzw. Fe3Si mit 13 nm auftritt. Die Kri-
stallitgrößenverteilung ist in beiden Fällen schmal (Abb. 4.7 [75]). Zusätzlich
tritt eine amorphe intergranulare Restphase auf (Abb. 5.2), deren Anteil in
Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 mit ca. 43 % ḧoher ist als in Fe90Zr7B3 mit ca. 34 %.
Der geringere Anteil an intergranularer Restphase in Fe90Zr7B3 könnte die Ur-
sache daf̈ur sein, dass dort ein zusätzlicher Diffusionspfad mit einer Diffusion
ähnlich wie in Korngrenzen auftritt.

Abbildung 5.2: Schematische Mikrostruktur von n-Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1

Die Nanokompositstruktur aus Nanokristalliten und amorpher Restphase stellt
ein chemisch inhomogenes Gefüge dar, da sich bei der Kristallisation die in
den Nanokristallliten unlöslichen Komponenten in der amorphen Restpha-
se anreichern. Dies wird durch die von uns an Fe90Zr7B3 durchgef̈uhrten
analytischen Untersuchungen bestätigt (Kap. 4.1.1). Zur selben Schlussfolge-
rung gelangen feldionenmikroskopische Untersuchungen der Gruppe von Ho-
no [83, 102], die zeigen, dass Zr in der nanokristallinen Struktur auf enge Be-
reiche konzentriert ist (Abb. 5.3).
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Abbildung 5.3: Konzentrations-Tiefen-Profile von Fe, Zr und B in n-Fe90Zr7B3 ge-
messen mit Atomsonde (AP-FIM) [83,102].

Fe-Diffusion in nanokristallinem Fe90Zr 7B3

In n-Fe90Zr7B3 kann aus der Zweikomponentenstruktur der Profile auf zwei
Diffusionspfade mit niedrigem (DB,I) und hohem (DB,II ) Diffusionskoeffizi-
enten geschlossen werden. Den niedrigenD-Wert ordnen wir der Diffusion in
der intergranularen Restphase zu.

Wie in Kapitel 4.2.1.a ausgeführt, ist die um mehrere Größenordnungen lang-
samere Diffusion in denα-Fe-Nanokristalliten bei niedrigen Temperaturen
vernachl̈assigbar. Bei ḧoheren Temperaturen führt DV zu einer Diffusion von
den Grenzfl̈achen in die Kristallite (̈Ubergangsbereich BC, Kap. 2.2.2). Die-
ses Verhalten unterscheidet sich grundlegend von Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 (Abb.
5.4, Tab. 5.2), wo aufgrund der starken thermischen Leerstellenbildung in den
Nanokristalliten die ganz besondere Situation auftritt, dass die Diffusion in den
Nanokristalliten schneller erfolgt als in den intergranularen amorphen Grenz-
flächen [74].

Das Diffusionsverhalten in Fe90Zr7B3 ist wie in Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 maß-
geblich durch die intergranulare amorphe Restphase bestimmt. Die Diffusion
in dieser Restphase ist deutlich gegenüber derjenigen in Korngrenzen verlang-
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Abbildung 5.4: Fe-Diffusion in den weichmagnetischen Legierungen Fe90Zr7B3 (•:
GF, Typ I; ◦: GF, Typ II; ?: amorpher Ausgangszustand) und Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1
(Finemet) [74,99] im Vergleich zur Diffusion in den kristallinen Komponenten (Fe [93],
Fe3Si [68]) und in Korngrenzen vonα-Fe (Fe,KG [97]). Extrapolierte Messdaten aus
der Literatur sind punktiert bzw. gestrichelt.
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Abbildung 5.5: Diffusion in Fe90Zr7B3 im Vergleich zu amorphen Legierungen
( [103,104]) und nanokristallinem Fe90Zr10 ( [94, 95]). Fe90Zr7B3: GF Typ I (•), Typ
II (◦), amorpher Ausgangszustand (?). Diffusor: Fe, soweit nicht anders angegeben (s.
Tab. 5.2).

samt und weist andererseits sehrähnliche Werte wie die Diffusionskoeffizi-
enten in amorphem Co79Nb14B7 auf (Abb. 5.5, Tab. 5.2). Da die Atomradi-
en von Fe und Co bzw. Zr und Nb̈ahnlich sind, k̈onnte dies darauf hindeu-
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ten, dass die Grenzflächen in Fe90Zr7B3 ähnliche relative Anteile der Kompo-
nenten aufweisen wie Co79Nb14B7. Die Diffusionskoeffizienten im amorphen
Ausgangszustand von Fe90Zr7B3, die mit den extrapolierten Werten von amor-
phem Fe90Zr10 übereinstimmen, sind dagegen höher als in den Grenzflächen
von Fe90Zr7B3 (Abb. 5.5). Dieser Unterschied dürfte mit dem gr̈oßeren rela-
tiven B-Gehalt in der amorphen intergranularen Phase zusammenhängen, da
generell die Diffusion in amorphen Metall-Metalloid-Systemen langsamer er-
folgt als in Metall-Metallsystemen [103,105,107–113] (Tab. 5.2). Bemerkens-
wert ist in diesem Zusammenhang, dass nach Würschum et al. [74] die Diffu-
sion in den Grenzfl̈achen von Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 gleich schnell ist wie im
amorphen Ausgangszustand.

Im Gegensatz zu Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 tritt in Fe90Zr7B3 ein zweiter Diffu-
sonspfad mit schneller Diffusion auf. Dessen Diffusionskoeffizient ist vonähn-
licher Gr̈oßenordnung wie die Korngrenzendiffusion in polykristallinem Fe
und wird der Diffusion in Grenzfl̈achen ohne intergranulare amorphe Phase zu-
geordnet. Die Ursache für den Unterschied zu Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 könnte in
dem geringeren amorphen Anteil liegen, der dazu führt, dass nicht alle Nano-
kristallite vollsẗandig von amorpher Restphase umgeben sind. Unter Berück-
sichtigung der charakteristischen Diffusionslängen bei Vorliegen der modifi-
zierten Typ-B-Diffusionskinetik (s. Ende von 4.2.1.a) ergibt sich hieraus das
in Abbildung 5.6 gezeigte Zwei-Grenzflächen-Modell von Fe90Zr7B3.

Für die Analyse der zwei Diffusionsbereiche wurden Beziehungen in Analo-
gie zum Agglomeratmodell (Abb. 2.11 nach Bokstein et al. [55]) verwendet.
Es muss aber betont werden, dass die physikalische Interpretation in beiden
Fällen eine vollkommen andere ist. Das Agglomeratmodell bezieht sich auf
pulverkompaktierte Proben mit Restporosität in den Agglomerat-Grenzflächen
(Abb. 2.11). Wohingegen in diesem Agglomeratmodell der langsame Diffusi-
onspfad die Intraagglomerat-Grenzflächen und der schnelle Diffusionspfad die
Interagglomerat-Grenzflächen charakterisiert, wird in der vorliegenden hoch-
dichten, porenfreien Legierung Fe90Zr7B3 der langsame Grenzflächenpfad von
intergranularen Restphasen und der schnelle Diffusionspfad von Grenzflächen
ohne Restphase verursacht (Abb. 5.6).
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Abbildung 5.6: Zwei-Grenzfl̈achenmodell von nanokristallinem Fe90Zr7B3. Hel-
le Punkte: Nanokristallite; graue Matrix: intergranulare amorphe Restphase (Grenz-
flächentyp I); schwarze Linien: Grenzflächen ohne amorphe Restphase (Grenzflächen-
typ II) mit Korngrenzen-̈ahnlichen Diffusionseigenschaften.

Ge-Diffusion in nanokristallinem Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1

Die wesentlichen Ergebnisse der Ge-Diffusion in nanokristallinem
Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 im Vergleich zu dem Fe-Diffusionsverhalten sind
wie folgt (Abb. 5.7):

1. Die Ge-Diffusion in nanokristallinem Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 ist langsamer
als die Fe-Diffusion.

2. In den Ge-Diffusionsprofilen sind zwei Diffusionspfade zu erkennen.

Wie im Folgenden diskutiert wird, sind beide Ergebnisse eine Folge der im
Vergleich zu Fe langsameren Ge-Diffusion in den Fe3Si-Kristalliten. Die vor-
liegenden Messungen stützen das fr̈uhere Modell [74], wonach die schnelle
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Abbildung 5.7: Ge- und Fe-Diffusion in Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 im Vergleich zur
Diffusion in den kristallinen Komponenten [68] bzw. in Korngrenzen vonα-Fe [97].
Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1: 71Ge-Diffusion in Nanokristalliten (F) und in Grenzfl̈achen
(N). 59Fe-Diffusion in nanokristallinem Zustand (•) und im amorphem Ausgangszu-
stand (�). Extrapolation von Messdaten ist punktiert.

Fe-Diffusion in Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 durch Diffusion in Nanokristalliten zu-
stande kommt. Aufgrund der intermetallischen geordneten D03-Struktur ist die
Si-Diffusion viel langsamer als die Fe-Diffusion, da Si im eigenen Untergit-
ter nichtüber N̈achste-Nachbarsprünge diffundieren kann [68] (Abb. 5.8, Tab.
5.2).

Aus dem Vergleich mit kristallinem Fe3Si mit unterschiedlicher Zusammen-
setzung (Abb. 5.7, Tab. 5.2) wird deutlich, dass die Ge-Diffusion in den Na-
nokristalliten schneller ist als in Einkristallen. Da die Diffusion stark von
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Abbildung 5.8: D03-Struktur von Fe3Si. Fe-Gitterpl̈atze (gef̈ullte Symbole), Si-
Gitterpl̈atze (offene Symbole).

der Zusammensetzung und dem Ordnungsgrad der intermetallischen Fe3Si-
Verbindung abḧangt, deutet dies auf eine geringfügig andere chemische Zu-
sammensetzung oder höhere Unordnung der Nanokristallite hin (Tab. 4.1).
Versetzungen k̈onnen als Quelle schneller Diffusion ausgeschlossen werden,
da keine inneren Verzerrungen festgestellt werden konnten (Tab. 4.1).

Die Ge-Diffusionskoeffizienten in den Grenzflächen von
Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1, die man unter Ber̈ucksichtung der Ausdiffusion
von den Grenzfl̈achen in die Nanokristallite aus der tiefreichenden Profil-
komponente ermittelt, weisen̈ahnliche Werte wie die Fe-Diffusion in diesen
Grenzfl̈achen1 auf (Abb. 5.7). Die gutëUbereinstimmung der Diffusionskoef-
fizienten von Fe und Ge in der amorphen intergranularen Restphase dürfte auf
die ähnlichen Atomradien zurückzuf̈uhren sein.

Diese Beobachtungen liefern eine konsistentes Bild des Fe- und Si-
Diffusionsverhaltens in n-Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1. Weder f̈ur Fe noch f̈ur Si
wurden schnelle Grenzflächendiffusionspfade wie in n-Fe90Zr7B3 gefunden.

1Der Fe-Grenzfl̈achendiffusionskoeffizient in Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 kann aus dem gemesse-
nen effektiven Fe-Diffusionskoeffizienten unter Berücksichtigung des Volumenanteils der Grenz-
fläche berechnet werden (siehe [99]).
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5.3 Nanokristalline Hartmagnete auf
Nd2Fe14B-Basis

Zur Diskussion der Ergebnisse der Diffusionsmessungen an den Nd2Fe14B-
Legierungen betrachten wir zunächst das Diffusionsverhalten unterhalb des
intergranularen Schmelzübergangs. Anschließend wird das Diffusionsverhal-
ten oberhalb des Schmelzübergangs unter Einbeziehung der kalorimetrischen
und strukturellen Untersuchungsergebnisse diskutiert.

Diffusion unterhalb des intergranularen Schmelz̈ubergangs

Unter Zugrundelegung einer Volumendiffusion wie inα-Fe, findet man in
Nd2Fe14B unterhalb des intergranularen Schmelzübergangs Grenzflächendif-
fusivitäten, wie sie typisch sind für herk̈ommliche Korngrenzen von polykri-
stallinen Metallen (Abb. 5.1). Die Aktivierungsenergie von 1,8 eV in Proben
mit hohem Nd-̈Uberschuss ist sehrähnlich zum Wert von 1,72 eV für die Korn-
grenze in polykristallinem Fe (Tab. 5.1). Auch die Proben mit geringem Nd-
Überschuss weisen bei hohen Temperaturen in der festen Phase Werte wie in
der Korngrenze vonα-Fe auf, allerdings ist die Temperaturabhängigkeit mit
einemQ-Wert von 2,47 eV ḧoher als inα-Fe oder in den Proben mit hohem
Nd-Überschuss.

Unter der Annahme, dass die Volumendiffusion in Nd2Fe14B die gleiche ist
wie in α-Fe, liegt in den vorliegenden Untersuchungen das Stadium B der
Korngrenzendiffusionskinetik vor (s.α in Tab. 4.10, 4.11). Aber auch un-
abḧangig von der genannten Annahme bezüglich DV , gilt - sofern Diffusi-
onskinetik Typ B vorliegt - der Befund, dass die Diffusionseigenschaften von
Nd2Fe14B und Feähnlich sind. Dies zeigt die Auftragung vonδDB/

√
DV ,

die man direkt aus dem Profil ohne Kenntnis vonDV bestimmt (Abb. 4.33b).
Denn die DifferenzQB− 1/2QV = 0,29eV für Nd2Fe14B mit hohem Nd-
Überschuss, die man aus der Steigung bestimmen kann, stimmt mit dem ent-
sprechenden Wert für α-Fe von 0,21 eV ebenfalls gutüberein.

Wir wenden uns abschließend der Diskussion zu, welche WerteDB annehmen
kann, wenn sichDV in Nd2Fe14B so stark vonDV in Fe unterscheidet, dass
keine Typ B Kinetik vorliegt. FallsDV wesentlich kleiner ist als oben ange-
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nommen, liegt das Diffusionsstadium C vor; im umgekehrten Fall das Stadi-
um A. Hieraus lassen sich direkt Unter- bzw. Obergrenzen für DB angeben
(s. Abb. 5.9). Die nach Typ C ermittelten Werte stellen eine Untergrenze dar,
wie in Kapitel 2.2.2 dargelegt wurde. Obergrenzen vonDB ergeben sich f̈ur

Q [eV] δD0

2,4 at% Nd-̈Uberschuss Typ B 1,80 3,45·10−11

Untergrenze 1,68 1,53·10−12

Obergrenze 1,68 7,65·10−11

0,4 at% Nd-̈Uberschuss Typ B 2,47 5,7·10−8

Untergrenze 2,02 2,4·10−11

Obergrenze 2,02 6,4·10−10

Abbildung 5.9: Arrheniusauftragung der Grenzflächendiffusionskoeffizienten in
Nd2Fe14B mit Ober- und Untergrenzen.DB (Typ B): Werte unter Zugrundelegung einer
Volumendiffusion wie inα-Fe (vgl. Abb. 4.33 a). F̈ur die Auftragung der Werte gem̈aß
Typ C-Auswertung wurdeδ = 1nm verwendet. Die AktivierungsenergienQ und Vor-
faktorenD0 der Arrheniusgeraden sind in der Tabelle angegeben.
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das Typ A Stadium, wenn man den Beitrag der Volumendiffusion zum effekti-
ven Diffusionskoeffizienten vernachlässigt (Glg. 2.9, S. 14). Daraus folgt, dass
sich die beiden Grenzwerte nur durch den Volumenanteilf der Korngrenze
unterscheiden, d.h. es giltDB,max = DB,min/ f . Für Nd2Fe14B mit geringem
Nd-Überschuss erḧalt man f̈ur spḧarische K̈orner mit Durchmesserd = 80nm
(Abb. 4.10) einen Wert vonf ≈ 3δ/d = 0,0375, für das Material mit großem
Nd-Überschuss mit K̈ornern von ungef̈ahr 50 nm×150 nm×80 nm (Abb. 4.11)
einen Wert von ca. 0,02. Das bedeutet, dass die Grenzflächendiffusionskoeffi-
zienten - unabḧangig von einer Annahme bezüglich DV - innerhalb eines Be-
reichs von 1,4 bzw. 1,7 Größenordnungen festliegen.

Intergranularer Schmelzübergang Die transmissionselektronenmikrosko-
pischen und kalorimetrischen Untersuchungen zeigen, dass die Mikrostruk-
tur der nanokristallinen Nd2Fe14B-Magnetmaterialien stark von der Zu-
sammensetzung bestimmt werden. In dem mit Nd-angereicherten Materi-
al (Fe80,8Nd14,2B5,0) wurden in TEM-Aufnahmen neben plättchenf̈ormigen
Körnern (Abb. 4.11) ausgedehnte Tripelbereiche gefunden (Abb. 4.12)2. Wie
in Kapitel 4.1.2.c dargelegt wurde, schmelzen neben den Grenzflächen auch
die Tripelbereiche sowie die sogenannten ’flake boundaries’ auf. In dem Ma-
terial mit geringem Nd-̈Uberschuss (Fe82,5Nd12,2B5,3) wurden polyedrische
Körner mit einem Durchmesser von ca. 80 nm beobachtet (Abb. 4.10). Ausge-
dehnte Tripelbereiche treten dort nicht auf.

Anhand der genannten Informationenüber die Mikrostruktur diskutieren wir
im Folgenden die Diffusionsdaten, die sich oberhalb des intergranularen
Schmelz̈ubergangs in charakteristischer Weise mit dem Nd-Gehaltändern. So
treten in Nd2Fe14B mit großem Nd-̈Uberschuss bei Temperaturen oberhalb des
intergranularen Schmelzübergangs zwei Diffusionspfade auf (Abb. 4.31 und
B.5), die darauf schließen lassen, dass neben flüssigen Tripelbereichen und
Korngrenzen auch feste Korngrenzen vorliegen. In dem Material mit geringem
Nd-Überschuss konnte dagegen auch oberhalbTm nur ein Profilbereich beob-
achtet werden, was auf ein Aufschmelzen aller Korngrenzen hindeutet (Abb.
4.27, 4.28 und B.3).

2In den Proben, die für die Diffusionsmessungen bei 725 K und 778 K verwendet wurden,
lagen aufgrund einer vorherigen Temperung oberhalb von 1050 K metastabile Phasen in diesen
Tripelbereichen vor, die das Diffusionsverhalten beeinflusst haben.
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In Nd2Fe14B mit hohem Nd-̈Uberschuss wurde für die Diffusion in der fl̈ussi-
gen Phase ein deutlich kleinererδDB-Wert als in dem Material mit geringerem
Nd-Überschuss gefunden (Abb. 4.33 a)). Dies könnte m̈oglicherweise darauf
hindeuten, dass in Nd-reichem Nd2Fe14B die flüssige Phase kein geschlosse-
nes Netzwerk bildet. Wir gehen allerdings davon aus, dass die geringeren Wer-
te vonδDB vielmehr eine Folge der Diffusion von den flüssigen in die festen
Korngrenzen sind. Berücksichtigt man diese zusätzliche Ausdiffusion aus den
flüssigen Korngrenzen im Rahmen des modifizierten Typ-B-Modells, ergeben
sichδDB-Werte, die von̈ahnlicher Gr̈oßenordnung sind wie diejenigen in dem
Material mit geringerem Nd-Anteil (Abb. 4.32). Diese Abschätzung ist jedoch
wegen der Annahme vonδT (Glg. 2.12) mit betr̈achtlichen Unsicherheiten ver-
bunden.

Zum Vergleich mit Diffusionskoeffizienten in Volumenschmelzen betrachten
wir die Werte f̈ur das Nd-̈armere Material, da diese aufgrund des Vorliegens
eines einzigen Profilbereichs ohne die oben genannten Unsicherheiten zu-
verlässig bestimmt werden konnten. Nimmt man an, dass der aufschmelzba-
re Fremdphasenanteil einen homogenen Korngrenzenfilm bildet, schätzt man
für die Dickeδ der aufgeschmolzenen intergranularen Schicht einen Wert von
2 nm ab (Kap. 4.1.2.c). Damit können wir aus dem maximalenδDB einen Dif-
fusionskoeffizienten von 1,25·10−8 m2/sermitteln. Wie Abbildung 5.10b und
Tabelle 5.3 zeigt, ist dieser Wert nur geringfügig ḧoher als die Diffusionskon-
stanten in Volumenschmelzen reiner Metalle oder eutektischer metallischer
Legierungen. DieDB-Werte in den fl̈ussigen Korngrenzen von Nd2Fe14B sind
kleiner - und damit diëUbereinstimmung mit den Schmelzdiffusionskoeffizi-
enten noch besser - wenn man davon ausgeht, dass die schmelzbaren Phasen
keinen homogenen Film bilden, sondern inhomogen verteilt sind, undδ ent-
sprechend gr̈oßer als 2 nm ist. Dies führt zu der wichtigen Schlussfolgerung,
dass sich zumindest bei der höchsten hier untersuchten Temperatur, die inter-
granularen Schmelzschichten bezüglich ihrer Diffusionseigenschaften wie Vo-
lumenschmelzen verhalten.

Bemerkenswert ist die Zunahme vonδDB am intergranularen Schmelzüber-
gang im Vergleich zum DiffusionsverhaltenDB in Korngrenzen reiner Me-
talle. In letzterem sind die auf den Schmelzpunkt extrapoliertenDB-Werte
nur geringf̈ugig niedriger als in der Schmelze, d.h. am Schmelzübergang
der Korngrenze von Metallen tritt nur ein kleiner Sprung auf (Abb. 5.10a).
Die Zunahme vonδDB in Nd2Fe14B um bis zu drei Gr̈oßenordnungen kann
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Abbildung 5.10: (a) Diffusionskoeffizienten in Arrheniusauftragung skaliert auf die
SchmelztemperaturTm. Korngrenzen in Nd2Fe14B (geringer Nd-̈Uberschuss) im Ver-
gleich zu der empirischen Beziehung für Schmelzen (Dl ) [101] sowie f̈ur Korngren-
zen von krz-Metallen (DB) [101]. Für die feste Phase in Fe82,5Nd12,2B5,3 wurdeTm

= 1454 K (Nd2Fe14B) und δ = 1nm und f̈ur die flüssige Phase (Wert für höchste
Messtemperatur)Tm = 938 K mit δ = 2nm angenommen (vgl. Tab. 5.3). b) Messwer-
te in Metallen und eutektischen Legierungen knapp oberhalb der Schmelztemperatur
( [114–119] s. Tab. 5.3).
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nicht ausschließlich auf die Zunahme vonδ zurückgef̈uhrt werden, und zwar
auch dann nicht, wenn die Korngrenzen inhomogen aufschmelzen sollten
und die Schmelzschichtdicke daher mehr als der abgeschätzte Wert von 2 nm
für homogenes Aufschmelzen betragen sollte. Der hohe Sprung ist auch auf
den hohen Unterschied zwischen der SchmelztemperaturTm der kristallinen
Nd2Fe14B-Phase und der eutektischen Temperatur der Korngrenze zurück-
zuführen. Skaliert man dieD-Werte der festen Korngrenze auf die Schmelz-
temperatur von Nd2Fe14B und die Werte in der Schmelze auf die eutektische
Temperatur und berücksichtigt zudem den Anstieg vonδ am Schmelz̈uber-
gang von 1 auf 2 nm, liegen auch dort die Diffusionskoeffizienten von fester
und flüssiger Phase in einer homologen Auftragung auf einer Arrheniusgera-
denähnlich wie in reinen Metallen (Abb. 5.10a).

Abschließend diskutieren wir die unterschiedliche Temperaturabhängigkeit
der δDB-Werte am intergranularen Schmelzübergang in den beiden unter-
suchten Probenmaterialien. Nach den Diffusionsmessungen setzt das Korn-
grenzenaufschmelzen in dem Nd-reicheren Material zwischen 951 und 959 K
ein. Zwischen 959 K und der nächstḧoheren Messtemperaturändert sich der
hoheD-Wert dann kaum noch. Dies ist in guterÜbereinstimmung mit den
DSC-Messungen, die auf eine einzige, starke eutektische Schmelzreaktion
(ε-Nd + T1 + Fe17Nd5  L, Tab. 2.1) in diesem Temperaturbereich hindeuten.
Erstaunlicherweise deutet die Beobachtung von zwei Diffusionspfaden ober-
halb der intergranularen Schmelztemperatur in dem Material mit hohem Nd-
Überschuss auf große Bereiche mit nicht aufgeschmolzener Korngrenze hin.
Analog zu dem 2-Korngrenzenmodell in Fe90Zr7B3 müssen die fl̈ussigen Be-
reiche so weit voneinander entfernt sein, dass sich die Diffusionsströme in der
flüssigen und der festen Phase nichtüberlagern (Kap. 5.2). Dieser Befund, der
noch weitergehender Klärung bedarf, ist deshalb besonders bemerkenswert,
da wegen der guten Verformbarkeit in der Literatur von einem vollständigem
Aufschmelzen der Korngrenzen ausgegangen wird.

Im Vergleich zum Nd-reicheren Material nimmtδDB in dem Nd-̈arme-
ren Material in zwei Stufen zwischen 937 K und 949 K sowie zwi-
schen 961 K und 967 K stark zu. Diese Stufen ordnen wir den Reak-
tionen ε-Nd + T1 (Nd2Fe14B) + T2 (Fe4Nd1,1B4)  L (928 K) und
ε-Nd + T1 + Fe17Nd5  L (951 K, Tab. 2.1) zu, die in den DSC-Messungen
beobachtet werden. Das zeigt, dass der Aufschmelzprozess in diesem Material
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Material TD Tracer D
[K] [ m2/s]

Geringer Nd-̈Uberschuss, Typ B 973 59Fe 1,25·10−8

Hoher Nd-̈Uberschuss, Typ B 980 59Fe 1,08·10−10

Hoher Nd-̈Uberschuss, 2 KG 980 59Fe 1,0·10−7

Fe83B17
a) 1523 3·10−9 ?

Sn-Pbb) 739 3,2·10−9 ?

Pd76Cu6Si18
c) 1040 1,3·10−10 ?

Na32K68
d) 260 23Na 1,6·10−9

Na32K68
d) 260 39K 1,2·10−9

6Li98,7
7Li1,3

e) 454 6Li 7,1·10−9

6Li7,4
7Li92,6

f ) 454 7Li 5,7·10−9

Nag) 371 23Na 3,7·10−9

a) Tomut und Chiriac, 2001 [114] b) Khairulin et al. 2000, [115]
c) Egry et al., 1998 [116] d) Feinauer und Majer, 2001 [117]
e) Feinauer et al., 1994 [118] f ) Feinauer et al., 1997 [120]
g) Feinauer et al., 1993 [119]

? diese Daten wurden mit der Stokes-Einstein-Gleichung [121] aus der Viskosität
berechnet.

Tabelle 5.3:Diffusionskoeffizienten in intergranularen flüssigen Schmelzen von Fe-
Nd-B im Vergleich zu eutektischen Schmelzen und reinen Metallen in der Nähe des
Schmelzpunkts. F̈ur Nd2Fe14B sind dieD-Werte bei der jeweils ḧochsten Messtem-
peraturTD angegeben. für das Material mit hohem Nd-Überschuss auch der Wert für
das 2-Korngrenzen-Modell (2 KG). Für dieδ-Werte in der fl̈ussigen Korngrenze wur-
de 2 nm (geringer Nd-̈Uberschuss) bzw. 7,5 nm (hoher Nd-Überschuss) angenommen
(Kap. 4.1.2.c),TD: Diffusionstemperatur,D: Diffusionskoeffizient.

im Gegensatz zu dem Nd-reicherenüber einen weiten Temperaturbereich von
ca. 30 K ausgedehnt ist.

Verschiedene Ursachen sind dafür in Betracht zu ziehen, dass in Nd2Fe14B
mit geringem Nd-̈UberschussδDB dabei nicht abrupt sondern kontinuierlich
zunimmt: Falls sich zu Beginn des Schmelzprozesses ein nur dünner Schmelz-
film ausbildet, kann der Diffusionskoeffizient in diesem Film gegenüber einer
Volumenschmelze reduziert sein (sog. ’confinement’). Zusätzlich bzw. alter-
nativ kann das Aufschmelzen lokal einsetzen, womit der beobachteteD-Wert
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einen effektiven3 Wert von fl̈ussiger und noch nicht geschmolzener Korngren-
ze darstellen ẅurde. Mit zunehmender Temperatur und Ausbildung eines zu-
sammenḧangenden fl̈ussigen Korngrenzennetzwerks nähert sich der effektive
Wert dann dem in der Volumenschmelze.

Die oben angesprochene Möglichkeit, dass die Diffusion in d̈unnen Schmelz-
filmen langsamer sein könnte als in Volumenschmelzen, ist von prinzipiel-
ler Bedeutung f̈ur die Physik von Grenzfl̈achen und Systemen reduzierter Di-
mensionaliẗat. Es ist davon auszugehen, dass sich flüssige intergranulare Fil-
me in ihren Eigenschaften und ihrer Struktur von Volumenschmelzen unter-
scheiden. Solche Unterschiede sind aufgrund der reduzierten Dimensionalität
und der Existenz einer Grenzfläche zu den benachbarten Kristalliten (Kristall-
Schmelz-Grenzfl̈ache) zu erwarten. Bisher liegen aber nur wenige Untersu-
chungen zu diesem sogenannten ’confinement’-Effekt vor. Beispielsweise zei-
gen Computersimulationen zum Oberflächenschmelzen, dass in dünnen fl̈ussi-
gen Oberfl̈achenfilmen durch die Grenzfläche zum Festk̈orper laterale Dich-
teoszillationen induziert werden [122].

5.4 Diffusion und Anisotropie

Diffusionsmessungen liefern einen wichtigen Beitrag zum Verständnis der in-
duzierten magnetischen Anisotropie in nanokristallinen Magnetwerkstoffen
(Kap. 2.1). So kann man aus einem Vergleich der Aktivierungsenergien der
Diffusion mit denen der Anisotropieerzeugung und aus der Betrachtung von
charakteristischen Diffusionsweiten Rückschl̈usse auf den atomaren Mecha-
nismus ziehen, der zur Ausbildung magnetischer Anisotropie führt. In der Li-
teratur werden verschiedene Prozesse zur Induzierung magnetischer Anisotro-
pie diskutiert [123]:

1. Ausbildung einer atomaren Paarordnung innerhalb der Kristallite oder im
amorphen Zustand [26,124],

2. Ausbildung einer kristallographischen und damit magnetischen Textur
durch Ausrichtung der leichten Magnetisierungsrichtungen kontrolliert

3Die Diffusion in flüssigen und festen Korngrenze ist hier - analog zu einer Diffusionskinetik
Typ A - als ein effektiver Wert anzusehen, da es im Gegensatz zu dem Nd-reichen Material keine
Hinweise auf zwei separate Bereiche im Diffusionsprofil gibt.
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durch a) Grenzfl̈achendiffusion oder b) Grenzflächenreaktion (sog. ’soluti-
on precipitation creep’) [125,126],

3. Ausrichtung formanisotroper Kristallite, wie z.B. in konventionellen Pul-
verhartmagneten (AlNiCo).

Für die hier untersuchten Materialien treffen die Prozesse 1 (Weichmagnete)
bzw. 2 (Hartmagnete) zu. Im Folgenden werden diese Prozesse im Bezug auf
die vorliegenden Diffusionsdaten diskutiert.

5.4.1 Weichmagnetische Materialien

Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 Magnetische Untersuchungen zeigen folgen-
de Charakteristika für die Ausbildung der magnetischen Anisotropie in
Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1: Die Aktivierungsenergie zur Induzierung magneti-
scher Anisotropie ist im nanokristallinen Zustand mitQ = 2,9eV deutlich
größer als im amorphen Ausgangszustand mitQ = 1,9eV [127]. Weiterhin
konnte festgestellt werden [128], dass die magnetische AnisotropieKu um
einen Faktor 10 gr̈oßer ist, wenn die Anisotropie bereits während der Kristalli-
sation (’one-step annealing’) und nicht erst im nanokristallinen Zustand durch
nachfolgendes Tempern im Magnetfeld (’two-step annealing’) erzeugt wird.

Ein Vergleich der genannten magnetischen Untersuchungen mit den vorliegen-
den Diffusionsdaten zeigt, dass aus den folgenden Gründen die Fe-Diffusion
nicht für die Induzierung der magnetischen Anisotropie verantwortlich sein
kann:

1. Die Fe-Diffusion wird infolge der Kristallisation schneller (Abb. 5.7),
während die Induzierung der magnetischen Anisotropie weniger effizient
wird.

2. Die Aktivierungsenergie der Fe-Diffusion im nanokristallinen Zustand von
QDiff = 1,9eV (Tab. 5.2) ist signifikant kleiner, als die der Anisotropieer-
zeugungQAnis = 2,9eV.

3. Aus den vorliegenden Diffusionsdaten schätzt man eine mittlere Fe-
Diffusionsl̈ange von 200 nm für die Temperaturen und Zeiten ab, bei denen
die Anisotropie erzeugt wird. Dieser Wert ist deutlich höher als etwa der
halbe Korndurchmesser (d = 13nm), was als eine charakteristische Länge
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für die Anisotropieerzeugung̈uber eine atomare Paarordnung anzunehmen
ist.

Diese Erkenntnisse deuten darauf hin, dass die Anisotropieerzeugung nicht
durch Fe-Diffusion, sondern durch die langsamere Si-Diffusion kontrolliert
wird (Abb. 5.7). Wie bereits in Kapitel 3.1 beschrieben wurde, gibt die Ge-
Diffusion Aufschluss̈uber die Si-Selbstdiffusion.

Mit den Daten der Ge-Nanokristalldiffusion schätzt man f̈ur die Temperaturen
und Zeiten, die f̈ur die Erzeugung oder Ausheilung von magnetischer Aniso-
tropie charakteristisch sind, Diffusionslängen in der Gr̈oße von ca. 4 nm (30 %
des Kristallitdurchmessers) ab, wie es für einen ratenbestimmenden Prozess
zu erwarten ist. Darüberhinaus stimmt die Aktivierungsenergie von 3,3 eV für
die Ge-Diffussion in den Nanokristalliten recht gut mit den Daten der Ani-
sotropieerzeugung̈uberein. Daraus kann die Schlussfolgerung gezogen wer-
den, dass die Si-Diffusion in den Nanokristalliten die Induzierung der magne-
tischen Anisotropie kontrolliert.

Diese Sichtweise wird auch von der Beobachtung unterstützt, dass die Aniso-
tropiekonstanteKu von dem Si-Gehalt in den Kristalliten abhängig ist [129],
und zwar istKu umso kleiner, je geringer die Abweichungen von der stöchio-
metrischen Fe3Si-Zusammensetzung sind. Dies ist darauf zurückzuf̈uhren,
dass es mit Ann̈aherung an die stöchiometrische Zusammensetzung zuneh-
mend schwieriger wird, eine für die Anisotropie erforderliche Störung der ku-
bischen Symmetrie zu erzeugen.

An dieser Stelle ist der Vergleich der Anisotropieerzeugung mit der plastischen
Verformung bemerkenswert. In nanokristallinem Fe-Si-B mit einerähnlichen
Zusammensetzung wie Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 wird eine Aktivierungsenergie
für die Kriechverformung von 1,5 eV [130, 131] gefunden, ein Wert, wie er
charakteristisch f̈ur die Fe-Diffusion in Fe-reichen amorphen Legierungen ist.
Dies deutet daraufhin, dass die Kriechverformung durch die Diffusion in den
Grenzfl̈achen mit amorpher Restphase und nicht durch eine Diffusion in den
Nanokristalliten kontrolliert wird.

n-Fe90Zr 7B3 Für n-Fe90Zr7B3 liegen kaum Daten zur Kinetik der Einstel-
lung der magnetischen Anisotropie vor. Es ist davon auszugehen, dass Aniso-
tropie in Fe90Zr7B3 nur in der intergranularen amorphen Restphase nicht aber
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Abbildung 5.11: Diffusionsaktivierungsenergie in amorphen Materialien
[132]. Oben: kurzreichende Diffusion, unten: langreichende Diffusion.

in den kubischenα-Fe Nanokristalliten erzeugt werden kann. Die Zr-Diffusion
in a-Fe90Zr10 ist wesentlich langsamer als die Fe-Diffusion in a-Fe90Zr10 bzw.
a- oder n-Fe90Zr7B3 (Abb. 5.5). Dies l̈asst den Schluss zu, dass in Fe90Zr7B3

die Zr-Diffusion und nicht die Fe-Diffusion die Anisotropieerzeugung kontrol-
liert.

Da in amorphen Legierungen Verteilungen von Aktivierungsenergien vorlie-
gen, ist nach Kronm̈uller dort die mittlere Aktivierungsenergie für kurzrei-
chende Diffusion geringer als die für weitreichende Diffusion (Abb. 5.11). Da
für die Anisotropieerzeugung kurze Diffusionswege ausreichen, stellt daher
die Aktivierungsenergie der Tracerdiffusion eine obere Grenze für die Akti-
vierungsenergie der Anisotropieerzeugung in amorphen Legierungen dar.

5.4.2 Hartmagnetische Materialien

Wie in Kapitel 2.1.2 beschrieben wurde, wird die magnetische Anisotropie
bei einer starken Verformung in dem ’backward-extruding’-Verfahren indu-
ziert [30, 40]. Dabei stellt sich eine Textur der Körner der tetragonalen Phase
Nd2Fe14B und eine magnetische Anisotropie in radialer Richtung ein [126].
Anhand der Diffusionsmessungen kann festgestellt werden, ob die Texturbil-
dung durch Diffusion kontrolliert wird.
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Abbildung 5.12: Vergleich der Verformungsratėε [126] mit den vorliegenden Grenz-
flächendiffusionsdaten (δDB, vgl. Abb. 4.33a).

Abbildung 5.12 zeigt einen Vergleich der Temperaturabhängigkeit der Ver-
formungsrate und der in dieser Arbeit erhaltenen Grenzflächendiffusionsda-
ten. Die Aktivierungsenergie der Verformungsrate in dem Material mit ge-
ringem Nd-̈Uberschuss beträgt 4,1 eV, die f̈ur das Material mit ḧoherem Nd-
Überschuss nur 2,9 eV (Abbildung 5.12). Die Aktivierungsenergien für die
59Fe-Diffusion in beiden Materialien sind deutlich kleiner und liegen bei ca.
2,47 eV und 1,80 eV (Abbildung 4.33, Tabelle 4.12). Zudemändert sich die
Aktivierungsenergie f̈ur die Verformung am Schmelzpunkt der Korngrenze
nicht, wohl aber die Diffusionskonstante. Diese Vergleiche führen zu dem
Schluss, dass die Verformung nicht durch die Fe-Diffusion kontrolliert sein
kann. Dieser Befund deckt sich mit Ergebnissen von Grünberger et al. [126],
die aus der Verformungscharakteristik auf einen solution-precipitation Kriech-
prozess geschlossen haben. Bei diesem Verformungsprozess werden Kristal-
litatome von einem Kristallit abgelöst, über die fl̈ussige Korngrenze hinweg
transportiert und dort an den benachbarten Kristallit angelagert. Die ratenkon-
trollierende Schritte sind dabei die Ablöse- und Anlagerungsreaktionen an der
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Kristall-Schmelz-Grenzfl̈ache und nicht die Diffusion in der flüssigen Korn-
grenze. Dennoch ist es bemerkenswert, dass das leichter verformbare Material
auch die geringere Aktivierungsenergie der Korngrenzendiffusion aufweist.

Obwohl die fl̈ussige Korngrenzenphase keinen direkten Einfluss auf das Ver-
formungsverhalten ausübt, ist sie notwendig, um Mikrorisse während der Ver-
formung zu vermeiden. Erste Messungen der Nd-Diffusion [133, 134] zeigen,
dass auch diese Diffusion die Verformung nicht kontrolliert.

5.4.3 Verformung in nanokristallinen Materialien

Abschließend werden die Diffusionsdaten mit Daten aus Kriechexperimen-
ten an nanokristallinen Materialien verglichen. Bei der Kriechverformung
spielt die Diffusion eine zentrale Rolle. In nanokristallinen Materialien
können konventionelle Verformungsmechanismen aufgrund der kleinen Kri-
stallitgrößen sogar vollständig unterdr̈uckt sein und Verformungsmechanis-
men über Grenzfl̈achenprozesse dominant werden [7]. Von einem Vergleich
der Diffusions- und Verformungscharakteristik von nanokristallinen Materia-
lien können Schlussfolgerungen auf den Verformungsmechanismus in diesen
Materialien gezogen werden.

Es sind verschiedene Mechanismen bekannt, die die Kriechrateε̇ kontrollieren
(Tabelle 5.4). Alle Modelle k̈onnen mit der allgemeinen Gleichung

ε̇ =
dε
dt

= A
σn

dm exp

(
− Q

kBT

)
(5.1)

beschrieben werden, wobeiA einen Vorfaktor,σ die angelegte Spannung,d
die Korngr̈oße,Q die Aktivierungsenergie der Verformung,kB die Boltzmann-
konstante,T die Temperatur sowien und m den Exponenten der Spannung
bzw. der Korngr̈oße darstellt. Die Exponentenn und m sind charakteristisch
für einen bestimmten Verformungsmechanismus (Tabelle 5.4). Mit einer dop-
peltlogarithmischen Auftragung vonln ε̇ gegenlnσ und lnd erḧalt man den
Spannungsexponentenn bzw. den Korngr̈oßenexponentenm und kann damit
auf den Verformungsmechanismus schliessen (Tabelle 5.5).

Aus Molekulardynamiksimulationen der Hochtemperaturverformung von na-
nokristallinem Pd leiten Yamakov et al. [7] einen Spannungsexponentenn von
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Verformungsmechanismus n m kontrollierender
Prozess

Diffusionskriechen (Nabarro-Hering)a)b) 1 2 DV

Diffusionskriechen (Coble)c) 1 1 DB

Versetzungskriechend) 3-8 0 DV

Korngrenzengleitene) 2 3 DB

Korngrenzengleitene) 2 2 DV

solution-precipitation creepf ) 1 3 DB

solution-precipitation creepg) 3 1 GR
a) Nabarro, 1948 [135] b) Herring, 1950 [136]
c) Coble, 1963 [137] d) Ashby, 1972 [138]
e) Wang et al., 1997 [8] f ) Raj und Chyung, 1980 [125]
g) Grünberger et al., 1997 [126]

Tabelle 5.4:Mechanismen der Kriechverformung.n: Spannungsexponent,m: Korn-
größenexponent (Gleichung 5.1),DV : Volumendiffusion,DB: Korngrenzendiffusion,
GR: Grenzfl̈achenreaktion.

1 ab, wie er charakteristisch ist für eine Verformung durch Korngrenzendiffu-
sion (Coble-Kriechen, Tab. 5.4). Es konnte festgestellt werden, dass das Coble-
Kriechen von Korngrenzengleiten begleitet wird, wobei der gesamte Prozess
von Korngrenzendiffusion kontrolliert wird [7].

Auch Kriechexperimente von Wang et al. [8] an elektrochemisch abgeschie-
denem n-Ni deuten auf korngrenzengesteuerte Verformungsmechanismen hin.
Bei kleinen Korngr̈oßen von 6 nm wurde eine Spannungsexponentn von 1,2
gefunden, der zwischen dem Wert für Coble-Kriechen (n = 1) und diffusions-
kontrolliertem Korngrenzengleiten (n= 2) liegt. Für höhere Korngr̈oßen beob-
achtet man ḧohere Werte f̈ur n bis zu 5,3 [8], die auf einen̈Ubergang zu Verset-
zungskriechen hindeuten (Tabelle 5.4). In Kriechuntersuchungen an elektro-
chemisch abgeschiedenem n-Cu von Cai et al. [141] wurde ebenfalls eine li-
neare Beziehung zwischen der Verformungsrate und der Spannung (d.h.n= 1)
gefunden, wie es charakteristisch für Coble-Kriechen ist. Die gutëUberein-
stimmung der beobachteten Aktivierungsenergie für das Diffusionskriechen
von 0,72 eV [141] mit der der Korngrenzenselbstdiffusion in grobkristallinem
Cu [144] untersẗutzt dieses Modell. F̈ur nanostrukturiertes Ni, das durch star-
ke plastische Verformung hergestellt wurde, hat Kolobov et al. [146] eine Ak-
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tivierungsenergie des Kriechverhaltens von 1,2 eV bestimmt. Obwohl dieser
Wert wiederumähnlich ist wie die Aktivierungsenergie der Korngrenzendif-
fusion in grobkristallinem Ni [139] (Tabelle 5.5), sollten hier jedoch aufgrund
der gr̈oßeren Korngr̈oße von 300 nm auch zusätzliche Kriechmechanismen ak-
tiv sein.



Kapitel 6

Zusammenfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wurden Diffusionsmessungen an hochdichten und
strukturell stabilen nanokristallinen Proben ohne störenden Einfluss von Rest-
porosiẗat, Relaxation und Korngrenzenwanderung durchgeführt. Als Modell-
systeme wurden weich- und hartmagnetische Legierungen verwendet, weil die
Selbstdiffusion in diesen Materialien für die Erzeugung magnetischer Aniso-
tropie von Bedeutung ist.

In den weichmagnetischen Legierungen Fe90Zr7B3 und
Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1, die durch Kristallisation aus dem amorphen Zu-
stand erzeugt werden, wird die Fe-Diffusion maßgeblich durch intergranulare
amorphe Restphasen bestimmt. Die Diffusion in diesen intergranularen
Restphasen ist deutlich langsamer als in Korngrenzen reiner Metalle undähn-
lich (Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1) bzw. langsamer (Fe90Zr7B3) als im amorphen
Ausgangszustand. Für die Diffusion von59Fe in Fe90Zr7B3 konnte die Akti-
vierungsenergie dieser Grenzflächendiffusion zu 1,7 eV bestimmt werden. Im
Gegensatz zu Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 wurden f̈ur n-Fe90Zr7B3 Hinweise auf
einen zweiten schnellen Grenzflächendiffusionspfad gefunden, was mit dem
geringeren Anteil an intergranularer Restphase zusammenhängen k̈onnte.

In Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 konnten aus der Untersuchung der71Ge-
Tracerdiffusion Informationen zum Si-Selbstdiffusionsverhalten gewon-
nen werden. Im Gegensatz zum bereits bekannten Fe-Diffusionsverhalten
beobachtet man bei der Ge-Diffusion zwei Komponenten in den Diffusions-
profilen. Die oberfl̈achennahe Komponente weist eine Aktivierungsenergie
der Diffusion von 3,3 eVähnlich wie in Fe3Si-Einkristallen auf und wird
der Ge-Diffusion in den Fe3Si-Nanokristalliten zugeordnet. Die um Größen-
ordnungen langsamere Ge-Diffusion in den Nanokristalliten im Vergleich
zur Fe-Diffusion erweist sich als eine Folge der geordneten D03-Struktur
der Nanokristallite und d̈urfte der kontrollierende Prozess für die Induzie-
rung magnetischer Anisotropie sein. Der zweite tiefreichende Bereich der
Ge-Diffusionsprofile wird der Diffusion in der intergranularen amorphen
Restphase zugeordnet. In diesen amorphen Grenzflächenschichten verläuft
die Ge- und Fe-Diffusion nahezu gleich schnell.

In der hartmagnetischen nanokristallinen Legierung Nd2Fe14B findet man
Grenzfl̈achendiffusionskoeffizienten in der festen Phase wie sie typisch für
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herk̈ommliche Korngrenzen von polykristallinen Metallen sind. Die Aktivie-
rungsenergieQ der Grenzfl̈achendiffusion von 1,8 eV in Proben mit hohem
Nd-Überschuss ist sehrähnlich zum Wert von 1,72 eV für die Korngrenze in
polykristallinem Fe. Auch die Proben mit geringem Nd-Überschuss weisen
bei hohen Temperaturen in der festen Phase Werte wie in der Korngrenze von
α-Fe auf, allerdings ist die Temperaturabhängigkeit mit einemQ-Wert von
2,47 eV ḧoher als inα-Fe oder in den Proben mit hohem Nd-Überschuss. Die
genannten Daten wurden unter der Annahme abgeleitet, dass die Diffusion in
den Nd2Fe14B-Nanokristalliten gleich ist wie inα-Fe. Von dieser Annahme
unabḧangig konnten obere und untere Grenzen für DB in den beiden Legierun-
gen angegeben werden.

In den Hartmagneten auf Nd2Fe14B-Basis konnte man einen steilen Anstieg
vonδDB am Schmelzpunkt der intergranularen Phase beobachten. In dem Ma-
terial mit hohem Nd-̈Uberschuss tritt in̈Ubereinstimmung mit der kalorimetri-
schen Messung ein sehr steiler Anstieg bei einer Temperatur von ca. 951 K auf,
der auf einen großen Anteil an aufschmelzbarer Korngrenzenphase schließen
lässt. Im Gegensatz dazu schmilzt das Material mit geringem Nd-Überschuss
in zwei kontinuierlichen Stufen bei 928 K und 951 K auf, die zwei ternären
eutektischen Reaktionen zugeordnet werden konnten. Der kontinuierliche An-
stieg kann entweder durch ein inhomogenes Aufschmelzen der Korngrenzen
oder durch einen langsamen Anstieg vonδDB aufgrund von Grenzfl̈achen-
effekten (’confinement’) verursacht werden. In beiden Zusammensetzungen
steigt der Diffusionskoeffizient auf Werte an, die vergleichbar sind mit Volu-
menschmelzen.

Aufgrund von starken Unterschieden im Diffusions- und Verformungsverhal-
ten von n-Nd2Fe14B können wir ausschließen, dass die Verformung und da-
mit die Entstehung von magnetischer Textur in diesen Materialien durch die
Fe-Diffusion kontrolliert wird. Dies unterstützt die Vorstellungen, wonach
Ablöse- und Anlagerungsreaktionen an der Grenzfläche Kristall-Schmelze für
die Kinetik der induzierten magnetischen Anisotropie entscheidend sind (sog.
’solution-precipation’ Modell).

Ausblickend ist festzuhalten, dass die Untersuchungen in der vorliegenden Ar-
beit insgesamt ein konsistentes Bild liefern, was die Grenzflächendiffusion in
Systemen (Fe90Zr7B3, Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1) betrifft, die durch die Kristal-
lisation aus dem amorphen Zustand erzeugt werden. Zu einer weitergehen-
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den Beurteilung der induzierten Anisotropie in Fe90Zr7B3 wären zus̈atzliche
Untersuchungen zur Zr-Diffusion aber auch detailliertere weitere magnetische
Untersuchungen von Interesse. Anhand des Modellsystems Nd2Fe14B konn-
te im Rahmen dieser Arbeit erstmals die Tracerdiffusion in intergranularen
dünnen fl̈ussigen Filmen gemessen werden. Für künftige weitere Untersuchun-
gen erscheint hier die Bereitstellung von Vergleichsdaten zur Diffusion in kri-
stallinem Nd2Fe14B als besonders dringlich.



Anhang

A Röntgendiffraktometrie

TA xa d dSch

√
< ε2 > a

[K] [%] [nm] [nm] [%] [pm]
867 34,9 15,2±0,7 13,2 0,251±0,041 286,81±0,05

34,8 20,1±1,7 15,5 0,303±0,038 286,79±0,04
35,5 19,6±1,0 15,4 0,279±0,025 286,84±0,04
36,8 20,4±3,5 16,8 0,277±0,082 286,81±0,04
37,5 21,8±4,6 16,9 0,294±0,095 286,79±0,05

∅ 35,5 18,5±0,7 14,9 0,275±0,025 286,82±0,03
873 38,4 23,1±3,1 16,6 0,322±0,048 286,72±0,06

32,6 17,8±1,5 14,8 0,261±0,051 286,80±0,06
33,9 17,8±0,8 14,8 0,240±0,034 286,78±0,03
35,4 20,9±1,8 16,0 0,295±0,038 286,79±0,07
28,7 26,9±3,6 16,9 0,371±0,036 286,85±0,04
35,4 19,7±2,7 16,0 0,280±0,068 286,77±0,05
33,1 20,1±1,5 15,9 0,266±0,038 286,83±0,04
33,4 17,7±1,0 14,6 0,260±0,036 286,66±0,04
33,6 17,8±1,0 14,8 0,250±0,038 286,64±0,06

∅ 33,9 20,2±0,8 15,6 0,283±0,034 286,76±0,04
886 31,9 19,8±1,9 15,4 0,288±0,054 286,70±0,04

Finemet 43,4 13,2±0,7 16,6 0,105±0,154 283,83±0,09
α-Fe 0 62,4±7,7 69 0,019±0,087 286,474±0,027

Tabelle A.1: Ergebnisse der Auswertung der XRD-Spektren von n-Fe90Zr7B3,
n-Fe73,5Si13,5B9Nb3Cu1 (Finemet) undα-Fe:TA: Anlasstemperatur,xa: amorpher An-
teil, Kristallitgröße (d) und Mikroverzerrungen (

√
< ε2 >) nach Gleichung 2.16 un-

ter Ber̈ucksichtigung der instrumentellen Verbreiterung,dSch: Korngröße gem̈aß der
Scherrerformel (2.14),?: Mittelwerte (s. Tab. 4.1).
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B Diffusion

Abbildung B.1: Diffusionsprofile von59Fe in n-Fe90Zr7B3 mit Anpassung von Glei-
chung 3.4 mit f = −1. Teilweise erfolgte eine Anpassung an beide Profilbereiche.
(/): TD = 593K,Dm

B = 5,0·10−21m2/s; (+): TD = 653K,Dm
B = 2,5·10−20m2/s; (•):

TD = 738K,Dm
B = 7,4·10−19m2/s; (�): TD = 773K, t = 1200s,Dm

B = 3,3·10−18m2/s;
(¦): TD = 773K, t = 18000s,Dm

B = 1,16·10−18m2/s.
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Abbildung B.2: Diffusionsprofile aus Abbildung B.1 mit Anpassung von Gleichung
3.4 mit f = −0,65. Teilweise erfolgte eine Anpassung an beide Profilbereiche. (/):
TD = 593K; (+): TD = 653K; (•): TD = 738K; (�): TD = 773K; (¦): TD = 773K.
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Abbildung B.3: Diffusionsprofile von59Fe in Nd2Fe14B mit geringem Nd-̈Uber-
schuss (Fe82,5Nd12,2B5,3). /: TD = 710K, t = 3020400s,•: TD = 838K, t = 1800s,+:
TD = 873K, t = 600s,�: TD = 955K, t = 300s,◦: TD = 958K, t = 60s,N:TD =
961K, t = 300s,�: TD = 970K, t = 60s.
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Abbildung B.4: Diffusionsprofile von59Fe in Nd2Fe14B mit hohem Nd-̈Uberschuss
(Fe80,8Nd14,2B5,0). +: TD = 689K, t = 8479200s,•: TD = 778K, t = 66600s,/: TD =
816K, t = 6780s,�: TD = 833K, t = 2160s,◦: TD = 904K, t = 1100s.
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Abbildung B.5: Diffusionsprofile von59Fe in Nd2Fe14B mit hohem Nd-̈Uber-
schuss (Fe80,8Nd14,2B5,0). +: TD = 951K, t = 600s,•: TD = 980K, t = 300s,/: TD =
1000K, t = 60s,�: TD = 1053K, t = 150s,◦: TD = 1093K, t = 150s.
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