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1 Einleitung 31 Einleitung1.1 Nanokristalline MaterialienEigenschaften Die Eigenschaften eines Festkörpers werden wesentlich durch seineMikrostruktur bestimmt, also seiner chemischen Komposition, der Anordnung der Ato-me und der Grössenverhältnisse der Substrukuren. Nanokristalline Materialien bezeich-nen massive Festkörper, deren Korngröÿe unter 100 nm liegen [1]. Bei einer Reduktionder Korngröÿe, nimmt der Anteil der Atome, die den Korngrenzen zugesprochen wer-den zu. Dadurch sind nanokristallineMaterialien durch einen hohen Volumensanteil vonKorngrenzen charakterisiert, der ihre physikalischen, mechanischen und chemischen Ei-genschaften gegenüber grobkörnigen Materialien (im Bereich 10 − 300µm) verändert.Nimmt man kubische oder kugelförmige Körner an, kann der Volumensanteil f derKorngrenzen mit
f =

3∆

d
(1)abgeschätzt werden [2]. Für eine Korngröÿe von d = 10 nm und einer Dicke der Korn-grenze von ∆ = 1nm entspricht das ungefähr dem Drittel des Gesamtvolumens!Nanokristalline Materialien besitzen eine erhöhte Festigkeit und Härte, verbessertesDi�usionsvermögen, eine vergröÿerte Wärmekapazität und bessere weich-magnetischeEigenschaften. Der hohe Volumensanteil an Korngrenzen führt auÿerdem zu einer Er-höhung der Gesamtenthalpie des Materials und damit zu einem Zustand fern vomthermodynamischem Gleichgewicht. Die thermische Stabilität limitiert somit die An-wendung dieser Materialien.Herstellung Für die Erzeugung nanostrukturierter Materialien existieren zwei An-sätze [3]: Bei der �bottom-up�-Methode wird das massive Material Atom für Atom, Lagefür Lage durch Kondensation und Verfestigung von Atomclustern gebildet. Im Falle der�top-down�-Methode hingegen wird bereits vom massiven Material ausgegangen, des-sen Mikrostruktur in die Nanostruktur aufgespalten wird. Die erste Arbeit auf diesemGebiet der nanostrukturierten Materialien wurde 1981 von H. Gleiter verö�entlicht [4],in der er mithilfe der von ihm entwickelten Inertgas-Kondensations-Methode nanokris-talline Strukturen herstellen konnte. Dabei wird ein Metall innerhalb einer evakuiertenKammer verdampft, anschlieÿend wird die Kammer mit einem Inertgas befüllt. Durch



1.1 Nanokristalline Materialien 4Kollision mit den Gasatomen verlieren die Metallatome ihre kinetische Energie undkondensieren in Form von kleinen Partikeln. Diese werden in einem Kompaktionspro-zess zu einem massiven Material geformt. Damit können nanostrukturierte Materialienmit gleichachsigen Körner produziert werden, die Korngröÿe beträgt dabei wenige Na-nometer und ist eine Funktion des Inertgasdruckes, der Verdampfungsrate und derGaskomposition [2]. Diese Methode ist jedoch anfällig für Verunreinigungen und diehergestellten Materialien zeigen Porösität [5]. Dies ist in jeden Fall unerwünscht, da diePorösität die mechanischen Eigenschaften, wie z.B. die Festigkeit von Materialien, we-sentlich verändert. Andere �bottom-up�-Methoden sind das mechanische Legieren unddie Elektrodeposition. Im folgenden werden jedoch Verfahrensweisen der massiven plas-tischen Verformung (�severe plastic deformation�(SPD)) betrachtet, deren Anwendungdas Potential besitzt, nicht nur die Festigkeit eines Materials durch Kornverfeinung zuverbessern, sondern auch die Duktilität zu erhalten bzw. zu verbessern [6]. Die Dukti-lität in nanokristallinen Materialien ist auf Verformungsmechanismen zurückzuführen,die erst bei kleinen Korngröÿen einsetzen [7].Beim Hochdruck-Torsions-Verfahren (HPT) be�ndet sich eine Scheibe des zu verfor-menden Materials zwischen zwei Stempeln, die gegeneinander rotiert werden. Durchdie Ausübung eines hohen Druckes auf die Proben sind sehr hohe Verformungsgrademöglich. Damit ist auch die Verformung von sehr spröden Materialien durchführbar,was HPT attraktiv für die Verformung von intermetallischen Phasen macht. Die indu-zierte Scherverformung γs ist eine Funktion des Probenradius r, der Dicke der Probe
h und der erzielten Rotationen N und wird mit

γs =

(

2πN · r
h

) (2)angegeben [8]. Die Kompression der Probe (Anfangsdicke h0, Enddicke h) berücksich-tigend lässt sich auch der Gesamtverformungsgrad γ angeben [9]:
γ =

(

2πN · r · h0

h2

) (3)Für hohe Verfomungsgrade (2πNr/h � 1) kann die Kompression jedoch vernachlässigtwerden und die angegebenen Verformungsgrade sind nahezu ident.Beim Walzen und Falten (W&F) [10] werden Folien des Ausgangsmaterials zunächst



1.1 Nanokristalline Materialien 5auf die Hälfte ihrer Ausgangsdicke gewalzt und anschlieÿend in zwei Schichten über-einandergelegt, sodass der Vorgang wiederholt werden kann. Dadurch werden nachjedem W&F-Vorgang n 2n einzelne Schichten erzeugt, deren Dicke auf l = l0/2
n redu-ziert wird [11]. Diese SPD Technik unterscheidet sich durch den jeweils zusätzlichenFaltvorgang vom herkömmlichen Kalt-Walzen (KW), das schon viele Jahre in der In-dustrie eingesetzt wird. Durch die Abwesenheit von Schmiermitteln unterscheidet sichW&F auch von der �accumulated roll-bonding� Technik, dadurch können die einzelnenSchichten nicht voneinander abgleiten und die resultierende Scherspannung ist sehr vielgröÿer [11]. Im Vergleich zu HPT kommt W&F ohne die Anwendung eines hohen hy-drostatischen Druckes aus und der damit verbundenen Temperaturentwicklung bei derVerformung, die zu dynamischer Erholung führen kann. Weiters ist die zu verformendeProbenmenge bei HPT stark begrenzt, üblicherweise werden zylindrische Proben miteinem Durchmesser von D = 8mm und einer Höhe von h = 1mm verformt [12]. W&Fbesitzt hingegen das Potential groÿe Materialmengen e�zient zu verformen. Wird dieMaterialdicke bei jedem Schritt n um die Hälfte reduziert, kann die plastische Verfor-mung ε durch Anwendung des von Mises Kriterium angegeben werden [13]:

ε =

(

2√
3
ln

1

2

)

· n (4).
d0

∆d

d0
= 0.5

Walzen Falten
∆d

d0
= 0.2Abbildung 1.1: Schematische Darstellung der W&F-Technik: Die zu verformende Probe wirdzunächst in mehreren Schritten auf die Hälfte der Ausgangsdicke d0 reduziert.Üblicherweise wird eine Dickenreduktion ∆d/d0 von 0.2 pro Walzschritt ver-wendet. Im anschlieÿenden Faltvorgang wird die Probe zerteilt und in zweiSchichten übereinandergelegt. Diese Schrittfolge bildet einen W&F-Vorgang.



1.2 Das System FeAl 61.2 Das System FeAlIm Phasendiagramm von FeAl tritt die B2 geordnete, intermetallische Verbindung FeAlbei Raumtemperatur im Bereich von 36.5 − 50 at.% Al [14] auf und bleibt im gesam-ten Temperaturbereich bis zum Schmelzpunkt erhalten. In einer geordneten Legierungbesetzen die Atome der Komponenten bestimmte Plätze der Einheitszelle und bildenein Überstrukturgitter. Bei einer nicht-stöchiometrischen Zusammensetzung könnenPunktdefekte die Überstruktur erhalten. Im Falle von FeAl kann das Existenzgebietder B2-Phase so auf einen Konzentrationsbereich erweitert werden, der weit von der stö-chiometrischen Zusammensetzung (50% Fe, 50% Al)1 der B2-Phase abweicht. Auf dereisenreichen Seite des B2 Phasengebietes besetzen die zusätzlichen Eisenatome Plätzedes Aluminium-Untergitters, das Eisen-Untergitter bleibt jedoch nur von Eisenatomenbesetzt. Im aluminiumreichen Existenzgebiet werden Dreifach-Punktdefekte gebildet,diese bestehen jeweils aus zwei Leerstellen im Aluminium-Untergitter und einem Alu-miniumatomen im Eisen-Untergitter [15]. Unter energetischen Gesichtspunkten ist dienotwendige Bedingung für die Bildung einer Überstruktur eine negative Vertauschungs-enthalpie.1Im folgenden sind alle Konzentrationsangaben in Atomprozent gegeben.
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Abbildung 1.2: Binäres Phasendiagramm von FeAl. Eingezeichnet ist die experimentelle Zu-sammensetzung der Legierung, die für diese Arbeit verformt wurde.Nach: [16]



1.2 Das System FeAl 7Im Sinne der regulären Lösung kann die Vertauschungsenthalpie H als Di�erenz zwi-schen den gleichnamigen Bindungsenthalpien HAA und HBB und der ungleichnamigenBindungsenthalpie HAB angeben werden [17]:
H = HAB − 1

2
(HAA +HBB) < 0 (5)Die Bildung einer Überstruktur durch ungleichnamige Bindungen stellt demnach dieenergetisch günstigste Anordnung der Atome dar. Für hinreichend hohe Temperaturenwird die Entropie und damit die maximale Anordnungsmöglichkeit der Atome unter-einander entscheidend und die Überstruktur wird zugunsten einer Minimierung derfreien Enthalpie des Materials zerstört. Die Temperatur, bei der die Überstruktur undsomit die Ordnung vollständig zusammenbricht, wird als kritische Temperatur Tc be-zeichnet. Für B2-FeAl liegt diese Temperatur bei Tc ≈ 1400 ◦C [18] und somit überder Schmelztemperatur des B2-Bereiches, die Legierung liegt daher bis in die Schmelzehinein geordnet vor.Nach einem Vorschlag von Bragg und Williams kann der Grad der Ordnung mit demFernordnungsparameter s charakterisiert werden [19]: Für eine zwei-komponentige Le-gierung der Atomsorten A und B, wobei die Konzentration der gesamten A-Atomedurch cA und die Konzentration der A-Atome auf dem A-Untergitter durch CA gege-ben ist, kann der Fernordnungsparameter S mit

S =
CA − cA
1− cA

(6)angegeben werden. Für eine Überstruktur mit stöchiometrischen Zusammensetzunggilt cA = 0.5 und die Gleichung vereinfacht sich zu:
S(ca = 0.5) = 2CA − 1 (7)Der Fernordnungsgrad S kann über mehrere physikalischen Methoden bestimmt wer-den. Eine Möglichkeit ist das Auftreten von Überstrukturlinien bei Streuexperimenten.Vorraussetzung dafür ist ein unterschiedliches Streuvermögen der Atomsorten, was zueiner Verletzung der Auswahlregeln für die auftretenden Re�exe führt, die sonst in derungeordneten Legierung gelten.Die Einheitszelle der B2 Struktur besteht aus jeweils einem Aluminiumatom an der



1.2 Das System FeAl 8Position [000] und einem Eisenatom an der Position [1
2
1
2
1
2
]. Der Strukturfaktor ergibt:

Fhkl = fAl · e2πi(h·0+k·0+l·0) + fFe · e2πi(h·
1

2
+k· 1

2
+l· 1

2
)

= fAl + fFe · eπi(h+k+l)

= fAl + fFe (für h+k+l gerade)
= fAl − fFe (für h+k+l ungerade) (8)

Für eine entordnete, statistisch verteilte Legierung gelten die regulären Auswahlregelnfür ein kubisch-raumzentriertes (krz) Gitter, jedoch mit einem Formfaktor f̄ , der sichaus den mit der Konzentration der Legierung gemittelten Formfaktoren fAl und fFeergibt:
Fhkl = f̄ · e2πi(h·0+k·0+l·0) + f̄ · e2πi(h· 12+k· 1

2
+l· 1

2
)

= f̄(1 + ·eπi(h+k+l))

= 2f̄ (für h+k+l gerade)
= 0 (für h+k+l ungerade) (9)

Die Re�exe, die aus h+k+l=ungerade entstehen werden Überstrukturre�exe genannt.Die Re�exe, die aus h+k+l=gerade hervorgehen, sind die regulären krz Re�exe undwerden als Matrixre�exe bezeichnet. Mögliche Gleitrichtungen bei der plastischen Ver-formung von B2-FeAl sind 〈111〉 und 〈100〉 [20]. Findet die Gleitung entlang 〈111〉 statt,geschieht dies über gekoppelte a/2〈111〉 Partialversetzungen, die über einen Antipha-

(a) (b)Abbildung 1.3: Schematische Darstellung der B2-Einheitszelle (a) und der krz-Einheitszelle(b), die einer ungeordneten B2-Einheitszelle entspricht. Dargestellt für stö-chiometrische Zusammensetzung.



1.2 Das System FeAl 9senfehler (APB) auf der 110-Ebene miteinander verbunden sind. Dessen Begrenzungs-�ächen stellen Fehler im Kristallgitter dar und sind in FeAl mit einem zusätzlichenEnergiebeitrag von ca. 490mJ/m−2 verbunden [21]. In schwach verformten Materialtreten die Antiphasen�ächen in Form von Röhren auf [22], diese sind entlang der [111]-Richtung orientiert und weisen Durchmesser im Bereich von wenigen Nanometern auf.

FeAl(a) (b)Abbildung 1.4: Lage einer 110-Antiphasen�äche im B2-Kristallgitter (a). Eisenatome entlangdieser Flächen besitzen bei stöchiometrischer Zusammensetzung zwei nächstenNachbarn (NN) Eisenatome. Die NN sind in dieser Abbildung rot gekennzeich-net: In der 100-Projektion (b) ist nur ein NN Eisenatom zu sehen. Im Falleeiner gestuften Antiphasen�äche trägt bei stöchiometrischer Zusammenset-zung noch ein weiteres Eisenatom zu den NN bei.Intermetallisches FeAl zeichnet sich durch wertvolle Eigenschaften aus, die es zu ei-nem attraktiven Werksto� für strukturelle Anwendungen macht: Geringe Dichte, ho-he Schmelztemperaturen, gute Leitfähigkeit, gute Beständigkeit gegenüber Oxidation,Sul�dation und Carbonisation und eine herausragende Festigkeit bei erhöhten Tem-peraturen [23�25]. Die für intermetallische Phasen charakteristische geringe Duktilitätbei Raumtemperatur ist jedoch ein Nachteil bei der Verarbeitung von FeAl. Nanostruk-turierung und Entordnung von FeAl besitzen das Potential die geringe Duktilität zuverbessen.



1.3 Ziel der Arbeit 101.3 Ziel der ArbeitW&F ist eine Methode, bei der durch massive plastische Verformung des Ausgangs-materials nanostrukturierte Materialien erzeugt werden können. In der vorliegendenArbeit wird intermetallisches, einkristallines FeAl mit W&F zu unterschiedlichen Gra-den verformt, die so induzierte Verformungsstruktur wird hinsichtlich Mikrostrukturund thermischer Stabilität mit Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) und Dy-namischer Di�erenzkalometrie (DSC) charakterisiert. Die verformungsinduzierte En-tordnung von B2 geordnetem FeAl führt zu einem Übergang des ursprünglich para-magnetischem Zustandes in einen induzierten ferromagnetischen Zustand. Dies wirdanhand von magnetischen Messungen quanti�ziert. Es ist auÿerdem von Interesse, diegewonnenen Ergebnisse mit denen der Literatur zu vergleichen, in denen durch andereVerformungstechniken nanokristallines, entordnetes FeAl erzielt wird.



2 Experimentelle Methoden 112 Experimentelle Methoden2.1 Herstellen der AusgangslegierungDie Ausgangslegierung wurde aus hochreinen Metallen (Fe: 99.99%, Al: 99.9997%) her-gestellt. Das Massenverhältnis beider Komponenten wurde mit einer Präzisionswaageauf 1mg genau abgewogen, sodass die Aluminiumkonzentration 45% beträgt. DieseKonzentration be�ndet sich genau in der Mitte des B2-Bereiches. Es wurden jeweils 4Portionen von 4 g abgewogen. Das Einschmelzen wurde mit der �Kalten Rinne� reali-siert: Die Portionen be�nden sich in Vertiefungen eines Kupferrohres, das mit kaltemWasser durch�ossen wird. Die Legierung wird über eine Spule induktiv aufgeschmol-zen. Dabei �ieÿt ein mittelfrequenter Wechselstrom (f = 400 kHz) durch eine Spuleund erzeugt ein magnetisches Wechselfeld, das im Material Wirbelströme erzeugt, des-sen Verluste das Material erhitzt.



2.1 Herstellen der Ausgangslegierung 12

(a)

(b)

(c)Abbildung 2.1: Die �Kalte Rinne�: (a) zeigt das Kupferrohr mit den abgewogenen PortionenEisen und Aluminium. Der Schmelzvorgang geschieht unter einem konstan-ten Argon�uss (b). Jede abgewogene Portion wird unter Wenden mehrmalseingeschmolzen, um Homogenität der Legierung zu erzielen (c). Zwischen denSchmelzvorgängen wird der Zylinder mit Argon gespült, um die Oxidbildungder Legierung zu verhindern.



2.2 Ziehen der Einkristalle 132.2 Ziehen der EinkristalleBei der Herstellung eines Einkristalls muss der Thermodynamik der Legierung gerechtwerden. Zwei Faktoren sind dabei entscheidend: Zum einen muss die Zeit und die Tem-peratur so gewählt werden, dass sich die Ordnung über Di�usion vollständig einstellt.Zum anderen ist der Sättigungsdampfdruck der Legierung ebenso entscheidend für Ma-terialverluste durch Abdampfen einer oder beider Komponenten. Im Fall von FeAl liegtdie Schwierigkeit dabei in der Wahl der Temperatur, da die Schmelztemperaturen derbeiden Elemente sehr unterschiedlich sind (Al: Ts = 660.37 ◦C, Fe: Ts = 1535 ◦C [26]).Die Temperatur des Ofens liegt über der Schmelztemperatur von Aluminium, s.d. ten-denziell mehr Aluminium abdampft. Die Haltezeit muss deshalb so gering wie möglichgehalten werden, um eine Veränderung der Legierungskonzentration zu vermeiden. DieEinkristalle wurden mit einem modi�zierten Bridgeman-Verfahren hergestellt. EineBeschreibung der Apparatur �ndet sich in [27]. Die Legierung be�ndet sich dabei ineiner Aluminiumoxid-Kokille, der Ofen wird mit einer Geschwindikeit von ca. 1 cm/hüber die Kokille gefahren, sodass sich die �heisse Zone� des Ofens mit der selben Ge-schwindigkeit über die Legierung bewegt. Anschlieÿend wurden die Einkristalle für eineWoche bei einer Temperatur von T = 400 ◦C gehalten, um Leerstellen auszuheilen undum den gröÿtmöglichen Ordnungsgrad einzustellen. Diese Wärmebehandlung wurdeentsprechend der Publikation [28] durchgeführt.2.3 VerformungDer FeAl Einkristall wird zunächst funkenerosiv in mehrere 0.8mm dicke Scheiben ge-schnitten. Diese werden dann mit einem SiC Schleifpapier der Körnung 600 geschli�en,bis die Rückstände der Funkenerosion entfernt sind und sich eine glänzende Ober�ä-che zeigt. Diese geschli�enen Scheiben des Ausgangsmaterials werden im Folgendendie Proben für die nächsten Schritte bilden. Bei der Verformung mittels W&F wirddie Probe zwischen zwei Federstahlblechen plaziert und durch wiederholtes Walzenzunächst auf die Hälfte ihrer Anfangsdicke reduziert. Der Federstahl muss dabei sogewählt werden, dass einerseits eine gewisse Duktilität beim Walzen gewähleistet ist,um Rissbildung und Bruch der Bleche zu verhindern. Andererseits sollte die Festigkeitder Bleche über der von B2 FeAl liegen, damit der Groÿteil der Verformungsenergiein die Verformung des Materials geht und nicht in die Verformung der Bleche. Diese



2.3 Verformung 14Eigenschaften erfüllt Federstahl. Um die Festigkeit des Federstahls noch zu verbes-sern, werden die Bleche auÿerdem mehrmals stark vorgewalzt. Die Walzbleche und dieProben werden zu Beginn mit Aceton gereinigt um Öle und Fette von der Ober�ächezu entfernen. Über die Schlitzdicke zwischen zwei gegeneinander rotierenden Walzenkann die Stärke der Kompression und Verformungsgeschwindigkeit geregelt werden. DieWalzen drehen mit einer Winkelgeschwindigkeit ω = 0.03 s−1 . Aus dem Radius derWalzen mit r = 60mm und einem Durchmesser der Proben von d ≈ 10mm kann dieZeit ermittelt werden, in der eine bestimmte Dickenreduktion der Probe erzielt wird.Nimmt man eine Dickenreduktion bei jedem Walzschritt von jeweils 0.2 an, ergibt sicheine Verformungsgeschwindigkeit von v = 0.04mm/s.Das Walzen von intermetallischen Legierungen ist i.A. ein mühsames Unterfangen, dadie begrenzte Duktilität dieser Legierungen schnell zu Rissbildung und Bruch führt.Die weiteren Walzschritte nach dem Bruch bestehen somit in einem Zusammenlegender Bruchstücke bis zum Falten, der aus einem Übereinanderlegen der Bruchstücke inzwei Ebenen besteht, was der in Kapitel 1.1 beschriebenen W&F-Technik annäherndentsprechen sollte. Die Einhaltung einer festen Walzrichtung ist in diesem Falle jedochnicht möglich. Bei dem auf einen Faltvorgang folgenden Walzschritt wurde mit einerstärkeren Kompression gearbeitet, um bestmögliche Bindung der Bruchstüche unterein-ander zu realisieren. Die Anzahl der beim W&F erzeugten Schichten steigt mit jedemFaltvorgang n auf 2n. Für niedrig verformte Proben (ε = 0.8 − 3.2) sind die einzelnenSchichten relativ gut gebunden. Bei höheren Verformungsgraden (ε ≥ 3.2) nimmt derAnteil der Grenz�ächen jedoch weiter zu, sodass die Bindung der Schichten limitiert ist.Dies ist auf die hohe Schmelztemperatur von intermetallischen Verbindungen zurück-zuführen. Jeder Faltvorgang führt durch eine wachsende Anzahl der freien Voluminazwischen den Schichten zu einem Anwachsen der Porosität des Materials. Dadurch istdie mögliche mechanische Behandlung und die Handhabung der verformten Probenlimitiert.



2.4 Mikrohärte 152.4 MikrohärteDie massive plastische Verformung von einkristallinem FeAl erzeugt sehr hohe De-fektdichten, die zu einer Verfestigung des Materials führen. Diese Verfestigung ist dasResultat komplexer Wechselwirkungen der Defekte im Kristallgitter: Die Verformbar-keit eines Materials hängt von der Anzahl und Beweglichkeit von Gleitsystemen ab, indenen sich die Versetzungen bewegen. Wird diese Bewegung erschwert oder blockiert,kann eine Verfestigung einsetzen. So können beispielsweise Versetzungen über ihr Span-nungsfeld miteinander wechselwirken und ihre Bewegung gegenseitig blockieren. EineWechselwirkung der Versetzungen mit Punktdefekten im Gitter kann wiederum da-für sorgen, dass andere Gleitsysteme aktiviert werden und die Bewegung auf anderenGleitebenen statt�ndet. In nanokristallinen Materialien ist eine Verfestigung auf denhohen Anteil an Korngrenzen zurückzuführen, an denen die Versetzungen gestaut wer-den. Diese Abhängigkeit ist durch die Hall-Petch-Beziehung gegeben [1]:
σR = σ0 +

K√
d

(10)Dabei bezeichnet σR die Flieÿgrenze Materials und d die Korngröÿe des Mikrostruktur.Die Gröÿen σ0 und K stellen materialspezi�sche Konstanten dar.Die Bestimmung der Mikrohärte nach Vickers ist ein Indenterverfahren, bei dem einepyramidenförmige Diamantspitze mit einem Ö�nungswinkel von 136◦ mit einer de�-nierten Kraft F in das zu untersuchende Material gedrückt wird. Die lokale Eindrucks-�äche wird über die Vermessung der Diagonalen d1 und d2 mit einem Lichtmikroskopbestimmt [29]:
HV =

0.102 · 2 · F · sin 136
2

d2
≈ 0.1891

F

d2
(11)Dabei bezeichnet d den Mittelwert der beiden gemssenen Diagonalen d1 und d2. Der hierverwendete MHT-4 Indentor wird mit einer Kraft von 2N genutzt, die Diamantspitzefährt dabei zunächst mit einem Kraftgradienten von 0.1N/s in das Material und hält dieMaximalkraft für 10 s lang. Die Eindrücke werden mit einer CCD-Kamera eines ZeissAxioplan Lichtmikroskops aufgenommen und mit einem Bildverarbeitungsprogrammvermessen. Die Mikrohärtebestimmung stellt ein im Gegensatz zu Zugversuchen einfachrealisierbares Prüfverfahren dar, eine Umrechnung der Härte in Festigkeit ist jedochnur bedingt möglich.



2.5 Elekronenmikroskopie 162.5 Elekronenmikroskopie2.5.1 Beugungskontrast im Transmissionselektronenmikroskop (TEM)Die Beugung von Elektronen am Kristallgitter wird im allgemeinen durch die Bragg-Gleichung beschrieben:
2 sinΘ

λ
=

n

dhkl
= |∆K| (12)Diese Gleichung enthält die Bedingung für die konstruktive Interferenz von Teilwel-len, die an verschiedenen parallelen Netzebenen des Kristalls re�ektiert werden. Dabeibezeichnet 2Θ den Streuwinkel, für den die konstruktive Interferenz auftritt, λ ist dieWellenlänge der Elektronen, n bezeichnet die Ordnung der Beugung und ∆K ist derStreuvektor im reziproken Raum. Die Gröÿe dhkl ist der Netzabstand der Ebenenscharan der re�ektiert wird, diese wird durch die Millerschen Indizes h, k, l parametrisiert.Für ein kubisches Gitter mit der Gitterkonstanten a gilt die Gleichung:

dhkl =
a√

h2 + k2 + l2
(13)Aus der Reziprozität zwischen realem und reziprokem Raum folgt die Relation:

dhkl =
1

|~g| (14)Dabei bezeichnet ~g einen Gittervektor des reziproken Raumes. Mit Gl.(13) ergibt sich:
∆ ~K = ~g (15)Diese Gleichung wird als Laue-Gleichung bezeichnet und gibt die Bedingung für kon-struktive Interferenz der Elementarwellen im reziproken Raum an. Demnach tritt nurdann konstruktive Interferenz ein, wenn die Änderung des Wellenvektors ∆ ~K ein re-ziproker Gittervektor ist. Um diese Streubedingung für verschiedene Richtungen ineinen Kontrast zu überführen, bedient man sich der Objektiv-Blende, die in die hin-tere Brennebene der bildgebenden Objektivlinse gebracht wird. Der damit erzeugteKontrast wird Beugungskontrast genannt.Für ein Hellfeldbild wird die Blende um die nullte Beugungsordnung gelegt, dies ent-spricht den Elektronen, die nicht oder nur wenig gestreut werden. Deshalb erscheinendie Bereiche bzw. die Kristallite der Probe, die in Bragg-Bedingung sind, dunkel. Dazu



2.5 Elekronenmikroskopie 17
d θAbbildung 2.2: Konstruktion zur Herleitung der Bragg-Gleichung. Teilwellen, die an paralle-len Ebenen re�ektiert werden besitzen einen Wegunterschied ∆t = 2d sinΘ.Konstruktive Interferenz tritt genau dann auf, wenn ∆t = λ.invertiert verhält sich das Hell/Dunkel-Verhältnis in einem Dunkelfeldbild: Hier wirddurch zusätzliche Ablenkspulen hinter der Objektivlinse das Beugungsmuster in Rich-tung des Zentralstrahls verkippt, sodass eine Beugungsordnung durch die zentrierteObjektivblende tritt, die so wiederum allein zur Bildentstehung beiträgt. Dabei er-scheinen die Bereiche bzw. Kristallite im Bild hell, die die Bragg-Bedingung in dieseRichtung erfüllen.
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(b)Abbildung 2.3: Schematische Darstellung der Abbildungsmodem im TEM: Je nach Lage derBlende in der TEM-Säule, werden entweder Beugungsordnungen ausgewählt,die zur Bildgebeung beitragen sollen (Hell-/Dunkelfeldabbildung (HF/DF),Abb.(a)) oder Bereiche des Zwischenbildes begrenzt, die ein Beugunsbild er-zeugen(�selected area di�raction�(SA), Abb.(b)). Nach: [30].



2.5 Elekronenmikroskopie 182.5.2 TEM-PräperationBei der Präperation von TEM-Proben unterscheidet man im allgemeinen zwischen zweiVerfahren: Elektropolieren und Ionenmühlen.Das Elektropolieren ist ein elektrochemisches Verfahren, bei dem die Ober�ächenrau-heit durch Abtragen des Materials verringert wird. Dabei wird an der Probe und anden Elektroden eine Spannung angelegt, s.d. die Probe als Anode fungiert. Über eineElektrolyt wird das durch den Elektronenstrom abgetragene Material zu der Katho-de transportiert und dort abgeschieden. Dieses Verfahren kann somit als Umkehr derGalvanisierung betrachtet werden, bei dem man durch Umpolen der Spannung einegeregelte Abscheidung eines Metalls an einem Probenstück auslöst. Durch eine Licht-quelle und ein Detektor vor bzw. hinter der Probe wird die Abschaltautomatik geregelt:Die Spannung wird in dem Moment heruntergeregelt, in dem eine bestimmte Lichtin-tensität auf den Detektor fällt. Die Probe muss dann sofort aus dem Elektrolyt entferntwerden, um eine weitere Abtragung von Material zu verhindern. Parameter dieses Ver-fahrens sind die elektrische Spannung, Dauer der Abtragung, Temperatur und die Wahldes Elektrolyts. Insbesondere gibt es einen speziellen Satz an Parametern, die eine idea-le Abtragbedingung für ein bestimmtes Material gewährleistet. Für FeAl muss dieserSatz nicht getestet werden, sondern kann der Publikation von [31] entnommen werden.Das Ionenmühlen ist ein mechanisches Verfahren, bei dem durch Impulsübertrag vonbeschleunigten Ionen auf die Atome des Materials die Probe Atom für Atom abge-tragen wird. Die Probenkammer steht dafür unter Vakuum. Parameter dieser Abtra-gungstechnik sind Masse und Ladung der Ionen, Beschleunigungsspannung, Winkelder Bestrahlung und Rotationsgeschwindigkeit der Probe. Die in diese Arbeit benutzeIonenmühle arbeitet in einem TWIN-Modus, mit dem die Probe beidseitig bestrahltwerden kann und so verhindert wird, dass abgetragene Atome sich an der Unterseiteder Probe wieder anlagern.In dieser Arbeit konnten zwei TEM-Proben präpariert werden. Beide Proben wur-den auf einen unterstützenden Molybdän Ring leitend aufgeklebt, um die Handhabungder spröden Proben zu vereinfachen. Die TEM-Probe, die von dem einmal gefaltetemMaterial stammt, konnte rein elektrolytisch präpariert werden. Bei der TEM-Probe, dievon dem Material stammt, das mit acht W&F-Schritten verformt wurde, ist die Porösi-



2.5 Elekronenmikroskopie 19tät der entscheidende Faktor. Durch einen Pressvorgang mit acht GPa wurde die Probezunächst kompaktiert und dann auf den unterstützenden Ring geklebt. Elektropolierenführte zu einer unzureichenden Dünnung der Probe, sodass die Probe anschlieÿend mitder Ionenmühle nachgedünnt werden musste.2.5.3 Topographiekontrast im Rasterelektronenmikroskop (REM)Bei der Rasterelektronenmikroskopie wird ein konvergenter Elektronenstrahl über dieProbe hinweggefahren, sodass sich eine Vielzahl von Messsignalen ergibt: Neben dercharakteristischen und kontinuierlichen Röntgenstrahlung, die sich aus elastischen bzw.inelastischen Stoÿprozessen des Elektronenstrahls mit den Hüllenelektronen der Ato-me ergeben, treten aus der Probe aufgrund elastischer (Rückgestreute Elektronen) undinelastischer (Sekundärelektronen) Wechselwirkung Elektronen aus. Die Sekundärelek-tronen besitzen relativ niedrige Energien E ≤ 50 eV [32]. Diese kommen aus einemrelativ geringen Bereich der Ober�ächen und erhalten Informationen über die Topo-graphie der Probe.



2.6 Magnetometer 202.6 MagnetometerB2 FeAl ist im unverformten Zustand paramagnetisch. Durch die verformungsindu-zierte Entordnung ändern sich die Nachbarschaftsverhältnisse der Eisenatome, was zueiner Änderung der magnetischen Eigenschaften führt. Die Sättigungsmagnetisierungund die temperaturabhängige Magnetisierung sind ein Maÿ für den Grad der Entord-nung und können mithilfe einer Faraday Balance ermittelt werden: Dazu wird die zuuntersuchende Probe der Masse m in ein inhomogenes Magnetfeld gebracht, das durchzwei gekrümmte Polschuhe eines Elektromagneten erzeugt wird. Ist der Feldgradientdes magnetischen Feldes dB/dz und die auf die Probe wirkende Kraft F bekannt, kanndas magnetische Moment µ sowie die Magnetisierung M der Probe über
F = µ · dB

dz

µ = M ·m
(16)bestimmt werden. Durch eine Pendelaufhängung der Probe innerhalb eines Quarzzy-linders, kann die Kraft über eine Waage ermittelt werden, die die Kraft auf die Probemit der Gewichtskraft einer entsprechenden Masse abgleicht. Die Polschuhe sind dabeiso geformt, das im Probenbereich ein konstanter Feldgradient herrscht. In dem hierverwendeten Magnetometer beträgt dieser Bereich eine Länge von 5mm.

b bb

~BPolschuhe

Probe Waage Masse
Abbildung 2.4: Schematische Darstellung einer Faraday-Waage: Die gekrümmten Polschuheerzeugen ein inhomogenes Magnetfeld, in dem die Probe entsprechend ihresmagnetischen Moments eine Kraftwirkung erfährt. Die Waage gleicht die Kraftmit der Gewichtskraft einer entsprechenden Masse ab.



2.7 Dynamische Di�erenzkalorimetrie (DSC) 212.7 Dynamische Di�erenzkalorimetrie (DSC)2.7.1 Theoretische Überlegungen [33]Die Wärmestrom-DSC ist ein thermisches Analyseverfahren zur Messung aufgenomme-ner bzw. abgegebener Wärmemengen. Dabei werden die zu untersuchende Probe undeine Referenzprobe einem Temperaturverfahren ausgesetzt. Wird in der Probe Wärmefrei oder aufgenommen, wird ein Temperaturunterschied ∆T zwischen Probe und Re-ferenz verzeichnet, der intern als Wärme�uss φr umgerechnet wird.Die funktionelle Abhängigkeit von φ(∆T ) kann für verschiedene Näherungen abgelei-tet werden [33]. Analytische Lösungen existieren jedoch nur für einfache Rand- bzw.Anfangswertprobleme, die wirklichen Bedingungen der DSC können durch numerischesLösen exakter approximiert werden.In der einfachsten Approximation geht man von einem abgeschlossenen System aus,Probe und Referenz besitzen dabei temperaturunabhängige Wärmekapazitäten CP und
CR und können nicht miteinander thermisch wechselwirken. Die Probentemperaturenentsprechen den an den Temperatursensoren gemessenen Temperaturen. In der Probewird ein konstanter Wärme�uss φr frei. Probe und Referenz werden über wärmeleiten-de Scheiben durch Kontakt mit einem Ofen unabhängig voneinander erhitzt, für beideSubsysteme gilt die Wärmeleitungsgleichung:

φP

A
= λ

TO − TP

∆l
φR

A
= λ

TO − TR

∆l

(17)Dabei bezeichnet TO die Temperatur des Ofens und TP , TR Proben- und Referenztem-peratur. Die Gröÿe ∆l bezeichnet die Länge, über die ein Temperaturgradient verzeich-net wird. Wird in der Probe zusätzliche Wärme frei, steigt die Probentemperatur TPum einen Wert ∆T . Der Wärme�uss vom Ofen zur Probe verringert sich demzufolgeum einen Wert
φr =

Aλ

∆l
∆T (18)Im Referenzsubsystem �ndet keine zusätzliche Wärmeproduktion statt, der Wärme�ussder Probe kann also als Di�erenz der Wärmeströme φP und φR angegeben werden:

φr = φP − φR = −Aλ

∆l
(TP − TR) = −Aλ

∆l
∆T = −c ·∆T (19)



2.7 Dynamische Di�erenzkalorimetrie (DSC) 22In dieser einfachsten Approximation ist das Messsignal ∆T dem ausgegebenen Wärme-�uss proportional. Hier bezeichnet c eine Konstante, die den Eigenschaften des Wärme-leitungsweges zwischen Ofen und Proben entspricht.Möchte man auch auf Nicht-Gleichgewichtszustände Bezug nehmen, die durch Reaktio-nen oder Phasenumwandlungen in der Probe entstehen, muss man ein zeitabhängigesVerhalten von ∆T und damit auch von φr verlangen. Für das Proben- und Referenz-subsystem gelten folgende Balance-Gleichungen:
CP

dTP

dt
= φP + φr

CR

dTR

dt
+ CP

d∆T

dt
= φP + φr

(20)
CR

dTR

dt
= φR (21)Aus der Di�erenz beider Wärmeströme folgt:

φP − φR = (CP − CR)
dTR

dt
+ CP

d∆T

dt
+ φr (22)Damit erhält man einen Ausdruck für φr:

φr = −∆T

R
− (CP − CR)

dTR

dt
− CP

d∆T

dt
(23)R bezeichnet den �Widerstand � gegenüber des Wärmetransports durch Wärmeleitungund ist über die Wärmeleitungskonstanten bestimmt. Dies kann als Zeitkonstante τinterpretiert werden, bis sich in der Probe die Ofentemperatur einstellt. Mit τ = CP ·Rund der Heizrate β = dTP/dt ergibt sich:

φr = −∆T

R
− β(CP − CR)−

τ

R

d∆T

dt
(24)Der in der Probe erzeugte Wärme�uss φr ist in dieser Approximation nicht proportionalzum Messsignal ∆T und ist über eine Zeitkonstante τ verzögert. Der zweite Term inGl.(24) entspricht der Basislinie und ist das Signal, das auch ohne Probenreaktionenauftritt. Für die gesamte Reaktionswärme eines Peaks im Zeitintervall [t1, t2] ergibtsich:

Qr =

∫ t2

t1

φr(t)dt (25)



2.7 Dynamische Di�erenzkalorimetrie (DSC) 23Approximationen höherer Ordnungen berücksichtigen das �Thermometer-Problem�:Temperaturen können nicht direkt gemessen werden, das Messprinzip beruht immer aufdem Einstellen des thermischen Gleichgewichts des Messsystems mit der zu messendenProbe. Diese Verzögerung wird durch die Zeitkonstante τ2 parametrisiert:
TMP = TP − τ2

dTMP

dt
bzw.

TMR = TP − τ2
dTMR

dt

(26)Mit ∆T = TP − TR = ∆TM + d∆TM

dt
ergibt sich für φr:

φr(t) = − 1

R
[∆TM +R(CP − CR)β + τ1

d∆TM

dt
+ τ1τ2

d2∆TM

dt2
] (27)

2.7.2 Aufbau und Charakteristika einer DSC-Kurve
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Abbildung 2.5: Schematischer Aufbau einer DSC: Die Probe und die Referenz (hier leer) be-�nden sich in Tiegeln, die mit dem Ofen thermisch leitend verbunden sind.Wird in der Probe ein Wärme�uss φr frei, wird über die Thermoelementeein Temperaturunterschied registriert, der intern als Wärme�uss umgerechnetwird.



2.7 Dynamische Di�erenzkalorimetrie (DSC) 24
� Die Nulllinie ist die gemessene DSC-Kurve des alleinigen Messsystems, d.h. ent-weder ohne Proben und Tiegel oder ohne Proben aber mit Tiegeln
� Die Basislinie entspricht der DSC-Kurve einer Probe ohne Phasenumwandlungenoder Reaktionen, sie enthält nur die Temperaturabhängigkeit der Wärmekapazi-täten und ggf. die Temperaturabhängigkeit der Wärmeleitung
� Der Peak einer DSC-Kurve entspricht einer Störung des thermischen Gleich-gewichts und enthält die Menge der produzierten bzw. benötigten Phasenum-wandlungs- oder Reaktionswärme� Die Anfangstemperatur bezeichnet die Temperatur, ab der die DSC-Kurvevon der Basislinie abweicht� Die Onset-Temperatur bezeichnet die Temperatur, die durch den Schnittder Tangente am Wendepunkt mit der Basislinie entsteht� Die Peak-Temperatur ist die Temperatur des Peak-Maximums� Die Endtemperatur bezeichnet die Temperatur, ab der die DSC-Kurve wie-der dem Verlauf der Basislinie folgt
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Abbildung 2.6: Um das Signal der Basislinie vom Wärmestrom der Probe zu trennen, muss ei-ne Basislinienkorrektur durchgeführt werden. Der zweite Lauf der DSC-Kurveeines irreversiblen Prozesses kann als Basislinie genutzt werden, diese wird inder Basislinienkorrektur von ersten Lauf abgezogen.



2.7 Dynamische Di�erenzkalorimetrie (DSC) 25Bestimmung von Aktivierungsenthalpien Der Peak einer DSC-Kurve entsprichtder Reaktionswärme durch die in dem Material erzeugten Prozesse. Wenn die Reaktionmit einer temperaturabhängigen Geschwindigkeit verläuft und somit eine Aktivierungs-enthalpie besitzt, verändert sich die Position der Peaktemperatur mit der Heizrate. Diesbetri�t das Ausheilen von Defekten, Vergröberung und Kornwachstum. Auÿerdem sinddiese Reaktionen irreversibel, d.h. dass ein Abkühlen auf die Ausgangstemperatur nichtzum Einstellen des Ausgangszustandes führt. Die Aktivierungsenthalpie kann über dieKissinger-Methode bestimmt werden. Dafür wird die Peakttemperatur Tp als Funktionder Heizrate β aufgetragen und die Aktivierungsenthalpie über eine lineare Regressionermittelt:
d
(

ln β

T 2
p

)

d
(

1
Tp

) = −EA

R
(28)Eine Herleitung der Kissinger-Methode ist in Anhang A zu �nden.



3 Experimentelle Ergebnisse 263 Experimentelle Ergebnisse3.1 MikrostrukturUm einen Überblick von der verformten Struktur, die mittels Walzen und Falten ent-standen sind zu bekommen, eignen sich SEM-Aufnahmen, die den Querschnitt derverformten Proben zeigen. Die Aufnahmen wurden mit dem Signal der Sekundärelek-tronen bei einer Beschleunigungsspannung von 20 kV gewonnen. Die verformten Probenwurden weder geschli�en noch poliert, bei den Querschnitts�ächen handelt es sich umdie bloÿen Bruch�ächen, die in der Aufsicht betrachtet werden. Abb.3.1 (a) und (b) zei-gen den Querschnitt einer drei mal gefalteten Probe, in den Abb.3.1 (c) und (d) ist derQuerschnitt einer acht mal gefalteten Probe dargestellt. Während für die drei mal ge-faltete Probe die einzelnen Schichten, die beim W&F entstehen kaum zu unterscheidensind, zeigt die acht mal gefaltete Probe an der Bruch�äche ein Aufspreizen der einzel-nen Schichten, was die schlechte Bindung der Schichten untereinander demonstriert,insbesondere wenn der Verformungsgrad zunimmt. In Abb.3.1 (b) sieht man auÿerdem

(a) (b)

(c) (d)Abbildung 3.1: SEM-Aufnahmen der Bruch�ächen von verformten FeAl, das mit drei (a), (b)und acht (c), (d) W&F-Schritten verformt wurde.



3.1 Mikrostruktur 27die inhomogene Schichtstruktur, die bei der Anwendung der W&F-Technik bei derVerformung von spröden Materialien auftritt. Der Faltvorgang kann (vor allem zu Be-ginn der Verformung) jeweils nur durch eine Aneinanderreihung von Bruchstücken desMaterials in zwei Lagen realisiert werden, sodass sich keine Schichten homogener Dickeausbilden können. Die Anzahl und Dicke der Schichten unterscheiden sich aus diesemGrund von den zu erwartenden Werten: Für eine Probe, die mit acht W&F Schrittenverformt wird, ergibt sich bei einem Querschnitt von 200µm (gemessene Dicke vor demBruch) für die 28 = 256 Schichten eine zu erwartende Dicke von 780 nm. Tatsächlichist eine Dicke von l < 100 nm zu beobachten. Die Dicke der drei mal gefalteten Probebeträgt 190µm, das W&F erzeugt 23 = 8 Schichten, was zu einer Schichtdicke vonca. 24µm führt. Diese ist aufgrund der inhomogenen Struktur und der relativ gutenBindung nicht zu beobachten.Die Mikrohärte der verformten Proben kann nur für niedrige Verformungsgrade be-stimmt werden. Die Ursache liegt in der Porösität und Sprödigkeit von B2 FeAl, dasmit der W&F-Technik verformt wird. Um die Eindrücke der Mikrohärte korrekt zu ver-messen, ist Schleifen und Polieren der Ober�äche erforderlich. Es zeigt sich, dass diesemechanischen Verfahren bei höheren Verformungsgraden die Probe sukzessive Schichtfür Schicht zerstören. Durch Kontakt mit den Schleifpartikeln werden Bruchstücken dereinzelnen Schichten entfernt. Durch die schlechte Bindung der Schichten untereinanderführt dies zum Abtragen der gesamten Schichtstruktur.Die gemessenen Werte der Mikrohärte für ε = 0.8, 1.6 und 2.4 sind in Abb. 3.2 darge-stellt. Die Werte ergeben sich über einen Mittelwert von fünf Einzelmessungen anverschiedenen Probenstellen. Die Unsicherheit der Messung ist über die Standard-abweichung angegeben. Hier zeigt sich ein stetiger Anstieg der Mikrohärte mit zu-nehmendem Verformungsgrad. Die Mikrohärte von einkristallinem B2 FeAl beträgt
(271.8± 19.3)HV.Für die Untersuchung der Mikrostruktur von verformtem Fe-45%Al können zwei TEM-Proben analysiert werden. Die Probe, die von dem einmal gefalteten Material stammt,repräsentiert den Beginn der Verformung: Die Mikrostruktur ist sehr inhomogen. Einer-seits �nden sich Probenstellen, in denen die Defekte akkumulieren und den Einkristallin nanokristalline Bereiche unterteilen. Diese Bereiche bilden sogenannte Scherbänder
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Abbildung 3.2: Werte der Mikrohärte in Abhängigkeit vom Verformungsgrad. Die Werte sindüber 5 Einzelmessungen an verschiedenen Probenstellen gemittelt. Die Stan-dardabweichungen sind als Fehlerbalken angegeben.verschiedener Dicke, die sich durchkreuzen. Andererseits ist der Groÿteil der beobach-ten Probe noch immer grobkristallin. In Abb.3.3 ist ein Dunkelfeldbild dieser heteroge-nen Verformungsstruktur abgebildet. Das zentrale Scherband mit einer Dicke von ca.
1.5µm wird von mehreren schmalen Bändern gekreuzt. Der komplexe Kontrast dieserAufnahme ist auf kleine Orientierungsunterschiede zurückzuführen, die während derVerformung entstehen und die zu einer Fragmentierung in kleinere Bereiche führen,die als Polykristalle bezeichnen werden können. Aus den entsprechenden Beugungsbil-dern ergibt sich die unterschiedliche Struktur und Ordnung der Probenbereiche: DieBeugungsaufnahme des grobkristallinen Bereiches (cg) zeigt das zu erwartende Punkt-muster, die Überstrukturre�exe (z.B. der 100-Re�ex) sind deutlich zu erkennen, so-dass es sich hier um einen geordneten Bereich handelt. In der Beugungsaufnahme despolykristallinen Bereiches (nc) ist das zu erwartende Ringmuster zu beobachten, dasaus den unterschiedlichen Orientierungen der Polykristallite entsteht. Die dabei ver-wendete Blende (SA2) begrenzt einen Probenbereich von 1.2µm, die innerhalb derBlende liegenden unterschiedlich orientierten Bereiche müssen demnach Korngröÿenvon d < 100 nm haben, um das Ringmuster zu bilden. Im Ringmuster sind bestimmteRichtungen verschieden stark ausgeprägt, was auf die texturierte Struktur zu Beginnder Verformung schlieÿen lässt. Die Überstrukturre�exe sind nicht klar zu erkennen,sodass es sich um einen nanokristallinen, jedoch teilweise entordneten Bereich handelt.
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Abbildung 3.3: Dunkelfeldaufnahme einer einmal gefalteten Probe mit einem 110-Re�ex unddie entsprechenden Beugungsaufnahmen, die die inhomogene Verformungs-struktur belegen.Die TEM-Probe einer achtmal gefalteten Probe zeigt noch immer die inhomogene Ver-formungsstruktur, auch hier lassen sich noch grobkristalline Probenbereiche �nden.



3.1 Mikrostruktur 30In Abb.3.5 ist eine Gegenüberstellung von Dunkelfeldbildern aus Matrix- und Über-strukturre�ex gezeigt. Ähnlich zu der einmal gefalteten Probe ist in Abb.3.5 (a) derkomplexe Kontrast zu sehen, der durch kleine Orientierungsunterschiede durch die An-wesenheit hoher Defektdichten entsteht. In Abb.3.5
(b) wird das Bild aus der (schwa-chen) Amplitude eines Überstrukturre�exes gebildet, das die restliche Ordnung in Formvon kleinen Bereichen in der Gröÿe von ca. 2 nm zeigt. Die Grenz�ächen dieser Domä-nen erscheinen in dieser Einstellung dunkel und sind deshalb ungeordnete Bereiche.Das korrespondierende Beugungsbild ist in Abb.3.6 gezeigt. In dieser Einstellung istder 200-Matrixre�ex stark angeregt, sodass die (Rest-) Amplitude des 100-Re�exes alsschwacher und di�user Re�ex zu sehen ist. Wählt man diesen zur Bildentstehung desDunkelfeldes aus, ergibt sich die in Abb.3.5 (b) gezeigte Aufnahme, in der die verblei-benden geordneten Bereiche hell au�euchten. Die Breite dieses Re�ex ist gemäÿ derReziprozität zwischen realem und reziproken Raum auf die sehr kleine Domänengröÿezurückzuführen: Im Beugungsbild nimmt der 100-Re�ex eine Breite von b ≈ 0.8 nm−1an, dies ergibt eine Domänengröÿe von 1.25 nm.In der Nähe des direkten Strahls ist ein zusätzlicher, schwacher Re�ex zu beobach-

(a) (b)Abbildung 3.4: Dunkelfeldaufnahme der einmal gefalteten Probe mit einem 110-Re�ex (a) unddoppelbelichtetes Beugungsbild mit und ohne SA-Blende (b). Die SA-Blendebegrenzt das nanokristalline Verformungsband, ohne SA-Blende trägt auchder einkristalline Bereich zum Beugungsbild bei. Matrixre�exe (z.B. 110, 200)erscheinen als Überlagerung einer Rings mit Punktmuster, die Überstruktur-re�exe (z.B. 100, 111) hingegen treten nur als Punktmuster auf.



3.1 Mikrostruktur 31ten, der aufgrund der Interferenz von den zwei benachbarten 200-Re�exen entsteht.Das Auftreten solcher Moire�-Re�exe ist ein weiteres Merkmal der verformten Proben.In Abb.3.7 ist ein Beugungsbild gezeigt, dass sich durch eine groÿe Anzahl solcherzusätzlicher Satellitre�exen auszeichnet. Diese sind durch die hohe Symmetrie der Ein-strahlrichtung (in der Nähe von [111]) und durch einen groÿen Anteil an übereinander-liegenden Probenbereichen unterschiedlicher Orientierung bedingt. Die Identi�kationdieses Moire�-E�ekts kann einerseits durch die Zuordnung der Satellitre�exe im Beu-gungsbild zu den Moire-Mustern im Bild getro�en werden. Hier ist man jedoch durchdie Au�ösungsgrenze des Mikroskops beschränkt. Re�exe mit einem groÿem k-Abstandvom direkten Strahl entsprechen im Bild Moire�-Mustern mit einer Periode d ≤ 1 nmund sind deshalb nicht zu beobachten. Eine Zuordnung kann nur mit dem innerstenSatellitre�exen getro�en werden, die in Abb.3.8 mit M1 und M2 bezeichnet sind. DurchBerücksichtigung der Reziprozität zwischen den k-Vektoren im Beugungsbild und derStreifendicke der Moire�-Muster im Bild können die zu M1 und M2 gehörigen Moire�-Muster identi�ziert werden. Der k-Vektor von M2 beträgt 1.3 nm−1, dies entspricht imBild einem Streifenmuster der Dicke s = 0.7 nm. Der k-Vektor von M1 beträgt 0.8 nm−1,dies entspricht im Bild einem Streifenmuster der Dicke s = 1.2 nm. In Abb.(??) (b) sind

(a) (b)Abbildung 3.5: Dunkelfeldaufnahme einer achtmal gefalteten Probe der selben Probenstellemit einem 110-Matrixre�ex (a) und einem 100-Überstrukturre�ex (b). In (a)wird das Bild aus einem 110-Matrixre�ex gebildet, dass die Orientierungs-unterschiede der Mikrostruktur durch die Anwesenheit hoher Defektdichtenbelegt. In (b) ist das Bild eines 100-Re�ex gezeigt, die restliche Amplitudedieses Überstrukturre�exes leuchtet in Form von kleinen Domänen auf.



3.1 Mikrostruktur 32Streifenmuster mit s1 = 1.2 nm und s2 = 2.4 nm zu sehen, das zu M2 gehörige Moire�-Muster liegt jedoch schon unterhalb der Au�ösungsgrenze und ist deshalb nicht zusehen. Andererseits können die Satellitre�exe auch über die Interferenz von benach-barten Re�exen identi�ziert werden. Die Interferenz entsteht nur bei Überlappung vonbenachbarten Probenbereichen unterschiedlicher Orientierung. Die Vorgehensweise istdie Folgende: Wird ein Dunkelfeldbild mit einem bestimmtem Re�ex gebildet, leuch-tet der Probenbereich mit dieser Orientierung auf. Wird das Bild aus einem anderenRe�ex gebildet, leuchten im Bild andere Bereiche auf. Bei Interferenz beider Re�exeleuchten dann die überlappenden Probenbereiche auf und erzeugen einen zusätzlichenRe�ex im Beugungsbild. Dies ist genau dann gegeben, wenn ein Dunkelfeld mit dementsprechendem Moire�-Satellitre�ex gebildet wird. Das ist in Abb.(3.9) anhand derinterferierenden Re�exe 1 und 8 bzw. 1 und 7 gezeigt, die die Moire�-Re�exe M6 bzw.M7 erzeugen.

Abbildung 3.6: Beugungsaufname der acht mal gefalteten Probe, die jene Beugungspunkteaufweist, die zur Entstehung der Dunkelfeldaufnahmen führen: Der Matrixre-�ex 200 ist stark angeregt, die lange Belichtungszeit führt zu der Verschmie-rung dieses Re�exes. Die Breite des 100 Re�exes ist hingegen auf die sehrkleine Domänengröÿe zurückzuführen, gemäÿ der Reprozität zwischen realemund reziproken Raum. In der Nähe des direkten Strahl ist ein Moire�-Re�exzu beobachten (rot eingekreist), der auf die Interferenz von benachbarten 200-Re�exen zurückzuführen ist.
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(a) (b)Abbildung 3.7: Hellfeldbild (a) und entsprechendes Beugungsbild (b) einer Probenstelle, diesich durch einen groÿen Anteil an überlappenden Kristalliten unterschiedlicherOrientierungen auszeichnet und dadurch eine Vielzahl an Moire�-Re�exen er-zeugt. Im Bild sind Moire�-Streifen mit der Dicke s1 = 1.2 nm und der dop-pelten Dicke s2 = 2.1 nm zu sehen.

Abbildung 3.8: Konstruktion der Moire�-Re�exe aus der Lage der interferierenden Re�exe.Die Pfeile stellen verschiedene g-Vektoren des 110-Ringes dar, M1 bis M6bezeichnen einige der Moire�-Re�exe, die sich aus den Di�erenzvektoren derg-Vektoren ergeben.
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(a)

(b)

(c)Abbildung 3.9: Dunkelfeldbilder, die aus Re�ex 1 (a), Re�ex 7 und 8 (b) und den Moire�-Re�exen M6 und M7 (c) gebildet werden (siehe Abb. (3.8)). In (c) leuchtengenau die Gebiete auf, die durch Interferenz der Re�exe 1 mit 7 und 8 in (a)und (b) überlappen.



3.2 Entordnung 353.2 EntordnungDie verformungsinduzierte Entordnung von B2 FeAl zu der entordneten A2 Strukturkann auf mehreren Wegen nachgewiesen werden. Zuallererst wird FeAl, das im geord-neten Zustand paramagnetisch ist, als Folge der wachsenden Entordnung beim W&Fzunehmend magnetischer. Dies kann anhand der Magnetisierungsmessungen quanti�-ziert werden.Die Strukturanalyse mithilfe der TEM-Aufnahmen zeigte, dass die zu Beginn klar zusehenden Überstrukturre�exe mit wachsender Verformung di�us werden und schwacheIntensität zeigen, entsprechend einer Fragmentierung der Mikrostruktur in kleine Ord-nungsdomänen, sodass Entordnung an den Domänengrenz�ächen auftritt.Kalorimetrische Messungen mit der DSC ergeben beim Aufheizen von 25 ◦C auf 550 ◦Cdrei exotherme Peaks, die mit wachsendem Verformungsgrad kontinuierlich anwach-sen. In Abb. 3.10 sind die basislinienkorrigierten DSC Kurven für ε = 0.8, 2.4 und 6.4im gesamten Temperaturbereich gezeigt, sowie die Kurven für ε = 0.8, 1.6, 2.4, 3.2, 5.6und 6.4 im Temperaturintervall [50 ◦C, 240 ◦C]. Der Peak in diesem Temperaturbereichentspricht der Enthalpie, die beim Aufheizen durch Wiedereinstellen der Ordnung freiwird.Der mit steigendem Verformungsgrad wachsende Ordnungspeak zeigt die kontinuierlich
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(b)Abbildung 3.10: DSC-Kurven für Proben, die mit n W&F-Schritten verformt und sofort nachder Verformung mit einer Rate von 20K/min aufgeheizt wurden. In (a) istgesamte Temperaturbereich, in (b) ist der Bereich des Ordnungspeaks dar-gestellt.



3.2 Entordnung 36wachsende Entordnung bei der Verformung des Materials mit W&F.Diese DSC-Messungen zeigen das thermische Verhalten dieses Materials direkt nach derVerformung. Es zeigt sich jedoch, dass die entordnete Struktur der Probe bei Raum-temperatur instabil ist, es �ndet Relaxation statt.Die Proben wurden dafür vier Wochen bei Raumtemperatur gelagert. Abb.3.11 zeigtdie relaxierten DSC-Kurven für die selben Verformungsgrade. Die Auswertung der Re-laxation ist in den Abb. 3.12 und 3.13 gezeigt und quanti�ziert den E�ekt der Rela-xation: Während sich die Peaktemperaturen nicht signi�kant verändern, verschiebensich die Onsettemperaturen zu höheren Werten. Die Peak�äche, die der gespeicher-ten Enthalpie entspricht, nimmt durch die Relaxation für alle Verformungsgrade umca. 40% ab. Für höhere Verformungsgrade geht die Entordnung sowohl für die kurznach der Verformung als auch für die nach einem Monat gemessenen Proben in Sät-tigung. Die gröÿtmögliche Entordnung mit W&F wird ab einer Verformung von achtW&F-Vorgängen (dies entspricht ε ≥ 6.4) erreicht, die beim Aufheizen freiwerdendeEnthalpie beträgt dabei (88.7± 4) J/g. Die Unsicherheit der Enthalpiewerte rührt vonder Asymmetrie der Peaks her: Bei der Vermessung der Flächen wurde der Beitrag der�Schultern� im Verlauf vernachlässigt, da diese auf einen zusätzlichen Peak zurückge-führt werden können.
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(b)Abbildung 3.11: DSC-Kurven für Proben, die mit n W&F-Schritten verformt und nach derVerformung für vier Wochen bei RT gelagert wurden. Die DSC-Kurven wur-den mit mit einer Rate von 20K/min gewonnen. In (a) ist der gesamte Tem-peraturbereich, in (b) der Bereich des Ordnungspeaks dargestellt.
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(b)Abbildung 3.12: Peak- und Onsettemperaturen in Abhängigkeit der Anzahl der W&F-Vorgänge von Proben, die sofort nach der Verformung (a) oder nach einemMonat Lagerung bei RT (b) aufgeheizt wurden.
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Abbildung 3.13: Verlauf der Enthalpie in Abhängikeit der Anzahl der W&F-Vorgänge vonProben, die sofort nach der Verformung (a) oder nach einem Monat Lagerungbei RT (b) aufgeheizt wurden.



3.2 Entordnung 38Mit der Annahme von Gauÿkurven kann so ein zusätzlicher Peak in den Verlauf derDSC-Kurven ge�ttet werden. Dies ist am Beispiel einer DSC-Kurve gezeigt, die durchAufheizen einer acht mal gefalteten Probe mit einer Rate von 50K/min gewonnenwurde. Die ge�tteten DSC-Kurven mit den Heizraten 10K/min und 20K/min sind inAnhang B zu sehen. Die damit gewonnenen Peaktemperaturen als Funktion der Heiz-raten β = 10, 20 und 50K/min ergeben mithilfe der Kissingermethode die Werte fürdie den Peaks entsprechenden Aktivierungsenergien. Diese wurden aus den Anstiegen
M der Kissingerplots aus Abb.3.15 errechnet und sind mit den Peaktemperaturen beider Heizrate 50K/min in Tab.(3.1) gezeigt. Die jeweils angegebene Unsicherheit derEnthalpien ist die des linearen Fits.

Peak Tp [◦C] M = −EA

k
[1/K] EA [eV]1a 165 (−15460± 677) (1.33± 0.05)1b 217 (−15579± 1498) (1.34± 0.10)2 340 (−16967± 2586) (1.46± 0.20)3 470 (−19038± 6546) (1.64± 0.50)Tabelle 3.1: Bestimmung der Aktivierungsenthalpien EA aus den Kissinger-Auftragungen.
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Abbildung 3.14: DSC-Kurve einer acht mal gefalteten Probe mit der Heizrate 50K/min unddie ange�tteten Gauÿkurven der drei Peaks.
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(d)Abbildung 3.15: Kissingerauftragungen der Peaktemperaturen einer acht mal gefalten Probemit die Heizraten 50, 20 und 10K/min für die auftretenden Peaks 1a (a),1b(b), 2 (c) und 3 (d).



3.2 Entordnung 40Die Ergebnisse der magnetischen Messungen sind in Abb.3.16 gezeigt. Dafür wurdenmehrere Teilstücke der verformten Proben mit ε = 3.2, 6.4 und 12.8 zunächst in ei-nem magnetischen Feld bis 1.3T magnetisiert um die Magnetisierungskurven zu er-mitteln. Die dabei erhaltene Sättigungsmagnetisierung ist ein Maÿ für die erzielte Ent-ordnung. Durch das inhomogene magnetische Feld ist man auf kleine Probenvoluminabeschränkt, für die ein konstanter Feldgradient angenommen werden kann. Die hier ver-wendeten Probenmassen betragen deshalb < 1mg. Die Heterogenität der Mikrostruk-tur äuÿert sich in Schwankungen der Sättigungsmagnetisierung bei wiederholten Mes-sungen mit anderen Teilstücken des selben Verformungsgrades. Der gröÿte Wert wurdefür die viermal gefaltete Probe gefunden und beträgt ≈ 80Am2/kg. Zusätzlich zu denDSC-Messungen kann die thermische Stabilität der Entordnung auch anhand der Ma-gnetisierung untersucht werden. Dafür wurden die Teilstücke in der Faraday-Waageim konstanten Feld von 0.1T erhitzt und die Magnetisierung als Funktion der Tem-peratur gemessen. Dies ist in Abb.3.16 b-d veranschaulicht. Die Magnetisierung sinktschon bei geringer Erwärmung drastisch ab und geht für Temperaturen T > 120 ◦Cgegen Null. Der E�ekt der Relaxation kann auch hier anhand einer Probe beobach-tet werden, die mit vier W&F-Schritten verformt wurde. Die Lagerung der Probe beiRT hat einen drastischen E�ekt auf die Magnetisierung, diese sinkt in diesem Fallum ca. 90% ab. Die Faraday-Balance kann nur isochron erhitzt werden, das Tempe-raturprogramm unterscheidet sich also von der linearen Erhitzung der DSC. Um denVerlauf des Wärme�usses mit dem Verlauf der Magnetisierung vergleichen zu können,werden die Parameter der isochronen Erhitzung so gewählt, dass Haltezeit und Halte-temperatur einer Heizrate der DSC entspricht. Die niedrigst mögliche Heizrate mit derNetzsch ist eine Rate von 5K/min. In der isochronen Aufheizung wird eine Erhöhungder Temperatur um 25K gewählt, dazwischen wird diese Temperatur für ca. 2.5mingehalten. Die Abb.(3.17) zeigen diese Gegenüberstellung der DSC-Messungen mit denMagnetisierungsmessungen für Teilstücke, die sofort nach der Verformung mit 8 bzw.16 W&F-Schritten vermessen wurden. Die Kurven sind sehr ähnlich und verlaufen na-hezu parallel, jedoch zeigt die Magnetisierung auch schon bei niedrigen Temperaturen
T < 60 ◦C einen Abfall der Werte, bei denen im Verlauf der DSC noch kein Wärme�ussverzeichnet wird. In Abb.(3.18) sind diese Kurven für eine mit vier W&F-Schritten ver-formte Probe vor und nach der Relaxation dargestellt. Für die relaxierte Probe ist derVerlauf nicht parallel und die Magnetisierung ist sehr stark abgesunken.
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(d)Abbildung 3.16: Die Magnetisierungskurve (a) und der Verlauf der Magnetisierung in Abhän-gigkeit der Temperatur bei einer Feldstärke von 0.1T einer 16 mal gefaltetenProbe beim Aufheizen bis 160◦C (b). In (c) ist der Verlauf der Magnetisierungeiner acht mal gefalteten Probe, in (d) ist der Verlauf der Magnetisierung ei-ner vier mal gefalteten Probe beim Aufheizen direkt nach Verformung undnach einem Monat gezeigt.
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(b)Abbildung 3.17: Vergleich des Verlaufs der Magnetisierung als Funktion der Temperatur mitdem Verlauf des Wärme�usses von FeAl, dass mit 16 W&F Schritten (a) und8 W&F Schritten (b) verformt wurde. Der Verlauf der DSC-Kurve mit derHeizrate 5K/min wurde für T ≤ 50 ◦C extrapoliert.
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(b)Abbildung 3.18: Vergleich der Magnetisierung als Funktion der Temperatur mit dem Verlaufdes Wärme�usses von einem vier mal gefalteten Probenstück. In (a) ist diesfür die Messung sofort nach der Verformung gezeigt, in (b) die Messungder relaxierten Probenstücke. Der Verlauf der DSC-Kurve mit der Heizrate
5K/min wurde für T ≤ 50 ◦C extrapoliert.



4 Diskussion 444 DiskussionDie massive plastische Verformung von einkristallinem B2 FeAl mittels Walzen und Fal-ten führt zu Entordnung und Nanostrukturierung. SEM-Aufnahmen der Querschnitts-�ächen von verformten Proben belegen zunächst die Schwierigkeit bei der Anwendungder W&F-Technik auf intermetallische Verbindungen, insbesondere auf hochschmelzen-de intermetallische Phasen wie B2 FeAl. Die für intermetallische Verbindungen geringeDuktilität erschwert vor allem das Falten des Materials, da nur Bruchstücke aneinan-der gelegt werden können. Lokal können diese überlappen und zusätzliche Schichtenbilden. Dies führt zu einer erhöhten Anzahl von Schichten gegenüber der zu erwarten-den Anzahl, die in Kapitel 1.1 errechnet wurden: Für die drei mal gefalteten Probeergeben sich bei einer Gesamtdicke der Probe von 190µm 23 Schichten mit einer zuerwartenden Schichtdicke von 24µm. Aufgrund der relativ guten Bindung bei niedrigenVerformungsgraden sind die einzelnen Schichten nicht zu unterscheiden. Für die achtmal gefaltete Probe erhält man aus der Gesamtdicke von 200µm und einer zu erwar-tenden Schichtanzahl von 28 eine zu erwartende Schichtdicke von 780 nm, diese Dickeunterscheidet sich jedoch stark von der gemessenen Dicke, die im Bereich d < 100 nmliegt und sich somit um einen Faktor 8 von dem erwartenden Wert unterscheidet. Derin Gl. (4) angebenene Verformungsgrad kann deshalb nur als Richtwert angesehen wer-den und ist tendenziell höher.Es zeigt sich auÿerdem, dass die unzureichende Bindung der Schichten untereinan-der zu Porösität der verformten Proben führt. Dies ist insbesondere an Proben hö-herer Verformungsgrade zu beobachten. Durch eine wachsende Anzahl an Schichtennimmt der Anteil der Schichtgrenz�ächen zu und die unzureichende Bindung führt zueinem Anwachsen des freien Volumens zwischen den Schichten und damit zu Porösi-tät des verformten Materials. Dies limitiert einerseits die mechanischen Prüfverfahrenund die weiteren Präparationsschritte, andererseits werden so auch die mechanischenEigenschaften der Legierung selbst verändert. Als Folge dessen kann die Mikrohärtenur für Verformungsgrade bis ε = 2.4 angegeben werden (dies entspricht drei W&F-Schritten). Die Werte der Mikrohärte sind nochmals in Abb. 4.1 gezeigt. Zusätzlichzu den Werten, die durch die Verformung mittels W&F erhalten wurden, ist ein Werteiner HPT-verformten Probe angegeben, die bei 8GPa mit drei Umdrehungen ver-formt wurde. Dieser hohe Verfomungsgrad des HPT-Verfahrens erzeugt nach [34] eine
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Abbildung 4.1: Vergleich der erzielten Mikrohärte der verformten Mikrostruktur mittels HPT(drei Umdrehungen bei p = 8GPa) und W&F (n = 8)Mikrostruktur,die aus annähernd equiaxialen Körnern mit Korngröÿen,die im Bereichvon d ≈ 30 nm liegen. Die damit erhaltene Mikrostruktur entspricht einer Sättigungs-struktur, d.h. auch bei weiterer Verformung bleibt die Struktur annähernd erhalten. DieWerte der Mikrohärte für die mit W&F verformten Proben lassen deshalb die Vermu-tung zu, dass mit W&F schon bei relativ niedrigen Verformungsgraden Defektdichtenerzeugt werden, die bei der HPT-Verformung schon einem Sättigungswert entspricht.Kalorimetrische Messungen mit der Heizrate von 20K/min im Temperaturbereich[25 ◦C, 550 ◦C] zeigen das Auftreten von drei exothermen Peaks. Der erste Peak beider Temperatur T = 150 ◦C entspricht der in der Entordnung des Materials gespei-cherte Verformungsenthalpie [35, 36]. Die DSC-Kurven von verformten Proben mit
ε = 0.8− 12.8 (dies entspricht Proben, die mit 1-16 W&F-Schritten verformt wurden)zeigen für diesen Peak eine kontinuierliche Zunahme der Fläche und damit eine kon-tinuierliche Entordnung des Materials. Die Entordnung wird über Antiphasen�ächenim Material induziert, die bei der Verformung erzeugt werden [37]. Durch hohe Ver-formungsgrade und begünstigt durch die multidirektionale Verformung mittels W&Fführt die Wechselwirkung von Antiphasenfehlern mit zusätzlichen Versetzungen zu ei-ner Fragmentierung der Mikrostruktur in kleine Ordnungsdomänen(Abb.(4.3)). Durchden wachsenden Anteil der Grenz�ächen wird eine kontinuierlich wachsende Entord-nung verzeichnet. Der Verlauf der in der Entordnung gespeicherten Verformungsent-halpie erreicht bei einem Verformungsgrad von ε = 6.4 mit einer Enthalpie ∆H von
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(88.7± 4) J/g = 3.6 kJ/mol Sättigungsverhalten. Ein Vergleich mit der Ordnungsener-gie der Legierung von EO ≈ 14 kJ/mol zeigt2, dass sich keine vollständige Entordnungeinstellt. In einer statistisch entordneten Legierung würde die andauernde Fragmentie-rung ab einer bestimmten Domänengrösse den energetisch ungüntigeren Fall darstellen,sodass eine völlige Entordnung begünstigt wird. In diesem Fall würde beim Aufheizender Legierung die Ordnungsenthalpie der Legierung frei werden.Der Verlauf des Ordnungspeaks zeigt eine �Schulter�, die als ein weiterer Peak interpre-tiert werden kann. Der Unterschied der Aktivierungsenthalpien der Prozesse, die fürdie beiden Peaks verantwortlich sind, sind jedoch sehr gering, s.d. davon ausgegangenwerden kann, dass beide Peaks die in der Entordnung des Materials gespeicherte Ver-formungsenergie darstellen. Die physikalische Ursache für das Aufteten der zwei Peaksinnerhalb des Entordnungsbereiches [130 ◦C, 210 ◦C] ist dennoch unklar, obgleich schonin früheren Publikationen aufgetreten [38] [39], bei der Fe-40%Al bzw. Fe-50% durchKugelmühlen verformt wurde. In den DSC-Kurven HPT-verformter Proben ist diesesVerhalten nicht zu beobachten.Für Verformungsgrade ab ε = 2.4 zeigen sich in den aufgenommenen DSC-Kurvennoch zwei weitere Peaks bei T = 320 ◦C und T = 440 ◦C, die im gleichen Maÿe an-wachsen. Die Zuordnung der beiden Peaks und ihr physikalischer Hintergrund konntein der Arbeit von [40] ermittelt werden: Demnach ist der Peak bei T = 320 ◦C demAusheilen von Versetzungen zuzuordnen, der Peak bei T = 440 ◦C entspricht demKornwachstum. In Abb.4.2 ist die Gegenüberstellung von DSC-Kurven gezeigt, dievon verformten Proben, einerseits mit HPT, andererseits mit acht W&F- Schrittengewonnen worden. Daraus lässt sich erkennen, dass für beide Verformungstechnikeneine ähnliche Entordnung erreicht wird. Aus dem Vergleich des Versetzungspeaks lässtsich eine gröÿere Versetzungsdichte vermuten, was auch in Übereinstimmung mit denErgebnissen der Mikrohärte wäre. Nach [40] führt erst die hohe Versetzungsdichte nachErwärmung des verformten Materials über die Temperatur des Versetzungspeaks zurAusbildung der kleinen Korngröÿen, dies geschieht durch die thermisch aktivierte Be-wegung von Versetzungen, die zu einer Ausbildung von Groÿwinkel-Korngrenzen führt.Diese Erklärung ist auch in Übereinstimmung mit der Fläche des Kornwachstumspeakszu sehen, die relativ zur Peak�äche des Versetzungspeaks zunimmt.2Die Ordnungsenergie EO kann mit EO ≈ kB · Tc abgeschätzt werden
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Abbildung 4.2: Vergleich der DSC-Kurven von verformten Fe45at%Al, die mittels HPT (dreiUmdrehungen bei p = 8GPa) und W&F (n = 8) verformt wurden.Die Mikrostruktur und Domänenstrukur konnte mithilfe von TEM untersucht werden.Dafür konnten zwei TEM-Proben analysiert werden. Die TEM-Probe des einmal gefal-tetem Materials charakterisiert den Beginn der massiven plastischen Verformung vonB2 FeAl: Die Verformung konzentriert sich in Scherbändern, in denen das Materialnanokristallin vorliegt. Daneben existieren grobkristalline Bereiche. Die Nanostrukturist verbunden mit der Entordnung des Materials. Es ist anzunehmen, dass die weitereplastische Verformung zu immer neuen Scherbändern führt, sodass der Volumensanteilder grobkristallinen Bereiche abnimmt. Bei der Verformung mit HPT ist zu beobach-ten, dass bei einer Verformung nach drei Umdrehungen bei einem Druck von acht GPadie Mikrostruktur homogen aus Nanokristalliten besteht. Die DSC-Messungen zeigtenein Sättigungsverhalten, bei dem die Ordnung einen Minimalwert erreicht. Dies warfür Verformungsgrade zu beobachten, für die ε ≥ 6.4 gilt. Die TEM-Probe bei die-sem Verformungsgrad hingegen zeigt weiterhin eine inhomogene Verformungsstruktur:Noch immer existieren grobkristalline, geordnete Bereiche. Dunkelfeldaufnahmen derrestlichen Amplitude der di�usen Überstrukturre�exe zeigen, dass Ordnungsdomänenim Bereich d ≈ 2 nm vorliegen.Die Beugungsbilder zeichneten sich durch zusätzlichen Re�exe aus, die nicht auf dieStruktur des Materials oder Oxide zurückzuführen sind. Die Re�exe werden durchMoire�-Muster erzeugt und können über eine Folge aus Dunkelfeldaufnahmen im Bildlokalisiert werden. Voraussetzung für deren Vorkommen sind überlagernde Bereichevon Kristalliten mit unterschiedlicher Orientierung. Eine so groÿe Anzahl an Moire�-



4 Diskussion 48Satellitre�exen bedingt deshalb eine hohe Dichte an Korngrenzen. Dieser E�ekt trittin diesem starkem Maÿe nur bei der Verformung mit W&F auf und ist deshalb einspezi�sches Merkmal der Verformung mit W&F.Da sich die Nachbarschaftsverhältnisse der Eisenatome an den Antiphasengrenzenändern, ist die verformungsinduzierte Entordnung mit einem Übergang von dem ur-sprünglich paramagnetischen Zustand in einen ferromagnetischen Zustand verbun-den [41], [42], [35]. Das magnetische Moment der Eisenatome kann auf der Grund-lage eines Nächste Nachbarn (NN)-Modells als Funktion seiner nächsten Nachbarnangegeben werden [43], [44]. Die Sättigungsmagnetisierungen der verformten Probenin einem externen Feld kann deshalb als weiteres Maÿ für die verformungsinduzierteEntordnung ermittelt werden. Durch den Messaufbau ist die Messung von nur kleinenProbenmengen (m < 1mg) möglich. Dadurch wirkt sich die heterogene Mikrostrukturauf eine Streuung der Werte aus. Von den vermessenen Proben mit Verformungsgraden
ε = 3.2, 6.4 und 12.8 wurde der gröÿte Wert (Ms ≈ 80 emu/g) bei der Probe mit ε = 3.2beobachtet, was einer Verformung mit vier W&F-Schritten entspricht. Nach [45] kanndie Sättigungsmagnetisierung von vollständig entordneten Fe45%Al mit

Ms =
1.9µB · 55% · 210 emu/g

2.21µB

= 99.3 emu/g ≡ 99.3 Am2/kg (29)berechnet werden. In einer vollständig entordneten Fe-45%Al Legierung besitzt ein Ei-senatom im Mittel 4.4 NN-Eisenatome, dies resultiert in ein magnetisches Moment von
[111]

[011]

[110]

Abbildung 4.3: Schematische Darstellung der Entstehung von Nanodomänen: Durch dieWechselwirkung von Partialversetzungen mit den Antiphasenröhren werdendie geordnete Bereiche in immer kleinere Gebiete zerteilt. Dabei scheren dieGleitversetzungen die Röhre zunächst nur teilweise ab und bilden so Stufenin der Antiphasen�äche. Die Bewegung von weiteren Versetzungen währendder massiven platischen Verformung führt schlieÿlich zu einer Unterteilung derRöhren in Domänen, deren Gröÿe im Nanometerbereich liegt.
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Abbildung 4.4
1.9µB. 210 emu/g ist die Sättigungsmagnetisierung für reines Eisen, das magnetischeMoment beträgt dabei 2.21µB, dies entspricht acht NN-Eisenatome. Dieser Wert liegtüber dem gemessenen Wert, was in Übereinstimmung mit den DSC-Messungen und derTEM-Analyse zu sehen ist, die eine unvollständige Entordnung der Legierung belegten.Die thermische Stabilität der entordneten Mikrostruktur wurde anhand von DSC-Messungen und Messungen der Magnetisierung in Abhängikeit der Temperatur beiisochroner Erhitzung untersucht. Die Lagerung des verformten Materials bei Raum-temperatur führte zu signi�kanten Änderungen, die im Wärme�uss der DSC und in derMagnetisierung beobachtet werden konnten. In Abb.4.4 ist der E�ekt dieser Relaxationauf die DSC-Messungen dem der Magnetisierung gegenübergestellt. Dabei wurde Ma-terial vermessen, dass mit vier W&F-Schritten verformt wurde, einerseits direkt nachder Verformung und andererseits nach Lagerung für einen Monat bei Raumtemperatur.In den DSC-Kurven äuÿert sich die Relaxation in einer Verschiebung der Onsettem-peraturen zu höheren Temperaturen. Weiters verringert sich die Peak�äche des Ord-nungspeaks um ca.40 %. Bei der Relaxation �ndet demnach ein Prozess statt, der zurEinstellung eines stabileren Zustandes und zu einer Verringerung an Antiphasen�ächenführt. Aus den Werten der Magnetisierung �ndet sich für den E�ekt der Relaxation einsehr starker Abfall der Magnetisierung. Die Magnetisierung der relaxierten Probe beiRaumtemperatur beträgt nur noch ≈ 1

10
der Magnetisierung der Probe, die sofort nachder Verformung vermessen wurde. Aus diesem unterschiedlichem E�ekt der Relaxation



4 Diskussion 50auf Wärme�uss und Magnetisierung ergibt sich die Annahme, dass die Relaxation nacheinem Monat aus zwei unterschiedlichen Mechanismen besteht. Es wird angenommen,dass ein hoher Verformungsgrad und eine multidirektionale Verformung zur Ausbildungvon gestuften Antiphasengrenz�ächen führt [46], die sich durch eine hohe Anzahl vonStufen und Kanten in ihren Flächen auszeichnen. Dadurch ist ein groÿer Beitrag derEisenatome an diesen Positionen zum Ferromagnetismus gewährleistet, da sie ein gröÿe-res magnetisches Moment gegenüber denen besitzen, die an planen Antiphasen�ächensitzen. An diesen Positionen ist die Ordnung am meisten gestört, sodass die treibendeKraft zur Wiedereinstellung der Ordnung am gröÿten ist. Dabei wandern Leerstellenentlang der Kanten, �tauschen� die Atompositionen von Eisen- und Aluminiumatomenund schieben die Antiphasen�äche vor sich her und verringern mit dieser wiederholtenBewegung die Anzahl der Kanten. In diesem Mechanismus bleibt die Gesamt�äche derAntiphasen�äche erhalten, sodass kein Wärme�uss in der DSC verzeichnet wird. Mitdiesem Mechanismus überlagert schlieÿt sich Wachstum der geordneten Domänen unddie Annihilation der Antiphasenfehler an. Auch in diesem Prozess wird der Magnetis-mus des verformten Materials verringert, jedoch nur zu einem geringerem Anteil, da dieAtome der APB mit einem geringerem magnetischen Moment zum Ferromagnetismusbeitragen.Die vollständige bzw. unvollständige Entordnung bei der massiven Verformung vonB2-geordnetem FeAl wurde bereits für zahlreiche Verformungstechniken untersucht.Eine vollständige Entordnung konnte bei der Bestrahlung mit Ionen erreicht werden.Bei der Anwendung des mechanischen Legierens wird eine vollständige Entordnungin [35] und [45] berichtet. Nachteile dieser Technik sind jedoch die nicht vollständi-ge Legierung der Pulveranteile und die Porosität der erhaltenen Kristallite. MassivesMaterial kann nur durch einen anschlieÿenden Kompaktierungsprozess erzeugt werden.Für verformtes FeAl, das durch Kugelmühlen erzeugt wurde, wird nur eine teilweiseEntordnung berichtet [39], [47], [48], [49]: In [23] wird für eine verformte Fe40%Al-Legierung eine Sättigungsmagnetisierung von Ms = 75 emu/g angegeben. In [38] wirdeine maximale Enthalpie von ∆H = 4.5 kJ/mol erreicht, die bei der Wiedereinstellungder Ordnung frei wird. Beide Ergebnisse belegen, dass die erzielte Entordnung durchKugelmühlen mit den in dieser Arbeit ermitteltenWerten vergleichbar ist. Nachteile derVerformung mit Kugelmühlen sind jedoch ebenfalls die Porosität und die Notwendigkeit



5 Zusammenfassung 51eines Kompaktierungsprozesses um massive Materiallien zu erzeugen. Techniken, mitdenen massives FeAl verformt wurde, sind das Kaltwalzen [50], [51] und die Verformungmittels HPT [46]. Bei der Walzverformung werden jedoch nur geringe Verformungsgra-de betrachtet, da das Walzen, wie auch in dieser Arbeit beobachtet, zu Rissbildungund Bruch führt, sodass nur eine kleine Enthalpie von ∆H = 1.5 kJ/mol erzielt werdenkonnte. Bei der Verformung mit HPT zeigt sich ein vergleichsweiser Entordnungsgrad.Unterschiede ergeben sich in der Versetzungsdichte, die zu einer kleineren Korngröÿeführen kann.5 ZusammenfassungIn dieser Arbeit wurde einkristallines B2 geordnetes FeAl mithilfe von Walzen undFalten massiv plastisch verformt. Dies führte zu Entordnung und Nanostrukturierung.Untersuchungen mit der dynamischen Di�erenzkalorimetrie belegten zunächst die kon-tinuierliche, jedoch nicht vollständige Entordnung des Materials mit zunehmendemVerformungsgrad. Mithilfe der Transmissionselektronenmikroskopie konnte die restli-che Ordnung in Form von Domänen in der Gröÿe von 2 nm identi�ziert werden. DieEntordnung des Materials zeigt eine Relaxation bei Raumtemperatur, die sich in denDSC-Kurven durch Verschieben der Onsettemperaturen und einer Abnahme der Flächedes Ordnungspeaks zeigt. Die verformungsinduzierte Entordnung führt zu einem zu-nehmend ferromagnetischem Verhalten des ursprünglich paramagnetischen Materials.Die Relaxation äuÿerte sich dabei in einem starken Abfall der Magnetisierung. TEM-Proben des verformten Materials zeichneten sich durch eine inhomogene Mikrostrukturaus. Bedingt durch die verformungsinduzierte Schichtstruktur zeigt das Auftreten vielerMoire�-Re�exe einen groÿen Anteil überlappender, unterschiedlich orientierter Bereicheauf, was auf eine groÿe Anzahl an Korngrenzen schlieÿen lässt.



A Die Kissinger-Methode 52A Bestimmung der Aktivierungsenergie mithilfe derKissinger-Methode [52]Aus einer Ratengleichung der Form
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(37)validiert die Kissinger-Methode.



B Gauÿ-Fit der DSC-Kurven 53B Gauÿ-Fit der DSC-Kurven

50 100 150 200 250 300 350 400 450 500 550

−0.25

−0.2

−0.15

−0.1

−0.05

0

Temperatur [◦C]
Wärme�uss[
mW/mg]

1a

1b

2

3

Abbildung 2.1: DSC-Kurve einer acht mal gefalteten Probe mit der Heizrate 20K/min unddie ange�tteten Gauÿkurven der Peaks.
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Abbildung 2.2: DSC-Kurve einer acht mal gefalteten Probe mit der Heizrate 10K/min unddie ange�tteten Gauÿkurven der Peaks.



C Abstract 54C AbstractB2 geordnetes Fe45at.%Al wurde aus hochreinen Metallen (Fe: 99.99%, Al: 99.9997%)hergestellt. Die verformungsinduzierte Entordnung und die Entwicklung der Mikro-struktur mit zunehmendem Verformungsgrad wurde mithilfe von dynamischer Dif-ferenzkalorimetrie, Transmissionselektronenmikroskopie und magnetischen Messungenuntersucht. Die verformungsinduzierte Nanostrukturierung ist verbunden mit der Ent-ordnung der Legierung. Diese Entordnung ist jedoch nicht vollständig, sondern es exis-tiert eine Restordnung, die in Form von Nanodomänen vorliegt, deren Gröÿe im Bereich
d ≈ 2nm liegt. Die Entordnung der Legierung unterliegt einer Relaxation bei Raum-temperatur, die sich in einer Abnahme der in der Entordnung gespeicherten Enthalpieund in einer Abnahme der Magnetisierung äuÿert. Durch die verformungsinduzierteSchichtstruktur, die beim W&F auftritt, zeichnen sich die untersuchten TEM-Probendurch einen hohen Anteil an Korngrenzen aus, die eine Vielzahl an Moire�-Re�exenerzeugen.
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