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1 Einleitung

1.1 Nanokristalline Materialien

Eigenschaften Die Eigenschaften eines Festkorpers werden wesentlich durch seine
Mikrostruktur bestimmt, also seiner chemischen Komposition, der Anordnung der Ato-
me und der Grossenverhiltnisse der Substrukuren. Nanokristalline Materialien bezeich-
nen massive Festkorper, deren Korngrofe unter 100 nm liegen [1]. Bei einer Reduktion
der Korngrofse, nimmt der Anteil der Atome, die den Korngrenzen zugesprochen wer-
den zu. Dadurch sind nanokristalline Materialien durch einen hohen Volumensanteil von
Korngrenzen charakterisiert, der ihre physikalischen, mechanischen und chemischen Ei-
genschaften gegeniiber grobkornigen Materialien (im Bereich 10 — 300 um) verandert.
Nimmt man kubische oder kugelférmige Korner an, kann der Volumensanteil f der

Korngrenzen mit

f== (1)

abgeschétzt werden [2]. Fiir eine Korngrofe von d = 10 nm und einer Dicke der Korn-
grenze von A = 1 nm entspricht das ungefihr dem Drittel des Gesamtvolumens!

Nanokristalline Materialien besitzen eine erhohte Festigkeit und Hérte, verbessertes
Diffusionsvermogen, eine vergroferte Warmekapazitit und bessere weich-magnetische
Eigenschaften. Der hohe Volumensanteil an Korngrenzen fiihrt auferdem zu einer Er-
héhung der Gesamtenthalpie des Materials und damit zu einem Zustand fern vom
thermodynamischem Gleichgewicht. Die thermische Stabilitéit limitiert somit die An-

wendung dieser Materialien.

Herstellung Fiir die Erzeugung nanostrukturierter Materialien existieren zwei An-
sitze [3]: Bei der ,bottom-up*“-Methode wird das massive Material Atom fiir Atom, Lage
fiir Lage durch Kondensation und Verfestigung von Atomclustern gebildet. Im Falle der
Lop-down“-Methode hingegen wird bereits vom massiven Material ausgegangen, des-
sen Mikrostruktur in die Nanostruktur aufgespalten wird. Die erste Arbeit auf diesem
Gebiet der nanostrukturierten Materialien wurde 1981 von H. Gleiter veroffentlicht [4],
in der er mithilfe der von ihm entwickelten Inertgas-Kondensations-Methode nanokris-
talline Strukturen herstellen konnte. Dabei wird ein Metall innerhalb einer evakuierten

Kammer verdampft, anschlieflend wird die Kammer mit einem Inertgas befiillt. Durch
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Kollision mit den Gasatomen verlieren die Metallatome ihre kinetische Energie und
kondensieren in Form von kleinen Partikeln. Diese werden in einem Kompaktionspro-
zess zu einem massiven Material geformt. Damit konnen nanostrukturierte Materialien
mit gleichachsigen Korner produziert werden, die Korngrofe betrigt dabei wenige Na-
nometer und ist eine Funktion des Inertgasdruckes, der Verdampfungsrate und der
Gaskomposition [2]. Diese Methode ist jedoch anfillig fiir Verunreinigungen und die
hergestellten Materialien zeigen Porositit [5]. Dies ist in jeden Fall unerwiinscht, da die
Porositdt die mechanischen Eigenschaften, wie z.B. die Festigkeit von Materialien, we-
sentlich verdndert. Andere ,bottom-up“-Methoden sind das mechanische Legieren und
die Elektrodeposition. Im folgenden werden jedoch Verfahrensweisen der massiven plas-
tischen Verformung (,severe plastic deformation“(SPD)) betrachtet, deren Anwendung
das Potential besitzt, nicht nur die Festigkeit eines Materials durch Kornverfeinung zu
verbessern, sondern auch die Duktilitdt zu erhalten bzw. zu verbessern [6]. Die Dukti-
litdt in nanokristallinen Materialien ist auf Verformungsmechanismen zuriickzufiihren,
die erst bei kleinen Korngrofen einsetzen [7].

Beim Hochdruck-Torsions-Verfahren (HPT) befindet sich eine Scheibe des zu verfor-
menden Materials zwischen zwei Stempeln, die gegeneinander rotiert werden. Durch
die Ausiibung eines hohen Druckes auf die Proben sind sehr hohe Verformungsgrade
moglich. Damit ist auch die Verformung von sehr sproden Materialien durchfiihrbar,
was HPT attraktiv fiir die Verformung von intermetallischen Phasen macht. Die indu-
zierte Scherverformung ~, ist eine Funktion des Probenradius r, der Dicke der Probe

h und der erzielten Rotationen N und wird mit

= () 2)

angegeben [8]. Die Kompression der Probe (Anfangsdicke hg, Enddicke h) beriicksich-

tigend lésst sich auch der Gesamtverformungsgrad v angeben [9]:
27N -1 - hg
v= () ®)

Fiir hohe Verfomungsgrade (2rN7/h > 1) kann die Kompression jedoch vernachléssigt
werden und die angegebenen Verformungsgrade sind nahezu ident.

Beim Walzen und Falten (W&F) [10] werden Folien des Ausgangsmaterials zunéchst
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auf die Hilfte ihrer Ausgangsdicke gewalzt und anschliefend in zwei Schichten {iber-
einandergelegt, sodass der Vorgang wiederholt werden kann. Dadurch werden nach
jedem W&F-Vorgang n 2" einzelne Schichten erzeugt, deren Dicke auf [ = [y/2" redu-
ziert, wird [I1]. Diese SPD Technik unterscheidet sich durch den jeweils zusitzlichen
Faltvorgang vom herkémmlichen Kalt-Walzen (KW), das schon viele Jahre in der In-
dustrie eingesetzt wird. Durch die Abwesenheit von Schmiermitteln unterscheidet sich
W&EF auch von der ,accumulated roll-bonding” Technik, dadurch kénnen die einzelnen
Schichten nicht voneinander abgleiten und die resultierende Scherspannung ist sehr viel
grofer [II]. Im Vergleich zu HPT kommt W&F ohne die Anwendung eines hohen hy-
drostatischen Druckes aus und der damit verbundenen Temperaturentwicklung bei der
Verformung, die zu dynamischer Erholung fiihren kann. Weiters ist die zu verformende
Probenmenge bei HPT stark begrenzt, iiblicherweise werden zylindrische Proben mit
einem Durchmesser von D = 8 mm und einer Héhe von A = 1 mm verformt [12]. W&F
besitzt hingegen das Potential grofse Materialmengen effizient zu verformen. Wird die
Materialdicke bei jedem Schritt n um die Hélfte reduziert, kann die plastische Verfor-

mung ¢ durch Anwendung des von Mises Kriterium angegeben werden [I3]:
2 1
e=(—=n-|-n 4
) “

Walzen Falten

Ad
— =05
do —(w

Abbildung 1.1: Schematische Darstellung der W&F-Technik: Die zu verformende Probe wird
zunéchst in mehreren Schritten auf die Halfte der Ausgangsdicke dy reduziert.
Ublicherweise wird eine Dickenreduktion Ad/dy von 0.2 pro Walzschritt ver-
wendet. Im anschlieffenden Faltvorgang wird die Probe zerteilt und in zwei
Schichten iibereinandergelegt. Diese Schrittfolge bildet einen W&F-Vorgang.
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1.2 Das System FeAl

Im Phasendiagramm von FeAl tritt die B2 geordnete, intermetallische Verbindung FeAl
bei Raumtemperatur im Bereich von 36.5 — 50 at.% Al [14] auf und bleibt im gesam-
ten Temperaturbereich bis zum Schmelzpunkt erhalten. In einer geordneten Legierung
besetzen die Atome der Komponenten bestimmte Plitze der Einheitszelle und bilden
ein Uberstrukturgitter. Bei einer nicht-stéchiometrischen Zusammensetzung kénnen
Punktdefekte die Uberstruktur erhalten. Im Falle von FeAl kann das Existenzgebiet
der B2-Phase so auf einen Konzentrationsbereich erweitert werden, der weit von der sto-
chiometrischen Zusammensetzung (50% Fe, 50% Al) der B2-Phase abweicht. Auf der
eisenreichen Seite des B2 Phasengebietes besetzen die zusétzlichen Eisenatome Plétze
des Aluminium-Untergitters, das Eisen-Untergitter bleibt jedoch nur von Eisenatomen
besetzt. Im aluminiumreichen Existenzgebiet werden Dreifach-Punktdefekte gebildet,
diese bestehen jeweils aus zwei Leerstellen im Aluminium-Untergitter und einem Alu-
miniumatomen im Eisen-Untergitter [I5]. Unter energetischen Gesichtspunkten ist die
notwendige Bedingung fiir die Bildung einer Uberstruktur eine negative Vertauschungs-

enthalpie.

'Im folgenden sind alle Konzentrationsangaben in Atomprozent gegeben.
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Abbildung 1.2: Bindres Phasendiagramm von FeAl. Eingezeichnet ist die experimentelle Zu-
sammensetzung der Legierung, die fiir diese Arbeit verformt wurde.
Nach: [16]
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Im Sinne der reguliren Losung kann die Vertauschungsenthalpie H als Differenz zwi-
schen den gleichnamigen Bindungsenthalpien H 44 und Hgp und der ungleichnamigen

Bindungsenthalpie H4p5 angeben werden [17]:
1
H:HAB_§(HAA‘|‘HBB) <0 (5)

Die Bildung einer Uberstruktur durch ungleichnamige Bindungen stellt demnach die
energetisch giinstigste Anordnung der Atome dar. Fiir hinreichend hohe Temperaturen
wird die Entropie und damit die maximale Anordnungsmoglichkeit der Atome unter-
einander entscheidend und die Uberstruktur wird zugunsten einer Minimierung der
freien Enthalpie des Materials zerstort. Die Temperatur, bei der die Uberstruktur und
somit die Ordnung vollstindig zusammenbricht, wird als kritische Temperatur 7, be-
zeichnet. Fiir B2-FeAl liegt diese Temperatur bei T, ~ 1400 °C [I8§] und somit iiber
der Schmelztemperatur des B2-Bereiches, die Legierung liegt daher bis in die Schmelze
hinein geordnet vor.

Nach einem Vorschlag von Bragg und Williams kann der Grad der Ordnung mit dem
Fernordnungsparameter s charakterisiert werden [19]: Fiir eine zwei-komponentige Le-
gierung der Atomsorten A und B, wobei die Konzentration der gesamten A-Atome
durch ¢4 und die Konzentration der A-Atome auf dem A-Untergitter durch C'4 gege-

ben ist, kann der Fernordnungsparameter S mit

_CA—CA
5= 1—CA (6)

angegeben werden. Fiir eine Uberstruktur mit stéchiometrischen Zusammensetzung

gilt c4 = 0.5 und die Gleichung vereinfacht sich zu:
S(ca =0.5)=2C4 — 1 (7)

Der Fernordnungsgrad S kann iiber mehrere physikalischen Methoden bestimmt wer-
den. Eine Moglichkeit ist das Auftreten von Uberstrukturlinien bei Streuexperimenten.
Vorraussetzung dafiir ist ein unterschiedliches Streuvermégen der Atomsorten, was zu
einer Verletzung der Auswahlregeln fiir die auftretenden Reflexe fiihrt, die sonst in der
ungeordneten Legierung gelten.

Die Einheitszelle der B2 Struktur besteht aus jeweils einem Aluminiumatom an der
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Position [000] und einem Eisenatom an der Position [$11]. Der Strukturfaktor ergibt:

Fow = fa- 2mi(h-0+k-0+1-0) + Fre - e27ri(h-%+k-%+l-%)
= fa + fre- omi(htk+1)
= far + fre (fiir hik+]1 gerade)

= far — fre (fiir h+k-+1 ungerade)

Fiir eine entordnete, statistisch verteilte Legierung gelten die reguldren Auswahlregeln
fiir ein kubisch-raumzentriertes (krz) Gitter, jedoch mit einem Formfaktor f, der sich
aus den mit der Konzentration der Legierung gemittelten Formfaktoren fu; und fr.

ergibt:

r i(h- . . 3 i(h- 4k 1y
Fop = f . e27m(h 0+k-0+1-0) + f . e27m(h Stk5+l35)

— JE<1 + .em'(h+k+l))
2

(fiir h+k-+1 gerade)

0 (fiir h-+k+1 ungerade)

Die Reflexe, die aus h-+k-+I1=ungerade entstehen werden Uberstrukturreflexe genannt.
Die Reflexe, die aus h-+k-+1—gerade hervorgehen, sind die reguliren krz Reflexe und
werden als Matrixreflexe bezeichnet. Mogliche Gleitrichtungen bei der plastischen Ver-
formung von B2-FeAlsind (111) und (100) [20]. Findet die Gleitung entlang (111) statt,

geschieht dies iiber gekoppelte a/2(111) Partialversetzungen, die iiber einen Antipha-

€ @)

Abbildung 1.3: Schematische Darstellung der B2-Einheitszelle (a) und der krz-Einheitszelle
(b), die einer ungeordneten B2-Einheitszelle entspricht. Dargestellt fiir sto-
chiometrische Zusammensetzung.
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senfehler (APB) auf der 110-Ebene miteinander verbunden sind. Dessen Begrenzungs-
flachen stellen Fehler im Kristallgitter dar und sind in FeAl mit einem zuséitzlichen

=2 verbunden [21]. In schwach verformten Material

Energiebeitrag von ca. 490 mJ/m
treten die Antiphasenflichen in Form von Rohren auf [22], diese sind entlang der [111]-

Richtung orientiert und weisen Durchmesser im Bereich von wenigen Nanometern auf.

o 0O 0 0O
0 0.0 0 @
® 0 O
o.o.o‘goo
OO0 0 0O-.@
QOQOQOQOQ
’o‘o’o‘o‘
0.0.0 @ ®
. 0 .00
O O O00-@
@ Al 0 0 0.
OFe OO0 00O
(b)

Abbildung 1.4: Lage einer 110-Antiphasenfliche im B2-Kristallgitter (a). Eisenatome entlang
dieser Fliachen besitzen bei stochiometrischer Zusammensetzung zwei néchsten
Nachbarn (NN) Eisenatome. Die NN sind in dieser Abbildung rot gekennzeich-
net: In der 100-Projektion (b) ist nur ein NN Eisenatom zu sehen. Im Falle
einer gestuften Antiphasenfliche trigt bei stochiometrischer Zusammenset-
zung noch ein weiteres Eisenatom zu den NN bei.

Intermetallisches FeAl zeichnet sich durch wertvolle Eigenschaften aus, die es zu ei-
nem attraktiven Werkstoff fiir strukturelle Anwendungen macht: Geringe Dichte, ho-
he Schmelztemperaturen, gute Leitfahigkeit, gute Bestdndigkeit gegeniiber Oxidation,
Sulfidation und Carbonisation und eine herausragende Festigkeit bei erhéhten Tem-
peraturen [23H25]. Die fiir intermetallische Phasen charakteristische geringe Duktilitét
bei Raumtemperatur ist jedoch ein Nachteil bei der Verarbeitung von FeAl. Nanostruk-
turierung und Entordnung von FeAl besitzen das Potential die geringe Duktilitdt zu

verbessen.
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1.3 Ziel der Arbeit

W&F ist eine Methode, bei der durch massive plastische Verformung des Ausgangs-
materials nanostrukturierte Materialien erzeugt werden konnen. In der vorliegenden
Arbeit wird intermetallisches, einkristallines FeAl mit W&F zu unterschiedlichen Gra-
den verformt, die so induzierte Verformungsstruktur wird hinsichtlich Mikrostruktur
und thermischer Stabilitdt mit Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) und Dy-
namischer Differenzkalometrie (DSC) charakterisiert. Die verformungsinduzierte En-
tordnung von B2 geordnetem FeAl fithrt zu einem Ubergang des urspriinglich para-
magnetischem Zustandes in einen induzierten ferromagnetischen Zustand. Dies wird
anhand von magnetischen Messungen quantifiziert. Es ist aufferdem von Interesse, die
gewonnenen Ergebnisse mit denen der Literatur zu vergleichen, in denen durch andere

Verformungstechniken nanokristallines, entordnetes FeAl erzielt wird.
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2 Experimentelle Methoden

2.1 Herstellen der Ausgangslegierung

Die Ausgangslegierung wurde aus hochreinen Metallen (Fe: 99.99%, Al: 99.9997%) her-
gestellt. Das Massenverhéltnis beider Komponenten wurde mit einer Prézisionswaage
auf 1mg genau abgewogen, sodass die Aluminiumkonzentration 45% betrégt. Diese
Konzentration befindet sich genau in der Mitte des B2-Bereiches. Es wurden jeweils 4
Portionen von 4 g abgewogen. Das Einschmelzen wurde mit der ,Kalten Rinne* reali-
siert: Die Portionen befinden sich in Vertiefungen eines Kupferrohres, das mit kaltem
Wasser durchflossen wird. Die Legierung wird iiber eine Spule induktiv aufgeschmol-
zen. Dabei fliekt ein mittelfrequenter Wechselstrom (f = 400kHz) durch eine Spule
und erzeugt ein magnetisches Wechselfeld, das im Material Wirbelstrome erzeugt, des-

sen Verluste das Material erhitzt.
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Abbildung 2.1: Die ,Kalte Rinne“: (a) zeigt das Kupferrohr mit den abgewogenen Portionen
Eisen und Aluminium. Der Schmelzvorgang geschieht unter einem konstan-
ten Argonfluss (b). Jede abgewogene Portion wird unter Wenden mehrmals
eingeschmolzen, um Homogenitdt der Legierung zu erzielen (c). Zwischen den
Schmelzvorgingen wird der Zylinder mit Argon gespiilt, um die Oxidbildung
der Legierung zu verhindern.



2.2 Ziehen der Einkristalle 13

2.2 Ziehen der Einkristalle

Bei der Herstellung eines Einkristalls muss der Thermodynamik der Legierung gerecht
werden. Zwei Faktoren sind dabei entscheidend: Zum einen muss die Zeit und die Tem-
peratur so gewahlt werden, dass sich die Ordnung iiber Diffusion vollstindig einstellt.
Zum anderen ist der Sattigungsdampfdruck der Legierung ebenso entscheidend fiir Ma-
terialverluste durch Abdampfen einer oder beider Komponenten. Im Fall von FeAl liegt
die Schwierigkeit dabei in der Wahl der Temperatur, da die Schmelztemperaturen der
beiden Elemente sehr unterschiedlich sind (Al: Ty = 660.37°C, Fe: T, = 1535°C [26]).
Die Temperatur des Ofens liegt iiber der Schmelztemperatur von Aluminium, s.d. ten-
denziell mehr Aluminium abdampft. Die Haltezeit muss deshalb so gering wie moglich
gehalten werden, um eine Verdnderung der Legierungskonzentration zu vermeiden. Die
Einkristalle wurden mit einem modifizierten Bridgeman-Verfahren hergestellt. Eine
Beschreibung der Apparatur findet sich in [27]. Die Legierung befindet sich dabei in
einer Aluminiumoxid-Kokille, der Ofen wird mit einer Geschwindikeit von ca. 1 cm/h
iiber die Kokille gefahren, sodass sich die ,heisse Zone“ des Ofens mit der selben Ge-
schwindigkeit iiber die Legierung bewegt. Anschlieftend wurden die Einkristalle fiir eine
Woche bei einer Temperatur von 7' = 400 °C gehalten, um Leerstellen auszuheilen und
um den groftmoglichen Ordnungsgrad einzustellen. Diese Warmebehandlung wurde

entsprechend der Publikation [28] durchgefiihrt.

2.3 Verformung

Der FeAl Einkristall wird zunéchst funkenerosiv in mehrere 0.8 mm dicke Scheiben ge-
schnitten. Diese werden dann mit einem SiC Schleifpapier der Kérnung 600 geschliffen,
bis die Riickstdnde der Funkenerosion entfernt sind und sich eine glinzende Oberfla-
che zeigt. Diese geschliffenen Scheiben des Ausgangsmaterials werden im Folgenden
die Proben fiir die néchsten Schritte bilden. Bei der Verformung mittels W&F wird
die Probe zwischen zwei Federstahlblechen plaziert und durch wiederholtes Walzen
zundchst auf die Halfte ihrer Anfangsdicke reduziert. Der Federstahl muss dabei so
gewidhlt werden, dass einerseits eine gewisse Duktilitit beim Walzen gewéhleistet ist,
um Rissbildung und Bruch der Bleche zu verhindern. Andererseits sollte die Festigkeit
der Bleche iiber der von B2 FeAl liegen, damit der Grofteil der Verformungsenergie

in die Verformung des Materials geht und nicht in die Verformung der Bleche. Diese
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Eigenschaften erfiillt Federstahl. Um die Festigkeit des Federstahls noch zu verbes-
sern, werden die Bleche auferdem mehrmals stark vorgewalzt. Die Walzbleche und die
Proben werden zu Beginn mit Aceton gereinigt um Ole und Fette von der Oberfliche
zu entfernen. Uber die Schlitzdicke zwischen zwei gegeneinander rotierenden Walzen
kann die Stirke der Kompression und Verformungsgeschwindigkeit geregelt werden. Die
Walzen drehen mit einer Winkelgeschwindigkeit w = 0.03s7! . Aus dem Radius der
Walzen mit r = 60 mm und einem Durchmesser der Proben von d ~ 10 mm kann die
Zeit ermittelt werden, in der eine bestimmte Dickenreduktion der Probe erzielt wird.
Nimmt man eine Dickenreduktion bei jedem Walzschritt von jeweils 0.2 an, ergibt sich
eine Verformungsgeschwindigkeit von v = 0.04 mm/s.

Das Walzen von intermetallischen Legierungen ist i.A. ein miihsames Unterfangen, da
die begrenzte Duktilitdt dieser Legierungen schnell zu Rissbildung und Bruch fiihrt.
Die weiteren Walzschritte nach dem Bruch bestehen somit in einem Zusammenlegen
der Bruchstiicke bis zum Falten, der aus einem Ubereinanderlegen der Bruchstiicke in
zwei Ebenen besteht, was der in Kapitel [LI] beschriebenen W&F-Technik ann&hernd
entsprechen sollte. Die Einhaltung einer festen Walzrichtung ist in diesem Falle jedoch
nicht mdoglich. Bei dem auf einen Faltvorgang folgenden Walzschritt wurde mit einer
stirkeren Kompression gearbeitet, um bestmogliche Bindung der Bruchstiiche unterein-
ander zu realisieren. Die Anzahl der beim W&F erzeugten Schichten steigt mit jedem
Faltvorgang n auf 2". Fiir niedrig verformte Proben (¢ = 0.8 — 3.2) sind die einzelnen
Schichten relativ gut gebunden. Bei hoheren Verformungsgraden (e > 3.2) nimmt der
Anteil der Grenzflichen jedoch weiter zu, sodass die Bindung der Schichten limitiert ist.
Dies ist auf die hohe Schmelztemperatur von intermetallischen Verbindungen zuriick-
zufithren. Jeder Faltvorgang fiithrt durch eine wachsende Anzahl der freien Volumina
zwischen den Schichten zu einem Anwachsen der Porositdt des Materials. Dadurch ist
die mogliche mechanische Behandlung und die Handhabung der verformten Proben

limitiert.
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2.4 Mikroharte

Die massive plastische Verformung von einkristallinem FeAl erzeugt sehr hohe De-
fektdichten, die zu einer Verfestigung des Materials fiihren. Diese Verfestigung ist das
Resultat komplexer Wechselwirkungen der Defekte im Kristallgitter: Die Verformbar-
keit eines Materials hangt von der Anzahl und Beweglichkeit von Gleitsystemen ab, in
denen sich die Versetzungen bewegen. Wird diese Bewegung erschwert oder blockiert,
kann eine Verfestigung einsetzen. So konnen beispielsweise Versetzungen iiber ihr Span-
nungsfeld miteinander wechselwirken und ihre Bewegung gegenseitig blockieren. Eine
Wechselwirkung der Versetzungen mit Punktdefekten im Gitter kann wiederum da-
fiir sorgen, dass andere Gleitsysteme aktiviert werden und die Bewegung auf anderen
Gleitebenen stattfindet. In nanokristallinen Materialien ist eine Verfestigung auf den
hohen Anteil an Korngrenzen zuriickzufiihren, an denen die Versetzungen gestaut wer-

den. Diese Abhéngigkeit ist durch die Hall-Petch-Beziehung gegeben [I]:

K
Op = 09 + — (10)

Vd

Dabei bezeichnet oy die Fliekgrenze Materials und d die Korngrofe des Mikrostruktur.
Die Grofen oy und K stellen materialspezifische Konstanten dar.
Die Bestimmung der Mikrohérte nach Vickers ist ein Indenterverfahren, bei dem eine
pyramidenférmige Diamantspitze mit einem Offnungswinkel von 136° mit einer defi-
nierten Kraft F'in das zu untersuchende Material gedriickt wird. Die lokale Eindrucks-
flache wird iiber die Vermessung der Diagonalen d; und ds mit einem Lichtmikroskop
bestimmt [29]:

v 0.102-2- F - sin 43¢

F
- -~ 0.1891 5 (11)

Dabei bezeichnet d den Mittelwert der beiden gemssenen Diagonalen d; und ds. Der hier
verwendete MHT-4 Indentor wird mit einer Kraft von 2 N genutzt, die Diamantspitze
fahrt dabei zunéchst mit einem Kraftgradienten von 0.1 N/s in das Material und hélt die
Maximalkraft fiir 10s lang. Die Eindriicke werden mit einer CCD-Kamera eines Zeiss
Axioplan Lichtmikroskops aufgenommen und mit einem Bildverarbeitungsprogramm
vermessen. Die Mikrohértebestimmung stellt ein im Gegensatz zu Zugversuchen einfach
realisierbares Priifverfahren dar, eine Umrechnung der Harte in Festigkeit ist jedoch

nur bedingt moglich.



2.5 Elekronenmikroskopie 16

2.5 Elekronenmikroskopie
2.5.1 Beugungskontrast im Transmissionselektronenmikroskop (TEM)

Die Beugung von Elektronen am Kristallgitter wird im allgemeinen durch die Bragg-

Gleichung beschrieben:
2sin © n
= — = |AK 12
= = - = |AK] (12

Diese Gleichung enthilt die Bedingung fiir die konstruktive Interferenz von Teilwel-
len, die an verschiedenen parallelen Netzebenen des Kristalls reflektiert werden. Dabei
bezeichnet 20 den Streuwinkel, fiir den die konstruktive Interferenz auftritt, \ ist die
Wellenldnge der Elektronen, n bezeichnet die Ordnung der Beugung und AK ist der
Streuvektor im reziproken Raum. Die Groke dj,; ist der Netzabstand der Ebenenschar
an der reflektiert wird, diese wird durch die Millerschen Indizes h, k,[ parametrisiert.

Fiir ein kubisches Gitter mit der Gitterkonstanten a gilt die Gleichung:

a
dpp) = ———= 13
i h? + k2 + 12 (13)

Aus der Reziprozitit zwischen realem und reziprokem Raum folgt die Relation:

1
dpi = 7l

7 14

Dabei bezeichnet g einen Gittervektor des reziproken Raumes. Mit GI.(I3]) ergibt sich:
AK =g (15)

Diese Gleichung wird als Laue-Gleichung bezeichnet und gibt die Bedingung fiir kon-
struktive Interferenz der Elementarwellen im reziproken Raum an. Demnach tritt nur
dann konstruktive Interferenz ein, wenn die Anderung des Wellenvektors AK ein re-
ziproker Gittervektor ist. Um diese Streubedingung fiir verschiedene Richtungen in
einen Kontrast zu iiberfithren, bedient man sich der Objektiv-Blende, die in die hin-
tere Brennebene der bildgebenden Objektivlinse gebracht wird. Der damit erzeugte
Kontrast wird Beugungskontrast genannt.

Fiir ein Hellfeldbild wird die Blende um die nullte Beugungsordnung gelegt, dies ent-
spricht den Elektronen, die nicht oder nur wenig gestreut werden. Deshalb erscheinen

die Bereiche bzw. die Kristallite der Probe, die in Bragg-Bedingung sind, dunkel. Dazu
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Y

Abbildung 2.2: Konstruktion zur Herleitung der Bragg-Gleichung. Teilwellen, die an paralle-
len Ebenen reflektiert werden besitzen einen Wegunterschied At = 2dsin ©.
Konstruktive Interferenz tritt genau dann auf, wenn At = A.

invertiert verhélt sich das Hell/Dunkel-Verhéltnis in einem Dunkelfeldbild: Hier wird
durch zusétzliche Ablenkspulen hinter der Objektivlinse das Beugungsmuster in Rich-
tung des Zentralstrahls verkippt, sodass eine Beugungsordnung durch die zentrierte
Objektivblende tritt, die so wiederum allein zur Bildentstehung beitrégt. Dabei er-
scheinen die Bereiche bzw. Kristallite im Bild hell, die die Bragg-Bedingung in diese
Richtung erfiillen.

Y | Y Y | Y
1 1
. Probe . Probe
1 1
1 1
0 0
+ Objektiv + Objektiv
j Linse \ Linse
1 1
1 1
1 1
1 1
1 1
1 1
l l
|\ _—

| |
1 1
1 1
| Zwischen | Zwischen
[ Linse [ Linse

1
i |
| ;
1 1
\ Projektiv Projektiv
[ Linse Linse
: |

J
| |
1 1
1 1
1 I
. Bild DP

(a) (b)

Abbildung 2.3: Schematische Darstellung der Abbildungsmodem im TEM: Je nach Lage der
Blende in der TEM-Séule, werden entweder Beugungsordnungen ausgewihlt,
die zur Bildgebeung beitragen sollen (Hell-/Dunkelfeldabbildung (HF/DF),
Abb.(a)) oder Bereiche des Zwischenbildes begrenzt, die ein Beugunsbild er-
zeugen(,selected area diffraction(SA), Abb.(b)). Nach: [30].
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2.5.2 TEM-Priperation

Bei der Priaperation von TEM-Proben unterscheidet man im allgemeinen zwischen zwei
Verfahren: Elektropolieren und Ionenmiihlen.

Das Elektropolieren ist ein elektrochemisches Verfahren, bei dem die Oberflichenrau-
heit durch Abtragen des Materials verringert wird. Dabei wird an der Probe und an
den Elektroden eine Spannung angelegt, s.d. die Probe als Anode fungiert. Uber eine
Elektrolyt wird das durch den Elektronenstrom abgetragene Material zu der Katho-
de transportiert und dort abgeschieden. Dieses Verfahren kann somit als Umkehr der
Galvanisierung betrachtet werden, bei dem man durch Umpolen der Spannung eine
geregelte Abscheidung eines Metalls an einem Probenstiick auslést. 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-
tensitit auf den Detektor fillt. Die Probe muss dann sofort aus dem Elektrolyt entfernt
werden, um eine weitere Abtragung von Material zu verhindern. Parameter dieses Ver-
fahrens sind die elektrische Spannung, Dauer der Abtragung, Temperatur und die Wahl
des Elektrolyts. Insbesondere gibt es einen speziellen Satz an Parametern, die eine idea-
le Abtragbedingung fiir ein bestimmtes Material gewéhrleistet. Fiir FeAl muss dieser
Satz nicht getestet werden, sondern kann der Publikation von [31] entnommen werden.
Das Tonenmiihlen ist ein mechanisches Verfahren, bei dem durch Impulsiibertrag von
beschleunigten Ionen auf die Atome des Materials die Probe Atom fiir Atom abge-
tragen wird. Die Probenkammer steht dafiir unter Vakuum. Parameter dieser Abtra-
gungstechnik sind Masse und Ladung der Ionen, Beschleunigungsspannung, Winkel
der Bestrahlung und Rotationsgeschwindigkeit der Probe. Die in diese Arbeit benutze
Ionenmiihle arbeitet in einem TWIN-Modus, mit dem die Probe beidseitig bestrahlt
werden kann und so verhindert wird, dass abgetragene Atome sich an der Unterseite

der Probe wieder anlagern.

In dieser Arbeit konnten zwei TEM-Proben préapariert werden. Beide Proben wur-
den auf einen unterstiitzenden Molybdén Ring leitend aufgeklebt, um die Handhabung
der sproden Proben zu vereinfachen. Die TEM-Probe, die von dem einmal gefaltetem
Material stammt, konnte rein elektrolytisch prapariert werden. Bei der TEM-Probe, die

von dem Material stammt, das mit acht W&F-Schritten verformt wurde, ist die Porosi-
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tit der entscheidende Faktor. Durch einen Pressvorgang mit acht GPa wurde die Probe
zunédchst kompaktiert und dann auf den unterstiitzenden Ring geklebt. Elektropolieren
fithrte zu einer unzureichenden Diinnung der Probe, sodass die Probe anschlieffend mit

der Ionenmiihle nachgediinnt werden musste.

2.5.3 Topographiekontrast im Rasterelektronenmikroskop (REM)

Bei der Rasterelektronenmikroskopie wird ein konvergenter Elektronenstrahl iiber die
Probe hinweggefahren, sodass sich eine Vielzahl von Messsignalen ergibt: Neben der
charakteristischen und kontinuierlichen Rontgenstrahlung, die sich aus elastischen bzw.
inelastischen Stofprozessen des Elektronenstrahls mit den Hiillenelektronen der Ato-
me ergeben, treten aus der Probe aufgrund elastischer (Riickgestreute Elektronen) und
inelastischer (Sekundérelektronen) Wechselwirkung Elektronen aus. Die Sekundérelek-
tronen besitzen relativ niedrige Energien E < 50eV [32]. Diese kommen aus einem
relativ geringen Bereich der Oberflichen und erhalten Informationen iiber die Topo-

graphie der Probe.
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2.6 Magnetometer

B2 FeAl ist im unverformten Zustand paramagnetisch. Durch die verformungsindu-
zierte Entordnung dndern sich die Nachbarschaftsverhéiltnisse der Eisenatome, was zu
einer Anderung der magnetischen Eigenschaften fithrt. Die Sittigungsmagnetisierung
und die temperaturabhéingige Magnetisierung sind ein Maf fiir den Grad der Entord-
nung und konnen mithilfe einer Faraday Balance ermittelt werden: Dazu wird die zu
untersuchende Probe der Masse m in ein inhomogenes Magnetfeld gebracht, das durch
zwei gekriimmte Polschuhe eines Elektromagneten erzeugt wird. Ist der Feldgradient
des magnetischen Feldes dB/dz und die auf die Probe wirkende Kraft ' bekannt, kann

das magnetische Moment p sowie die Magnetisierung M der Probe iiber

dB
F=p —

dz (16)
w=>M-m

bestimmt werden. Durch eine Pendelaufhingung der Probe innerhalb eines Quarzzy-
linders, kann die Kraft iiber eine Waage ermittelt werden, die die Kraft auf die Probe
mit der Gewichtskraft einer entsprechenden Masse abgleicht. Die Polschuhe sind dabei
so geformt, das im Probenbereich ein konstanter Feldgradient herrscht. In dem hier

verwendeten Magnetometer betriigt dieser Bereich eine Lange von 5 mm.

Probe ! A

Waage

Masse

S

Polschuhe

Abbildung 2.4: Schematische Darstellung einer Faraday-Waage: Die gekriimmten Polschuhe
erzeugen ein inhomogenes Magnetfeld, in dem die Probe entsprechend ihres
magnetischen Moments eine Kraftwirkung erfdhrt. Die Waage gleicht die Kraft
mit der Gewichtskraft einer entsprechenden Masse ab.
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2.7 Dynamische Differenzkalorimetrie (DSC)
2.7.1 Theoretische Uberlegungen [33]

Die Warmestrom-DSC ist ein thermisches Analyseverfahren zur Messung aufgenomme-
ner bzw. abgegebener Wiarmemengen. Dabei werden die zu untersuchende Probe und
eine Referenzprobe einem Temperaturverfahren ausgesetzt. Wird in der Probe Wérme
frei oder aufgenommen, wird ein Temperaturunterschied AT zwischen Probe und Re-
ferenz verzeichnet, der intern als Warmefluss ¢, umgerechnet wird.

Die funktionelle Abhéngigkeit von ¢(AT) kann fiir verschiedene Ndherungen abgelei-
tet werden [33]. Analytische Losungen existieren jedoch nur fiir einfache Rand- bzw.
Anfangswertprobleme, die wirklichen Bedingungen der DSC kénnen durch numerisches
Losen exakter approximiert werden.

In der einfachsten Approximation geht man von einem abgeschlossenen System aus,
Probe und Referenz besitzen dabei temperaturunabhéingige Warmekapazititen C'p und
Cg und konnen nicht miteinander thermisch wechselwirken. Die Probentemperaturen
entsprechen den an den Temperatursensoren gemessenen Temperaturen. In der Probe
wird ein konstanter Wéarmefluss ¢, frei. Probe und Referenz werden iiber wirmeleiten-
de Scheiben durch Kontakt mit einem Ofen unabhingig voneinander erhitzt, fiir beide

Subsysteme gilt die Warmeleitungsgleichung:

¢p _ \To—Tp
¢r _ \To— 1Tk
A Al

Dabei bezeichnet Ty die Temperatur des Ofens und Tp, Tk Proben- und Referenztem-
peratur. Die Grofe Al bezeichnet die Lange, iiber die ein Temperaturgradient verzeich-
net wird. Wird in der Probe zusitzliche Warme frei, steigt die Probentemperatur 7p
um einen Wert AT. Der Warmefluss vom Ofen zur Probe verringert sich demzufolge
um einen Wert

AN

Im Referenzsubsystem findet keine zusitzliche Warmeproduktion statt, der Warmefluss

der Probe kann also als Differenz der Wéarmestréme ¢p und ¢ angegeben werden:

¢r:¢P_¢R: Al
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In dieser einfachsten Approximation ist das Messsignal AT dem ausgegebenen Warme-
fluss proportional. Hier bezeichnet ¢ eine Konstante, die den Eigenschaften des Warme-
leitungsweges zwischen Ofen und Proben entspricht.

Md6chte man auch auf Nicht-Gleichgewichtszustinde Bezug nehmen, die durch Reaktio-
nen oder Phasenumwandlungen in der Probe entstehen, muss man ein zeitabhingiges
Verhalten von AT und damit auch von ¢, verlangen. Fiir das Proben- und Referenz-

subsystem gelten folgende Balance-Gleichungen:

dT’
Cp— = bp + ¢,
dTp . dAT (20)
CR% + CPT = op+ ¢r
dTg
C — 21
R ®r (21)
Aus der Differenz beider Warmestrome folgt:
dT; dAT
¢p — dr = (Cp — Cr)—2 + Cp—— + &, (22)
dt dt
Damit erhélt man einen Ausdruck fiir ¢,:
AT ATy AAT
o= ~Cr = Cr)r = Oy (23)

R bezeichnet den ,Widerstand “ gegeniiber des Wiarmetransports durch Warmeleitung
und ist liber die Warmeleitungskonstanten bestimmt. Dies kann als Zeitkonstante 7
interpretiert werden, bis sich in der Probe die Ofentemperatur einstellt. Mit 7 = Cp- R

und der Heizrate 8 = d1p/dt ergibt sich:

AT 7 dAT

¢r:—f—5(CP—CR)—EF (24)

Der in der Probe erzeugte Warmefluss ¢, ist in dieser Approximation nicht proportional
zum Messsignal AT und ist iiber eine Zeitkonstante 7 verzogert. Der zweite Term in
Gl1.([24) entspricht der Basislinie und ist das Signal, das auch ohne Probenreaktionen
auftritt. Fiir die gesamte Reaktionswirme eines Peaks im Zeitintervall [¢1, 5| ergibt

sich:

Q = /t " 6.t (25)
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Approximationen héherer Ordnungen beriicksichtigen das ,,Thermometer-Problem*:

Temperaturen konnen nicht direkt gemessen werden, das Messprinzip beruht immer auf

dem Einstellen des thermischen Gleichgewichts des Messsystems mit der zu messenden

Probe. Diese Verzogerung wird durch die Zeitkonstante 7o parametrisiert:

dTup bzw

Typ=1Tp — 7

dTvr
dt

Tyr=Tp— 7

Mit AT = Tp — Tr = ATy + 220 ergibt sich fiir ¢,

1 dAT, Ad2AT
o, (t) = —E[ATM + R(Cp— Cr)B + TITM + WQTQM]

2.7.2 Aufbau und Charakteristika einer DSC-Kurve

Ofen

Probe Referenz

JI\L/_/IL
& Thermoelement &

AT

Ly

®,

(27)

Abbildung 2.5: Schematischer Aufbau einer DSC: Die Probe und die Referenz (hier leer) be-
finden sich in Tiegeln, die mit dem Ofen thermisch leitend verbunden sind.
Wird in der Probe ein Warmefluss ¢, frei, wird iiber die Thermoelemente
ein Temperaturunterschied registriert, der intern als Wéarmefluss umgerechnet

wird.
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m Die Nulllinie ist die gemessene DSC-Kurve des alleinigen Messsystems, d.h. ent-

weder ohne Proben und Tiegel oder ohne Proben aber mit Tiegeln

m Die Basislinie entspricht der DSC-Kurve einer Probe ohne Phasenumwandlungen
oder Reaktionen, sie enthilt nur die Temperaturabhidngigkeit der Warmekapazi-

tiaten und ggf. die Temperaturabhiingigkeit der Warmeleitung

m Der Peak einer DSC-Kurve entspricht einer Storung des thermischen Gleich-
gewichts und enthélt die Menge der produzierten bzw. benétigten Phasenum-

wandlungs- oder Reaktionswéirme
— Die Anfangstemperatur bezeichnet die Temperatur, ab der die DSC-Kurve
von der Basislinie abweicht

— Die Onset-Temperatur bezeichnet die Temperatur, die durch den Schnitt

der 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

Wirmefluss [mW /mg|
|
o

|
<
o

—-—-- 1.Durchlauf
—-——-- 2.Durchlauf
—— basislinienkorrigiert

\
e
=~

\

05 | | | | |
100 200 300 400 500

Temperatur [°C]

Abbildung 2.6: Um das Signal der Basislinie vom Wérmestrom der Probe zu trennen, muss ei-
ne Basislinienkorrektur durchgefiithrt werden. Der zweite Lauf der DSC-Kurve
eines irreversiblen Prozesses kann als Basislinie genutzt werden, diese wird in
der Basislinienkorrektur von ersten Lauf abgezogen.
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Bestimmung von Aktivierungsenthalpien Der Peak einer DSC-Kurve entspricht
der Reaktionswirme durch die in dem Material erzeugten Prozesse. Wenn die Reaktion
mit einer temperaturabhingigen Geschwindigkeit verlduft und somit eine Aktivierungs-
enthalpie besitzt, verindert sich die Position der Peaktemperatur mit der Heizrate. Dies
betrifft das Ausheilen von Defekten, Vergroberung und Kornwachstum. Aufterdem sind
diese Reaktionen irreversibel, d.h. dass ein Abkiihlen auf die Ausgangstemperatur nicht
zum Einstellen des Ausgangszustandes fiihrt. Die Aktivierungsenthalpie kann iiber die
Kissinger-Methode bestimmt werden. Dafiir wird die Peakttemperatur 7}, als Funktion
der Heizrate [ aufgetragen und die Aktivierungsenthalpie iiber eine lineare Regression

ermittelt:
d <1H Tﬁg) _ EA

) F

Eine Herleitung der Kissinger-Methode ist in Anhang [Al zu finden.

(28)
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3 Experimentelle Ergebnisse

3.1 Mikrostruktur

Um einen Uberblick von der verformten Struktur, die mittels Walzen und Falten ent-
standen sind zu bekommen, eignen sich SEM-Aufnahmen, die den Querschnitt der
verformten Proben zeigen. Die Aufnahmen wurden mit dem Signal der Sekundérelek-
tronen bei einer Beschleunigungsspannung von 20 kV gewonnen. Die verformten Proben
wurden weder geschliffen noch poliert, bei den Querschnittsflichen handelt es sich um
die blofen Bruchflichen, die in der Aufsicht betrachtet werden. Abb[Bl(a) und (b) zei-
gen den Querschnitt einer drei mal gefalteten Probe, in den AbbB.Tl(¢) und (d) ist der
Querschnitt einer acht mal gefalteten Probe dargestellt. Wahrend fiir die drei mal ge-
faltete Probe die einzelnen Schichten, die beim W&F entstehen kaum zu unterscheiden
sind, zeigt die acht mal gefaltete Probe an der Bruchfliche ein Aufspreizen der einzel-
nen Schichten, was die schlechte Bindung der Schichten untereinander demonstriert,

insbesondere wenn der Verformungsgrad zunimmt. In Abb[311(b) sieht man auferdem

200 pm 5100 ﬁlﬁl

()

Abbildung 3.1: SEM-Aufnahmen der Bruchflichen von verformten FeAl, das mit drei (a), (b)
und acht (c), (d) W&F-Schritten verformt wurde.
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die inhomogene Schichtstruktur, die bei der Anwendung der W&F-Technik bei der
Verformung von sproden Materialien auftritt. Der Faltvorgang kann (vor allem zu Be-
ginn der Verformung) jeweils nur durch eine Aneinanderreihung von Bruchstiicken des
Materials in zwei Lagen realisiert werden, sodass sich keine Schichten homogener Dicke
ausbilden konnen. Die Anzahl und Dicke der Schichten unterscheiden sich aus diesem
Grund von den zu erwartenden Werten: Fiir eine Probe, die mit acht W&F Schritten
verformt wird, ergibt sich bei einem Querschnitt von 200 um (gemessene Dicke vor dem
Bruch) fiir die 2° = 256 Schichten eine zu erwartende Dicke von 780 nm. Tatséichlich
ist eine Dicke von [ < 100 nm zu beobachten. Die Dicke der drei mal gefalteten Probe
betrigt 190 um, das W&F erzeugt 23 = 8 Schichten, was zu einer Schichtdicke von
ca. 24 um fiihrt. Diese ist aufgrund der inhomogenen Struktur und der relativ guten

Bindung nicht zu beobachten.

Die Mikrohérte der verformten Proben kann nur fiir niedrige Verformungsgrade be-
stimmt werden. Die Ursache liegt in der Porositiat und Sprodigkeit von B2 FeAl, das
mit der W&F-Technik verformt wird. Um die Eindriicke der Mikrohérte korrekt zu ver-
messen, ist Schleifen und Polieren der Oberfliche erforderlich. Es zeigt sich, dass diese
mechanischen Verfahren bei hheren Verformungsgraden die Probe sukzessive Schicht
fiir Schicht zerstoren. Durch Kontakt mit den Schleifpartikeln werden Bruchstiicken der
einzelnen Schichten entfernt. Durch die schlechte Bindung der Schichten untereinander
fithrt dies zum Abtragen der gesamten Schichtstruktur.

Die gemessenen Werte der Mikroharte fiir e = 0.8,1.6 und 2.4 sind in Abb. darge-
stellt. Die Werte ergeben sich iiber einen Mittelwert von fiinf Einzelmessungen an
verschiedenen Probenstellen. Die Unsicherheit der Messung ist iiber die Standard-
abweichung angegeben. Hier zeigt sich ein stetiger Anstieg der Mikrohirte mit zu-
nehmendem Verformungsgrad. Die Mikrohérte von einkristallinem B2 FeAl betrigt

(271.8 + 19.3) HV.

Fiir die Untersuchung der Mikrostruktur von verformtem Fe-45%Al konnen zwei TEM-
Proben analysiert werden. Die Probe, die von dem einmal gefalteten Material stammt,
reprisentiert den Beginn der Verformung: Die Mikrostruktur ist sehr inhomogen. Einer-
seits finden sich Probenstellen, in denen die Defekte akkumulieren und den Einkristall

in nanokristalline Bereiche unterteilen. Diese Bereiche bilden sogenannte Scherbénder
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Abbildung 3.2: Werte der Mikrohédrte in Abhéngigkeit vom Verformungsgrad. Die Werte sind
iiber 5 Einzelmessungen an verschiedenen Probenstellen gemittelt. Die Stan-
dardabweichungen sind als Fehlerbalken angegeben.

verschiedener Dicke, die sich durchkreuzen. Andererseits ist der Grofteil 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.
1.5 um wird von mehreren schmalen Béndern gekreuzt. Der komplexe Kontrast dieser
Aufnahme ist auf kleine Orientierungsunterschiede zuriickzufiithren, die wahrend der
Verformung entstehen und die zu einer Fragmentierung in kleinere Bereiche fiihren,
die als Polykristalle bezeichnen werden kénnen. Aus den entsprechenden Beugungsbil-
dern ergibt sich die unterschiedliche Struktur und Ordnung der Probenbereiche: Die
Beugungsaufnahme des grobkristallinen Bereiches (cg) zeigt das zu erwartende Punkt-
muster, die Uberstrukturreflexe (z.B. der 100-Reflex) sind deutlich zu erkennen, so-
dass es sich hier um einen geordneten Bereich handelt. In der Beugungsaufnahme des
polykristallinen Bereiches (nc) ist das zu erwartende Ringmuster zu beobachten, das
aus den unterschiedlichen Orientierungen der Polykristallite entsteht. Die dabei ver-
wendete Blende (SA2) begrenzt einen Probenbereich von 1.2 um, die innerhalb der
Blende liegenden unterschiedlich orientierten Bereiche miissen demnach Korngréfien
von d < 100 nm haben, um das Ringmuster zu bilden. Im Ringmuster sind bestimmte
Richtungen verschieden stark ausgeprigt, was auf die texturierte Struktur zu Beginn
der Verformung schliefen ldsst. Die Uberstrukturreflexe 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-Reflex und
die 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 finden.



3.1 Mikrostruktur 30

In Abb[33l ist eine Gegeniiberstellung von Dunkelfeldbildern aus Matrix- und Uber-
strukturreflex gezeigt. Ahnlich zu der einmal gefalteten Probe ist in Abb[Z.5l(a) der
komplexe Kontrast zu sehen, der durch kleine Orientierungsunterschiede durch die An-
wesenheit hoher Defektdichten entsteht. In AbbBJI(b) wird das Bild aus der (schwa-
chen) Amplitude eines Uberstrukturreflexes gebildet, das die restliche Ordnung in Form
von kleinen Bereichen in der Grofe von ca. 2nm zeigt. Die Grenzflichen dieser Domé-
nen erscheinen in dieser Einstellung dunkel und sind deshalb ungeordnete Bereiche.

Das korrespondierende Beugungsbild ist in Abb[3.6] gezeigt. In dieser Einstellung ist
der 200-Matrixreflex stark angeregt, sodass die (Rest-) Amplitude des 100-Reflexes als
schwacher und diffuser Reflex zu sehen ist. Wéhlt man diesen zur Bildentstehung des
Dunkelfeldes aus, ergibt sich die in AbbB.3l(b) gezeigte Aufnahme, in der die verblei-
benden geordneten Bereiche hell aufleuchten. Die Breite dieses Reflex ist geméifs der
Reziprozitit zwischen realem und reziproken Raum auf die sehr kleine Doménengrofe
zuriickzufiihren: Im Beugungsbild nimmt der 100-Reflex eine Breite von b ~ 0.8 nm™!

an, dies ergibt eine Doméanengrofe von 1.25 nm.

In der Nahe des direkten Strahls ist ein zusétzlicher, schwacher Reflex zu beobach-

500 nm

Abbildung 3.4: Dunkelfeldaufnahme der einmal gefalteten Probe mit einem 110-Reflex (a) und
doppelbelichtetes Beugungsbild mit und ohne SA-Blende (b). Die SA-Blende
begrenzt das nanokristalline Verformungsband, ohne SA-Blende tréigt auch
der einkristalline Bereich zum Beugungsbild bei. Matrixreflexe (z.B. 110, 200)
erscheinen als Uberlagerung einer Rings mit Punktmuster, die Uberstruktur-
reflexe (z.B. 100, 111) hingegen treten nur als Punktmuster auf.
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ten, der aufgrund der Interferenz von den zwei benachbarten 200-Reflexen entsteht.
Das Auftreten solcher Moire "-Reflexe ist ein weiteres Merkmal der verformten Proben.
In Abb[31 ist ein Beugungsbild gezeigt, dass sich durch eine grofe Anzahl solcher
zusitzlicher Satellitreflexen auszeichnet. Diese sind durch die hohe Symmetrie der Ein-
strahlrichtung (in der N&he von [111]) und durch einen grofen Anteil an iibereinander-
liegenden Probenbereichen unterschiedlicher Orientierung bedingt. Die Identifikation
dieses Moire "-Effekts kann einerseits durch die Zuordnung der Satellitreflexe im Beu-
gungsbild zu den Moire-Mustern im Bild getroffen werden. Hier ist man jedoch durch
die Auflosungsgrenze des Mikroskops beschrinkt. Reflexe mit einem groffem k-Abstand
vom direkten Strahl entsprechen im Bild Moire "-Mustern mit einer Periode d < 1nm
und sind deshalb nicht zu beobachten. Eine Zuordnung kann nur mit dem innersten
Satellitreflexen getroffen werden, die in AbbB.8 mit M1 und M2 bezeichnet sind. Durch
Beriicksichtigung der Reziprozitit zwischen den k-Vektoren im Beugungsbild und der
Streifendicke der Moire "~-Muster im Bild kénnen die zu M1 und M2 gehérigen Moire “-
Muster identifiziert werden. Der k-Vektor von M2 betriigt 1.3nm ™!, dies entspricht im
Bild einem Streifenmuster der Dicke s = 0.7 nm. Der k-Vektor von M1 betriigt 0.8 nm~1,
dies entspricht im Bild einem Streifenmuster der Dicke s = 1.2nm. In Abb.(??) (b) sind

(a) (b)

Abbildung 3.5: Dunkelfeldaufnahme einer achtmal gefalteten Probe der selben Probenstelle
mit einem 110-Matrixreflex (a) und einem 100-Uberstrukturreflex (b). In (a)
wird das Bild aus einem 110-Matrixreflex gebildet, dass die Orientierungs-
unterschiede der Mikrostruktur durch die Anwesenheit hoher Defektdichten
belegt. In (b) ist das Bild eines 100-Reflex gezeigt, die restliche Amplitude
dieses Uberstrukturreflexes leuchtet in Form von kleinen Doménen auf.



3.1 Mikrostruktur 32

Streifenmuster mit s; = 1.2nm und sy, = 2.4 nm zu sehen, das zu M2 gehorige Moire “-
Muster liegt jedoch schon unterhalb der Auflosungsgrenze und ist deshalb nicht zu
sehen. Andererseits konnen die Satellitreflexe auch iiber die Interferenz von benach-
barten Reflexen identifiziert werden. Die Interferenz entsteht nur bei Uberlappung von
benachbarten Probenbereichen unterschiedlicher Orientierung. Die Vorgehensweise ist
die Folgende: Wird ein Dunkelfeldbild mit einem bestimmtem Reflex gebildet, leuch-
tet der Probenbereich mit dieser Orientierung auf. Wird das Bild aus einem anderen
Reflex gebildet, leuchten im Bild andere Bereiche auf. Bei Interferenz beider Reflexe
leuchten dann die iiberlappenden Probenbereiche auf und erzeugen einen zuséitzlichen
Reflex im Beugungsbild. Dies ist genau dann gegeben, wenn ein Dunkelfeld mit dem
entsprechendem Moire “-Satellitreflex gebildet wird. Das ist in Abb.(3.9) anhand der
interferierenden Reflexe 1 und 8 bzw. 1 und 7 gezeigt, die die Moire -Reflexe M6 bzw.

MT erzeugen.

Abbildung 3.6: Beugungsaufname der acht mal gefalteten Probe, die jene Beugungspunkte
aufweist, die zur Entstehung der Dunkelfeldaufnahmen fithren: Der Matrixre-
flex 200 ist stark angeregt, die lange Belichtungszeit fiilhrt zu der Verschmie-
rung dieses Reflexes. Die Breite des 100 Reflexes ist hingegen auf die sehr
kleine Doménengrofse zuriickzufithren, geméf der Reprozitéit zwischen realem
und reziproken Raum. In der Nahe des direkten Strahl ist ein Moire "-Reflex
zu beobachten (rot eingekreist), der auf die Interferenz von benachbarten 200-
Reflexen zuriickzufiihren ist.
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Abbildung 3.7: Hellfeldbild (a) und entsprechendes Beugungsbild (b) einer Probenstelle, die
sich durch einen grofen Anteil an iiberlappenden Kristalliten unterschiedlicher
Orientierungen auszeichnet und dadurch eine Vielzahl an Moire “-Reflexen er-
zeugt. Im Bild sind Moire "-Streifen mit der Dicke s; = 1.2nm und der dop-
pelten Dicke sy = 2.1 nm zu sehen.

Abbildung 3.8: Konstruktion der Moire -Reflexe aus der Lage der interferierenden Reflexe.
Die Pfeile stellen verschiedene g-Vektoren des 110-Ringes dar, M1 bis M6
bezeichnen einige der Moire "-Reflexe, die sich aus den Differenzvektoren der
g-Vektoren ergeben.
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()

Abbildung 3.9: Dunkelfeldbilder, die aus Reflex 1 (a), Reflex 7 und 8 (b) und den Moire -
Reflexen M6 und M7 (c) gebildet werden (sieche Abb. (8.8))). In (c) leuchten
genau die Gebiete auf, die durch Interferenz der Reflexe 1 mit 7 und 8 in (a)
und (b) iiberlappen.
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3.2 Entordnung

Die verformungsinduzierte Entordnung von B2 FeAl zu der entordneten A2 Struktur
kann auf mehreren Wegen nachgewiesen werden. Zuallererst wird FeAl, das im geord-
neten Zustand paramagnetisch ist, als Folge der wachsenden Entordnung beim W&F
zunehmend magnetischer. Dies kann anhand der Magnetisierungsmessungen quantifi-
ziert werden.

Die Strukturanalyse mithilfe der TEM-Aufnahmen zeigte, dass die zu Beginn klar zu
sehenden Uberstrukturreflexe mit wachsender Verformung diffus werden und schwache
Intensitét zeigen, entsprechend einer Fragmentierung der Mikrostruktur in kleine Ord-
nungsdoménen, sodass Entordnung an den Doménengrenzflichen auftritt.
Kalorimetrische Messungen mit der DSC ergeben beim Aufheizen von 25 °C auf 550 °C
drei exotherme Peaks, die mit wachsendem Verformungsgrad kontinuierlich anwach-
sen. In Abb. B0 sind die basislinienkorrigierten DSC Kurven fiir ¢ = 0.8,2.4 und 6.4
im gesamten Temperaturbereich gezeigt, sowie die Kurven fiir e = 0.8,1.6,2.4,3.2,5.6
und 6.4 im Temperaturintervall [50 °C, 240 °C]. Der Peak in diesem Temperaturbereich
entspricht der Enthalpie, die beim Aufheizen durch Wiedereinstellen der Ordnung frei
wird.

Der mit steigendem Verformungsgrad wachsende Ordnungspeak zeigt die kontinuierlich
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(a) (b)

Abbildung 3.10: DSC-Kurven fiir Proben, die mit n W&F-Schritten verformt und sofort nach
der Verformung mit einer Rate von 20 K/min aufgeheizt wurden. In (a) ist
gesamte Temperaturbereich, in (b) ist der Bereich des Ordnungspeaks dar-
gestellt.
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wachsende Entordnung bei der Verformung des Materials mit W&F.

Diese DSC-Messungen zeigen das thermische Verhalten dieses Materials direkt nach der
Verformung. Es zeigt sich jedoch, dass die entordnete Struktur der Probe bei Raum-
temperatur instabil ist, es findet Relaxation statt.

Die Proben wurden dafiir vier Wochen bei Raumtemperatur gelagert. AbbB.TT] zeigt
die relaxierten DSC-Kurven fiir die selben Verformungsgrade. Die Auswertung der Re-
laxation ist in den Abb. und B.13] gezeigt und quantifiziert den Effekt der Rela-
xation: Wihrend sich die Peaktemperaturen nicht signifikant verindern, verschieben
sich die Onsettemperaturen zu héheren Werten. Die Peakfliche, die der gespeicher-
ten Enthalpie entspricht, nimmt durch die Relaxation fiir alle Verformungsgrade um
ca. 40% ab. Fiir hohere Verformungsgrade geht die Entordnung sowohl fiir die kurz
nach der Verformung als auch fiir die nach einem Monat gemessenen Proben in S&t-
tigung. Die groftmogliche Entordnung mit W&F wird ab einer Verformung von acht
W&F-Vorgingen (dies entspricht € > 6.4) erreicht, die beim Aufheizen freiwerdende
Enthalpie betrégt dabei (88.7+4) J/g. Die Unsicherheit der Enthalpiewerte riihrt von
der Asymmetrie der Peaks her: Bei der Vermessung der Flichen wurde der Beitrag der
ochultern im Verlauf vernachléssigt, da diese auf einen zusétzlichen Peak zuriickge-

fiihrt werden konnen.
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Abbildung 3.11: DSC-Kurven fiir Proben, die mit n W&F-Schritten verformt und nach der
Verformung fiir vier Wochen bei RT gelagert wurden. Die DSC-Kurven wur-
den mit mit einer Rate von 20 K/min gewonnen. In (a) ist der gesamte Tem-
peraturbereich, in (b) der Bereich des Ordnungspeaks dargestellt.
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Abbildung 3.12: Peak- und Onsettemperaturen in Abhéngigkeit der Anzahl der W&F-
Vorgénge von Proben, die sofort nach der Verformung(a) oder nach einem

Monat Lagerung bei RT (b) aufgeheizt wurden.
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Abbildung 3.13: Verlauf der Enthalpie in Abhéngikeit der Anzahl der W&F-Vorginge von

Proben, die sofort nach der Verformung (a) oder nach einem Monat Lagerung
bei RT (b) aufgeheizt wurden.
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Mit der Annahme von Gaufskurven kann so ein zusétzlicher Peak in den Verlauf der
DSC-Kurven gefittet werden. Dies ist am Beispiel einer DSC-Kurve gezeigt, die durch
Aufheizen einer acht mal gefalteten Probe mit einer Rate von 50 K/min gewonnen
wurde. Die gefitteten DSC-Kurven mit den Heizraten 10 K/min und 20 K/min sind in
Anhang [Bl zu sehen. Die damit gewonnenen Peaktemperaturen als Funktion der Heiz-
raten § = 10,20 und 50 K/min ergeben mithilfe der Kissingermethode die Werte fiir
die den Peaks entsprechenden Aktivierungsenergien. Diese wurden aus den Anstiegen
M der Kissingerplots aus Abb[3.15] errechnet und sind mit den Peaktemperaturen bei
der Heizrate 50 K/min in Tab.(31) gezeigt. Die jeweils angegebene Unsicherheit der

Enthalpien ist die des linearen Fits.

Peak T, [°C] M = —£2 [1/K] Ey [eV]

la 165  (—15460+677) (1.33+0.05
b 217  (—15579 +1498) (1.34+0.10
2 340 (—16967 + 2586) (1.46 % 0.20
3 470 (—19038 + 6546) (1.64 % 0.50

o~~~
S— N N

Tabelle 3.1: Bestimmung der Aktivierungsenthalpien F4 aus den Kissinger- Auftragungen.

Wirmefluss [mW /mg]

Temperatur [°C]

Abbildung 3.14: DSC-Kurve einer acht mal gefalteten Probe mit der Heizrate 50 K/min und
die angefitteten Gaufskurven der drei Peaks.
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Abbildung 3.15: Kissingerauftragungen der Peaktemperaturen einer acht mal gefalten Probe
mit die Heizraten 50,20 und 10 K/min fiir die auftretenden Peaks la (a),1b
(b), 2 (¢) und 3 (d).
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Die Ergebnisse der magnetischen Messungen sind in Abb[3.16] gezeigt. Dafiir wurden
mehrere Teilstiicke der verformten Proben mit ¢ = 3.2,6.4 und 12.8 zunéchst in ei-
nem magnetischen Feld bis 1.3 T magnetisiert um die Magnetisierungskurven zu er-
mitteln. Die dabei erhaltene Séttigungsmagnetisierung ist ein Maf fiir die erzielte Ent-
ordnung. Durch das inhomogene magnetische Feld ist man auf kleine Probenvolumina
beschrénkt, fiir die ein konstanter Feldgradient angenommen werden kann. Die hier ver-
wendeten Probenmassen betragen deshalb < 1 mg. Die Heterogenitit der Mikrostruk-
tur dufert sich in Schwankungen der Sittigungsmagnetisierung bei wiederholten Mes-
sungen mit anderen Teilstiicken des selben Verformungsgrades. Der grofste Wert wurde
fiir die viermal gefaltete Probe gefunden und betriigt ~ 80 Am?/kg. Zusitzlich zu den
DSC-Messungen kann die thermische Stabilitit der Entordnung auch anhand der Ma-
gnetisierung untersucht werden. Dafiir wurden die Teilstiicke in der Faraday-Waage
im konstanten Feld von 0.1 T erhitzt und die Magnetisierung als Funktion der Tem-
peratur gemessen. Dies ist in Abb[3.16] b-d veranschaulicht. Die Magnetisierung sinkt
schon bei geringer Erwiarmung drastisch ab und geht fiir Temperaturen 7" > 120 °C
gegen Null. Der Effekt der Relaxation kann auch hier anhand einer Probe beobach-
tet werden, die mit vier W&F-Schritten verformt wurde. Die Lagerung der Probe bei
RT hat einen drastischen Effekt auf die Magnetisierung, diese sinkt in diesem Fall
um ca. 90% ab. Die Faraday-Balance kann nur isochron erhitzt werden, das Tempe-
raturprogramm unterscheidet sich also von der linearen Erhitzung der DSC. Um den
Verlauf des Warmeflusses mit dem Verlauf der Magnetisierung vergleichen zu kénnen,
werden die Parameter der isochronen Erhitzung so gewahlt, dass Haltezeit und Halte-
temperatur einer Heizrate der DSC entspricht. Die niedrigst mogliche Heizrate mit der
Netzsch ist eine Rate von 5K/min. In der isochronen Aufheizung wird eine Erhohung
der Temperatur um 25 K gewihlt, dazwischen wird diese Temperatur fiir ca. 2.5 min
gehalten. Die Abb.([BIT) zeigen diese Gegeniiberstellung der DSC-Messungen mit den
Magnetisierungsmessungen fiir Teilstiicke, die sofort nach der Verformung mit 8 bzw.
16 W&F-Schritten vermessen wurden. Die Kurven sind sehr dhnlich 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 Warmefluss
verzeichnet wird. In Abb. ([3I8)) sind diese Kurven fiir eine mit vier W&F-Schritten ver-
formte Probe vor und nach der Relaxation dargestellt. Fiir die relaxierte Probe ist der

Verlauf nicht parallel und die Magnetisierung ist sehr stark abgesunken.
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Abbildung 3.16: Die Magnetisierungskurve (a) und der Verlauf der Magnetisierung in Abhén-
gigkeit der Temperatur bei einer Feldstérke von 0.1T einer 16 mal gefalteten
Probe beim Aufheizen bis 160°C (b). In (c) ist der Verlauf der Magnetisierung
einer acht mal gefalteten Probe, in (d) ist der Verlauf der Magnetisierung ei-
ner vier mal gefalteten Probe beim Autheizen direkt nach Verformung und

nach einem Monat gezeigt.
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Abbildung 3.17: Vergleich des Verlaufs der Magnetisierung als Funktion der Temperatur mit
dem Verlauf des Wérmeflusses von FeAl, dass mit 16 W&F Schritten (a) und
8 W&F Schritten (b) verformt wurde. Der Verlauf der DSC-Kurve mit der
Heizrate 5 K/min wurde fiir 7' < 50 °C extrapoliert.
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Abbildung 3.18: Vergleich der Magnetisierung als Funktion der Temperatur mit dem Verlauf
des Wérmeflusses von einem vier mal gefalteten Probenstiick. In (a) ist dies
fiir die Messung sofort nach der Verformung gezeigt, in (b) die Messung
der relaxierten Probenstiicke. Der Verlauf der DSC-Kurve mit der Heizrate
5 K/min wurde fiir 7' < 50 °C extrapoliert.
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4 Diskussion

Die massive plastische Verformung von einkristallinem B2 FeAl mittels Walzen und Fal-
ten fiithrt zu Entordnung und Nanostrukturierung. SEM-Aufnahmen der Querschnitts-
flichen von verformten Proben belegen zunichst die Schwierigkeit bei der Anwendung
der W&F-Technik auf intermetallische Verbindungen, insbesondere auf hochschmelzen-
de intermetallische Phasen wie B2 FeAl. Die fiir intermetallische Verbindungen geringe
Duktilitat erschwert vor allem das Falten des Materials, da nur Bruchstiicke aneinan-
der gelegt werden konnen. Lokal konnen diese iiberlappen und zusétzliche Schichten
bilden. Dies fiihrt zu einer erhhten Anzahl von Schichten gegeniiber der zu erwarten-
den Anzahl, die in Kapitel [LT] errechnet wurden: Fiir die drei mal gefalteten Probe
ergeben sich bei einer Gesamtdicke der Probe von 190 um 23 Schichten mit einer zu
erwartenden Schichtdicke von 24 pm. Aufgrund der relativ guten Bindung bei niedrigen
Verformungsgraden sind die einzelnen Schichten nicht zu unterscheiden. Fiir die acht
mal gefaltete Probe erhélt man aus der Gesamtdicke von 200 wm und einer zu erwar-
tenden Schichtanzahl von 28 eine zu erwartende Schichtdicke von 780 nm, diese Dicke
unterscheidet sich jedoch stark von der gemessenen Dicke, die im Bereich d < 100 nm
liegt und sich somit um einen Faktor 8 von dem erwartenden Wert unterscheidet. Der
in GI. (@) angebenene Verformungsgrad kann deshalb nur als Richtwert angesehen wer-
den und ist tendenziell héher.

Es zeigt sich auferdem, dass die unzureichende Bindung der Schichten untereinan-
der zu Porositit der verformten Proben fiihrt. Dies ist insbesondere an Proben ho-
herer Verformungsgrade zu beobachten. Durch eine wachsende Anzahl an Schichten
nimmt der Anteil der Schichtgrenzflichen zu und die unzureichende Bindung fiihrt zu
einem Anwachsen des freien Volumens zwischen den Schichten und damit zu Porosi-
tit des verformten Materials. Dies limitiert einerseits die mechanischen Priifverfahren
und die weiteren Praparationsschritte, andererseits werden so auch die mechanischen
Eigenschaften der Legierung selbst verdndert. Als Folge dessen kann die Mikrohérte
nur fiir Verformungsgrade bis € = 2.4 angegeben werden (dies entspricht drei W&F-
Schritten). Die Werte der Mikrohérte sind nochmals in Abb. ] gezeigt. Zusétzlich
zu den Werten, die durch die Verformung mittels W&F erhalten wurden, ist ein Wert
einer HPT-verformten Probe angegeben, die bei 8 GPa 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 Mikrohérte der verformten Mikrostruktur mittels HPT
(drei Umdrehungen bei p = 8 GPa) und W&F (n = 8)

Mikrostruktur,die aus annidhernd equiaxialen Kérnern mit Korngrofsen,die im Bereich
von d &~ 30 nm liegen. Die damit erhaltene Mikrostruktur entspricht einer Sattigungs-
struktur, d.h. auch bei weiterer Verformung bleibt die Struktur ann&hernd erhalten. Die
Werte der Mikrohérte fiir die mit W&F verformten Proben lassen deshalb die Vermu-
tung zu, dass mit W&F schon bei relativ niedrigen Verformungsgraden Defektdichten

erzeugt werden, die bei der HPT-Verformung schon einem Séttigungswert entspricht.

Kalorimetrische Messungen mit der Heizrate von 20 K/min im Temperaturbereich
[25°C, 550 °C]| zeigen das Auftreten von drei exothermen Peaks. Der erste Peak bei
der Temperatur T" = 150 °C entspricht der in der Entordnung des Materials gespei-
cherte Verformungsenthalpie [35,36]. Die DSC-Kurven von verformten Proben mit
e = 0.8 — 12.8 (dies entspricht Proben, die mit 1-16 W&F-Schritten verformt wurden)
zeigen fiir diesen Peak eine kontinuierliche Zunahme der Fliche und damit eine kon-
tinuierliche Entordnung des Materials. Die Entordnung wird t{iber Antiphasenflichen
im Material induziert, die bei der Verformung erzeugt werden [37]. Durch hohe Ver-
formungsgrade und begiinstigt durch die multidirektionale Verformung mittels W&F
fithrt die Wechselwirkung von Antiphasenfehlern mit zusétzlichen Versetzungen zu ei-
ner Fragmentierung der Mikrostruktur in kleine Ordnungsdoménen(Abb.(L3)). Durch
den wachsenden Anteil der Grenzflichen wird eine kontinuierlich wachsende Entord-
nung verzeichnet. Der Verlauf der in der Entordnung gespeicherten Verformungsent-

halpie erreicht bei einem Verformungsgrad von € = 6.4 mit einer Enthalpie AH von
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(88.7+4)J/g = 3.6 kJ/mol Sittigungsverhalten. Ein Vergleich mit der Ordnungsener-
gie der Legierung von Ep ~ 14 kJ/mol zeing, dass sich keine vollstdndige Entordnung
einstellt. In einer statistisch entordneten Legierung wiirde die andauernde Fragmentie-
rung ab einer bestimmten Domé&nengrosse den energetisch ungiintigeren Fall darstellen,
sodass eine vollige Entordnung begiinstigt wird. In diesem Fall wiirde beim Aufheizen
der 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 fiir
die beiden Peaks verantwortlich sind, sind jedoch sehr gering, s.d. davon ausgegangen
werden kann, dass beide Peaks die in der Entordnung des Materials gespeicherte Ver-
formungsenergie darstellen. Die physikalische Ursache fiir das Aufteten der zwei Peaks
innerhalb des Entordnungsbereiches [130 °C, 210 °C] ist dennoch unklar, obgleich schon
in fritheren Publikationen aufgetreten [38] [39], bei der Fe-40%Al bzw. Fe-50% durch
Kugelmiihlen verformt wurde. In den DSC-Kurven HPT-verformter Proben ist dieses

Verhalten nicht zu beobachten.

Fiir Verformungsgrade ab ¢ = 2.4 zeigen sich in den aufgenommenen DSC-Kurven
noch zwei weitere Peaks bei T = 320°C und T = 440°C, die im gleichen Mafe an-
wachsen. Die Zuordnung der beiden Peaks und ihr physikalischer Hintergrund konnte
in der Arbeit von [40] ermittelt werden: Demnach ist der Peak bei T = 320°C dem
Ausheilen von Versetzungen zuzuordnen, der Peak bei T = 440°C entspricht dem
Kornwachstum. In AbbJ42] ist die Gegeniiberstellung von DSC-Kurven gezeigt, die
von verformten Proben, einerseits mit HPT, andererseits mit acht W&F- Schritten
gewonnen worden. Daraus lidsst sich erkennen, dass fiir beide Verformungstechniken
eine dhnliche Entordnung erreicht wird. Aus dem Vergleich des Versetzungspeaks lisst
sich eine groRere Versetzungsdichte vermuten, was auch in Ubereinstimmung mit den
Ergebnissen der Mikrohérte wére. Nach [40] fiihrt erst die hohe Versetzungsdichte nach
Erwidrmung des verformten Materials iiber die Temperatur des Versetzungspeaks zur
Ausbildung der kleinen Korngrofen, dies geschieht durch die thermisch aktivierte Be-
wegung von Versetzungen, die zu einer Ausbildung von Groftwinkel-Korngrenzen fiihrt.
Diese Erklirung ist auch in Ubereinstimmung mit der Fliche des Kornwachstumspeaks

zu sehen, die relativ zur Peakfliche des Versetzungspeaks zunimmt.

2Die Ordnungsenergie Ep kann mit Ep ~ kg - T, abgeschitzt werden



4 Diskussion 47

0.0
—0.05
o0
g
E —-0.1
£
—0.15
95}
=
T —0.2
=
%
£-0.25
—0.3
| | | |

100 200 300 400 500
Temperatur [°C]

Abbildung 4.2: Vergleich der DSC-Kurven von verformten Fe45at%Al, die mittels HPT (drei
Umdrehungen bei p = 8 GPa) und W&F (n = 8) verformt wurden.

Die Mikrostruktur und Doménenstrukur konnte mithilfe von TEM untersucht werden.
Dafiir konnten zwei TEM-Proben analysiert werden. Die TEM-Probe des einmal gefal-
tetem Materials charakterisiert den Beginn der massiven plastischen Verformung von
B2 FeAl: Die Verformung konzentriert sich in Scherbindern, in denen das Material
nanokristallin vorliegt. Daneben existieren grobkristalline Bereiche. Die Nanostruktur
ist verbunden mit der Entordnung des Materials. Es ist anzunehmen, dass die weitere
plastische Verformung zu immer neuen Scherbéndern fiihrt, sodass der Volumensanteil
der grobkristallinen Bereiche abnimmt. Bei der Verformung mit HPT ist zu beobach-
ten, dass bei einer Verformung nach drei Umdrehungen bei einem Druck von acht GPa
die Mikrostruktur homogen aus Nanokristalliten besteht. Die DSC-Messungen zeigten
ein Séttigungsverhalten, bei dem die Ordnung einen Minimalwert erreicht. Dies war
fiir Verformungsgrade zu beobachten, fiir die ¢ > 6.4 gilt. Die TEM-Probe bei die-
sem Verformungsgrad hingegen zeigt weiterhin eine inhomogene Verformungsstruktur:
Noch immer existieren grobkristalline, geordnete Bereiche. Dunkelfeldaufnahmen der
restlichen Amplitude der diffusen Uberstrukturreflexe zeigen, dass Ordnungsdoménen
im Bereich d ~ 2nm vorliegen.

Die Beugungsbilder zeichneten sich durch zusétzlichen Reflexe aus, die nicht auf die
Struktur des Materials oder Oxide zuriickzufiihren sind. Die Reflexe werden durch
Moire "-Muster erzeugt und konnen iiber eine Folge aus Dunkelfeldaufnahmen im Bild
lokalisiert werden. Voraussetzung fiir deren Vorkommen sind iiberlagernde Bereiche

von Kristalliten mit unterschiedlicher Orientierung. Eine so grofe Anzahl an Moire "-



4 Diskussion 48

Satellitreflexen bedingt deshalb eine hohe Dichte an Korngrenzen. Dieser Effekt tritt
in diesem starkem Mafe nur bei der Verformung mit W&F auf und ist deshalb ein

spezifisches Merkmal der Verformung mit W&F.

Da sich die Nachbarschaftsverhiltnisse der Eisenatome an den Antiphasengrenzen
indern, ist die verformungsinduzierte Entordnung mit einem Ubergang von dem ur-
spriinglich paramagnetischen Zustand in einen ferromagnetischen Zustand verbun-
den [41], [42], [35]. Das magnetische Moment der Eisenatome kann auf der Grund-
lage eines Nichste Nachbarn (NN)-Modells als Funktion seiner néchsten Nachbarn
angegeben werden [43], [44]. Die Sittigungsmagnetisierungen der verformten Proben
in einem externen Feld kann deshalb als weiteres Mals fiir die verformungsinduzierte
Entordnung ermittelt werden. Durch den Messaufbau ist die Messung von nur kleinen
Probenmengen (m < 1mg) mdoglich. Dadurch wirkt sich die heterogene Mikrostruktur
auf eine Streuung der Werte aus. Von den vermessenen Proben mit Verformungsgraden
€ = 3.2,6.4 und 12.8 wurde der grofte Wert (M, ~ 80 emu/g) bei der Probe mit ¢ = 3.2
beobachtet, was einer Verformung mit vier W&F-Schritten entspricht. Nach [45] kann

die Sattigungsmagnetisierung von vollstindig entordneten Fe45%Al mit

~ 1.9up - 55% - 210 emu/g

M
2.2105

=99.3 emu/g = 99.3 Am? /kg (29)

berechnet werden. In einer vollstindig entordneten Fe-45%Al Legierung besitzt ein Ei-

senatom im Mittel 4.4 NN-Eisenatome, dies resultiert in ein magnetisches Moment von

T10]

111]

Abbildung 4.3: Schematische Darstellung der Entstehung von Nanodomé&nen: Durch die
Wechselwirkung von Partialversetzungen mit den Antiphasenréhren werden
die geordnete Bereiche in immer kleinere Gebiete zerteilt. Dabei scheren die
Gleitversetzungen die Rohre zunéchst nur teilweise ab und bilden so Stufen
in der Antiphasenfliche. Die Bewegung von weiteren Versetzungen wéhrend
der massiven platischen Verformung fiihrt schlieklich zu einer Unterteilung der
Rohren in Doménen, deren Grofse im Nanometerbereich liegt.
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Abbildung 4.4

1.9up. 210emu/g ist die Sittigungsmagnetisierung fiir reines Eisen, das magnetische
Moment betrigt dabei 2.21upg, dies entspricht acht NN-Eisenatome. Dieser Wert liegt
iiber dem gemessenen Wert, was in Ubereinstimmung mit den DSC-Messungen und der

TEM-Analyse zu sehen ist, die eine unvollstdndige Entordnung der Legierung belegten.

Die thermische Stabilitdt der entordneten Mikrostruktur wurde anhand von DSC-
Messungen und Messungen der Magnetisierung in Abhéangikeit der Temperatur bei
isochroner Erhitzung untersucht. Die Lagerung des verformten Materials bei Raum-
temperatur fiihrte zu signifikanten Anderungen, die im Wirmefluss der DSC und in der
Magnetisierung beobachtet werden konnten. In Abb[44list der Effekt dieser Relaxation
auf die DSC-Messungen dem der Magnetisierung gegeniibergestellt. Dabei wurde Ma-
terial vermessen, dass mit vier W&F-Schritten verformt wurde, einerseits direkt nach
der Verformung und andererseits nach Lagerung fiir einen Monat bei Raumtemperatur.
In den DSC-Kurven dufsert sich die Relaxation in einer Verschiebung der Onsettem-
peraturen zu hoheren Temperaturen. Weiters verringert sich die Peakfliche des Ord-
nungspeaks um ca.40 %. Bei der Relaxation findet demnach ein Prozess statt, der zur
Einstellung eines stabileren Zustandes und zu einer Verringerung an Antiphasenflichen
fithrt. Aus den Werten der Magnetisierung findet sich fiir den Effekt der Relaxation ein
sehr starker Abfall der Magnetisierung. Die Magnetisierung der relaxierten Probe bei
Raumtemperatur betrigt nur noch ~ % der Magnetisierung der Probe, die sofort nach

der Verformung vermessen wurde. Aus diesem unterschiedlichem Effekt der Relaxation
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auf Warmefluss und Magnetisierung ergibt sich die Annahme, dass die Relaxation nach
einem Monat aus zwei unterschiedlichen Mechanismen besteht. Es wird angenommen,
dass ein hoher Verformungsgrad und eine multidirektionale Verformung zur Ausbildung
von gestuften Antiphasengrenzflichen fiihrt [46], die sich durch eine hohe Anzahl von
Stufen und Kanten in ihren Fléchen auszeichnen. Dadurch ist ein grofser Beitrag der
Eisenatome an diesen Positionen zum Ferromagnetismus gewéhrleistet, da sie ein grofse-
res magnetisches Moment gegeniiber denen besitzen, die an planen Antiphasenflichen
sitzen. An diesen Positionen ist die Ordnung am meisten gestort, sodass die treibende
Kraft zur Wiedereinstellung der Ordnung am grofiten ist. Dabei wandern Leerstellen
entlang der Kanten, ,tauschen* die Atompositionen von Eisen- und Aluminiumatomen
und schieben die Antiphasenfliche vor sich her und verringern mit dieser wiederholten
Bewegung die Anzahl der Kanten. In diesem Mechanismus bleibt die Gesamtfliche der
Antiphasenfliche erhalten, sodass kein Warmefluss in der DSC verzeichnet wird. Mit
diesem Mechanismus iiberlagert schlieftt sich Wachstum der geordneten Doménen und
die Annihilation der Antiphasenfehler an. Auch in diesem Prozess wird der Magnetis-
mus des verformten Materials verringert, jedoch nur zu einem geringerem Anteil, da die
Atome der APB mit einem geringerem magnetischen Moment zum Ferromagnetismus

beitragen.

Die vollstdndige bzw. unvollstindige Entordnung bei der massiven Verformung von
B2-geordnetem FeAl wurde bereits fiir zahlreiche Verformungstechniken untersucht.
Eine vollstdndige Entordnung konnte bei der Bestrahlung mit Tonen erreicht werden.
Bei der Anwendung des mechanischen Legierens wird eine vollstindige Entordnung
in [35] und [45] berichtet. Nachteile dieser Technik sind jedoch die nicht vollsténdi-
ge Legierung der Pulveranteile und die Porositéit der erhaltenen Kristallite. Massives
Material kann nur durch einen anschlieffenden Kompaktierungsprozess erzeugt werden.
Fiir verformtes FeAl, das durch Kugelmiihlen erzeugt wurde, wird nur eine teilweise
Entordnung berichtet [39], [47], [48], [49]: In [23] wird fiir eine verformte Fed0%Al-
Legierung eine Sittigungsmagnetisierung von My = 75emu/g angegeben. In [38] wird
eine maximale Enthalpie von AH = 4.5kJ/mol erreicht, die bei der Wiedereinstellung
der Ordnung frei wird. Beide Ergebnisse belegen, dass die erzielte Entordnung durch
Kugelmiihlen mit den in dieser Arbeit ermittelten Werten vergleichbar ist. Nachteile der

Verformung mit Kugelmiihlen sind jedoch ebenfalls die Porositit und die Notwendigkeit
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eines Kompaktierungsprozesses um massive Materiallien zu erzeugen. Techniken, mit
denen massives FeAl verformt wurde, sind das Kaltwalzen [50], [51] und die Verformung
mittels HPT [46]. Bei der Walzverformung werden jedoch nur geringe Verformungsgra-
de betrachtet, da das Walzen, wie auch in dieser Arbeit beobachtet, zu Rissbildung
und Bruch fiihrt, sodass nur eine kleine Enthalpie von AH = 1.5kJ/mol erzielt werden
konnte. Bei der Verformung mit HPT zeigt sich ein vergleichsweiser Entordnungsgrad.
Unterschiede ergeben sich in der Versetzungsdichte, die zu einer kleineren Korngrofe

fiihren kann.

5 Zusammenfassung

In dieser Arbeit wurde einkristallines B2 geordnetes FeAl mithilfe von Walzen und
Falten massiv plastisch verformt. Dies fiihrte zu Entordnung und Nanostrukturierung.
Untersuchungen mit der dynamischen Differenzkalorimetrie belegten zunéchst die kon-
tinuierliche, jedoch nicht vollstdndige Entordnung des Materials mit zunehmendem
Verformungsgrad. Mithilfe der Transmissionselektronenmikroskopie konnte die restli-
che Ordnung in Form von Doménen in der Grofe von 2nm identifiziert werden. Die
Entordnung des Materials zeigt eine Relaxation bei Raumtemperatur, die sich in den
DSC-Kurven durch Verschieben der Onsettemperaturen und einer Abnahme der Fliche
des Ordnungspeaks zeigt. Die verformungsinduzierte Entordnung fiihrt zu einem zu-
nehmend ferromagnetischem Verhalten des urspriinglich paramagnetischen Materials.
Die Relaxation duflerte sich dabei in einem starken Abfall der Magnetisierung. TEM-
Proben des verformten Materials zeichneten sich durch eine inhomogene Mikrostruktur
aus. Bedingt durch die verformungsinduzierte Schichtstruktur zeigt das Auftreten vieler
Moire "-Reflexe einen groften Anteil iiberlappender, unterschiedlich orientierter Bereiche

auf, was auf eine grofse Anzahl an Korngrenzen schliefsen lasst.
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A Bestimmung der Aktivierungsenergie mithilfe der

Kissinger-Methode [52]

Aus einer Ratengleichung der Form

d Ea
d—j = A(l —x)"e *¥7 (30)

erhiilt man iiber Ableitung < (%) mit x(t) und T(t), sowie Nullsetzen die Bedingung

fiir die maximale Umwandlingsrate, die bei der Peaktemperatur 7, erreicht wird:

d (dz dr ((ExB 4 _Ea
() == — An(1 — 2)" e~ 7 1
dt (dt) dt (kT2 n(l =)™ e ) (31)
EAﬁ no1 _Za
T = An(l — )" e * (32)

Einen Ausdruck fiir (1 — z)"~! kann durch Integration von GI.(32)) bestimmt werden:

1 1 AKT? b, 2T
— kT 1 R
n—1 ((1—33)"1—1) E.3°C " ( EA) (33)

Umstellen von Gl.([32) ergibt:

AkT?
E.d e = n(l— )" ! (34)
Einsetzen in Gl.(33) liefert:
1 1 1 1 2kT
== 1— 35
n—l((l—x)”l—l) n(l—x)”1< EA) (35)
Dies ergibt:
2kT
n(l—a2"NH=1+n—-1)—— (36)
Ey

Wiedereinsetzen dieses Ausdrucks in Gln.(32) und Nachpriifen der Ableitungen

-4 (37)

validiert die Kissinger-Methode.
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B Gaul-Fit der DSC-Kurven

—0.05

—-0.1

—0.15

Wirmefluss [mW /mg]

-0.2

—0.25

\ \ \ \ \ \ \ \ \
50 100 150 200 250 300 350 400 450 500 550

Temperatur [°C]|

Abbildung 2.1: DSC-Kurve einer acht mal gefalteten Probe mit der Heizrate 20 K/min und
die angefitteten Gaufskurven der Peaks.
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Abbildung 2.2: DSC-Kurve einer acht mal gefalteten Probe mit der Heizrate 10 K/min und
die angefitteten Gaufkurven der Peaks.
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C Abstract

B2 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 Messungen
untersucht. Die verformungsinduzierte Nanostrukturierung ist verbunden mit der Ent-
ordnung der Legierung. Diese Entordnung ist jedoch nicht vollstdndig, sondern es exis-
tiert eine Restordnung, die in Form von Nanodoménen vorliegt, deren Gréfse 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 Enthalpie
und in einer Abnahme der Magnetisierung dufsert. Durch die verformungsinduzierte
Schichtstruktur, die beim W&F auftritt, zeichnen sich die untersuchten TEM-Proben
durch einen hohen Anteil an Korngrenzen aus, die eine Vielzahl an Moire "-Reflexen

erzeugen.



D Lebenslauf

95

D Lebenslauf

Anna Findeisen

Basteistasse 12

01829 Stadt Wehlen

1992-1996 Grundschulabschluss, Grundschule Wehlen, Stadt Wehlen
1996-2004 Abitur, Johann-Gottfried-Herdergymnasium, Pirna
2004-2005 Universitit Leipzig, Germanistik /Allg. Sprachwissenschaften
2005-2007 Vordiplom Physik, Universitit Leipzig
2007-2009 Universitat Jena, Physik
2009-2010 Bachelor of Science, Universitidt Wien
2010-2011 Master of Science, Universitdt Wien

Bachelorarbeit:

Charakterisierung der Versetzungsstruktur in einkristallinem NizAl

(Betreuer: A.o.Univ.Prof.Christian Rentenberger)

Masterarbeit:

Entordnung und mikrostrukturelle Entwicklung von B2 FeAl

(Betreuer: A.o.Univ.Prof.Christian Rentenberger)

Sprachen:

Deutsch: Muttersprache
Englisch: Fliefsend in Wort und Schrift

Franzosisch: Schulkenntnisse

Latein: Latinum



E Danksagung 26

E Danksagung

Meinen ersten Dank mochte ich an Univ.-Prof. Hans Peter Karnthaler richten, der mir
in den letzten zwei Jahren mit seinem Elan und seiner Begeisterungsfihigkeit zur Seite
stand. Vielen Dank fiir die zahlreichen Ermutigungen und Ermunterungen, vor allem
in den letzten Monaten. Ich méchte meinem Betreuer, Ao. Univ.-Prof. Mag. Dr. Chris-
tian Rentenberger fiir seine Unterstiitzung herzlich danken. Ein besonderer Dank gilt
auch Dipl.-Ing. Christoph Gammer, der in allen experimentellen Fragen und Proble-
men einen Rat wusste. Meinen Eltern Hans-Jiirgen und Martina Findeisen mochte ich
fiir ihre Unterstiitzung und ihr Vertrauen danken. Fiir den Riickhalt und die Unter-
stiitzung von Dipl.-phys. Matthias Arras mochte ich mich ganz besonders bedanken.
Ich méchte aufserdem A.o. Univ.-Prof. Dr. Kurt Hiebl fiir die Ausfiihrung der Magne-

tisierungsmessungen danken.



LITERATUR 57

Literatur

[1]

2]

3]

[4]

[5]

(6]

7]

8]

[9]

[10]

[11]

S.Suresh K.S. Kumar, H.Van Swygenhoven. Mechanical behavior of nanocrystal-

line metals and alloys. Acta Materialia, 51:5743-5774, 2003.

M.A. Meyers, A. Mishra, and D.J. Benson. Mechanical properties of nanostruc-
tured materials:. Progress in Materials science, 51:427-556, 2006.

H.Gleiter. Nanostructured materials: basis concepts and microstructure. Acta

Materialia, 48:1-29, 2000.

H. Gleiter. Nanocrystalline materials. Progress in Materials science, 33:223-315,

1989.

C. Suryanarayana and C.C. Koch. Nanocrystalline materials-current research and

future directions. Hyperfine Interactions, 130:5—-44, 2000.

R. Valiev. Nanostructuring of metals by severe plastic deformation for advanced

properties. Nature Science, 3:511-516, 2004.

[.A. Ovid "ko. Superplasticity and ductility of superstrong nanomaterials. Reviews

on Advanced Materials Science, 10:89-104, 2005.

R.Z. Valiev, Y. Estrin, Z. Horita, T.G. Langdon, M.J. Zehetbauer, and Y.T. Zhu.
Producing bulk ultrafine-grained materials by severe plastic deformation. Journal

of the Minerals, Metals and Materials Society, 58:33-39, 2006.

A.P. Zhilyaev and T.G. Langdon. Using high-pressure torsion for metal processing:
Fundamentals and applications. Progress in Materials Science, 53:893-979, 2008.

N. Tsuji, Y. Saito, H. Utsunomiya, and S. Tanigawa. Ultra-fine grained bulk steel
produced by accumulative roll-bonding (arb) process. Scripta Materialia, 40:795—
800, 1999.

G. Wilde. Synthesis of bulf nanocrystalline materials and bulk metallic glasses
by repeated cold rolling and folding (rcr). Materials Science Forum, 579:109-134,
2008.



LITERATUR 58

[12]

[13]

[14]

[15]

[16]

[17]

[18]

[19]

[20]

[21]

22]

23]

G. Sakai, K. Nakamura, Z. Horita, and T.G. Langdon. Developing high-pressure
torsion for use with bulk samples. Materials Science and Engineering A, 406:268—

273, 2005.

Y. Saito, H. Utsunomiya, N. Tsuji, and T. Sakai. Novel ultra-high straining process
for bulk materials—development of the accumulative roll-bonding (arb) process.

Acta Materialia, 47:579-583, 1999.

I. Baker, H. Xiao, O. Klein, C. Nelson, and J.D. Whittenberger. The effect of
temperature and fe:al ratio on the flow and fracture of FeAl. Acta metall. mater,

43:1723-1730, 1995.

Y.A. Chang, L.M. Pike, C.T. Liu, A.R. Bilbrey, and D.S. Stone. Correlation of

the hardness and vacancy concentration in FeAl. Intermetallics, 1:107-115, 1993.
U.R. Kattner and B.P. Burton. Binary Iron Alloys. ASM International, 1993.

Giinter Gottstein. Physikalische Grundlagen der Materialphysik. Springer-Verlag
Berlin Heidelberg, 2007.

C. Jaouen, J.P. Riviere, and J. Delafond. Ion-induced phase formation in ni-al and
fe-al thin films:role of chemical disordering energy and amorphization. Nuclear

Instruments and Methods in Physics Research, 20:549-553, 1987.

H.A. Bethe. Order and disorder in alloys. Journal of Applied Physics, 9:244-251,
1938.

I. Baker and P.R. Munroe. Mechanical properties of FeAl. International Materials
Reviews, 42:181-205, 1997.

C.L. Fu and M.H. Yoo. Deformation behavior of b2 type aluminides: FeAl and
NiAl. Acta Metallurgica et Materialia, 40:703-711, 1992.

C.T. Chou and F.R.S. Sir Peter Hirsch. Electron microscopy of antiphase domain
boundary tubes in deformed ordered alloys. Proceedings of the Royal Society A,
387:91-104, 1983.

X. Amils, J. Nogues, S. Surinach, and J.S. Munoz. Structural, mechanical and
magnetic properties of nanostructured FeAl alloys during disordering and thermal

recovery. NanoStructured Materials, 11:689-695, 1999.



LITERATUR 59

[24] M. Krasnowski and T. Kulik. Nanocrystalline FeAl intermetallic produced by
mechanical alloying followed by hot-pressing consolidation. Intermetallics, 15:201—

201, 2007.

[25] N.S. Stoloff. Iron aluminides: present status and future. Materials Science ans

Engineering A, 258:1-14, 1998.
[26]

[27] L. Fischer. Transmissionselektronmikroskopische Untersuchung der Versetzungs-
struktur plastisch verformter Nickel Einkristalle. PhD thesis, Universitit Wien,
1976.

[28] L.S. J. Peng and G.S. Collins. Disordering of FeAl by mechanical milling. Materials
Science Forum, 537:235-238, 1997.

[29] W.D. Callister. Materials Science and Engineering: An Introduction. John Wiley
& Sons, 2010.

[30] D.B. Williams and C.B. Carter. Transmission Electron Microscopy. Springer
Verlag, 2009.

[31] K. Yoshimi, M.H. Yoo, and S. Hanada. Slip band propagation and slip vector
transition in B2 FeAl single crystals. Acta Materialia, 46:5769-5776, 1998.

[32] Ludwig Reimer. Scanning Electron Microscopy. Springer Verlag, 1985.

[33] G. Hohne, W. Flemminger, and H.-J. Flammersheim. Differential Scanning Calo-
metry. Springer Verlag, 1996.

[34] Clemens Mangler. Transmission Electron Microscopy Studiesof nanocrystalline

FeAl produced by High Pressure Torsion. PhD thesis, Universitat Wien, 2009.

[35] M.A. Morrss-Munoz, A. Dodge, and D.G. Morris. Structure, strength and tough-
ness of nanocrystalline FeAl. NanoStructured Materials, 11:873-885, 1999.

[36] R.A. Varin, J. Bystrzycki, and A. Calka. Characterization of nanocrystalline Fe-
45atpowders obtained by controlled ball milling and the influence of annealing.

Intermetallics, 7:917-930, 1999.



LITERATUR 60

[37]

[38]

[39]

[40]

[41]

[42]

[43]

[44]

[45]

[46]

[47]

C. Renterberger. Extensive disordering in long-range-ordered Cu3Au induced by
severe plastic deformation studied by transmission electron microscopy. Acta Ma-

terialia, 56:5743-5774, 2008.

S. Gianella, X. Amils, M.D. Baro, and P. Delcroix. Microstructural and kineti-
caspects of the transformation induced in a feal alloy by ball-milling ant thermal

treatments. Acta Materialia, 46:3305-3316, 1998.

P. Pochet, E. Tominez, L. Chaffron, and G. Martin. Order-disorder transformation
in FeAl under ball milling. Physical Review B, 52:4006-4016, 1995.

C. Mangler, C. Gammer, H.P. Karnthaler, and C. Rentenberger. Structural mo-
difications during heating of bulk nanocrystalline FeAl produced by high-pressure
torsion. Acta Materialia, 58:5631, 2010.

A. Taylor and R.M. Jones. Constitution and magnetic properties of iron-rich

iron-aluminium alloys. Journal of Physics and Chemistry of Solids, 6:16-37, 1958.

D. Wu and I. Baker. Strain-induced ferromagnetism in FeAl single crystals. Ma-

terials Science ans Engineering A, X:334-338, 2002.

H. Okamoto and P.A. Beck. Magnetische eigenschaften von Fe3Al und FeAl.
Monatshefte fiir Chemie, 103:907-921, 1972.

M.J. Besnus, A. Herr, and A.J.P. Meyer. Magnetization of disordered cold-worked
Fe-Al alloys. Journal of Physics F - Metal Physics, 5:2138-2147, 1975.

Q. Zeng and 1. Baker. Magnetic properties ant thermal ordering of mechanically

alloyed Fe-40Al. Intermetallics, 14:396-405, 2006.

C. Mangler, C. Gammer, K. Hiebl, H.P. karnthaler, and C. Rentenberger. Ther-
mally induced transition from a ferromagnetic to a paramagnetic state in nanocry-

stalline FeAl processed by high-pressure torsion. Acta Materialia, bla:bla, 2010.

M.T. Clavaguera-Mora, J. Zhu, M. Meyer, and L. Mendoza-Zelis, editors. Materi-
als Research Society, volume 460. On the mechanism of milling induced disordering

in FeAl, 1997.



LITERATUR 61

[48] D.G. Morris, X. Amils, S. Surinach, and M.D. Baro. Disordering of b2 interme-
tallics by ball-milling with particular attention to FeAl. Materials Science Forum,

360-362:195-202, 2001.

[49] X. Amils, J. Nogues, S. Surinach, and M.D. Baro. Magnetic investigations on
the reordering of a ball milled fe-40atalloy. Journal of Magnetism and Magnetic
Materials, X:196-197, 1999.

[50] D. Wu, P.R. Munroe, and I. Baker. The paramagnetic-to-ferromagnetic transition
in B2-structured Fe-Al single crystals: experiments and calculations. Philosophical

Magazine, 83:295-313, 2003.

[51] Y. Yang and I. Baker. On the mechanism of the paramagnetic-to-ferromagnetic

transition in Fe-Al. Philosophical Magazine B, 79:449-461, 1999.

[52] H.E. Kissinger. Reaction kinetics in differential thermal analysis. Analytical Che-
mistry, 29:1702-1706, 1957.



	Einleitung
	Nanokristalline Materialien
	Das System FeAl
	Ziel der Arbeit

	Experimentelle Methoden
	Herstellen der Ausgangslegierung
	Ziehen der Einkristalle
	Verformung
	Mikrohärte
	Elekronenmikroskopie
	Beugungskontrast im Transmissionselektronenmikroskop(TEM)
	TEM-Präperation
	Topographiekontrast im Rasterelektronenmikroskop(REM)

	Magnetometer
	Dynamische Differenzkalorimetrie(DSC)
	Theoretische Überlegungen
	Aufbau und Charakteristika einer DSC-Kurve


	Experimentelle Ergebnisse
	Mikrostruktur
	Entordnung

	Diskussion
	Zusammenfassung
	Die Kissinger-Methode
	Gauß-Fit der DSC-Kurven
	Abstract
	Lebenslauf
	Danksagung

