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Kurzfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wurden Diffusionsmessungen an hochdichten und
strukturell stabilen nanokristallinen Proben ohri@eshden Einfluss von Rest-
porosifit, Relaxation und Korngrenzenwanderung durchigef Als Modell-
systeme wurden weich- und hartmagnetische Legierungen verwendet, weil die
Selbstdiffusion in diesen Materialierirf die Erzeugung magnetischer Ani-
sotropie von Bedeutung ist. In den weichmagnetischen nanokristallinen Le-
gierungen Fgs5Si135BoNbsCuy und FeoZr7Bs wird die Grenzfhchenstruk-

tur durch intergranulare amorphe Phasen bestimmt, deren Diftutsinige-
geriiber Korngrenzen von Metallen stark reduziert sind. In nanokristallinem
FegoZr7B3 wurde aul3erdem ein Anzeichdir inen zweiten schnellen Grenz-
flachendiffusionspfad gefunden. Die Ge-Diffusion ind=5i135B9NbzCuy ist
aufgrund von FgSi-Nanokristalliten mit geordneter R&truktur viel lang-
samer als die Fe-Diffusion. N&e; 4sB-Permanentmagnete zeigen einen inter-
granularen Schmelibergang, der eine magnetische Texturierung durch Heil3-
verformung ermglicht. Unterhalb dieses intergranularen Schitleé&zgangs

ist das ProdukdDg aus dem Grenzkhendiffusionskoeffizientebg und der
Grenzfachendicke ahnlich wie das in grobkristallinerm-Fe, oberhalb des
intergranularen Schmalbergangs wird ein starker Anstieg voDg 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 Fe35Sii35BgNbsCu and FeoZr7B3, 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 nanocrystallingZe;Bs. In
Fer35SiiasBgNbsCuy the Ge diffusion is much slower than the Fe-diffusion
due to FgSi nanocrystallites with Dordering. The permanent magnetic ma-
terial NdbFe4B exhibits an intergranular melting transition which is used for
inducing a magnetic texture by hot deformation. Below this intergranular melt-
ing transition the produdDg of interface diffusion coefficienDg and inter-

face thicknes® is similar to that in grain boundaries of coarse graiaege. A
strong increase @Dg above the intergranular melting transition is observed.



Inhaltsverzeichnis

Verzeichnis wichtiger Symbole und Abkirzungen i

Summary \Y
1 Einleitung 1
2 Grundlagen 3
2.1 Diffusionsinduzierte Anisotropie . . . . . . .. ... ... .. 3
2.1.1 Weichmagnetische Materialien . . . . . ... ... .. 3
2.1.2 Hartmagnetische Materialien . . . . .. ... ... .. 6
2.2 Diffusion . .. ... 9
2.2.1 Diffusionsprofileir isotrope Medien . . . . ... .. 10

2.2.2 Diffusionin Korngrenzen . . ... ... ... . ... 12

2.2.3 Diffusion in zwei Typen von Korngrenzen . . . . . . 17

2.3 Rontgendiffraktometrie (XRD) . . . . . . .. .. ... .. .. 20
3 Experimentelle Durchfihrung 22
3.1 Probenmaterial und Radiotracer . . . .. ... .. .. ... 22
3.2 Durchfihrung der Diffusionsmessungen . . . . ... .. .. 24
3.3 Auswertung der Diffusionsprofile . . .. ... ... .. .. 33

4 Experimentelle Ergebnisse 38
4.1 Charakterisierung . . . . . . ... . Lo 38
4.1.1 Nanokristallines kgZr;Bz und Fe35Sii3sBoNbsCu; 38
4.1.2 NanokristallinesNdFe;sB . . . . . . . ..o 50
4.2 Messung der Tracerdiffusion . . . . ... ... ....... 61
4.2.1 Diffusion in FgoZr7Bs und Fe35Sii35BoNbsCuy . . 61
4.2.2 Fe-Diffusion in nanokristallinem NBejsB . . . . . . 77

5 Diskussion 90
51 Einleitung . . . .. .. ... ... . 90
5.2 Weichmagnetische Legierungen . . . .. ... ... .... 93
5.3 Nanokristalline Hartmagnete . . . . . . . ... ... ... 102
5.4 Diffusion und Anisotropie . . . .. .. ... ... ... .. 109
5.4.1 Weichmagnetische Materialien . . . . . ... ... 110

5.4.2 Hartmagnetische Materialien . . . . . ... .. .. 112

5.4.3 Verformung in nanokristallinen Materialien . . . . . 114



6 Zusammenfassung 118

Anhang 121

A Rontgendiffraktometrie . . . . . .. ... oL 121

B Diffusion . . . . . . . . . .. 122

Literaturverzeichnis 127
136

Danksagung



Verzeichnis wichtiger Symbole und
Abklrzungen

0

a = 370t Diffusionsparameter

Oa = W@, Diffusionsparametem fir die Diffusion in
Agglomeratgrenzen

B — % _ 9D piffusionsparameter

L2 ~ 2Dy /Dyt’

o Korngrenzenbreite

oA Breite der Agglomeratgrenzen

oL Breite der flissigen Korngrenzen

or Breite der Tripellinien

(€2) mittlere quadratische Verzerrungen

A = \/%Tt = 2la_Diffusionsparameter

© 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
Rontgenstrahlung

f = %ﬁd, Volumenanteil der Korngrenzen

L Eindringtiefe

Le Eindringtiefe in die Korngrenzen

Lt Eindringtiefe in die Tripellinien

Ly = /Dvt, Eindringtiefe in die Kristallite

Rp Maximum der Traceranfangsverteilung

ARp Halbwertsbreite der Traceranfangsverteilung

S = E\/—B Segregationsfaktor der Korngrenze

TEM Transmissionselektronenmikroskopie

XRD Rontgendiffraktometrie



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 Fg5Si135BgNb3sCu; and FgoZr7Bs and the nanocrys-
talline permanent magnetic materialssf¢Ndi122B5 3 (small Nd excess) and
FesosNd142Bs50 (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 & 4B 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):

e In the soft-magnetic nanocrystalline alloys 7E€Si;35BgNbsCu; and
FeyoZr7B3, 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 §oZr;Bs.

e In Fer35SiizsBgNbsCu; the Ge diffusion is much slower than the Fe-
diffusion due to FgSi nanocrystallites with Dfordering.

v



¢ In nanocrystalline NgFe 4B the interface diffusion coefficientg below
the intergranular melting transition are similar to those in grain boundaries
of coarse grained-Fe. A strong increase @Dg 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 tracé®e and’'Ge 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 Fg35Sit35BgNbsCuy (VITROPERM™, FINEMET™) and
FeyoZr7Bz (NANOPERM'™), which consists of D§FesSi or a-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 ir-Fe and similar to (FgsSii35BgNbsCuy) or even lower than

the diffusion in the initial amorphous phase ¢&&7B3).
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Figure 1: Arrhenius plot of the diffusion coefficients measured in this wéfiEe dif-

fusion in n-FeoZr;Bs in the grain boundaries of type M) and type Il [0). "1Ge dif-

fusion in nanocrystallitess and interfaceso() of n-Fe35Sh35BgNb3Cuy (Finemet).

59Fe grain boundary diffusion in n-N&e 4B with low (A) and high Nd excesgY).

For the samples with high Nd excess two interfacial diffusion paths are observed above
the intergranular melting transition. Literature da@Fe diffusion in nanocrystalline
Fer35Sh3sBgNb3Cuy (Finemet) [S3], in nanocrystalline-Fe (n-Fe) [S4], in grain
boundaries of coarse-grainadFe (c-Fe), and in crystalline-Fe (Fe, GB).
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viii SUMMARY

In nanocrystalline FgZr;Bs, 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
Fer35Sii3sBgNbsCuy [S3], presumably due to the higher volume fraction of
the intergranular amorphous phase of 43 at% in comparison to théri7B;

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 %-denseFe;12Nisgg 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 grainedFe.

In nanocrystalline Fg5Si135BgNbsCuy, the Ge diffusion profiles reveal two
different diffusion paths which are attributed to thes&ecrystallites 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 D@-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$tenanocrystallites

is the process which controls the formation of induced magnetic anisotropy in
Fer35Si135BaNb3Cuy.

Hard-magnetic nanocrystalline NdFej4sB Diffusion studies have been
measured on two different compositions of the;Re 4B-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-Ife; 4B are
found to be similar to those af-Fe within a framework of GB diffusion ki-
netics of type B where a volume self-diffusivity asanFe is assumed (fig.

1). The activation energy of Né&e; 4B 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-NBe; 4B which are independent of
the above mentioned assumption regarding type-B diffusion kinetics.

Upon intergranular melting a strong increas®Dg towards the diffusivity in

bulk melts occurs. The increase shows a strong dependence on the compaosi-
tion and the microstructure of the materials. The;Ne&l 4B 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 lig-
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 s 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 magnetioNe 4B 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-
les [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 ZAhlen beispielsweise mechanische [3—-10], katalytische [11] und ma-
gnetische Eigenschaften [12, 13] (Reviews [14-16]). Die Ursachierdie
veranderten Eigenschaften liegen einerseits in dem hohen Anteil an Grenz-
flachen und andererseits in der geringeif&rder Kristallite begmdet.

Von besonderem Interesse sind die magnetischen Eigenschaften nanokristalli-
ner Materialien wegen der grof3en technischen und wirtschaftlichen Bedeutung
von Magnetwerkstoffen. In nanokristallinen Materialiednken veanderte
magnetische Eigenschaften deshalb auftreten, da die Kristalikggim Be-

reich der magnetischen Austausaije ist. Dies kann beispielsweise zu ei-

ner starken Reduktion der Kristallanisotropie und damit zu ausgezeichne-
ten weichmagnetischen Eigenschaftéhren. Andererseitsdanen auch die
Eigenschaften von Permanentmagneten durch Nanostrukturierung verbessert
werden.

Die Eigenschaften von Weich- und Hartmagneten sind durch ei@enédbe-
handlung unter mechanischer Last oder im Magnetfeld geziedtnderbar.

Bei weichmagnetischen Materialien kann auf diese Weise eine Anisotropie
induziert und damit die magnetische Hysterese gezielt eingestellt werden. In
Permanentmagneten wird die HeilRverformung 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 Veréindnis der Prozesse, die zur Induzierung magnetischer
Anisotropie fihren, ist Diffusion auch aus Sicht der grundlagenorientierten
Grenzfchenphysik von Interesse. Da Diffusionsprozesse empfindlich von
der Struktur ab&éngen, Knnen Diffusionsuntersuchungen sehr wesentlich
zum Versandnis der Grenzichenstruktur beitragen. Insbesondeiarien sie
einen Beitrag zur Kdrung der Frage leisten, inwieweit sich Greaezfien 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 §oZr;Bs, Fer3s5SiiasBoNbsCu; und
Nd>Fe 4B Diffusionsuntersuchungen durchiahfen. Die hochdichten, ther-
misch stabilen Proben erlaubten Diffusionsmessungen ohneligseflvon
Restporosidt und Kristallwachstum. Aus den Diffusionsdaten konnten Er-
kenntnisseiber Prozesse der induzierten magnetischen Anisotropie gewon-
nen werden. Darberhinaus konnten erstmals Messungen der Tracerdiffusi-
on an flissigen intergranularen Filmen durchgjett werden. Zur Messung
wurde die empfindliche Radiotracertechnik eingesetzt. Gemessen wurde die
59Fe-Diffusion in FeyZr7Bs und NgFe4B sowie die "1Ge-Diffusion in
FerasSitasBoNbsCuy. Die Diffusionsmessungen wurden durch eine umfas-
sende Probencharakterisierungaarey.

Die Arbeit ist folgendermal3en 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 Bntgenbeugung 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) piasentiert. 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 Versindnis der mikroskopischen Prozesse leisten, die zur Indu-
zierung der magnetischen Anisotropie in diesen Materialigmen. Hierzu
werden zuAchst die magnetischen Eigenschaften zusammengefasst und ins-
besondere die induzierte Anisotropie beschrieben. Danach werden die Grund-
lagen der Diffusion (Kap. 2.2) und deoRtgendiffraktometrie (Kap. 2.3) be-
schrieben.

2.1 Diffusionsinduzierte Anisotropie in
nanokristallinen Magnetwerkstoffen

2.1.1 Weichmagnetische Materialien

Weichmagnetische Materialien sind durch eine niedrige Koerzitivigtklst

und eine hohe Anfangspermealgticharakterisiert (Abb. 2.1). In nanokristal-
linen (n-) Legierungen &nnen hervorragende weichmagnetische Eigenschaf-
ten dadurch erzielt werden, das sich die Kristallanisotropie herausmittelt, wenn
die Korngib3ed kleiner ist als die magnetische Austauseidelk . Dies fuhrt

zu einemd®-Verhalten der Koerzitivfeldgrke (Abb. 2.2). Wichtigster Vertre-

ter der weichmagnetischen Legierungen istaE8i135BgNbsCuy, das unter

den Bezeichnungen VITROPERM und FINEMET™ bekannt ist, sowie die
Legierung FgoZr;Bz (NANOPERM™),

Die nanokristalline Legierung FgsSiiasBgNbsCuy besitzt eine sehr ho-

he Permeabildt bei einer hohen &tigungspolarisation vofiber 1,5T im
Vergleich zu amorphen Fe-basierten Legierungen und Ferriten (Abb. 2.1).
In der Legierung n-FgZr;B3 wird eine noch bhere &ttigungspolarisation
aufgrund des Vorliegens vom-Fe-Nanokristalliten im Vergleich zu E8i-
Nanokristalliten in Fes3sSiiasBgNbsCuy 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 amorpheaBder hergestellt.

3
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Abbildung 2.1: Kenndatenbereiche wichtiger weichmagnetischer Materialgruppen.
Ue: Permeabiliét bei 1 kHz Bs: Sattigungspolarisation (nach Makino et al. [20]).

In Fer35SiizsBoNbsCuy wird die kleine Kristallitgbf3e 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
unterdiickt 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. 5at% Si und 10-
15 at% Nb und B sowie aus den mit Kupfer angereicherten Clustern [23]. Die
Nanokristallite weisen eine REFe;Si-Struktur mit ca. 20 at% Si auf.

Durch das Anlegen einer mechanischen Spannung oder eines Magnetfeldes
wahrend einer \@rmebehandlung 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 &l ¢26] beruht die induzier-
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Abbildung 2.2: Abhangigkeit der KoerzitivfeldstrkeH; von der Korngo3ed. Die
gestrichelte Line{ — —) gibt die Domanenwandgif3edp an. A: Fe-Nb-Si-B,e: Fe-
Cu-Nb-Si-B,¢: Fe-Cu-V-Si-BR: Fe-Zr-B,V: Fe-Co-Zr,/\: Permalloy[]: NisgFes,
o: Fe-Si 6,5 Gew.% (nach Herzer et al. [21]).

1.5

th o=lo fe7 zowmpra

0.51

Magnetization (T}
=

-0, 51

'1 . 5 T LS T T J
-6 -4 -2 0 2 4 6
Magnetic Field (kAlm)

Abbildung 2.3: Veranderung der Magnetisierungscharakteristik von nanokristalli-
nem Fe35Sh3sBgNbsCuy durch Tempern unter mechanischer Spannanfach
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 Aufschlusdber die mikroskopischen Prozesse, die zur
Anisotropie fihren (s. Diskussion 5.4).

2.1.2 Hartmagnetische Materialien

\Von allen Dauermagneten besitzen die,Rel 4B-Magnete einen Marktanteil
von ca. 25% (Abb. 2.4 b). Die gegélmer anderen Hartmagneten bis zu zehn-
mal hdheren Energiedichte(BH)max (Abb. 2.4 a) erlauben den Einsatz der
Nd,>Fe 4B-Magnete in miniaturisierten Systemen. Neben einer Anwendung in
Motoren kdnnen diese Magnete deshalb auch in Festplattenlaufwerken von
PCs zur Positionierung der Schreib- und Legglke sowie in Sensoren (Air-
bag) eingesetzt werden [27].

{BH)may
(ke J/m] .
500 - A
400 - (Nd,Pr)yFe 4B
300 |- Sm 2Co 17 o
sl S.'II!IFE-IJ'(N,C),_
Alnico
100 | l
steel T — hard ferrite—-
¥ I 1 [ ] [ 1 ] L 1 [
a) 1900 1950 2000

year

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

Durch gezielte Einstellung der Mikrostruktubknen die Eigenschaften der
Nd,Fe4sB-Permanentmagnete verbessert werden. Seit ihrer Entdeckung in
den 80er Jahren [29, 30] konnte das maximale Energieprodukt von knapp
300kJ/m? durch Verbesserung der Mikrostruktur [31-35] und durch geziel-
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tes Zulegieren [36, 37] auf bisher 4@0/m? erhdht werden (Abb. 2.4 a, Re-
views [13, 28, 29, 38—40]).

In den letzten Jahren wurden veéndtte Anstrengungen unternommen, die Lei-
stungséhigkeit von NdFe;4sB-Permanentmagneten durch Nanostrukturierung
noch weiter zu steigern. Unterschiedliche Konzepte zubEinhg des maxi-
malen Energieprodukts von nanokristallinen Magnetwerkstoffen wurden ver-
folgt. Hierzu ZAhlt unter anderem die Bshung der Remanenz durch Aus-
tauschkopplung der Nanokristallite [38] oder die Eimfung einer magne-
tischen Textur durch HeiRverformung [28]. Der letztgenannte Punkt ist die
Motivation fur die vorliegenden Diffusionsuntersuchungen an nanokristallinen
Nd,Fe 4sB-Magneten. Aus einem Vergleich des Verformungs- und des Diffu-
sionsverhaltensdnnen Rickschiisse auf diffusionskontrollierte Prozesse ge-
zogen werden, die zur Anisotropiétren. Das Vergindnis des Diffusionsver-
haltens ist demnach wichtigif eine weitere Optimierung des Verformungs-
prozesses und zur Verbesserung der magnetischen Eigenschaften.

r <~ r - r - r ¥~ r - T 1.50

B

-
=]
o

i [~
8 J
f1] w uonesyaubey

- vl - v r v v v .
200 175 150 -125 -1.00 -075 050 .025 000
field p H [T)

Abbildung 2.5: Hysteresekurve von hei3verformtem, texturiertena Nal,B fiir 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 Heil3verformung von nanokristalli-
nen NgFe 4B-Magnetwerkstoffen. Ringmagnete aus,Né 4B 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. 1000K zu zylindrischen Proben mit einem Durchmesser von ca.
8 mm und einer ldhe von ebenfalls ca. 8 mm gepresst werden (‘die-upset’-
Verfahren [32]). Die Probenif diese Arbeit wurden auf diese Weise herge-
stellt.

Kennz. Typ Reaktion T [K]
terrar eutekt.| L = e-Nd+T;+Fe7Nds 9522)

E4 terrar eutekt. L = &Nd+T1+T> 928
e; eutektisch L = &-Nd+Fe;7Nds 953
Uiz, | Umwandlung| L +Fe;7Ndy, =T1+Fe7Nds | 1047
Ps peritektisch L + Fe;7Ndy =Fe;7Nds 1044)

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

Tabelle 2.1: Wichtige Phasenumwandlungen im taren System Nd-Fe-B.: Tem-
peratur, I: NobFesB, To: FegNdy 1By.

Die pulvermetallurgische Verarbeitung sowie die Heil3verformung zur Tex-
turierung basiert ganz wesentlich auf der Ausbildung einer intergranularen
flussigen Phase, die durch einen Schiineézgang 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
terraren Systems Nd-Fe-B (Abb. 2.6) zeigt die vorhandenen Phasen bei Raum-
temperatur. In dieser Arbeit wurden zwei Zusammensetzungen untersucht,
die sich beiglich des Anteils an Seltenen Erden unterscheiden. Das Mate-
rial Ndy42FegogBs o mit hohem Nduberschuss befindet sich in dem Gebiet
zwischen den Phasen £B8lds, NdbFei4sB (T1) und reinem Nd, das Mate-

rial Ndi2oFes19Bs 3 mit geringem Nduberschuss in dem Gebiet zwischen
Fei7Ndo, Fer7Nds und NgFe4B (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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X 7 A 7 7 7 “Nd
Fe 4 0> I 0.4 0.6 0.8
Fe{ ;\l(:!2 Fe1 7Nd5

Mole fraction Nd (X,)

Abbildung 2.6: Isothermer Schnitt durch das téme Phasendiagramm von Nd-
Fe-B bei 298K (nach Hallemans et al. [41]). Die Zusammensetzungen der in die-
ser Arbeit untersuchten Legierungen sind im Phasendiagramm eingezeichnet (x:
FesosNah22Bs 3, +: FegogNdi42Bs0).

2.2 Diffusion
Im Folgenden werden die Grundlagen der Diffusion beschrieben. Das erste

Ficksche Gesetz
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das Fick 1855 in Analogie zur Wmeleitung (Fourier, 1822) aufgestellt hat,
beschreibt, dass die Stromdichte pro EinhéitdfeJ proportional zu dem
Gradienten der Konzentration eines Elementes oder IsatopRichtung der
Ortskoordinatex ist [43]. Die Proportionalditskonstant® wird als Diffusi-
onskonstante oder Diffusionskoeffizient bezeichnet und kénddn Fall ge-
ringer Konzentration - wie er bei Radiotracerexperimenten vorliegt - als un-
abhangig von der Konzentratiombetrachtet werden. Durch Kombination von
Gleichung 2.1 mit der Kontinuidtsgleichung efdt man das zweite Ficksche
Gesetz [43]
2

d_ 0%

ot ox2’
fur die Diffusion in einer Dimension in isotropen Medien.

(2.2)

Aus dem Diffusionskoeffizienten und dessenaraterung mit der Tempera-
tur konnen Rickschlisse auf den atomistischen Prozess gezogen werden. F
einen thermisch aktivierten Prozess ist die Temperaté@radigkeit durch ein
Arrheniusgesetz

D= Doxexp<—%> (2.3)

gegeben.

In diesem Abschnitt wird zuichst die bsung der Diffusionsgleichung 2.arf

eine dinne Tracerschicht sowi@rfeine Traceranfangsverteilung nach Implan-
tation dargestellt (Abschnitt 2.2.1). AnschlielRend werden die Diffusionssta-
dien fur die Diffusion in Korngrenzen inklusive déibergangsbereiche zwi-
schen den Stadien arltert 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 fir isotrope Medien

Diffusionsprofil bei Traceraufdampfen Wird eine dinne Tracerschicht auf
der Oberfache als Anfangsbedingung zugrunde gelegtlerhan ein Gaul3-
profil

M X2
c(x,t) = N exp(—ﬁ) : (2.4)
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als Losung der Diffusionsgleichung (sog.ubnschichibsung). Hierbei be-
zeichnetM die Gesamtkonzentration der Traceratome.

Diffusionsprofil bei Tracerimplantation Im Falle einer Implantation mit
einer gauf@rmigen Traceranfangsverteilung, die durch die LRgales Ma-
ximums und die HalbwertsbreitsR,, definiert sei, ergibt sich als Diffusions-
profil [44]:

Nimax (Xx—Rp)?
c(x,t) = exp(— : (2.5)
\/1+2Dt/AR 2ARg + 4Dt

Nmax Maximale Tracerkonzentration.

Wie Gleichung 2.5 zeigt, kann der Einfluss des Implantationsprofils bei hohen
Eindringtiefen und Diffusiongingen vernachksigt werden, was im Grenzfall
zur Dinnschichibsung (Glg. 2.4)iihrt.

Einfluss der Oberflache bei Tracerimplantation Gleichung 2.5 beschreibt
das Auseinanderlaufen des Implantationsprofils infolge der Diffusion unter
Vernachéssigung der Obe#the. Tatachlich muss die Wechselwirkung der
Oberflaiche mit den ziirckdiffundierenden Traceratomen beksichtigt wer-

den. Mehrer [44] gibt
(x—Rp)? (x+Rp)?
eXp< 28Rz + 4Dt | &P\ " 2aRz + 4t

(2.6)
fur die beiden GrenZlle an, dass die zuckdiffundierenden Traceratome an
der Oberfache vollsandig reflektiert werden (+ Zeichen) bzw. dass die Ober-
flache als ideale Senkérfdie zuiickdiffundierenden Traceratome wirkt (-
Zeichen).

Nmax

\/1+2Dt/8R

c(x,t) =

Die Reflexion von Traceratomen an der Olimfle bzw. deren Festhaltarmft

zu einer Verschiebung der Lage des Maximums. Abbildung 2.7 zeigt Glei-
chung 2.6 {ir kleine und grof3e Diffusionghgen. Bei kleinen Diffusionghgen

sind die meisten Traceratome noch nicht zur OBelfé gelangt, so dass sich
die Oberfachenmodelle im abfallenden Ast des Profils nicht unterscheiden.
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c[a.u.]

0 100 200 300
X [nm]

Abbildung 2.7: Gleichung 2.6 iér kleine (/Dt/R, = 0,56) und gro3e{/Dt/Rp =

2,84) Eindringtiefen bei volldindiger Reflexion an der Obétéhe (—, + Zeichen in

Glg. 2.6), bei vollsatndigem Festhalten der Traceratome an der Ciadrd (- -, - Zei-
chen in Glg. 2.6) und ohne Béeksichtigung der Obeéthe (- - -, Glg. 2.5).

Bei grof3en Diffusiongingen sieht man deutlich die Verlagerung des Konzen-
trationsmaximums. Zentraler Parametar dlie Bestimmung des Diffusions-
koeffizienten ist aber die Steigung der Profile, diedlle drei Rlle bei grof3en
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 Obadhe und von den
Korngrenzen in die Kristallite bécksichtigt werden [45]. Es existieren einfa-
che Naherunggisungen, wenn die Diffusiorishgely = /Dyt in den Kristal-

liten im Verhaltnis zur Dicked der Korngrenze und im Veé#itnis zum Durch-
messed der Kristallite klein bzw. grofl3 wird [46] (Abb. 2.8). Dieses Vaih

nis spiegelt sich in dem Diffusionsparameter= 2\/% wieder, der zur Un-
terscheidung der Diffusionsstadien B und C verwendet wird.
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Typ A Dyt >d

TypC || Yoyt <3

7
)
)

Abbildung 2.8: Schema zur Eéduterung der Diffusionsstadien A, B und C in
Korngrenzen [47].

Typ C: /Dyt < & Fur kurze Diffusionszeiten und niedrige Temperaturen
kann die Diffusion in die Krner vernacldssigt werden, da dann die Eindring-
tiefe in die KornerLy sehr viel kleiner ist als die Breite der Korngrenze
Man erfalt den KorngrenzendiffusionskoeffizientBxg direkt aus der Anpas-
sung von Gleichung 2.4 an die Profile.
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Typ B: d < /Dyt < d Wenn die Diffusionsinge in den Kristalliten die
Korngrenzendicked uUbersteigt, wird die Korngrenzendiffusion maf3geblich
durch Querdiffusion aus den Korngrenzen in die Kristallite bestimintden
Fall, dass sich die Diffusionsgtme in den Kristalliten aus benachbarten Korn-
grenzen noch nichitberlappen (Abb. 2.8), eélft man die Niherunggisung

Dy dinc\
sODg = 1,322,/ " <_6x6/5> . (2.7)

Aus der Auftragung vornc gegenx®/® kann das Tripelprodukt aus dem Se-
gregationsfaktos, der Korngrenzenbreit®@ und dem Korngrenzendiffusions-
koeffizientenDg bestimmt werden. Der Segregationsfaksdyezeichnet den
Quotienten aus der Tracerkonzentration in den Korngrerzgmtd den Kri-
stalliten ©v).

wlul

Gleichung 2.7 zeigt, dass das Korngrenzendiffusionsprofil von der Volumen-
diffusion Dy abhangt. Das bedeutet, dass zur Bestimmung Bgnaus dem
Profil die Kenntnis vorDy erforderlich ist.

Die Eindringtiefe in die Korngrenzelng berechnet sich aus

L. v/0Dg
°T Yaby it
Im Stadium B ist_g sehr viel gbl3er als die Diffusiongingely in den Kristal-

liten (Abb. 2.8). Zur Charakterisierung wird hiérfder Parametes = L3 /L2
eingefihrt, fur den im Stadium B > 1 gilt.

(2.8)

Typ A: /Dyt >d Diese Naherung betrifft den Fall von langen Diffusions-
zeiten und hohen Temperaturen, wenn sich die aus verschiedenen Korngrenzen
ausgehenden Diffusions8tne in den Kristalliteriiberlagern (Abb. 2.8). Die
Eindringtiefe in die KbrnerLy = /Dyt ist dabei um ein Vielfaches gRer als

die KorngbRed. Nach Hart [48] erhlt man als Diffusionsprofil eine Gaul3-
funktion mit einem entsprechend der Volumenanteile vamnernl — f und
Korngrenzenf gewichteten effektiven Diffusionskoeffizienten

Def = fDg+ (1— f)Dy (2.9)
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Ubergangsbereich AB:y/Dyt ~d DerUbergangsbereich AB, der auch als
Stadium B bezeichnet wird [49], trittiir mittlere EindringtieferLy von un-
gefahr einem Korndurchmesseauf. Der entscheidende Parameter in diesem
Ubergangsbereich it = d//Dyt, der gerade das Veiltnis aus der Korn-
groRed zu der Eindringtiefdy angibt. In demJbergangsbereich ilssen bei

den Ergebnissen nach Auswertung anhand Typ A oder B numerisch bestimm-
te Korrekturfaktoren bércksichtigt werden [50].

Ubergangsbereich BC:y/Dyt ~ & Der Ubergangsbereich BC ¢Bn [49])

tritt dann auf, wenn,/Dyt ~ §, also 1ir 0,01 < a < 10. Szald et al. [51]
diskutiert denUbergangsbereich zwischen der Auswertung nach Typ B und
Typ C (Abb. 2.9), in dem analog zu deldbergangsbereich AB Korrekturfak-
toren verwendet werden. Es ist anzumerken, dass eine Bestimmuriggvon
gemaR Typ C imUbergangsstadium Werte ergibt, die stets kleiner sind als die
tatsachlichen (Abb. 2.9). Dies istif die Analyse der an NdFe; 4B gemesse-
nen Diffusionsprofile von Bedeutung, dider eine Auswertung nach Typ C
auf diese Weise eine untere Grenze des Graadzaéindiffusionskoeffizienten

1F T T T T T —

m t
/D,

=D

S

o G

0.01 . . . |
0.01 0.1 . m .
G1 —s§DB /s§DB

Abbildung 2.9: Ubergangsstadium zwischen Diffusionskinetik Typ C und B:
G5 (G}) bezeichnet das Vedftnis des nach Diffusionskinetik Typ C (Typ
B) bestimmten Grenzithendiffusionskoeffizientddy und des tatschlichen
Diffusionskoeffiziented} (nach [51]).
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bestimmt werden kann und zwar unéligig von der Kenntnis des Volumen-
diffusionskoeffizientey (s. Kap. 5.3).

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

Ly << 88/2 << Lg<<d Ly<<88/2 <<d<<Lg

§8/2 << Ly<<lg=x<d $8/2 << Ly<<d << Lgp

d << LV: LB

Abbildung 2.10: Diffusionsstadienir nanokristalline Materialien nach Mis-
hin und Herzig [52].
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MacCallum [53] konnten zeigen, darfPolykristalle Gleichung 2.7 bis auf
konstante Faktoren ebenfalls gilt. Die Bedingungeridafnd umso besser
erfullt, je groRer das VerdltnisDg /Dy ist.

Im Unterschied zu grobkristallinen Materialien erfolgen Diffusionsmessungen
in nanokristallinen Materialien mit Eindringtiefen, die die Kora@e um ein
Vielfacheslibersteigen &nnen. Aufgrund dieser Tatsache wurden von Mishin
et al. [52, 54] Diffusionsstadien vorgeschlagen, dielbksichtigen, dass die
Eindringtiefe in die Korngrenzehg viel grof3er ist als die Kristallitgif3ed

(Abb. 2.10). In der Auswertung unterscheiden sich diese Stadien nur durch
geometrische Vorfaktoren von den entsprechenden Stadidrsmitd.

Besondersiir KorngiolRend < 20nm kann die Bedingungif Typ B Ly <«

Lg < d nicht mehr erillt werden. Als Konsequenz daraus ergibt sich ein di-
rekter Ubergang von dem Bereich BC zu dem Bereich ABr Bie Auswer-

tung der Diffusionsprofile bedeutet das, dass eine Auswertung im Rahmen der
Typ-B-Diffusionskinetik eine anschlieRende Korrektur erfordert.

Diese Korrekturen wurden in der vorliegenden Arbéit tlie Analyse der
an nanokristallinem FgZr7Bs (Kap. 4.2.1.a) und an FgsSii35BoNbsCuy
(Kap. 4.2.1.b) gemessenen Diffusionsprofile verwendet.

2.2.3 Diffusion in zwei Typen von Korngrenzen

Insbesondere bei nanokristallinen Materialien,idher Teilchenrouten herge-
stellt werden, knnen die Nanokristallite vor der Kompaktierung bereits zu
dichten Agglomeraten verdichtet sein. Da diese Agglomerate bei der nachfol-
genden Kompaktierung im Allgemeinen nicht aufgebrochen werd@&meén

auf diese Weise Nanostrukturen mit zwei Typen von Gréchin entstehen
(Abbildung 2.11):

1. Interagglomeratgrenzen (Index: A) mit schneller Diffusioq

2. Intraagglomeratgrenzen (Index: B) mit langsamer Diffudign

FUr mittlere Diffusionszeiten und Temperaturepi¥st < d, /Dyt < d) gel-
ten zwischerba und Dg Beziehungen analog zu Typ B (Glg. 2.7), wenn man
Dg durchDa undDy durchDg ersetzt.
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Abbildung 2.11: Agglomeratmodell mit zwei Typen von Grerédhen [55]: Das Ma-
terial besteht aus nanokristallinen Agglomeraten. Intraagglomeratgiehefi liegen
zwischen den Nanokristalliten innerhalb der Agglomerate vor; Interagglomeratgrenz-
flachen bilden die GrenZithen zwischen den Agglomeraten.

Aufgrund der veanderten Geometrie ettt man nach Divinski et al. [56] bei
Auswertung

SéADA
T™/2d

~ dDp (2.10)

anstelle des Tripelproduk&®Dg (Glg. 2.7). Anstelle der Diffusionsparameter
o undp erhalt man

_g 6A B =Q %
" ™Dt "Dg

Oa: Dicke der Interagglomeratgrenzen.

OA (2.11)

Bei diesem Modell wird die Diffusion von den Korngrenzen in diérKer
vernachéssigt, aber die Diffusion von den Inter- in die Intraagglomeratgrenzen
beriicksichtigt.

Fur langere Diffusionszeiten bzw.0here Temperaturen,/Dgt < d,d <
v/ Dyt <« d) muss neben der Ausdiffusion von den Inter- in die Intraagglome-
ratgrenzen auch die Diffusion in diedkner beiicksichtigt werden.
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Ein derartiges Modellir 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 Grenatihen. Unter Béircksichtigung der Ausdiffusi-

on von den Tripellinien in die KorngrenzeBg) und von den Korngrenzen in

die Kristallite Oy ) folgt nach Klinger et al. [57]iir den Diffusionskoeffizien-

ten in den Tripellinien

4
Dy dlnc\ 3
Sé%DT :3,124 T\/ 56DB (-m) 3 (212)

wobeid? die Querschnittsfiche einer Tripellinie unBt deren Diffusionskon-
stante darstellt. Dieses Modell gilt unter den Bedingungien 1, f > 1 und

oa > 1, Ba > 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-
puteruntergitzten Untersuchungen zur Atomistik des Gredqfiendiffusions-
prozesses. In Koinzidenzkorngrenzen, die spezielle Korngrenzentypen darstel-
len, erfolgt die Diffusion den Computersimulationen zu Fadlgper Punktde-
fekte, die eine gegéiber dem Gitter reduzierte Aktivierungsenerdgie Yan-
derung und Bildung aufweisen. Im Gegensatz zur Gitterdiffusion in Metallen,
die Uber Leerstellen erfolgt,danen in Korngrenzen neben einem Leerstellen-
mechanismus auch Zwischengitteratommechanisriaedié Diffusion wirk-

sam werden [58, 59]. Diese Modellvorstellungen, wonach die Korngrenzen-
diffusion tiber lokalisierte Punktdefekte vadft, wurde @r 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 GroBwinkelkorngrenzen bei hohen Temperaturen ein
fest-filssigUbergang - verbunden mit einer Absenkung der Diffusionsaktivie-
rungsenergie - beobachtet.
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2.3 Rontgendiffraktometrie (XRD)

Aus der ROntgenbeugung von nanokristallinen Materialien lassen sich umfas-
sende Strukturinformationen wie Gitterkonstaat&roRed der Nanokristalli-

te und Mikroverzerrungery/ (€2) ermitteln. Diese Informationen ergeben sich
aus der Lage, Form und integralen Bréifs) der Bragg-Reflexe. Zur Reflex-
verbreiterung tragen kleine Kristallitgen und Mikroverzerrungen bei.

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

lo(aw)?* (<)
() = [(aw>2+<2l/u|;1 (LraEs—st T o g
(s> %)

W2+ (21— 1)(1+a)?(s— so) ¥
beschrieben [61].

Die Funktion beinhaltet als Greridfe die Lorentz-Funktion(= 1) und die
Gauldfunktion |t — «). s= 2sin®/A gibt den Betrag des Streuvektors an, der
durch den Braggschen Beugungswin®eind die WelleringeA der Rontgen-
strahlung charakterisiert isdg undw bezeichnen die Position des Maximums
bzw. die Halbwertsbreite des Bragg-Reflexes.

Eine grobe Abschtzung der Kristallitgpl3e d erfolgt Uber die Scherrer-

Beziehung [62]
KA
= 2.14
d b(20)cos®’ (2.14)
die eine Verbreiterung durch Mikroverzerrungen vernassiigt. K ist ein
Formfaktor, der fir runde Korner den Wert 1 besitzl bezeichnet die Wel-

lenlange der verwendeterdRtgenstrahlung.

Eine Trennung der zur Verbreiterung beitragenden Kristaflidgrund Mikro-
verzerrungen ist durch Messungen mehrerer Bragg-Refléggich, da beide
Beitrage in unterschiedlicher Weise von dem Streuvektdstangen.

Nach Williamson und Hall gilt [63, 64]

b(s) = 3 <j>v + 4/ 21(€?)s, (2.15)
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falls sowohl die Verbreiterung durch die Kristallitd$ed als auch diejenige
durch Mikroverzerrungen eine Lorentzform aufweisen. Falls die Mikroverzer-
rungen zu einer gauBfmigen Verbreiterung Anlass geben, @thman [63,64]

4 21(e?) &

b~ 3ty T oy

(2.16)

Diese Beziehungen gelteirfspharische Teilchen.

Die Gitterkonstante bestimmt sich aus dem Betrag des Streuvektors beim Ma-
ximum des Bragg-Reflexes. Eine Fehljustagker Probenobedkche oder ein
20-OffsetA20, filhren jedoch zu einer Verschiebuisf¢" der Lage der Beu-
gungsreflexe, didlir die Bestimmung der Gitterkonstantenibeksichtigt wer-

den muss. Nach Nelson und Riley [64, 65] kann die Fehljustage

ASFehI

1
~ Zﬁ cos@cot® — A20q cot® (2.17)

bei bekanntem Messkreisradiisunter der Annahmé&20, = 0 durch eine
Auftragung vomse" /s gegencos® cot® bestimmt und damit korrigiert wer-
den.



Kapitel 3

Experimentelle Durchflihrung der
Diffusionsmessungen

Die Messung der Diffusion erfolgte mit der Radiotracermethode. Durch
Schichtenteilung mittels lonenstrahl ode&Bsionsschleifen konnten in der
vorliegenden Arbeit Diffusionskoeffizienten von da10-2? bis 1.10°8 m?/s
gemessen werden. Zachst werden die Probenmaterialien sowie die verwen-
deten Isotopelfr die Diffusionsmessungen beschrieben (Kap. 3.1). Anschlie-
Rend 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 Bander mit einer Dicke von ca. §0n und einer Breite von 15 mm vor.
Ungefahr 2 m Band aus kgZr;B3 wurde von der Alps Electric Co. Ltd in Na-
gaoka/Japan (Dr. A. Kojima), ca. 0,5m Band aussk8ii135BgNbzCuy von

der Vacuumschmelze in Hanau (Dr. G. Herzer) zur Mguing gestellt. Aus
den amorphen &dern wurden runde Proben zwischen 8 und 10 mm Durch-
messer geschnitten. Eine Obacthe der Probe wurde bis zur optischen Spie-
gelqualiit mit Diamantpaste (&rnungen von 15 bis 0,35%n) poliert. Die Re-
laxation bzw. Kristallisation erfolgte bei den in Tabelle 3.1 genannten Tempe-
raturen in einem Vakuumoferp(= 1.10~8 mbar). Hierzu wurden die Proben
auf einem Probenhalter aus Ta fixiert.

Material Tc Ta
[K] | [K]

FegoZr7B3 873 | 673

Fe7375Si1375Bng3Cu1 817

Tabelle 3.1: Temperaturenifr Kristallisation {c) und StrukturrelaxationTp) von
amorphem FgZr;B3 und Fe35Si35BgNb3Cuy (t = 1 h).

Die hartmagnetischen NBe4B-Proben wurden uns vom Institutirf
Festlorper- und Werkstoffforschung in Dresden (Dr. O. Gutfleisch) zur

22
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Verfligung gestellt. Zylindrische massive Proben (Durchmesser 8,1 dmgel

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-
bentrmige Proben mit einer Dicke von 2,5 mm geschnitten.

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

59Fe und "'Ge FiIr die Messungen der Radiotracerdiffusion wurden die Iso-
tope°9Fe und’1Ge verwendet. Die Zerfallsschemaia tliese Isotope sind in
den Abbildungen 3.1 und 3.2 dargestellt. Beide Isotope mit einer Halbwerts-
zeit von 45 bzw. 11 Tagen sind sehr giat Radiotracermessungen geeignet.

T% =45.1d
ﬁ_
59
26 0.34
[0.14
L1% + 12019
HBw / 1.3
53% 11
0.3% Lol
22Co

Abbildung 3.1: Zerfallsschemaiir °>°Fe [66].y-Energien in MeV.

59Fe zerhllt mit einer Halbwertszeit von 45 Tagen du@h-Emission in an-
geregte Zugtnde des°Co (Abb. 3.1), die durcly-Emission in den Grundzu-
standibergehen. Die Maxima der Energieverteilung der Elektronen liegen bei
273,4 und 465,8keV [67F°Fe ist als FeGFLosung kommerziell eédtlich.

Das Isotop "*Ge wurde als Ersatzuf Si zur Untersuchung des Si-
Selbstdiffusionsverhaltens in f2Sii135BoNbsCu; verwendet. Grund hieif
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T =11.2d
E
B Hoe

Abbildung 3.2: Zerfallsschemaifr "1Ge [66]. EC: Elektroneneinfang (Electron Cap-
ture).

(1

1Ga

ist, dass das einzige verwendbare Si-Isottfi eine Halbwertszeit von nur
2,62 Stunden ausweist, was die Duigifung von Radiotracerexperimenten
stark erschwert. Ge und Si verhalten sich cheméwhlich und weisen auch
ahnliche Atomradien auf. In vergleichenden Messungen & und "1Ge
[68—70] konnte eine gutdbereinstimmung der Diffusion beider Isotope fest-
gestellt werden.

"1Ge wurde aus dem stabilen IsotfiGe (Isotopenaufigkeit 21,2 %) durch
Neutronenaktivierungiber eine "°Gefn,y)’'Ge-Reaktion erzeugt. Hignf
wurde 20 mg Germaniumpulver der Reinheit 99,9999 % bei der GKSS Geest-
hacht tir 9 Tage einem Neutronenfluss vod @’ - ausgesett

"1Ge zerhllt mit einer Halbwertszeit von 11,2 Tagen durch Elektroneneinfang
(electron capture: EC) in den Grundzustand H&3a-Kerns (Abb. 3.2). Da-
bei treten unter anderem Augerelektronen aus der angeregten Elekiitb@enh
von "1Ga aus, die in einem Szintillatiorészler nachgewiesen werdearinen
(Kap. 3.2).

3.2 Durchfiihrung 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

IDie Neutronenaktivierung wurde von Andreas Strohm und Thilo Voss organisiert.
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vier Arbeitsschritten (a) Aufbringen des Radiotracers, (b) Diffusiditsghg,

(c) Schichtenteilung und (d) Bestimmung der Akttider Schichten zusam-
men. Die Methode des Traceraufbringens und der Schichtenteilung wird durch
die Probenmaterialien bzw. die @3$enordnung der zu messenden Diffusions-
koeffizienten bestimmit.

Die hartmagnetischen Scheiben ausNg4B sind aufgrund der grol3en Tra-
cereindringtiefe von bis zu einem Millimeter sehr gut zum Schleifen geeig-
net. Die grofRen Schichtdicken ebglichen auRerdem ein direktes Auftrop-
fen der Chloridbsung des Tracers, da die Obécthenbeein&chtigung zu ver-
nachhssigen ist.

Bei den kristallisierten weichmagnetische@riélern erfolgte die Schichten-
teilung durch lonenstrahlabtrag, da die Diffusionskoeffizienten niedrig sind
und wegen der Spdigkeit und Welligkeit der Proben kein Schleiferbglich

war. Aufgrund der geringen Tracereindringtiefen in debf@&nordnung von
100 nm, wurden hierzu die Radioisotope implantiert, um Oéehnikneffekte,
wie sie bei direktem Traceraufbringen auftretémiken, zu unterdicken. Im
Folgenden werden die einzelnen Schritte des Verfahreastert.

a) Aufbringen des Tracers: Das direkte Aufbringen des Tracers auf die

hartmagnetischen Probenscheiben erfolgte durch Pipettieren (0,5 Ipig 1,2
der flissigen Tracer-asung und nachfolgendem Eintrocknen. Hierzu wurde
in HCI gelostes’®FeCh der Fa. NEN Life Science teilweise mit destilliertem

Wasser verdnnt.

Die Implantation vort°Fe und’'Ge in die weichmagnetischefignen Binder
wurde am Isotopenseparator des Instituis $trahlen- und Kernphysik der
Universitt Bonn (Dr. P.D. Eversheim, Abb. 3.4) durchigieft. Die lonen wer-

den hierfir aus der Quellé@ber eine Beschleunigungsspannung (60 kV) extra-
hiert und nach Durchgang durch einen Massenfilter in die Probe implantiert.
Die Fokussierung des lonenstrahls vor dem Massenspektrometer und vor der
Probe erfolgt durch elektrostatische Linsen. Die Tracerausbeute bei dem Pro-
zess betigt ca. 1 %.

b) Diffusionsgliihung Fur das Diffusionstempern von Proben mit einer
Gliuihzeit von 20 Minuten odeahger wurden die Proben in Quarzglasampul-
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Abbildung 3.4: Schema des Isotopenseparators am InstituStrahlen- und Kern-
physik der Universét Bonn [72].
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len unter Vakuum verschlossen. Um einen direkten Kontakt der Proben mit
dem Quarzglas &hrend des Temperns zu vermeiden, wurden sie in einem Fe-
Halter fixiert, der die aktive Obe#the nicht bedeckt hat.

Die Quarzglasampullen wurden in einem Rohrofen in einem massiven
Stahlrohr mit direktem Kontakt zu einem kalibrierten NICr/NiAl (Typ K)-
Thermoelement getempertiiFkurze Temperzeiten zwischen 20 und 60 Mi-
nuten war es notwendig, die Diffusionalrend des Aufheizens zu bek-
sichtigen (sog. Temperzeitkorrektur). Hierzu wurde aus der Temperatur-Zeit-
Charakteristik eine Diffusionghge unter der Annahme einer physikalisch
sinnvollen Aktivierungsenergieif die Diffusion ermittelt. Die korrigierte Dif-
fusionszeit oy Wurde unter der Bedingung berechnet, dass die Eindringtiefe
v/ D(Tp)tkorr bei der maximalen Temperatur gleich ist wie die Summe der Ein-
dringtiefen aus den einzelnen Zeitabschnittérmend des Aufheizens

VD(To)tkor = Y _+/D(T)ti. (3.1)
i=1

Die experimentell ermittelte Temperatur-Zeit-Charakteris@éovend des Auf-
heizens

t t

T :TD—alxexp(——> —a2><exp<——) (3.2)

C1 Co
wurde hierzu mit zwei Exponentialfunktionen beschrieben. Es zeigt sich, dass
die so ermittelten Temperzeitkorrekturen maximal ca. 30 % von dexdatis
chen Temperzeit betragen und im Rahmen physikalisch sinnvoller Aktivie-
rungsenergie nur wenig vonQ abhangen.

Fur Diffusionszeiten unter 20 Minuten wurde ein Infrarotofen IR-05/RP Dig.,
Stohlein Instruments (Fa. JUWE Laborgés GmbH) verwendet. Die Proben
wurden auf einem Fe-Halter in einem Quarzrohr untandigem Abpumpen
gegliht. 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 anschlielRende Korrektur der
Diffusionsdauer vorgenommen werden musste. Der Druck stédgend des
Aufheizens von zuéchst 1-310-% mbar auf Werte bis maximal 10~* 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
Abhangigkeit von der Eindringtiefe in das zu untersuchende Material zu be-
stimmen (Abb. 3.3). Dazu wird mit einem geeigneten Verfahren (lonenstrahl-
zershubung, Schleifen) Probenmaterial parallel zur Obehié abgetragen
und aufgesammelt.

Fur die Tiefenprofile mit geringer mittlerer Eindringtiefe, wie sie in den weich-
magnetischen Proben auftreten, wird die Schichtenteilung mit einer lonen-
strahlzersiubungsanlage durchgrt (s. Abb. 3.5). Hierbei erfolgt die Ab-
tragung der Obeéchenatome durch einen Stol3 mit Ar-lonen aus einer lonen-
kanone. Die abgeatibten Oberdichenatome werden auf einer Mylarfolie ge-
sammelt. Das abgetragene Probenmaterial wird schichtenweise gesammelt, in
dem die Mylarfolie nach vorgegebenen Adagibzeiterahnlich wie in einer Ka-

mera um eine konstantédhge weitertransportiert wird.

Details der Sputteranlage sind in Abbildung 3.5 dargestellt. Die Ar-lonen tref-
fen unter einem Winkel voBO® auf die Probe, was eine maximale Abtragerate
ermbglicht. Die Probe wird von einer Edelstahllochblende (Bleridiming 4—

8 mm) in einem wasserg#éhlten Aufnahmehalter gehalten. Dieser dreht sich
wahrend des Sputtervorgangs, um einen gleiBigen Probenabtrag zu erhal-
ten. Die Edelstahlblenda@uft unter einem Winkel voB0° konisch zu, damit
ArT-lonen die gesamte Probenobacthe gleichraig erreichen. Der Aufnah-
mehalter ist von einer Pyrographitblende abgedeckt (Abb. 3.5), da die Sputter-
rate von Pyrographit gering ist und auf diese Weise @resider Materialab-

trag von den Blenden unteirkt wird.

Bei dem Abshubprozess kann Tracerverschleppung dadurch auftreten, dass
Traceratome, die z@tchst auf den Blenden abgeschieden worden sind, im
weiteren Prozess durch lonenbeschuss wieder freigesetzt werden und in nach-
folgenden Sammelintervallen auf der Folie abgeschieden weralamek. Um
diesen Verschleppungseffekt quantitativ abzasobn, wurde in einer Test-
messung die radioaktive Probe nach einer vorgegebenen Anzahl von Schich-
tenteilungsintervallen durch eine nichtaktive Blindprobe ersetzt und dann die
Schichtenteilung fortgéhrt. Die an den Schichten der Blindprobe ermittel-
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Aufnahmehalter

%
b

Blendenaufsatz

Pyrographitblende

Folientransport

Abschirmblech

abgestaubte
Oberflachenatome

Probe

lonenstrahl

Folie

Abbildung 3.5: Schematische Darstellung der lonenstrahlanléigelie Schichten-
teilung.
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Abbildung 3.6: Messung der Tracerverschleppung: Akégprofil nach der Entfer-
nung der aktiven Probe. Die x-Achse bezeichnet die Sputtertiefe der inaktiven Probe.

te Aktivitat spiegelt die Verschleppung wieder (Abbildung 3.6). Die geringen
Werte von maximal ca. 3% belegen die Vernachssigbarkeit der Tracer-
verschleppung.

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

Teilweise wurden die Proben in einer anderen Anlage an der Unée8iiitt-

gart gesputtert. Das Prinzip dieser Anlage ist sgimlich wie das der Sputter-
anlage in Karlsruhe, so dass nicht im Einzelnen auf die Unterschiede einge-
gangen wird.

Die Schichtenteilung durch Bzisionsschleifen erfolgte mit einer am Institut
fur Materialphysik der Universat Minster entwickelten Schleifmaschiné(f
Details siehe [71]).
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d) Aktivit atsmessung Die Bestimmung der Aktivaten der mittels Schich-
tenteilung erzeugten Einzelschichten erfolgte mit einers$igszintillati-
onsAhler der Firma Packard. Dazu wurde das Schleifpapi@z{§ionsschlei-
fen) bzw. die Folienabschnitte (lonenstrahlabtrag) in Plagskthichen gege-
ben, die mit einer Szintillationgfssigkeit (Opti-Fluor-O) géiilt wurden,

Die beim Zerfall der Traceratome erzeugferund Auger-Elektroneiibertra-
gen ihre Energie in Stol3prozessen an die Szintillatssigkeit, in der ein klei-
ner Anteil optisch aktiver Molelle gebst ist. Bei Absorption dieser Energie
werden Molekile der Szintillationstissigkeit ionisiert oder in einen angereg-
ten Zustand versetzt sowiedfime erzeugt. Die Abbremsung jedes Elektrons

CDN\/WP

1

!

|

I

t

!
)

——® [ -Partikel
@- ——-M [ 5sungsmittelmolekiil
@ angeregter Szintillator

SN/ emittiertes Photon

Abbildung 3.7: lllustration des Kollisionsprozesses in der Szintillatioisséigkeit
(nach Kessler [73]): Dig-Teilchen oder Augerelektronen regei@dungsmittelmo-
lekile(®) an, die wiederum Energie an Szintillatormalék abgeben. Diese emittie-

ren Lichtquanten, die mit zwei gegémerliegenden Photoelektronenvervielfachern in
Koinzidenz gemessen werden.
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|6st eine Kaskade von Stol3- und Anregungsprozessen aus, in denen die von
den Losungsmittelmolekien absorbierte Energie zum Teil auf die Szintilla-
tormolekile Ubertragen wird (s. Abb. 3.7). Da die Szintillatormdiékein an-

deres Energieschema als d@sungsmittel besitzenpknen die bei der &ck-

kehr in den Grundzustand ausgesandten Photonen ungehindert zu einem Pho-
tovervielfaltiger gelangen. Die Anzahl der erzeugten und detektierten Photo-
nen ist in guter lMherung proportional zur dissipierten Energie.

Die Aktivitat jedes einzelnen &chchens wurde mitahlzeiten von 20—
120 Min bzw. bis zu einer statistischen Unsicherheit von 1-6 % bestimmt.

3.3 Auswertung der Diffusionsprofile

Aus den tiefreichenden Diffusionsprofilen in pfk 4B konnten die Diffusi-
onskoeffizienten in direkter Weise durch Anpassung von Gleichung 2.4 (Gaul3-
funktion, Typ C) bzw. Gleichung 2.7 (Typ B) bestimmt werden.

Fur die weichmagnetischen Proben£7B3 und Fe35Si135BgNbz;Cuy war

es aufgrund der geringen Tracereindringtiefen notwendig, das Tracerimplanta-
tionsprofil sowie Oberficheneffekte bei der Analyse der Diffusionsprofile zu
bericksichtigen. Dies wird im Folgender@hner beschrieben.

Wie in Kapitel 2.2.1 beschrieben, wird dietiBkdiffusion der implantier-
ten Traceratome an die Obédhe bei Mehrer [44] im Rahmen von zweli
Grenzgllen behandelt. Dies ist zum einen die va@lsiige Reflexion der Tra-
ceratome an der Obedfthe bzw. die Behandlung der Obacthe als ideale
Senke (Kapitel 2.2.1, Gleichung 2.6). in der vorliegenden Arbeit wurde zur
guantitativen Analyse eine Linearkombination

_ (x=Rp)y? _ (x+Rp)y?
eXp{ ARz + 4Dt [ TP T 28R 1 4Dt (3:3)

der beiden Grenalle 2.6 angesetzt. Dabei steht= —1 flir eine perfekte Sen-
ke, f = 1 flr eine vollsndige Reflexion und = O fur eine Vernacléssigung
der Oberfache R, ist die Tiefe des Maximums der Konzentrationsverteilung,
AR, deren Halbwertsbreité die Diffusionszeit und die Diffusionskonstan-
te.

c(x,t) =A
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In den vorliegenden Messungen war es notwendig, das Implantationsprofil
durch zwei GauB3funktionen - charakterisiert duRy{y, ARy (i = 1,2) - zu
beschreiben und Gleichung (3.3) entsprechend zu erweitern:

_ (x=Rp1)? (x+Rp1)?
c(x,t) = A [exp{ - 2AR% l|[:r4Dt } + exp{ N ZAR%;:MDt }]

(x R7 2)2 (x+R 2)2 ( ' )
_ \p2) _ _\ATRp2)
+0, 588A [exp{ , } + f exp{ EfRﬁ,z Dt }] .

Die an amorphem kgZr;Bs; gemessenerPFe-Diffusionsprofile konnten mit
einem Parametelr = 1 (vollstandige Reflektion) gut beschrieben werdein. F
nanokristallines FZr7B3 erwies sich ein Parametdr= —0.65 als am be-

sten. Dieser Parameter wurde exemplarisch durch Anpassung von Gleichung
(3.4) an drei ausgeahlte Profile bestimmt und nachfolgeridr fdie Analyse

der weiteren Profile verwendet.

10° - 5
= .
S
S
. .
< 10°} e, E
"om g
\ | \ | \ | \ | \
0 100 200 300 400 500

X [nm]

Abbildung 3.8: Diffusionsprofil von®°Fe in n-FgoZr;Bs mit Tp = 623K und
t=9600s xq markiert die Oberichenoxidschichten, die nicht in die Profilanalyse ein-
bezogen wurden. Die Linie (—) zeigt die Anpassung der Gleichung 3.8 sait-0, 65.
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Der Parameterf = —0.65 deutet auf ein Festhalten des an die Ober-
flache zuiickdiffundierenden Tracers hin, was vermutlich eine Folge von
Oberflachenoxidation ist. Obe#thenoxidation fhrte auch dazu, dass die
Abstaubrate bei den ersten Schichten der Schichtenteilung stark reduziert war.
Zur Auswertung der Profile war es daher notwendig, die dem Gioteh-

oxid zuzuordnenden ersten Schichten der Schichtenteilung in die Profilanaly-
se nicht einzubeziehen. Die Anzahl dieser Schichten koiimjede Probe zu-
verlassig bestimmt werden, wie die Abbildung 3.8 exemplarisch verdeutlicht.

Vergleichende Analysen der andg2r7B3 gemessenen Profile zeigen, dass die
ermittelten Diffusionskoeffzienten nur geririggfig von der Wahl des Parame-
tersf beeinflusst wird (s. Kap 4.2.1.a).

Bei den n-Fe35Sii135BgCusNb;-Proben bildete sich &hrend der Diffusi-
onsglihung ebenfalls eine Oxidschicht auf der Olaaffle. In den Diffusi-
onsprofilen wurden deshalb die ersten Schichten analog zu degyZres-
Profilen nicht in die Auswertung einbezogen. Die Auswertungen erfolgten
anhand von Gleichung 3.3 unter Vernaggigung von Obe#étheneffekten

(f = 0). Das Implantationsprofil wurde in diesem Fall durch eine Gaul3funkti-
on mitxg (s. S. 66) alk, uNndAR, = 9,3nm beschrieben.

Auswertung der Diffusionsprofile in Fe735Si135BgCuszNby im Ubergangs-
stadium AB Die Messungen an n-fg5Sii35BoCusNb; wurden imUber-
gangsbereich AB durchgdfirt (A ~ 1,a ~ 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 habeniifr den Bereich die systematischen Abweichungen
der nach Typ-B experimentell ermittelten DiffusionskonstaridhDg' von

den tatéchlichen Wertel!,, D} mit Monte-Carlo-Simulation untersucht. Die
VerhaltnisseD{'/D}, undDJ/D sind in den Abbildungen 3.9 in Atimgigkeit

B ) . 2,42 sdDh
vom Parametef = d/./Dt fur verschiedene Werfg=L3/L3 = 20, /ol
aufgetragen.

Zunachst wurde jeweils der korrigierte Diffusionskoeffiziedt aus dem
MesswertD{}' mit Hilfe von Abbildung 3.9a ermittelt. Dazu wurde durch lIte-
ration derD},-Wert so bestimmt, dass das Vaimis vonD{'/D}, mit dem aus
Abbildung 3.9a ermittelten Veditnis DJ'/D!, (A(D}))) in der ersten Nach-
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kommastelletibereinstimmten. Mit dem so ermittelten Weitr D!, wurde
dann mit Hilfe von Abbildung 3.9b der Wekt; aus dem MessweBJ berech-

net. Am Ende wurdéberpiift, dass dep-Wert, der sich aus den so bestimm-
ten D und DY, -Werten ergibt, mit demifr die Korrektur verwendete-Wert
Ubereinstimmt. Da die Korrektureiirf/A ~ 1 nur wenig vonp abkangen, hat-

te die Wahl von3 nur geringe Auswirkungen auf die korrigierten Werte. Die
Korrektur derDg-Werte betrug maximal 40 %. Es konnte auf3erdem gezeigt
werden, dass die Korrekturen 8R' nur einen geringfgigen Einfluss auf die
Aktivierungsenergie auben (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 FgoZr 7Bz und Fez35Si135BgNb3Cuy

Eine Untersuchung von kgZr7Bs mit der Rontgenbeugung wurde durch-
gefuhrt, um Informationeriiber GbRRe, mittlere Verzerrungen und Gitterkon-
stante der Nanokristallite sowigher den Anteil der amorphen Restphase zu
erhalten (4.1.1.a). Die Kristallitgf3e wurde aul3erdem 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).

Fir das Material Fg&5Si135BoNb3Cuy liegen bereits umfangreiche Struktur-
daten vor [74, 75], so dass die Probencharakterisierung in dieser Arbeit auf
Rontgendiffraktometrie beschinkt werden konnte (Abschnitt 4.1.1.a).

4.1.1.a Rontgendiffraktometrie (XRD)

Die Messungen der éhtgendiffraktogramme wurden an zwei Bhalichen
Diffraktometern X-Pert PW 3040/60 PRO bzw. X-Pert PW 3040/00 (Fa. Phi-
lips) entweder mit Cu K-Strahlung oder mit Mo K-Strahlung mit einer
Schrittweite von maximad, 04° und einer Ahlzeit pro Schritt von mindestens

8 Sekunden durchgélfirt. Die Cu Ky-Rontgendhre Qq, = 154 05pm) wur-

de mit der Spannung 50 kV und einem Strom von 40 mA, die MeRont-
geniBhre Qq, = 70,93pm) mit einer Spannung von 50kV und einem Strom

38
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von 50 mA betrieben. Ein charakteristisches Diffraktogramm vongaAteBs
ist in Abbildung 4.1 dargestellt.

Die instrumentelle Verbreiterunbins;y der Diffraktometer wurde mit einer
LaBgs-Probe zu

binstr(20) = 0,17781—0,00372- 20+ 4,0314410 ° - (20)*  (4.1)

bestimmt.

Mit Hilfe des Programms 'Profil Fit' von Philips wurden Pearson-VII-
Funktionen (Glg. 2.13, S. 20) mit einem Startweéntffi von 1,6 und iir a von

1 an die Beugungsmaxima angepasst. Bei der Anpassung wurde der Streubei-
trag, der von der K,-Strahlung heiihrt, separiert undif jedes Beugungsma-
ximum ein linearer Untergrund higcksichtigt.

nanokristallin

Intensitat [a.u.]

amorph

4 6 8 10 12 14
2 sinb/A [nm'1]

Abbildung 4.1. Réntgendiffraktogramm von amorphem und nanokristallinem
FeyoZr;Bs (Anlasstemperatiia = 873K) sowie von grobkristallinem -Fe.a-Fe wur-
de mit Cu ky-Strahlung, die anderen Proben mit Mq+Strahlung gemessen.
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Um den Anteil der intergranularen Restphase aus damdendiffraktogram-

men zu bestimmen (Abb. 4.1), wurden an das erste Beugungsmaximum zwei
Pearson-Funktionen mit unterschiedlicher Breite angepasst. Die Funktion mit
der gibReren Breite wird der amorphen Phase zugeordnet. Der Agtdir
amorphen Phase ergibt sich aus dem Integral der Kurve.

Zur Analyse der Breité der Braggreflexe hinsichtlich KristallitgRe und Mi-
kroverzerrungen war es zachst notwendig, von der gemessenen Bigiigss
die instrumentelle Verbreiterurig,s;r zu separieren [76]:

Dinstr ?
b - bmessx 1_ ( > . (42)
bmess

Aus der Ablangigkeit der korrigierten integralen Breitervom Streuvektor
wurden die Kristallitgdél3e und die Mikroverzerrungen gafhider Williamson-
Hall-Methode (Glg. 2.15, S. 20) oder der quadratischen saAbgigkeit (Glg.
2.16, S. 21) bestimmt. Die Gitterkonstante wurde untefiBlesichtigung einer
moglichen Hbhenfehljustage (Nelson-Riley-Auftragung [65]) berechnet (Ka-
pitel 2.3).

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

() Amorphe Restphase:Der Vergleich der Diffraktogramme von nanokri-
stallinem und amorphem Eg&r;Bs sowie vona-Fe zeigt, dass sich
n-FeyoZr;Bs aus einer kristallinen Phase mut-Fe-Struktur und einer
amorphen Restphase zusammensetzt (Abb. 4.1). Wie sich herausstellt, ist
die intergranulare amorphe Restphase von besonderer Bedeututhasf
Diffusionsverhalten. Der Phasenantgjlkann aus der Analyse des ersten
Beugungsmaximums (s.0.) zu ca. 34 % abgasthwverden. Mit steigen-
der Anlasstemperatur nimmij geringfigig ab (Tab. 4.1, Abb. 4.4 a). Na-
nokristallines Fe3 5Sii135BgNbzCuy weist einen bheren Anteil von 43 %
an amorpher Restphase auf (Tab. 4.1, Abb. 4.2).

(il) Kristallitgr ©f3e und Mikroverzerrungen: Die Analysen der Kkorrigier-
ten integralen Breiten béglich Kristallitgrof3e und Mikroverzerrungen
gemald Glg. 2.15 (Williamson-Hall, S. 20) und Glg. 2.16 (quadratisthe
Abhangigkeit, S. 21) sind in Abbildung 4.3 und in Tabelle 4.1 dargestelit.
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n-Fe73,58i B Cung1

1356 9

Intensitat [a.u.]

n-FeQOZr7B

3

4.0 4.5 5.0 5.5 6.0
2 sino/ A [nm'1]

Abbildung 4.2: Réntgendiffraktogramm von n-kgsSi35BgNbzCuy (Ta = 817K,
Cu Ky -Strahlung) und n-FZr7B3 (Ta = 873K, Mo K-Strahlung).

Beide Auswertungen lieferahnliche Werte von ca. 18 nniilf die Kri-
stallitgrof3e im Gegensatz zu einer Auswertung nach Scherrer [62], die
deutlich geringere Korngf3en ergibt. Dies belegt, dass zur zuassigen
Bestimmung der Kristallitgif3e die Beiicksichtigung der verbreiterungs-
wirksamen inneren Spannungen notwendig ist.
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Abbildung 4.3: Separation von KristallitgiRe und inneren Verzerrungen in
n-FeoZr7Bs (a) mit der Williamson-Hall-Methode (Glg. 2.15, S. 20), (b) oder @ém
der quadratisches-Abhangigkeit [64] (Glg. 2.16, S. 21h(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 geringfgig kleiner als die Werte, die nach der quadrati-
schens-Abhangigkeit bestimmt wurden. Bemerkenswert ist, dass alle hier
bestimmten Mikroverzerrungeahnlich hoch sind, wie in nanokristalli-
nen Metallen, digiber Gasphasenkondensation hergestellt wurden [77].
Dahingegen werden keine bzw. deutlich geringere Mikroverzerrungen in
Fe73,5Si13,5Bng3Cu1 gefunden (Tab. 4.1).

(i) Gitterkonstante: Die aus der Lage der Braggreflexe unter iBxsich-
tigung der Fehljustage erhaltenen Gitterkonstanten sind in Abbildung 4.4
und Tabelle 4.1 dargestellt. Die gutdereinstimmung zwischen dem von
uns bestimmten Wert und dem Literaturwdit flie Gitterkonstante von
a-Fe [78] zeigt die Zuvedssigkeit der hier durchgéfrten Messung und
Auswertung. Er n-FeoZr;Bs erhalt man gegeinber grobkristallinenu-
Fe einen nur geringiyig erfohten Wert fa =~ 0,3pm), der auf einen klei-
nen Anteil von gabsten Zr-Atomen hindeuterdknte. Mit zunehmender
Anlasstemperatur nimn# geringfigig ab (Abb. 4.4). Zur genaueren Be-
stimmung der Gitterparameter in ndg€r7Bs wurde eine Mittelungiber
neun [Ta = 873K) bzw. funf (Ta = 867K) Diffraktogramme durchgéihrt.
Die Ergebnisse der einzelnen Messungen befinden sich im Anhang A.

Im Falle von n-Fe35Sii35BgNbsCuy kdnnen aus der gemessenen Git-
terkonstanten Rckschiisse auf den Si-Gehalt der Nanokristallite gezo-
gen werden. Die Gitterkonstante in Einkristalleanigt fir Konzentra-
tionen zwischen 12 und 28 at% in erstealdrung linear von der Si-
Konzentration in den Kristalliten ab [79]:

a(csj) = ag— 7,510 tSI/ x 286,64 pm (4.3)

Eine Auswertung anhand Gleichung 4.3 ergibt einen Si-Gehalt von ca.
22 at% fir einen ungeordnetead = 288 5 pm) bzw. ca. 20 at%iir einen
geordneten Kristalldp = 287,8 pm). Der Si-Gehalt stimmt gut mit Da-
ten aus M3bauermessungen [80, 8ljerein, bei denen ein Wert von ca.
21 at% beobachtet wurde. Mit diesem Wert und unteriBlesichtigung

der mittleren Zusammensetzung sowie der Anteile von amorpher und kri-
stalliner Phasedlsst sich ein Si-Gehalt von ca. 5 att tlie intergranulare
amorphe Restphase abatten.



a4 KAPITEL 4. EXPERIMENTELLE ERGEBNISSE
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Abbildung 4.4: Ergebnisse der Auswertung der XRD-Spektren von syFe B3: a)
Anteil der amorphen Restphasg,(l) und Kristallitgrol3e @, A). b) Mikroverzerrun-
gen (/(€2), ¥) und Gitterkonstantea( o). d und+/(€2) wurden aus Gleichung (2.16)
(quadratische-Abhangigkeit) unter Baicksichtigung der instrumentellen Verbreite-
rung bestimmt.
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4.1.1.b Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Erganzend zu den XRD-Untersuchungen erfolgte eine transmissionselektro-
nenmikroskopische (TEM) Charakterisierung der nanokristallingpdreBs-
Proben. Neben einer Bestimmung der Kristallifge zielten diese Untersu-
chungen insbesondere darauf ab, Informatiditesr die Elementverteilung zu
gewinnen. Die TEM-Untersuchungen wurden an einem 200 keV-Mikroskop
FEI Tecnai F20 ST von Dr. Harald @&ner durchgéirt. Das Mikroskop
ermoglicht ortsaufgddste chemische Analysen durch Fokussierung des Elek-
tronenstrahls und energiedispersivem Nachweis der charakteristiséimén R
genstrahlung (EDX). In der Hellfeldaufnahme von rydZe7B3 (Abb. 4.5)

Abbildung 4.5: Transmissionselektronenmikroskopische Hellfeldaufnahme von
n-FeoZr;Bs.
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10nm

Abbildung 4.6: Hochaufbsende transmissionselektronenmikroskopische
(HRTEM)-Aufnahme von n-FgZr7B3. Die Netzebenen dex-Fe Kristallite sowie
amorphe Bereiche um die Kristallite sind zu erkennen.
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kann man deutlich die homogene Verteilung nanokristallingmni€r erkennen.
Abbildung 4.6 zeigt eine hochaufgsite Aufnahme, in der amorphe Bereiche
neben dem-Fe Nanokristalliten zu erkennen sind.

60 - -

40 |

Anzahl Korner

30

d [nm]

Abbildung 4.7: KristallitgroRenverteilung von n-kgZr;Bs. Die Linie (—) zeigt die
Anpassung einer logarithmischen Normalfunktion (Gleichung 4.5).

Aus den TEM-Aufnahmen wurde durch Ausmessen der Kristallite eaf8&m-
histogramm ermittelt (Abb. 4.7). Aus dem Histogramm kann gBn82]

N d?
(d)y = % Li (4.4)

ein volumengewichteter Wekd)y = 11, 4nm ermittelt werdeni( Nummer
des Messintervalls). Dieser Wert ist etwas kleiner als datgenographisch
bestimmte, was damit zahgen Knnte, dass die gRleren Kristallite in der
TEM-Auswertung nicht vollgindig erfasst werden.
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Aus der Anpassung einer logarithmischen Normalverteilung

I S B YL LT A
g(d)_\/ﬁlncexp{ 2( |n0_ ) }7 (45)

an das Histogramm wird eine Breite von 1,47 ermittelt. Diese Breite ist
charakteristischifr Grofsenverteilungen nanokristalliner Materialien [75].

4.1.1.c Elementverteilungsanalysen

Zur transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchung der Elementver-
teilung in den Nanokristalliten und den Gre@then wurden Abbildungen

100 - . - . . .

90

80

Counts

70

60

50
0 20 40 60 80
X [nm]

Abbildung 4.8: Fe-Verteilung in n-F&Zr;Bs ermittelt aus analytischer Transmissi-
onselektronenmikroskopie. Die Verteilung wurde aus einem libienigen Scariiber
zwei Nanokristallite bestimmt (siehe helle Linie im unteren Bild).



50 KAPITEL 4. EXPERIMENTELLE ERGEBNISSE

und EDX-Messungen mit fokussiertem Elektronenstrahl aufgenommen. Lini-
enformige Scangiber zwei benachbarte Nanokristallite hinweg zeigen, dass
das Fe-Signal innerhalb der Kristallite wesentliclo§gr ist, als in den Be-
reichen zwischen dend€nern (Abb. 4.8). Dieser Befund zusammen mit den
Ergebnissen der éhtgenbeugung unteigzen das Strukturmodell, wonach

sich n-FegoZr;B3 ausa-Fe-Nanokristalliten und einer amorphen Zr- und B-
angereicherten Restphase mit vermindertem Fe-Gehalt zusammensetzt. Eine
Zr- und B-Anreicherung in den Grenafthen 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 fir Theoretische und Angewandte Physik der Univats8tuttgart wur-

den hierzu auch Untersuchungen mit der koinzidenten Dopplerverbreiterung
der Positron-Elektron-Annihilationsstrahlung durchiget [84]. Aus der Zer-
strahlung von Positronen mit Rumpfelektronen erlaubt diese Methddk-R
schlisse auf die lokale chemische Umgebung des Zerstrahlungsorts des Po-
sitrons. Wie in [84] @her ausgéihrt ist, zeigen diese Messungen, dass der An-
teil von Positronen, die mit Rumpfelektronen von Zr zerstrahlen, in den Grenz-
flachen von n-FgZr;Bs gegeltilber dem amorphen Ausgangszustanaketh

ist. Dies deutet wiederum auf eine Zr-Anreicherung in der amorphen intergra-
nularen Restphase hin.

4.1.2 Nanokristallines NgFe;4B

Die hartmagnetischen Materialien mit geringem bzw. hoheniJddrschuss
wurden hinsichtlich ihrer Phasenanteile (Abschnitt 4.1.2.a) und Mikrostruk-
tur (Abschnitt 4.1.2.b) charakterisiert. Zuglich wurden kalorimetrische
Messungen (Abschnitt 4.1.2.c) durchgeft, um Informationeniiber den
Schmelzibergang der intergranularen Phase zu erhalten.

4.1.2.a Phasenanteile und chemische Zusammensetzung

Die chemische Zusammensetzung der Proben wurde am InstitiMdteri-
alforschung | 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.ubBarhin-

aus wurden uns Analyseergebnisse von Dr. Gutfleisch (IFW Dresden) zur
Verfugung gestellt. Die Daten sind in Tabelle 4.2 zusammengestellt. Eine Pro-
be weist einefUberschuss an Seltenen Erden von ca. 0,4 at% die andere von
ca. 2,4 at% gegeéiber der sichiometrischen Zusammensetzung auf. Die bei-
den Probenzusammensetzungen werden im weiteren alseN& mit ge-
ringem (F@y5Nd;22Bs3) bzw. hohem Nddberschuss (RggNdi42Bs,0) be-
zeichnet.

Zur Bestimmung der Phasen wurden Messungen datdenbeugung durch-
gefuhrt. Abbildung 4.9 zeigt beispielhaft das Diffraktogramm von n-Rsl 4B

mit geringem NdUberschuss. Ein qualitativer Vergleich mit der Datenbank
der Pulverontgendiffraktometrie JC-PDF (Programm Pcpdfwin, Version 2.01,
Nov. 1998) weist NgFe 4B als einzige kristalline Phase aus. Aufgrund der
Uberlagerung und Breite der groRen Anzahl von Beugungsmaxima konnten
andere Phasenanteile nicht identifiziert werden. Dasselbe tnfilie Probe

mit Nd-reicher Zusammensetzung zu.

Aus der Zusammensetzung der Materiali@ssk sich der Anteil an Fremdpha-
sen berechneniif einen maximalen Phasengehalt anNa 4B ermalt man fir

das Material mit hohem Ndlberschuss einen Fremdphasenanteil von 15,0 %
und fur das Material mit geringem N@berschuss einen Anteil von 9,9 %.

4.1.2.b Mikroskopische Untersuchungen

Die Mikrostruktur der beiden NdFe4B-Materialien wurde transmissions-
elektronenmikroskopisch untersucht (s. Kap. 4.1.1). Markante Unterschiede
konnten beobachtet werden, die - wie sich zeigen wiid dbs Grenzéichen-
diffusionsverhalten wichtig sind.

Die nanokristallinen NgFe;4B-Proben mit geringem Ndberschuss bestehen

aus polyedrischen &rnern der tetragonalen Mie;4sB-Phase mit einer @Gf3e

von ca. 80 nm (Abb. 4.10). Messungen der Elektronenenergieverlustspektros-
kopie (EELS) im TEM weisen aufl3erdem zu einem geringen Anteil andere
Fe-reichen Phasen aus. Ausgedehnte Tripelbereiche konnten nicht beobachtet
werden.

Im Gegensatz dazu besteht das Material mit hohentUNerschuss aus 3t-
chenbrmigen Kornern (Abb. 4.11), zwischen denen breite Tripelbereiche ein-
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Abbildung 4.10: Transmissionselektronenmikroskopische = Aufnahme  von
Nd>Fe 4B mit geringem Natberschuss (ResNdh22Bs3). Man erkennt die poly-

edrischen Krner der NdFe 4B-Kristallite mit einem mittleren Durchmesser von ca.
80nm.
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gelagert sind (Abb. 4.12). Die g@itchenbrmigen Korner weisen typische
Dicken von ca. 50 nm unddngen von 100-500 nm auf und sind anhand des
Gitterparameters eindeutig als Mak 4B zu identifizieren. Die Tripelbereiche
besitzen einen Nd-Gehalt von ca. 30 % und sind zum Teil ebenfalls kristallin
(Abb. 4.12b). Da in dem éntgendiffraktogramm neben Née 4B keine wei-
teren kristallinen Phasen beobachtet werdénitel der Anteil der Tripelberei-
che insgesamt gering sein.

4.1.2.c Differential-Scanning-Calorimetry (DSC)

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

920 940 TIK] 960

DSC

endo —>

>

endo

950 1000 1050
T[K]

Abbildung 4.13: Kalorimetrische Messungen an ek 4B mit geringem Nduber-
schuss (FgsNdy22Bs 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) durchgéhrt.

Die Messungen an N&esB mit geringem NdUberschuss (Abb. 4.13)
und mit hohem NdJberschuss (Abb. 4.14) zeigen deutliche Unterschiede.
Wahrend in dem Nd-reichen Material ein starker Anstieg desridéflusses

bei ca. 940 K zu beobachten ist, treten in dem Material mit geringertbét-
schuss zwei endotherme Umwandlungen bei 927 K und 945K auf (s. DTA-
Kurve, Abb. 4.13, Pfeil 1 und 2), wobei die Reaktion bei 945 Katakch zwei
Schultern aufweist (s. DSC-Kurve, Abb. 4.13).

Die beobachteten Maxima im &vmefluss 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 NdJberschuss der te@nen eutektischen Re-
aktion K [42] e-Nd + Ty (Nd2Fe4B) + T, (FesNdy 1B4) = L zugeschrieben
werden, die Reaktion bei ca. 945K in beiden Materialien denatemEutek-
tikum e-Nd + T1 + Fe7Nds = L [41] (Tab. 2.1). Eine der beiden Schultern
bei ca. 947 K (Abb. 4.13) entspricht aul3erdem deal®n eutektischen Um-
wandlung e [41] e-Nd+Fe;7Nds = L (Tab. 2.1). Lokale Unterschiede in der
Zusammensetzung der Korngrenzé@ifen demnach dazu, dass in dem Mate-
rial mit geringem NdUberschuss zwei verschiedene Schmelzumwandlungen
auftreten. Eutektische Reaktionen Béinlicher 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) tuzw. bei
1044 K (@, s. Pfeil 3, Abb. 4.13, Tab. 2.1). Nach dem Phasendiagramm [41]
und einer Messung an ggiNdsoB4 [86] ist davon auszugehen, dass digck-
reaktion dieser Umwandlungen bei hohen Abkaten unterdrckt wird, und

zwei verschiedene metastabile Phaseqn @y’ [88]) gebildet werden. Beide
metastabile Phasen enthalten ca. 30 at% Nd [86, 89] und wandeln sich erst bei
einer Bngeren thermischen Nachbehandlung oberhalb von 873 KiRé\B

und Nd um [88]. Diese exotherme Umwandlung bei ca. 900 K konnte in einer
DSC-Messung von NgdFe; 4B mit hohem NdUberschuss 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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(@)

endo —>
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T[K]

endo —>

894 896 898 900 902
T[K]

Abbildung 4.14: DSC-Messung von NdFesB mit hohem Ndbberschuss
(FesngNd142Bs50). (@) Autheiz- und Abkhlkurve einer Messung bis 1003 K, (b) Ver-
groBerter Ausschnitt aus einer Messung, die nach einer Temperaturbehandlung ober-
halb 1050 K durchgéihrt wurde. Temperaténderungsrate: 10 K/min.
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diese metastabilen Phasen haapkdich in den ausgedehnten Tripelbereichen
befinden (Abschnitt 4.1.2.b).

Aufgrund des guten Verformungsverhaltens des Materials mit hohem Nd-
Uberschuss 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 Herstelluitger eine Kompaktierung eines
grobkristallinen Pulvers befindet sich aul3erdem ein Teil der Nd-reichen inter-
granularen Phase in sogenannten 'flake boundaries’ [90], die derungspr
lichen Pulverpartikelgrenzen entsprechen. In diesen Grenzen sind kristalline
NdoFe4B-Korner 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 Tripelbereich@hnlich ist wie in dem Nd-reichen Material.

Mit der Zusammensetzung ded$lsigen Phase von 67 at% Nd, 26 at% Fe und

7 at% B, die aus dem Phasendiagramm bekannt ist [84$t Isich aul3erdem

der maximale Gesamtanteil aiigsiger Phase abstizen. Dieser bedgt fur

das Material mit hohem Ntlberschussiber 6 at%, fir das Material mit ge-
ringem NdUberschuss ca. 2,5at%. Nimmt man an, dass die Nanokristallite
(Durchmesser 80 nm) mit einem homogenen Film von aufschmelzbarer Pha-
se umgeben sind, satrt man Dicken iir diesen Schmelzfilm von 7,5nm
bzw. 2 nm ab. Bei einer inhomogenen Verteilung der aufschmelzbaren Phase
zwischen Korn- und 'Flake’-Grenzen kann deren Ausdehnung entsprechend
grolRer sein. Der zwanzigmal@pgere Anstieg der fmeleistung in dem Ma-
terial mit hbherem Nd-Gehalt besigt den gol3eren Anteil an intergranularer
Phase, der zu dem besseren Verformungsverhalte@ageitr
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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 FeoZr7Bz (°°Fe-Diffusion) und FessSij3sBoNbsCuy (FINEMET™,
"1Ge-Diffusion) behandelt. Im Fall von Fg5Sij3sBgNbsCuly, fir das Fe-
Diffusionsdaten bereits vorliegen, sollen die Ge-Diffusionsmessungen Infor-
mationeniber die Si-Selbstdiffusionseigenschaften liefern. Bei beiden weich-
magnetischen Materialien lagen schmelzgesponnéneelBander als Aus-
gangsmaterial vor, in die Tracer nach der Kristallisation implantiert wurde.
Im zweiten Teil (Kap. 4.2.2) werden die Ergebnisse eféffe-Diffusion in

den hartmagnetischen Materialien n-Ré; 4B mit geringem bzw. hohem Nd-
Uberschuss beschrieben. Der Tracer wurde in diesem Fall als-Eé8ling
direkt auf die Oberfiche der 1 bis 3mm dicken Proben aufgebracht (s. Kap.
3).

4.2.1 Diffusion in FeypZr 7Bz und Fez35Sii35BgNb3Cuy

Implantationsprofil  Fur die Diffusionsmessungen an den weichmagneti-
schen Materialien war es zaochst notwendig, das Implantationsprofil, d.h. die
Traceranfangsverteilung zu bestimmen. Dieses Implantationsprofil wurde an
einer nanokristallinen kgZr;B3-Probe gemessen und zur Auswertuagg
licher Diffusionsprofile verwendet.

Abbildung 4.15 zeigt das gemessene Implantationsprofil v8Re in
FegoZr7B3. Zur Messung des Implantationsprofils bei ansonsten gleichen Be-
dingungen wie bei den Diffusionsprofilen wurde die Sputterrate aufgrund der
geringeren Eindringtiefe reduziert. Das Implantationsprofil wurdélakznhin-

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 ZusammensetzungsZe B3 und fur eine lonen-
einschussenergie von 60 keV durchigat.

Simuliertes und gemessenes Implantationsprofil stimmen recht gut miteinan-
deriiberein, was ein Beleg dafist, dass die Tracerprofile mit der Methode der
lonenstrahlzergiuubung mit hoher Tiefenadung experimentell zuvéssig
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0 40 80
x [nm]

Abbildung 4.15: Implantationsprofil vorP°Fe in FgoZr;Bz. B: Experimentelle
Werte fir n-FegZr;B3, o: Computersimulationiir a-FeqoZr7B3 [92], Die Linie (—)
zeigt eine Anpassung mit zwei Gaul3funktionen an die experimentellen Daten.

bestimmt werdend&nnen. Beide Profile weisen keine einfache Gaul3form auf,
sondern besitzen eine Schulter.

Fur die nachfolgende Auswertung der Diffusionsprofile wird das gemesse-
ne Implantationsprofil durch di&lberlagerung zweier GaufRfunktionen be-
schrieben. Durch numerische Anpassung an das Implantationspréaftirdm

fur die beiden GauBfunktionen die Wellg; = 17nm, AR,1 = 5nm,

Rp2 = 28nm undARp> = 8nm. Dieser Datensatz wird im Folgendeir f

die Auswertung der Diffusionsprofile nach Gleichung 3.4 (S. 34) verwendet.

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

a-FegoZr-B;  Fur FepZr;,B; wurde die Diffusionskonstante voiYFe so-
wohl im relaxierten amorphen als auch im nanokristallinen Zustand bestimmt.
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c[a.u.]
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Abbildung 4.16: Diffusionsprofile von®®Fe in a-FgyZr;Bs. O: Tp = 563K, t =
51000s A: Tp = 596K, t =10800s v: Tp = 621K, t = 3000s e.: Tp = 651K t =
1200s Die Linie (—) zeigt die Traceranfangsverteilung.

Abbildung 4.16 zeigt Diffusionsprofile voR®Fe in relaxiertem amorphem
FeypZr7B3. Alle Profile weisen eine hohe Eindringtiefe deutliclo@er als die
Halbwertsbreite des Implantationsprofils auf.

Wie die einer Gaul3funktion angepassten Auftragung in Abbildung 4.17 zeigt,
weisen die Profile einen gaudsmigen Abfall iber zwei GblRenordnungen
und eine signifikante Temperaturdgistyigkeit auf. Die flachen Auslfer bei
niedriger Temperatur werden Verschleppungseffekten (S. 31) zugeordnet.

Aus Anpassungen einer Gaul3funktion an die Profile (Abb. 4.16) untécBer
sichtigung der Traceranfangsverteilung (Glg. 3.4, S. 34 fmit 0) werden

die in Tabelle 4.3 angegebenen Diffusionskoeffizienten ermittelt. Diese Ergeb-
nisse unterscheiden sich nur gerigig von jenen, die unter Annahme eines
idealen Reflexionsverhaltens an der Olgaifle bestimmt wurden (siehe An-
passung mif =1, Glg. 3.4, Tab. 4.3).
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c[a.u.]

0 10 20 30
(x-x, )/t [10™° m’s™]
Abbildung 4.17: Diffusionsprofile aus Abb. 4.16 vorPFe in a-FgyZr7Bs in der

einer Gaul3funktion angepassten AuftragungTp = 563K, A: Tp = 596K, V: Tp =
621K, e: Tp = 651K, Xg bezeichnet die Position der maximalen Konzentration.

To[K] | t[s] | Di—o[n¥/s] | Di—1 [nF/q]
563 | 51000| 3,82-10 20 | 4,42.10 %0
596 | 10800| 1,11-10°1° | 1,19-10°1°
621 | 3000| 2,21-10 1% | 246.10°19
651 | 1200| 1,35.-1018 | 1,77.10°18

Tabelle 4.3: Diffusionskonstanten vorPFe in a-FeqZr7Bs. Tp: Diffusionstempera-

tur,t: Diffusionszeit, Datenanalyse: GaulSfunktidn= 0), Gaul3funktion mit Reflexion
an der Oberfche f = 1) (Gleichung 3.4).

Nanokristallines FeyoZr 7Bz Abbildung 4.18 zeigt charakteristische Profi-
le der>2Fe-Diffusion in n-FgoZr;Bs. Es sind deutliche Unterschiede zu den
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Abbildung 4.18: Diffusionsprofile von®°Fe in n-FgoZr;Bz. B: Tp = 623K, t =
231600s0: Tp = 683K, t = 132005 A: Tp = 723K t = 36005 ¢: Tp = 741K t =
9600s Die Linie (—) zeigt die Traceranfangsverteilung.

Profilen in amorphem kgZr;Bs 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.

Zunachst wird die oberfichennahe Komponente der Profile analysiént.die
Auswertung dieses Teils ist es notwendig, die Reaktion der Traceratome an der
Oberfiche zu beircksichtigen, da eine deutliche Verschiebung der maximalen
Konzentration in gbl3ere Tiefen zu beobachten ist. Wie in Kapitel 3.3 darge-
legt, wurde hierzu eine Anpassung an Gleichung 3.4 mit —0,65 durch-
gefuhrt. Die Ergebnisse sind in Tabelle 4.4 und Abbildung 4.19b dargestellt.
Im Anhang werden die Werte aul3erdem mit Anpassungeri mit-1 vergli-

chen (Abb. B.1 und B.2).

Man kann zeigen, dass eine einfache Analyse des vorderen Profilbereichs ohne
Berucksichtigung der Obe#dtheneffekte ganzhnliche Diffusionskonstanten



‘ue uoljejuazuoy| usjewixew
Jop abeq aip 1916 (e 18l 's) X Ty, = AL O MegL = ALV (T = 1) M€89 = 9L .0 Y ez9 = AL :WISpUSIMIBA
Goap+Aa Laqababue siapue 1yaiu uuspi (8Tt "qqv 'I1bA) '€ Bunyaia|s uoa bunsseduy jw bunbeuyny Jaula

(q ‘Bunbe.yny usjssedabue uompjunjgnes Jaule Jap (e ul €gLiz084-u ul 854104 gjyoidsuoisnyid :6 T  Bunp|iqqy

[,s,w  0Llyx [, s,w  0L13/,(XX)
G0 70 €0 A L0 00 0c0 GL0 0L0

G00 000
T [ ] T I

[(n'e]o
[ne]o

KAPITEL 4. EXPERIMENTELLE ERGEBNISSE

Gl Ol ] 0 1% c
F-wNE g1-0 ] HX F-me e,-0 1] N\NAOX.XV

o

66



4.2. MESSUNG DER TRACERDIFFUSION 67

liefert. Dies ist in Abbildung 4.19a demonstriert, die eine der Gaul3funktion
angepasste Auftragung der rechten Flanke des Profils zeigt. Auswertungen der
Steigung unter Béicksichtigung der Traceranfangsverteilung ergeben die in
Tabelle 4.4 angegebenen Werte=£ 0), die im Rahmen eines Faktors 5 mit
den oben ermittelten Werteri & —0,65, Abb. 4.19b) und Werten aus einer
Anpassung mif = —1 (s. Abb. B.1)ubereinstimmen. Das bedeutet, dass die
Wahl vonf nur einen geringen Einfluss auf die Diffusionskonstanten hat.

To [K] | DfLg [m?/s] | DYL g65[m*/s | Dy_ g5 [M?/S
593 9,9.10 %2 5,0-10°%1
623 3,9-10°% 4,7-10721
653 8,4.10°1 2,0-10720
683 4,7-10720 7,2.10 20
723 1,8-10°1° 2,8.10°1° 3,1.10°1°
738 4,6-10°1° 5,8-10°19 6,2-10°1°
741 7,7-10°1° 6,3-10°1° 8,0.-10°1°
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: Grenzfachendiffusionskoeffzientebg, von 59Fe in n-FepZr;Bs. Tp:
Diffusionstemperatur, Datenanalyse g#inGleichung 3.4f(= —0,65) und genal3
Gleichung 2.5 { = 0 mit Ry = Xg, vgl. Abb. 4.19 a), *: Anpassung mit= 1 (Glei-
chung 3.4)D™: gemessene WertB} : nach [51] be#glich desUbergangsstadiums BC
korrigierte Werte.

Die Werte, die sich aus der obé&thennahen Komponente ergeben, sind um
mehrere Gol3enordnungendiner als die Diffusionskoeffizienten mFe. Dies
zeigt der Vergleich mit den in Tabelle 4.5 angegebebgrWerten, die aus
den Literaturdateniir a-Fe ermittelt worden sind Legt man €rr die a-
Fe-NanokristalliteD-Werte wie in grobkristallinem Fe zugrundejhit dies
zur Schlussfolgerung, dass die gemessdnaierte daher nicht der Diffu-
sion in den Nanokristalliten, sondern der Diffusion in den Gré&atién von
n-FeyoZr;Bs zuzuordnen sird Bei niedrigen Temperaturen ist die Ausdiffu-
sion von den Grenzikchen in die Nanokristalliteagzlich zu vernaclilssigen,

1Daten aus Ref. [93], Tab. 3, Modell 2. Die Unterschiede zwischen den Modellen sind in
diesem Temperaturbereich unerheblich.
2Wir bezeichnen diesen Diffusionskoeffzienten im Folgenden daheDgit
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To[Kl | t[s] [Dy[m/s [L[m]| a B
593 | 480600| 1,3-102° | 0,0025| 100 | 3,8-10™0
623 | 231600| 2,3-10°28 | 0,0073| 34 | 6,9-1C°
653 | 82800 | 3,1-10%" | 0,016 | 15,4 | 9,6-10'
683 | 13200 | 3,7-107%% | 0,022 | 11,4| 1,0-10’
723 3600 | 6,9-102° | 0,050 | 5,0 | 2,0-1C°
738 1800 | 1,9-10%4 | 0,058 | 4,3 | 1,3-10°
741 9600 | 2,3-10%* | 0,15 | 1,67 | 4,6-10°
773 1200 | 1,7-10% | 0,14 | 1,79| 2,5-10°
773 | 18000 | 1,7-10%% | 0,56 | 0,44| 3,3-10

Tabelle 4.5: Diffusionsparameter vorPFe in n-FgoZr;Bs. Tp: Diffusionstempera-
tur, t: Diffusionszeit, Eindringtiefd. = /Dyt in die Kristallite und Parametax =
d/2y/Dyt undp = Dg/Dy - a unter Zugrundelegung eines Volumendiffusionskoeffi-
zientenDy von °°Fe in den Nanokristalliten wie in grobkristallinemFe [93]. Zur
Bestimmung vor3 wurdeDg, aus Tabelle 4.4 (Spaltbtf}%5 bzw. D'f“}%s) ver-
wendet. ’

wie die mitDy (Fe) bestimmten Diffusionsparameter zeigero(s Tab. 4.5).
Das heil3t, es liegt Typ-C-Kinetik vor. Bei de@¢hsten Temperaturen kann
die Diffusion aus den Grenzithen in die Nanokristallite allerdings nicht mehr
vernachéssigt werden. it diesenUbergangsbereich BC sind die Diffusions-
konstanten zu korrigieren. Die nach Sadb1] korrigierten Werte sind in Ta-
belle 4.4 aufgdihrt. Es zeigt sich, dass der Einfluss durch die Eindiffusion in
die Nanokristallite auf di®g-Werte gering ist.

Die Temperaturaldmgigkeit der aus dem obe&ifihennahen Profilbereich er-
mitteltenD-Werte wird in Abbildung 4.20 und Tabelle 4.7 mit den Daten von
amorphem FgZr;B3 verglichen. Die Diffusion im amorphen Material ist um
1-2 GRenordnungen schneller als die GredaflendiffusionDg ) 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 Grenzfhchendiffusion zuzuordnen ist, weist dieser Teil auf einen zwei-
ten Grenzthchendiffusionspfad mitdherer Diffusionskonstanten hin. Zwei
Diffusionspfade wurden erstmals von Bokstein et al. [S53tepvon Michel
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Abbildung 4.20: Arrheniusauftragung der Diffusionskoeffizienten vePFe in
FeyZrzBs. B: Korngrenzendiffusiong, ) in n-FeoZr;B3 (vgl. Tab. 4.4),A: Diffu-
sion in a-FegoZr7B3 (vgl. Tab. 4.3). Die Linien (—) zeigen die linearen Anpassungen
an die Messpunkte.

und Wlirschum [75, 94-96] und Divinski [56] beobachtet. Eine Auswertung
der Profile kann analog zu dem Stadium B erfolgen, was zu der M#ssgr

Pa = ﬁg/'gg (Glg. 2.10) [56] fihrt, die sich von dem ProdukDg nur durch

den geometrischen Fakte 272d unterscheidet. lahnlicher Weisé@ndern sich

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

Die aus dem tiefreichenden Profilbereich ermittelten Diffusionskoeffizienten
Dgi sind um 2-3 Galenordnungender als die Werte, dielif die ober-
flachennahe Profilkomponenteg, Abb. 4.20) abgeleitet werden. Di&s |, -
Werte sind andererseits nur geriiigfg niedriger als Korngrenzendiffusions-
koeffizienten ina-Fe, d.h. dieDg -Werte kbnnen als charakteristisclirf
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Abbildung 4.21: Diffusionsprofile aus Abb. 4.18 in einer Auftragung g&BnKorn-
grenzendiffusionskinetik Typ B mit Anpassung an die tiefreichenden Profilbereiche
(Dg,11, vgl. Tab. 4.6)[1: Tp =623 K, 0: Tp =683 K, A: Tp =723 K ¢: Tp =741 K

To[K] | L[nm] | aa | Ba | Dgji [m?/9
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| 84.10°16

Tabelle 4.6: Diffusionsparameter und -konstanten vire in n-FgoZr;Bs fiir den
Profilabschnitt bei hohen Eindringtiefen (Abbildung 4.213.: Diffusionstemperatur,

L = /Ds,t: Eindringtiefe in die Korngrenzen vom Typ &a und pa nach Modell
genal3 [56],Dg ) : Diffusionskonstante in den Korngrenzen vom Typ Il, Korngrenzen-
breite beider Typen von Korngrenzérr dp = 1 nm.
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Abbildung 4.22: Arrheniusauftragung der Grenaéhendiffusionskoeffizientedg |
(Tab. 4.6) vorPFe in FeoZr;Bs. Die Werte sind aus dem tiefreichenden Profilteil
ermittelt (vgl. Abb. 4.21), - - -: Korngrenzendiffusion arFe. Die Linie (—) zeigt die
lineare Anpassung an die Messpunkte.

Korngrenzendiffusion in polykristallinen Metallen angesehen werden (Abb.
4.22, Tab. 4.7). DieUbereinstimmung deDg | -Werte mit denen vom-Fe

ist noch besser, wenn man Beksichtigt, dass die taishlichenDg | -Werte
aufgrund der geringen Tracereindringtiefe in die Korngrenzen vom Tgp-l (
Werte in Tab. 4.6) gerindiigig hoher liege#.

Aus der Beobachtung, dass in nggér;B3 offensichtlich zwei Grenziichen-
diffusionspfade auftretenghkinen Schlussfolgerungen hinsichtlich der Grenz-
flachenstruktur gezogen werden. Die vorliegende Zweikomponentenstruktur
der Diffusionsprofile, die im Rahmen der modifizierten Typ-B-Kinetik analy-
siert werden knnen, impliziert, dass Diffusiongime aus den Grenzfithen

3Eine Korrektur der Diffusionskoeffizienten anhand d#sergangsbereichs BC [51] ist auf-
grund der veiinderten Geometrie im 2-Korngrenzen-Modell niclitgiich.



72 KAPITEL 4. EXPERIMENTELLE ERGEBNISSE

Material Do [M?/9] QleV]
a-FeoZr7Bs 4,37-10°10:157 11 12+ 0,19
n-FeyoZr;Bz GF, Typ | 2,78-10 702 | 1 70+ 0,03
n-FeoZr;Bs GF, Typ Il | 6,84.107°*21 | 1,64+ 0,29
a-Fe-Korngrenz® 3,46-10°3 1,72

3) Bernardini et al., 1982 [97]

Tabelle 4.7: Praexponentieller Faktddy und Aktivierungsenergie® fiir die®%Fe-
Diffusion in FegZr;Bs3 und in Korngrenzen voa-Fe.

vom Typ Il (Dg 1) in die Grenzfhchen vom Typ IDg ) auftreten und sich da-
bei aber die Diffusionsstme aus den benachbarten Typ-II-Greaeciflen nicht
Uberlappen. Dies setzt voraus, dass die Graokéin vom Typ Il ein grobma-
schiges Netzwerk bilden, d.h. der mittlere Abstand muss grof3 sein @agen
der Diffusionsénge in den Grenzthen vom Typ | und damit grol3 gegdrer
der Kristallitgio3e. Dies ihrt zu einem Bild @ir die Mikrostruktur, wie es in
Abbildung 5.6 schematisch dargestellt ist (s. Diskussion).

4.2.1.b Ge-Diffusion in nanokristallinem Fe35Si135BgNb3Cuy

In  Abbildung 4.23 sind die Diffusionsprofile von7!Ge in
n-Fer35SiiasBoNbsCu; dargestellt. Analog zu den Diffusionsprofilen von
nanokristallinem FgZr;B3 treten auch hier zwei Diffusionsbereiche auf. Im
Gegensatz zu kgZr;Bs sind die beiden Profilkomponenten hier aber nicht
auf zwei unterschiedliche Typen von Gre@azthen zuickzuiihren, da die

fur diese nanokristalline Legierung bereits vorliegenden Fe-Diffusionsdaten
keine Hinweise auf zwei Typen von Grer&then liefern. Wie im Folgenden
ausgeiihrt, ertalt man ein konsistentes Bild, wenn die Profilkomponenten der
Diffusion in den Nanokristalliten (obeé&thennahe Komponente) und in den
Grenzflchen (tiefreichende Komponente) zugeordnet werden.

Eine Anpassung einer Gauf3funktion (Glg. 2.5, S. 11 it O und Ry =
9,3nm) an die oberfichennahe Komponente der Diffusionsprofile (Abb. 4.24)
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Abbildung 4.23: Diffusionsprofile von" Ge in n-Fe35Sh3s5BgNbsCuy. V: Tp =
735K t=1711140se: Tp = 750K, t =487800 sd: Tp = 768 K, t = 232200 SA:
Tp =783 K t=176400s

liefert fur die Diffusion in den Nanokristalliten die Diffusionskonstania{i
(Tab. 4.8, Abb. 4.25)

Eine Betrachtung der DiffusioréshgeL (Tab. 4.8) zeigt, dass die Diffusions-
profile im Ubergangsbereich AB gemessen wurden. Daher wurden die Diffu-
sionskonstanten geif? der in Kapitel 3.3 (S. 35) beschriebenen Weise korri-
gier?. Diese Korrektur bewirkt lediglich einénderung de®o-Wertes um ca.

4Die ersten Schichten der Diffusionsprofile, die innerhalb der Oxidschicht an der &utherfl
gemessen wurden, wurden analog zu den Profilen ingpZFeB3 nicht fur die Auswertung ver-
wendet.

SEs sollte an dieser Stelle darauf hingewiesen werden, dass Divinski et al.(jj@8ifk eine
Korrektur fur dasUbergangsstadium AB vorgeschlagen haben, die sich von der hier verwendeten
Korrektur genaf3 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 Diffusionsstadiumésker ausge@gt ist als im vorliegenden Fall.
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Abbildung 4.24: Diffusionsprofile aus Abbildung 4.23 vorflGe in n-
Fer35SihasBgNbsCuy in der einer Gaul3funktion angepassten Auftragung zur Auswer-
tung des ersten DiffusionsbereicRs. Tp = 735K, e: Tp = 750K, : Tp = 783K, A:

To = 813K, xg bezeichnet die Position der maximalen Konzentration.

einen Faktor 5, die Aktivierungsenerdi@der Diffusion bleibt dagegen un-
verandert (Abb. 4.25). Das Endergebnis wird deshalb nur wenig von den De-
tails des Diffusionsmodells beeinflusst. Bei einem Vergleich der Temperatu-
rabhangigkeit der Diffusionskonstanten aus dem ersten Bereich und der Dif-
fusion in einkristallinen FgSi-Kristalliten (Abb. 4.25) wird deutlich, dass die
Aktivierungsenergie in den Nanokristalliten sehr gut mit der in den Einkristal-
len Ubereinstimmt, was die Zuordnung der Diffusionsbereicheatigst

Jetzt wird der zweite tiefreichende Bereich betrachtet (Abb. 4.26). Dieser Be-
reich rihrt von der Diffusion in den GrenZithen her. Bei der Auswertung
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To t DI DY, L A a
K| g m?/9] [m?/s] | [nm]
735] 1711140] 5,1-10 %2 | 1,1-10 %% | 13,7] 0,95] 0,018
750 | 487800 | 1,5-10%1 | 3,6-1022 | 13,3 | 0,97 | 0,019
768 | 232200 ~8,5-10%%2 | 14,0 | 0,93 | 0,018
783 | 176400 | 2,9-10%1 | 8,8.1022 | 12,5| 1,04 | 0,020
813| 7800 | 1,3-10°| 2,5.10%° | 14,0 | 0,93| 0,018

Tabelle 4.8: Diffusionskoeffizienten von "'Ge in Nanokristalliten von
Fer35ShasBoNb3sCuy (Abb. 4.24).Tp: Diffusionstemperatut,: Glithzeit,D{}: im er-
sten Bereich des Diffusionsprofils gemessener Diffusionskoeffizlh%nt,Werte unter

bericksichtigung de$/bergangsbereichs AB (s. Kap. 3.3), L: Eindringti@fé){,t in
die Kristallite,\: d/,/D\t, a:8/2, /D4t, d = 13nm, 5= 0,5nm .

muss wie beim ersten Teil heksichtigt werden, dass die Diffusioaslgen im
Kristall im Bereich der KristallitgpRe sind und daher détbergangsbereich
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 Vernachbsigung der Korrekturen anhand d#sergangsbe-
reichs AB, liefert nur geringfgig andere Werte (Tab. 4.9).

To [K] | oDE [m°/s] | 3DF/8Dy | D [m¥/s]
735] 1,8-10 %8 1,32 1,3-10° 19
750 | 3,4-10°%8 1,29 2,6-10°19
768 | 1,1-10°% 1,35 8,0.-10°1°
783 | 2,4-10°% 1,12 2,1-10°18

Tabelle 4.9: Grenzfbchendiffusionskoeffizienten ~ von "1Ge  in
n-Fer35ShasBgNbsCuy. Die Werte wurden aus der tiefreichenden Profilkomponente
ermittelt (s Abb. 4.26)Tp: Diffusionstemperatut,: Diffusionszeit, DR, DtB-Werte oh-

ne (m) und mit Beiicksichtigung (t) deslbergangsstadiums AB der Diffusionskinetik.
Annahme: Korngrenzenbreide= 1 nm.
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Abbildung  4.25:  Arrheniusdiagramm ifr  die "1Ge-Diffusion in
N-Fer35ShasBgNbsCly. A: Grenzﬂa’tchendifl‘usionskoeffizierﬁ)tB (Tab. 4.9), Diffusi-
onskoeffizent in Nanokristalliten ohn&) und mit Beticksichtigung W) desUber-
gangsstadiums AB der Diffusionskinetik (s. Tab. 40 bzw. D{, ). Die von hohen
Temperaturen extrapolierten Daten der Ge-Diffusion in einkristallinepgStg und
Fe3»Sig [68] sind zum Vergleich eingezeichnet. Die Linien (—) sind Anpassungen an
die experimentellen Werte.

Aus den Ergebnissen in Abbildung 4.25 &ittrman die Arrheniusbeziehungen
fur die Ge-Diffusion in den Nanokristalliten

3.30+0.7eV\ m?
Dy :3,85-100i4’6xexp<— T © ) % (4.6)
und fur die Ge-Diffusion in den GrenZthen
2.914+0.26eV\ m?
Dy = 1,14- 10117  exp( — 2 21E0,26€Vy m™ 4.7)
’ kgT S
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Abbildung 4.26: Diffusionsprofile von’ Ge in n-Fe35Sh35BaNbsCuy (vgl. Abb.
4.23) in einer Auftragung zur Auswertung des zweiten Diffusionsbereich&@étarn-
grenzendiffusionskinetik Typ BR: Tp = 735K, o: Tp = 750K, A: Tp = 768K,
t=232200sV: Tp = 783K

4.2.2 Fe-Diffusion in nanokristallinem Nd,Fe;1 4B

An n-Nd,Fe 4B wurden Korngrenzendiffusionsmessungen unter- und ober-
halb des intergranularen Schmidlergangg,, durchgetihrt. Untersucht wur-

den zwei unterschiedliche Zusammensetzungen mit geringem (Abschnitt
4.2.2.a) bzw. hohem Ntlberschuss (4.2.2.b, vgl. Tab. 4.2).

4.2.2.a NagFe 4B mit geringem Nd-Uberschuss

In Abbildung 4.27 sind Beispieleif Diffusionsprofile vorPoFe in NobFe 4B
mit geringem Nduberschuss (FeesNdi22Bs 3) dargestellt. Es ist zu erken-
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nen, dass die Eindringtiefe des Tracers in das Material von einiggm 1ii
niedrigen Temperaturen bis zu einem Millimeter bei der Diffusion in dessit
gen KorngrenzeTy, = 928K) reicht.

Abbildung 4.28 zeigt weitere Beispielérf Diffusionsprofile in der zeitredu-
zierten Auftragung iir 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 Diffugiogslin den

0.5 X [mm] 1.0

‘ ooloo..O L

40 60

X [um]

Abbildung 4.27: Diffusionprofile von®%Fe in NFe4B mit geringem Ndtber-
schuss (FgysNch22Bs3). ¢ To = 803Kt = 414000sa: Tp = 891K t = 985S
To = 915K t = 10125+Tp = 937Kt = 9505+ Tp = 949K t — 60s0l: Tp —
967Kt =150s



79

4.2. MESSUNG DER TRACERDIFFUSION

S09=1M¢/6 =9 ‘MS09 = 1M¥96 = 9L :0SQ09TOTT = IM9G. = 9L :¥S00Z6.78 = 1M 889
= d] :0S0082T88 = IM+99 = AL (&) D dAL mzq (e) g dAL qnsupjsuoisnyipuszusibuioy guusb bunbeiyny
Jaula ul (€5g2eeipNSeRy) ssnyasiaqEpN webuuab w gre4 PN Ul 84 gdi0A ajyoidsuoisnyig ;8 Bunpliaqy

[ s,w, 011/
g 14 € e 2 0

0¢ Gl ol g 0
[s,w 0Ly,

Gc

_”m.o-wN.FEm-O —\H_ Qh\mh\m\wx

0¢ Gl ol g 0
T T

T

T T 7T

T

lllllll. rrrr T

T

TTT T T T

! &

1

—_—
| P

1

o © Oi 4
AN
[(ne]o

f

<&

00l

_”m.o-WN.rC(_o-O r”_ S\mh\m\wx



KAPITEL 4. EXPERIMENTELLE ERGEBNISSE

80

‘uagababue WuT = Q.Y puIS gpun UoA LM “Na/N/8asne g dAL ynauly g Jwwinsaq &iaiquazualbulod pun

g@ne NPoid ‘Mzq D dAL Uy IULWIISaq USIZIYS0XSUOISNYIPpUaZUaIBUI0Y 8d4L'8qg dAL'dg

1MN\aMAag
d9qes

=dMgfrz/e=n

Is1oweedsuoisnyiq ‘[£6] a4-vYyasnaubewo.La) Ul 8-OA JUBIZIB0XSUOISNYIPUBWN|OA : AQ‘H8zsuoisnylqg -yniesadwajsuo
-Isnyig -AL (€SgeeipNSe8sy) ssnyosieqRpN webuuab Jw gve4PN Ul 84540/ usjusiziysoysuoisnyid 0T’ d||ogeL

:bﬁwnwmw g0T 6% | gOT-T'C |2G'82T |G90°0 | 1-0T-GC | 09 €16
:bﬁwﬁmﬁ g-0T'6% | g0T'TC |GL'6ET [8900 | 41-0T°2°C | 09 0.6
,71-0T" m”wwo T | g 0TSV | 0T VT | L2'€6 |9¥0'0 | -0OT°0°C | OST 196
g7-OT" mwﬂm ‘9 | g 0T'9T | g;-0T'8°€ | 899G | 900 | 0T8T | 09 96
61-0T" Nmﬂw 8| 0T-CC | ;1-0T-G€ | 00'v |9€00 | -O0T-9°T | 00E 196
61 0T 50 9T | o 0T 2% | (; OT ¥ | 88T |980°0 | ¢y OT ¥'T | 09 856
0z-0T" Mwﬂq 8 | gp-0T'¥'C | z1-0T'8T | €50 |TVO'0 | -OT €T | 00E GS6
0z-0T-5L0°9 | or-0T'6T | ;1 0T-v% | ¥5'0 |9v0'0 | ¢r-OT-0T | 00€E 676
12-0T-29.9° | ;70T¥'T | ¢ 0T %2 | ¥0'0 |2ZE0°0 | gz-OT'E'Q | 0S6 €6
12-0T" wwﬂ@ T | 21 0T°L6 | ¢ OT'6T | 90'0 |6V0'0 | gz-0T°9°C | 2TOT GT6
22-0T" mﬂw@ C | z1-0T°T°€ | y7-0T"¥'2L | SO'0 |¥800 | ;2-OT'T'6 | G86 168
NN‘S.MMH“@ 21-0T"L6 | ¢7-OT°€2 | ST'0 |TIS0'0 | {z-OT-0'% | 0009 €/8
MTS.NMWHN 21-0T°.C | y71-0T°6C | €V'0 |¥T2'0 | ;z-0T-9°L | 0008T 8€8
62 0T &6, ST | g1 OT'¥'T | g 0T'6'8 | 600 |SE00 | 7z OT°C'T |000VTY | €08
ﬁbﬁmﬁ@d 21-0T' €T | ;- OT'T'Z | €.0 |¥800 | ,z-0T-T'8 [009TOTT | 9G.
mNbH.NMqu c7-0T'8T | ;,71-0T-28 | €€'T |[122'0 | ¢z-0T'0'F |00¥0COE | OTL
9z-0T mmwﬁm c71-0T'6T | ;7-0T-L°€ | L0V [862'0 | 9z-0T-E€'8 |0026/.78 | 889
9z-0T mwmwoq y7-0T°8'8 | ;,1-0T°2°C | 2V'IT |¥EL'0 | gz-0T-E€'T |0082T88 | 199
[s/cw] [co-S W] [s/,w] [0T] [s/w] s] [M]
adiLage Ag/M/8ae | S9AlEg d D g ) q




4.2. MESSUNG DER TRACERDIFFUSION 81

Nanokristalliten zu erfolgen. Da uns Daten zur Fe-Diffusion in kristallinem
Nd>Fe 4B nicht vorliegen, gehen wirlir die weitere Auswertung zachst

von der plausiblen Annahme aus, dass die Fe-Diffusionskoeffizienten in kri-
stallinem Nd@Fe;4B dieselben sind wie ia-Fe. Unter dieser Annahme sehen

wir anhand der Diffusionsparameterund 3 (Tab. 4.10), dass die gemesse-
nen Profile eher dem Stadium B der Korngrenzendiffusionskinatik 0,8)

als dem Stadium Go(> 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 Untergrenz@rfdie Diffusionskonstante darstellen (Kap.
2.2.2), und zwar unal@mgig von der Annahme biéglich Dy .

Tabelle 4.10 und Abbildung 4.29 enthalten die Diffusionskonstanten, die nach
Typ C und nach Typ B bestimmt wurdenufdie Auswertung wurde - wie
oben dargelegt - angenommen, dass die Diffusion in der PhasEeNB
genauso schnell ist wie die Fe-Diffusioin ferromagnetischena-Fe mit
Q=3,02eV undDg = 0,0011 nt/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 Schmelibergangs weist die Temperaturahgigkeit sowohl
bei der Datenauswertung nach Typ B als auch bei derjenigen nach Typ C
ein Arrheniusverhalten auf:

2
Dg TypC = 2’4. 10—2il m_ -exp _2, 02+ 07 16eV (48)
| S kg T
- m? 2. 47+0,09eV
Paype=5.9-10 TS 'eXp<_ keT > (4.9)

2. Bereich: In dem Temperaturintervall von 949-973 K oberhalb des intergra-
nularen Schmelibergangs ist ein deutlicher Anstieg voidg um mehre-
re Giol3enordnungen zu erkennen. Dabei stéigg nicht abrupt, sondern

6In Kapitel 5.3 werden Ober- und Untergrenzém Dg filr den Fall diskutiert, dass diese
Annahme nicht zutrifft.

"Daten aus Ref. [93], Tab. 3, Modell 4. Es wurden die Tieftemperaturdaten verwendet, da am
ferromagnetischem Phaddrergang vom-Fe Abweichungen vom Arrheniusverhalten auftreten.
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Abbildung 4.29: Arrheniusauftragung der°°Fe-Diffusionskoeffizienten i
NdbFe 4B mit geringem Nduberschuss (FesNdh22Bs3). Die Typ-B-Auswertung
erfolgte unter der Annahme einer Volumendiffusiog wie in a-Fe. Das kleine Dia-
gramm zeigt vergif3ert den Bereich des Schmigiergangs. Die Linien {(-) und (—)

sind lineare Anpassungen an die Messpunkte. Zur Darstellung der Typ-C-Daten wurde
0 = 1nm verwendet.

kontinuierlich und in zwei Stufen bis zu einem Wert von 2&110—17””?3
(Typ B) an (vergof3erter Ausschnitt in Abb. 4.29).

Unablangig von der Kenntnis der Volumendiffusion kann im Rahmen der Typ-
B-Kinetik das Verlaltnis 8Dg/+/Dy (Glg. 2.7) bestimmt werden, das in Ab-
bildung 4.33 dargestellt ist (s. Abschnitt 4.2.2.c).

4.2.2.b Na&Fe; 4B mit hohem Nd-Uberschuss

In den Abbildungen 4.30 und 4.31 sind die Eindringprofile \R3fe in
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Abbildung 4.30: Diffusionprofile von>°Fe in NéFe 4B mit hohem Ndtberschuss
(FegojgNd147zB5jo). B Tp = 725K, t=2436480s/A: Tp = 803K, t=414720s ¢:
Tp =873K, t=1800s0: Tp = 959K, t=570s

Nd,Fe 4B mit hohem NdUberschuss (FesNd142Bs5 o) aufgetragen (weitere
Profile in Abb. B.4 und B.5). Im Unterschied zu den Proben mit geringen Nd-
Uberschuss (Kap. 4.2.2.a) weisen die Profile der Proben mit hohebiisdo-
schuss oberhalb des intergranularen Schiatedmyangs deutlich zwei Berei-
che auf (s. Abb. 4.31T = 959K, Abb. B.5,T = 980K). Dies deutet auf zwei
unterschiedliche Diffusionspfade hin.

Die fur Typ B und Typ C-Kinetik aus den Profilen ermitteltBaWerte sind

in Abbildung 4.32 in einer Arrheniusdarstellung aufgetragen (Tab. 4.11). Die
Werte, die @ir T > T, aus dem vorderen Profilbereich bestimmt wurden, stel-
len eine lineare Fortsetzung der Werte unterhalblgpdar. Aus diesem Grund
ordnen wir diesen Diffusionspfad oberhdlly der Diffusion in festen Korn-
grenzen zu. Der zweite Profilteil ist der Diffusion in deidsigen Phase zu-
zuordnen. In Abbildung 4.32 sind hiérf Werte von zwei unterschiedlichen
Auswertungen gezeigt: Zum einen die Auswertung nach Typ B unterdBer
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Abbildung 4.32: Arrheniusdiagramm déPFe-Diffusionskoeffizienten in Ndre 4B

mit hohem NdUberschuss (FBgNah42Bs o). Flir die Daten der Auswertung nach Typ
B wurded = 1nm angenommer® bezeichnet Messwerte, die nicht in die Auswertung
einbezogen wurden (Kap. 5.3). 2 KG Modell: Auswertung mit zwei Typen von Korn-
grenzen mib3 = 100nn? (Glg. 2.12, S. 19);--: °9Fe-Diffusion in Korngrenzen von
a-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 geifi dem erweiterten Typ-B Modell (Gleichung 2.12,
S. 19) beucksichtigt (sog. 2 KG-Modell in Abb. 4.32). Die Diffusionskonstan-
te in dem zweiten Diffusionsbereich konnte flie Profile bei 1000, 1053 und
1093 K nicht ausgewertet werden, da die Akt&ibereits nach einer kurzen
Eindringtiefe auf Werte in der &he des statistischen Untergrunds abgefallen
war.

Aus Anpassungen an Daten unterhalb des intergranularen Sdibesjangs
werden die in Tabelle 4.12 gezeigten Weiite Do und Q ermittelt. Die Mes-
spunkte @ir 725 und 778 K wurden hiéif nicht beticksichtigt, 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 spater diskutiert wird (s. Diskussion, Kap. 5.3).

4.2.2.c Zusammenfassung der Diffusionsdaten in Née; 4B

Material FegosNd122Bs 3 FegogNd142Bs o
geringer Nduberschusg hoher NdUberschuss

dDg [M3/9], Typ B 5,7-10°8+08 3,45.10° 1104

QleV], Typ B 2,47/+0,09 1,80+0,12

Do [M?/9], Typ C 2,410 21 1,53-10 313

QleV], Typ C 2,02+0,16 1,68+0,21

Tmka [K] 928 951"

3) Schneider et al., 1986 [42] ® Hallemans et al., 1995 [41].

Tabelle 4.12: Temperaturabémgigkeit der Korngrenzendiffusion von peée 4B mit
geringem (Fg,5Nd122Bs 3) und hohem (Fg gNd142Bs o) Nd-Uberschuss unterhalb
des intergranularen Schmaéaltzergangs ifr die Auswertung nach Typ C und nach
Typ B. Do: Praexponentieller FaktorQ: Aktivierungsenergie,Tmkg: Beginn des
Schmelzibergangs der Korngrenze.

In den Abbildung 4.33 sind die Ergebnisse tlie beiden Materialien mit un-
terschiedlichem NdJberschuss im Vergleich zu den LiteraturdaténDg re
aufgetragen (Tab. 4.12). Die AuftragudBg/+/Dy in Abbildung 4.33b wur-

de gevéahlt, da diese Werte im Rahmen einer Typ-B-Kinetik direkt aus den
Messdaten folgen und damit und@igig von Annahmen béalich Dy sind.

Der Vergleich zeigt, dass die Diffusionskonstanten in beiden Materiahen

lich sind wie die in grobkristallineno-Fe. Allerdings weist das Material
mit geringem NdUberschuss eine gRere Aktivierungsenergie als das Nd-
reichere Material oder als-Fe auf. Beide Zusammensetzungen zeigen einen
starken Anstieg vo®Dg am Schmeliabergang 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 Schmelibergang in NgFe 4B mit geringem Nduberschuss 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

Fur 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:

e Die Grenzfachendiffusion in den Legierungen#eSii35BgNbzCuy und
FegoZr7B3, die eine amorphe intergranulare Restphase aufweisen, ist deut-
lich langsamer als in Korngrenzen reiner Metalle.

¢ In nanokristallinem FgZr;Bs treten zwei Diffusionspfade mit unter-
schiedlicher Diffusion auf, die auf zwei unterschiedliche Typen von Korn-
grenzen hinweisen.

e In nanokristallinem Fg;5Si13sBoNbsCuy ist die Ge-Diffusion langsamer
als die Fe-Diffusion.

¢ In NdyFe 4B ist die Diffusion unterhalb des intergranularen Schrile&z-
gangsahnlich wie in Korngrenzen von grobkristallinemFe.

e Am intergranularen Schmalbergang von Ng-e; 4B steigtdDg stark aber
nicht abrupt an.

Im Folgenden wird die Diffusion in den Systemen of&7Bs,
F67375Si1375Bng3CU1 (Abschnitt 5.2) und NQF€148 (Abschnitt 5.3) @aher
diskutiert und dabei insbesondere der Zusammenhang zwischen den Diffu-
sionseigenschaften und der Mikrostruktur der Materialigirtert. Auf der
Grundlage der gewonnenen Ergebnisse werden dann im letzten Abschnitt
(Kap. 5.4) die mikroskopischen Mechanismen diskutiert, die zur Erzeugung
magnetischer Anisotropiéifren.

90
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effizienten>°Fe-Diffusion in n-FegZr7Bs in den Grenztichen vom Typ IR) und vom
Typ Il (O), "*Ge-Diffusion in den Nanokristalliters§ und in den Grenzéichen ¢) von
n-Fe35ShasBaNbsCuy (Finemet) >9Fe-Diffusion in n-NgFei4B mit geringem Nd-
Uberschuss) und mit hohem NdJberschuss/t), Literaturdaten®®Fe-Diffusion in
n-Fe35Sh35BgNb3Cly (Finemet) [99], in nanokristallinem-Fe (n-Fe [100]), in kri-

stallinem Fe (c-Fe [93]), in Intra- und Interagglomeratgrenzen von nanokristallinem

y-Fes12Nizgg (n-FeNi [56, 98]) und in Korngrenzen von grobkristallinemFe (Fe,
KG [97]). Extrapolierte Werte: punktiert oder gestrichelt.
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5.2 Nanokristalline weichmagnetische
Legierungen

Mikrostruktur

Die Untersuchungen derdtgenbeugung zeigen, dass ingdZ&7B3 und
Fers35SiizsBoNb3Cuy jeweils eine einzige nanokristalline Phas&nich a-

Fe mit einer Kristallitgpf3e von 20 nm bzw. B&i mit 13 nm auftritt. Die Kri-
stallitgroRenverteilung ist in beideraien schmal (Abb. 4.7 [75]). Zészlich

tritt eine amorphe intergranulare Restphase auf (Abb. 5.2), deren Anteil in
Fer35Sii35BoNbzCup mit ca. 43 % Ioher ist als in FgZr;Bz mit ca. 34 %.

Der geringere Anteil an intergranularer Restphase ya&eB3 konnte die Ur-
sache dalfr sein, dass dort ein za&licher Diffusionspfad mit einer Diffusion
ahnlich wie in Korngrenzen auftritt.

Abbildung 5.2: Schematische Mikrostruktur von n-fzg Si35BgNbsCuy

Die Nanokompositstruktur aus Nanokristalliten und amorpher Restphase stellt
ein chemisch inhomogenes Gge dar, da sich bei der Kristallisation die in
den Nanokristallliten urdislichen Komponenten in der amorphen Restpha-
se anreichern. Dies wird durch die von uns anrgBe;Bs durchgetihrten
analytischen Untersuchungen l#ggt (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 ngf€r7B3 ge-
messen mit Atomsonde (AP-FIM) [83, 102].

Fe-Diffusion in nanokristallinem FegoZr 7B3

In n-FgpZr;Bs kann aus der Zweikomponentenstruktur der Profile auf zwei
Diffusionspfade mit niedrigemdg ;) und hohem Dg ;) Diffusionskoeffizi-
enten geschlossen werden. Den niedriDewWert ordnen wir der Diffusion in
der intergranularen Restphase zu.

Wie in Kapitel 4.2.1.a ausgéhrt, ist die um mehrere GRenordnungen lang-
samere Diffusion in dem-Fe-Nanokristalliten bei niedrigen Temperaturen
vernachéssigbar. Bei bheren Temperatureifilirt Dy zu einer Diffusion von

den Grenzfichen in die Kristallite {bergangsbereich BC, Kap. 2.2.2). Die-
ses Verhalten unterscheidet sich grundlegend vegdSe; 3 5BgNbzCuy (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-
flachen [74].

Das Diffusionsverhalten in bgZr7B3 ist wie in Fe&35Sii35BoNbsCu; mali-
geblich durch die intergranulare amorphe Restphase bestimmt. Die Diffusion
in dieser Restphase ist deutlich gegleer derjenigen in Korngrenzen verlang-
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Abbildung 5.4: Fe-Diffusion in den weichmagnetischen LegierungesyEe B3 (e:

GF, Typ I;o: GF, Typ II; x: amorpher Ausgangszustand) unc4=£5h35B9Nb3Cly
(Finemet) [74,99] im Vergleich zur Diffusion in den kristallinen Komponenten (Fe [93],
Fe;Si [68]) und in Korngrenzen voa-Fe (Fe,KG [97]). Extrapolierte Messdaten aus
der Literatur sind punktiert bzw. gestrichelt.
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Abbildung 5.5: Diffusion in FeoZr;Bs im Vergleich zu amorphen Legierungen
([103, 104]) und nanokristallinem E§Zryq ( [94, 95]). FeoZr;B3: GF Typ | (), Typ

Il (o), amorpher Ausgangszustand.(Diffusor: Fe, soweit nicht anders angegeben (s.
Tab. 5.2).

samt und weist andererseits séthmliche Werte wie die Diffusionskoeffizi-
enten in amorphem GeNb14B7 auf (Abb. 5.5, Tab. 5.2). Da die Atomradi-
en von Fe und Co bzw. Zr und Ndthnlich sind, Bnnte dies darauf hindeu-
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ten, dass die Grenzithen in FggZr;Bs ahnliche relative Anteile der Kompo-
nenten aufweisen wie GeNb;4B7. Die Diffusionskoeffizienten im amorphen
Ausgangszustand von §Zr;Bs, die mit den extrapolierten Werten von amor-
phem FgoZrip Ubereinstimmen, sind dagegeoher als in den GrenZthen

von FeoZr;Bs (Abb. 5.5). Dieser Unterschiedidte mit dem goél3eren rela-
tiven B-Gehalt in der amorphen intergranularen Phase zusan@mgeh, 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 nac¢lissdhum et al. [74] die Diffu-
sion in den Grenzichen von Fg5Sii135BgNbsCuy gleich schnell ist wie im
amorphen Ausgangszustand.

Im Gegensatz zu FgsSi135BgNbaCuy tritt in FegeZr7Bs ein zweiter Diffu-
sonspfad mit schneller Diffusion auf. Dessen Diffusionskoeffizient is&on
licher Gibienordnung wie die Korngrenzendiffusion in polykristallinem Fe
und wird der Diffusion in Grenzfichen ohne intergranulare amorphe Phase zu-
geordnet. Die Ursachéif den Unterschied zu FgsSii135B9NbzCuy kdnnte in
dem geringeren amorphen Anteil liegen, der dadut, dass nicht alle Nano-
kristallite volls&andig von amorpher Restphase umgeben sind. UntarcRer
sichtigung der charakteristischen Diffusicirsgien 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-Grenatthen-Modell von FgZr;Bs.

Fur 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
Fallen eine vollkommen andere ist. Das Agglomeratmodell bezieht sich auf
pulverkompaktierte Proben mit Restporasin den Agglomerat-Grenzithen
(Abb. 2.11). Wohingegen in diesem Agglomeratmodell der langsame Diffusi-
onspfad die Intraagglomerat-Grer@fhen und der schnelle Diffusionspfad die
Interagglomerat-GrenZthen charakterisiert, wird in der vorliegenden hoch-
dichten, porenfreien Legierung §oZr7B3 der langsame Grenzthenpfad von
intergranularen Restphasen und der schnelle Diffusionspfad von Gremefi
ohne Restphase verursacht (Abb. 5.6).
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e 100nm

Abbildung 5.6: Zwei-Grenzfaichenmodell von nanokristallinem ¢o&r;Bs. Hel-

le Punkte: Nanokristallite; graue Matrix: intergranulare amorphe Restphase (Grenz-
flachentyp 1); schwarze Linien: Greréthen ohne amorphe Restphase (Gréobhén-

typ 1) mit Korngrenzenahnlichen Diffusionseigenschaften.

Ge-Diffusion in nanokristallinem Fez35Si135BgNb3Cuy

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

1. Die Ge-Diffusion in nanokristallinem FgsSii35BgNb3Cuy 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 dea%ieKristalliten. Die vor-
liegenden Messungenisgzen das filhere Modell [74], wonach die schnelle
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Abbildung 5.7: Ge- und Fe-Diffusion in FgsSi35BoNb3Cuy im Vergleich zur
Diffusion in den kristallinen Komponenten [68] bzw. in Korngrenzen wfe [97].
FerssSihasBgNbsCu: "*Ge-Diffusion in Nanokristalliten+) und in Grenzichen
(A). °9Fe-Diffusion in nanokristallinem Zustand)(und im amorphem Ausgangszu-

stand (). Extrapolation von Messdaten ist punktiert.

Fe-Diffusion in Fe35Si135BgNbzCu; durch Diffusion in Nanokristalliten zu-
stande kommt. Aufgrund der intermetallischen geordneteja®fuktur ist die
Si-Diffusion viel langsamer als die Fe-Diffusion, da Si im eigenen Untergit-
ter nichtiber Nachste-Nachbarsipnge diffundieren kann [68] (Abb. 5.8, Tab.

5.2).

Aus dem Vergleich mit kristallinem B&i 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: DO0s-Struktur von FgSi. Fe-Gitterphtze (gefilite Symbole), Si-
Gitterplatze (offene Symbole).

der Zusammensetzung und dem Ordnungsgrad der intermetallisch®n Fe
Verbindung ablngt, deutet dies auf eine geriiigfig andere chemische Zu-
sammensetzung odeblhere Unordnung der Nanokristallite hin (Tab. 4.1).
Versetzungen égnnen als Quelle schneller Diffusion ausgeschlossen werden,
da keine inneren Verzerrungen festgestellt werden konnten (Tab. 4.1).

Die Ge-Diffusionskoeffizienten in den Grereathen von
Ferss5SiiasBoNbsCuy, die man unter Beicksichtung der Ausdiffusion
von den Grenzéichen in die Nanokristallite aus der tiefreichenden Profil-
komponente ermittelt, weisaihnliche Werte wie die Fe-Diffusion in diesen
Grenzftichen auf (Abb. 5.7). Die gutéJbereinstimmung der Diffusionskoef-
fizienten von Fe und Ge in der amorphen intergranularen Restplhiese auf

die ahnlichen Atomradien zuckzufihren sein.

Diese Beobachtungen liefern eine konsistentes Bild des Fe- und Si-
Diffusionsverhaltens in n-FgsSi;35BgNb3Cuy. Weder fir Fe noch dr Si
wurden schnelle GrenZithendiffusionspfade wie in n-§gZr;B3 gefunden.

1Der Fe-GrenzBchendiffusionskoeffizient in FesSi135BoNb3Cuy kann aus dem gemesse-
nen effektiven Fe-Diffusionskoeffizienten unter Beksichtigung des Volumenanteils der Grenz-
flache berechnet werden (siehe [99]).
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5.3 Nanokristalline Hartmagnete auf
Nd>Fe 4B-Basis

Zur Diskussion der Ergebnisse der Diffusionsmessungen an defReMNe-
Legierungen betrachten wir zéchst das Diffusionsverhalten unterhalb des
intergranularen Schmelbergangs. AnschlieR3end wird das Diffusionsverhal-
ten oberhalb des Schmélzergangs unter Einbeziehung der kalorimetrischen
und strukturellen Untersuchungsergebnisse diskutiert.

Diffusion unterhalb des intergranularen SchmelZibergangs

Unter Zugrundelegung einer Volumendiffusion wie anFe, findet man in
Nd>Fe4B unterhalb des intergranularen Schnidergangs GrenZthendif-
fusivitaten, wie sie typisch sindif herlkommliche Korngrenzen von polykri-
stallinen Metallen (Abb. 5.1). Die Aktivierungsenergie von 1,8eV in Proben
mit hohem NdUberschuss ist sekhnlich zum Wert von 1,72 e\iif die Korn-
grenze in polykristallinem Fe (Tab. 5.1). Auch die Proben mit geringem Nd-
Uberschuss weisen bei hohen Temperaturen in der festen Phase Werte wie in
der Korngrenze vom-Fe auf, allerdings ist die Temperaturanigigkeit mit
einemQ-Wert von 2,47 eV bher als ina-Fe oder in den Proben mit hohem
Nd-Uberschuss.

Unter der Annahme, dass die Volumendiffusion in,Ne 4B die gleiche ist

wie in a-Fe, liegt in den vorliegenden Untersuchungen das Stadium B der
Korngrenzendiffusionskinetik vor (sx in Tab. 4.10, 4.11). Aber auch un-
abhangig von der genannten Annahme bgiech Dy, gilt - sofern Diffusi-
onskinetik Typ B vorliegt - der Befund, dass die Diffusionseigenschaften von
Nd,Fe 4B und Feahnlich sind. Dies zeigt die Auftragung v@Dg/+/Dy,

die man direkt aus dem Profil ohne Kenntnis \iy bestimmt (Abb. 4.33b).
Denn die DifferenzQg —1/2Qy = 0,29eV fur Nd,Fe 4B mit hohem Nd-
Uberschuss, die man aus der Steigung bestimmen kann, stimmt mit dem ent-
sprechenden Wertif a-Fe von 0,21 eV ebenfalls guberein.

Wir wenden uns abschlieRend der Diskussion zu, welche \WWgytnnehmen
kann, wenn sictDy in Nd>Fe 4B so stark vorDy in Fe unterscheidet, dass
keine Typ B Kinetik vorliegt. Fally 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. ObergrenzerDis angeben
(s. Abb. 5.9). Die nach Typ C ermittelten Werte stellen eine Untergrenze dar,
wie in Kapitel 2.2.2 dargelegt wurde. Obergrenzen Bnergeben sichir

10— .
g Typ A (Obergrenze)
20 ,‘:, | i //
PRI \
AL ,445;» 2,4 at% Nd-
3 J '44415377 -
—_ ] Do 44’!’?7, Uberschuss
0 Y /‘““gﬁg?;»».. T
g0F L “3%%»5 ki
el : // / ‘ ’
- = ! . // ' ;” l
% F Typ C (Untergrenze) , Ny .
0%k 22 ////’" I
: D, (Typ B) //
- 0,4 at% Nd-
Uberschuss /é
10-26 . I . I . I . I . S
1.0 1.1 1.2 1.3 1.4 1.5
1/T[10° K]
Q[eV] oD
2,4 at% NdUberschuss Typ B 1,80 | 3,4510 %
Untergrenze| 1,68 | 1,5310 12
Obergrenze| 1,68 | 7,6510° 11
0,4 at% NdWUberschusy Typ B 2,47 | 5,710°8
Untergrenze| 2,02 | 2,410
Obergrenze| 2,02 | 6,410°10

Abbildung 5.9: Arrheniusauftragung der Grenafihendiffusionskoeffizienten in
Nd»Fe 4B mit Ober- und Untergrenzebg (Typ B): Werte unter Zugrundelegung einer
Volumendiffusion wie ir-Fe (vgl. Abb. 4.33 a). &r die Auftragung der Werte geifs
Typ C-Auswertung wurdé = 1 nm verwendet. Die Aktivierungsenergi€énund \Vor-
faktorenDq 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 vernadssigt (Glg. 2.9, S. 14). Daraus folgt, dass
sich die beiden Grenzwerte nur durch den Volumenariteler Korngrenze
unterscheiden, d.h. es gllig max = De min/f. Fur NcbFe4B mit geringem
Nd-Uberschuss e#it man fir sptarische Korner mit Durchmesset = 80nm
(Abb. 4.10) einen Wert vorfi =~ 36/d = 0,0375 fur das Material mit gro3em
Nd-Uberschuss mit Krnern von ungéfhr 50 nmx 150 nmx 80 nm (Abb. 4.11)
einen Wert von ca. 0,02. Das bedeutet, dass die Geaethdiffusionskoeffi-
zienten - unabéaingig von einer Annahme biéglich Dy - innerhalb eines Be-
reichs von 1,4 bzw. 1,7 GRenordnungen festliegen.

Intergranularer Schmelziibergang Die transmissionselektronenmikrosko-
pischen und kalorimetrischen Untersuchungen zeigen, dass die Mikrostruk-
tur der nanokristallinen NdFe 4B-Magnetmaterialien stark von der Zu-
sammensetzung bestimmt werden. In dem mit Nd-angereicherten Materi-
al (FesogNd142B50) wurden in TEM-Aufnahmen neben gtchenbrmigen
Kornern (Abb. 4.11) ausgedehnte Tripelbereiche gefunden (Abb.24\WR

in Kapitel 4.1.2.c dargelegt wurde, schmelzen neben den Gaeheih auch

die Tripelbereiche sowie die sogenannten 'flake boundaries’ auf. In dem Ma-
terial mit geringem NdJberschuss (e 5Nd122Bs 3) wurden polyedrische
Korner mit einem Durchmesser von ca. 80 nm beobachtet (Abb. 4.10). Ausge-
dehnte Tripelbereiche treten dort nicht auf.

Anhand der genannten Informationghber die Mikrostruktur diskutieren wir

im Folgenden die Diffusionsdaten, die sich oberhalb des intergranularen
Schmelzibergangs in charakteristischer Weise mit dem Nd-Gélmalern. So
treten in NdFe; 4B mit groRem NdUberschuss bei Temperaturen oberhalb des
intergranularen Schmalbergangs zwei Diffusionspfade auf (Abb. 4.31 und
B.5), die darauf schlie3en lassen, dass neligssifjen Tripelbereichen und
Korngrenzen auch feste Korngrenzen vorliegen. In dem Material mit geringem
Nd-Uberschuss konnte dagegen auch oberfalhur ein Profilbereich beob-
achtet werden, was auf ein Aufschmelzen aller Korngrenzen hindeutet (Abb.
4.27, 4.28 und B.3).

2In den Proben, dielir die Diffusionsmessungen bei 725K 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 Nd,Fep 4B mit hohem NdUberschuss wurdeif die Diffusion in der flissi-

gen Phase ein deutlich kleinefdg-Wert als in dem Material mit geringerem
Nd-Uberschuss gefunden (Abb. 4.33 a)). Diésikte ndglicherweise darauf
hindeuten, dass in Nd-reichem Mk 4B die fliissige Phase kein geschlosse-
nes Netzwerk bildet. Wir gehen allerdings davon aus, dass die geringeren Wer-
te vondDg vielmehr eine Folge der Diffusion von deridisigen in die festen
Korngrenzen sind. Bécksichtigt man diese za&liche Ausdiffusion aus den
flussigen Korngrenzen im Rahmen des modifizierten Typ-B-Modells, ergeben
sichdDg-Werte, die vorahnlicher Gél3enordnung sind wie diejenigen in dem
Material mit geringerem Nd-Anteil (Abb. 4.32). Diese Abattung ist jedoch
wegen der Annahme vay (Glg. 2.12) mit betéachtlichen Unsicherheiten ver-
bunden.

Zum Vergleich mit Diffusionskoeffizienten in Volumenschmelzen betrachten
wir die Werte fir das Ndarmere Material, da diese aufgrund des Vorliegens
eines einzigen Profilbereichs ohne die oben genannten Unsicherheiten zu-
verlassig bestimmt werden konnten. Nimmt man an, dass der aufschmelzba-
re Fremdphasenanteil einen homogenen Korngrenzenfilm bildéttizéchan

fur die Dicked der aufgeschmolzenen intergranularen Schicht einen Wert von
2nm ab (Kap. 4.1.2.c). Damitknen wir aus dem maximalébg einen Dif-
fusionskoeffizienten von 1,260-8 m? /s ermitteln. Wie Abbildung 5.10b und
Tabelle 5.3 zeigt, ist dieser Wert nur geriiaigig hbher als die Diffusionskon-
stanten in Volumenschmelzen reiner Metalle oder eutektischer metallischer
Legierungen. DidDg-Werte in den flissigen Korngrenzen von Mée 4B sind
kleiner - und damit didJbereinstimmung mit den Schmelzdiffusionskoeffizi-
enten noch besser - wenn man davon ausgeht, dass die schmelzbaren Phasen
keinen homogenen Film bilden, sondern inhomogen verteilt sind dusmt-
sprechend gif3er als 2 nm ist. Diedihrt zu der wichtigen Schlussfolgerung,
dass sich zumindest bei debdhsten hier untersuchten Temperatur, die inter-
granularen Schmelzschichten bighch ihrer Diffusionseigenschaften wie Vo-
lumenschmelzen verhalten.

Bemerkenswert ist die Zunahme véBg am intergranularen Schméilaer-
gang im Vergleich zum Diffusionsverhaltddg in Korngrenzen reiner Me-
talle. In letzterem sind die auf den Schmelzpunkt extrapolieRgANerte
nur geringfigig niedriger als in der Schmelze, d.h. am Schine¢ézgang
der Korngrenze von Metallen tritt nur ein kleiner Sprung auf (Abb. 5.10a).
Die Zunahme vordDg in Nd>Fe 4B um bis zu drei Gofenordnungen kann
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Abbildung 5.10: (a) Diffusionskoeffizienten in Arrheniusauftragung skaliert auf die
Schmelztemperatii,. Korngrenzen in NgFe 4B (geringer NdUberschuss) im Ver-
gleich zu der empirischen Beziehunigy ISchmelzenly,) [101] sowie fir Korngren-

zen von krz-Metallen[fg) [101]. Hir die feste Phase in gg5Ndi22Bs 3 wurde T,

= 1454 K (NgFe4B) und d = 1nm und fir die flissige Phase (Wertif hbchste
Messtemperatuijy, = 938 K mitd = 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 ausschlief3lich auf die Zunahme vwuriickgefihrt werden, und zwar
auch dann nicht, wenn die Korngrenzen inhomogen aufschmelzen sollten
und die Schmelzschichtdicke daher mehr als der abgégehWert von 2 nm

fur homogenes Aufschmelzen betragen sollte. Der hohe Sprung ist auch auf
den hohen Unterschied zwischen der Schmelztempefgataer kristallinen
Nd>Fe 4B-Phase und der eutektischen Temperatur der Korngrenzeckzur
zufuhren. Skaliert man di®-Werte der festen Korngrenze auf die Schmelz-
temperatur von NgFe 4B und die Werte in der Schmelze auf die eutektische
Temperatur und bécksichtigt zudem den Anstieg vanam Schmelaber-

gang von 1 auf 2 nm, liegen auch dort die Diffusionskoeffizienten von fester
und flissiger Phase in einer homologen Auftragung auf einer Arrheniusgera-
denahnlich wie in reinen Metallen (Abb. 5.10a).

Abschlie3end diskutieren wir die unterschiedliche Temperaté@radpgkeit

der dDg-Werte am intergranularen Schmigergang 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 derachstlbheren Messtemperatandert sich der
hohe D-Wert dann kaum noch. Dies ist in guteibereinstimmung mit den
DSC-Messungen, die auf eine einzige, starke eutektische Schmelzreaktion
(e-Nd + T1 + Fe7Nds = 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-
Uberschuss auf groRe Bereiche mit nicht aufgeschmolzener Korngrenze hin.
Analog zu dem 2-Korngrenzenmodell indg2r7B3 miissen die fissigen Be-
reiche so weit voneinander entfernt sein, dass sich die Diffusi@msstin der
flussigen und der festen Phase nigbérlagern (Kap. 5.2). Dieser Befund, der
noch weitergehender Etung bedarf, ist deshalb besonders bemerkenswert,
da wegen der guten Verformbarkeit in der Literatur von einem \idigem
Aufschmelzen der Korngrenzen ausgegangen wird.

Im Vergleich zum Nd-reicheren Material nimn@Dg in dem Ndarme-

ren Material in zwei Stufen zwischen 937K und 949K sowie zwi-
schen 961K und 967K stark zu. Diese Stufen ordnen wir den Reak-
tionen e-Nd + T; (Nd2FeisB) + T2 (FeNdi1Bs) = L (928K) und

e-Nd + T1 + Fe7Nds = L (951K, Tab. 2.1) zu, die in den DSC-Messungen
beobachtet werden. Das zeigt, dass der Aufschmelzprozess in diesem Material
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Material Tp Tracer D

[K] [m?/s]
Geringer NdUberschuss, Typ B 973 | *YFe | 1,25-10°°
Hoher NdUberschuss, Typ B | 980 | 59Fe | 1,08-10°10
Hoher NdUberschuss, 2KG | 980 | %9Fe | 1,0-10°7
FegaBq7? 1523 3.10°*
Sn-PB) 739 3,210+
Pdz6CusSiig® 1040 1,3-10°10~*
NagoK gg?) 260 | 2Na | 1,6-10°°
NagoK gg 260 | 3K 1,2-107°
SLigg7"Li13® 454 | OLi 7,1-107°
SLiz4 Ligoe" 454 | L 5,7-10°°
Nad 371 | #Na | 3,7-10°°
3) Tomut und Chiriac, 2001 [114] ® Khairulin et al. 2000, [115]
°) Egry etal., 1998 [116] 9 Feinauer und Majer, 2001 [117]

® Feinauer et al., 1994 [118] ) Feinauer et al., 1997 [120]

9 Feinauer et al., 1993 [119]
* diese Daten wurden mit der Stokes-Einstein-Gleichung [121] aus der Viakosit
berechnet.

Tabelle 5.3: Diffusionskoeffizienten in intergranulareriifisigen Schmelzen von Fe-
Nd-B im Vergleich zu eutektischen Schmelzen und reinen Metallen in déeNes
Schmelzpunkts. lir NdbFe 4B sind dieD-Werte bei der jeweils échsten Messtem-
peraturTp angegeben.iif das Material mit hohem Ntlberschuss auch der Wetirf
das 2-Korngrenzen-Modell (2 KG).UF die d-Werte in der flissigen Korngrenze wur-
de 2nm (geringer NdJberschuss) bzw. 7,5nm (hoher Nitberschuss) angenommen
(Kap. 4.1.2.c)Tp: Diffusionstemperatul): Diffusionskoeffizient.

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

Verschiedene Ursachen sind dafn Betracht zu ziehen, dass in prk 4B
mit geringem NdUberschus®Dg dabei nicht abrupt sondern kontinuierlich
zunimmt: Falls sich zu Beginn des Schmelzprozesses einimurast Schmelz-
film ausbildet, kann der Diffusionskoeffizient in diesem Film gegdeer einer
Volumenschmelze reduziert sein (sog. 'confinement’).afzigch bzw. alter-
nativ kann das Aufschmelzen lokal einsetzen, womit der beobadbtetert
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einen effektived Wert von flissiger und noch nicht geschmolzener Korngren-
ze darstellen virde. Mit zunehmender Temperatur und Ausbildung eines zu-
sammenhngenden flssigen Korngrenzennetzwerkahert sich der effektive
Wert dann dem in der Volumenschmelze.

Die oben angesprochenedglichkeit, dass die Diffusion initchnen Schmelz-
filmen langsamer seindknte als in Volumenschmelzen, ist von prinzipiel-
ler Bedeutungir die Physik von Grenzichen und Systemen reduzierter Di-
mensionaliat. Es ist davon auszugehen, dass sigksige intergranulare Fil-

me in ihren Eigenschaften und ihrer Struktur von Volumenschmelzen unter-
scheiden. Solche Unterschiede sind aufgrund der reduzierten Dimengibnalit
und der Existenz einer Grenaflhe zu den benachbarten Kristalliten (Kristall-
Schmelz-Grenzfiche) zu erwarten. Bisher liegen aber nur wenige Untersu-
chungen zu diesem sogenannten 'confinement’-Effekt vor. Beispielsweise zei-
gen Computersimulationen zum Obadhenschmelzen, dass iiarthen flissi-

gen Oberthchenfilmen durch die Grenaihe zum Festiper laterale Dich-
teoszillationen induziert werden [122].

5.4 Diffusion und Anisotropie

Diffusionsmessungen liefern einen wichtigen Beitrag zum ¥achhis 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 Diffusionsweiteriiekschilisse auf den atomaren Mecha-
nismus ziehen, der zur Ausbildung magnetischer Anisotrapietfin 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 flissigen 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) Grenz#ichendiffusion oder b) Grenafthenreaktion (sog. 'soluti-
on precipitation creep’) [125, 126],

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

Fir 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

FerasSitzsBgNbsCu;  Magnetische  Untersuchungen zeigen  folgen-
de Charakteristika Uir die Ausbildung der magnetischen Anisotropie in
Fer35Sii35BoNb3Cuy: Die Aktivierungsenergie zur Induzierung magneti-
scher Anisotropie ist im nanokristallinen Zustand 1Qit= 2,9eV deutlich
grofRer als im amorphen Ausgangszustand @it 1,9eV [127]. Weiterhin
konnte festgestellt werden [128], dass die magnetische Anisotkqpiem
einen Faktor 10 gif3er ist, wenn die Anisotropie bereitalarend 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 folgendeém@an die Fe-Diffusion
nicht fur die Induzierung der magnetischen Anisotropie verantwortlich sein
kann:

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

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

3. Aus den vorliegenden Diffusionsdaten attt man eine mittlere Fe-
Diffusionsiange von 200 nniir die Temperaturen und Zeiten ab, bei denen
die Anisotropie erzeugt wird. Dieser Wert ist deutlichhler als etwa der
halbe Korndurchmessed & 13nm), was als eine charakteristischénige



5.4. DIFFUSION UND ANISOTROPIE 111

fur die Anisotropieerzeugurighber 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 Aufschlusdiber die Si-Selbstdiffusion.

Mit den Daten der Ge-Nanokristalldiffusion sttt man @ir die Temperaturen
und Zeiten, dieifir die Erzeugung oder Ausheilung von magnetischer Aniso-
tropie charakteristisch sind, Diffusio@sigen in der Gif3e von ca. 4 nm (30 %
des Kristallitdurchmessers) ab, wie &g £inen ratenbestimmenden Prozess
zu erwarten ist. Darberhinaus stimmt die Aktivierungsenergie von 3,3 &¥ f

die Ge-Diffussion in den Nanokristalliten recht gut mit den Daten der Ani-
sotropieerzeugungberein. 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 unitatstdass die Aniso-
tropiekonstantd, von dem Si-Gehalt in den Kristalliten afhgig ist [129],
und zwar istK, umso kleiner, je geringer die Abweichungen von déchkto-
metrischen Fg¢Si-Zusammensetzung sind. Dies ist daraufizieuiihren,
dass es mit Anaherung an die 8thiometrische Zusammensetzung zuneh-
mend schwieriger wird, einglf die Anisotropie erforderliche 8tung 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 eatarlichen
Zusammensetzung wie #Si135BgNbzCuy wird eine Aktivierungsenergie

fur die Kriechverformung von 1,5eV [130, 131] gefunden, ein Wert, wie er
charakteristischifr die Fe-Diffusion in Fe-reichen amorphen Legierungen ist.
Dies deutet daraufhin, dass die Kriechverformung durch die Diffusion in den
Grenzfchen mit amorpher Restphase und nicht durch eine Diffusion in den
Nanokristalliten kontrolliert wird.

n-FegoZr ;B3 Fur n-FeoZryBs liegen kaum Daten zur Kinetik der Einstel-
lung der magnetischen Anisotropie vor. Es ist davon auszugehen, dass Aniso-
tropie in FgpZr7Bs 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 kubischen-Fe Nanokristalliten erzeugt werden kann. Die Zr-Diffusion
in a-FeoZryo ist wesentlich langsamer als die Fe-Diffusion in aygZe19 bzw.

a- oder n-FeyZr7B3 (Abb. 5.5). Dies &sst den Schluss zu, dass indZ&7B3

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

Da in amorphen Legierungen Verteilungen von Aktivierungsenergien vorlie-
gen, ist nach Kroniiler dort die mittlere Aktivierungsenergiéif kurzrei-
chende Diffusion geringer als diarfweitreichende Diffusion (Abb. 5.11). Da

fur die Anisotropieerzeugung kurze Diffusionswege ausreichen, stellt daher
die Aktivierungsenergie der Tracerdiffusion eine obere Grefizalie 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 dedifer der tetragonalen Phase
Nd>Fe 4B 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 Verformungsraég126] mit den vorliegenden Grenz-
flachendiffusionsdate®Dg, vgl. Abb. 4.33a).

Abbildung 5.12 zeigt einen Vergleich der Temperatuéaigigkeit der Ver-
formungsrate und der in dieser Arbeit erhaltenen Graoh&ndiffusionsda-
ten. Die Aktivierungsenergie der Verformungsrate in dem Material mit ge-
ringem NdUberschuss beigt 4,1 eV, die iir das Material mit bherem Nd-
Uberschuss nur 2,9eV (Abbildung 5.12). Die Aktivierungsenergiendie
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). Zudé&ndert sich die
Aktivierungsenergie tir die Verformung am Schmelzpunkt der Korngrenze
nicht, wohl aber die Diffusionskonstante. Diese Vergleicierén zu dem
Schluss, dass die Verformung nicht durch die Fe-Diffusion kontrolliert sein
kann. Dieser Befund deckt sich mit Ergebnissen voartberger et al. [126],

die aus der Verformungscharakteristik auf einen solution-precipitation Kriech-
prozess geschlossen haben. Bei diesem Verformungsprozess werden Kristal-
litatome von einem Kristallit abgest, Uber die flissige Korngrenze hinweg
transportiert und dort an den benachbarten Kristallit angelagert. Die ratenkon-
trollierende Schritte sind dabei die Alde- und Anlagerungsreaktionen an der
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Kristall-Schmelz-Grenzfiche und nicht die Diffusion in derif§sigen Korn-
grenze. Dennoch ist es bemerkenswert, dass das leichter verformbare Material
auch die geringere Aktivierungsenergie der Korngrenzendiffusion aufweist.

Obwohl die flissige Korngrenzenphase keinen direkten Einfluss auf das Ver-
formungsverhalten aibt, ist sie notwendig, um Mikrorissealrend 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

AbschlieRend werden die Diffusionsdaten mit Daten aus Kriechexperimen-
ten an nanokristallinen Materialien verglichen. Bei der Kriechverformung
spielt die Diffusion eine zentrale Rolle. In nanokristallinen Materialien
konnen konventionelle Verformungsmechanismen aufgrund der kleinen Kri-
stallitgroRen sogar vollaindig unterdickt sein und Verformungsmechanis-
men Uber Grenztichenprozesse dominant werden [7]. Von einem Vergleich
der Diffusions- und Verformungscharakteristik von nanokristallinen Materia-
lien kdonnen Schlussfolgerungen auf den Verformungsmechanismus in diesen
Materialien gezogen werden.

Es sind verschiedene Mechanismen bekannt, die die Kriechkatgrollieren
(Tabelle 5.4). Alle Modelle &nnen mit der allgemeinen Gleichung

. de a" Q
€= g _Ad_m exp(——) (5.1)

beschrieben werden, wobaAieinen Vorfaktor,o die angelegte Spannund,

die Korngb3e,Q die Aktivierungsenergie der Verformunig die Boltzmann-
konstante,T die Temperatur sowi@ und m den Exponenten der Spannung
bzw. der KorngolRe darstellt. Die Exponentenund m sind charakteristisch

fur einen bestimmten Verformungsmechanismus (Tabelle 5.4). Mit einer dop-
peltlogarithmischen Auftragung vdne gegeninc und Ind erhalt man den
Spannungsexponenterbzw. den Korngbl3enexponentem und kann damit

auf den Verformungsmechanismus schliessen (Tabelle 5.5).

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

Diffusionskriechen (Nabarro-Herinjy) 1 2 Dy
Diffusionskriechen (Coblé) 1 1 Dg
Versetzungskriech&h 38 0 Dy
Korngrenzengleiteth 2 3 Dg
Korngrenzengleiteth 2 2 Dy
solution-precipitation credp 1 3 Dg
solution-precipitation credp 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) Grunberger et al., 1997 [126]

Tabelle 5.4: Mechanismen der Kriechverformung. Spannungsexponem: Korn-
groRenexponent (Gleichung 5.1)y: Volumendiffusion,Dg: Korngrenzendiffusion,
GR: Grenzfachenreaktion.

1 ab, wie er charakteristisch isirfeine 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 Korngdl3en von 6 nm wurde eine Spannungsexponerdn 1,2
gefunden, der zwischen dem Waiit Coble-Kriechenr{ = 1) und diffusions-
kontrolliertem Korngrenzengleiten & 2) liegt. Fiur hohere Korngd3en beob-
achtet man éhere Werteiir n bis zu 5,3 [8], die auf einetibergang 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-£dih.
gefunden, wie es charakteristisdir Coble-Kriechen ist. Die gut&berein-
stimmung der beobachteten Aktivierungsenergiedas Diffusionskriechen

von 0,72 eV [141] mit der der Korngrenzenselbstdiffusion in grobkristallinem
Cu [144] unterditzt dieses Modell. &ir 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 wiederumahnlich ist wie die Aktivierungsenergie der Korngrenzendif-
fusion in grobkristallinem Ni [139] (Tabelle 5.5), sollten hier jedoch aufgrund
der gibReren Korngil3e von 300 nm auch zaizliche Kriechmechanismen ak-

tiv sein.



Kapitel 6

Zusammenfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wurden Diffusionsmessungen an hochdichten und
strukturell stabilen nanokristallinen Proben ohri@eshden Einfluss von Rest-
porositit, Relaxation und Korngrenzenwanderung durchigef Als Modell-
systeme wurden weich- und hartmagnetische Legierungen verwendet, weil die
Selbstdiffusion in diesen Materialieidrfdie Erzeugung magnetischer Aniso-
tropie von Bedeutung ist.

In den weichmagnetischen Legierungen odZe;B3 und
FerasSiiasBoNb3Cuy, die durch Kiristallisation aus dem amorphen Zu-
stand erzeugt werden, wird die Fe-Diffusion mal3geblich durch intergranulare
amorphe Restphasen bestimmt. Die Diffusion in diesen intergranularen
Restphasen ist deutlich langsamer als in Korngrenzen reiner Metall@umd

lich (Ferzs5SiiasBoNb3Cuy) bzw. langsamer (FgZr7Bs) als im amorphen
Ausgangszustand i die Diffusion von>°Fe in FgyZr;Bs konnte die Akti-
vierungsenergie dieser Grerafhendiffusion zu 1,7 eV bestimmt werden. Im
Gegensatz zu FgsSij3sBgNbzCu wurden fir n-FeoZr7Bs Hinweise auf
einen zweiten schnellen Grerifhendiffusionspfad gefunden, was mit dem
geringeren Anteil an intergranularer Restphase zusamangem knnte.

In  FerzsSiizsBgNbgCu;  konnten aus der Untersuchung défGe-
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 oberfichennahe Komponente weist eine Aktivierungsenergie
der Diffusion von 3,3 eVahnlich wie in FgSi-Einkristallen auf und wird

der Ge-Diffusion in den FgSi-Nanokristalliten zugeordnet. Die um @en-
ordnungen langsamere Ge-Diffusion in den Nanokristalliten im Vergleich
zur Fe-Diffusion erweist sich als eine Folge der geordneteg-&tuktur

der Nanokristallite und iarfte der kontrollierende Prozesarfdie Induzie-
rung magnetischer Anisotropie sein. Der zweite tiefreichende Bereich der
Ge-Diffusionsprofile wird der Diffusion in der intergranularen amorphen
Restphase zugeordnet. In diesen amorphen Gamfefhschichten venlift

die Ge- und Fe-Diffusion nahezu gleich schnell.

In der hartmagnetischen nanokristallinen LegierungpféghB findet man
Grenzfhchendiffusionskoeffizienten in der festen Phase wie sie typisch f

118
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herkommliche Korngrenzen von polykristallinen Metallen sind. Die Aktivie-
rungsenergi€) der Grenzthchendiffusion von 1,8 eV in Proben mit hohem
Nd-Uberschuss ist sefithnlich zum Wert von 1,72 eMif die Korngrenze in
polykristallinem Fe. Auch die Proben mit geringem Nberschuss weisen

bei hohen Temperaturen in der festen Phase Werte wie in der Korngrenze von
a-Fe auf, allerdings ist die Temperaturalpigigkeit mit einemQ-Wert von

2,47 eV loher als ina-Fe oder in den Proben mit hohem Niberschuss. Die
genannten Daten wurden unter der Annahme abgeleitet, dass die Diffusion in
den NdFe 4sB-Nanokristalliten gleich ist wie im-Fe. Von dieser Annahme
unablangig konnten obere und untere Grenzaig in den beiden Legierun-

gen angegeben werden.

In den Hartmagneten auf MEe;4B-Basis konnte man einen steilen Anstieg
von dDg am Schmelzpunkt der intergranularen Phase beobachten. In dem Ma-
terial mit hohem Nddberschuss tritt itdbereinstimmung mit der kalorimetri-
schen Messung ein sehr steiler Anstieg bei einer Temperatur von ca. 951 K auf,
der auf einen grof3en Anteil an aufschmelzbarer Korngrenzenphase schlie3en
|asst. Im Gegensatz dazu schmilzt das Material mit geringerybetschuss

in zwei kontinuierlichen Stufen bei 928 K und 951 K auf, die zwei &sem
eutektischen Reaktionen zugeordnet werden konnten. Der kontinuierliche An-
stieg kann entweder durch ein inhomogenes Aufschmelzen der Korngrenzen
oder durch einen langsamen Anstieg wiDg aufgrund von Grenziichen-
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-NdFe 4B konnen wir ausschliel3en, dass die Verformung und da-
mit die Entstehung von magnetischer Textur in diesen Materialien durch die
Fe-Diffusion kontrolliert wird. Dies unter§tzt die Vorstellungen, wonach
Ablose- und Anlagerungsreaktionen an der Gréahi¢ Kristall-Schmelzeif

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 Granh#ndiffusion in
Systemen (F@Zr7Bs, Fer35SiiasBoNbsCuy) betrifft, die durch die Kristal-
lisation aus dem amorphen Zustand erzeugt werden. Zu einer weitergehen-
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den Beurteilung der induzierten Anisotropie ing&r7B3 waren zuatzliche
Untersuchungen zur Zr-Diffusion aber auch detailliertere weitere magnetische
Untersuchungen von Interesse. Anhand des ModellsysterpBeNd konn-

te im Rahmen dieser Arbeit erstmals die Tracerdiffusion in intergranularen
dinnen fissigen Filmen gemessen werdeii: Kinftige weitere Untersuchun-
gen erscheint hier die Bereitstellung von Vergleichsdaten zur Diffusion in Kri-
stallinem N@Fe 4B als besonders dringlich.



Anhang

A RoOntgendiffraktometrie
Ta Xa d dseh | V<€2> 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 | 0,27A40,082| 286,8H1-0,04

37,5| 21,8:4,6 | 16,9 | 0,29410,095 | 286,79:0,05

o | 355|185t0,7 | 14,9 | 0,275:0,025| 286,82£0,03
873 | 38,4 23,143,1 | 16,6 | 0,322:0,048| 286,72:0,06
32,6 | 17,8+1,5| 14,8 | 0,261+0,051| 286,806+0,06

339/ 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 | 19,742,7 | 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| 17,741,0 | 14,6 | 0,260+:0,036 | 286,66+0,04

336 17,6+1,0| 14,8 | 0,250+0,038 | 286,64+-0,06

@ | 339]|202t0,8| 15,6 | 0,283:0,034| 286,76:0,04
886 31,9 19,6+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
a-Fe 0 62,47,7| 69 | 0,019t0,087 | 286,474:0,027

Tabelle A.1: Ergebnisse der Auswertung der XRD-Spektren von ¢yFeBs,
n-Fer35ShasBgNbsCuy (Finemet) undi-Fe:Ta: Anlasstemperatur,: amorpher An-
teil, KristallitgroBe @) und Mikroverzerrungeny(< €2 >) nach Gleichung 2.16 un-
ter Beficksichtigung der instrumentellen Verbreiterudgey Korngrol3e gerals der
Scherrerformel (2.14)p: Mittelwerte (s. Tab. 4.1).
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B Diffusion

X/t[107° m°s™]

c[a.u.]

0.0 0.2 0.4 0.6 0.8

X/t [107° m*s™]

Abbildung B.1: Diffusionsprofile vorP®Fe in n-FgoZr;Bs mit Anpassung von Glei-
chung 3.4 mitf = —1. Teilweise erfolgte eine Anpassung an beide Profilbereiche.
(<): To = 593K, DY = 5,0.102tm?/s; (+): Tp = 653K D' = 2,5.1072°m?/s; (s):

Tp = 738K, DY =7,410°m?/s; (¢): Tp = 773K t = 1200sDY = 3,3-10 18 m?/s;

(0): To = 773Kt = 18000sD} = 1,16 10 18m?/s,
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X[t[107° m®s™]

0 10 20 30 40 50

c [a.u.]

0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
2 -18 2 -1
X /t[10 " m’s ]
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. (
Tp =593K; (+): Tp = 653K; (): Tp = 738K; (¢): Tp =773K; (¢): Tp = 773K
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X6/5/t3/10 [10—6 m1.28—0.3]

['n'e]o

]
03 04 05 06
X75147/10 1 0° m1.2S-o.3]

Abbildung B.3: Diffusionsprofile von®Fe in NFe 4B mit geringem Ndkber-
schuss (FgsNdh22Bs3). <: Tp = 710Kt = 3020400se: Tp = 838Kt = 18005 +:
Tp — 873Kt — 600s4: To — 955K t — 30050: Tp — 958K t — 60S ATp —
961Kt =300s]: Tp = 970Kt =60s
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c [a.u.]
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°
°
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5 515/10 [ 0° m1.2S-o.3]

o
RN

Abbildung B.4: Diffusionsprofile vorP°Fe in NéFe 4B mit hohem Ndtberschuss
(FengNd142B50). +: Tp = 689Kt = 8479200se. Tp = 778K t = 66600s<: Tp =
816K.t — 678054: Tp = 833Kt = 2160s0: Tp = 904K.t = 11005
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X6/5/t3/10 [1 0-6 m1.23-0.3]

Abbildung B.5: Diffusionsprofile von®°Fe in NgFe4B mit hohem NdUber-
schuss (FggNdh42Bs ). +: Tp = 951Kt = 600se: Tp = 980Kt = 300s<: Tp =
1000Kt =60s¢: Tp = 1053Kt = 150s0: Tp = 1093Kt = 150s
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