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1 Wstep

Poszukiwanie materiatdw o coraz lepszych wiasciwosciach doprowadzito, w ciggu
ostatnich lat, do znacznego wzrostu zainteresowania fazami miedzymetalicznymi. Z uwagi
na niespotykane witasciwosci, w poréwnaniu z innymi materiatami, sg one przedmiotem
wielu badan. Badania te dotyczg zaréwno samych faz miedzymetalicznych, jak rowniez
opracowywania nowych materiatdw zawierajacych te fazy, ktdre moga znalezé
zastosowanie w réznych gateziach przemystu.

Fazy miedzymetaliczne cechuje duza wytrzymatosé oraz odpornos$¢ na utlenianie w
wysokich temperaturach, przez co moga by¢ z powodzeniem stosowane w technice
lotniczej jako materiaty do pracy w wysokich temperaturach np. jako topatki turbin
gazowych. W przesztosci materialy tego typu oparte byly o takie fazy jak NiAl, FeAl i
TiAl, ktore zapewniaty mozliwo$¢é pracy urzadzen z nich wytworzonych do temperatury
1000°C. W wyzszych temperaturach (do 1200°C) uzyskanie dobrych witasciwosci
wytrzymatosciowych zapewniajg np. fazy miedzymetaliczne takie jak Nb(Ni,Al)2 czy
Ta(Ni,Al)2. Fazy te naleza to licznej grupy tzw. faz Laves’a.

Fazy Laves’a rowniez z uwagi na bardzo dobre wiasciwosci elektrochemiczne,
znalazty zastosowanie w przemysle elektrochemicznym jako ujemne elektrody w
akumulatorach typu Ni/MH. Elektrody wykonane z tych materiatdéw charakteryzujg sie
duzg zdolnoscig do magazynowania wodoru.

Obecnos$¢ faz Laves’a w stopach miedzi wykazujgcych pamie¢ ksztattu wptyneta w
sposéb zdecydowany na poprawe szeregu ich wilasciwosci. Wystepujac w postaci
pierwotnych wydzielenn znacznie podwyzsza wiasciwosci plastyczne i wytrzymatoSciowe
tych stopow. Stopy te speiniajg warunki dla zastosowan w przemysle samochodowym,
petrochemicznym czy robotyce np. jako bezpieczniki czy regulatory.

Aktualnie prowadzone badania w rdéznych osrodkach naukowych zwigzane z
poszukiwaniem coraz to bardziej wytrzymatych i odpornych na degradacje termiczng
materiatbw wskazujg jednoznacznie, ze jednym z wiasciwych Kierunkéow badan jest
zainteresowanie sie materiatami, ktorych struktura zawiera fazy miedzymetaliczne. Fazami
takimi sg ponad wszelka watpliwos$¢ fazy Laves'a, ktdre stwarzajg dodatkowe mozliwosci
znacznej poprawy réznych charakterystyk tych materiatéw, nie powodujac jednoczes$nie
pogorszenia innych pozadanych wtasciwosci. Przyktadem sa tu stopy typu Cu-Al-Nb

wykazujgce pamiec¢ ksztattu w podwyzszonych temperaturach. Obecno$¢ w tych stopach



wydzielen fazy Laves’a typu Nb(Cu,Al)2 powoduje réwnoczesny wzrost wiasciwosci
wytrzymatosciowych i plastycznych. Wprowadzenie do tych stopéw czwartego
pierwiastka stopowego prowadzi do dalszych zmian, jednakze nie zawsze korzystnych.
Spowodowane to jest pojawieniem niewielkiej iloSci innych faz miedzymetalicznych jak
rowniez zmianami w sktadzie chemicznym, strukturze i witasciwosciach samej fazy
Laves’a (Nb(Cu,Al,X)2, gdzie X - czwarty pierwiastek stopowy). Ze wzgledu na rozmiary
tych wydzielen, badanie zmian ich struktury prowadzone jest gtéwnie przy pomocy
transmisyjnej mikroskopii elektronowej.

Celem pracy jest zbadanie wptywu sktadu chemicznego na strukture fazy Laves’a
typu Nb(Cu,Al,X)2, gdzie (X = Ni, Co, Cr, Ti lub Zr), wykorzystujagc gtéwnie metode

krystalografii elektronowej.



2 Charakterystyka faz Laves’a

Fazy Laves’a stanowig najwiekszg grupe zwigzkéw miedzymetalicznych. Ponad
1400 dwusktadnikowych i trojsktadnikowych faz Laves’a zostato zebranych w ,,Pearson’s
Handbook of Crystalographic Data for Intermetallic Phases” [1,2]. Dyskusja na temat
niespotykanych wczesniej wasciwosci faz Laves’a siega lat dwudziestych i trzydziestych
ubiegtego wieku [3-9], Pierwsza pracg zawierajacg charakterystyke oraz przeglad
wiasciwosci, tej najbardziej licznej grupy faz miedzymetalicznych, byla praca Laves’a.
Praca ta doprowadzita do tego, ze w roku 1939 Schulze wprowadzit termin ,Fazy
Laves’a”, ktory jest powszechnie uzywany. Pierwszym uczonym, ktory zajat sie badaniem
struktur krystalicznych takich faz jak MgCu2 i MgzZn2 byt Fraiuf [3,4], Dlatego, fazy tego
typu sg nazywane réwniez ,,Fazami Friauf-Laves’a”.

W ciggu ostatnich 10 lat notuje sie renesans zainteresowaniem fazami Laves’a.
Zainteresowanie to jest zwigzane z pojawieniem sie obszardw gdzie fazy te mogg znalez¢
nowe zastosowania [10,11]. Pierwszym przyktadem jest uzycie faz Laves’a jako
materiatbw magazynujacych wodor, zwiaszcza w akumulatorach Ni/MH, ktore sg oparte o
fazy Laves’a Zr(V,Mn,Ni)2 [12-27]. Dla zastosowan konstrukcyjnych fazy Laves’a sg
atrakcyjne z powodu duzej wytrzymatosci w wysokich temperaturach [10,11,28-37].
Zasadniczym problemem zwigzanym z tymi fazami jest ich krucho$¢ w niskich
temperaturach, ktérag probuje sie przezwyciezy¢é w rézny spos6b, np. przez potaczenie faz

Laves’a z bardziej plastycznymi fazami [35,38-53],

2.1 Charakterystyka struktury faz Laves’a

Ze wzgledu na budowe krystaliczng fazy Laves’a nalezg do klasy faz Frank’a-
Kasper’a bedacych topologicznie strukturami o zwartym wypetnieniu przestrzeni. Sg to
fazy o wzorze ogélnym AB2, gdzie A odpowiada atomowi o wiekszym promieniu
atomowym, znajdujgcemu sie w centrum wieloScianu ztozonego z 16 atoméw, a B
odpowiada atomowi 0 mniejszym promieniu znajdujgcemu sie w centrum
dwudziesto$cianu. Liczba koordynacyjna dla atoméw A wynosi 16 (4 atomy A i 12
atoméw B) natomiast dla atomdéw B wynosi 12 (6 atomoéw A i 6 atomow B). Najlepsze,
pod wzgledem wypetnienia przestrzeni, utozenie wielo$ciandw typu A i B wystepuje dla

atoméw o stosunkach promieni rArB~ 1,225.



W grupie faz Laves’a rozr6znia sie trzy typy struktur [54]: nalezaca do ukiadu
regularnego strukture typu MgCu2 (C15), heksagonalng strukture typu MgzZn2 (C14) oraz
diheksagonalng strukture typu MgNi2 (C36). Dla wszystkich typoéw struktur faz Laves’a
charakterystyczne jest tetraedryczne (czworo$cienne) rozmieszczenie w sieci atomoéw B
(rys. 2.1). Kazdy typ struktury charakteryzuje odpowiednie utozenie warstw jednostek
tetraedrycznych:

1. MgCu2- ABC, ABC,...
2. MgZnz~AB, AB...
3. MgNi2- ABAC, ABAC...

Rysunek 2.1. Warstwowe utozenie tetraedrow utworzonych przez atomy B w fazach
Laves’a typu: MgCu2(a), MgzZn2(b), MgNi2(c) [55]

Rys. 2.2 przedstawia wszystkie trzy typy struktur faz Laves’a w ukladzie

heksagonalnym.



(a) MgZn2 MgCu2 MgNi2

Rysunek 2.2. Typy struktur faz Laves’a przedstawione w uktadzie heksagonalnym [56]

2.2 Czynniki wptywajgce na stabilnos¢ faz Laves’a

Pomimo tego, ze fazy Laves’a sg najliczniejszg grupg faz miedzymetalicznych i sa
dobrze znane od wielu juz lat to wcigz pozostajg nierozwigzane problemy dotyczace
stabilnosci ich struktur. Wcigz nie jest mozliwe do przewidzenia, ktéra z faz Laves’a o
sktadzie AB2 tworzy stabilng strukture w danej konfiguracji pierwiastkéw tworzacych te
fazy [57]. Dodatkowg trudnos$¢ stanowi rdéwnoczesne wystepowanie nawet do trzech
stabilnych struktur faz Laves’a w systemach dwu i tréjsktadnikowych.

Dotychczasowe badania [2,58-79] faz Laves’a pokazaty, ze niektére czynniki
geometryczne i elektronowe tj. czynnik wielko$ci atoméw A i B oraz liczba elektron6w
walencyjnych majg wptyw na powstawanie réznych typoéw faz Laves’a. Istnieje wiele
prostych modeli, ktére bazujac na tych czynnikach, probuja przewidzieé¢ stabilno$¢ faz
Laves’a, jednak wszystkie one opisujg stabilnos¢ tych faz w ograniczonych, konkretnych
systemach dwu i tréjsktadnikowych. Rozpatrujgc warunki powstawania danego typu

struktury fazy Laves'a nie mozna bazowac tylko najednym z tych czynnikéw [70],



2.2.1 Czynnik wielkosci atomow

Z geometrycznego punktu widzenia wynika, ze najbardziej zwarte utozenie sztywnych
sfer jest przy idealnym stosunku promieni atomowych rAra ~ 1,225 [6,8,9,62], Jak
pokazano na rys. 2.3a rzeczywisty stosunek promieni atomow tworzacych fazy Laves’a
zmienia sie w zakresie od 1,05 do 1,70, z czego wynika catkowity brak zaleznosci
pomiedzy czynnikiem wielkoSci atomdw a typem tworzonej struktury, zwiaszcza jesli
wezmiemy pod uwage fakt istnienia faz Laves’a o strukturze typu CIl4 (nie
przedstawionych na rys. 2.3a), gdzie stosunek promieni atomowych jest bardzo duzy, np.
1,517 dla YbCu2 czy 1,648 dla KAu2 [80], Zhu [79,81,82] przedstawit zalezno$¢ entalpii
tworzenia faz Laves’a typu C 15, C14 i C36 w funkcji stosunku promieni atomowych (rys.
2.4). Otrzymane wyniki mozna obrysowacé tréjkagtem, dla ktérego maksymalna wartos¢
entalpii tworzenia odpowiada dokladnie idealnemu stosunkowi promieni atomowych

1,225.
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Stezenie elektronéw walencyjnych

Rysunek 2.3. Czestotliwos¢ wystepowania réznych typow struktur faz Laves’a w funkcji
stosunku promieni atomowych Ta/tq (a) i stezenia elektronéw walencyjnych (e/a) (b) [72]



rArB

Rysunek 2.4. Entalpia tworzenia struktur typu Cl4, CI15 i C36 w funkcji stosunku
promieni atomowych rArR [79]

2.2.2 Elektroujemnos¢

Wptyw réznic elektroujemnosci atoméw A i B na czynnik wielkosci atomoéw w
strukturach faz Laves’a byt przedmiotem badahn Edwardsa [83], Stwierdzit on, ze
kontrakcja spowodowana wzajemnym oddziatywaniem pomiedzy atomami A i B jest
proporcjonalna do kwadratu roznicy ich elektroujemnosci. W efekcie potencjaty
miedzyatomowe prowadzg do renormalizacji efektywnego promienia atomowego.
Zjawiska takie jak mozliwos¢ powstawania faz Laves’a o duzym stosunku promieni
atomowych oraz brak stabilnosci niektdorych faz Laves’a o idealnym stosunku rAfre
pozwalajg zasygnalizowa¢ jak wazng role odgrywa roznica elektroujemnos$ci atoméw

tworzacych fazy Laves’a [74],

2.2.3 Liczba elektronéw walencyjnych

Jednym z przedmiotow rozwazan dotyczacych faz Laves’a byto badanie struktury
elektronowej i zwigzanej z nig S$redniej liczby elektronéw walencyjnych, jako czynnika
wplywajgcego na stabilnos¢ tych faz [7,84], Na rys. 2.3b przedstawiono wykres
czestotliwos$ci wystepowania struktur typu regularnego C 15 i heksagonalnego Cl4 w

funkcji stezenia elektronow walencyjnych. Zalezno$¢ ta pozwala stwierdzié, ze nie sposéb
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przewidzie¢ stabilnoSci wystepowania faz Laves’a biorgc pod uwage jedynie wartosci
stezenia elektronéw walencyjnych. Chociaz Laves i Witte [7] zaobserwowali w niektérych,
badanych przez siebie, trojsktadnikowych fazach opartych na Mg wyrazng zalezno$¢
miedzy zakresem istnienia struktur typu regularnego i heksagonalnego, a stezeniem
elektronéw walencyjnych, to tak prostg zalezno$¢ mozna uznac¢ za prawdziwg jedynie w
przypadku tych konkretnych konfiguracji faz Laves’a.

Zhu [51,85,86] badat serie faz Laves’a opartych na metalach przejsciowych traktujac
Srednig liczbe elektrondw na powilokach 3d i 4s jako stezenie elektrondéw walencyjnych.
Podobnie, przedstawiona na rys. 2.5b zalezno$¢ jest prawdziwa jedynie dla badanych faz.
Przyktadowo fazy Laves'a metali przejsciowych tj. ZrF2 i TiCo2, ktére majg liczbe
elektronéw walencyjnych, zgodnie z przyjetym zatozeniem, odpowiednio 6,67 i 7,33 w
sposéb oczywisty nie pasujg do przedstawionego diagramu, z uwagi na fakt, ze fazy te,
przy skladzie stechiometrycznym, posiadajg stabilng strukture typu regularnego C 5.
Ptynna i odwracalna zmiana struktury C15<->C14 w metalach przejsciowych byla
niejednokrotnie przedmiotem badan [63,87], W takich przypadkach problemem jest
definicja wartosciowosci dla metali przejsciowych. Przyktadowo, zgodnie z rys. 2.5a,
gdzie faza MgNi2 posiada stabilng strukture w zakresie stezehn od ok. 1,8 do 1,96,
wartosciowo$¢ Ni powinna by¢ ok. 1,8. Z drugiej strony, bazujagc na wynikach badan
tréjsktadnikowych i czterosktadnikowych faz Laves’a mozna przyjaé, ze faktyczna
wartosciowos$¢ Ni w przypadku réznych konfiguracji faz Laves’a przyjmuje wartosci - 0
[61,67,88], 0,25 [63] lub 10 [85,89]. Ta niejednoznacznos$¢ jest zwigzana ze specyficzng
zawitoscig przy okreSlaniu wartoSciowosci pierwiastkow w przypadku metali

przejsciowych.
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Rysunek 2.5. Zakresy istnienia okreslonych struktur faz Laves’a w zaleznosci od liczby
elektrondw walencyjnych przypadajacych na atom dla wybranych faz Laves’a opartych na
Mg (a) i faz Laves’a metali przejsciowych (b) [51,85]

Na tej podstawie mozna stwierdzi¢, ze aktualnie brak podstaw do kompletnego i

spOjnego opisu wptywu poszczego6lnych czynnikdw na stabilno$¢ faz Laves’a.

2.3 Wptyw faz Laves’a na wiasciwosci stopow

Fazy Laves’a znajdujg zastosowanie jako skiladnik struktury nowo rozwijanych
materiatdw, ktéry ma by¢ czynnikiem prowadzacym do znacznej poprawy rdznych ich
wiasciwosci. Znajduja sie one w materiatach, ktére mogg znalez¢ zastosowanie w réznych
gateziach przemystu. Udziat faz Laves'a w poprawie witasciwosci materiatéw jest zalezny
od ich przeznaczenia. W odmiennym celu fazy Laves’a stosuje sie w stopach pracujacych

w wysokich temperaturach np. w przemysle lotniczym niz w materiatach majacych znalezé
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zastosowanie w przemys$le elektrochemicznym a jeszcze w innym celu stosuje sie fazy
Laves’a w przypadku materiatbw stosowanych w przemysle samochodowym czy
petrochemicznym.

Wiekszo$¢ wczedSniej i obecnie badanych materiatdw o strukturze faz
miedzymetalicznych dla zastosowan w wysokich temperaturach bazowato na stopach
aluminium, tj. Ti-Al, Ni-Al i Fe-Al, ktére moga by¢ stosowane do temperatury ok. 1000°C.
Powyzej tej temperatury stopy wykazujg niewystarczajagca wytrzymato$¢ oraz odpornosé
na utlenianie. Do pracy w wyzszych temperaturach, do 1200°C, stosuje sie materiaty
zawierajgce fazy miedzymetaliczne charakteryzujgce sie wiekszg wytrzymatoscig w
wysokich temperaturach oraz wcigz wystarczajacg odpornoscig na utlenianie. Jedng ze
stosowanych w takich przypadkach grupg faz miedzymetalicznych sg fazy Laves’a, ktdre
W znaczacy sposob wplywajg na poprawe wielu charakterystyk tych materiatow w
wysokich temperaturach.

W przypadku wykorzystania faz Laves’a w przemysle elektrochemicznym, fazy te
znajdujg zastosowanie jako ujemne elektrody w akumulatorach typu Ni/MH. W tym
przypadku elektrody te wykazujg duzg zdolno$¢ do magazynowania wodoru.

W przypadku stopéw z pamiecig ksztattu fazy Laves’a obecne sg w postaci
wydzielen pierwotnych i powodujg poprawe witasSciwosci wytrzymatosciowych i

plastycznych réwnoczesnie.

2.3.1 Stopy Ni-Al-Nb i Ni-Al-Ta

Stopy oparte o uporzadkowane fazy miedzymetaliczne NiAl majg duzg szanse, aby
znalez¢é zastosowanie w konstrukcjach majgcych pracowaé w wysokich temperaturach
[90], Przemawiajg za tym, ich znakomita odporno$¢ na utlenianie, wysoka temperatura
topnienia oraz wysokie przewodnictwo cieplne [91,92], Niemniej jednak, zanim stopy Ni-
Al bedzie mozna stosowac jako elementy nos$ne trzeba spowodowac poprawe niektérych
ich wiasciwosci. Chodzi gtéwnie o poprawe ich odpornosci na kruche pekanie w
temperaturze pokojowej oraz zwiekszenie ich plastycznosci i wytrzymatosci w
podwyzszonych temperaturach.

Sposrod wszystkich proceséw powodujagcych umacnianie stopow najbardziej
obiecujgce wyniki wykazuje proces umacniania wydzieleniowego. Polvani [93] pokazal,

ze odporno$¢ na petzanie w dwufazowym stopie NiAI-Ni*AITi (faza Heuslera) jest

13



znacznie lepsza niz w przypadku oddzielnych faz ijest porownywalna z polikrystalicznymi
superstopami na bazie Ni [92], Innym podejsciem do dalszego umacniania stopu NiAl jest
wytwarzanie materiatow kompozytowych zawierajgcych fazy bardziej wytrzymate niz fazy
Heuslera. Sauthoff [94,95] zaproponowat do umacniania stopu NiAl uzycie, w miejsce faz
Heuslera, faz Laves'a o strukturze heksagonalnej Mgzn2 (Cl4) tj. NiAINb i NiAlTa.
Pomimo tego, ze fazy te charakteryzujg sie bardzo duzg kruchos$cia to uzyskane wartosci
wytrzymatosci na Sciskanie przewyzszajg wytrzymato$¢ wcigz udoskonalanych
superstopéw na bazie Ni. Wzrost wytrzymatosci w tych dwufazowych stopach jest
proporcjonalny do udziatu objetoSciowego czastek fazy Laves’a [94-96]. Na rys. 2.6
przedstawiono zmiane umownej granicy plastycznoSci w zalezno$ci od udziatu

objetosciowego fazy Laves’a w dwdch stopach - NbNiAl oraz TiNiAl

Ni Al NbNiAl
Udziat [%o0bj.] Ta Ni Al

Rysunek 2.6. Umowna granica plastycznosci ao2 w probie na Sciskanie (predkosé
odksztatcania 104 1/s) dla stopdw NiAl o strukturze B2 oraz z fazami Laves’a NbNiAl i
TaNiAl w temperaturze 1300°C w funkcji udziatu objeto$ciowego faz Laves’a [97]

Na rys. 2.7 i 2.8 przedstawiono wptyw wydzielen pierwotnych na wtasciwosci sprezyste
badanych stopéw. Stop zawierajagcy wydzielenia w postaci faz Laves’a, jak i stop
sktadajagcy sie tylko z fazy Laves'a charakteryzujg sie lepszymi wiasciwosciami

sprezystymi niz stop NiAl.
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Rysunek 2.7. Modut Young’a w funkcji temperatury dla stopu zawierajgcego faze Laves’a
Cl14 NbNiAl (sml w tab. 1), faze NiAl (B2) (ESI w tab. 1) oraz dwufazowy stop
NbNiAlI+NiAl (ES6 w tab. 1) [97]

Tabela 2.1. Skiady chemiczne dwufazowych stopoéw NiAl-(Nb,Ta) zawierajacych fazy
Laves’a C14 i faze B2. (R6zne oznaczenia probek ES, sm oraz SM zwigzane sg z réznymi
metodami ich przygotowywania - ES - topienie w prézniowym piecu indukcyjnym +
powtérne topienie w piecu elektronowym; sm - topienie w prézniowym piecu
indukcyjnym w tyglach o S$rednicy 10mm; SM - topienie w prézniowym piecu
indukcyjnym w tyglach o $rednicy 22mm) [97]

Skiad chemiczny [%at.] Udziat faz [%o0bj.]
Stop Nb Ni ’ Al Cc14 B2 (Nial)  ouukwra
ESI 0 52,3 47,4 0 100 B2
ES2 2,6 51,0 46.4 5 95
ES3 4,3 49,2 46,5 13 87
ES4 7,0 48,6 44,4 24 76 osnowa C14
ES5 11,9 44.9 43,2 45 55
wydz. B2
ES6 16,7 42,9 40,4 61 39
ES7 20,7 40,2 39,1 72 28
ES8 24,9 39,1 36,0 82 18
sml 34,8 33,0 32,2 100 0 Cl4
osnowa B2
sm8 16,3 32,3 51,4 61 39 wydz. C 14
Stop Sktad chemic_zny [Y6at.] Udziat faz [%obj_.] Struktura
Ta Ni Al Ci14 B2 (NiAl)
osnowa B2
SM 11 16.1 42.2 41.7 54 46 wvdz. C14
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Rysunek 2.8. Krzywe naprezenie-odksztatcenie (dla predkosci odksztatcania 104 I/s) dla
réznych stopéw dwufazowych zawierajagcych ok. 60%obj. fazy Laves’a C14 (tab. 2.1) w
temperaturze 1000°C [97]

Warte podkres$lenia jest to, ze dla dwdch stopow NbNiAI-NiAl (ES6 oraz sms),
charakteryzujgcych sie tym samym skiadem fazowym oraz takim samym udziatem
objetosciowym fazy Laves’a (w przypadku stopu ES6 sg to wydzielenia fazy B2 w
osnowie fazy Cl4, a w przypadku stopu sm8 sg to wydzielenia fazy C14 w osnowie fazy
B2) krzywe te majg zupetnie rézne ksztatty. Jak pokazano na rys. 2.9, im wigkszy jest
udziat objetoSciowy fazy Laves’a w strukturze stopu tym wieksza jest plastycznos$¢ stopu.
Dla modelowania wtasciwos$ci wytrzymatoSciowych, poza udziatem objetoSciowym faz,
istotng role odgrywa réwniez rozmieszczenie faz w strukturze stopoéw oraz wielkos¢
ziarna, na co wskazujg rézne wartosci granicy plastycznos$ci dla stopdéw otrzymywanych

réznymi metodami.
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Rysunek 2.9. Krzywe naprezenie-odksztalcenie w probie na Sciskanie (predkos¢
odksztatcania 104 I/s) dla stopow NbNiAI-NiAl o ré6znym udziale objetoSciowym fazy
Laves'a. Zgodnie z tab. 1. ESI - faza NiAl, smI-NbNiAl w temperaturze 1100°C [97]

2.3.2 Stopy Fe-Al-M-C (M =Ti, V, Nb, Ta)

Stopy na bazie Fe-Al sg rozwijane jako materiaty majgce zastosowanie w
konwencjonalnych elektrowniach oraz przemys$le petrochemicznym. Przemawiajg za nimi,
oprécz niskich kosztdw wytworzenia, przede wszystkim wzglednie niski ciezar wasciwy,
dobra wytrzymato$¢ oraz dobra odporno$¢ na korozje [98-106]. Jednak powszechne
stosowanie tych materiatbw wymaga poprawy niektérych ich witasciwosci tj. plastycznosci
w temperaturze pokojowej oraz wytrzymatosci w wysokich temperaturach. Stad tez fazy te
sg obecnie przedmiotem wielu badan.

Obecnos$¢ w strukturze stopow Fe-Al-M-C weglikdw jest Zzrodtem wystepowania
efektu umocnienia wydzieleniowego oraz poprawy ich plastycznosci w temperaturze
pokojowej [107,108], Przeprowadzone badania stopéw dowodzg, ze obecnosé weglikbw w
tych stopach wptywa korzystnie na poprawe ich obrabialnosci mechanicznej [109,110],

Iwarde czastki weglikdw w osnowie stopow Fe-Al sg réwniez odpowiedzialne za poprawe
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wiasciwosci mechanicznych tj. odpornos$ci na $cieranie czy odpornosci na erozje [111]. G.
Sauthoff badat witasciwosci mechaniczne stopéw Fe-Al-M-C, (gdzie M=Ti, V, Nb i Ta)
m.in. o skfadzie chemicznym Fe-26Al1 z dodatkiem 1%at. C oraz czwartego pierwiastka
stopowego w iloSciach 2%at. i 4%at. Ti, V, Nb oraz Ta [112], Badane stopy wykazywaty
strukture dwufazowg: osnowa Fe-Al oraz wegliki MC. Wyjatkiem jest stop Fe-26Al-4Nb-
1C, ktdry posiadat strukture trzyfazowa - oprocz weglika NbC w osnowie Fe3Al wystepuje
faza Laves’a (Fe,Al)2Nb. Badania stopdéw przeprowadzone w temperaturze pokojowej
wyraZznie pokazujg (rys. 2.10), ze stop Fe-26AIl-4Nb-IC, jako jedyny, wykazuje wiekszg

wytrzymato$¢ plastyczng w probie Sciskania niz stop dwusktadnikowy Fe-26A1.

I 1 Wytrzymatos$¢ na Sciskania [MPa]
I | Twardos¢ osnowy [HB]

N—»—i——i—t——»—F—»———i—B-r
0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000 1100

Rysunek 2.10. Wykres wytrzymatosci w prébie $ciskania oraz twardosci Brinella osnowy
w temperaturze pokojowej dla stopéw na bazie Fe-26A1 [112]

Ponadto przeprowadzone badania mechaniczne w temperaturze pokojowej (rys.
2.11 oraz 2.12) ujawnily wystepowanie zjawiska znacznej asymetrii wartosci
wytrzymatosci w probach na rozcigganie i na $ciskanie - bardzo dobrze znane zjawisko
wystepujagce w metalach o strukturze typu A2. Jednym z czynnikdw odpowiedzialnych za
wystepowanie tego zjawiska jest efekt Bauschingera, ktéry wskazuje na rézne wiasciwosci
sprezyste osnowy oraz faz wtdrnych prowadzace w konsekwencji do powstawania

naprezen wewnetrznych podczas krzepnigcia stopow.
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Rysunek 2.11. Krzywe naprezenie-odksztatcenie dla stopéw na bazie Fe-26A1 w probie
Sciskania w temperaturze pokojowej [112]

Rysunek 2.12. Krzywe naprezenie-odksztatcenie dla stopow na bazie Fe-26A1 w prébie
rozciggania w temperaturze pokojowej [112]

Poniewaz badania mechaniczne przeprowadzone w temperaturze pokojowej
wykazaly wystepowanie zjawiska symetrii rozcigganie-sciskanie przeprowadzono réwniez
badanie stopow w podwyzszonych temperaturach. Wyniki badahn pokazuja, ze stop Fe-
26Al-4Nb-IC rowniez wykazuje najwiekszg wytrzymatos¢ ze wszystkich badanych
stopéw. Na rys. 2.13 przedstawiono wykres zmiany wytrzymatosci w zaleznosci od

temperatury w probie na Sciskanie.
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Rysunek 2.13. Zalezno$¢ granicy plastycznosci od temperatury, w prébie $ciskania dla
stopdw na bazie Fe-26A1 [112]

Poréwnanie granicy plastycznosci w probie Sciskania i rozciggania w temperaturze
650°C (rys. 2.14) oraz 800°C (rys. 2.15) potwierdza wystepowanie zjawiska
asymetrycznego rozciggania-sciskania dla wszystkich badanych w tych temperaturach

stopow.

j—1 proéba sciskania
Fe-26Al 3 . .
I 1 préba rozciggania
Fe-26Al1-2Ti-1C
Fe-26Al-4Ti-1C
Fe-26A1-2V-1C
Fe-26Al-2Nb-1C

Fe-26Al1-4Nb-1C

Fe-2$Al-2Ta-1C

i1
50 100 150 200 250 300 350 400 450
Co.2 [MPa]

Rysunek 2.14. Zmiana granicy plastycznosci dla stopéw na bazie Fe-26Al1 w probach
$ciskania irozciggania w temperaturze 650°C [112]
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Rysunek 2.15. Zmiana granicy plastycznosci dla stopdw na bazie Fe-26A1 w prébach
$ciskania i rozciggania w temperaturze 800°C [112]

Przedstawione wyniki wskazujg w sposob jednoznaczny skuteczno$¢ umacniania

wydzieleniowego fazami Laves’a stopu Fe-26AI1-4Nb-IC.

2.3.3 Stopy z pamieciag ksztattu Cu-Al-Nb

Grupg materiatow w strukturze, ktérych réwniez wystepujg miedzymetaliczne fazy
Laves'a sg stopy miedzi wykazujagce pamieé ksztaltu w podwyzszonych temperaturach
(HTSMA) [114], Wysokotemperaturowe stopy typu Cu-Al-Nb charakteryzujg sie w
temperaturze pokojowej strukturg dwufazowg ztozong z martenzytycznej osnowy oraz
wydzielen pierwotnych na bazie niobu. Gtdwna fazg tworzacg wydzielenia pierwotne jest
faza Laves'a typu Nb(Cu,Al)2. Obecno$¢ wydzielen w strukturze tych stopéw wptywa na
ich wiasciwosci mechaniczne, plastyczne oraz na przebieg zjawiska pamieci ksztattu
zwigzanego z odwracalng przemiang martenzytyczna. Mozliwos¢ wystepowania faz
Laves’a w stopach Nb-Cu-Al wynika z wykresu roéwnowagi fazowej (rys. 2.16)
wykonanego dla temperatury 1000°C. W tej temperaturze faza Laves’a Nb(Cu,Al)2 o
strukturze typu C14 wystepuje w rownowadze wraz z innymi dwusktadnikowymi fazami,

takimi jak Cu?Al czy Al4CUQ9.
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Rysunek 2.16. Przekrdj uktadu rownowagi fazowej w temperaturze 1000°C dla stopu
Cu-Al-Nb. C14 to obszar istnienia fazy Laves'a Nb(Cu,Al)2 [113]

Wpltyw wydzielen pierwotnych fazy Nb(Cu,Al)2 na poprawe wilasciwosci
mechanicznych stopéw Cu-Al-Nb przedstawia rys. 2.17. Na rysunku poréwnano krzywe
naprezenie-odksztatcenie uzyskane w statycznej probie rozciggania dla stopéw Cu-Al oraz

Cu-Al-Nb.
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Rysunek 2.17. Poprawa wiasciwosci mechanicznych w wyniku dodania niobu do stopu
Cu-Al

Obecnosé wydzielen, gtdwnie fazy Laves’a, w stopach powoduje zwigkszenie nie
tylko granicy plastycznos$ci i wytrzymatosci na rozciaganie, ale rGwnoczeé$nie powoduje

poprawe wiasciwosci plastycznych (rys. 2.18).
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Rysunek 2.18. Wptyw zawartoSci niobu na wytrzymato$s¢ na rozcigganie, granice
plastycznosci oraz wydtuzenie stopdw Cu-Al-Nb [115]

Dalsze zmiany witasciwosci tych stopdw tj. stabilnoSci termicznej czy obnizenie

temperatur charakterystycznych, stato sie mozliwe poprzez wprowadzenie do stopu Cu-Al-
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Nb czwartego skiadnika stopowego w postaci niklu, kobaltu lub chromu, co zostato

pokazane w tab. 2.2.

Tabela 2.2. Skiady chemiczne oraz temperatury charakterystyczne przemiany
martenzytycznej dla stopéw Cu-Al-Nb-X [116]

Pierwiastek [%ciez.] Temperatura [°C] Histereza [°C]
Stop
Cu Al Nb Ni Co Cr Ti B Ms Mf As Af AM AA ArMs
A 8515 125 2.0 " - - 03 0,06 306 297 371 402 9 31 96
B 8165 130 2,0 3,0 - - 03 0,05 151 120 163 179 31 16 28
Cc 8265 130 20 - 20 - 03 0,05 177 161 220 241 16 21 64
D 8365 130 2,0 * “ 2,0 03 0,06 220 184 302 354 36 52 134

Obecno$¢ dodatkowych pierwiastkéw stopowych spowodowata zmiany skiadu
chemicznego zar6wno osnowy jak rowniez, pierwotnych wydzielen faz Laves’a (
Nb(Cu,Al,X)2, gdzie X = Ni, Co, Cr) Zmiany skladu chemicznego wydzielen pierwotnych
powodujg zwiekszenie ich wilasciwosci sprezystych. W przypadku martenzytycznej
osnowy, dodatkowy pierwiastek stopowy powoduje wzrost zaréwno wilasciwosci
sprezystych jak i mikrotwardosci. Duza zmiana twardosci osnowy stopoéw Cu-Al-Nb jest
wynikiem natozenia sie procesu umacniania roztworowego oraz wydzieleniowego
zwigzanego z obecnoscig czastek faz Laves’a .

Zmiana wiasciwosci fizycznych fazy Laves’a, pod wplywem czwartego pierwiastka
stopowego w stopach typu Cu-Al-Nb-X, powoduje dalsze umocnienie tych stopow.

Odbywa sie to jednak kosztem wiasciwosci plastycznych.
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Rysunek 2.19. Wplyw czwartego sktadnika stopowego (Ni, Co, Cr) na modut Young’a
oraz mikrotwardo$¢ martenzytycznej osnowy (a) oraz wydzielen fazy Nb(Cu,Al,X)2 (b)
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3 Teza i cel pracy

Analiza literatury dotyczacej wptywu faz Laves’a na witaSciwosci rd6znego rodzaju
stopéw pozwala stwierdzié, ze obecno$¢ tych faz w ich strukturze wigze sie z poprawa
wiasciwosci mechanicznych tj. wytrzymatosSciowych, plastycznych czy sprezystych. W
przypadku stopow na bazie miedzi wykazujagcych pamieé¢ ksztattu, analiza danych
literaturowych dowodzi, ze istnieje mozliwo$s¢ poprawy wysokotemperaturowych
wiasciwosci tych stopow poprzez modyfikacje ich struktury. Stwierdzono, ze wytworzenie
w strukturze tych stopdéw znacznej ilosci czastek fazy Laves’a na bazie niobu wplywa na
wzrost stabilnosci struktury w podwyzszonej temperaturze oraz wtasciwosci plastycznych
przy zachowaniu wysokiego stopnia odzysku ksztattu. Badania wykazaty réwniez, ze
wprowadzanie dalszych dodatkdw stopowych prowadzi do zmiany witasciwosci fizycznych
fazy Laves’a, co nie zawsze skutkuje pozytywnymi zmianami witasciwosci uzytkowych
tych stopdw. Istnieje konieczno$¢ okreSlenia zmian struktury fazy Laves’a, wystepujacej w
stopach Cu-Al-Nb w postaci wydzielerr, w celu wyjasnienia tych zaleznosci.

Doktadnej charakterystyki struktury faz Laves’a w stopach zawierajgcych duzajej
ilos¢ dokonuje sie metodami rentgenowskimi. W przypadku wydzieleA pierwotnych faz
Laves’a w stopach Cu-Al-Nb lub Cu-AlI-Nb-X, gdzie faza ta wystepuje w mniejszej ilosci,
charakterystyki tej mozna dokona¢ jedynie przy pomocy nowoczesnych metod
transmisyjnej mikroskopii elektronowej. Analiza tych metod oraz ich mozliwosci

pozwalajg na sformutowanie nastepujacej tezy:

Zmiane struktury faz Laves’a, wystepujacych w stopach, w postaci
drobnych wydzieleh, na skutek modyfikacji jej sktadu chemicznego, mozna
analizowa¢ stosujgc techniki krystalografii elektronowej, a szczegdlnie
techniki opartej na analizie wysokorozdzielczych obrazéw uzyskanych w

transmisyjnym mikroskopie elektronowym.

Celem pracy jest okreslenie zmian struktury fazy Laves’a typu Nb(Cu,Al,X)2,
wystepujgcej w stopach miedzi wykazujgcych pamie¢ ksztattu w podwyzszonych
temperaturach, pod wpitywem czwartego pierwiastka stopowego, wykorzystujac

gtéwnie metode krystalografii elektronowej.

26



Dla zrealizowania postawionego celu skoncentrowano sie na nastepujacych

zadaniach badawczych:

ogo6lna charakterystyka materialu badann w postaci syntezowanych stopdw
zblizonych swym skiadem chemicznym do faz Laves’a typu Nb(Cu,AD2 i
Nb(Cu,Al,X)2 oraz stopdw z pamiecig ksztattu typu Cu-Al-Nb zawierajacych
wydzielenia tej fazy przy pomocy nastepujacych metod badawczych:
mikroskopii swietlnej, skaningowej i transmisyjnej mikroskopii elektronowej,
spektrometru dyspersji energii oraz rentgenowskiej analizy fazowej,

zbadanie zmian parametrow sieciowych metodg LeBail’a,

wdrozenie programu CRISP do wyznaczenia wspotrzednych atomoéw oraz
parametrow sieci w komorce elementarnej,

wyznaczenie wzglednych zmian parametrow sieci oraz potozen atomow w
fazie Laves’a typu Nb(Cu,Al,X)2 w zaleznosci od czwartego skiadnika

stopowego.
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4 Badania wtasne

4.1 Materiat badan

Przedmiotem badan byly dwie grupy stopow zawierajagcych fazy Laves’a typu
Nb(Cu,Al)2. Pierwszg grupe stanowity stopy miedzi wykazujgce zjawisko pamieci ksztattu
zawierajgce fazy Laves’a w postaci pierwotnych wydzielen znajdujgcych sie w
martenzytycznej osnowie. Byly to stopy na bazie Cu-Al-Nb zawierajgce dodatkowy
pierwiastek stopowy Ni, Co lub Cr oraz, w matej ilosci, jako modyfikatory Ti oraz B.
Modyfikatory zostaty wprowadzone do stopow celem rozdrobnienia ziarna. Stopy
wytopiono z metali o technicznej czystosci w piecu indukcyjnym w atmosferze ochronnej
argonu. Stopy wykonano w Instytucie Metali Niezelaznych w Gliwicach. Otrzymane
wlewki stopéw poddano homogenizacji w temperaturze 900°C w czasie 35h. Nastepnie
wlewki cieto na plytki, ktére poddano walcowaniu na gorgco na taSmy o grubosci 0,7mm i
szerokosci 45mm. Tak otrzymane tasmy poddano obrdbce cieplnej polegajacej na
wygrzewaniu w temperaturze 850°C w czasie 20min., oraz nastepnym oziebianiu w
wodzie. Skiady chemiczne stopdw oraz krdotkg charakterystyke ich wilasciwosci

przedstawiono w tab. 4.1.

Tabela 4.1. Sklady chemiczne i temperatury charakterystyczne stopdw wykazujgcych
pamie¢ ksztattu

Pierwiastek [%ciez.] Temperatura [°C]
>top Cu Al Nb Ni Co Cr Ti B Ms Ar Ms
A 85,15 125 2,0 - - - 03 0,05 306 96
B 81,65 13,0 2,0 3,0 - - 0,3 0,05 151 28
C 82,65 13,0 2,0 - 2,0 - 0,3 0,05 177 64
D 83,65 13,0 2,0 - - 2,0 03 0,05 220 134

Druga grupe stopow stanowity syntezowane fazy Laves’a. Fazy te wytopiono z
metali o duzej czystosci w piecu tukowym w atmosferze ochronnej argonu. Tak otrzymane
fazy poddano nastepnie homogenizacji w temperaturze 800°C w czasie 20h.

Otrzymany materiat badan, w postaci pastylek, zostat pociety na ptytki o grubosci ok.

0,3mm. Skiady chemiczne tych faz przedstawiono w tab. 4.2.
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Tabela 4.2. Sktady chemiczne syntezowanych faz Laves’a

Pierwiastek [%at.]
Stop
Nb Cu Al Ni Co Cr Ti Zr
Nb-Cu-Al 31,82 27,36 40,82 - - - -

Nb-Cu-Al-Ni 31,63 19,95 40,57 7,85 - - - -

Nb-Cu-Al-Co 31,64 19,95 40,59 - 7,82 - -
Nb-Cu-Al-Cr 31,31 19,75 40,17 - - 8,78 - -
Nb-Cu-Al-Ti 31,08 19,60 39,87 - - - 9,46 -
Nb-Cu-Al-Zr 32,54 20,52 41,74 - - - - 5,20

4.2 Metodyka badan

Do realizacji celéw pracy wykorzystano nastepujagce metody badawcze:
- mikroskopie Swietlng,
- rentgenowska analize fazowa,
- skaningowa mikroskopie elektronowa,
- transmisyjng mikroskopie elektronowa.

Mikroskopia $wietlna pozwolita wstepnie oszacowaé mozliwg liczbe faz obecnych
w badanych stopach, ich rozmieszczenie i ilos¢ oraz wielkos$¢ i ksztatt ziaren. Badania te
przeprowadzono na zgtadach metalograficznych, nietrawionych, polerowanych
mechanicznie. Do badan uzyto mikroskopu $wietnego typu Neophot.

Rentgenowska analiza fazowa pozwolita na okreSlenie rodzaju faz tworzacych
badane stopy oraz okresSlenie parametrow statych sieciowych badanych faz Laves’a
Badania przeprowadzono na dyfraktometrze rentgenowskim X-Pert firmy Philips.

Skaningowa mikroskopia elektronowa pozwolita na doktadniejszg analize
sktadowych struktury badanych stopéw. W badaniach korzystano ze skaningowego
mikroskopu elektronowego JSM 6480 firmy JEOL. Korzystajgc ze spektrometru dyspersji
energii (EDS) okre$lono sktady chemiczne poszczeg6inych faz.

Transmisyjna mikroskopia elektronowa pozwolita okresli¢ strukture badanych faz.
W badaniu struktury fazy Laves'a wykorzystano glownie metode krystalografii
elektronowej. Zastosowanie tej metody badawczej byto mozliwe dzieki wykorzystaniu

mozliwosci badawczych, jakie daje nowoczesny, wysokorozdzielczy, transmisyjny
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mikroskop elektronowy JEM 3010 firmy JEOL wyposazony w spektrometr dyspersji
energii oraz kamere slow-scan. Tak wyposazony mikroskop umozliwia rejestracje na
nos$nikach cyfrowych uzyskanych obrazéw dyfrakcyjnych oraz mikroskopowych. Zapisane
cyfrowo wysokorozdzielcze obrazy postuzyty do wykonania analizy komputerowej
pozwalajagcej na okreslenie wielu parametrow struktury badanych faz Laves’a, tj.
okre$lenia parametrow sieciowych czy wspotrzednych atomow w komdrce elementarnej
[117].

Krystalografia elektronowa jest jedna z technik pozwalajgcych na analize strukturalng
materiatow krystalicznych. Chociaz krystalografia rentgenowska wcigz jest najlepszg
metodg dokladnego wyznaczenia parametréw struktur krystalicznych (wyznaczono ponad
200000 struktur za pomocag dyfrakcji promieni rentgenowskich na pojedynczych
krysztatach) to jednak, w pewnych sytuacjach, krystalografia elektronowa wykazuje
wyzszo$¢ nad krystalografig rentgenowska:

- oddzialywanie elektrondw z materig jest znacznie silniejsze niz promieni
rentgenowskich. Zatem moga by¢ analizowane o wiele mniejsze krysztaly niz w
przypadku  krystalografii  rentgenowskiej. Dla  dyfrakcji  rentgenowskiej
pojedynczego krysztatu, powinny one mieé wymiar wiekszy niz 100xIOOxIOOfjm.
Dla dyfrakcji elektronow wymiar krysztatu moze by¢ rzedu 0,1x0,1x0,1 (im a nawet
mniejsze krysztaty o wielkosci 10-20 komoérek elementarnych moga by¢ badane
metodg wysokorozdzielczej mikroskopii. Krystalografia elektronowa moze znalez¢
zastosowanie do analizy strukturalnej krysztatdw o rozmiarach zbyt matych dla
analizy za pomocg dyfrakcji promieni rentgenowskich,

- elektrony moga by¢ ogniskowane przez soczewki magnetyczne pozwalajagc na
tworzenie wysokorozdzielczych obrazéw mikroskopowych, co w przypadku metod
rentgenowskich nie jest mozliwe,

- dyfrakcja elektrondw pozwala unikngé typowych problemoéw powstajagcych przy
dyfrakcji proszkow, nie ma problemu z nakladaniem sie reflekséw w dyfrakcji
elektronowej gdzie wszystkie refleksy dyfrakcyjne mogg by¢ jednoznacznie
okreslone,

- obrazy wysokorozdzielcze mogg by¢ uzyte do badania defektow w krysztatach.

W efekcie krystalografie elektronowg mozna traktowa¢ jako kolejng metode

badawczg pozwalajagcg na analize strukturalng materiatdw. Przyktadem wykorzystania
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krystalografii elektronowej opartej na programie CRISP [118] do wyznaczenia symetrii
oraz struktury materiatu jest analiza kwazi-krysztatu AIl-Co-Ni (,Structure of the
pseudodecagonal Al-Co-Ni approximant PD4”) [119].

Badania przy pomocy transmisyjnej mikroskopii elektronowej prowadzono na
probkach wykonanych metodg cienkich folii. Z ptytek stopéw wycinano elektroiskrowo
krazki o Srednicy 3mm, ktore nastepnie poddano $cienianiu, w pierwszej fazie na papierze
Sciernym do grubosci ok. 120(im, a nastepnie na zagiebiarce do grubosci ok. 10”m.
Nastepnie kragzki poddano polerowaniu jonowemu na polerce jonowej typu PIPS 691 az do
uzyskania perforacji. Badania mikroskopowe tak przygotowanych probek prowadzono

stosujac napiecie przyspieszajace 300kV.
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5 Wyniki badan

Badania przeprowadzone na stopach Cu-Al-Nb i Cu-Al-Nb-X, z pamiecig ksztattu
w podwyzszonych temperaturach, wykazaly pozytywng role wydzielen pierwotnych faz
Laves’a typu Nb(Cu,Al,X)2 w rdwnoczesnym umocnieniu i uplastycznieniu tych stopow.
Dlatego, zdecydowano sie przeprowadzi¢ doktadne badania zmian struktury tych faz pod
wptywem czwartego pierwiastka stopowego. Aby badania te mozna byto przeprowadzié
przy uzyciu zardwno transmisyjnej mikroskopii elektronowej jak i rentgenowskiej analizy
strukturalnej nalezato, oprécz stopéw typu Cu-Al-Nb, wytworzyé materiat zawierajacy
duzg ilos¢ fazy Laves’a. Zgodnie z powyzszym gtowne badania przeprowadzono na fazach

Nb(Cu,Al,X)2, bedacych syntezg czystych sktadnikdw.

5.1 Analiza wydzielen faz Laves’a w stopach Cu-Al-Nb-X

Badania mikrostruktury stopéw typu Cu-Al-Nb oraz Cu-Al-Nb-X wykazujacych
pamie¢ ksztattu wykazaty, ze wiekszos¢ wydzielen (rys. 5.1), w tym gtéwnie fazy Laves’a
posiada bardzo zréznicowane wymiary oraz ksztatty. Zarowno morfologia wydzielen jak i
ich rozmieszczenie, w duzej mierze, zalezg od rodzaju czwartego pierwiastka stopowego.
Z powodu niewielkiej ilosci jak i rozdrobnienia analize struktury tych czastek

przeprowadzono przy pomocy transmisyjnego mikroskopu elektronowego [114].
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Rysunek 5.1. Mikrostruktura stopdw Cu-Al-Nb (2,56%ciez. Nb i 7,86%ciez. Nb) (a,b),
Cu-Al-Nb-Ni (c) oraz Cu-Al-Nb-Co (d) wykazujacych pamieé ksztattu, zawierajgcych
wydzielenia pierwotne fazy Laves’a

Badania te wykazaty obecno$¢ w czastkach faz Laves’a biedow utozenia,
mikroblizniakéw oraz pojedynczych dyslokacji, przy czym ilos¢ wymienionych defektow
zalezata od wielkosci wydzielen i rodzaju czwartego pierwiastka stopowego. Stwierdzono
réwniez, Ze ilo$¢ btedéw utozenia ulega zmniejszeniu wraz ze wzrostem wielko$ci tych
wydzielen. W wydzieleniach o bardzo matych rozmiarach btedy ulozenia wystepuja w
calej objetoSci czastki (rys. 5.2a). Obok biledoéw utozenia obserwowane byly réwniez
pojedyncze dyslokacje. W bardzo duzych wydzieleniach wystepowaly jedynie pojedyncze
dyslokacje, szczeg6lnie w poblizu granicy miedzyfazowej (rys. 5.2b). Podobng tendencje
zmian struktury defektowej stwierdzono wraz z wprowadzaniem kolejnego pierwiastka

stopowego (rys. 5.2c).
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Rysunek 5.2. Obrazy mikroskopowe defektéw sieciowych obecnych w czastkach fazy
Laves’a wystepujacych w stopie Cu-Al-Nb (a, b) oraz Cu-Al-Nb-Co (c)

5.2 Analiza syntezowanych faz Laves’a Nb(Cu,Al,X)2

5.2.1 Mikrostruktura syntezowanych faz Laves’a

Obserwacje mikroskopowe zgtadéw metalograficznych syntezowanych faz, w
stanie wyjsciowym, pozwolity okresli¢ ksztatt, wielko$¢ i rozmieszczenie poszczegdlnych
sktadowych struktury (rys. 5.3). Analiza otrzymanych struktur wykazala, ze whrew temu,
co przewidywano, w badanych materiatach mamy do czynienia nie ze strukturg
jednofazowa, ale wielofazowa. Ilo$¢ drugiej fazy zmienia sie wraz z rodzajem stopu.
Najwiekszg ilo$¢ drugiej fazy obserwowano w syntezowanej fazie trojsktadnikowej oraz
zawierajgcej kobalt. Wykonane badania wykazaty w miare réwnomierne ich
rozmieszczenie. W poszczegblnych syntezowanych materiatach wystepujg roéznice w

wielkosciach i ksztattach ziaren zaréwno fazy Laves'a jak i innych faz. Na obrazach
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mikrostruktur wyraznie widoczny jest efekt blokowania przemieszczajgcych sie granic

ziaren fazy Laves’a przez obecne w strukturze wydzielenia drugiej fazy.

Nb-Cu-Al-Co Nb-Cu-Al-Cr

Rysunek 5.3. Mikrostruktura faz Nb-Cu-Al-X, gdzie X: Ni, Co, Cr, Ti, Zr (bez obrdbki
cieplnej). Zdjecia zgtadow nietrawionych wykonane w $wietle spolaryzowanym
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Nb-Cu-Al-Ni

Nb-Cu-Al-Ti

Rysunek 5.4. Mikrostruktura faz Nb-Cu-Al-X, gdzie X: Ni, Co, Cr, Ti poddanych
wyzarzaniu w temperaturze 800°C w czasie 20h

Poddanie syntezowanych faz wyzarzaniu w temperaturze 800°C w czasie 20h
spowodowato zmiany w ich mikrostrukturze (rys. 5.4). Jak mozna zauwazy¢
mikrostruktura faz po wyzarzaniu rézni sie w znaczacy sposob od mikrostruktury faz w
stanie wyjsciowym. Wyzarzanie spowodowato zmiany w morfologii ziaren oraz

zauwazalny wzrost ilosci drugiej fazy. Szczegdlnie widoczne to jest dla syntezowanych faz

36



zawierajacych jako czwarty pierwiastek Ni, Co i Cr. Jedynie w syntezowanej fazie
zawierajacej tytan wyzarzanie doprowadzito do struktury jednofazowej. Badania
syntezowanych faz poddanych wyzarzaniu wykazaty, ze temperatura 800°C jest zbyt niska
(z wyjatkiem fazy zawierajacej tytan) dla uzyskania struktury jednofazowej. Dlatego,
dalsze badania prowadzono na fazach Laves’a nie poddawanych wyzarzaniu..

Wiele cennych informacji dotyczacych struktury faz otrzymanych na drodze
syntezy czystych skiadnikdw uzyskano w badaniach przeprowadzonych przy pomocy
skaningowej mikroskopii elektronowej. W badaniach tych okre$lono nie tylko wielkos¢,
ksztatt i rozmieszczenie ziaren poszczegllnych skiladnikéw struktury, ale roéwniez
wyznaczono skiady chemiczne podstawowej fazy, ktorg jest faza Laves’a oraz innych,

wystepujacych w tych materiatach, faz (rys. 5.5).

(a)  Nb-Cu-Al

Line scans ofAl, Cu, and Nb

Nb Al Cu
Obszar
[%at.] [%6ciez.j [%at.] [Y%ciez.] [%at.] [%ciez.]

1- fazal 34,54 57,18 48,05 23,10 17,41 19,72
Nb(Cu,Aly 2

2- fazall 51,61 71,62 32,14 12,95 16,25 15,43
Nb(Cu,Al)
3- faza lll 0,44 0,82 38,88 21,21 60,68 77,96

Al"Cue
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(b)  Nb-Cu-Al-Ni

Lincscans ofAl, , and Nb

Nb Al Cu Ni
Obszar
[Yat] [%ciez.] [%at] [%ciez.] [%at] [%ciez.] [%at] [%ciez.]
1- faza | 3545 5843 47,28 22,64 11,03 1244 6,23 6,49
Nb(Cu,Al) 2
2- fazall 51,96 72,553 32,73 13,27 9,77 9,32 5,53 4,88
Nb(Cu,Al)
3 - faza Il 1,25 2,41 42,18 23,557 52,32 68,85 4,25 5,17
Al2CUs
(© Nb-Cu-Al-Co
Lincscans ofAl, , Cu, and Nb
Nb Al Cu Co
Obszar
[%0at.] [%ciez.] [%at] [%ciez.] [%at] [%ciez.] [%at] [%ciez.]
1- fazal 35,48 58,29 46,78 22,32 10,94 12,29 6,81 7,10
Nb(Cu,A1)2
2- faza ll 51,93 72,56 32,85 1333 891 8,52 6,32 5,60
Nb(Cu,Al)
3- faza lll 0,60 117 42,57 23,90 54,77 7241 2.06 2,52
Al4Cug
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Obszar

1- fazal
Nb(Cu,Al)2
2 - faza ll
A~Cre
3 - faza lll
CuAl

Obszar

1- fazal

Nb(Cu,Al)2

2 - faza ll
TiAl

3 - faza lll
Ti

[%at.]

35,04
16,97

1,18

[%at.]

30,82

17,11

8,82

Nb

[%ciez.]
57,73
31,38

2,33

Nb

[%ciez.]
52,96
32,05

16,15

[%at.]

45,75
37,92

45,55

[%at.]

48,95
34,75

7,06

(d)

Al
[Y%ciez.]

21,89
20,36

26,07

()

Al
[%ciez.]

24,43
18,91

3,75
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Nb-Cu-Al-Cr

Linescans ofAl, = Cu, and Nb

Cu Cr
[Yoat] [%ciez.] [%wat] [%ciez.]

13,03 14,68 6,19 5,70

6,84 8,66 38,27 39,60

52,42 70,66 0,85 0,94

Nb-Cu-Al-Ti

Linescans ofAl, i, Cu, and Nb

Cu Ti
[%0at.] [%ciez.] [%at] [%ciez.]

16,18 19,02 4,06 3,59

8,14 10,44 39,99 38,60

2,28 2,86 81,84 77,24



(f Nb-Cu-Al-Zr

Linescans ofAl, Cu, , and Nb
Nb Al Cu Zr

Obszar

[Yoat.] [%ciez.] [%at] [%ciez.] [%at] [%ciez.] [%at] [%ciez.]
1- faza 31,76 52,09 47,38 22,57 16,89 18,94 3,98 6,40
Nb(Cu,Al)2
2- fazall 48,19 67,06 34,26 13,84 1181 1124 575 7,86
Nb(Cu,Al)
3 - faza lll 62,43 8136 31,33 11,86 311 2,77 3,13 4,01
Nbs(Cu,Al)

Rysunek 5.5. Obrazy mikrostruktur syntezowanych faz Nb-Cu-Al-X uzyskane przy
pomocy skaningowego mikroskopu elektronowego oraz wyniki analiz skladéw
chemicznych poszczegdlnych skiadnikéw struktury (fazy, ktére przypisano tym obszarom
identyfikowano w oparciu o podane skiady chemiczne uzywajgc metody rentgenowskiej
analizy fazowej oraz metody elektronograficznej - rozdz. 5.2.2)

Tabela 5.1. Sktady chemiczne syntezowanych faz Laves’a typu Nb(Cu,Al,X)2

Pierwiastek [%at.]
Faza
Nb Cu Al Ni Co Cr Ti Zr
Nb-Cu-Al 34,54 17,41 48,05

Nb-Cu-Al-Ni 35,45 11,03 47,28 6,23

Nb-Cu-Al-Co 35,48 10,94 46,78 6,81

Nb-Cu-Al-Cr 35,04 13,03 45,75 6,19

Nb-Cu-AI-Ti 30,82 16,18 48,95 4,06
Nb-Cu-Al-Zr 31,76 16,89 47,38 3,98

W tab. 5.1 zebrano wyniki analizy chemicznej fazy Laves'a otrzymanej we wszystkich
badanych materiatach. Z danych tych wynika, ze z wyjatkiem faz zawierajgcych Ti i Zr

otrzymana faza Laves’a zawiera ok. 35%at. niobu, ok. 47%at. aluminium i ok. 6%at. niklu,
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kobaltu lub chromu. Nikiel, kobalt i chrom zastepujg gtéwnie atomy miedzi. W fazach
zawierajgcych tytan i cyrkon zawarto$¢ niobu zmniejsza sie do ok. 32%at., a Ti i Zr do ok.
4%at.

Poza fazg Laves’a w syntezowanych materiatach Nb-Cu-Al-X obserwowano do kilkunastu
procent innych faz. Bioragc pod uwage tylko ich skfady chemiczne i wykres rownowagi dla
stopu Nb-Cu-Al (rys. 2.16) mozna przypuszczaé, ze moga to byc¢ takie fazy jak: Nb(Cu,Al)
oraz Al4cuU9. Uwzgledniajgc sktady chemiczne oraz wpltyw czwartego pierwiastka,
obecnosci fazy y mozna sie spodziewaé w syntezowanych trojsktadnikowych fazach oraz
czterosktadnikowych zawierajacych Ni lub Co. Bardziej ztozong strukture fazowg
posiadajg syntezowane fazy zawierajgce Cr, Ti Ilub Zr. W syntezowanej fazie
czterosktadnikowej zawierajgcej tytan wystepujg czastki bazujace na tym pierwiastku,
natomiast w fazie zawierajgcej cyrkon obserwowano obszary wzbogacone w niob, ktérym
mozna przypisa¢c faze NDb3(Cu,Al). Doktadng analize fazowg syntezowanych stopow

wykonano stosujagc metode rentgenowskiej analizy fazowej oraz dyfrakcje elektrondw.

5.2.2 Analiza fazowa syntezowanych faz Laves’a

Na rys. 5.6 przedstawiono dyfraktogramy otrzymane dla badanych syntezowanych
faz Laves’a. ldentyfikacji dyfraktogramow dokonano na podstawie danych ICDD (The
International Centre for Diffractions Data) z bazg danych PDF-2. Otrzymane
dyfraktogramy poréwnano z dyfraktogramem trdjsktadnikowej fazy Laves’a Nb(Cu,Al)2
oraz z dyfraktogramami innych faz, ktére mogty by¢ obecne w strukturze badanych
stopéw biorgc pod uwage sktady chemiczne wyznaczone metodg EDS. W przypadku
niektérych stopéw mozna zaobserwowaé obecno$¢ tekstury. Istnienie tekstury widoczne
jest zwtlaszcza na dyfraktogramie wykonanym dla stopu Nb-Cu-Al-Zr. Zauwazone podczas
analizy rentgenogramoéw niewielkie przesunigcia linii dyfrakcyjnych wzgledem danych
wzorcowych, dostepnych w bazie ICDD, moga by¢ spowodowane rdéznicami w skladach
chemicznych badanych faz. Przesuniecia linii w przypadku faz Laves'a Nb(Cu,Al)2 moga
by¢ rowniez spowodowane przynaleznoscig tych faz do uktadu heksagonalnego. Cecha ta
w potaczeniu z odmiennym skiadem chemicznym faz i wzorcow skutkuje réwniez
zmianami statych sieciowych, stajac sie Zrodtem witasdnie takich przesunie¢. Wyniki analizy
rentgenowskiej potwierdzity obecno$¢ fazy Laves'a Nb(Cu,Al)2 w kazdym z badanych

stopdw oraz pozwolity na identyfikacje innych faz. Analiza otrzymanych dyfraktogramow
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pokazuje, ze w stopach czterosktadnikowych zawierajagcych Ni, Co, Cr, Ti lub Zr oprécz
spodziewanej fazy Laves’a Nb(Cu,Al)2 obecna jest rowniez faza Nb(AI,Cu) oraz y
(Al4CcU9) (w przypadku chromu jest to faza AleC”). W syntezowanej fazie

czterosktadnikowej zawierajgcej Ti identyfikowano dodatkowo faze TiAl.

(@)  Nb-Cu-Al-Ni X Nb(Cu,Al)2

26 [°]
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(b)  Nb-Cu-Al-Co

29 []

(©) Nb-Cu-Al-Cr X Nb(Cu,Al)2

Liczba zliczen

20 [°]
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(d)  Nb-Cu-Al-Ti

o lB o=y

20 [°]

(e) Nb-Cu-Al-Zr

wlo 7 o0 @d

20 [*

Rysunek 5.6. Dyfraktogramy rentgenowskie otrzymane dla syntezowanych faz Laves'a
Nb-Cu-Al-X, gdzie X = Ni (a), Co (b), Cr (c), Ti (d) oraz Zr (e)

Dyfraktogramy rentgenowskie otrzymane dla badanych faz postuzyty do
wyznaczenia parametrdw komdrek elementarnych oraz ich objetosci. Wyznaczone na

podstawie dyfraktograméw wartosci statych sieciowych komdrek elementarnych oraz ich
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objetosci zmieniaja sie wraz ze zmiang sktadu chemicznego faz Laves’a czyli ulegajg

zmianie w zaleznosci od czwartego pierwiastka stopowego, co pokazano w tab. 5.2.

Tabela 5.2. Parametry komorki elementarnej oraz jej objetosci dla fazy Laves’a w
syntezowanych fazach Nb-Cu-Al-X

Promien atomu czwartego

Stop [A] CO[A] vIAY pierwiastka [A]
Nb-Cu-Al-Ni 5,019 8,205 178,996 1,246
Nb-Cu-Al-Cr 5,030 8,228 180,304 1,249
Nb-Cu-Al-Co 5,023 8,218 179,543 1,253
Nb-Cu-Al-Ti 5,037 8,210 180,351 1,448
Nb-Cu-Al-Zr 5,045 8,235 181,514 1,590

Na rys. 5.7 przedstawiono w formie graficznej otrzymane warto$ci statych sieciowych i
objetosci komdrki elementarnej w funkcji zmian wartosci promienia atomowego

czwartego pierwiastka.

Promien atomu pierwiastka stopowego rA[A]
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8,241
Zr

Ni
I el e S S el Ty el e S
1,20 1,25 1,30 1,35 1,40 1,45 1,50 1,55 1,60

Promien atomu pierwiastka stopowego rA[A]

Rysunek 5.7. Wykresy przedstawiajgce zmiane parametrow sieciowych oraz objetosci
komorki elementarnej fazy Laves’a Nb(Cu,Al,X)2, wyznaczone metodg rentgenowskag w
funkcji zmian wielkos$ci promieni atomowych czwartego pierwiastka

Badania elektronograficzne wykonane za pomocg transmisyjnego mikroskopu
elektronowego wniosty dodatkowe informacje dotyczace sktadu fazowego syntezowanych
faz, szczegolnie faz wystepujacych w postaci bardzo matych wydzielen. Do identyfikacji
elektronograméw otrzymanych od faz wystepujacych w syntezowanych fazach Nb-Cu-Al-

X wykorzystywano program komputerowy ELDYF [120],
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Na rys. 5.8 przedstawiono elektronogramy wykonane dla trzech podstawowych
orientacji osi pasa oraz ich symulacje otrzymane dla fazy Nb(Cu,Al)2 wystepujacej w
stopie tréjsktadnikowym Nb-Cu-Al.

Przeprowadzone badania przy pomocy mikroskopu elektronowego potwierdzity
wystepowanie, obok fazy Laves’a, rowniez innych faz: Nb(CuAl) oraz y Al4Cuo.

Analiza otrzymanych obrazéw dyfrakcyjnych pozwolita rowniez zidentyfikowaé w
syntezowanym Nb-Cu-Al-Zr faze - Nb3(Cu,Al). Jak mozna zauwazy¢ analiza badanych
stopow metodami rentgenowskimi nie pozwolita na stwierdzenie wystepowania tej fazy.
Wyttumaczeniem moze byé fakt, ze faza ta stanowi bardzo niewielki udziat w strukturze
badanego materiatu.

Na rys. 5.9 i 5.10 przedstawiono obrazy mikroskopowe i obrazy dyfrakcyjne odpowiednio
dla fazy Nba(Cu,Al) wystepujacej w Nb-Cu-Al-Zr oraz dla fazy y Al4CU9 wystepujacej w
Nb-Cu-Al-Co.
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Rysunek 5.8. Obrazy elektronowe dla osi paséow: [100] (a), [0011

i [111
otrzymanych od fazy Nb(Cu,Al2 oraz ich diagramy (b, d, f) [111]
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Rysunek 5.9. Obraz mikroskopowy fazy Nb3(Cu,Al) (a) i (b) oraz odpowiadajagcy mu

obraz dyfrakcyjny (c) dla kierunku osi pasa [100] w stopie Cu-Al-Nb-Zr oraz diagram
elektronogramu (d)
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[110]

Rysunek 5.10. Elektronogramy otrzymane dla kierunkéw [100] (a) i [110] (c) oraz
symulowane diagramy (b) i (d) dla fazy y Al4CU9 w Nb-Cu-Al-Co

5.2.3 Struktura defektowa syntezowanych faz Laves’a

Badania przeprowadzone przy pomocy transmisyjnej mikroskopii elektronowej pozwolity
rowniez na zbadanie struktury defektowej fazy Laves’a wystepujacej w syntezowanych
fazach. Badania wykazaty w strukturze tej fazy obecnos¢ nielicznych biedéw utozenia,
mikroblizniakbw oraz pojedynczych dyslokacji. 1los¢ oraz rozkiad tych defektow w

poszczeg6lnych ziarnach fazy Laves'a zalezy od rodzaju fazy oraz wielkoSci ziaren.
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Rysunek 5.11. Defekty sieciowe obecne w fazie Laves’a typu Nb(Cu,Al,Co)2 oraz
otrzymane z tych obszaréw elektronogramy
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W fazach typu Cu-Al-Nb-X defekty te wystepowaty sporadycznie (rys. 5.11-13). Brak
rozmy¢ refleksow dyfrakcyjnych na elektronogramach o orientacji [100] potwierdza
wyniki obserwacji mikroskopowych Swiadczacych o niskiej gestosci defektow

ptaszczyznowych w syntezowanych fazach Laves’a (rys. 5.12c oraz rys. 5.13c).

Rysunek 5.12. Obrazy wysokorozdzielcze (a) i (b) defektow sieciowych obecnych w fazie
Laves’a typu Nb(Cu,Al,Zr)2 oraz elektronogram o orientacji osi pasa [100] (c) otrzymany z
obszaru (a)
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Rysunek 5.13. Obrazy wysokorozdzielcze (a) i (b) defektow sieciowych obecnych w fazie
Laves’a typu Nb(Cu,Al,Ti)2 oraz elektronogram o orientacji osi pasa [100] (c) otrzymany z
obszaru (a)

Wystepujagce w fazie Laves’a defekty plaszczyznowe badano metodg analizy
$ladow. Przyktadowe wyniki tak przeprowadzonej analizy dla stopu Nb-Cu-Al-Co (rys.
5.14) potwierdzity, ze defekty ptaszczyznowe obecne w badanych stopach lezg w

ptaszczyznie (001).
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Rysunek 5.14. Wyniki analizy $ladow przeprowadzonej dla biedéw utozenia
wystepujagcych w Nb-Cu-Al-Co

5.2.4 Analiza struktury krystalicznej metoda krystalografii
elektronowej

SzczegO6towa analiza struktury krystalicznej faz Laves’a zostata przeprowadzona z
wykorzystaniem metody krystalografii elektronowej, przy uzyciu programu CRISP fil 8],
na czastkach w stopach typu Cu-Al-Nb-X, jak réwniez w syntezowanych fazach
Nb(Cu,Al,X)2, gdzie X = Ni, Co, Cr, Ti i Zr. Metode krystalografii elektronowej
zastosowano w tej pracy do analizy struktury krystalicznej fazy Laves’a ze wzgledu na
fakt, ze do analizy strukturalnej przy pomocy tej metody moga postuzyé obiekty o bardzo
matych wymiarach, porownywalnych z wymiarami najmniejszych czastek tej fazy w

stopach Cu-Al-Nb wykazujgcymi pamie¢ ksztatu.
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5.24.1 Procedura analizy struktury krystalicznej faz metoda
krystalografii elektronowej

Wstepna identyfikacja faz zostata przeprowadzona poprzez analize uzyskanych
obrazéw dyfrakcyjnych oraz analize skiadu chemicznego z wykorzystaniem EDS.
Natomiast, wyznaczanie struktury fazy Laves’a, wystepujagcej w badanych stopach,
przeprowadzono za pomocg programu CRISP, ktory dziata w oparciu o metode
krystalografii elektronowej opartej na wysokorozdzielczych obrazach elektronowych.
Obrazy wysokorozdzielcze zostaty uzyskane przy roznych orientacjach oraz réznych
wartosciach defokusacji przy uzyciu transmisyjnego mikroskopu elektronowego JEM 3010
i napieciu przyspieszajgcym 300kV. Do analizy wybrano jednak jedynie obrazy
wysokorozdzielcze otrzymane dla kierunku [100], Powodem tego jest brak mozliwosci
okre$lenia komarki elementarnej w przypadku obrazéw otrzymanych dla orientacji innych
niz [100], W przypadku tych orientacji w rzucie komorki obecny jest réwoiiez trzeci
wymiar, Kktéry powoduje niejednoznacznosci przy wyborze wiasciwej komorki
elementarnej oraz okre$laniu potozenia atoméw.

Metoda krystalografii elektronowej, z wykorzystaniem programu CRISP, daje
mozliwos¢é wyznaczenia dwuwymiarowej symetrii obrazéw wysokorozdzielczych HREM,
parametrow sieci krystalicznej, wyznaczenie map rozktadu potencjatu z obrazéw
wysokorozdzielczych oraz dwuwymiarowej projekcji atoméw w komorce, co pozwala na
wyznaczenie ich wspo6trzednych. Zaawansowane techniki przetwarzania obrazow
wysokorozdzielczych za pomocg transformaty Fourier'a pozwalajg na korekcje takich
efektow jak funkcja transferu kontrastu (CTF), poziomu defokusacji i astygmatyzmu.
Dostepne funkcje obejmujg rowniez usrednianie symetrii krystalograficzne;j.

Na przyktadzie analizy obrazu wysokorozdzielczego, otrzymanego dla fazy
Laves'a Nb(Cu,Al2 wystepujacej w stopie trdjsktadnikowym, przy defokusacji -32nm
przedstawiono procedure prowadzacg w efekcie do wyznaczenia potozenia atomow w
komorce elementarnej. Procedura ta pokazuje, jakie operacje nalezy wykonaé, aby moc

wyznaczy¢ state sieciowe oraz wspétrzedne atomdw w komérce elementarnej.
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5.2.4.2 Otrzymywanie obrazow wysokorozdzielczych

Zanim otrzymane obrazy wysokorozdzielcze zostang poddane analizie za pomocg

programu CRISP, muszg zosta¢ w odpowiedni sposéb otrzymane i zapisane:

- nalezy uzy¢ mozliwie najcienszej czesci krysztatu, aby unikngé¢ wielokrotnego
rozpraszania oraz efektéw nieliniowych. Jezeli na brzegu folii znajduje sie
obszar amorficzny to obraz powinien go rowniez zawiera¢. Obecno$¢ obszaru
amorficznego pozwala na wyznaczenie funkcji transferu kontrastu,

- chociaz mozliwe jest okreslenie struktury za pomocajedynie jednego obrazu to
wskazane jest otrzymanie obrazéw przy réznych warto$ciach defokusacji.
Funkcje transferu kontrastu bedg wéwczas wyznaczane z wigkszg doktadnoscia
poprzez poréwnanie serii obrazéw. Zatem struktura moze byé wyznaczona

doktadniej i z wiekszg pewnoscia.

Po zapisaniu w formie elektronicznej otrzymanych obrazéw wysokorozdzielczych mozna

przystgpi¢ do procedury ich analizy za pomocg programu CRISP.

5.2.4.3 Wybor obszaru badan i obliczenie transformaty Fourier’a

Do badan zwykle wybiera sie obszar pochodzacy z najciefszego miejsca folii.
Jezeli na obrazie widoczny jest obszar amorficzny (rys. 5.15) to réwniez i ten obszar
powinien znajdowa sie w obszarze badanym. Wybrany do badann obszar moze miec
dowolny ksztatt, niemniej zawsze, kiedy jest to mozliwe obszar ten powinien mie¢ ksztat
kolisty, poniewaz taki ksztatt minimalizuje smugi na obrazie transformaty Fourier’a. Do
obliczenia transformaty Fourier’a mozna wybra¢ obszar kolisty o wielkoSci 128x128,

256x256, 512x512 lub 1024x1024 pikseli.
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Rysunek 5.15. Obszar wybrany do transformaty Fourier’a z obrazu wysokorozdzielczego
otrzymanego dla fazy Laves’a Nb(Cu,Al)2 stopu trojsktadnikowego. Defokusacja: -32nm

Obszar wybrany do obliczenia transformaty Fourier’a powinien by¢ mozliwie najwiekszy
(powinien zawieraé, co najmniej 10 komorek elementarnych w kazdym kierunku). Jezeli
zaznaczony obszar bedzie zawierat za malg liczbe komérek elementarnych to kazda
plamka dyfrakcyjna rozszerzy sie na zbyt duzg liczbe pikseli, co spowoduje, Zze zarysy
ostrej plamki nachodzi¢ beda na plamki stabe zaktdcajac zaréwno amplitude jak i faze
stabego refleksu. Transformate Fouriera obliczong z wybranego obszaru obrazu

wysokorozdzielczego przedstawiono na rys. 5.16.
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FFT from 2x5196 32.TIF, 512x512 (1:1) *]

Rysunek 5.16. Transformata Fourier’a obliczona z obrazu wysokorozdzielczego (rys. 5.15)

5.2.4.4 Wyznaczanie i korekta funkcji transferu kontrastu

Program CRISP oferuje trzy metody filtrowania:

- filtr radialny (Radial) - zmienia amplitudy A i fazy sktadowych
fourierowskich, takich wartosci, ktére zalezg od promienia przestrzeni
odwrotnej,

- filtr sieciowy (Lattice) - zmienia amplitudy A i fazy 0 skiadowych
fourierowskich przez usuniecie lub zatrzymanie informacji o okre$lonych
pozycjach w transformacie Fourier’a,

- filtr funkcji transferu kontrastu (CTF) - uzywany do niwelowania efektow

funkcji transferu kontrastu na obrazach wysokorozdzielczych.

1 Aby unikng¢ niejednoznacznos$ci w rozwazaniach przedstawionych w pracy wprowadzono rozroznienie
dwéch znaczen stowa faza: a - w sensie faza krystaliczna, np. faza Laves’a, b - w sensie faza
charakteryzujaca ruch falowy, ktéra w pracy jest opisywana jako <=
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TFT From 2x5196_32.nF. 512*512 (1:1)
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Rysunek 5.17. Filtr CTF zastosowany na obrazie transformaty Fourier (z rys. 5.16) .w celu
usuniecia astygmatyzmu
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Rysunek 5.18. Okno Information programu CRISP, gdzie podaje sie parametry
mikroskopu oraz skale

Do programu CRISP zostat wigczony algorytm pozwalajgcy na filtrowanie funkcji

transferu kontrastu CTF (rys. 5.17) przez co mozliwe jest usunieciu wielu efektéw z nig
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zwigzanych tj. astygmatyzmu. Zanim jednak bedzie mozna poprawi¢ funkcje transferu
kontrastu nalezy obliczyé CTF z obrazu transformaty Fourier’a.

Pierwsze przeciecie funkcji transferu kontrastu wyznaczane jest z ustawienia elips. Fazy sg
poddawane korekcji na podstawie pozycji elips. Jezeli znane sg parametry mikroskopu
oraz skala (informacje podane w oknie Information - rys. 5.18) wowczas mozliwe jest
uzyskanie wartosci defokusacji wzdtuz kazdego kierunku, dla ktérego jest obliczana
transformata Fourier’a. Funkcja transferu kontrastu jest poprawiana przez pomnozenie
kazdego piksela na transformacie Fourier’a przez odwrocong funkcje transferu kontrastu

(1/(T(u)) w danym punkcie. Pierwsze przeciecie z osig nazwane jest defokusacjg

Scherzer’a. Jest to warto$¢ defokusacji, przy ktorej zarowno amplitudy jak i fazy zwigzane

z elementami strukturalnymi sg przenoszone na obraz mikroskopowy w sposéb optymalny.

5.2.4.5 Otrzymanie parametrow sieci krystalicznej

Po usunieciu efektu funkcji transferu kontrastu wyznaczone sg informacje o
strukturze krysztatu - amplitudy oraz fazy. Przed wykonaniem tej operacji obliczana jest
sie¢ krystaliczna zgodnie z procedurami przedstawionymi w cze$ci opisowej programu
CRISP. W wiekszosci przypadkéw, kiedy plamki widoczne na obrazie transformaty
Fourier’a sg ostre program CRISP automatycznie okre$la sie¢ krysztatu. Program znajduje
wszystkie piki na transformacie Fourier’a i buduje sie¢ prymitywng wyznaczajac
jednoczesnie dtugosci i kierunki dwoch podstawowych wektorow sieci A*, B* oraz kat
pomiedzy wektorami F* (rys., 5.19). Jezeli nie jest mozliwe automatyczne wyznaczenie
przez program sieci krysztatu lub otrzymana w ten spos6b sie¢ krysztatu nie spetnia
naszych oczekiwaé woOwczas mozna to przeprowadzi¢ poprzez zaznaczenie i
wskaznikowanie odpowiednich plamek na obrazie transformaty Fourier’a. Po tej operacji
zarowno fazy jak i amplitudy obliczane sg ze S$cisle okresSlonych pozycji plamek
dyfrakcyjnych, co pozwala na obliczenie i narzucenie najbardziej odpowiedniej dla danej

struktury symetrii.
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Rysunek 5.19. Wskaznikowanie plamek dyfrakcyjnych na obrazie transformaty Fourier’a
oraz wyznaczenie parametréow wektoréw podstawowych sieci prymitywnej A* =27,0,
B*=51,0, T*=90,4

5.2.4.6 Obliczanie i narzucanie symetrii

Symetria krysztatlu moze zosta¢ wyznaczona z obrazu przy uzyciu wcze$niej
wyznaczonych wektorow sieci i faz. Program CRISP sprawdza wszystkie dwuwymiarowe
symetrie, ktore sg zgodne z wyznaczonymi wektorami sieci. Dla kazdej symetrii zostaje
znaleziony punkt poczatkowy symetrii odpowiadajacy najnizszej wartosci btedu fazowego
przemieszczenia reflekséw (~Rev). Dla wyznaczonego poczatku symetrii (*Rev) obliczana
jest rowniez warto$¢ (/?s3,,)dla amplitud.

Kiedy symetria zostanie wyznaczona, amplitudy i fazy fali ugietej wigzki
przyjmujg wartosci zgodnie z wybrang symetrig. Faza $n{hk) zostaje ustalona wedtug
procedur opisanych w czesci opisowej, natomiast amplitude \F,wr(hk)\ mozna wyznaczy¢

na jeden z dwdéch sposobow:
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- jesli na obraz ma wptyw gtéwnie CTF lub pochylenie krysztatu wowczas

amplituda \F (hk)\ jest rowna maksimum amplitud reflekséw powigzanych

symetrig. Dzieje sie tak dlatego, ze zaréwno funkcja transferu kontrastu jak i
pochylenie krysztatlu mogajedynie ostabia¢ amplitudy a nigdy wzmacniac,

- w pozostatych przypadkach amplituda |Fmm(hk)\ jest réwna S$redniej

amplitudzie refleks6w powigzanych symetria.

Ostatecznie obraz jest rekonstruowany poprzez obliczenie odwrotnej transformaty
Fourier’a dla kazdej sprawdzanej symetrii oraz tworzone sg odpowiadajgce im mapy
rozktadu potencjatu (rys. 5.20). Na rysunku, z lewej strony widac liste 17 grup ptaskich
wraz z zaznaczong narzucong grupa symetrii (pmg mJ x). W S$rodkowej czesci widac
zrekonstruowang mape gestosci rozktadu potencjatu z narzucong symetriag pmg m ix.
Natomiast po prawej stronie rysunku wida¢ obraz mapy dodatkowej w stopie fazy
szczatkowej. W celu lepszego odwzorowania obszarow fazy szczgtkowej w komdérce
elementarnej o takich samych warto$ciach mapa ta jest przedstawiona w kolorze. Kolor
czerwony odwzorowuje obszary, gdzie faza szczatkowa ma najwiekszg wartos¢
przechodzac do wartosci mniejszych kolejno poprzez zaznaczenie kolorem zo6ttym,
zielonym i niebieskim. W dolnej czesci rysunku mamy informacje na temat parametrow

komorki elementarnej: o =8,22A oraz b=4,36A. Wyznaczony kat y wynosi y =
90°. Kiedy znanajestjuz symetria, otrzymujemy obraz mapy gestosci rozktadu potencjatu

z narzucong symetrig dla danej grupy ptaskiej - dla analizowanego obrazu jest to symetria

pmg m L.V (rys. 5.21).
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Rysunek 5.20. Symetria pmgmLXx wyznaczona dla fazy Laves’a Nb(Cu,Al2 na
podstawie wysokorozdzielczego obrazu mikroskopowego o defokusacji -32nm (rys. 5.15)

Rysunek 5.21. Mapa gestosci rozktadu potencjatu dla symetrii
zaznaczong komorka elementarng

63

pmg miXx

wraz z



5.2.4.7 Wyznaczanie rzeczywistych wartosci parametrow
sieciowych

Z uwagi na sposéb wybrania przez program CRISP dwuwymiarowej prymitywnej
komorki elementarnej wyznaczone state sieci a oraz bnie odpowiadajg rzeczywistym
parametrom sieci heksagonalnej, z jakg mamy do czynienia w przypadku fazy Laves’a

Nb(Cu,Al)2 o strukturze typu C-14 - ao i c0. Wyznaczona przez program CRISP stata a
odpowiada statej sieci co i wynosi cO= 8,22 A. Natomiast wyznaczona warto$¢ statej sieci
b = 4,36 A odpowiada statej ao w uktadzie heksagonalnym, ale nie w sposdb bezpos$redni.

Z uwagi na fakt, ze w ukladzie heksagonalnym w kierunku [100] obserwujemy rzut

wektora c0 na ptaszczyzne prostopadig do osi x (rys. 5.22) to wyznaczony parametr b i

rzeczywisty parametr sieci co powigzane sa ze sobg nastepujaca zaleznoscia:

b = cocos(30°). Zatem diugos¢ wektora co jest réwna: co= i rébwna sie

- c0s(30°)

= 436 =5 A
0 co0s(30°)

Rysunek 5.22. Rzut wektora sieci b w uktadzie heksagonalnym na ptaszczyzne (100)

Rzeczywiste wyznaczone parametry sieci to: a0= 5,034 A oraz C0=38.22 A.
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5.2.4.8 Wyznaczanie potozenia atomow

Jezeli wszystkie mozliwe znieksztatcenia zostaty juz poprawione, otrzymane z
kazdego refleksu amplitudy i fazy powinny by¢ dobrym przyblizeniem amplitud i faz
wiasciwego czynnika strukturalnego. Zatem odwrotna transformata Fourier’a powinna by¢
odwzorowaniem rzutu potencjatu krysztatu, a piki widoczne na mapie rozktadu potencjatu
powinny odpowiadaé rzutowi atoméw w komdrce elementarnej. Potozenie pikdw oraz ich

natezenie wyznaczane sg za pomocag narzedzia nazwanego Atomie Meter (rys. 5.23).

pmg - density map from 2x5196,

gamma-90.0
Distance

[~ Measure
* H/a y/b

P Refine

Rysunek 5.23. Wyznaczone pozycje atomow oraz ich wspétrzedne

Przedstawiona powyzej procedura pozwolita na wyznaczenie pozycji atoméw w
komoérce elementarnej dla fazy Laves’a Nb(Cu,Al2 stopu tréjsktadnikowego z obrazu
wysokorozdzielczego otrzymanego dla kierunku [100] o defokusacji -32nm (rys. 5.23).
Analogiczne postepowanie zostato przeprowadzone dla obrazéw wysokorozdzielczych

otrzymanych dla innych warto$ci defokusacji jak réwniez dla obrazéw otrzymanych dla
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fazy Laves'a Nb(Cu,Al,X)2 obecnej we wszystkich badanych stopach czterosktadnikowych
(tab. 5.3). Podane w tab. 5.3 warto$ci pozycji atomOw poréwnano nastepnie do wartosci
pozycji atomoéw w fazie Laves’a MgZn2, ktéra posiada takg samg strukture atomowag co
faza Laves’a Nb(Cu,Al,X)2. Wyniki wystepujacych rdéznic przedstawiono graficznie na

rys. 5.24.

Tabela 5.3. Wspoétrzedne z i y pozycji atomdéw, wyznaczonych 2z obrazéw
wysokorozdzielczych za pomocg programu CRISP, dla syntezowanej fazy Laves’a typu
Nb(Cu,Al X)2

Rodzaj fazy

Pozycja atomu

z y z y z y z y z y z
0,000 0,000 0,000 0,000 0,000 0,000 0,000 0,000 0,000 0,000 0,000

2 0500 0,000 0,500 0,000 0,500 0,000 05500 0,000 0,500 0,000 0,500

3 025 0,172 0,250 0,174 0,250 0,174 0,250 0,142 0,250 0,177 0,250

4 0084 0,677 0100 0,672 0,083 0,695 0094 0,68 0,103 0,717 0,106

5 0,250 0,666 0250 0672 0,250 0,695 0,250 0,669 0,250 0,748 0,250

6 0416 0,677 0,398 0672 0418 0,695 0,406 0,680 0,397 0,717 0,394

7 0584 0332 0600 0,323 0,58 0304 0594 0320 0,603 0,284 0,606

8 0750 0,334 0,750 0,328 0,750 0,306 0,750 0,332 0,750 0,253 0,750

9 0916 0332 0,898 0323 0918 0,304 0,906 0,320 0,897 0,284 0,894

10 0,750 0,828 0,750 0,826 0,750 0,827 0,750 0,858 0,750 0,824 0,750
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Rysunek 5.24. Ro6znice pomiedzy wyznaczonymi wspétrzednymi z - zo (a) iy - yo (b)
pozycji atom6éw w fazie Laves’a typu Nb(Cu,Al,X)2 i fazie MgZn2
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W ten sposéb zilustrowano wielko$¢ i charakter przesunie¢ atomoéw w komorce
elementarnej w ptaszczyznie yz w zalezno$ci od rodzaju pierwiastka stopowego. Z rysunku
tego wynika, ze wieksze wartosci przesunie¢ obserwuje sie dla wiekszej liczby atoméw
(pozycje 4-10) w kierunkuj. Dla sktadowejy wartosci przesunieé sg bardzo zréznicowane.
Inaczej przestawia sie to dla sktadowej z. W tym przypadku przesunigecia pozycji atomow
zwigzanych ze zmiang sktadu chemicznego fazy, obserwowane jest tylko dla pozycji 4, 6,
7 i 9. Rbznice pomiedzy tymi przesunieciami nie sg jednak tak duze jak w przypadku
sktadowej y. Z rys. 5.24 wynika rowniez fakt, ze wprowadzane pierwiastki stopowe
wywieraja okreslony wptyw na potozenia atoméw w komdrce elementarnej. Szczegdlnie
widoczne to jest dla atomdw o wiekszych promieniach atomowych. W tym przypadku nie
ma prostego przetozenia, ze im promien atomowy pierwiastka jest wiekszy to warto$¢
przesuniecia jest réwniez wieksza. Wspotrzedna z ulega najwiekszej zmianie pod
wptywem obecnosci cyrkonu, a dopiero potem tytanu, natomiast w przypadku
wspotrzednej y dziatanie tych pierwiastkébw jest odwrotne. Najwieksze zmiany

wspotrzednej y powoduje obecnosé tytanu.

Tabela 5.4. Srednie wspéirzedne pozycji atoméw y$r i zs w fazie Laves’a typu
Nb(Cu,Al,X)2 wyznaczone za pomocg programu CRISP \yai zow fazie MgZn2

_ MgZn2 Nb(Cu,Al,X)2

Pozycja Pierwiastek

atomu n yo Z&r y.ir
1 0,000 0,000 0,000 0,000 Al,Cu
2 0,500 0,000 0,500 0,000 Al,Cu
3 0,250 0,170 0,250 0,167 Al
4 0,063 0,667 0,095 0,692 Nb
5 0,250 0,660 0,250 0,695 Cu
6 0,437 0,667 0,405 0,692 Nb
7 0,563 0,333 0,595 0,307 Nb
8 0,750 0,340 0,750 0,305 Al
9 0,937 0,333 0,905 0,307 Nb

10 0,750 0,830 0,750 0,833 Cu
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Y$r-Yo

Pozycja atomu

Rysunek 5.25. Réznice pomiedzy wspotrzednymi z$r- zo (2) iy -ya(b) pozycji atomoéw w
fazie Laves’a typu Nb(Cu,Al,X)? i wspdtrzednymi w fazie MgZn2



Dla okre$lenia ogdlnych tendencji przemieszczania sie atoméw w komorce
elementarnej fazy Laves’a typu Nb(Cu,Al,X)2 pod wptywem zmian w jej skiadzie
chemicznym obliczono $rednie warto$ci pozycji atomoéw ze wszystkich stopéw (tab. 5.4).
Otrzymane wartosci potozen atoméw w badanej fazie Nb(Cu,A}X)2 poréwnano z
pozycjami atomdw otrzymanych metoda rentgenowska dla fazy MgZn2 (rys. 5.25).

Opisana metoda krystalografii elektronowej oparta na analizie
wysokorozdzielczych obrazow elektronowych pozwala réwniez na wyznaczenie
parametrow sieciowych komdrki elementarnej badanej fazy Laves’a Nb(Cu,Al,X)2.
Uzyskane wyniki zmian wartosci parametrow sieciowych dla tej fazy, w zaleznosci od jej
sktadu chemicznego zamieszczono w tab. 55. W oparciu o wyznaczone parametry
sieciowe obliczono réwniez objetos¢ komérki elementarnej. Dodatkowo w tab. 5.5
zamieszczono wartosci promieni atomowych czwartego pierwiastka stopowego. Z analizy
tych danych wynika zalezno$¢ zmian parametrow sieciowych i objetosci komorki
elementarnej od wartosci promienia atomowego pierwiastka stopowego. Wielkos$¢ i
charakter tych zmian graficznie przedstawiono na rys. 5.26. Jak wynika z tych zaleznosci,
zarowno wartosci parametrow sieciowych jak i objetosci komérki elementarnej wzrastajg

wraz ze wzrostem wartosci promienia atomowego pierwiastka stopowego.

Tabela 5.5. Parametry sieciowe aDi co oraz objeto$¢ komorki elementarnej dla faz Laves’a
typu Nb(Cu,Al,X)2

Promien atomu
Faza ao [A] [A] v [A3] czwartego
pierwiastka [A]

Nb-Cu-Al 5,034 8,220 180,397 -
Nb-Cu-Al-Ni 5,028 8,062 176,524 1,246
Nb-Cu-Al-Cr 5,008 8,141 176,856 1,249
Nb-Cu-Al-Co 4,996 8,163 176,420 1,253
Nb-Cu-Al-Ti 5,054 8,117 179,534 1,448
Nb-Cu-Al-Zr 5,043 8,267 182,071 1,590
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Rysunek 5.26. Wykresy przedstawiajgce zmiane parametrow sieciowych oraz objetosci
komérki elementarnej dla fazy Laves’a Nb(Cu,Al,X)2 w funkcji zmian promieni
atomowych czwartego pierwiastka stopowego

Powyzszg procedure zastosowano réwniez do wyznaczenia parametrow komorek
elementarnych i objetosci dla faz Laves’a obecnych w stopach z pamiecig ksztattu (z
pierwszej grupy badanych stopow). W tab. 5.6 zamieszczono porOwnanie wynikow
otrzymanych dla fazy Laves’a wystepujacej w postaci wydzielen pierwotnych w stopach
Cu-Al-Nb i Cu-Al-Nb-Ni wykazujacych pamie¢ ksztattu oraz w stopach syntezowanych
Nb-Cu-Al i Nb-Cu-Al-Ni. Z przedstawionego pordéwnania wynika jednoznacznie, ze
otrzymane wyniki wykazujg bardzo dobrg zgodnos$¢, a wystepujace niewielkie roznice

mieszczg sie w granicach btedu wyznaczenia tych parametrow.

Tabela 5.6. Parametry sieciowe ao i co wyznaczone dla fazy Laves’a Nb(Cu,Al)2 oraz
Nb(Cu,AlLNi)2 wystepujacej w postaci pierwotnych wydzieleh w stopach z pamiecig
ksztattu oraz w stopach syntezowanych

Faza Laves’a w postaci wydzielen Faza Laves’a syntezowana z
Faza Laves’a w stopach z pamiecig ksztattu czystych s ctadnikow
ao [A] [A] [A] cO[A]
Nb(Cu,Al)2 5,031 8,210 5,034 8,220
Nb(Cu,AlNi)2 5,027 8,063 5,028 8,062
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6 Dyskusja wynikow

Gtownym celem pracy byto okreSlenie zmian struktury fazy Laves’a typu
Nb(Cu,Al,X)2 (X = Ni, Co, Cr, Ti, Zr) wystepujacej w postaci drobnych wydzielen
pierwotnych w stopach miedzi typu Cu-Al-Nb-X wykazujgcych pamie¢ ksztattu. Ze
wzgledu na rozmiary analizowanych wydzielen realizacji tego celu mozna byto dokonac
jedynie przy pomocy transmisyjnej mikroskopii elektronowej z wykorzystaniem metody
krystalografii elektronowej. Ze wzgledu na okreslone wymagania aparaturowe oraz
oprogramowanie metoda ta nie jest szeroko stosowana. Zastosowanie metody
krystalografii elektronowej do badania zmian struktury fazy Laves’a pod wptywem zmian
w jej sktadzie chemicznym, bez sprawdzenia jej poprawnos$ci bytoby obarczone duzym
ryzykiem. Dlatego, rownolegle prowadzono badania przy pomocy rentgenowskiej analizy
strukturalnej. W tym przypadku do okre$lenia parametréw sieciowych komarki
elementarnej badanej fazy wykorzystano metode LeBail’a Zastosowanie metody
rentgenowskiej analizy strukturalnej wymagato jednak przygotowania materiatu badan
zawierajgcego w swej strukturze znaczne iloSci fazy Laves’a typu Nb(Cu,Al,X)2. Skiady
chemiczne tych materiatdéw ustalono w oparciu o wyniki analiz chemicznych, wykonanych
na cienkich foliach przy pomocy spektrometru EDS, czgstek fazy Nb(Cu,Al)2 w stopach
Cu-Al-Nb-X wykazujacych pamiec ksztattu (tab. 4.2) [114],

Badania metalograficzne wykazaly, ze w wyniku syntezy faz Laves’a wykonanych
w oparciu o sktady chemiczne podane w tab. 4.2 otrzymano materiaty wielofazowe (rys.
5.3). Zgodnie z oczekiwaniami gtéwng fazg identyfikowang w tych syntezowanych fazach
jest faza Laves’a typu Nb(Cu,Al)2 o strukturze heksagonalnej C-14. Oprocz fazy Laves’a,
w zalezno$ci od rodzaju syntezowanego materiatu, identyfikowano réwniez obecno$¢ do
kilkunastu procent takich faz jak: faza y Al.CUs, Nb(Cu,Al), Nb3(Al), AUCre, CuAl, oraz
TiAl  (rys. 5.5). Objetosciowo, najwiekszg ilos¢ drugiej fazy identyfikowano w
syntezowanej fazie trdjsktadnikowej, a najmniejszg w syntezowanej fazie zawierajacej
tytan i cyrkon. Obecno$¢ cyrkonu w Nb-Cu-Al-Zr powoduje réwniez najwieksze
rozdrobnienie ziaren fazy Laves’a.

Badania przeprowadzone przy pomocy skaningowego mikroskopu elektronowego,
wyposazonego w spektrometr dyspersji energii pozwolity na wyznaczenie skfadow
chemicznych poszczegdlnych faz. SzczegOlnie interesujgce sg wyniki analizy skiadu

chemicznego fazy Laves’a wystepujacej w poszczegdlnych fazach Nb(Cu,Al,X)2 (tab. 5.1).
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Wyniki te wskazuja tendencje, jakie wystepujg w zmianie sktadu chemicznego tej fazy pod
wptywem czwartego pierwiastka stopowego. Wynika z nich, ze w fazach Laves’a
zawierajacych nikiel, kobalt i chrom otrzymana faza Laves’a zawiera ok. 35%at. niobu, ok.
47%at. aluminium i odpowiednio ok. 6%at. niklu, kobaltu lub chromu. Z poréwnania tych
sktadow ze sktadem chemicznym fazy tréjsktadnikowej Nb(Cu,Al)2 wynika, ze atomy Ni,
Co i Cr zastepuja gtownie atomy miedzi, a wiec pierwiastka o zblizonej wielkosci
promienia atomowego. Z kolei w stopach zawierajacych tytan i cyrkon zawartos¢ niobu w
fazie Laves’a zmniejsza sie do ok. 31%at., a ilos¢ Ti i Zr wynosi ok. 4%at. W tym
przypadku czwarty pierwiastek stopowy zajmuje w sieci krystalicznej pozycje niobu oraz
w niewielkim stopniu aluminium, chociaz promienie atomowe niobu i aluminium majg
podobng wartos¢. Pomimo zdecydowanie wiekszego promienia atomowego cyrkonu ilos¢
tytanu i cyrkonu w badanej fazie Laves’ajest porownywalna.

W oparciu o wyznaczone sktady chemiczne przeprowadzono analize stosunkéw
promieni atomowych oraz stosunkéw stezen elektronowych efa dla badanej fazy
Laves’a. Uzyskane wyniki przedstawiono w tab. 6.1. W zestawieniu tym szczegdlng
uwage zwraca warto$¢ otrzymanych stosunkéw promieni atomow rAre. Otrzymane wyniKki
z przedziatu od 1,028 do 1,041 sg mniejsze anizeli podawane w literaturze [79-82], W
zrodtach tych autorzy podaja, ze warto$ci rzeczywistych stosunkéw promieni atomow
tworzacych fazy Laves’a sg w zakresie od 1,05 do 1,70. Otrzymane wyniki zdajg sie
jednak potwierdzaé, ze fazy Laves’a typu C14 moga istnie¢ nawet pomimo rzeczywistych
stosunkoéw promieni atoméw mniejszych niz 1,05. Otrzymane na podstawie wynikow
analizy sktadéw chemicznych badanych faz Laves’a, warto$ci stezen elektronowych e/a z
przedziatu od 3,17 do 3,92 réwniez nie wykazujg petnej zgodnosci z wynikami
zamieszczonymi w publikacjach innych autoréw [51,85]. Z danych zawartych w tych
publikacjach wynika, ze do stezenia elektronowego wynoszgcego ok. 5,76 powinna istnie¢
w przypadku faz Laves’a metali przejsciowych faza typu C15. Jednak zgodnos$¢ taka nie
jest rzecza oczywista tym bardziej, ze inna faza jak np. TiCo2, dla ktorej stezenie
elektronowe ef/a wynosi 7,33 wedtug danych zawartych w literaturze, powinna posiadaé
strukture typu C 14 (w przedziale od 5,88 do 7,53) a posiada strukture typu C 15 (rys. 2.5).
Z przedstawionej analizy stosunkow r/r# i e/a mozna wywnioskowaé, ze w dalszym ciagu
sg problemy z jednoznacznym przyporzadkowaniem struktury fazy Laves'a na podstawie
opisanych we wstepie warunkéw tworzenia tych faz, szczegdlnie gdy rozpatrywane sg fazy

o tak ztozonym sktadzie chemicznym.
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Tabela 6.1. Zestawienie obliczonych - stosunkéw promieni atoméw oraz stezen
elektronowych e/a

Stop & tb ela
Nb-Cu-Al 1,029 3,34
Nb-Cu-Al-Ni 1,031 3,92
Nb-Cu-Al-Cr 1,034 3,63
Nb-Cu-Al-Co 1,032 3,90
Nb-Cu-Al-Ti 1,028 3,17
Nb-Cu-Al-Zr 1,041 3,34

Badania przeprowadzone przy pomocy transmisyjnej mikroskopii elektronowej
wykazaly w strukturze badanej fazy Laves’a obecnos$¢ nielicznych biedéw utozenia,
mikroblizniakéw oraz pojedynczych dyslokacji. llos¢ oraz rozktad tych defektow w
poszczeg6lnych ziarnach fazy Laves’a zalezy od rodzaju fazy oraz wielko$ci ziaren. W
fazie zawierajacej, jako podstawowy skiadnik struktury, faze Laves’a typu Nb(Cu,Al)2
obserwowano wystepowanie duzej gestosci btedow utozenia. Natomiast, w fazach typu
Cu-Al-Nb-X defekty te wystepowaty sporadycznie (rys. 5.11-13). Zdecydowanie wieksze
ilosci, szczeg6lnie btedéw utozenia, obserwowano w przypadku faz Laves’a w postaci
wydzielen pierwotnych wystepujacych w stopach typu Cu-Al-Nb (rys. 5.2). Badania
wykazaty, ze ilos¢ tych defektow ulegata zmniejszeniu wraz ze wzrostem wielkosci tych
wydzielen, a takze wprowadzaniem kolejnych pierwiastkow stopowych [114].

Dalsze badania dotyczyly zmian w strukturze fazy Laves’a typu Nb(Cu,Al)2 pod
wptywem wprowadzanego czwartego pierwiastka X [121-123]. W badaniach tych
zastosowano metode Kkrystalografii elektronowej z wykorzystaniem programu CRISP.
Metoda krystalografii elektronowej opiera si¢ miedzy innymi na analizie obrazow
wysokorozdzielczych. W tym przypadku analizie poddawano obrazy wysokorozdzielcze
uzyskane dla kierunku osi pasa [100] przy r6znych warto$ciach defokusacji.

Z wynikoéw badan otrzymanych dla faz syntezowanych wynika, ze zmianie skfadu
chemicznego fazy Laves’a, zwigzanej z wprowadzeniem czwartego pierwiastka tj. Ni, Co,
Cr, Ti 1 Zr towarzyszy zmiana potozenia atoméw w komorce elementarnej oraz jej
parametrow sieciowych. Zgodnie z przewidywaniami parametry sieciowe zwigkszajg sie

wraz ze wzrostem promienia atomowego wprowadzonego pierwiastka (rys. 5.26).
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Szczegdlnie dobrze widoczny jest liniowy charakter zmian objetoSci komorki elementarnej
badanych faz.

Dla uwiarygodnienia wynikéw otrzymanych metoda krystalografii elektronowej
zastosowano drugg metode badawczg a mianowicie metode rentgenowskiej analizy
strukturalnej (rys. 5.7). Wyniki uzyskane tg metodg potwierdzajg charakter zmian statych
sieciowych i objetosci komorki elementarnej fazy Laves’a Nb(Cu,Al)2 pod wpltywem
czwartego pierwiastka. Dla pokazania duzej zgodnosci otrzymanych, tymi dwoma
metodami, wynikow na rys. 6.1 zamieszczono wyniki przedstawione na rys. 5.7 i 5.26.
Wyniki badan otrzymane tymi dwoma metodami wykazujg pewne rozbieznosci. Rdznice
te widoczne sg szczegdlnie dla wyznaczonej statej sieciowej cO, co w konsekwencji
przenosi sie na r6znice wyznaczonej objetosci komarki elementarnej. Znamienny jest fakt,
ze rdznice wartosci uzyskane tymi dwoma metodami maleja wraz ze wzrostem wartosci
promienia atomowego wprowadzanego pierwiastka. Powstate rdznice mogg wynika¢ z
dwéch powoddw:

1. wyniki uzyskane metoda rentgenowskiej analizy strukturalnej dajg wartos$ci
usrednione ze stosunkowo duzego obszaru, w tym obejmujg réwniez
zmiany wyznaczonych parametrow komarki elementarnej wywotane
zmianami spowodowanymi zdefektowaniem sieci oraz obecnoscig innych
faz. Sa to, wiec wartosci usrednione. Metoda krystalografii elektronowej
oparta na analizie wysokorozdzielczych obrazéw mikroskopowych, ze
wzgledu na bardzo maty (rzedu kilkudziesieciu nm2), analizowany obszar
tego zdefektowania w takim zakresie nie uwzglednia. Wyznaczone
parametry sa, w zasadzie, wolne od wplywu defektéw liniowych czy
ptaszczyznowych.  Uwzgledniajac  réwniez  bardzo matg grubosc
analizowanych obszaréw oraz ich blisko$¢ od brzegu badanej cienkiej folii,
mozna réwniez przypuszczac, ze miejsca te posiadaja minimalng warto$¢
naprezen wewnetrznych, majacych roéwniez wplyw na wyznaczane
parametry.

2. uzyskane w tej pracy wyniki badan struktury defektowej wskazuja, ze ilosé
defektow, gtéwnie bteddéw utozenia, zalezy od sktadu chemicznego badanej
fazy Laves'a. Wiekszg ilos¢ biedéw utozenia obserwowano w fazie
zawierajacej Ni, Co czy Cr. Potwierdzono w ten sposéb rezultaty badan

przeprowadzonych na czastkach fazy Laves'a wystepujacych w postaci
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pierwotnych wydzielen w stopach miedzi wykazujacych zjawisko pamieci
ksztattu [114].

Badania przeprowadzone na drobnych wydzieleniach fazy Laves’a, wystepujgcych w
stopach typu Cu-Al-Nb i Cu-Al-Nb-Ni wykazujacych pamieé ksztattu potwierdzajg te
przypuszczenia. Jak wykazano w pracy [114] ilo$¢ btedow utozenia w tych czagstkach byta
stosunkowo duza i zalezata od ich wielko$ci. Im czastka byta mniejsza tym ilo$¢ btedow
utozenia byta wieksza. Pomimo duzego zdefektowania tych czastek pomierzone wartosci
statych sieciowych i objetoSci komorki elementarnej byly podobne do wartosci
wyliczonych dla fazy Laves’a otrzymanej w wyniku syntezy czystych skiadnikéw.
Niewielkie r6znice mieszczg sie w granicach btedu uzytej metody (tab. 5.6).

Po analizie przeprowadzonych badarh mozna jednoznacznie stwierdzi¢, ze metoda
krystalografii elektronowej jest metoda wiarygodng i moze by¢ niezwykle przydatng
metodg pozwalajagcg na wyznaczenie parametrow sieciowych badanych struktur
krystalicznych. Dotyczy to przede wszystkim sytuacji, kiedy wyznaczane sa parametry
sieciowe bardzo matych czastek, gdzie nie ma mozliwosci wyznaczenia tych parametrow
na drodze analizy rentgenograficznej. Ponadto przy pomocy tej metody mozna dokonaé
réwniez dalszej charakterystyki komorki elementarnej, a mianowicie mozna wyznaczyé
potozenie atomdéw. Wyniki pomiarow wspoOtrzednych atomdw lezacych w ptaszczyznie
(100) dla badanej fazy Laves’a, w zaleznosci od jej sktadu chemicznego, zamieszczono w

tab. 5.3.

Promien atomu pierwiastka stopowego rA[A]
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Promien atomu pierwiastka stopowego rA[A]

Rysunek 6.1. PorOéwnanie zmian parametréw sieciowych oraz objetosci komorki
elementarnej badanych faz otrzymanych obiema metodami w funkcji zmian promieni
atomowych czwartego pierwiastka w fazie Laves’a typu Nb(Cu,Al,X)2

Nastepnie obliczono $rednie wartosci pozycji atomdw ze wszystkich stopéw oraz
poréwnano otrzymane wyniki z pozycjami atomdw otrzymanych metoda rentgenowska dla
fazy MgZn2 (tab. 5.4). Powstate z tego poréwnania réznice przedstawiono na rys. 5.25. Z
danych tych wynika, ze zamiana atoméw Mg i Zn w fazie MgZn2 odpowiednio przez
atomy Nb oraz inne pierwiastki w fazie Nb(Cu,Al,X)2 skutkuje duzymi przesunieciami,
przy czym pozycje zajmowane przez niob ulegajg przesunieciu w kierunku z, natomiast

pozycje zajmowane przez miedZ oraz inne pierwiastki ulegajg przesunieciu w kierunku y.
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Schemat takich sumarycznych przesunie¢ atomoéw badanej fazy Laves’a wzgledem
potozen atomoéow fazy MgZn2 przedstawiono na rys. 6.2. Jest to rzut komdrek
elementarnych obydwu faz na plaszczyzne (100). Zgodnie z rysunkiem, atomy o
mniejszych promieniach atomowych w fazie Nb(Cu,Al,X)2 majg tendencje do

przemieszczania sie w kKierunku pozycji miedzyweztowych w komdrce elementarnej.

( | Mg :Zn Al ( INb : Cu.X

Rysunek 6.2 Ogélny charakter przemieszczen atomoéw w komorce elementarnej fazy
Laves’a Nb(Cu,Al,X)2 w poréwnaniu do pozycji atoméw w komérce elementarnej fazy
MgzZn2. Widok rzutu komérki elementarnej w kierunku [100] dla MgZn2 (warstwa dolna) i
fazy Laves’a Nb(Cu,Al,X)2 (warstwa gérna)

Rys. 6.2 stanowi wiec model pokazujgcy charakter przemieszczen atoméw w ptaszczyznie
(100) komorki elementarnej fazy Laves’a typu MgZn2 pod wptywem zmian w jej sktadzie
chemicznym. Model ten dobrze tlumaczy wplyw pierwiastkbw o duzym promieniu
atomowym na zmiane parametrow sieciowych ani c0. W tym przypadku atomy te w
wiekszosci zajmuja pozycje atomOw niobu w komorce elementarnej fazy Nb(Cu,Al,X)2
(tab. 5.1). Zgodnie z wynikami zamieszczonymi w tab. 5.3, a nastepnie na rys. 5.24
obecnos$¢ tytanu powoduje wieksze od cyrkonu przesuniecie pozycji atomoéw dotychczas
zajmowanych przez niob w kierunku y, natomiast obecno$¢ cyrkonu skutkuje wiekszym

niz tytan przesunieciem tych pozycji w kierunku z. W konsekwencji prowadzi to do
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wiekszego wzglednie mniejszego wptywu tych pierwiastkbw na zmiane statych
sieciowych odpowiednio aoi c,(rys. 5.26 i 6.1).

Przedstawione powyzej wyniki badan uzyskane przy pomocy metody krystalografii
elektronowej struktury fazy Laves’a typu Nb(Cu,Al)2 dostarczyty istotnych informacji
dotyczacej zmian w jej strukturze pod wptywem kolejno wprowadzanych pierwiastkow.
Informacje te moga by¢ wykorzystane do wytlumaczenia roli czastek fazy Laves’a typu
Nb(Cu,Al)2 przy uplastycznieniu i umocnieniu stopéw miedzi wykazujgcych zjawisko
pamieci ksztattu. Bardzo waznym efektem tych badan jest réwniez uwiarygodnienie
metody Kkrystalografii elektronowej pomiarami uzyskanymi przy pomocy metody
rentgenowskiej analizy strukturalnej. Przy zachowaniu opisanych w pracy procedur,
metode krystalografii elektronowej mozna uzywa¢ do charakteryzowania struktury
krystalicznej faz - m.in. do wyznaczania potozenia atoméw oraz parametrow sieciowych
komorki elementarnej. Poniewaz metoda ta oparta jest na analizie wysokorozdzielczych
obrazéw mikroskopowych, moze by¢ zastosowana do nanorozmiarowych obiektdw

krystalicznych.
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7 Wnioski

- Giowng faze wystepujacg w postaci wydzieler pierwotnych w stopach Cu-Al-
Nb wykazujacych pamieé ksztattu zidentyfikowano jako faze Laves’a typu C14
o strukturze heksagonalnej.

- Metoda topienia w tuku elektrycznym czystych sktadnikéw mozna wytworzy¢
na bazie niobu trzy- i czteroskltadnikowe fazy Laves’a typu Nb(Cu,Al,X)2
gdzie: X = Ni, Co, Cr, Ti lub Zr.

- W syntezowanych fazach Laves’a pierwiastki o mniejszych promieniach
atomowych jak Ni, Co czy Cr podstawiajg w sieci krystalicznej gtownie atomy
miedzi natomiast pierwiastki o duzym promieniu atomowym tj. tytan i cyrkon
gtéwnie atomy niobu.

- Metodg krystalografii elektronowej potwierdzono symetrie pfaskie dla
syntezowanych trzy- i czterosktadnikowych faz Laves’a dla kierunkéw [100] i
[001] odpowiednio jako pmg ipem.

- Metoda krystalografii elektronowej, oparta na analizie wysokorozdzielczych
obrazéw mikroskopowych, pozwala na doktadng analize zmian w strukturze
krystalicznej faz w nanoobszarach uzupetniajac w tym zakresie metody
tradycyjne np. rentgenowska analize strukturalng. Poprawnos$¢ wynikow
otrzymanych dla faz Laves’a typu Nb(Cu,Al,X)2 metodg krystalografii
elektronowej potwierdzono poprzez pomiar statych sieciowych metoda
rentgenograficzna.

- Wprowadzanie do fazy Laves'a Nb(Cu,Al,X)2 jako czwartego pierwiastka Ni,
Co, Cr, Ti lub Zr powoduje zmiane parametréw sieciowych i objetosci komarki
elementarnej proporcjonalnie do jego promienia atomowego. Najwiekszy
wptyw uwidacznia sie dla statej sieci c().

- Kierunek i wielko$¢ przemieszczenia atomow w komorce elementarnej fazy
Laves'a Nb(Cu,Al,X)2 pod wplywem czwartego pierwiastka, wzgledem
potozen atoméw w komdrce wzorcowej fazy MgZm, zalezy od wartosci jego
promienia atomowego. Atomy o mniejszych promieniach atomowych majg
tendencje do przemieszczania sie w kierunku pozycji miedzyweztowych w

komérce elementarnej.
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Zatgcznik

Podstawy krystalografii elektronowej - charakterystyka programu CRISP [117]

Z rozwazan teoretycznych dotyczacych powstawania obrazow
wysokorozdzielczych wynika, ze na otrzymany obraz wysokorozdzielczy majg przede
wszystkim wptyw fale elektronowe rozproszone pojedynczo, podwadjnie i potréjnie.

pin/.\
= D(u) 2F 1(*/)sin %(u) - F" (u)cosx (u) -==m--m--m-- sin/(«) +¢ (1.1)

Przy czym dla obrazéw otrzymanych dla wzglednie cienkich krysztatéw, fale
rozproszone pojedynczo i podwojnie sg o wiele silniejsze niz rozproszone potréjnie.
Zgodnie z powyzszym, kontrast widoczny na obrazie jest zdominowany przez efekty

zwigzane z pojedynczym i podwdjnym rozpraszaniem fal elektronowych.

a»(») = D(UW]p.F (u)sin%(u) - F" (m)cosx(.U)\  (1.2)

Z powyzszego zapisu wynika, ze elektrony rozproszone pojedynczo i podwojnie sg
przenoszone na obraz przez soczewki obiektywu w rézny sposéb. Aby otrzymac obraz,
ktéry mozna by interpretowac¢ bezposrednio jako projekcje struktury, trzeba by posiadaé

soczewki, ktére powoduja przesuniecie fazowe %(u) = nn /2 dla wszystkich u. Wtedy to
sin™(2) =+1 oraz cos™(z/) =0 i powodowatoby eliminacje podwdjnie rozproszonych
elektrondw. Niestety, skonstruowanie takich soczewek jest niemozliwe. Niemniej jednak
mozliwe jest skonstruowanie soczewek, ktore dla pewnych wartosci defokusacji powoduja

przesuniecie fazowe x(u) bliskie —nt2 dla szerokiego zakresu u. Taka warto$¢

defokusacji nazywana jest defokusacjg Scherzera i moze by¢ obliczona wedtug wzoru:

4CA
s(Scherzer) = 3 (1.3)

Dla obrazéw otrzymanych przy defokusacji Scherzera elektrony rozproszone podwdjnie
nie przyczyniaja sie w znaczacy sposéb do kontrastu obserwowanego na obrazie i
otrzymana transformata Fourier'a /,,,(») jest proporcjonalna do czynnika strukturalnego
krysztatu F(u). Ostatecznie mozna stwierdzi¢, ze obrazy wysokorozdzielcze otrzymane

dla cienkich krysztatéw przy defokusacji Scherzera reprezentujg bezposrednio rozkiad
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potencjatu w krysztale. Zatem obrazy wysokorozdzielcze moga postuzy¢ do wyznaczenia
struktury nieznanych krysztatow.

Nowoczesna mikroskopia wysokorozdzielcza pozwala otrzyma¢ obrazy
wysokorozdzielcze o rozdzielczosci podobnej do odlegtosci miedzy atomami (1.4-2.4A).
W praktyce obrazy wysokorozdzielcze sa w mniejszym lub wiekszym stopniu
znieksztatcone przez rézne czynniki, ktére czesto powodujg utrudnienia albo wrecz nie
pozwalajg na bezposrednig interpretacje obrazéw. Do czynnikdéw tych naleza:

- przypadkowe zaktocenia i szumy,

- znieksztatcenia optyki elektronowej mikroskopu: pochylenie wigzki, defokusacja,

astygmatyzm,

- pochylenie krysztatu.
Wykorzystanie  krystalografii  elektronowej, czyli komputerowego przetwarzania
otrzymanych obrazéw wysokorozdzielczych, pozwala na dokonanie korekcji wielu z
wymienionych znieksztatcen obrazu i otrzymanie rozkitadu potencjatu krysztatu nawet
wtedy, gdy struktura nie byta wcze$niej znana. Komputerowe przetwarzanie obrazu
wykorzystuje wiasnosci symetrii krysztatu do wyznaczenia i korekcji tych znieksztatcen

obrazu - szumu, defokusacji, astygmatyzmu oraz pochylenia krysztatu.

1 Symetria krysztatu

Kazdy krysztat posiada specyficzng symetrie. Wyznaczanie symetrii krysztatu jest

podstawowym krokiem w kazdej analizie struktury, poniewaz diametralnie zmniejsza
liczbe zmiennych potrzebnych do opisania struktury.
W przestrzeni odwrotnej czynniki strukturalne sg grupowane przez symetrie i amplitudy
refleksow powigzanych symetrig sg zawsze rowne. W przypadku faz sytuacja jest bardziej
skomplikowana. Je$li operacja symetrii nie zawiera translacji to fazy wszystkich refleksow
powigzanych symetrig sg rGwne. W przeciwnym wypadku, kiedy operacja symetrii zawiera
translacje (tak jak w przypadku osi $rubowych i ptaszczyzn poslizgu) wowczas refleksy
powigzane symetriag mogag mie¢ rézne fazy. Kompletny opis jak uzyska¢ te relacje dla
wszystkich 230 grup przestrzennych znajduje sie w Miedzynarodowych Tablicach
Krystalograficznych.

W tablicach tych czynnik strukturalny wystepuje czesto jako liczba zespolona i moze byé

opisany w dwdch czesciach: jako amplituda \F(hk)\ oraz jako faza <f>(HK):

88



F(hk) = \F(hk)\exp[i</>(hk)] (1.4)

Czynnik ten moze by¢ réwniez przedstawiony w postaci sumy czesci rzeczywistej A(hk) i
urojonej B{hk):

F(hk) = A(hk) + B(hk) =\F(hk)\cos[0(hk)]+ \F(hK)\sin[<f>(hk)] ~ (L.5)

2 Wyznaczanie struktury i krystalograficzne przetwarzanie obrazu

2.1 Transformata Fourier a i wyznaczanie sieci

Informacje o strukturze krysztatu, czyli amplitudy i fazy czynnikéw strukturalnych
sg zawarte w refleksach otrzymanych w wyniku transformacji Fourier’a obrazu
wysokorozdzielczego. Aby wydoby¢ te informacje, pozycje refleksbw muszg zostaé
wyznaczone z duzg doktadnoscig. Doktadne pozycje tych reflekséw sg wyznaczane i
udoktadniane przez:

- wybranie dwdch refleksow dyfrakcyjnych i nadanie im wskaznikdéw,

- obliczenie pozycji wszystkich pozostatych reflekséw dyfrakcyjnych i nadanie

im wskaznikow poprzez uzycie wstepnie otrzymanych wektorow sieciowych z
dwach uprzednio zaznaczonych reflekséw,

- udoktadnienie wektorow sieciowych metodg najmniejszych kwadratow

uwzgledniajac wszystkie refleksy dyfrakcyjne.
Po dokfadnym wyznaczeniu w powyzszy sposdb pozycji wszystkich refleksow

otrzymujemy informacje o ich amplitudach i fazach.

2.2 Wyznaczanie symetrii i wyznaczanie poczgtku sieci

Symetrie mozna wyznaczy¢ na kilka sposobow. W krystalografii rentgenowskiej do
wyznaczenie symetrii wykorzystuje sie powigzane symetrig amplitudy potaczone z
systematycznymi wygaszeniami. W dyfrakcji elektronowej refleksy zabronione czesto
wystepuja z powodu wielokrotnego rozpraszania. Poniewaz w krystalografii elektronowej
wystepowanie wygaszen systematycznych nie zawsze jest pewne, same zaleznosci

amplitud nic sg wystarczajagce do odrdéznienia symetrii. Niemniej fazy obserwowane na
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obrazach mikroskopowych moga by¢ uzyte do wyznaczenia symetrii, poniewaz zaleznosci
fazowe i ich ograniczenia sg rézne dla réznych symetrii i pozwalajgje odroznic.
W krystalografii rentgenowskiej jako$¢ mierzonych amplitud jest generalnie bardzo

dobra ijest ona okreslana przy uzyciu wspo6tczynnikajakosci nazwanego Rxm:

hk

gdzie: ~ to suma wszystkich obserwowanych reflekséw,
14

\(M)| to amplitudy obserwowane eksperymentalne,
|[FiMT(?A) to amplituda, ktora spetnia warunki symetrii umieszczone w

miedzynarodowych tablicach krystalograficznych. |Ftur(M)| czesto jest rébwna usrednionej

albo maksymalnej amplitudzie wszystkich reflekséw powigzanych symetria.

W krystalografii elektronowej fazy O moga by¢ wyznaczone z obrazéw
wysokorozdzielczych. Warto$¢ faz  mozna scharakteryzowaé przez Sredni biad fazowy

#Revrefleksow powigzanych symetria:

T WC*M*(A%) - (hk)]

hk

gdzie: w(hk)to czynnik wazony od refleksow (hk) - zwykle jest réwny amplitudzie
refleksu (hk),
¢os(hk) to faza wyznaczana eksperymentalne,
$ur(hk) to faza, ktora spetnia  warunki  symetrii  umieszczone w
miedzynarodowych tablicach krystalograficznych.

Niestety w odréznieniu od amplitud A, fazy  nie sg wartosciami bezwzglednymi
ale zwigzanymi z poczatkiem uktadu. Kiedy obliczana jest transformata Fourier’a poczatek
uktadu krystalograficznego umieszczony jest w dowolnym miejscu komorki elementarnej.
Poczatek uktadu, ktéry jest zgodny z elementami symetrii jest lokalizowany w nastepujacy
sposOb. Poczatek uktadu jest przesuwany matymi krokami po catej komérce elementarnej i

po kazdym kroku jest obliczana faza 4Rex. Kiedy przetestowane zostang wszystkie pozycje
w komérce elementarnej, pozycja (x@QO0), dla ktérej faza v ma warto$¢ najmniejsza

efe,, jest uwazana za poczatek uktadu krystalograficznego. Wtedy nastepuje ponowne
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przeliczenie wszystkich faz <P wzgledem poprawnego poczatku ukiadu. Procedura ta

zostata nazwana origin refinement.

Faza symetryczna $sm(hk) jest wyznaczana w nastepujgcy sposob:

- jesli refleksy (hk) nie sa powigzane symetrig z innymi refleksami faza symetrii

jest obliczana z zaleznosci:

tsmihk) = ders(hk)  (1.8)

- jesli refleksy (hk) sg powigzane symetrig z innymi refleksami to fazy dla tych

grup reflekséw sag oceniane razem. Faza symetryczna jest obliczana jako suma

wektorowa wszystkich refleksow z grupy (rys. 1):

X MV Sinfc.v (%)) 0°  ifYjW's'cos”bs(hk))>0
470 hk) = tan" + o ]
Y .w's'c°ste,v(M o
(M) 180 ifYjWs'cosfcvW )<o

(1.9)
gdzie: A to suma po wszystkich refleksach powigzanych symetrig w grupie,
i

w' to czynnik wazony, ktérego wartos¢ jest rowna 1 albo jest rowny amplitudzie
|f;M)| odpowiednich reflekséw,

s' jest rowne -1 jesli fazy gsw(hk) i #hqhk) rdznia sie o 180°, w przeciwnym
wypadku siest rowne 1 - dla projekcji ze Srodkiem symetrii, $m(hk) ma
ostatecznie warto$¢ 0° jesli $sw(hk) < 90°, w przeciwnym wypadku jest réwne
180°.

Rysunek 1 Wyznaczanie fazy € symetrii $smhk) przez sumowanie wektoréw refleksow
powigzanych symetrig
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Poniewaz rdzne symetrie majg rozne relacje i ograniczenia fazowe, fazy szczatkowe
obliczone dla obrazu bedg rézne dla roznych symetrii. Zwykle symetria, dla ktorej wartos¢
fazy szczatkowej jest najmniejsza jest poprawnie wybrang symetrig obrazu. Jesli wiecej niz
jedna symetria ma podobng warto$¢ fazy szczatkowej to za symetrie wtasciwg powinno sie

wybrac tg o najwyzszej symetrii.

2.3 Narzucanie symetrii i obliczanie map potencjatu

Jesli mozliwe jest wyznaczenie symetrii krysztatu i narzucenie jej na obraz to taki
przetworzony obraz bedzie blizszy prawdziwej strukturze krysztatu niz oryginalny
nieprzetworzony. Symetria krysztalu narzucana jest przez zastgpienie czynnika

strukturalnego X(hk) otrzymanego z transformaty Fourier’a symetrycznym czynnikiem
strukturalnym Fsym(hk). Symetryczna mapa potencjatu jest obliczana z odwrotnej

transformaty Fourier’a symetrycznych amplitud i faz. Rozklad potencjalu moze byé

obliczony ze wzoru:

<P(xy) =« z Puhk)exp[- 2m(hx + ky)] (1.10)

hk
gdzie: cr opisuje oddziatywanie elektronéw z materig

S to powierzchnia rzutu komarki elementarnej na ptaszczyzne (xy) .

Jesli nie bytoby zadnych innych znieksztalcen mapa przedstawiataby rozktad
potencjatu w krysztale. Maksyma na mapie odpowiadatyby projekcji atoméw lub grup
atomow. Niemniej jednak na kazdym obrazie obecne sg znieksztatcenia, ktore zaciemniajg
albo zmniejszaja symetrie obrazu. Znieksztatcenia te powinny zosta¢ okreslone i

poprawione podczas przetwarzania obrazu.

2.4 Eliminacja zaktocen przez usrednianie sieciowe

Obrazy wysokorozdzielcze zwykle zawierajg przypadkowe zaktocenia, ktore
zaciemniajag szczegOty obrazu. Jest to szczeg6Olnie wazne w przypadku probek
organicznych i biologicznych. Szumy te sg rézne w kazdej komorce elementarnej, podczas
gdy projekcja struktury kazdej komorki elementarnej jest taka sama. Oczywistym

sposobem redukcji tych zaktdcen oraz zwiekszenie kontrastu obrazu jest usrednienie duzej
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liczy komérek elementarnych o tej samej orientacji. Mozna to o0siggna¢ stosujac
filtrowanie Fourier’a.

W tym celu wybiera sie obszar obrazu wysokorozdzielczego zawierajgcego
przecietnie tysigc komadrek elementarnych krysztatu i oblicza sie transformate Fourier’a.
Na obrazie transformaty Fourier’a wszystkie periodyczne informacje o periodycznej
budowie krysztatu sg przedstawione jako plamki dyfrakcyjne tworzace periodyczng siec,
podczas gdy przypadkowe zakiocenia rozciggaja przez calg transformate Fourier’a
Projekcje usrednionej komorki elementarnej otrzymuje sie przez odwrotng transformate
Fourier’a amplitud i faz otrzymanych z plamek dyfrakcyjnych.

Przypadkowe szumy wptywajg na czynnik strukturalny w sposéb losowy zaréwno
na amplitudy jak i fazy O. Dla krysztatdw nieorganicznych znieksztatcenia amplitud i faz
0, wywotane przypadkowymi szumami, sg wzglednie mate zwiaszcza, jesli usrednieniu

podlega duza liczba komérek elementarnych.

2.5 Wyznaczanie i korekcja defokusacji i astygmatyzmu

2.5.1 Wptyw defokusacji i astygmatyzmu na obrazy wysokorozdzielcze

Obrazy wysokorozdzielcze sg bardzo wrazliwe na defokusacje soczewek. Rézne

wartosci defokusacji dajg rézny kontrast na obrazie. Transformata Fourier’a obrazu I,m(u)
jest zwigzana z transformatg <>U) potencjatu krysztatu. Transformate Fourier’a obrazu
otrzymanego przy pewnej defokusacji mozna wyrazi¢ zaleznoscia:

h»Xu) = 27£>(i/)sin[*(I0]F(M) = KD(u)sin[(u)]F(u)  (1.11)

2
gdzie: K = y jest state, a T{u) = D(u)s'm[/(u)] (112)

jest funkcja transferu kontrastu (CTF).

Catkowita funkcja wyttumienia D(u) jest wyrazona zaleznosciga:

D(u) = exp - y”™ w2A2A2u”Aexp\-n 2a 2u2{s + CsA2u2)2\ (1.13)

dla takich u, ktére lezg wewnatrz przestony na obrazie dyfrakcyjnym. Przesuniecie

fazowe %{u) opisuje zaleznos$¢:
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2 nCju4
I(u) =nsXu + (1.14)

gdzie: e to warto$¢ defokusaciji,
Cs to wspotczynnik aberracji sferycznej,

A to dtugosc¢ fali,

A to rozmycie ogniska,

a to zbiezno$¢ wigzki elektronow.
Réwnanie (1.10) mozna réwniez zapisa¢ w postaci:

I,m{hk) = KD (hk)sm\j(hk)]F(hk) (1.15)
Na ponizszych rysunkach przedstawiono typowe funkcje transferu kontrastu dla

optymalnej defokusacji (rys. 2a) oraz defokusacji nieoptymalnej (rys. 2D).

@
@ ")
<+
®) e
Rysunek 2. Funkcja transferu kontrastu T{u) - warto$¢ defokusacji s =-633 A

(defokusacja Scherzera). Rozwiniecie funkcji wyttumienia D(u) oraz sin/(z/) sa
pokazane liniami cienkimi

Dla pewnej defokusacji, rézne sktadowe Fourier’a projekcji potencjatu tj. rézne
czynniki strukturalne, sg przenoszone przez soczewki na obraz wysokorozdzielczy w rozny

sposob, ktéry zalezy od tego, w ktérym przedziale rozdzielczosci lezy sktadowa Fourier’a.
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Sktadowa Fourier'a w przedziale, gdzie sin%(u) >0 sg przenoszone, aby da¢ wzrost
kontrastu proporcjonalny do potencjatu. W przedziale, gdzie sinj(w)<0 wszystkie
sktadowe Fourier’a wywotujg zmiane fazy o 180°, tzn. kontrast zostaje odwrdcony. Obraz,
ktory daje taka defokusacje jest tworzony przez skomplikowane potaczenie sktadowych
fourierowskich - niektore dajg kontrast wiasciwy, inne odwrdcony. Tak wiec przy réznych
wartosciach defokusacji, sktadowe Fourier’a moga by¢ przenoszone na rézne sposoby.

W dodatku amplitudy skiadowych fourierowskich sg ostabiane przez funkcje transferu

kontrastu |Z)(h)sin/(?/)!. Sktadowe Fourier’a z sin”(i/)xl sg maksymalnie przenoszone

przez soczewki, podczas gdy sktadowe Fourier’a o wartosciach sinj(w) = 0 nie ulegajg
transferowi wcale.

Podsumowujac, amplitudy czynnikéw strukturalnych zmieniajg sie stopniowo zaréwno
przez sin™(w) jak i funkcje D(u). Czynnik strukturalny (wysokorozdzielczy) dla
amplitud jest ostabiany. Fazy < czynnika strukturalnego zmieniajg sie tylko w sposéb
stopniowy (przez sin/(*/)) i przybierajg warto$ci 0° albo 180°.

Dla obrazéw wolnych od astygmatyzmu, funkcja transferu kontrastu bedzie ogdlnie
symetryczna, tj. wszystkie sktadowe fourierowskie majg te same wartosci przy tej samej
rozdzielczosci. W przypadku obrazéw z astygmatyzmem wigzka jest ogniskowana przez
soczewki asymetrycznie i to moze by¢ przyczyna roznych wartosci defokusacji w réznych
kierunkach.

Jesli T(u) = D(u)smx(u) to moze on zosta¢ okre$lony oraz poprawiony - wtedy
czynnik strukturalny reflekséw moze byé uzyskany z transformaty Fourier’a pojedynczego
obrazu nawet wtedy, gdy wystepuje astygmatyzm i/lub obraz jest otrzymany przy

defokusacji dalekiej od defokusacji Scherzera.

2.5.2 Wyznaczanie defokusacji i astygmatyzmu

Pomiedzy parametrami, ktére wywieraja wptyw na T(u) defokusacja i
astygmatyzm naleza do gtéwnych do wyznaczenia, poniewaz ulegaja zmianie od obrazu do
obrazu, podczas gdy inne parametry sa raczej state (Cv, A, a ).

Do okreSlenia defokusacji moga by¢ uzyte rézne metody. Jedng z nim jest

obliczenie T(ti) z serii mozliwych wartosci defokusacji i odpowiednia poprawa obrazu

doSwiadczalnego. RoOwnanie Sayre uzywane w krystalografii rentgenowskiej oraz
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maksymalna warto$¢ entropii moga postuzy¢ jako kryterium do wyznaczenia wartosci
defokusacji, ktdra najlepiej jest dopasowana do danych do$wiadczalnych. Innym sposobem

wyznaczenia funkcji transferu kontrastu T(u) jest poréwnanie amplitud z obrazéw

wysokorozdzielczych z amplitudami pochodzacymi od dyfrakcji elektronéw. Na dyfrakcje
nie ma wplywu funkcja transferu kontrastu, tak wiec przez ich poréwnanie mozna

wyznaczy¢ funkcje transferu kontrastu T(u). Metody te okazujg sie skuteczne w wypadku

wyszukiwania potencjatdéw. Okazuje sie jednak, ze majg one jednak dwa ograniczenia.
Doskonale funkcjonujg dla krysztatbw o duzych komdrkach elementarnych (>10A),
poniewaz do wyznaczenia funkcji transferu kontrastu potrzebna jest duza liczba plamek
dyfrakcyjnych. Trudno jest uzywac tych metod do obrazéw z astygmatyzmem, bo potrzeba
wowczas okresli¢ dwa dodatkowe parametry - Kierunek i wielko$¢ astygmatyzmu.
Defokusacja i astygmatyzm mozna wyznaczy¢ z amorficznego obszaru obrazu. Na
obrazie transformaty Fourier’a wykonanego z obszaru obrazu zawierajagcego zar6wno
obszar amorficzny jak i krystaliczny widoczne sg ostre plamki dyfrakcyjne pochodzace od
fragmentéw o budowie periodycznej, a rozproszone tto pochodzi od obszaru amorficznego.
CTF widoczna jest w rozproszonym tle obrazu FT. Potozenia u gdzie sin/(z/) « £1 beda
mie¢ najwieksze amplitudy, a potozenia u gdzie sin%(u) =0 bedg mie¢ amplitudy
najmniejsze. Jesli soczewki nie wywotujg astygmatyzmu, zobaczymy utozone na przemian
jasne (odpowiadajgce sin”™(z/) « £1) i ciemne (odpowiadajgce sin”(z/) =0) okregi na
obrazie FT (rys. 3a). Jesli astygmatyzm jest obecny to zamiast okregéw zobaczmy elipsy

(albo w bardziej szczegblnych przypadkach hiperbole - rys. 3b).

(a) (b)

Rysunek 3. Transformata Fourier’a (a) bez astygmatyzmu, (b) z astygmatyzmem
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Z okregbw na obrazie FT (zgodnie z sugestia Krivanka) mozna wyznaczy¢

zarowno defokusacje jak i wspdtczynnik aberracji sferycznej Cs.

Pozycje u, gdzie sin®(w) =-1,0,1 moga zosta¢ odczytane z obrazu FT. Z wzoru
(1.14) wiemy, ze wartosci u w tych pozycjach odpowiadaja:

X(u) = neAu +1€/IV.nn (1.16)

gdzie n=0,£1,£2,... jest liczbg catkowitg. Wzdr ten (1.16) mozemy réwniez zapisa¢ w
postaci:

N CA 24 n=o0+1%2,.. (1.17)
2Au

Dla obrazéw otrzymanych przy optymalnej defokusacji, pierwsze przeciecie jest dla
n- 0. Dla obrazéw uzyskanych powyzej optymalnej wartosci defokusacji n<0, a
ponizej n>0. Te rézne przypadki mozna odr6zni¢ przez pozycje drugiego i trzeciego
przeciecia (jesli widoczne sgna FT) albo przez pordwnanie rozmieszczenia zaktocen tha.

. - . . 2
Jesli wykre$limy krzywg y —x na podstawie vy =-2-£-j I X=u, otrzymamy prostg
u

(" =fcc+a)jaknaponizszym rysunku.

A

¢ (A2

Rysunek 4. Wyznaczanie Cs i s

Ze wzoru (1.17) widzimy, ze warto$¢ odcietej odpowiada defokusaciji:

a=e (1.18)

a nachylenie prostej k odpowiada:
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r i
k=" ~ (1.19)

Aberracje sferyczng Cv mozna wyznaczy¢ ze wzoru (1.19):

C- -t a20)

JeSli z obrazu transformaty Fourier’a wyznaczy sie wiecej niz jedno u, gdzie
sin%(u) = - 1,0,1, to bedzie mozna wyznaczy¢ zaréwno warto$¢ defokusacji jak i
aberracjisferycznej. Wzor (1.17) mozemy zapisa¢ w postaci:

CA2 2
£ = ___I’l_ 4 g— 2— u (121)

Z réwnania (1.21) wynika, ze jesli znane sg zaréwno dtugos$¢ fali A jak i warto$¢ aberracji
sferycznej Cs to wartos¢ defokusacji s mozna wyznaczy¢ z pojedynczego u.

Dla obrazéw z astygmatyzmem wartosci defokusacji sg rdézne wzdtuz réznych
kierunkbw na obrazie FT. Wtedy, na obrazie FT, maksima i minima amplitud CTF
uktadaja sie zamiast w okregi w elipsy albo hiperbole. WartosSci defokusacji wzdtuz
roznych kierunkdw mozna wtedy wyznaczy¢ w nastepujacy sposob:

- napoczatku z réwnan (1.18) i (1.21) mozna wyznaczy¢ warto$ci defokusacji eu

i sv wzdtuz gtéwnych osi elipsy lub hiperboli,

-z wyznaczonych warto$ci defokusacji eu i ev i azymutu 60 obliczy¢ mozna
warto$¢ defokusacji wzdtuz kazdego kierunku na obrazie FT. Wartos¢
defokusacji wzdtuz kierunku oddalonego od osi x 0 6 stopni jest rowna:

e{o) = £ncos2(0 -O0) + £Ysm2(0 - 00) (1.21)

- funkcje transferu kontrastu T(u) wzdiuz wyznaczonego Kierunku mozna
obliczy¢ korzystajac ze wzoru (1.12). Warto wspomnie¢, ze dwie skrajne
wartosci eu i sv z rGwnania (1.21) nie musza mie¢ tego samego znaku. Jesli
jedna ma warto$¢ ponizej defokusacji a druga powyzej, pierwsze przeciecie

utworzy hiperbole zamiast elipsy.
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2.5.3 Korekcja defokusacji i astygmatyzmu

Jesli zostanie wyznaczona funkcja transferu kontrastu T(u) czynnik strukturalny

F{u) mozna wyznaczy¢ z transformaty Fourier’a obrazu korzystajac z rownania (1.11)

F — K NN :K --------------- 122
(u) T{u) D(u)nn%; (u) (22

gdzie: K = MK ijest stale.
Sktadowe Fourier’a, ktore lezg wewnatrz obszaru u, gdzie sin %{u) « 0 sg zle (lub

wcale) przenoszone na obraz przez soczewki obiektywu. Jednakze te zagubione skiadowe
Fourier’a mozna otrzymac z innych obrazéw pochodzacych od tego samego krysztatu, ale

przy roznych warunkach defokusacji, tak zeby przeciecia CTF byly w réznych pozycjach.

Poniewaz funkcja transferu kontrastu |r(i/)| < 1, amplituda |/AM(m)| jest zawsze ostabiona
przez CTF. Ogolnie, jesli ta sama sktadowa Fourier’a Im(ii) jest uzyskana z kilku r6znych
obrazéw, taka ktéra odpowiada najwiekszemu [7Xm)| (najwiekszemu |sin %(u)\) tj.
najwyzszej amplitudzie |/,mZ/)| jest najpewniejsza. Zatem powinno si¢ wybra¢ z obrazu
sktadowag Fourier’a lim(u) o najwiekszym [sin_"(z/)|.

Ponizszy diagram (rys. 5) przedstawia procedure wyznaczenia struktury dla
krysztatbw nieorganicznych z obrazéw wysokorozdzielczych z wykorzystaniem

krystalograficznego przetwarzania obrazéw (CIP):
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Rysunek 5. Procedura wyznaczenia struktury dla krysztatéw nieorganicznych z obrazéw
wysokorozdzielczych z wykorzystaniem krystalograficznego przetwarzania obrazéw
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