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1. Einleitung und Motivation

Viele technische Ideen sind ohne den Einsatz magnetischer Funktionswerkstoffe undenkbar.
Ein Bestandteil dieser Werkstoffgruppe stellen Dauermagnete dar. Thre Aufgabe besteht
darin, stationdre Magnetfelder zu erzeugen fiir die kein elektrischer Stromfluss notwen-
dig ist. Die grofe technische Bedeutung von Dauermagneten zeigt sich in ihrem breiten
Anwendungsfeld. So werden sie beispielsweise in Festplatten, Lautsprechern sowie Elek-
tromotoren und Generatoren eingesetzt. Wegen der wachsenden Nachfrage nach Unterhal-
tungselektronik, der Entwicklung der Elektromobilitdt und dem Einsatz in Generatoren
von Windkraftanlagen steigt der Bedarf an Dauermagneten stetig an. Fiir den Zeitraum
2013 bis 2018 wird mit einem Wachstum des Dauermagnetmarktes um 8,8 % auf dann
$22,67 Mrd (ca. 21 Mrd €) gerechnet [1].

Die wesentlichen Eigenschaften eines Dauermagneten sind dessen Koerzitivfeldstirke H,
und Remanenz B,, sowie das sich daraus ergebende maximale Energieprodukt (BH )qz-
Die Dauermagnetproduktion wird momentan von zwei Materialsystemen dominiert: Fer-
rite mit einem Anteil von ca. 60% und Nd-Fe-B mit ca. 30% [2]|. Die kostengiinsti-
gen Ferrite haben miRig gute Eigenschaften ((BH)a:=34kJ/m?) und werden fiir Stan-
dardanwendungen genutzt, wenn es keine Einschrankungen beziiglich der Magnetgrofe
gibt. Dagegen stellt Nd-Fe-B den besten derzeit verfiigbaren Dauermagnetwerkstoff dar
((BH)pmaz—400kJ/m?). Es wird dann genutzt, wenn Groke und Masse des Magneten ge-
ring sein sollen. Einer weiter steigenden Nachfrage nach Hochleistungsmagneten stehen der
hohe Preis und die unsichere Versorgungssituation mit den benétigten Seltenen Erdelemen-
ten Nd, Pr und Dy entgegen. Fiir einige Anwendungen liegen die Anforderungen zwischen
den Eigenschaften der Ferrite und Nd-Fe-B. Hier werden momentan u.a. kunststoffgebun-
dene isotrope oder anisotrope Nd-Fe-B-Magnete eingesetzt. [hr moglicher Ersatz stellt die
Motivation fiir die Suche und Entwicklung neuer Selten-Erd-armer oder Selten-Erd-freier
Dauermagnete dar [3|. Hierfiir wird mit Hilfe von Kombinatorik nach bisher unbekannten
Phasen mit vielversprechenden hartmagnetischen Eigenschaften gesucht [4, 5|. Alternativ
werden bereits bekannte Materialien einer erneuten Untersuchung unterzogen.

Ein Kandidatenmaterial ist L1g-geordnetes 7-MnAl. Nach der Entdeckung der ferrimag-
netischen Phase durch H. Kono im Jahr 1958 [6] wurde es beziiglich seiner Eignung als
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Dauermagnet untersucht. In den 1970iger und 1980iger Jahren gelangte es in Japan in die
industrielle Produktion [7, 8]. Diese erste Phase der technischen Nutzung endete abrupt
durch die Entwicklung der Nd-Fe-B-Hochleistungsmagnete |9, 10|. Die wachsende Nach-
frage nach Seltenen Erden, gepaart mit einer unsicheren Preisentwicklung [11], kénnte eine
Renaissance von Mn-Al-basierten Magneten ermoglichen, falls eine Verbesserung der ma-
gnetischen Eigenschaften erreicht werden kann.

Koerzitivfeldstirke und Remanenz sind entscheidend vom Gefiige abhéngig. Dieses wie-
derum ldsst sich durch eine geeignete Prozessfiihrung gezielt einstellen, wodurch die ma-
gnetischen Eigenschaften verbessert werden konnen. Die Gefiige-Eigenschafts-Beziehung
ist fiir 7-MnAl jedoch nur unzureichend verstanden und die experimentellen Befunde be-
ruhen ausschliefslich auf TEM-Studien. Dabei lassen sich zwar hochaufgeloste Aussagen
zu bestimmten Details machen, das Gefiige in seiner Gesamtheit aber nicht repréisentativ
untersuchen. Gleichzeitig kénnen einige Gefiigebestandteile durch die aufwindige Proben-
praparation beeinflusst werden.

In der vorliegenden Arbeit wird unter Zuhilfenahme der Rasterelektronenmikrokopie ein-
schlieflich Elektronenriickstreubeugung das Gefiige in verschiedenen metallurgischen Zu-
stdnden analysiert. Im ersten Teil wird das Gefiige von Mn-Al-basierten Legierungen un-
mittelbar nach der Bildung der metastabilen 7-Phase behandelt. Der Schwerpunkt liegt
auf der Analyse der Grenzflichenverteilung nach der Phasenbildung und in einer Ableitung
der Mechanismen, die zur Bildung der verschiedenen Grenzflichen fiihren. Des Weiteren
wird der Einfluss der Phasenbildung auf die Versetzungsdichte untersucht. Der Einfluss
des Gefiiges auf die magnetischen Eigenschaften nach der Phasenbildung ist ebenfalls Ge-
genstand der Untersuchung.

Anschliefend wird der Einfluss einer weiteren Verarbeitung auf das Gefiige behandelt.
Durch Umformung lassen sich die magnetischen Eigenschaften mafgeblich beeinflussen.
Sie kann bei Raumtemperatur erfolgen und eine anschlieffende Wiarmebehandlung fiihrt
zu statischer Rekristallisation. Alternativ ist eine Warmumformung moglich, die mit einer
dynamischen Rekristallisation einhergeht. Zusétzlich wird der Einfluss der im Zuge der
Verarbeitung eintretenden Gefiigeverinderungen auf die magnetischen und strukturellen
Eigenschaften von 7-MnAl diskutiert.

Die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit geben Aufschluss iiber die komplexe Wechselwir-
kung zwischen dem Gefiige Mn-Al-basierter Magnetwerkstoffe und deren Eigenschaften.
Auferdem lassen sich auf Grundlage der experimentellen Befunde neue Verarbeitungsver-
fahren entwickeln, die ein optimiertes Gefiige mit verbesserten magnetischen Eigenschaften

erzeugen.
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2.1. Dauermagnete

2.1.1. Physikalische Grundlagen magnetischer Werkstoffe

Wird ein Werkstoff einem &ufseren Magnetfeld H ausgesetzt, wird er magnetisiert. Als

Konsequenz ist die magnetische Flussdichte B um den Magneten gegeben als:

— —

B=po(H+M)=pH~+J (2.1)

Dabei stellt M die Magnetisierung des Festkorpers, also dessen Reaktion auf das dufere H-
Feld, bzw. J dessen magnetische Polarisation dar'. Magnetisierung bzw. Polarisation sind
selbst Funktionen der magnetischen Vorgeschichte, Ausdruck dessen ist die magnetische

Hysterese.

Austauschwechselwirkung

Die magnetischen Eigenschaften eines Festkorpers sind durch die magnetischen Momente
der Atome bestimmt, die wiederum vom Gesamtdrehimpuls seiner Elektronen abhingen.
Von besonderer Bedeutung ist dabei der Eigendrehimpuls (Spin) der Elektronen. Die Ur-
sache fiir stark magnetische Festkorper liegt in einer magnetischen Ordnung auf atomarer
Ebene, die ihre Ursache in der Austauschwechselwirkung hat. Die entsprechende Aus-

tauschenergie E4 ldsst sich fiir zwei benachbarte Spins 571 und gj beschreiben als:
Ey = —2J4S5,5; (2.2)

Ein positives Austauschintegral .J4 fiihrt zu einer Energieabsenkung, wenn die Spins par-
allel ausgerichtet sind. Man spricht dann von ferromagnetischer Kopplung. Ist J4 dagegen
negativ, ordnen sich die Spin in zwei magnetischen Teilgittern jeweils parallel an, wahrend

die Untergitter zueinander antiparallel ausgerichtet sind. Dieser Fall wird als antiferro-

'Es gilt J = oM mit der magnetischen Feldkonstanten pg = 4 - 10*7%.
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Abbildung 2.1.: Schematischer Verlauf der Austauschenergie in Abhéngigkeit vom
Verhiltnis aus Atomabstand und Schalenradius bei den 3d-
Ubergangsmetallen [12].

magnetische Kopplung bezeichnet. Ist die Vektorsumme der magnetischen Momente der
beiden Untergitter nicht null, spricht man von Ferrimagnetismus.

Groke und Vorzeichen von J4 sind bei den 3d-Ubergangsmetallen abhiingig vom Verhiltnis
zwischen Atomabstand und Radius der dufsersten Atomschale. Der Zusammenhang lasst
sich mit der Bethe-Slater-Kurve (Abbildung 2.1) veranschaulichen. Die Elemente Co, Ni
und Fe in der a-Modifikation haben ein positives Austauschintegral und koppeln ferroma-
gnetisch. Mn und Cr befinden sich dagegen im Bereich eines negativen Austauschintegrals
und zeigen Antiferromagnetismus. Eine Moglichkeit, die magnetische Kopplung zu beein-
flussen, besteht in der Vergrofserung des Atomabstandes durch die Zugabe von Legierungs-
elementen. Dadurch kommt es auch zwischen Mn-Atomen zu ferromagnetischer Kopplung.
Die thermische Energie wirkt der parallelen Ausrichtung der Spins entgegen. Es gibt daher
eine kritische Temperatur, die Curie-Temperatur 7., ab der die magnetische Ordnung ver-
loren geht. Das geschieht durch einen Phaseniibergang 2. Ordnung, bei dem das Material

paramagnetisch wird.

Magnetische Anisotropie

Die Austauschwechselwirkung zwischen den Spins eines ferromagnetischen Materials ist
verantwortlich fiir die Ordnung der atomaren magnetischen Momente und somit fiir die
Ausbildung einer spontanen Magnetisierung. Da sie isotrop ist, kann die spontane Ma-
gnetisierung ohne weitere Wechselwirkung in jede beliebige Raumrichtung weisen, ohne
zu einer Verdnderung der inneren Energie des Systems zu fithren. Tatséchlich existieren
in ferromagnetischen Kristallen aber Richtungen, in die die Magnetisierung bevorzugt ori-
entiert ist. Solche Richtungen werden als magnetisch leichte Achsen bezeichnet und eine

Auslenkung der Magnetisierung aus diesen Achsen heraus fiihrt zu einer Erhohung der
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inneren Energie. Dieses Phinomen wird als magnetische Anisotropie bezeichnet. Es gibt
verschiedene Mechanismen, die zur Ausbildung einer magnetischen Vorzugsrichtung fiihren
konnen. Fiir Dauermagnete, die im Rahmen dieser Arbeit untersucht wurden, ist jedoch
die Anisotropie des Kristallgitters, die sogenannte magnetokristalline Anisotropie, primar
von Bedeutung.
Die physikalische Ursache der magnetokristallinen Anisotropie ist die Beeinflussung der
Elektronen als Triager des Magnetismus durch das kristalline elektrostatische Feld, das
von den Nachbarn des Atoms ausgeht und auf die Elektronenbahnen wirkt. Es ist in
der Regel anisotrop und gibt die lokale Kristallsymmetrie wieder [13]. Wegen der Spin-
Bahn-Wechselwirkung wird diese Anisotropie schlieklich auch auf den Eigendrehimpuls
der Elektronen iibertragen. Die volumenbezogene Energiedichte ey, fiir uniaxiale Kristall-
strukturen (d.h. tetragonale, hexagonale und rhomboedrische Kristallstrukturen) betrigt
in einfacher Ndherung:

exu = Kqsin?6 + Kosin? 6 + ... (2.3)

Die materialspezifischen Anisotropiekonstanten K; sind temperaturabhéngig und ihr Ver-
héltnis zueinander legt die Lage der spontanen Magnetisierung im Kristallgitter fest. Der
Winkel 8 beschreibt die Auslenkung der Magnetisierungsrichtung von der Anisotropieach-
se. Im einfachsten Fall ist K positiv und betragsmifig viel grofer als die Anisotropiekon-
stanten hoherer Ordnung. Damit liegt die Magnetisierung in hexagonalen und tetragonalen
Kristallen parallel zur kristallographischen c-Achse. Die uniaxiale Anisotropie stellt eine
wichtige Voraussetzung fiir eine Anwendung als Dauermagnet dar.

Eine aus den Anisotropiekonstanten K; abgeleitete Grofe zur Bewertung der Eignung als
Dauermagnet ist das Anisotropiefeld H4. Je nach Ordnung der beriicksichtigten Aniso-
tropiekonstante lassen sich verschiedene Anisotropiefelder definieren. Fiir den einfachsten
Fall (K; > 0 und K; >> K;.,) ergibt sich fiir H4 unter Beriicksichtigung der spontanen

Magnetisierung M,,:
2K
Hy= "1
MOMsp

(2.4)

Es stellt fiir die Magnetisierung eines ferromagnetischen Einkristalls in magnetisch schwe-
rer Richtung das Magnetfeld dar, bei dem die Tangente der Magnetisierungskurve am
Ursprung die spontane Magnetisierung erreicht. In der Regel wird H,4 als obere Schranke
fiir den Widerstand eines in magnetisch leichter Richtung magnetisierten Kristalls gegen

die Ummagnetisierung angesehen [13, 14].
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Magnetische Hysterese

Ein homogen magnetisierter Korper erzeugt im ihn umgebenden Raum ein magnetisches
Streufeld, dessen Energie proportional zur Magnetisierung des Korpers ist. Zur Redu-
zierung der magnetischen Streufeldenergie liegt ein ferromagnetischer Festkorper, dessen
Korner hinreichend grofs sind, im thermisch entmagnetisierten Zustand in einem Multido-
méanenzustand vor. Solche klassischen Doménen weisen jede fiir sich die spontane Magne-
tisierung M, auf, die entlang der magnetisch leichten Achse orientiert ist. Da die Magneti-
sierung der Domaénen in unterschiedliche Richtungen weisen, ergibt sich im Mittel fiir eine
hinreichend grofse Probe eine Gesamtpolarisation von null. Ist die Korngrofe dagegen klein,
bilden sich in den Kérnern keine magnetischen Doménen. Zur Reduzierung des Streufeldes
entstehen wegen der magnetostatischen Wechselwirkung zwischen den Kérnern sogenannte
Wechselwirkungsdoménen [15]. In vielfach verzwillingten Gefiigezustinden kommt es zur
Ausbildung magnetischer Makro- und Multidoménen, wodurch sich auch eine komplizierte
Wechselwirkung von Gefiige und magnetischem Verhalten ergibt, die noch nicht vollstén-
dig verstanden ist [16].

Der komplexe Zusammenhang zwischen dufterem Feld und Polarisation ist dadurch ge-
kennzeichnet, dass der aktuelle Magnetisierungszustand nicht nur vom angelegten Feld,
sondern auch von der Vorgeschichte des Materials abhingt. Die dufere Hystereseschleife
ist in Abbildung 2.2 dargestellt. Dariiber hinaus gibt es abhéngig von der Vorgeschichte und
dem maximal angelegten Feld eine Vielzahl weiterer Hysteresekurven. Zur magnetischen
Charakterisierung eines Werkstoffes ist aber in der Regel die Neukurve und die dufere Hys-
teresekurve ausreichend, da mit Remanenz und Koerzitivfeldstirke die fiir Dauermagnete
relevanten Eigenschaften aus ihr entnommen werden konnen. Dagegen lassen sich aus den
verschiedenen anderen Hysteresekurven spezielle Aussagen iiber die zugrunde liegenden
Mechanismen wihrend des Auf- bzw. Entmagnetisierens machen. Durch die Entwicklung
geeigneter Prozesstechnologien ldsst sich die Gestalt der Hysteresekurve fiir die jeweilige
Anwendung optimieren. Geméf Gleichung (2.1) wird zwischen der J(H)- und der B(H )-
Kurve unterschieden.

Wird eine thermisch entmagnetisierte Probe in ein dufseres Magnetfeld gebracht, steigt die
Polarisation vom Koordinatenursprung (J = 0, H = 0) ausgehend entlang der Neukurve
(Strichlinie in Abb. 2.2) an. In niedrigeren Feldern kommt es zuerst zu reversiblen Verschie-
bungen von Doménenwénden. Dem schliefst sich bei héheren Feldern ein steiler Anstieg
der Polarisation an, der auf irreversible Wandverschiebungen zuriickzufiihren ist. Dabei
kommt es zum Wachstum von magnetischen Doménen, deren spontane Magnetisierung
anndhernd parallel zum angelegten Feld liegt, zulasten von antiparallel orientierten Domé-

nen. Bei weiterer Felderhohung flacht die Neukurve zunehmend ab. Hier setzen reversible
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jH\ y
2 R
H
HT| BH)., o

Abbildung 2.2.: J(H)- und B(H)-Hystereseschleifen eines magnetischen Werkstoffes
mit den Kenngrofen Jg (Sattigungspolarisation), J, bzw. B, (Rema-
nenz), jH. bzw. yH. (Koerzitivfeldstérke) und (BH )4, (maximales

Energieprodukt). Die Strichlinien stellen die jeweiligen Neukurven
aus dem thermisch entmagnetisierten Zustand dar.

Rotationsprozesse ein, bei denen die Magnetisierung zunehmend aus der magnetisch leich-
ten Achse in Richtung des angelegten Feldes dreht. Die dafiir notwendigen Felder miissen
grofs genug sein, um die Kristallanisotropie geméf Gl. (2.3) zu iiberwinden. Bei ausrei-
chend grofen Feldern sind alle magnetischen Momente parallel zum dufleren Magnetfeld
ausgerichtet und die Polarisation geht in die Sattigung (Sattigungspolarisation Jg) iiber.
Eine weitere Erh6hung des Feldes erzeugt keine Steigerung der Polarisation.

Wird von der Séttigung ausgehend das dufere Feld reduziert, folgt die Polarisation nicht
der Neukurve, sondern wegen der irreversiblen Prozesse wiahrend des Aufmagnetisierens
bleibt bei H = 0 eine remanente Polarisation .J, bestehen. Wird das dufere Feld in nega-
tiver Richtung weiter erhoht, reduziert sich zunehmend die Polarisation der Probe, bis die
Koerzitivfeldstdrke der Polarisation ;H., oder kurz H,, erreicht ist. An diesem Punkt ist
die Probe makroskopisch entmagnetisiert, also erneut in einem Mulitdoménenzustand, der
jedoch nicht identisch mit dem Ausgangszustand ist. Erhoht man das Gegenfeld weiter,
wird die negative Sattigung —Jg erreicht. Bei erneutem Anlegen eines positiven Feldes
kehrt die Polarisation auf dem unteren Kurvenast iiber die negative Remanenz —.J,. und
Koerzitivfeldstirke zuriick zur positiven Sittigung.

Die bisher beschriebene J(H)-Abhéngigkeit gibt das Verhalten des Werkstoffes wieder.
Fiir technische Fragestellungen ist jedoch die B(H)-Kurve relevant, da sie die technisch
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nutzbare magnetische Flussdichte beschreibt. Sie ist ebenfalls in Abbildung 2.2 dargestellt
und ergibt sich aus dem in Gl. (2.1) beschriebenen Zusammenhang zwischen B, H und
J. Im Gegensatz zur J(H)-Kurve kommt es bei der B(H )-Kurve wegen des Beitrages von
oH nicht zur Sattigung. Bei H = 0 gilt B = J und somit ist die Remanenz in beiden
Féllen gleich. Dagegen ist die Koerzitivfeldstarke ,H. der B(H)-Kurve stets kleiner als
;H. und kann die Remanenz nicht {ibersteigen. Aus der B(H)-Kurve lisst sich eine weitere
fiir Dauermagnete wichtige Kenngrofe, das maximale Energieprodukt (BH )., ableiten.
Es ist proportional zur maximal gespeicherten Energie des magnetischen Feldes, das einen
Dauermagneten mit optimaler Geometrie umgibt und ist auf das Magnetvolumen normiert
|2|. Es lésst sich als Rechteck mit maximalem Flacheninhalt im zweiten Quadranten zwi-
schen B(H)-Kurve und Koordinatenachsen visualisieren und stellt die primére Giitezahl

eines Dauermagneten dar.

2.1.2. Anforderungen an Dauermagnetwerkstoffe

Basierend auf den oben diskutierten physikalischen Grundlagen magnetischer Werkstof-
fe gibt es eine Reihe von Kriterien, die bestimmen, ob ein Material als Dauermagnet in
Frage kommt. Die Hauptaufgabe eines Dauermagneten ist es, ein statisches Magnetfeld
bestimmter Grofse zu erzeugen und gleichzeitig ausreichend grofen Widerstand gegen eine
mogliche Ummagnetisierung aufzuweisen. Die entsprechenden Kenngrofen sind die Rema-
nenz J, und die Koerzitivfeldstirke H,.. Beides sind extrinsische Eigenschaften, d.h. sie
hingen aufer vom Material auch von der Verarbeitung und vom Gefiige ab. Die ihnen
zu Grunde liegenden intrinsischen Eigenschaften sind die Séttigungspolarisation Jg und
das Anisotropiefeld H, bzw. die Anisotropiekonstante K;. Als ein erstes Kriterium fiir

die physikalische Eignung als Dauermagnetwerkstoff kann der Hértewert s genutzt werden

[13]:
e
K=/ 72 (2.5)

Er sollte grofser als 1 sein. Eine hohe Séttigungsmagnetisierung, die die Voraussetzung fiir

die Remanenz ist, muss also durch eine entsprechend grofe Anisotropie ausgeglichen wer-
den. Die Kristallanisotropie ist bei Kristallstrukturen mit hexagonaler oder tetragonaler
Einheitszelle oft besonders grof.
Das Energieprodukt stellt die eigentliche Giitezahl fiir einen Dauermagneten dar. Bei aus-
reichend hoher Koerzitivfeldstérke gilt fiir die physikalische Obergrenze (BH)pax:

1 1

BH < P 2 2.6



2.1. Dauermagnete

Fiir ein hohes Energieprodukt sollte die Remanenz moglichst der Séttigungspolarisation
entsprechen. Dafiir ist ein sehr gut texturierter Werkstoff notwendig, in dem alle magnetisch
leichten Achsen nahezu in einer Richtung orientiert sind. Der Werkstoff muss daher auch
entsprechend verarbeitet werden konnen. Der Grad der Textur, w, ldsst sich aus dem
Verhéltnis der gemessenen Remanenz parallel ( ,“) und senkrecht (J1) zur Texturachse

beschreiben: H
1
r T J',«

g}

w kann Werte zwischen 0 und 1 annehmen, wobei 0 einer isotropen Probe und 1 einer

w =

(2.7)

perfekten uniaxialen Textur entspricht. Ist die Texturfunktion f(#) bekannt, ldsst sich
die Remanenz des Dauermagneten prazise berechnen [17, 18, 19]. Um fiir die jeweilige
Remanenz tatsiachlich das maximale Energieprodukt zu erhalten, ergibt sich als untere

Schranke fiir die Koerzitivleldstarke:

1
/,L()HC Z §JT (28)

Um jedoch ausreichend Reserve vor einer moglichen Entmagnetisierung des Dauermagne-
ten wihrend des Betriebs zu garantieren, sollte der tatséchliche Wert von H. deutlich iiber
dem Grenzwert liegen. Die obere Schranke fiir H,. stellt das Anisotropiefeld H, dar. Tat-
sdchlich wird dieser Wert jedoch nicht anndhernd erreicht. Im Gegensatz zur Remanenz
lasst sich die Koerzitivfeldstirke deutlich schwieriger beschreiben. Die Ursache dafiir liegt
darin begriindet, dass magnetisierte Zustinde metastabil sind und sensibel auf kleine Sto6-
rungen reagieren. So kann es beispielsweise zur Nukleation von magnetischen Doménen an
Gitterdefekten kommen. Die mathematische Beschreibung der Bedeutung des Gefiiges auf
die magnetischen Eigenschaften wird als Mikromagnetismus bezeichnet und basiert auf der
Grundgleichung [20, 21]:

HC =« - eff,UOMs (29)

Dabei stellt a einen Parameter zur Beschreibung des Gefiigeeinflusses dar. Im Idealfall gilt
a = 1. Defekte fiihren zu einer lokalen Verringerung des Anisotropiefeldes, was zu einem
erheblichen Absenken von « fiihrt. N.ss beschreibt den effektiven Entmagnetisierungsfak-
tor. Selbst fiir langjahrig optimierte Materialsysteme iibersteigt H,. nicht 20 bis 30 % von
Hy [22].
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Tabelle 2.1.: Zusammenstellung einiger Kandidaten fiir Selten-Erd-freie Dauermagne-
te [3, 24].

MnAl | MnBi MHQG& FeNi F616N2 Fe3C YCOs Y2F614B

Jy /T 0,75 | 0,73 | 059 | 159 | 21 | 136 | 1,06 | 1,38
Ky /MIm™® | 1,7 | 09 | 235 | 13 1 0,45 | 6,5 1,1
T, | °C 370 | 360 | =497 | 547 | 537 | 287 | 714 317

J2 /kJm=3 | 112 | 106 69 503 | 877 | 368 | 224 379

K 1,95 1,45 2,35 0,8 0,53 0,56 2,7 0,85

2.1.3. Neue Selten-Erd-freie Dauermagnete

Der momentane Markt fiir Dauermagnete wird von zu mehr als 95% von Ferriten und
Nd-Fe-B abgedeckt [23|. Erstere dominieren vor allem bei Standardanwendungen, wéh-
rend Nd-Fe-B-Magnete Hochleistungsmagnete mit den besten magnetischen Eigenschaften
darstellen. Fiir sie wird ein stark steigender Bedarf in den Bereichen Energieerzeugung und
Elektromobilitit erwartet. Zwischen beiden Materialsystemen besteht eine Liicke, die bis-
her durch kunststoffgebundene isotrope oder anisotrope Nd-Fe-B-Magnete besetzt wird.
Gleichzeitig bietet sich hier ein potentielles Anwendungsfenster fiir neue dauermagneti-
sche Materialien, deren Eigenschaften zwischen den Ferriten und den Selten-Erd-Magneten
liegen. Solche Materialien miissen eine Sattigungspolarisation von iiber 0,7 T, eine Curie-
Temperatur von mehr als 280 °C und eine Anisotropiekonstante von mindestens 0,5 MJ/m3
aufweisen [3|. Weitere Anforderungen sind gute Verarbeitbarkeit, Umweltvertriaglichkeit
und Verfligbarkeit, sowie ein akzeptabler Preis. Einige Verbindungen, die diese Anforde-
rungen weitgehend erfiillen, sind in Tabelle 2.1 zusammengestellt. Thre Magnetisierung
beziehen sie von 3d-Elementen mit grofem atomaren Moment (Mn, Fe, Co). Diese Ele-
mente bilden in Legierungen intermetallische Phasen mit tetragonaler oder hexagonaler
Kristallstruktur. Aus Tabelle 2.1 wird jedoch deutlich, dass Phasen mit grofer Sattigungs-
magnetisierung iiber eine vergleichsweise geringe Kristallanisotropie verfiigen. Dagegen gibt
es eine Reihe von Materialien mit moderater Siattigungspolarisation und ausreichend ho-
her Kristallanisotropie. Das sind vornehmlich MnAl, MnBi und YCos;. Mit Blick auf die

Verfiigbarkeit der Bestandteile erscheint besonders MnAl aussichtsreich.
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2.2. Magnetismus des Mangan und seiner Legierungen

2.2.1. Allotropie und Magnetismus von Mn

Mangan weist unter Beriicksichtigung der Ausloschung des Bahndrehimpulses im Festkor-
per ein atomares magnetisches Moment von 5 up auf?. Die Verwendung von Mangan er-
scheint daher fiir magnetische Werkstoffe naheliegend. Elementares Mn weist von allen che-
mischen Elementen die komplizierteste Kristall- und magnetische Struktur auf. Zwischen
Raumtemperatur und dem Schmelzpunkt unterlduft es 3 allotrope Phasenumwandlungen
(Tabelle 2.2). Die Raumtemperatur-Modifikation a-Mn weist eine kubische Elementarzelle
mit 58 Atomen auf 4 kristallographisch unterschiedlichen Positionen auf. a-Mn ist ein An-
tiferromagnet mit einer Néel-Temperatur von —178 °C, wobei sich jede Position beziiglich
ihres magnetischen Momentes und dessen Richtung unterscheidet [25]. Die Ursache fiir die
antiferromagnetische Kopplung beruht im Verhiltnis von Atomabstand und der Ausdeh-
nung der 3d-Orbitale. Die interatomaren Absténde sind bei Mn mit 2,5 bis 2,7A zu gering,
um ein positives Austauschintegral zu erzeugen [26] (siche Abb. 2.1).

Durch Zulegieren verschiedener Elemente, zum Beispiel Al oder Cu [27, 28|, lassen sich
die Existenzbereiche der Hochtemperaturmodifikationen erheblich vergréfsern, sodass (-
Mn und v-Mn in Legierungen auch bei Raumtemperatur stabil sind. 5-Mn weist im reinen
Zustand keine magnetische Ordnung auf. Durch Zulegieren des ebenfalls unmagnetischen
Aluminiums kommt es allerdings zu einer selektiven Besetzung einer der beiden kristallo-
graphischen Positionen, wodurch ein Spinglas-dhnlicher Zustand entsteht [29].

Im Gegensatz zu den beiden ersten Modifikationen weisen - und d-Mn vergleichsweise ein-
fache Kristallstrukturen auf. Das kubisch flichenzentrierte v-Mn ist in seinem Existenzbe-
reich paramagnetisch. Durch Abschrecken auf Raumtemperatur entsteht eine tetragonale
Verzerrung mit einem c¢/a-Verhéltnis von 0,94, deren Ursache in der anitferromagneti-
schen Ordnung von v-Mn liegt [30, 31]. v-Mn ist ein Typ I-Antiferromagnet [32] (parallele
Kopplung der Mn-Momente in den jeweiligen (001)-Ebenen parallel zur [001]-Achse aber
antiparallele Kopplung der benachbarten Ebenen) mit einem Mn-Moment von ca. 2 ug
[33]. Die Néel-Temperatur von tetragonal verzerrtem ~-Mn wiirde bei ungefihr 230 °C lie-
gen. Allerdings erfolgt bereits vor dem magnetischen Phaseniibergang die Umwandlung des
metastabilen 7-Mn in die a-Modifikation. Der Wert ldsst sich aus der Abhéngigkeit der
Néel-Temperatur von der Zusammensetzung bei bindren Mn-Legierungen extrapolieren, in

denen die y-Modifikation bei Raumtemperatur stabil vorliegt [34, 35, 36].

2Das Bohrsche Magneton up entspricht 9,27 x 10724 Am?.
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Tabelle 2.2.: Allotrope Modifikationen von Mangan mit einigen relevanten Eigenschaf-

ten.
Strukturtyp | Gitterparameter Bereich Kopplung | Mn-Moment
A °C UB
a-Mn cl58 8,914 <710 AFM 0,25—-1,9
£-Mn cP20 6,470 710 — 1079 -
~v-Mn cF4 3,862 1079 — 1143 AFM ~ 2
0-Mn cl2 3,081 1143 — 1246 ?

2.2.2. Mn-haltige Legierungen

Reines Mangan weist in keiner Modifikation Ferromagnetismus oder eine uniaxiale Kris-
tallstruktur auf. Beides sind jedoch Voraussetzungen fiir dauermagnetische Werkstoffe.
Bereits 1903 erkannte F. Heusler, dass ferromagnetische Phasen entstehen, wenn Mn inter-
metallische Phasen mit anderen Metallen oder Metalloiden bildet [37]. Die Ursache dafiir
liegt in einer Vergroferung der Mn-Abstédnde iiber einen kritischen Wert hinaus, der bei
etwa 2,9 A [38] liegt. Dadurch riicken die Mn-Legierungen in den Bereich ferromagnetischer
Kopplung in der Bethe-Slater-Kurve. Die Familie der Heusler-Legierungen weist in der Re-
gel eine kubische Kristallstruktur auf und ist wegen der zu geringen Kristallanisotropie als
Ausgangsmaterial fiir neue Dauermagnete schlecht geeignet. Allerdings wird zunehmend
experimentell und theoretisch nach tetragonalen Heusler-Phasen gesucht [39]. Ein Vertre-
ter der Gruppe ist Mn3Ga.

Als Alternative kommen Ordnungsphasen vom Typ L1, (Raumgruppe P4/mmm, AuCu
[-Strukturtyp) in Frage. Diese konnen sich in bindren Legierungen nahe der dquiatomaren
Zusammensetzung bilden und weisen eine tetragonal primitive Einheitszelle mit 2 Ato-
men als Basis auf. Eine Atomart besetzt die Ecken der Zelle und die andere Art besetzt
die raumzentrierte Position. Eine zweite und weit verbreitete Beschreibung dieser Kris-
tallstruktur erfolgt als ,geordnete” kubisch-raumzentrierte Zelle. Thre Verwendung ist vor
allem zur Darstellung von Symmetriebeziehungen sinnvoll und wird im Folgenden verwen-
det. Beide Elementarzellen sind in Abbildung 2.3 dargestellt. Es existieren verschiedene
ferromagnetische Phasen mit L 1o-Struktur von denen CoPt zumindest fiir eine gewisse Zeit
als Dauermagnete fiir Spezialanwendungen genutzt wurde [8|, wihrend FePt vor allem fiir

die Datenspeicherung von Interesse ist [40].

12



2.2. Magnetismus des Mangan und seiner Legierungen

Ein wesentliches kristallographisches Merkmal der L1p-Struktur ist die atomare Ordnung,
d.h. die bevorzugte Besetzung einzelner Gitterpositionen durch eine Atomart. Der Grad

der Ordnung lisst sich mit Hilfe des chemischen Ordnungsparameters S berechnen [41]:
S=za+xp—1 (2.10)

Dabei entspricht x4 dem Anteil der Positionen des ersten Untergitters, die von Atomen der
Sorte A besetzt sind, wihrend xp der Besetzung des zweiten Untergitters mit B-Atomen
entspricht. Fiir eine dquiatomare Zusammensetzung (As0Bso) konnen im Falle perfekter
Ordnung alle Plitze des A-Untergitters mit A-Atomen und alle Plitze des B-Untergitters
mit B-Atomen besetzt werden. Damit ergibt sich x4 = zp = 1 und folglich ein chemi-
scher Ordnungsparameter S von 1. Bei vollstdndiger Unordnung sind beide Untergitter je
zur Hilfte mit A- und B-Atomen besetzt und der Ordnungsparameter betriagt 0. Weicht
die Zusammensetzung dagegen vom dquiatomaren Fall ab, reduziert sich S, da die Uber-
schusskomponente Plitze des zweiten Untergitters besetzt. Der Ordnungsgrad lésst sich
iiber Rontgenbeugung bestimmen. Durch die bevorzugte Besetzung einiger Gitterpositio-
nen durch eine Atomart werden im Rontgenbeugungsbild neue Reflexe sichtbar, die nach
den Auswahlregeln der ungeordneten Struktur verboten sind. Sie werden als Uberstruk-
turreflexe bezeichnet. Aus ihrem Verhéltnis zu den Fundamentalreflexen ldsst sich der
Ordnungsgrad bestimmen [41].

Mn bildet mit einer Reihe von Elementen intermetallische Phasen mit L 1o-Struktur. Ist
das Legierungselement ein Ubergangsmetall (Ir, Ni, Pd, Pt) kommt es zu einer antiferro-
magnetischen Kopplung zwischen den Mn-Atomen, die ein Mn-Moment zwischen 3 und
4 up aufweisen [42]. Ist das Legierungselement dagegen Al oder Ga, tritt eine ferromagne-
tische Kopplung auf, wobei das Mn-Moment etwa 2 ug betrégt [43]. Der Abstand der Mn-
Atome ist nicht die alleinige Ursache der magnetischen Wechselwirkung der Mn-basierten
L1y-Phasen. Er betrédgt fiir die antiferromagnetische Phase MnNi etwa 2,6441& und bei
MnPt 2,828 A. Dagegen betragen die Mn-Absténde in ferromagnetischem MnAl und MnGa
2,782 A bzw. 2,758 A.

Fiir MnAl wurde die ferromagnetische Kopplung durch den iiberstochiometrischen Mn-
Gehalt erkldrt. Einige Mn-Atome besetzen Al-Positionen im Kristall. Da ihr Abstand zu
den urspriinglichen Mn-Positionen kiirzer als der atomare Abstand im Mn-Untergitter ist,
kommt es zu einer antiferromagnetischen Kopplung der beiden Untergitter, wihrend die

Mn-Atome eines Untergitters parallel koppeln [43, 44].
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tP2 tP4

Abbildung 2.3.: Kristallstruktur der L1p-Ordnungsphase (CuAu I-Typ) in der primi-
tiven Zelle (tP2) und als geordnete kfz-Zelle (tP4).

2.3. Das System Mn-Al

Auf Grund der vielversprechenden intrinsischen Eigenschaften und der Tatsache, dass we-
der Mn noch Al in ihrer Verfiigharkeit kritisch sind [45]|, wurde die L1;-Phase im System
Mn-Al ausgewéhlt und beziiglich ihrer Eignung zur Herstellung Selten-Erd-freier Dauerma-
gnete untersucht. In diesem Abschnitt sollen die L1(-Phase, auch als 7-Phase bezeichnet,
beziiglich ihrer Bildung und magnetischen Eigenschaften vorgestellt und Verfahren zur Her-
stellung von Dauermagneten erortert werden. Abschlieffend wird das Gefiige von 7-MnAl
beschrieben und auf den Einfluss verschiedener Gefiigebestandteile auf die magnetischen

Eigenschaften eingegangen.

2.3.1. Konstitution, Bildung der 7-Phase, deren Stabilitit und

magnetische Eigenschaften

Abbildung 2.4 zeigt das Phasendiagramm des bindren Legierungssystems Mn-Al. Al wirkt
als Stabilisator von §- und J-Mn. Die maximale Loslichkeit von Al in S-Mn betrigt etwa
40 at. %, wihrend Mn in Al praktisch unloslich ist. Bei steigendem Al-Gehalt kommt es
zur Bildung einer Reihe intermetallischer Phasen, deren Existenzbereich sich zum Teil iiber
weniger als 100 °C erstreckt. Neben den thermodynamisch stabilen Phasen kann eine Reihe
metastabiler Zusténde eingestellt werden und im Bereich von 10 bis 20 at. % Mn existieren
quasikristalline Phasen [46, 47|.

1958 endeckte H. Kono die Bildung der metastabilen 7-Phase in der Mischungsliicke zwi-
schen $-Mn und der intermetallischen ~o-Phase [6], die aus der Hochtemperaturphase &

(Mg-Strukturtyp) gebildet wird. Die Phasenumwandlung erfolgt entweder wéhrend der
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Abbildung 2.4.: Bindres Phasendiagramm des Systems Mn-Al nach McAllister und
Murray [28].

Abkiihlung oder wihrend einer isothermen Warmebehandlung im Temperaturbereich zwi-
schen 300 und 500°C [6, 48]. Auf Grund des metastabilen Charakters der 7-Phase setzt
bei Temperaturen von iiber 500 °C die Zersetzung in die Gleichgewichtsphasen S-Mn und
Y2 ein.

Da das Gefiige erheblichen Einfluss auf die magnetischen Eigenschaften hat und die je-
weiligen Gefiigebestandteile stark von der 7-Bildung abhéngen, war der zugrunde liegende
Mechanismus der Phasenbildung in der Vergangenheit Gegenstand intensiver Untersuchun-
gen. Als Folge dessen wurden verschiedene Mechanismen vorgeschlagen, die sich zum Teil
erheblich widersprechen. Aus Untersuchungen an e-Einkristallen wurde ein zweistufiger

Prozess abgeleitet. Er besteht aus der Bildung der orthorhombischen Ordnungsphase &',
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Ordnung Umklappen

==l

L VO

Abbildung 2.5.: Verdeutlichung der Orientierungsbeziehung zwischen den Phasen e,
¢’ und 7 im Falle einer zweistufigen Umwandlung bestehend aus Ord-
nung von ¢ und diffusionslosem Umklappen von &’ in 7 [50].

die anschlieffend martensitisch in 7 umwandelt [49] (Abbildung 2.5). Dabei ergeben sich

zwischen den beteiligten Phasen ¢, ¢’ und 7 die folgenden Orientierungsbeziehungen [49]:

(0001)5‘ ‘ (001)8’ | ‘ (111)7'
[1100].]|[001].||[112], (2.11)

Geméf dieser Orientierungsbeziehungen liegt die [001]-Richtung von 7 stets in einer der
drei (1120)-Ebenen von e. Gleichzeitig stellt (111) die Zwillingsebene der T.1p-Struktur
dar. Somit ergeben sich 6 verschiedene Moglichkeiten, wie [001], zu [0001]. orientiert sein
kann. Durch Umwandlung eines e-Einkristalls unter uniaxialer Druckspannung parallel
zur [1101]-Richtung konnte ausschlieflich eine einzelne 7-Variante gebildet werden, deren
c-Achse mit einem Winkel von 84° zur Druckachse orientiert war [49]. Fiir abweichende
Bedingungen geht diese Moglichkeit der 7-Orientierung jedoch verloren. Auch wenn der
zweitstufige Mechanismus der 7-Bildung iiber lange Zeit allgemein akzeptiert war, ermog-
lichte er keine vollstdndige Beschreibung der Phasenbildung. So erfordert er zwingend die
Bildung der geordneten Phase &', deren Bildung nur bei Temperaturen von weniger als
520°C moglich ist, wiahrend ab 560 °C die Riickumwandlung ¢’ — ¢ erfolgt [51]. Gleich-
zeitig ist es aber moglich, 7 ohne die geordnete Zwischenphase auch bei deutlich hoheren
Temperaturen zu bilden |51, 52].

Eine zentrale Rolle zur Bestimmung des zugrunde liegenden Mechanismus der 7-Bildung
kommt dem Ort der Keimbildung zu. Basierend auf der vorgeschlagenen zweistufigen Um-

wandlung sollte die Keimbildung im geordneten &’ erfolgen, das mehr oder weniger homogen
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in der e-Matrix verteilt ist [53]. Mittels Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) wur-
den Anhaltspunkte fiir eine hohe Stapelfehlerdichte in ¢’ gefunden, die mit fortschreitender
Akkumulation eine Uberstruktur bildeten [54, 55|. Der Ubergang von ¢’ zu 7 mit der ent-
sprechenden Anderung der Stapelfolge -ABABAB- zu -ABCABC- ist abgeschlossen, wenn
auf 2 reguldr gestapelte dichtgepackte Ebenen ein Stapelfehler folgt [55]. Dagegen wurde
auch berichtet, dass es wegen der Bildung von &’ zu Spannungen auf die e-Matrix kommt
und sich deshalb dort Stapelfehler bilden, wihrend &’ selbst defektfrei bleibt |56]. Daraus
folgt, dass die 7-Bildung an den Stapelfehlern in ¢ einsetzt und eine kritische Menge an &’
nur notwendig war, um ausreichend Defekte als Nukleationszentren zu bilden.

In anderen Untersuchungen wurde beobachtet, dass in polykristallinen e-Proben die 7-
Keimbildung ausschliefslich an den Korngrenzen einsetzt [53, 57, 58|. Die simultane &~
Ordnungsreaktion lduft unabhingig davon im Korninneren ab und beeinflusst den Ver-
lauf der 7-Bildung nicht. Von der Korngrenze ausgehend bilden sich 7-Kolonien, die in
das Korninnere wachsen und dabei sowohl ¢ als auch & umsetzen [53]. Der sich daraus
ergebende zusammensetzungsinvariante, diffusionskontrollierte Keimbildungs- und Wachs-
tumsprozess wird als massive Umwandlung bezeichnet [57]. Auch im Falle der massiven
Umwandlung wird eine an Gleichung (2.11) angelegte Orientierungsbeziehung zwischen 7
und & beobachtet [57]:

(0001)[[(111)

[1120].|[110], (2.12)

Hier gilt jedoch die Einschrinkung, dass 2 verschiedene 7/e-Phasengrenzen gebildet wer-
den und 7 die Orientierungsbeziehung nur zu einem e-Korn aufweist. Der Sachverhalt ist
in Abbildung 2.6 sichtbar. Zum linken e-Korn weist der Keim eine kohérente oder teilko-
hérente Grenzfliche auf. Hier existiert die Orientierungsbeziehung geméf Gl. (2.12). Die
Grenzfliche ist praktisch unbeweglich und der Keim wichst in das rechte e-Korn hinein.
Dort bildet sich eine inkohirente Grenzfliche ohne definierte Orientierungsbeziehung. Der
Keim weist in der Regel Facetten parallel zu seinen {111}~ und {200}-Ebenen auf [57].

Somit ergeben sich mit martensitischer und massiver Umwandlung zwei grundsétzlich ver-
schiedene Umwandlungsmechanismen, wobei die martensitische Umwandlung primér in
Einkristallen beobachtet wird, wiahrend die massive Umwandlung in Polykristallen domi-
niert. Eine Anderung der Zusammensetzung oder ein Aufbringen von uniaxialem Druck
konnen den Schermechanismus begiinstigen [59]. Schlieklich ist es auch moglich, dass durch
die massiv gebildeten Keime in polykristallinen Proben eine hybride displazive Umwand-

lung mit kurzreichweitiger Diffusion ausgelost wird [60)].
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2. Grundlagen

Abbildung 2.6.: TEM-Aufnahme der 7-Keimbildung an einer e-Korngrenze [57].

Wegen der Metastabilitit neigt 7 zur Zersetzung in die Gleichgewichtsphasen S-Mn und
vo. Hierfiir ist im Gegensatz zur Phasenbildung langreichweitige Diffusion notwendig. Die
Bildung der Gleichgewichtsphasen erfolgt in bindren Legierungen ab etwa 500°C. Eine
Wirmebehandlung von 10 min bei 710°C fiihrt zur fast vollstdndigen Zersetzung von 7
[48].

Der Widerstand der 7-Phase gegen die Zersetzung lédsst sich durch die Zugabe geringer
Mengen von Kohlenstoff deutlich erh6hen, wodurch sie im Temperaturbereich um 700 °C
iiber mehrere Minuten gehalten werden kann [61]. Gleichzeitig wird auch e stabilisiert, in-
dem durch Kohlenstoff das e-Phasenfeld deutlich gegeniiber den iibrigen Phasen verbreitert
wird [62]. Die Stabilisierung von ¢ fiihrt zu einer Reduzierung der Reaktionsgeschwindigkeit
fiir die ¢ — 7 Umwandlung [63]. Gleichzeitig wird die Starttemperatur fiir die Umwandlung
erhoht [64]. Die Stabilisierung von 7 und ¢ bewirkt eine Reduzierung der kritischen Ab-
kiihlgeschwindigkeit aus dem e-Gebiet. Des Weiteren ist es moglich, wihrend des Heizens
7 direkt in € zu iiberfithren [65]. Dank des erhthten Widerstandes gegen die Zersetzung ist
eine Warmumformung von C-stabilisiertem MnAl moglich [7].

Wird Kohlenstoff der bindren Legierung in geringen Mengen zugegeben, wird er zunichst
in der 7-Phase gelost. Damit einhergehend kommt es zu einer Aufweitung des Kristallgit-
ters, was in Abbildung 2.7 zu erkennen ist. Kohlenstoff bewirkt eine deutliche Dehnung der
c-Achse, wihrend die a-Achse geringfiigig verkiirzt wird. Da die c-Achse betragsmifig viel
stiarker als die a-Achse betroffen ist, kommt es zu einer Verdnderung des ¢/a-Verhéltnisses.
Es steigt von ungefihr 0.91 auf bis zu 0,935. Ist ein Schwellwert von etwa 0,6 at. %C
iiberschritten, wird auch eine Zunahme des Volumens der L 15-Elementarzelle beobachtet.

Das Zellvolumen steigt von 55 A3 auf 55,6 A3, was einer Volumenzunahme von ungefihr
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2.3. Das System Mn-Al
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Abbildung 2.7.: Einfluss der Kohlenstoffzugabe auf (a) Gitterparameter und (b) Volu-
men der Elementarzelle von 7-(Mns3Aly7)100—2Ca-Legierungen [66].

einem Prozent entspricht [66]. Kohlenstoff besetzt bevorzugt die Oktaederliicken in den
Mn-Ebenen, wohingegen die Liicken in den Al-Ebenen nicht besetzt werden [67]. Die ma-
ximale Loslichkeit in 7 ist auf etwa 3,6 at. % begrenzt. Ab diesem C-Gehalt kommt es zu
keiner weiteren Anderung der kristallographischen Eigenschaften der 7-Phase. Statt dessen
setzt die Bildung der Phase Mn3AlC ein |7, 49]. Sie weist eine kubische Kristallstruktur
(a—3,856 A, Raumgruppe 221, Strukturtyp CaTiOj3) auf und ist bei Temperaturen unter
15°C ferromagnetisch mit einem Mn-Moment von 1,2 up [68].

Die magnetischen Eigenschaften von 7 hingen stark von der Zusammensetzung ab und
werden sowohl vom Mn:Al-Verhiltnis als auch vom C-Gehalt beeinflusst. Ein Uberblick
ist in Abbildung 2.8 dargestellt. Im Mn-Al-System existiert die L1o-Phase nur fiir Zu-
sammensetzungen mit Mn-Uberschuss. Somit gibt es mehr Mn-Atome, als Plitze im Mn-
Untergitter zur Verfiigung stehen. Der Mn-Uberschuss besetzt urspriingliche Al-Positionen
und reduziert so geméf Gl. (2.10) den Ordnungsparameter. Da beide Untergitter der L 1o-
Struktur Mn enthalten, tragen auch beide Untergitter zu den magnetischen Eigenschaften
der 7-Phase bei. Die magnetische Struktur von 7-MnAl wurde mittels Neutronenbeugung
bestimmt. Dabei konnte nachgewiesen werden, dass jedes Mn-Atom ein Moment zwischen
2 und 2,4 up tragt [43, 69, 70]. Die beiden Untergitter koppeln antiparallel zueinander und
sind entlang der c-Achse ausgerichtet [43]. 7-MnAl stellt somit wegen des Mn-Uberschusses
einen kollinearen Ferrimagneten dar. Durch den steigenden Mn-Gehalt und die damit ver-
bundene steigende Besetzung des Al-Untergitters mit Mn reduziert sich wegen der antipar-
allelen Kopplung der Untergitter die Sattigungsmagnetisierung. Dieser Trend ist in Abbil-

dung 2.8 (a) sichtbar. Gleichzeitig kommt es zu einer merklichen Stabilisierung des magne-
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Abbildung 2.8.: Einfluss der Zusammensetzung auf die magnetischen Eigenschaften
von 7-MnAl: (a) Einfluss des Mn-Gehaltes und (b) Einfluss der C-
Zugabe bei (MnsgAlys)100-2C, auf Anisotropiefeld, Sattigungsma-
gnetisierung und Curie-Temperatur [72].

tisch geordneten Zustandes, was sich in einer steigenden Curie-Temperatur zeigt. Damit
verhalten sich Mn-Al-Legierungen grundséitzlich anders als die ebenfalls L 1p-geordneten
Fe-Pt-Legierungen. Hier fiihrt eine Abweichung von der dquiatomaren Zusammensetzung
zu einer Reduzierung der Curie-Temperatur |71|. Unter der Annahme, dass der Mn-Gehalt,
die Anisotropiekonstante K; kaum beeinflusst [72|, steigt gemék Gl. (2.4) das Anisotropie-
feld H, mit steigendem Mn-Gehalt an.

Auch die Zugabe von Kohlenstoff hat mafsgeblichen Einfluss auf die intrinsischen magne-
tischen Eigenschaften. Am deutlichsten zeigt sich dies bei der Curie-Temperatur, die mit
zunehmendem C-Gehalt anfangs linear abfillt und nach Erreichen der maximalen Los-
lichkeit konstant bleibt. Dabei reduziert sich T, fiir eine Ausgangszusammensetzung von
MngyAlyg von 360 °C auf 270°C. Neben der Absenkung von T, fiihrt eine C-Zugabe zu
einer Erhchung der Sattigungsmagnetisierung. Ursache dafiir ist eine verbesserte Ordnung
der terndren Legierung [69]| und eine Erhohung des Mn-Momentes [70], da durch C die
Abstidnde zwischen den Mn-Atomen steigen. Wie im bindren Fall kommt es auch hier zu
einer Anderung des Anisotropiefeldes, falls sich die Sittigungsmagnetisierung dndert, da

auch im Falle der C-Zugabe die Anisotropiekonstante nahezu gleich bleibt [72].
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2.3. Das System Mn-Al

2.3.2. Prozessierungsmoglichkeiten und Eigenschaftsentwicklung

Aus den oben diskutierten Besonderheiten beziiglich Bildung und Stabilitdt der 7-Phase
ergeben sich fiir eine mogliche Prozesskette zur Herstellung von Dauermagneten einige
Einschréinkungen. Ferrite, Nd-Fe-B- und Sm-Co-Magnete lassen sich auf pulvermetallur-
gischem Weg verarbeiten. Der Dauermagnet wird aus Pulver gepresst und anschlieffend
gesintert. Das Pulver kann vor dem Pressen durch ein Magnetfeld ausgerichtet werden,
wodurch die Herstellung anisotroper Magnete moglich ist.

Die Anwendung der bereits optimierten Prozesskette ist im Falle von 7-MnAl nicht mdog-
lich, da die Phase bei herkommlichen Sintertemperaturen nicht vorliegt. Auch die Zugabe
von C #ndert hieran nichts. Ublicherweise wird 7 durch nachtrigliche Wirmebehandlung
von abgeschrecktem ¢ im Temperaturbereich von 300 bis 600 °C gebildet. Vorher ist eine
Wirmebehandlung im Gebiet der e-Phase zur Beseitigung von anderen eventuell vorhan-
denen Phasen notwendig. Die Koerzitivfeldstirke liegt dabei zwischen 0,12 und 0,18 T und
ist abhéngig von Legierungszusammensetzung, Temperatur, Haltezeit und dem Gefiige der
e-Phase [48, 53, 73, 74, 75|]. Wird die optimale Behandlungstemperatur oder -zeit iiber-
schritten, fillt die Koerzitivfeldstirke rasch ab. Verantwortlich hierfiir ist vermutlich ein
bisher nicht ndher untersuchter Erholungsvorgang, der die Defektdichte in 7 reduziert [53].
Lag e urspriinglich als isotroper Polykristall vor, weist 7 auch keine Vorzugsorientierung
der magnetisch leichten Achsen auf und die resultierende Remanenz ist entsprechend nied-
rig 48, 76].

Ein guter Dauermagnet ist durch ein hohes Energieprodukt gekennzeichnet. Die Voraus-
setzungen dafiir sind hohe Koerzitivfeldstirke und hohe Remanenz. Aus diesem Grund
wurden verschiedene Verfahren untersucht um beide Eigenschaften gegeniiber dem umge-
wandelten Ausgangszustand zu verbessern. In bisherigen Arbeiten lag der Schwerpunkt in
der Untersuchung der Wechselwirkung von Prozessierung und magnetischen Eigenschaf-
ten. Die Bedeutung des Gefiiges als deren Bindeglied wurde dagegen wenig strukturiert
untersucht.

Die verschiedenen Verarbeitungsverfahren lassen sich grundsétzlich in pulvermetallurgische
Verfahren, Rascherstarrung und Massivumformung unterteilen. Bereits friithzeitig wurde
die Moglichkeit erkannt, H. durch Mahlen deutlich zu erhdhen, wobei allerdings die Sét-
tigungsmagnetisierung erheblich absinkt [73, 77, 78, 79]. Durch eine anschliefende Wir-
mebehandlung bei Temperaturen unter 500 °C lasst sich die Magnetisierung zwar teilweise
wiederherstellen, aber nur auf Kosten einer erneuten Reduzierung der Koerzitivfeldstirke
[77, 80]. Auch wenn sich durch Mahlen mit anschliefender Warmebehandlung ein optimier-
tes Verhéltnis aus Magnetisierung und Koerzitivfeldstirke einstellen lisst, liegen die Pulver

nicht als einkristalline Partikel vor und lassen sich folglich nur begrenzt im Magnetfeld aus-
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2. Grundlagen

richten [79, 80]. Fiir die Kompaktierung von MnAl-Pulvern wurden bisher Heiflpressen |81],
Mikrowellensintern [81], Sintern im e-Gebiet [82] und Extrusion [83] diskutiert. Dabei zeig-
ten die kompaktierten Proben schlechtere magnetische Eigenschaften als die Pulver und
7 war bereits teilweise zersetzt. Legiert man Mn und Al mechanisch miteinander, liegen
im Anschluss S-Mn [84] oder a-Mn [85] vor. Durch eine Wérmebehandlung ldsst sich 7
bilden. Die resultierenden magnetischen Eigenschaften sind mit denen von mechanisch ge-
mahlenen Pulvern vergleichbar.

Durch Rascherstarrung liegt im erstarrten Zustand bereits reine e-Phase vor. Eine Homoge-
nisierungswiarmebehandlung ist nicht mehr erforderlich. Eine anschliefende Warmebehand-
lung fithrt zur 7-Bildung. Verfahren, wie das Schmelzspinnen (melt spinning), erzeugen ein
diinnes isotropes Band mit hoher Sattigungsmagnetisierung und einer Koerzitivfeldstirke
von etwa 0,18 T [86, 87, 88|. Die Bénder kénnen anschliefend zu Pulver verarbeitet und
mittels Feld-aktiviertem Sintern (Spark Plasma Sintering) kompaktiert werden [89]. Die
resultierenden Proben sind kristallographisch isotrop und die magnetischen Eigenschaften
dariiber hinaus schlechter als die der rascherstarrten Bénder.

Als Alternative kénnen Verfahren der Massivumformung genutzt werden, um eine Tex-
turierung und damit Verbesserung der magnetischen Eigenschaften zu erreichen. Hierfiir
sind Verfahren der Warm- und Kaltumformung denkbar. Durch Himmern wurde ein ani-
sotroper Magnet mit einer Koerzitivfeldstirke von 0,46 T und einem maximalen Energie-
produkt von 28kJ/m? hergestellt [77]. Das magnetische Verhalten dhnelte dabei dem von
MnAl-Pulvern und die Magnetisierung kann durch eine nachtrigliche Warmebehandlung
gesteigert werden [90]. 7-MnAl weist bei Raumtemperatur eine begrenzte Umformbarkeit
auf, wodurch es zur Bildung von Rissen kommen kann.

Warmumformung kann als Fliefspressen [7] oder Stauchen [91, 92| erfolgen. Die Umform-
temperatur liegt in beiden Fillen bei etwa 700 °C, weswegen die Stabilisierung von 7 mit
Kohlenstoff notwendig ist. Fliefpressen ermoglicht die Herstellung von uniaxial texturier-
ten Magneten mit pigH,—=0,32 T und (BH )0, =50 kJ/m? [7]. Durch weiteres Stauchen eines
uniaxial texturierten Magneten, wobei die Stauchrichtung parallel zur Extrusionsrichtung
liegt, entsteht eine radiale Textur [91]. Das maximale Energieprodukt in radialer bzw. tan-
gentialer Richtung betrigt 32,8 kJ/m3, normal dagegen 12kJ/m? [§].

Ein Vergleich der verschiedenen Verarbeitungsverfahren beziiglich der resultierenden ma-
gnetischen Eigenschaften ist in Tabelle 2.3 zusammengefasst. Daraus wird ersichtlich, dass
die Maximalwerte fiir die Koerzitivfeldstdrke durch Mahlen oder Kaltumformung erreicht
wurden. Zur Texturierung sind Verfahren der Massivumformung geeignet, doch nur durch
Warmumformung war bisher die Herstellung von Magneten mit einem Energieprodukt

moglich, das das von Ferriten deutlich iibertrifft.
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2.3. Das System Mn-Al

Tabelle 2.3.: Ubersicht zu verschiedenen Verarbeitungsverfahren und den daraus resul-
tierenden magnetischen Eigenschaften von MnAl-basierten Materialien.

Verfahren poH, / T | B,/ T | (BH)mar / kJ/m? | Quelle
Mahlen 0,48 | 0,29 93]
Mahlen 0,28 | 0,35 16 180]

Mechanisches Legieren 0,34 0,25 10 [84]
Rascherstarrung 0,17 0,34 12 [88]
Rascherstarrung 0,21 0,32 13 [94]

FlieRpressen 0,32 0,58 50 [7]

Stauchen 0,41 0,46 33 [91]

Stauchen 0,22 0,5 14 [81]

Hémmern 0,46 0,43 28 [77]

diinne Schichten 1,07 [95]

2.3.3. Gefiige von MnAl-basierten Magneten

Das Gefiige von Materialien mit L1y-Struktur ist im Allgemeinen durch die Anwesen-
heit verschiedener Defekte, wie zum Beispiel Antiphasengrenzen und Zwillinge |96, ge-
kennzeichnet. Das Gefiige von 7-MnAl in verschiedenen metallurgischen Zustédnden war
bereits Gegenstand intensiver Untersuchungen mittels TEM. Dabei wurden verschiedene
Defektarten nachgewiesen und aus ihrer Wechselwirkung mit magnetischen Doménenwén-
den Riickschliisse auf die Bedeutung fiir die magnetischen Eigenschaften gezogen. Eine
Zusammenfassung der verschiedenen Gefiigebestandteile ist in Tabelle 2.4 dargestellt.
Bereits die ersten 7-Keime neigen zur Bildung von Zwillingen mit einer {111}-Zwillingsebene
und ihr Auftreten wird mit dem Abbau von mechanischen Spannungen an der ¢/7-Phasen-
grenze erklart [53, 54, 57|. Antiphasengrenzen sind dagegen zu Beginn der Phasenbildung
nicht vorhanden und bilden sich erst beim Keimwachstum [53|. Nach Abschluss der Pha-
senbildung enthilt das Gefiige von 7 eine grofse Anzahl von Zwillingen, Antiphasengrenzen
und Stapelfehlern |55, 58, 97|. Im Zuge der Warmumformung kommt es zu einer Gefiige-

neubildung, die mit einer erheblichen Kornfeinung verbunden ist. Im warmumgeformten
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2. Grundlagen

Tabelle 2.4.: Einfluss des metallurgischen Zustandes auf die Gefiigebestandteile von
7-MnAl mittels TEM [97].

Ausgangszustand nach Warmumformung
Korngrdéfe >10 pm 0,5 bis 5 um
Textur nicht vorhanden vorhanden
Antiphasengrenzen viele nicht beobachtet
Zwillinge viele viele
Versetzungsdichte niedrig in manchen Kérnern hoch
Doménenwéande vorhanden in Kérnern nicht beobachtet

Zustand gibt es weiterhin eine groffe Anzahl an Zwillingen, wihrend Antiphasengrenzen
nicht beobachtet wurden [97]. Mit Hilfe der Lorentz-Mikroskopie konnte gezeigt werden,
dass Antiphasengrenzen in MnAl magnetisch aktiv sind, wodurch sich eine attraktive Wech-
selwirkung mit magnetischen Doménenwénden ergibt [98]|. An den Antiphasengrenzen be-
finden sich stets auch Doménenwénde [97, 99, 100]. Daraus wurde geschlussfolgert, dass sie
als Orte der Doménenbildung dienen [100, 101]. Die im Zuge der Warmumformung verbes-
serten magnetischen Eigenschaften wurden unter anderem mit dem Fehlen von Antipha-
sengrenzen erklirt [97]. Auf der anderen Seite besteht auch eine Wechselwirkung zwischen
Doménenwanden und Stapelfehlern bzw. Zwillingen, die jedoch weniger stark ausgepragt
ist. Durch Anlegen eines Feldes wandern die Doménenwénde von Defekt zu Defekt |99, 100],
wodurch sie als Haftzentren angesehen werden kénnen und die Koerzitivfeldstérke erh6hen
[97]. Durch die Zugabe von Kohlenstoff in 7 iiber die maximale Loslichkeit hinaus kommt
es zur Bildung von Carbid-Ausscheidungen, die dispers oder in lamellarer Form vorliegen
kénnen [102]. Auch ihre Existenz wurde mit einer erh6hten Koerzitivfeldstéirke in Zusam-
menhang gebracht |7, 97]. Durch Rekristallisation wiahrend der Warmumformung kommt
es zur Kornfeinung, die ebenfalls die Koerzitivfeldstiarke beeinflusst. Es wurde ein inverser
Zusammenhang zwischen Korngrofe und Koerzitivfeldstirke gefunden [103], der mit der
Behinderung der Doménenbewegung durch Korngrenzen erklart wurde [104].

Versetzungen sind ebenfalls Bestandteil des Gefiiges. Auch wenn ihre Existenz in 7-MnAl
nach der Phasenbildung nachgewiesen wurde, sind iiber ihren Einfluss auf die magnetischen

Eigenschaften keine Informationen verfiigbar. Gleiches gilt fiir Punktdefekte.

24



3. Experimentelle Methoden

3.1. Probenherstellung

3.1.1. Legierungsherstellung und Warmebehandlungen

Zur Herstellung der Ausgangslegierungen kamen schmelzmetallurgische Verfahren zur An-
wendung'. Dafiir wurden elementares Aluminium und Mangan mit einer Reinheit von
99,99 % und Graphitgranulat mit einer Reinheit von 99,9 % in der stochiometrischen Soll-
zusammensetzung eingewogen. Fiir kleinere Probenmengen mit einer Einwaage von ma-
ximal 20 g erfolgte das Schmelzen im Lichtbogenofen in einer Cu-Schmelzplatine unter
Ar-Atmosphére. Durch mehrmahliges Umschmelzen der Schmelzkopfe wurde eine mog-
lichst gleichméfige Vermischung der Elemente erreicht.

Fiir grofere Probenmengen von etwa 50g stand ein Induktionsofen zur Verfiigung. Die
Elemente wurden in einem Al,O3-Tiegel unter Ar-Atmosphére geschmolzen und nach kur-
zer Haltezeit in eine zylindrische Cu-Kokille mit einem Durchmesser von 10 mm gegossen.
Neben der generell groferen Probenmenge hatte das Induktionsschmelzen den Vorteil eines
endabmessungsnahen Giefsens. Von dem abgekiihlten Stab konnten Scheiben abgetrennt
werden, die ohne umfangreiche mechanische Nachbearbeitung fiir die Umformversuche ge-
nutzt werden konnten.

Die Ausgangslegierungen wurden stichprobenartig hinsichtlich ihrer Zusammensetzung
mittels energiedispersiver Rontgenspektroskopie (EDS) und chemischer Methoden ana-
lysiert?. Dabei stellte sich heraus, dass die Abweichung von der Sollzusammensetzung fiir
Mn und Al weniger als 0,5m. % betrug und fiir C unter 0,1 m. % lag. Auch der Zusammen-
setzungsunterschied zwischen Kopf und Fufl der induktionsgeschmolzenen Stibe bewegte
sich in diesen Grenzen.

Wegen ausgeprigter Seigerung bildete sich bei Mn-armen Legierungen stets ein grofer
Anteil der Gleichgewichtsphase ~,. Zu deren Beseitigung war eine Homogenisierungswir-

mebehandlung bei 1100°C fiir 2 Tage notwendig. Dafiir wurden die Proben in Ta-Folie

!Alle in dieser Arbeit untersuchten Proben wurden von B. Gebel erschmolzen und wirmebehandelt.
’Die chemischen Analysen wurden von A. Voss und H. Bukkamp am Institut fiir komplexe Materialien
(IKM) des IFW Dresden durchgefiihrt.
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eingewickelt, in eine Quarzglasampulle unter 150 mbar Ar eingeschlossen und in den vor-
gewarmten Ofen gelegt. Im Anschluss erfolgte das Abschrecken der Proben in der Quarz-
glasampulle in Wasser. Die Ta-Folie diente zur Adsorbtion von Restsauerstoff. Zur Ein-
stellung der Hochtemperaturphase wurden Teile der homogenisierten Proben erneut bei
1100 °C fiir 30 Minuten gegliiht. Dabei wurde auf die Quarzglasampulle verzichtet, sodass
die Probe direkt in Wasser abgeschreckt werden konnte. Weitere Warmebehandlungen der
unterschiedlich verarbeiteten Proben erfolgten bei verschiedenen Temperaturen unterhalb
von 800°C, wobei wegen der geringen Oxidationsneigung zum Teil auf die Verwendung

von Glasampullen verzichtet wurde.

3.1.2. Warmumformung

Scheiben der induktionsgeschmolzenen Legierung Mns3Al4;Cs wurden nach vorangegange-
ner Homogenisierung durch Zylinderstauchen und Fliefpressen warmumgeformt. Die Schei-
benhdhe variierte dabei je nach angestrebter Hohenreduktion zwischen 4 und 10 mm.

Das Zylinderstauchen erfolgte an einer Heifpresse mit 200 kN Maximalkraft und integrier-
ter Kraft- und Wegmessung unter Ar-Atmosphére. Die Umformtemperatur wurde von 600
bis 760 °C variiert, wihrend die Umformgeschwindigkeit ¢ = ‘Z—f konstant bei 0,001s7}
gehalten wurde. Die Probenerwédrmung erfolgte optisch und die Probe wurde vor jedem
Versuch 5 Minuten bei der jeweiligen Umformtemperatur gehalten, um eine homogene
Durchwiarmung des Werkstiickes zu ermdoglichen. Der Umformgrad ist iiber das logarith-
mische Verhéltnis von Ausgangs- zu Endhéhe definiert als ¢ = In(hg/henq). Die in dieser
Arbeit durch Stauchen eingestellten Umformgrade erstrecken sich von ¢ = 0,17 bis ¢ =
2,2. Die Fliefspannung k; wihrend des Stauchens lasst sich aus der Umformkraft und
dem momentanen Durchmesser der Probe berechnen. Dafiir waren einige Annahmen not-
wendig. So wurde von einer Volumenkonstanz wihrend der Umformung ausgegangen, das
Ausbauchen der Probe wihrend des Stauchens vernachlissigt und stets eine kreisférmge
Grundfliche der Probe angenommen.

Fiir das Fliefspressen wurden Probenscheiben in einer konisch zulaufenden Cu-Hiilse plat-
ziert und anschlieRend durch eine Matrize mit einem Durchmesser von 5mm extrudiert?.
Dies entspricht einer Flichenreduktion von 4 bzw. einem logarithmischen Umformgrad
¢ von 1,38 (p = In(Ag/Acna), Ao - Ausgangsfliche, A.,s - Endfliche der Probe). Das
Fliekpressen erfolgte im Gegensatz zum Stauchen kraftgesteuert bei einer Temperatur von
680 °C unter Ar-Atmosphére.

3Der Versuch wurde von H. Merker am IKM durchgefiihrt.
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3.2. Probencharakterisierung

3.1.3. Kaltumformung

Fiir die Kaltumformung wurde ein induktionsgeschmolzener Stab der Zusammensetzung
MngyAlyg im homogenisierten Zustand verwendet. Wegen der hohen Sprodigkeit kam des
Weiteren ein Stahlrohr (Stahlmarke 1,4811, Durchmesser 14 mm, Wandstirke 1,5mm)
als Mantel zur Anwendung, der die eigentliche Probe wihrend der Umformung umgab.
Der Verbund wurde anschlieffend in 6 Stichen auf einen Aufendurchmesser von 7,5mm
bei Raumtemperatur durch Himmern verjiingt?. Das entspricht einer Flichenreduktion
der hartmagnetischen Phase von ca. 3 bzw. einem logarithmischen Umformgrad von 1,1.
Wihrend der Umformung kam es zur Bildung mehrerer Risse und Ausbriiche im magne-
tischen Probenmaterial, sodass eine Entfernung des Stahlmantels nach der Umformung
nicht moglich war. Alle folgenden Untersuchungen wurden daher am Verbund Stahlman-
tel /magnetisches Kernmaterial durchgefiihrt. Die magnetischen Kenndaten wurden auf die
tatsichliche Flache des umgeformten Kernmaterials bezogen. Bei der Bestimmung der ma-
gnetischen Eigenschaften nach der Kaltumformung erwies sich der paramagnetische Cha-
rakter des hochlegierten Stahlmantels als vorteilhaft, da er die magnetischen Messungen

nicht beeinflusste.

3.2. Probencharakterisierung

3.2.1. Kristallstrukturbestimmung

Rontgenbeugung wurde zur Bestimmung der kristallographischen Eigenschaften der Pro-
ben an einem Rontgendiffraktometer vom Typ AXS D8 ADVANCE der Firma Bruker
unter Verwendung von Co-Ka-Strahlung mit einer Wellenlédnge von A(K,1) — 1,7890A
und \(Ky2) = 1,7929 A durchgefiihrt. Das Intensitiitsverhiiltnis beider Wellenliingen be-
trug ca. 2 zu 1. Die Messungen erfolgten in Bragg-Brentano-Geometrie im 26-Bereich von
20° bis 120° mit einer 26-Schrittweite von 0,03° und einer Messdauer von 10s pro Schritt.
Zusétzlich wurden eine 0,4 mm-Blende an der Strahlenquelle und ein 0,2 mm dicker Eisen-
filter vor dem Detektor verwendet. Um die Messstatistik zu verbessern rotierte die Probe
wahrend der Messung mit 30 Umdrehungen pro Minute.

Die Auswertung der gemessenen Beugungsbilder erfolgte mittels Rietveldanalyse unter
Verwendung des Programms FullProf [105, 106|. Die Rietveldanalyse beruht auf der An-
passung des gemessenen Datensatzes an ein simuliertes Beugungsbild nach der Methode
der kleinsten Fehlerquadrate. Ziel ist es dabei, den Unterschied zwischen gemessenen und

berechneten Beugungsbild, beschrieben durch den Giitewert 2, zu minimieren. Dadurch

4Der Versuch wurde von D. Seifert durchgefiihrt.
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sind die Bestimmung der Gitterparameter einer Phase, die Phasenanteile bei Mehrphasig-
keit, die atomare Besetzung (Ordnungsparameter), sowie Aussagen zur Reflexverbreiterung
moglich. Letztere lésst sich tiber die Methode von Williamson und Hall [107] auswerten. Ei-
ne entsprechende Routine ist im Programm FullProf bereits implementiert. Weitere Details

zu Rietveldanalyse und Reflexbreitenauswertung werden im Anhang aufgefiihrt.

3.2.2. Gefiigeuntersuchungen
Probenpriparation

Vor der mikroskopischen Gefiigeuntersuchung war eine metallografische Probenpripara-
tion notwendig. Dafiir wurden Proben manuell unter Zuhilfenahme eines Accustops der
Firma Struers an einer Schleifmaschine vom Typ Phoenix Beta (Firma Jean-Wirtz) mit
SiC-Schleifpapier mit aufsteigender Kérnung von 360 bis 4000 erst plan- und dann feinge-
schliffen. Das Polieren erfolgte chemisch-mechanisch mit der nicht-kristallinen kolloidalen
SiOs-Suspension Mastermet 2 von Buehler fiir 3 bis 5 Minuten. Nach der anschliefslenden
Reinigung der Probenoberfliche in Ethanol mittels Ultraschall erfolgte eine Endreinigung
der Schlifffliche auf einem sauberen MD-Chem Poliertuch mit Ethanol. Zur Vermeidung
von Aufladungseffekten im Rasterelektronenmikroskop, zum Beipiel wihrend der Lang-
zeitmessungen zur Bestimmung der lokalen Orientierung, wurden die polierten Proben mit
Leitsilber auf einem Al-Probenhalter aufgeklebt und anschlieftend in einer Vakuumkammer

getrocknet.

Rasterelektronenmikroskopie und Energiedispersive Réntgenspektroskopie

Die praparierten Proben wurden an einem hochauflosenden Rasterelektronenmikroskop
(REM) vom Typ Leo Gemini 1530 (Firma Zeiss) mit Feldemissionskathode bei einer Be-
schleunigungsspannung von 20 kV untersucht. Das Mikroskop ist mit Sekundéarelektronen-
und Riickstreuelektronendetektoren, einem energiedispersiven Rontgenspektrometer (EDS),
sowie einem Elektronenriickstreubeugungsdetektor ausgestattet. Zur Unterscheidung der
verschiedenen Phasen und Gefiigebestandteile kam vorrangig der Riickstreuelektronende-
tektor zu Anwendung. Mit zunehmender Dichte einer Phase werden die Primérelektronen
stiarker gestreut, wodurch sich verschiedene Phasen beziiglich ihres Kontrastes unterschei-
den lassen (,Materialkontrast“). Da der Kontrast aber u.a. von der Probenorientierung ab-
héngt, konnte der Riickstreuelektronendetektor auch zur Untersuchung einphasiger Proben
genutzt werden.

Die Bestimmung der mittleren Korngréfe und der Korngrofenverteilung nach der dyna-

mischen Rekristallisation erfolgte an mehreren repréisentativen Stellen eines Zustandes.
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3.2. Probencharakterisierung

Dafiir wurden etwa 1000 Korner pro Zustand durch Linienanalyse mit Hilfe des Python-
Programms grain_size erfasst®. Da die mittlere Korngrofe stark von der Umformtempe-
ratur abhingt, wurde die Klassenweite zur Abbildung der Korngrofsenverteilung tempera-
turabhéngig zwischen 50 nm fiir eine Umformtemperatur von 600 °C und 300 nm fiir eine
Umformtemperatur von 760 °C variiert.

Die quantitative Bestimmung der chemischen Zusammensetzung ist mit EDS moglich.
Hierfiir stand ein fensterloser Silicon Drift Detector (Quantax-System der Firma Bruker)

und die Messsoftware Esprit zur Verfiigung.

Elektronenriickstreubeugung

Zur Bestimmung der lokalen kristallographischen Orientierung kann die Elektronenriickstreu-
beugung (electron backscatter diffraction, EBSD) genutzt werden. Der entsprechende Messauf-
bau ist schematisch in Abbildung 3.1 (a) dargestellt. Trifft ein fokusierter Primérelektro-
nenstrahl auf die Probe, kommt es durch Coulomb-Streuung an den Atomkernen zu einer
Auffacherung des Strahls. So entsteht im Kristall eine punktférmig strahlende Elektronen-
quelle mit praktisch einheitlicher Wellenldnge. Die in unterschiedliche Richtungen gestreu-
ten Elektronen werden an Netzebenen gebeugt, sobald die Braggsche Gleichung erfiillt ist.
Die dabei entstehenden Beugungskegel bilden beim Auftreffen auf einen Phosphorschirm
charakteristische Muster, die als Kikuchi-Bénder bezeichnet werden (Abbildung 3.1 (b)).
Die Bandmitte entspricht der gedachten Schnittlinie der Netzebenenschar mit dem Schirm.
Da die Braggsche Gleichung fiir alle Netzebenen gleichzeitig erfiillt ist, erscheinen dement-
sprechend viele Bénder im Kikuchi-Beugungsdiagramm, das eine gnomonische Projekti-
on des Kristallgitters auf den Phosphorschirm darstellt. Dadurch enthalten die Kikuchi-
Diagramme Informationen iiber Symmetrie und Orientierung des Kristalls. Abbildung 3.1

(b) zeigt ein Kikuchi-Diagramm von Silizium. Es ldsst sich wie folgt interpretieren [108|:

e Die Breite der Bénder ist proportional zum doppelten Bragg-Winkel bzw. indirekt

proportional zum Netzebenenabstand.

e Die Winkel zwischen den Bandmitten entsprechen den Winkeln zwischen den zuge-

horigen Netzebenen.

e Die Kreuzungspunkte von Bindern stellen kristallographische Zonenachsen dar, die

auch als Pole bezeichnet werden.

e Die Schirfe der Biander kann als Mak fiir die Kristallqualitdt herangezogen werden.

®Das Programm wurde von Dr. T.G. Woodcock entwickelt.
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Abbildung 3.1.: (a) Anordnung zur Aufnahme von Kikuchi-Diagrammen mittels Elek-
tronenriickstreubeugung im Rasterelektronenmikroskop, (b) Kikuchi-
Diagramm von Silizium mit einigen indizierten kristallographischen
Zonenachsen. Das Kikuchi-Diagramm wurde von Dr. T.G. Woodcock
bereitgestellt.

Eine hohe Versetzungsdichte fiihrt zur Verbreiterung der Binder und die Beugungs-

bilder werden diffus.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde ein EBSD-System von HKL (inzwischen Oxford Instru-
ments) genutzt, das aus einem Nordlys II-Detektor und dem Software-Paket channels
besteht. Die Indizierung der Beugungsdiagramme und somit die Bestimmung der lokalen
Orientierung erfolgte automatisch mittels Hough-Transformation [109, 110|. Wahrend der
Messung wurde der Strahl iiber die Probe gerastert. Die Elektronenriickstreubeugung kam
im Rahmen dieser Arbeit bei verschiedenen Fragestellungen zur Anwendung. Diese um-
fassten die Bestimmung der lokalen Orientierung zur Analyse der Grenzflichenverteilung,
die Messung der globalen Probentextur nach der Umformung und die Untersuchung der
Versetzungsdichte in verschiedenen Probenzustinden. Fiir letzteres wurde ein Algorithmus

zur Analyse der Qualitdt der Kikuchi-Diagramme entwickelt.

3.2.3. Magnetische Messungen

Zur Bestimmung der magnetischen Eigenschaften wurden M (H)-Hysteresekurven stan-

dardméfig an einem Superconducting Quantum Interference Device (SQUID) vom Typ
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3.2. Probencharakterisierung

MPMS-5S (Firma Quantum Design) bei Raumtemperatur (T=295K) mit einem Maxi-
malfeld von pgH—=5T gemessen. Die Probengeometrie wurde durch Entscheren der gemes-
senen Hysteresekurven beriicksichtigt. Die Proben unterliegen fiir die SQUID-Messungen
der Einschrankung, dass ihr Durchmesser 5 mm und ihr maximales Moment 10 emu nicht
iiberschreiten darf®. Die kaltumgeformten Komposite aus Stahlmantel und magnetischem
Kernmaterial mit einem Durchmesser von 7,5 mm wurden daher an einem Permeagraphen
(Firma Magnetphysik) mit einem Maximalfeld von 2,2T gemessen. Hochfeldmessungen
bis zu einem Maximalfeld von 14T erfolgten fiir ausgewédhlte Proben an einem Physical
Properties Measurement, System (PPMS, Firma Quantum Design). Das gleiche Gerét kam
auch fiir thermomagnetische Messungen bis 500 °C zur Bestimmung der Curie-Temperatur
T, 7zur Anwendung. Sie erfolgten bei einem angelegten Feld von 0,1 T und einer Heizrate

von 10 K/min. Als Curie-Temperatur wurde das Minimum der Ccll—]\T/[—Kurve definiert.

61 emu (electro magnetic unit) entspricht einem magnetischen Moment von 1-1073Am?.
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4. Gefiige von Mn-Al-basierten
Materialien im Bereich der
ferromagnetischen 7-Phase und

deren magnetische Eigenschaften

4.1. Mogliche Phasen und deren Erscheinungsbild im
Getfiige

Geméf Phasendiagramm (Abb. 2.4) kénnen nahe der dquiatomaren Zusammensetzung im
Bereich von 50at. % bis 60 at. % Mn verschiedene Phasen auftreten: v, und v-MnysAlss,
e-Mns5Alys, 6-Mn und S-Mn. Des Weiteren kann in diesem Bereich die metastabile Phase
7 gebildet werden. Mit Ausnahme von ~-MnysAlss und 0-Mn wurden die verschiedenen
Phasen in unterschiedlichen Kombinationen im Rahmen dieser Arbeit beobachtet. Einen
Uberblick iiber verschiedene Gefiigezustinde zeigt Abbildung 4.1. Die Abbildungen 4.1
(a)-(c) stellen die Ausgangszustinde nach dem Schmelzen fiir verschiedene Legierungszu-
sammensetzungen dar. Dabei wird ersichtlich, dass in der Regel weder die ferromagnetische
7-Phase noch ihre Ausgangsphase ¢ rein auftreten, sondern stets in Kombination mit den
Gleichgewichtsphasen S-Mn oder 7, vorliegen. Fiir Mn-arme Zusammensetzungen mit we-
niger als 54 at. % erfolgt die Erstarrung gemif Phasendiagramm unter Bildung und Wachs-
tum von e-Kristalliten, die selbst einen héheren Mn-Gehalt aufweisen. Dies geht mit einer
ausgepragten Dendritenbildung einher. Durch die damit verbundene Seigerung reichert sich
die Schmelze zunehmend mit Al an. So verlisst die Zusammensetzung der Schmelze den
Konzentrationsbereich der e-Phase und erstarrt anschliefend als v-MnysAlss. Bei weiterer
Abkiihlung der Legierung kommt es zu 2 Umwandlungen im festen Zustand. Als Erstes
erfolgt die Bildung von 5 bei ca. 840 °C aus y-Mny5Als5. Die damit verbundene eutektoide
Bildung von -Mn wird nicht beobachtet und Mn bleibt in Zwangslosung. Das regelméfig

verzwillingte Gefiige von 75 (siehe Abbildung 4.13) deutet auf eine martensitische Umwand-
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lung hin [111]. Kiihlen die primér erstarrten e-Dendriten ab, zerfallen sie nicht eutektoid in
~v-MnysAlss und S-Mn, sondern es kommt bei fortschreitender Unterkiihlung zur Bildung
der metastabilen 7-Phase. Kohlenstoff verzogert die Phasenumwandlung, wodurch nach
der Erstarrung Mns3Aly;sCy (Abb. 4.1 (¢)) groftenteils aus der Hochtemperaturphase € be-
steht. An der £/75-Phasengrenze ist allerdings schon die beginnende 7-Bildung erkennbar.
In bindren Legierungen ist diese Phasenumwandlung schon vollstindig abgelaufen und es
liegen ausschlieflich 7 und v, vor.

Der Anteil der LL15-Phase im Erstarrungsgefiige ist von der Legierungszusammensetzung
abhéngig. Die Legierung MnsgAly, besteht fast ausschlieklich aus 7-Phase (Abbildung 4.2
(a)), wihrend bei Mn-armen Legierungen mit einem Mn-Gehalt von maximal 54 at. % ein
steigender Anteil an v, auftritt. Bei h6heren Mn-Gehalten tritt neben 7 zusatzlich S-Mn auf
(siehe auch Abbildung 4.1 (b)). Die Ursache hierfiir liegt moglicherweise in einer peritekti-
schen Phasenreaktion bei 1260 °C, die jedoch eigentlich erst bei noch héheren Mn-Gehalten
auftreten sollte.

Durch eine Homogenisierungswirmebehandlung im Bereich der s-Phase kann die erstar-
rungsbedingte Seigerung zumindest teilweise beseitigt werden. Durch direktes Abschrecken
der Probe in Wasser bleibt die Hochtemperaturphase ¢ erhalten (Abb. 4.1 (d)). Die Korn-
grofe liegt fiir die hier gewéhlte Glithtemperatur von 1100 °C bei 200 bis 500 gm. Durch
eine weitere Wiarmebehandlung bei 300 bis 600 °C kann die e-Phase in die ferromagneti-
sche 7-Phase umgewandelt werden. Reduziert man dagegen die Kiihlrate, indem man zum
Beispiel das Werkstiick in ein Glasrohr platziert und so in Wasser abschreckt, wandelt
sich die Hochtemperaturphase bereits wihrend des Abkiihlens in 7 um und es kann auf
eine Anschlussglithung verzichtet werden. Die beiden unterschiedlichen Umwandlungsrou-
ten fiihren zu deutlichen Unterschieden im Gefiige der 7-Phase und damit verbunden auch
zu verschiedenen magnetischen Eigenschaften, die in den folgenden Abschnitten diskutiert
werden. Homogenisierung mit anschlieflender verringerter Kiihlrate fiihrt fiir Zusammen-
setzungen zwischen 54 und 58 at. % Mn zu einphasigen Proben, wahrend bei niedrigeren
Mn-Gehalten zunehmend ~, erhalten bleibt und bei einer Zusammensetzung von Mn 5; Alyg
tiberhaupt kein 7 gebildet werden kann (Abbildung 4.2 (b)). Ein Beispiel fiir ein einphasi-
ges Umwandlungsgefiige ist in Abbildung 4.1 (e) dargestellt. Es ist aufféllig, dass hier die
7-Korngréfe 50 pm nicht iibersteigt und somit deutlich geringer als die Ausgangskorngrofe
von ¢ ist.

Der metastabile Charakter der 7-Phase dufsert sich in der Bildung der Gleichgewichtspha-
sen -Mn und ~,, die bei erh6hten Temperaturen einsetzt. Dabei bilden sich im 7-Gefiige
lamellare Zellen, die von einem Nukleationspunkt ausgehend auf Kosten der metastabilen

Phase wachsen, bis sie vollstindig zersetzt ist. Ein Zwischenzustand ist in Abbildung 4.1
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4.1. Mogliche Phasen und deren Erscheinungsbild im Gefiige

Abbildung 4.1.: Mogliche Gefiigezustinde in MnAl- und MnAlC-basierten Materia-
lien im Zusammensetzungsbereich der metastabilen L1g-Phase: (a)
Mns4Algg, (b) MnsgAlyo, (¢) MnszAlysCo (a-c jeweils im erstarrten
Ausgangszustand), (d) MnszAlysCo homogenisiert und anschliefend
abgeschreckt, (e) MnsqAlys abgeschreckt mit reduzierter Kiihlrate,
(f) Mns4Alys nach Wérmebehandlung bei 650 °C fiir eine Stunde.
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Abbildung 4.2.: Réntgenbeugungsbilder binérer Mnsg,Alsg_,-Legierungen (a) im er-
starrten Ausgangszustand und (b) nach Homogenisierung bei 1100 °C
fiir 2 Tage. Zusétzlich sind berechnete Referenzdiffraktogramme fiir
2 (griin), 7 (blau) und 5-Mn (rot) dargestellt.
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4.2. Grenzflichenverteilung nach der Phasenumwandlung

(f) fiir Mns4Alys dargestellt, das eine Stunde bei 650 °C gegliiht wurde. Durch Zugabe von
Kohlenstoff zur Legierung verzogert sich die Zersetzung deutlich, kann aber nicht vollstéan-
dig unterdriickt werden.

Dieses Kapitel umfasst eine detaillierte Gefiigeanalyse der 7-Phase nach der Phasenbildung,
wiahrend der Einfluss einer weiteren Prozessierung durch Verformung und Warmebehand-
lung in Kapitel 5 behandelt wird. Dabei wird auf die Rekristallisation und den Einfluss

der Korngrenzenverteilung auf die Stabilitdt von 7 eingegangen.

4.2. Grenzflachenverteilung nach der

Phasenumwandlung

Korngrenzen stellen innere Oberflichen des Festkorpers dar, bei denen die aneinander-
grenzenden Kristallite der gleichen Phase angehoren, sich aber in ihrer Orientierung von
einander unterscheiden. Unterscheiden sich die Kristallite in Zusammensetzung und/oder
Kristallstruktur spricht man dagegen von Phasengrenzen. Korngrenzen werden beziiglich
der Fehlorientierung der aneinander grenzenden Bereiche in Kleinwinkel- und Grofiwin-
kelkorngrenzen unterteilt und fiir die Grenze zwischen beiden wird iiblicher Weise ein
Fehlorientierungswinkel von 10° angegeben [112]. Polykristalline Werkstoffe enthalten in
der Regel Korngrenzen, die sich in ihrer Struktur und Orientierung stark unterscheiden
konnen. Dariiber hinaus werden viele Eigenschaften von Korngrenzen beeinflusst, so zum
Beispiel Festigkeit und Duktilitdt, Korrosionsverhalten, elektrische Leitfdhigkeit, Ausschei-
dungsverhalten, Kriechverhalten sowie magnetische Eigenschaften, wie die Koerzitivfeld-
starke. Aus diesem Grund wurde im Rahmen dieser Arbeit die Grenzflichenverteilung
in MnAl-basierten magnetischen Materialien in verschiedenen metallurgischen Zustinden
untersucht. Im Folgenden wird néher auf die Faktoren eingegangen, die die Grenzflachen-

verteilung nach der Phasenbildung beeinflussen.

4.2.1. Analyse der bevorzugten Fehlorientierungen

Abbildung 4.3 (a) zeigt eine Orientierungskarte von Mn53Al;5Cs nach der Phasenumwand-
lung, die mit Hilfe von EBSD gemessen wurde. Dargestellt ist die lokale Orientierung der
Bildnormalen in Bezug zu den kristallographischen Achsen. Der Farbschliissel ist in der
inversen Polfigur zu sehen. Fiir rot gefirbte Bereiche ist die < 001>-Richtung parallel zur
Bildnormalen orientiert, wiahrend fiir griine Bereiche die < 100>-Richtungen parallel zur
Bildnormalen liegen. Es ist deutlich erkennbar, dass die Kristallite eine unregelméfige Form

und eine Grofe von mehr als 10 um aufweisen. Dariiber hinaus sind in der Orientierungs-
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Abbildung 4.3.: (a) EBSD-Orientierungskarte, (b) Verteilung der Fehlorientierungs-
winkel fiir benachbarte Datenpunkte (Fehlorientierungswinkelvertei-
lung). Die durchgezogene Linie stellt die Mackenzie-Verteilung dar.

karte eine grofse Anzahl von gerade verlaufenden Grenzflichen erkennbar, die Zwillinge
darstellen.
Die lokale Orientierung gibt den Zusammenhang zwischen dem Koordinatensystem der
Probe X,Y,Z und dem Kristallkoordinatensystem [100],[010],[001] an, wie in Abbildung
4.4 verdeutlicht ist. Mathematisch lassen sich beide Koordinatensysteme durch die Orien-
tierungsmatrix g verkniipfen. Daraus folgt fiir den in Abbildung 4.4 dargestellten Kristallit
A:

A=gs-P (4.1)

wobei A und P das Koordinatensystem des Kristallits A und das Probenkoordinatensys-
tem in Matrizenschreibweise darstellen. Der Orientierungsunterschied (Fehlorientierung)

zwischen zwei Kristalliten A und B ldsst sich als Fehlorientierungsmatrix M 4p darstellen:

Map =g1' g5 (4.2)

wobei die Orientierung von A als Bezugssystem dient. Eine alternative Mdoglichkeit, die
Fehlorientierung zwischen zwei benachbarten Bereichen zu beschreiben, besteht in Winkel-
Achsen-Paaren [113]. Eine derartige Beschreibung ist weit verbreitet, da sie direkt zur
Klassifizierung von Korngrenzen herangezogen werden kann [114].

Zur Untersuchung der Grenzflachenverteilung in einphasigem 7-Mns3Al45Cs nach der Pha-
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Abbildung 4.4.: Beziehung zwischen dem Probenkoordinatensystem X,Y,Z und dem
Kristallkoordinatensytem [100],[010],]001] fiir zwei unterschiedlich
orientierte Kristallite A und B.

senbildung wurden fiir den in Abb. 4.3 (a) dargestellten Datensatz fiir alle jeweils be-
nachbarten Messpunkte die Winkel-Achsen-Paare bestimmt. Aufgrund der Symmetrie der
T-Einheitszelle existieren 8 verschiedene, jedoch kristallographisch dquivalente Ausdriicke
der Fehlorientierung zweier benachbarter Bereiche. Anschliefsend wurde fiir jedes Daten-
punktpaar das Winkel-Achsen-Paar mit dem kleinsten Fehlorientierungswinkel ausgewéhlt.
Das sich daraus ergebende Histogramm, die Fehlorientierungswinkelverteilung, ist in Abb.
4.3 (b) dargestellt. Des Weiteren gibt die schwarze Linie den Fall fiir eine vollstindig re-
gellose Verteilung der Kristallite, die sogenannte Mackenzie-Verteilung [115], wieder. Es
ist deutlich erkennbar, dass die gemessene Fehlorientierungswinkelverteilung deutlich von
der isotropen Verteilung abweicht. Dies ist ein Hinweis auf die Existenz einiger bevorzugt
auftretender Grenzflichen. Die Fehlorientierungswinkel werden in Kleinwinkel- und Grof-
winkelfehlorientierungen unterteilt, wobei 10° als Grenze festgelegt wurde. Kleine Fehlori-
entierungen treten innerhalb der Kérner auf und haben ihre Ursache in der Existenz von
Versetzungen im Gefiige. Thre Rolle wird in Abschnitt 4.3 diskutiert.

In der Fehlorientierungswinkelverteilung sind 3 Maxima bei 62°, 75° und 86° mit un-
terschiedlichem relativen Anteil sichtbar. Andere Fehlorientierungswinkel treten dagegen
praktisch nicht auf. Fiir eine vollstindige Klassifizierung einer Grenzfliche beziiglich der
Fehlorientierung der benachbarten Kristallite ist zusétzlich die Kenntnis der Fehlorientie-
rungsachse notwendig. Die Rotationsachsenverteilung im Standarddreieck ist in Abbildung
4.5 dargestellt. Im Winkelbereich zwischen 10° und 60° sind nur vereinzelte Intensitéts-
haufungen sichtbar. Im Bereich der drei Maxima der Fehlorientierungswinkelverteilung ist
dagegen jeweils ein Maximum in der jeweiligen Rotationsachsenverteilung sichtbar. Fiir den
Winkelbereich von 60° bis 70° (Abbildung 4.5 (b)) ist das die [111]-Achse, zwischen 70°
und 80° (Abbildung 4.5 (c¢)) die [110]-Achse und zwischen 80° und 90° (Abbildung 4.5 (d))
die [010]-Achse. Die Farbskala der Verteilungen ist in Vielfachen der einheitlichen Dichte
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Abbildung 4.5.: Lage der Rotationsachsen im Standarddreieck fiir verschiedene Be-
reiche von Fehlorientierungswinkeln: (a) 10 bis 60°, (b) 60 bis 70°,
(c) 70 bis 80°, (d) 80 bis 90° (Die Farbskala représentiert die Dichte
als Vielfaches der einheitlichen Dichte (multiples of uniform density,
M.U.D.), wobei M.U.D. = 1 einer vollsténdig isotropen Probe ent-
spricht).

(multiples of uniform density, M.U.D.) angegeben, wobei ein Wert von M.U.D. = 1 einer
vollstandig isotropen Probe entspricht. Die Maximalwerte der Dichtehdufungen geben so-
mit auch die Anteile in der Fehlorientierungswinkelverteilung wieder. Die drei dominanten
Fehlorientierungen in 7-Mnjz3Al45Cy nach der Phasenumwandlung lassen sich beschreiben
als: 62°|[111], 75°|[110] und 86°|[010].

In der ebenfalls L1j-geordneten Phase 7-TiAl lassen sich grundsitzlich drei verschiede-
ne {111}-zugehorige zwillingsdhnliche Defekte unterscheiden, die durch eine Rotation von
Vielfachen von 60° um die Normalen der {111}-Ebenen beschrieben werden kénnen [116].
Es soll daher iiberpriift werden, ob dies auch fiir die eben identifizierten Fehlorientierungen
der Fall ist. Der Vergleich mit dem Ti-Al-System bietet sich an, da beide L 15-Phasen eine

hexagonale Ausgangsphase aufweisen. Die drei Defekte beruhen auf den Zwillingssystemen
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Abbildung 4.6.: (a) Winkel zwischen der Rotationsachse und dem néchsten {111}-Pol
fiir alle Fehlorientierungen, deren kleinster Fehlorientierungswinkel >
5° ist und (b) Rotationswinkelverteilung fiir alle Fehlorientierungen
mit kleinstem Fehlorientierungswinkel > 5° und einem Winkel zwi-
schen Rotationsachse und nichstem {111}-Pol < 2°.

der kubisch flichenzentrierten (kfz) und der kubisch raumzentrierten (krz) Kristallstruk-
tur. Grenzflachen, die sich durch Rotationen von 60° bzw. 180° beschreiben lassen, gehen
auf die kfz-Zwillingsmode <112>{111} zuriick. Dabei entspricht <112> der Scherrichtung
und {111} der Zwillingsebene. Die Symmetriereduktion der tetragonalen L 15-Struktur ge-
geniiber der kfz-Zelle und die damit verbundene kristallographische Unterscheidbarkeit
zwischen [100] bzw. [010]-Richtungen und der [001]-Richtung fiihren dabei zum Aufspalten
in zwei unterschiedliche Defekte. Im Falle einer Rotation um 180° spricht man von einem
wahren Zwilling, wihrend bei einer Rotation um 60° ein Pseudozwilling gebildet wird. Das
kubisch raumzentrierte Zwillingssystem lédsst sich geméf des Bain-Weges in der Notation
der kubisch flichenzentrierten Zelle als <101>{101} beschreiben oder alternativ als eine
Rotation von 120° um {111}. Dieser Defekt stellt einen Ordnungszwilling dar, der in der
Regel bei der LL1p-Ordnungsumwandlung aus der kubisch flichenzentrierten Kristallstruk-
tur gebildet wird [116, 117]. Der Nachweis von wahren Zwillingen in 7-MnAl konnte mittels
TEM bereits erbracht werden [118, 119|, wihrend Pseudo- und Ordnungszwillinge bisher
in diesem System unbelegt sind.

Fiir ihren Nachweis wurden die Daten der Fehlorientierungswinkelverteilung mit einem
Fehlorientierungswinkel von mehr als 10° genutzt. Fiir die verbleibenden Fehlorientierun-
gen wurde aus den 8 kristallographisch dquivalenten Winkel-Achsen-Paaren dasjenige aus-
gewéhlt, dessen Fehlorientierungsachse am néchsten an einem kristallographischen {111}-
Pol liegt. Dies ist in Abbildung 4.6 (a) dargestellt. Hieraus wird ersichtlich, dass sich die
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grofie Mehrheit aller Fehlorientierungen tatséchlich als Rotationen um {111} ausdriicken
lassen, was sich in einem kleinen Winkel zwischen Fehlorientierungsachse und {111} wider-
spiegelt. Als Kriterium wurde ein Grenzwinkel von 2° gewéhlt. Fiir den hier untersuchten
Fall liegen 81 % aller Fehlorientierungen in diesem Intervall. Die Winkelverteilung fiir alle
Fehlorientierungen, die sich als Rotationen um {111} beschreiben lassen, ist in Abbil-
dung 4.6 (b) dargestellt. Es sind drei scharfe Maxima bei 62°, 118° und 180° sichtbar.
Sie entsprechen den angesprochenen {111}-zugehérigen zwillingsédhnlichen Defekten. Zwei
Auffalligkeiten sind in der Winkelverteilung sichtbar. Zum Einen liegen die Rotationswin-
kel nicht exakt bei Vielfachen von 60°, was auf das c¢/a-Verhiltnis von 7 zuriickzufiihren
ist. Zum Anderen unterscheiden sich die drei Defekte deutlich beziiglich ihres Anteils im
Material.

Neben dem Nachweis der drei unterschiedlichen zwillingsdhnlichen Grenzflichen sind auch
ihre Bildungsmechanismen von Interesse. Wahre Zwillinge wurden in 7-MnAl schon wéh-
rend der Phasenbildung [58] sowie im Anschluss an eine Warmumformung [118] beobachtet.
Umformung [117, 116] und Rekristallisation [120] fiihrten des Weiteren zur Bildung von
wahren Zwillingen bei dhnlichen L1g-geordneten Phasen. Daraus kann gefolgert werden,
dass diese Grenzfliache verschiedene Ursachen hat und in unterschiedlichen metallurgischen
Zustinden vorkommen wird. Die Bildung von Ordnungszwillingen ist bei der Phasenbil-
dung von 7-TiAl bekannt. Sie wurde mit Dehnungen erklirt, die wihrend der Phasenum-
wandlung auftreten [116]. Pseudozwillinge bildeten sich jedoch nur, wenn beide Varianten
durch eine diinne Schicht der Phase TizAl getrennt waren [121].

Die rdumliche Verteilung der {111}-zugehérigen Defekte ist in Abbildung 4.7 (a) darge-
stellt. Die unterschiedlich gefarbten Grenzflichen entsprechen wahren Zwillingen (blau),
Ordnungszwillingen (rot) und Pseudozwillingen (griin), sowie anderen Grenzflichen (schwarz).
Es ist offensichtlich, dass der Grofsteil der vorhandenen Grenzflichen durch die drei zwil-
lingsédhnlichen Defekte beschrieben werden kann und der Anteil anderer Grenzflichen ver-
gleichsweise gering ist. Dieser Befund bestétigt somit die Ergebnisse der Fehlorientierungs-
winkelverteilung. Der Anteil der unterschiedlichen Grenzflichen wurde bestimmt (Abb.
4.7 (b)) und wahre Zwillinge treten mit einem Anteil von 37,8 % am héufigsten nach der
Phasenumwandlung auf. Demgegeniiber ist der Anteil von Ordnungszwillingen mit 26,7 %
deutlich reduziert und auf Pseudozwillinge entfallen nur 4 %. Andere Grenzflichen stellen
mit 31,5 % ebenfalls einen groken Anteil in diesem Zustand. Fiir sie wurde keine weite-
re Unterscheidung beziiglich ihrer Fehlorientierung gemacht, sodass alle Grenzflichen, die
nicht als {111}-zugehorige Grenzflichen beschrieben werden konnen, zu dieser Gruppe
gezdhlt werden. Eine Besonderheit in der rdumlichen Verteilung der Grenzflichen ldsst

sich an vielen Tripelpunkten beobachten, an denen die drei zwillingsdhnlichen Defekte
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Abbildung 4.7.: (a) Raumliche Verteilung von wahren Zwillingen (blau), Ordnungs-
zwillingen (rot), Pseudozwillingen (griin) und anderen Korngrenzen
(schwarz)(die Pfeile markieren Tripelpunkte, an denen die drei zwil-
lingsahnlichen Grenzflichen miteinander im Gleichgewicht stehen)
und (b) Anteil der verschiedenen Grenzflichen.

miteinander im Gleichgewicht stehen. Einige Beispiele sind mit Pfeilen in Abb. 4.7 (a)
markiert. Fiir kubische Systeme lassen sich die Tripelpunkte mit der Regel von Ranga-
nathan [122] beschreiben: wenn zwei Grenzflichen an einem Tripelpunkt interagieren und
sie eine gemeinsame Rotationsachse aufweisen, ergibt die Summe aus beiden Fehlorientie-
rungswinkeln die Fehlorientierung der dritten Grenzfliche, die die gleiche Rotationsachse
aufweisen muss. Diese Regel lisst sich auf die vorliegende Konfiguration anwenden und das
lokale Gleichgewicht lautet nun 62°[{111} + 118°|{111} = 180°|{111}. Falls zwei zwillings-
dhnliche Defekte miteinander an einem Tripelpunkt interagieren, muss zwangslaufig die
dritte Art gebildet werden. Auf diese Weise kann die Bildung von Pseudozwillingen durch

eine Wechselwirkung von wahren Zwillingen und Ordnungszwillingen erklart werden.

4.2.2. Einfluss der kristallographischen Eigenschaften

Geringe Anderungen der Zusammensetzung, zum Beispiel ein versindertes Mn:Al-Verhltnis
oder die Zugabe von C zur bindren Legierung, bewirken eine Verdnderung der kristallogra-
phischen Eigenschaften. Dies schliigt sich in einer Anderung des c/a-Verhiltnisses nieder,
was wiederum eine Modifikation der Rotationswinkel zur Folge hat. Der Zusammenhang

zwischen Gitterparametern und Rotationswinkel # um eine Achse [uvw]| ldsst sich beschrei-
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Tabelle 4.1.: Einfluss der Legierungszusammensetzung auf c/a-Verhiltnis und Fehlori-
entierungswinkel von Mn-basierten Materialien mit L1p-Struktur.

Zusammensetzung | c¢/a-Verhiltnis | Pseudozwilling | wahrer Zwilling | Ordnungszwilling
MnjsgAlys 0,905 62,92° 75,79° 84,26°
Mns4Alys 0,910 63,22° 75,52° 84,58°

Mnj53Al145C, 0,926 62,51° 74,73° 84,58°
Mns3Al45Cy 7 0,933 62,10° 74,38° 86,3°
MngsGass 0,924 62,44° 75,76° 85,57°
Mnj5Aly; 0,949 - 73,12° 87,66°

ben [123| mit:

2 m

n (2) = i+ (@) (43)

Dabei stellt m eine ganze Zahl dar. Andert sich das Verhiltnis der Gitterparameter, kommt
es gleichzeitig zu einer Anpassung der Rotationswinkel. Hierin liegt auch die Ursache fiir
die beobachtete Verschiebung in der Rotationswinkelverteilung um {111} begriindet, in
der die Maxima nicht bei exakten Vielfachen von 60° erscheinen (Abb. 4.6 (b)). Das c¢/a-
Verhéltnis von bindren Mn-Al-Legierungen liegt zwischen 0,905 fiir MnsgAlys und 0,91 fiir
Mns4Alyg. Die Zugabe von Kohlenstoff fiihrt zu einer deutlichen Verldngerung der c-Achse
[66]. Dadurch kann das ¢/a-Verhéltnis im vorliegenden Fall auf bis zu 0,933 ansteigen.
Dariiber hinaus existiert im bindren Mn-Ga-System ebenfalls eine L 1j-Phase im Legie-
rungsbereich zwischen 55 at. % und 65 at. %, bei der das ¢/a-Verhéltnis zwischen 0,924 und
0,949 variieren kann [124]. Fiir eine Reihe von Mn-basierten Proben mit I 1¢-Struktur und
unterschiedlichen c/a-Verhiltnissen wurden die Fehlorientierungswinkel der unterschied-
lichen Grenzflichen gemessen. Sie sind in Tabelle 4.1 zusammengefasst. Der Verlauf der
Fehlorientierungswinkel in Abhéngigkeit vom c¢/a-Verhéltnis ist in Abbildung 4.8 darge-
stellt. Die Strichlinen entsprechen den nach Gleichung 4.3 berechneten Verldufen. Die gute
Ubereinstimmung zwischen gemessenen und berechneten Winkeln ist deutlich erkennbar.

Eine verbreitete Methode zur geometrischen Klassifizierung von Korngrenzen besteht in
der Verwendung des Koinzidenzgitters (coincidence site lattic, CSL). Hierbei existieren

Gitterpunkte in der Korngrenze, die beiden Kristalliten zugeordnet werden konnen. We-
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Abbildung 4.8.: Einfluss des c¢/a-Verhéltnisses auf die Rotationswinkel Mn-basierter
intermetallischer Phasen mit L1p-Struktur von Ordnungszwillingen
(rot), wahren Zwillingen (blau) und Pseudozwillingen (griin). Die

Strichlinien entsprechen den nach Gl. (4.3) berechneten Verldufen.

gen der Periodizitat der beiden Kristallgitter ist das Koinzidenzgitter ebenfalls periodisch,
weist jedoch eine grofere Elementarzelle als das Kristallgitter auf. Als Maf fiir die Dich-
te der Koinzidenzpunkte () wird das Verhéltnis der Volumina der Elementarzellen von
Koinzidenz- und Kristallgitter herangezogen. Fiir eine hochsymmetrische Korngrenze exis-
tiert ein kleiner »-Wert und folglich eine grofe Anzahl von Koinzidenzpunkten in der Korn-
grenze. Ziel dieser Vorgehensweise ist es, vorteilhafte Werkstoffeigenschaften durch gezielte
Beeinflussung der Korngrenzenverteilung einzustellen [125]. Dabei ist jedoch wichtig, dass
die direkte Korrelation zwischen den Korngrenzen und den resultierenden Werkstoffeigen-
schaften nur bei Kenntnis der Korngrenzenenergie méoglich ist. Diese ist jedoch von der
atomaren Ordnung der Korngrenze (Orientierung der Korngrenzenebene) und nicht von
deren Fehlorientierung abhéngig [126].

Der traditionelle Ansatz des Koinzidenzgitters ist auf kubische Kristallstrukturen begrenzt.
Allerdings wurden Erweiterungen fiir tetragonale Phasen entwickelt [120, 123, 127, 128].
Hierbei ist zu beachten, dass bei tetragonalen Strukturen mit dem c¢/a-Verhéltnis ein wei-
terer freier Parameter hinzukommt und niedrige ¥-Werte nur bei wenigen rationalen c/a-
Verhiltnissen moglich sind. Dies ist am Beispiel des wahren Zwillings in Abb. 4.9 verdeut-

licht. Fiir ein ¢/a-Verhéltnis von eins ergibt sich ¥ = 3. Diese Grenzfliche ist dquivalent mit
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Abbildung 4.9.: Koinzidenzpunktdichte ¥ fiir tetragonale Kristallstrukturen mit c/a-
Verhéltnissen zwischen % und 1, 2 fiir die Fehlorientierung eines wah-
ren Zwillings.

der ¥3-Korngrenze des kubisch flichenzentrierten Gitters, die entspechende Koinzidenzro-
tation betragt nach Gl. (4.3) 70,53° um [110]. Bei c/a:% erfolgt der Ubergang von L1,
zum CsCl-Strukturtyp, was eine ,,geordnete” kubisch raumzentrierte Struktur darstellt. Die
Koinzidenzrotation ist nun 60° um [110] und ergibt ¥ = 1; beide Gitter sind in voller Ko-
inzidenz und es wird keine Korngrenze gebildet. Im Bereich der Mn-basierten L 15-Phasen
existieren nur 2 Losungen mit niedrigen ¥-Werten bei ¢/a=0,895 (¥13) und ¢/a=0,95
(X7). Ahnliche Ergebnisse liefert die Berechnung fiir Pseudozwilling (26 fiir ¢/a—1) und
Ordnungszwilling (%2 fiir ¢/a=1).

Auch wenn die {111}-zugehorigen zwillingsihnlichen Defekte keine exakten Koinzidenz-
grenzflichen darstellen, so beruhen sie zumindest auf ihnen. Der Einfluss der Grenzfli-
chenverteilung auf die Stabilitdt der metastabilen 7-Phase wird in Abschnitt 5.3 disku-
tiert. Dabei wird gezeigt werden, dass die Nukleation der Gleichgewichtsphasen bevorzugt
an allgemeinen Korngrenzen erfolgt, wihrend die zwillingsdhnlichen Defekte einen erhéh-

ten Widerstand aufweisen.
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Abbildung 4.10.: Einfluss der Umwandlungsroute auf das Gefiige von 7-MngzAly5Co:
(a) Umwandlung wéhrend der Abkiihlung aus dem e-Gebiet, (b)
Abschrecken von € und anschliefsende isotherme Warmebehandlung
bei 500 °C fiir eine Stunde.

4.2.3. Einfluss der Phasenbildung

Die bisher vorgestellte Analyse bezog sich auf 7-MnAl, das bereits wahrend der Abkiih-
lung aus dem e-Gebiet gebildet wurde. Eine alternative Moglichkeit besteht in der Unter-
driickung der Phasenumwandlung durch Erhéhung der Abkiihlgeschwindigkeit iiber einen
kritischen Wert, wodurch die Hochtemperaturphase e erhalten bleibt (sieche Abb. 4.1 (d)).
Durch eine anschliefsende isotherme Wérmebehandlung kann ¢ dann in 7 umgewandelt
werden.

Abbildung 4.10 zeigt das Gefiige von 7-Mnz3Al;5Cy nach den beiden unterschiedlichen
Umwandlungsrouten. Das Gefiige besteht jeweils ausschlieflich aus 7. Allerdings ist die
deutliche Kornfeinung offensichtlich, wenn die Phasenbildung wéhrend einer isothermen
Wirmebehandlung erfolgt. Das wird mit einer Erhohung der absoluten Grenzflichendich-
te sichtbar. Sie betrigt fiir die Umwandlung wihrend der Abkiihlung ca. 0,44m~' und
steigt auf 1,25m™!, falls 7 durch eine isotherme Wirmebehandlung gebildet wird. Da
die Grenzflichendichte deutlich vom Weg der Phasenbildung abhéngt, stellt sich die Fra-
ge, ob dies auch fiir die Grenzflichenverteilung gilt. Daher wurde die in Abschnitt 4.2.1
beschriebene Grenzflichenanalyse angewendet um die Anteile der unterschiedlichen {111}-
zugehorigen zwillingsdhnlichen Defekte zu bestimmen. Die entsprechende lokale Verteilung

der Grenzflichen und die zugehorige Fehlorientierungswinkelverteilung ist in Abbildung
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Abbildung 4.11.: EBSD-Fehlorientierungsanalyse von 7-MngzzAlysCe nach Abschre-
cken von e und isothermer Wérmebehandlung bei 500°C: (a)
Grenzflachenverteilung im Gefiige, (b) zugehorige Fehlorientierungs-
winkelverteilung mit Mackenzie-Verteilung einer isotropen Probe
(schwarze Linie).

4.11 dargestellt. Im Bereich der Fehlorientierungen mit mehr als 10° treten erneut drei
Maxima auf, die den bereits bekannten Grenzflichen Pseudozwilling, wahrer Zwilling und
Ordnungszwilling zugeordnet werden kénnen. Des Weiteren fillt auf, dass der Anteil an
Kleinwinkelfehlorientierungen erheblich gestiegen ist, was auf einen groferen Anteil an
Kleinwinkelkorngrenzen und somit Versetzungen zuriickgefithrt werden kann. Zusétzlich
erscheinen die Maxima breiter. Die Anteile der unterschiedlichen Grenzflichen wurden aus
den EBSD-Datensétzen bestimmt und sind in Tabelle 4.2 den Ergebnissen der Umwand-
lung wihrend des Abkiihlens gegeniibergestellt.

Als Erstes ist der unterschiedliche Anteil allgemeiner Korngrenzen auffillig. Dieser steigt
von 31,5 % auf 67 %, falls die 7-Bildung wihrend einer isothermen Wirmebehandlung er-
folgt. Somit wird der Anteil an {111}-zugehorigen Grenzflachen deutlich reduziert, wodurch
sie nun nicht mehr die Mehrheit der im Gefiige vertretenen Grenzflichen darstellen. In die-
ser Gruppe stellen erneut die wahren Zwillinge den gréfsten Anteil. Thr Anteil sinkt von
37,8 % auf 24,2%. Noch deutlicher ist der Trend jedoch bei Ordnungs- und Pseudozwil-
lingen. Ordnungszwillinge stellen nur noch etwa 7% aller Grenzflichen dar. Wegen ihres
geringen Anteils gibt es nun auch weniger Tripelpunkte an denen sie mit wahren Zwillingen

interagieren kénnen. Dadurch sinkt auch der Anteil von Pseudozwillingen.
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Tabelle 4.2.: Einfluss von Umwandlungsroute und Homogenisierung auf die Grenzfla-
chenverteilung von 7-MngzAlysCs.

Umwandlung Pseudo- | wahrer | Ordnungs- andere

zwilling | Zwilling | zwilling | Korngrenzen

wihrend Abkiihlung 4% 37.8% 26,7 % 31,5%
isotherme Wirmebehandlung 1,6 % 24.2 % 7.2% 67 %
Umwandlung ohne Homogenisierung | 5,6 % 18,5% 16,6 % 59,3 %

4.2.4. Einfluss der Homogenisierung

Auch die Homogenisierungsgliithung hat Einfluss auf die Grenzflichenverteilung nach der
Phasenumwandlung. In den Abbildungen 4.1 (a)-(c) wurde gezeigt, dass 7 auch in nicht-
homogenisierten Proben auftritt. Bei niedrigen Mn-Gehalten mit einem Mn:Al-Verhéltnis
von 54 zu 46 oder weniger weist das Erstarrungsgefiige Dendriten der e-Phase auf (Abb.
4.1 (c)), die gegebenenfalls bereits in 7 umgewandelt sind (Abb. 4.1 (a)). Diese Dendriten
sind von einem ~9-Netzwerk umgeben. Ist die Umwandlung noch nicht vollstindig ab-
gelaufen, kann durch eine anschliefende isotherme Warmebehandlung ¢ vollstindig in 7
iiberfithrt werden. Das umgebende 7, bleibt davon unbeeinflusst. Es ist auffillig, dass die
Umwandlung stets an der e/~o-Phasengrenze einsetzt und die gebildeten 7-Kolonien in die
e-Dendriten hineinwachsen. Ein solcher Zwischenzustand ist in Abbildung 4.12 (a) darge-
stellt. Die Korner haben eine regellose Form und dhneln somit in ihrem Erscheinungbild der
massiven Umwandlung. Sie weisen bereits im Friihstadium der Umwandlung verschiede-
ne Arten von Zwillingen auf. Eine EDS-Linienmessung wurde entlang des eingezeichneten
Pfeils durchgefiihrt und zeigt deutlich die unterschiedliche Zusammensetzung von ¢ bzw.
7 und 7,. Wird die £/72-Phasengrenze iiberquert, sinkt der Mn-Gehalt ab, wihrend der
Al-Anteil steigt. Die Anderung erfolgt nicht abrupt, sondern innerhalb einer Distanz von
etwa 1,5 um. Die Ursache dafiir ist die Orientierung der Messlinie zur Phasengrenze. Beide
stehen nicht senkrecht aufeinander, wodurch sich der Bereich der Konzentrationsidnderung
verbreitert. Der vergleichsweise niedrige Mn-Gehalt von 5 ist auf die bereits angesproche-
ne Al-Seigerung in der Schmelze zuriickzufiihren. Beim Uberqueren der 7, /7-Phasengrenze
steigt der Mn-Gehalt erneut auf sein Ausgangsniveau an, wihrend der Al-Gehalt entspre-
chend abnimmt. Hier erfolgt die Anderung der Zusammensetzung in einem deutlich enge-

ren Bereich von 0,6 ym, da Messlinie und Phasengrenze etwa senkrecht aufeinander stehen.

49



4. Gefiige von Mn-Al-basierten Materialien im Bereich der ferromagnetischen 7-Phase
und deren magnetische Eigenschaften

Beim Uberqueren der 7/e-Phasengrenze wird keine Anderung der Zusammensetzung be-
obachtet, wodurch der invariante Charakter der ¢ — 7-Reaktion bestitigt werden kann.
Mittels EBSD wurde die Orientierung der einzelnen Phasen bestimmt. In Abbildung 4.12
(b) ist die Orientierung von ¢ und 7 durch Polfiguren fiir den gekennzeichneten Bereich
dargestellt. Gemifs der Orientierungsbeziehung aus Gl. (2.12) sollte sich fiir € und 7 eine
Ubereinstimmung in der Lage bestimmter kristallographischer Achsen und Ebenen erge-
ben. Aus den Polfiguren fiir den e-Dendriten und der 7-Kolonie wird deutlich, dass die Ori-
entierungsbeziehung nicht erfiillt ist. Fiir die massive Umwandlungsmode ist das Ergebnis
nicht iiberraschend, da fiir die e-7-Orientierungsbeziehung die Keimbildung an einer e-
Korngrenze Voraussetzung ist. Das Fehlen solcher Korngrenzen aktiviert bei Einkristallen
dagegen die martensitische Umwandlungsmode, die zur gleichen Orientierungsbeziehung
mit dem e-Korn fiihrt, in das 7 hinein wéchst (vgl. GL. (2.11)). In den Polfiguren von 7
erkennt man neben den Hauptreflexen auch einige weitere Pole mit deutlich reduzierter
Intensitét. Sie sind auf die Zwillingsbildung in 7 zuriickzufiihren und entsprechen hier der
Orientierung von wahren Zwillingen. Aus den vorliegenden Ergebnissen kann abgeleitet
werden, dass im Fall der 7-Bildung ohne vorangegangene Homogenisierung 7 durch einen
zusammensetzungsinvarianten, thermisch aktivierten Keimbildungs- und Wachstumspro-
zess (massive Umwandlung) gebildet wird. Dabei dienen die €/,-Phasengrenzen als Orte
der heterogenen Keimbildung. Es besteht in diesem Fall keine Orientierungsbeziehung zwi-
schen 7 und . Allerdings gibt es auch vereinzelt Orte, an denen zwei e-Dendriten direkt
miteinander in Kontakt stehen und somit eine Korngrenze existiert. In diesem Fall wird
tatsdchlich die Orientierungsbeziehung der massiven Umwandlungsmode beobachtet.

Abbildung 4.13 zeigt das Gefiige von Mns3Al 5Co, falls 7 ohne vorangegangene Homo-
genisierung wihrend einer isothermen Wirmebehandlung bei 500 °C gebildet wurde. Gut
erkennbar ist dabei die dendritische Struktur der ehemaligen e-Kristallite, die von v, umge-
ben sind, sowie das charakteristische Zwillingsmuster in 7,, das auf die Umwandlung von
v zu ¥y zuriickzufiithren ist. Auch fiir diesen Fall wurden die lokalen Fehlorientierungen
analysiert, um den Einfluss der Homogenisierung und der damit verbundenen Anderun-
gen auf die Grenzflichenverteilung zu untersuchen. Die Fehlorientierungswinkelverteilung
weist, eine dhnliche Gestalt wie in den bereits besprochenen Fillen auf. Aus der Grenzfla-
chenverteilung (Tab. 4.2) wird deutlich, dass nun der Anteil von Ordnungszwillingen und
wahren Zwillingen anndhernd gleich ist. Auch der Anteil an Pseudozwillingen ist angestie-
gen. Korngrenzen mit anderen Fehlorientierungen stellen mit Abstand den grofsten Anteil,
was vergleichbar mit der Umwandlung wéihrend der isothermen Wérmebehandlung mit
vorangegangener Homogenisierung ist. Aus der Fehlorientierungswinkelverteilung wird au-

Rerdem deutlich, dass hier ebenfalls eine grofe Zahl an Kleinwinkelfehlorientierungen mit
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4.2. Grenzflichenverteilung nach der Phasenumwandlung
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Abbildung 4.12.: 7-Bildung an der Phasengrenze zwischen € und ~2: REM-Bild inklu-
sive EDS-Linienscan entlang des dargestellten Pfeils, (b) Polefiguren
der gekennzeichneten e- und 7-Korner.

6 < 10° im 7-Gefiige vorhanden sind.

Die Ursache fiir das deutlich beeinflusste Verhiltnis von Ordnungszwillingen und wahren
Zwillingen scheint in der Phasenbildung an sich zu liegen. Nach vorangegangener Homo-
genisierung erfolgt sie an den ehemaligen ¢/e-Korngrenzen [58|. Ein 7-Keim wiéchst nach
dessen Bildung nur in ein e-Korn hinein und weist eine Orientierungsbeziehung der Form
(0001).//(111), und [1120].//[110], zu dem Korn auf, in das er nicht hineinwichst [58].
Ohne Homogenisierung erfolgt die Keimbildung dagegen an der ¢/~,-Phasengrenze. Da-
durch geht die £ /7-Orientierungsbeziehung verloren. Yamaguchi und Umakoshi [116] haben
die Bildung von Ordnungszwillingen in 7-TiAl auf mikroskopische Dehnungen wéhrend der
Phasenbildung zuriickgefiihrt. Ein dhnlicher Einfluss kommt ~, wihrend der Phasenbildung
zu. In Abbildung 4.14 ist eine kerrmikroskopische Aufnahme fiir ein zweiphasiges Gefii-
ge bestehend aus 7 und 7, dargestellt. Unter bestimmten Bedingungen kann dabei eine

Beeinflussung der magnetischen Doménen durch das benachbarte 7, beobachtet werden.
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Abbildung 4.13.: Einfluss der Homogenisierung auf die Gefiigeentwicklung von 7-
Mnjs3Aly5Ca: (a),(b) REM-Bilder in unterschiedlicher Vergroferung,
(¢) Grenzflichenverteilung, (d) Fehlorientierungswinkelverteilung
mit Mackenzie-Verteilung einer isotropen Probe (schwarze Linie).
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4.3. Versetzungsstruktur

Abbildung 4.14.: Kerrmikroskopische Aufnahme der Ausrichtung der magnetischen
Doménen eines 7-Korns, dessen c-Achse senkrecht auf der Bildebene
steht, nach den Zwillingen im benachbarten 5. Die Kerraufnahme
wurde von Dr. J. Thielsch angefertigt.

Weist die kristallographische c-Achse von 7 aus der Bildebene heraus und die Zwillings-
grenzen sind im benachbarten 7, anndhernd normal zur Phasengrenze orientiert, dann wird
in der Regel eine Ausrichtung des Doménenmusters zur Phasengrenze hin beobachtet. Die
Ursache hierfiir kénnte in mechanischen Zug- bzw. Druckspannungen liegen, die durch die
vo-Zwillinge iiber die Phasengrenze hinweg in die 7-Korner wirken. Es wird daher vermutet,
dass die gleichen mechanischen Spannungen, die die magnetischen Doménen von 7 aus-
richten, auch fiir das verstiarkte Auftreten der Ordnungszwillinge verantwortlich sind. Da
ohne vorangegangene Homogenisierung der Anteil der Ordnungszwillinge deutlich erhéht
ist, gibt es auch eine grofse Anzahl an Tripelpunkten, an denen sie mit wahren Zwillingen
wechselwirken konnen. Damit erklédrt sich auch der gestiegene Anteil von Pseudozwillingen

gegeniiber der Phasenbildung nach vorangegangener Homogenisierung.

4.3. Versetzungsstruktur

In Abbildung 4.15 sind die Rontgendiffraktogramme von 7-Mnjs3Aly;Cs fiir die beiden un-
terschiedlichen Umwandlungsrouten dargestellt. Alle Reflexe lassen sich 7 zuordnen und
es finden sich, in Ubereinstimmung mit den mikroskopischen Befunden, keine Anhalts-
punkte fiir die Anwesenheit der Hochtemperaturphase oder der Gleichgewichtsphasen. Ein

Vergleich der beiden Beugungsbilder zeigt, dass die Reflexe nach der isothermen Wir-
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mebehandlung im Allgemeinen breiter sind als im Falle der Phasenbildung wihrend des
Abkiihlens. Ein entsprechender Vergleich ist in Abbildung 4.16 (a) fiir den (200)-Reflex
dargestellt. Da die urspriinglichen Reflexpositionen mit 54,51° und 54,45° geringfiigig von-
einander abweichen, wurden beide Reflexe auf das Reflexmaximum normiert und zentriert.
Die Phasenbildung wihrend der isothermen Wiarmebehandlung fiihrt aufserdem bei gréfe-
ren Beugungswinkel zu einem Verschmieren der Reflexe, wodurch zum Beispiel der (222)-
und der (113)-Reflex bei 107,7° und 108,9° nicht mehr getrennt aufgelst sind, dagegen
sind sie bei der anderen Umwandlungsroute noch gut unterscheidbar.

Die Reflexverbreiterung wird in der Regel durch heterogene Dehnungen in den Spannungs-
feldern von Gitterdefekten oder sehr geringe Korngréfen im Bereich von weniger als 200 nm
erzeugt. Dagegen fithren homogene Gitterdehnungen, wie sie bei epitaktischen Filmen auf-
treten konnen, zu einer Verschiebung der Reflexpositionen ohne deren Verbreiterung. Die
Winkelabhéngigkeit von dehnungs- und korngréfsenabhingiger Reflexverbreiterung sind
unterschiedlich. Eine verbreitete Methode zur Trennung der beiden Komponenten wurde
von Williamson und Hall eingefiihrt [107]. Die entsprechende Williamson-Hall-Auftragung
ist in Abbildung 4.16 (b) dargestellt. Legt man eine Ausgleichsgerade durch die Daten-
punkte, ist deren Schnittpunkt mit der y-Achse invers-proportional zur Korngrofe und ihr
Anstieg proportional zur Gitterdehnung. Fiir beide Umwandlungsrouten liegt der Schnitt-
punkt mit der y-Achse bei etwa 0. Die mikroskopische Untersuchung der beiden Zustinde
(siehe Abbildung 4.10) hatte gezeigt, dass in beiden Fillen die Korngrofe iiber 1 um lag,
was deutlich {iber dem auf diese Weise bestimmbaren Limit von etwa 200 nm liegt. Der
Einfluss der Korngrofe auf die Reflexverbreiterung ist somit vergleichsweise gering und
kann mit dieser Methode nicht ausgewertet werden. Aus dem Anstieg der Ausgleichsge-
rade wurde eine heterogene Gitterdehnung von 0,028 % fiir die Umwandlung wéhrend der
Abkiithlung und 0,111 % fiir die Umwandlung wahrend der isothermen Wirmebehandlung
berechnet. Ihre Ursache liegt im Vorhandensein von Versetzungen im Kristall, deren lang-
reichweitige Spannungsfelder zu einer Verzerrung des Kristallgitters in ihrer Néhe fiihren.
Auch EBSD erméglicht unter bestimmten Voraussetzungen Aussagen zur lokalen Verset-
zungsanordnung. Versetzungen sind in der Regel in jedem Festkorper enthalten, jedoch
variiert ihre Anzahl, ausgedriickt durch die Versetzungsdichte p, in Abhéngigkeit vom me-
tallurgischen Zustand der Probe zwischen etwa 10° cm™ und 10 ¢cm™2 [129].
Grundsatzlich lassen sich zwei Gruppen von Versetzungen unterscheiden. Dies sind sta-
tistisch gespeicherte Versetzungen (statistically stored dislocations, SSD) und geometrisch
notwendige Versetzungen (geometrically necessary dislocations, GND) [130]. Die Ersten
sind regellos im Kristall verteilt, wihrend Letztere durch Dehnungsgradienten in heteroge-

nen Materialien erzeugt werden. Solche Heterogenititen kdnnen Fremdphasen oder auch
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Abbildung 4.15.: Rontgenbeugungsbilder von 7-Mngs3AlysCo umgewandelt wihrend

des Abkiihlens (schwarz) bzw. einer isothermen Wérmebehandlung
bei 500 °C (rot).
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Abbildung 4.16.: Rontgenografische Dehnungsanalyse: (a) Beispiel der Verbreite-
rung des (200)-Reflexes, (b) Williamson-Hall-Auftragung zur Be-
stimmung der Gitterdehnung in unterschiedlich umgewandeltem 7-
Mn53Al45Co (Die Analyse erfolgte mit dem Programm Fullprof.).
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Korngrenzen sein. Die absolute Versetzungsdichte p'* ergibt sich aus der Summe der Teil-
versetzungsdichten p*5” und p&NP.

Geometrisch notwendige Versetzungen sind in Netzwerken angeordnet, die einen Gesamt-
burgersvektor ungleich Null aufweisen. Die damit verbundene Gitterkriimmung fiihrt zu
einem lokalen Gradienten der Kristallorientierung g;; . Diese ldsst sich {iber den Verset-
zungstensor a;; nach Nye [131] mit den geometrischen Eigenschaften des Versetzungsnetz-

werkes verkniipfen:

Qi5 = €kl gjlk

K (4.4)
ki1k k
oy =Y 'tz
k=1

dabei entsprechen e;;; dem Permutationstensor, p* der Versetzungsdichte der Versetzung
vom Typ k, sowie bf und zf dem zugehorigen Burgersvektor und der Linienrichtung.
Gleichung (4.4) lasst sich nur in Ausnahmefillen exakt 16sen, da in diesem Fall genaue
Kenntnisse iiber den lokalen Spannungszustand notwendig sind. Allerdings kann die von
geometrisch notwendigen Versetzungen verursachte Abweichung der lokalen Orientierung
vom Durchschnittswert eines Korns mittels EBSD gemessen werden. Dies erlaubt eine
qualitative Aussage iiber deren Anteil. Statistisch gespeicherte Versetzungen sind dagegen
mehr oder weniger homogen im Kristall verteilt. Sie erzeugen keine Anderung der Kris-
tallorientierung und lassen sich somit nicht auf diesem Wege nachweisen. Dagegen sind
alle Versetzungen wegen ihrer Spannungsfelder mit Gitterverzerrungen verbunden. Ein der
Reflexverbreiterung bei der Réntgenbeugung verwandter Effekt tritt auch bei EBSD auf.
In Abschnitt 5.1 wird eine Methode vorgestellt, die qualitative Aussagen iiber die Verset-
zungsdichte aus der Verbreiterung der Kikuchibdnder ermdglicht.

In den bereits besprochenen Fehlorientierungswinkelverteilungen in den Abbildungen 4.3
(b), 4.11 (b) und 4.13 (d) wurde zwischen Klein- und Grofwinkelfehlorientierungen unter-
schieden und als Grenze zwischen beiden ein Fehlorientierungswinkel 6 von 10° definiert.
Grofkere Winkel beschreiben Grenzflichen, die Kristallite mit unterschiedlicher Orientie-
rung verbinden. Dagegen befinden sich kleine Fehlorientierungen innerhalb der Kérner.
Sie fithren zu einer geringfiigigen lokalen Abweichung von der mittleren Orientierung des
Korns und koénnen gegebenenfalls Kleinwinkelkorngrenzen bilden. Die Abbildungen 4.17
(a) und (b) zeigen die Verteilung von Grofswinkelgrenzflichen (schwarz dargestellt) mit
einem Fehlorientierungswinkel von mehr als 10° und Kleinwinkelkorngrenzen (rot darge-
stellt) mit einem Fehlorientierungswinkel zwischen 1° und 10° fiir beide Umwandlungsrou-

ten. Es wird dabei keine Unterscheidung der Grofswinkelfehlorientierungen beziiglich deren
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Fehlorientierung gemacht. Erfolgt die Umwandlung wéhrend der Abkiihlung sind nur we-
nige Kleinwinkelkorngrenzen sichtbar und es existieren 7-Korner mit einer Grofe von iiber
10 pm, die keine Subkorngrenzen enthalten. Demgegeniiber ist die Umwandlung wahrend
der isothermen Warmebehandlung neben der Kornfeinung auch mit einer deutlich gréferen
Tendenz zur Subkornbildung verbunden. Dadurch gibt es nur wenige 7-Korner, die keine
Kleinwinkelkorngrenzen aufweisen.

Die Abbildungen 4.17 (¢) und (d) zeigen die zugehorigen Kernel-Fehlorientierungskarten.
Hierfiir wurde die durchschnittliche Fehlorientierung eines Kernels, bestehend aus einem
Datenpunkt und seinen Nachbarpunkten, berechnet. Die durchschnittliche Kernel-Fehl-
orientierung ist proportional zur Dichte von geometrisch notwendigen Versetzungen, da
sie ein Ausdruck der von ihnen erzeugten lokalen Gitterkriimmung ist [132]. Die Gesamt-
erscheinung von Abbildung 4.17 (c) ist blau und zeigt somit eine vergleichsweise niedrige
lokale Dichte von geometrisch notwendigen Versetzungen an. Eine Ausnahme sind die gege-
benenfalls vorhandenen Subkorngrenzen. Bei genauerer Betrachtung erkennt man, dass in
den L1y-Ko6rnern ohne Kleinwinkelkorngrenzen die Kernel-Fehlorientierung nicht konstant
ist, sondern eine weitere Strukturierung sichtbar wird, die den Netzwerken geometrisch
notwendiger Versetzungen zugeordnet werden kann.

Ein anderes Bild ergibt sich nach Umwandlung wihrend der isothermen Wirmebehand-
lung. Die lokalen Fehlorientierungen sind gréfser und nicht nur auf Kleinwinkelkorngrenzen
beschrankt. Sie treten auch im Inneren der Subkorner auf. Dies ist mit einer deutlich er-
hohten Versetzungsdichte von geometrisch notwendigen Versetzungen gleichzusetzen. Es
gibt Korner ohne Kleinwinkelkorngrenzen, die eine hohe lokale Fehlorientierung aufwei-
sen, wahrend sie in anderen Koérnern deutlich niedriger sind. Das ist moglicherweise einem
Erholungseffekt zuzuschreiben, der bereits wihrend der Phasenbildung einsetzt und die
Defektdichte in manchen Kornern senkt [53]. Zusétzlich wurde die durchschnittliche in-
tragranulare Fehlorientierung der beiden Umwandlungsrouten bestimmt. Sie gibt die mitt-
lere Abweichung der Orientierung eines Punktes im Korn von der Gesamtorientierung des
Kornes an. Dieser Wert kann ebenfalls zur Abschitzung der Versetzungsdichte herange-
zogen werden [133] und betriagt 0,57° fiir eine Umwandlung wéhrend des Abkiihlens und

2,25° falls 7 wihrend einer isothermen Wirmebehandlung gebildet wurde.
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Abbildung 4.17.: EBSD-Korngrenzenkarte mit Grofwinkelkorngrenzen (6 > 10°,
schwarz) und Kleinwinkelkorngrenzen (1° < 6 < 10°, rot) (a,b)
und Kernel-Fehlorientierungskarten (c,d) fiir unterschiedlich um-
gewandeltes 7-Mns3Aly5Co: Umwandlung wahrend des Abkiihlens
(a,c) und Umwandlung wéahrend einer isothermen Warmebehand-
lung (b,d).
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4.4. Einfluss des Gefiiges auf die magnetischen Eigenschaften

4.4. Einfluss des Gefiiges auf die magnetischen

Eigenschaften

Die 7-Phase ist die einzige ferromagnetische Phase im bindren Mn-Al-System. Durch die
Zugabe von Kohlenstoff kann es zur Bildung des ebenfalls magnetischen Karbids Mn 3AIC
kommen [68], falls der Kohlenstoffgehalt die maximale Loslichkeit von etwa 3,6 at. % iiber-
schreitet |66]. Da dies in der Regel nicht erwiinscht ist, wurde Kohlenstoff nur bis maximal
2 at. % zugegeben. Hohe Polarisationswerte sind somit mit dem Auftreten von 7 gekoppelt.
Eine moglichst hohe Sattigungspolarisation stellt die Voraussetzung fiir gute dauermagne-
tische Werkstoffe dar. Hierfiir ist es notwendig, dass ausschlieflich 7 vorliegt. Auferdem
kommt dem Mn-Gehalt eine groke Bedeutung zu, da die hochste Polarisation fiir Zusam-
mensetzungen nahe der Aquiatomaren Zusammensetzung zu erwarten ist (sieche Abbildung
2.8 (a)). Aus diesem Grund wurde eine Reihe von bindren Mn-Al-Legierungen mit Mn-
Gehalten von 51 bis 58 at. % beziiglich ihrer Polarisation im erstarrten Ausgangszustand
und nach der Homogenisierungswirmebehandlung untersucht. In der Regel kann die Satti-
gungspolarisation fiir eine Zusammensetzung durch eine Homogenisierung deutlich erhéht
werden (Abb. 4.18). Das Maximum der Sittigungspolarisation liegt bei einer Zusammen-
setzung von Mnjs4Alys mit 118 Am? /kg bzw. 0,75 T. Sowohl eine Verringerung als auch eine
Erh6hung des Mn-Gehaltes bewirkt eine Abnahme der Polarisation im Ausgangszustand
und nach der Homogenisierung. Bei Mn-Gehalten von weniger als 54 at. % verbleibt nach
der Homogenisierung zunehmend -, im Gefiige, das nicht zur Polarisation beitrégt (siehe
auch Abb. 4.2 (b)). Wird der Legierung dagegen mehr Mn zugegeben, liegt sie zwar nach
der Homogenisierung einphasig als 7 vor, es kommt aber zu einer zunehmenden Besetzung
der Al-Positionen der L1y-Einheitszelle mit Mn. Dadurch wird die Sittigungspolarisati-
on gesenkt, da die Al- und Mn-Untergitter antiparallel miteinander koppeln. Aus diesem
Grund stellt die Legierung MnssAlys die in Bezug auf die Polarisation optimale Zusam-
mensetzung dar. Die Zugabe von Kohlenstoff verindert das Verhalten im Vergleich zu den
bindren Legierungen nicht, solange der C-Gehalt nicht den zur Karbidbildung notwendigen
Grenzwert iibersteigt.

Die unterschiedlichen Herstellungsrouten von 7 bewirken auch unterschiedliche magneti-
sche Eigenschaften, die in den Abbildungen 4.19 und 4.20 einander gegeniibergestellt sind.
Die Hysteresekurven der beiden Materialien (Abb. 4.19) zeigen, dass die Koerzitivfeldstér-
ke H. deutlich vom Weg der Phasenumwandlung abhidngt. Wird 7 bereits wiahrend der
Abkiihlung gebildet, betragt H, lediglich 0,02 T, wohingegen H,. im Falle der isothermen
Warmebehandlung auf 0,12T gesteigert werden kann. Die Polarisation ist in beiden Zu-

stdnden nahezu gleich grof und betrigt 0,78 T bzw. 0,76 T bei einem Maximalfeld von
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Abbildung 4.18.: Sittigungspolarisation bindrer Mngg4,Also—z-Legierungen im unbe-
handelten Ausgangszustand (schwarze Quadrate) und nach der Ho-
mogenisierungswarmebehandlung (rote Kreise).

5T fiir 7, das wahrend des Abkiihlens bzw. einer isothermen Wirmebehandlung gebildet
wurde. Zur Bestimmung der Séttigungspolarisation wurden zusétzlich Hochfeldmessungen
bis zu einem Maximalfeld von 14 T durchgefiihrt und die entsprechenden Entmagnetisie-
rungséiste sind in Abbildung 4.19 (b) dargestellt. Der geringe lineare Anstieg der Kurven
ab einem Feld von ca. 6'T deutet an, dass die Proben ab diesem Feld weitgehend gesit-
tigt sind. Fiir magnetische Materialien mit uniaxialer Anisotropie kann der Verlauf der
Polarisation bei der Einmiindung in die Séttigung angenéhert werden mit [14]:

2

1 H
J=1Jo-( —1—5?13>+X0'H (4.5)

Dabei stellen Jy die spontane Polarisation bzw. die Sattigungspolarisation, H4 das Aniso-
tropiefeld und yo die Hochfeldsuszeptibilitit dar. Durch Anpassung der gemessenen Kurve
nach Gl. (4.5) ergeben sich die in Tabelle 4.3 zusammengefassten Werte. Beide Umwand-
lungsrouten weisen eine dhnlich hohe Sattigungspolarisation auf, wodurch auch der Ord-
nungsgrad der Elementarzelle unabhingig von der Phasenbildung entsprechend hoch sein
muss.

Des Weiteren wurden thermomagnetische Messungen fiir beide Umwandlungsrouten durch-

gefiithrt, die in Abbildung 4.20 dargestellt sind. Zur Bestimmung der Curie-Temperatur
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4.4. Einfluss des Gefiiges auf die magnetischen Eigenschaften

Tabelle 4.3.: Magnetische Eigenschaften von 7-MngzAly5Cs nach den unterschiedli-
chen Umwandlungsrouten.

Umwandlung H.inT| JyinT | HyinT| xo | T¢in°C

wihrend des Abkiihlens 0,02 0,804 3,97 0,002 244

isotherme Wiarmebehandlung 0,12 0,790 4,04 0,002 250

1’0 PR [T T AT [T NN T NN N 1’0 PR I T T T TN R
0,5+ - 097 ]
- | i |_0)6- B
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Abbildung 4.19.: (a) Hysteresekurven von 7-Mnjs3Aly5Co bei Raumtemperatur, das
wihrend der Abkiihlung aus dem e-Gebiet (schwarz) und einer iso-
thermen Wérmebehandlung (rot) umgewandelt wurde, (b) Endma-
gnetisierungsast der Hochfeldmessung bis 14 T.

Te wurde die Magnetisierung nach der Temperatur abgeleitet und der Wendepunkt der
M(T)-Kurve bestimmt, der als Wert der Curie-Temperatur genutzt wird. Der Verlauf der
M(T)-Kurve ist fiir beide Proben nicht gleich. Der magnetische Phaseniibergang ist bei
einer Umwandlung wihrend einer isothermen Wirmebehandlung verbreitert. Auflerdem
ergeben sich unterschiedliche Wendepunkte und damit verschiedene Curie-Temperaturen
(Tabelle 4.3). Das wird auch aus der Auftragung der ersten Ableitung der Magnetisierung
nach der Temperatur 4 iiber die reduzierte Temperatur T — T¢: deutlich (Abb. 4.20 (b)).
Erfolgt der Ubergang in einem breiteren Temperaturbereich zeigt sich das in einer Verbrei-
terung des Minimums der Ableitungskurve. Verantwortlich fiir eine Entartung des magne-
tischen Phaseniiberganges kann eine Uberlagerung der Temperaturabhiingigkeit mehrerer
magnetischer Untergitter sein. Durch den iiberstéchiometrischen Mn-Gehalt und die damit
verbundene Besetzung von Al-Positionen mit Mn existieren grundséitzlich 2 magnetische

Untergitter, die antiparallel koppeln. Mit sinkendem Ordnungsgrad der Kristallstruktur,
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Abbildung 4.20.: Thermomagnetische Messungen von 7-Mns3Al;5Co nach der Um-
wandlung wéhrend des Abkiihlens (schwarz) bzw. wihrend einer

isothermen Wiarmebehandlung (rot): (a) Abhéngigkeit der Magne-

. . dM
tisierung von der Temperatur, (b) Auftrag der Ableitungskurve %

nach der reduzierten Temperatur T — T¢.

also einer weiteren Besetzung von Al-Positionen mit Mn durch Entordnung oder Erhéhung
des Mn-Gehaltes der Legierung, sollte der ferrimagnetische Charakter weiter zunehmen.
Dadurch kann es auch zu einer Anderung des M(T)-Verlaufs kommen, falls beide Untergit-
ter eine unterschiedliche Temperaturabhéngigkeit aufweisen. Allerdings ist ein sinkender
Ordnungsgrad auch mit einer Reduzierung der Sattigungspolarisation verbunden. Das wird
fiir die Mn-reichen bindren Mn-Al-Legierungen beobachtet (Abb. 4.18).

Da jedoch die Sattigungspolarisation und damit auch der Ordnungsgrad der Proben nach
den beiden verschiedenen Umwandlungsrouten annahernd gleich hoch ist, kann ein wach-
sender ferrimagnetischer Kopplungsanteil ausgeschlossen werden. Dagegen ist das Gefiige
nach der Umwandlung wihrend der isothermen Warmebehandlung deutlich heterogener,
was sich in einer Kornfeinung und der Anwesenheit von Versetzungen zeigt. Speziell letztere
konnen auf Grund der mit ihnen verbundenen lokalen Gitterverzerrung zu Verdnderungen
der magnetischen Eigenschaften fiithren [134], was wiederum fiir den verbreiterten magne-
tischen Phaseniibergang verantwortlich sein kann.

Die Auswirkung einer durch Kaltverformung weiter erh6hten Versetzungsdichte auf die

magnetischen Eigenschaften wird im folgenden Kapitel besprochen.
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5. Umformung von 7-MnAl

Im vorangegangenen Kapitel wurde das Gefiige von 7-MnAl-basierten Materialien im An-
schluss an die Phasenumwandlung ausfiihrlich behandelt und ein Zusammenhang zwischen
dem Gefiige und den magnetischen Eigenschaften hergestellt. Speziell die Koerzitivfeld-
stirke war fiir eine Anwendung als Dauermagnet zu niedrig. Um diese zu erhéhen und
gleichzeitig eine magnetische Vorzugsrichtung zu erzeugen, ist eine weitere Prozessierung
notwendig. Wegen der metastabilen Natur der ferromagnetischen Phasen kann die traditio-
nelle pulvermetallurgische Fertigungskette etablierter hartmagnetischer Werkstoffe nicht
genutzt werden. Als Alternative ist die Umformung denkbar und wegen der moglichen
Vielfalt an Probengeometrien sowie der industriellen Skalierbarkeit durchaus attraktiv. In
diesem Kapitel werden verschiedene Umformverfahren beziiglich der mit ihnen verbun-
denen Gefiigeverdnderungen und den damit einhergehenden magnetischen Figenschaften
behandelt.

5.1. Kaltumformung und Erholung

Ein induktionsgeschmolzener Stab mit der Zusammensetzung Mns,Alys wurde nach der
Homogenisierungsgliihung wihrend des Abkiihlens in 7 umgewandelt und anschliefend in
ein Rohr aus austenitischem Stahl positioniert. Die Kaltumformung erfolgte durch Ham-
mern in 6 Stichen bis zu einem logarithmischen Umformgrad von ¢ = 1,1 bei Raumtem-
peratur. Ein Ubersichtsbild der Probe ist in Abbildung 5.1 dargestellt. Grundsitzlich weist
die intermetallische 7-Phase eine begrenzte Kaltumformbarkeit auf. Das zeigt sich in der
Bildung von Rissen und Ausbriichen. Ein nachtrigliches Entfernen des Stahlmantels war
wegen der Risse nicht mdglich. Aus diesem Grund wurden die magnetischen Eigenschaften
ausschlieftlich parallel zur Umformrichtung an einem Permeagraphen gemessen. Neukurve
und Entmagnetisierungsast sind in Abbildung 5.2 dargestellt. Durch die Kaltumformung
kann ein deutlich verédndertes Magnetisierungsverhalten beobachtet werden (Abb. 5.2 (a)).
Das unverformte Ausgangsmaterial (blaue Kurve) weist eine vergleichsweise hohe Anfangs-
suszeptibilitdt auf. Ab einem angelegten Feld von etwa 0,75T steigt die Magnetisierung

monoton an. Aufgrund der Messmethode ist die Bestimmung der Séttigungsmagnetisie-

63



5. Umformung von 7-MnAl

1 mm

Abbildung 5.1.: Mns4Alys nach dem Hammern.

rung von isotropen magnetischen Materialien mit grofer Kristallanisotropie nicht méglich,
da das Maximalfeld des Permeagraphen auf 2,2T begrenzt ist. Der Verlauf der Polarisa-
tion geméfs der PPMS-Messung bis 14T ist als blaue Strichlinie angedeutet. Die Probe
erreicht schlieflich eine Sédttigungspolarisation von 0,78 T'. Bei steigendem angelegten Feld
werden die Fe-Polschuhe des Permeagraphen zunehmend geséttigt. Dadurch bleibt die Po-
larisation der Probe scheinbar konstant und féllt anschlieflend sogar ab. Fiir Felder iiber
1T gibt der Permeagraph somit nicht die wahre Magnetisierungskurve des kristallogra-
phisch isotropen Ausgangsmaterials wieder. Tatséchlich ist davon auszugehen, dass die
Sattigungspolarisation nach der Kaltumformung deutlich unter der des Ausgangsmaterials
liegt. Dieses Verhalten wurde bereits bei gemahlenen Mn-Al- oder Mn-Ga-Pulvern beob-
achtet |77, 80, 124]. Die Ursache dafiir kann eine partielle mechanische Entordnung der
Kristallstruktur 77| oder die Bildung von Defekten wie Versetzungen, Antiphasengrenzen
oder Zwillingen sein [44, 135, 136]. Beide Vorgénge konnen die Sattigungspolarisation re-
duzieren.

Dagegen zeigt der Entmagnetisierungsast der unverformten Probe eine sehr niedrige Re-
manenz und eine Koerzitivfeldstirke von etwa 20 mT. Durch die Kaltumformung (schwar-
ze Kurve) konnten Koerzitivfeldstirke und Remanenz auf 0,29 T und 0,467 T gesteigert
werden. Fiir die kaltumgeformte Probe ergibt sich ein maximales Energieprodukt von
24kJ/m?. Zudem zeigt die Neukurve eine deutlich reduzierte Anfangssuszeptibilitit, was in
der Regel mit der Behinderung von Magnetisierungsvorgéngen durch Gefiigebestandteile,

sogenannte Pinning-Zentren, in Verbindung gebracht wird [13|. Die maximale Polarisation
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Abbildung 5.2.: Permeametermessungen von Mng4Aly nach Kaltumformung und ver-
schiedenen Warmebehandlungen: (a) Vergleich zwischen Ausgangs-
material und umgeformter Probe (die Stichlinie gibt den Verlauf der
PPMS-Messung bis 14 T wieder), (b) Einfluss einer anschliefsenden
Wirmebehandlung bei 400 °C bzw. 500 °C.

erreicht 0,58 T und iibertrifft scheinbar den Wert des Ausgangsmaterials.

Wihrend der Kaltumformung wird eine betrichtliche Energie im Material als Verformungs-
energie gespeichert. Die damit verbundene Erhohung der inneren Energie des Werkstoffes
ist thermodynamisch nicht stabil und somit sind Gefiige- und Eigenschaftsverdnderungen
im Falle einer Wiarmebehandlung im Anschluss an die Umformung wahrscheinlich. Der
Einfluss einer nachtriglichen Warmebehandlung auf die magnetischen Eigenschaften wird
aus Abbildung 5.2 (b) deutlich. Die Koerzitivfeldstiarke wird drastisch reduziert, wihrend
die Anfangssuszeptibilitit ansteigt. Gleichzeitig steigt die maximale Polarisation an. Die
Erholung wiahrend der nachtriglichen Wéarmebehandlung ldsst sich auch mittels Differenz-
kalorimetrie nachweisen. In Abbildung 5.3 sind die DSC-Kurven einer kaltumgeformten
Probe gezeigt, die zweimal dem gleichen Heizzyklus unterworfen war. Im ersten Zyklus
zeigt die Aufheizkurve zwischen 350 °C und 410°C eine kleine exotherme Spitze, die den
in diesem Temperaturbereich ablaufenden Erholungsvorgang kennzeichnet. Dagegen zeigt
die Aufheizkurve im zweiten Zyklus keine Spitze, sondern eine Stufe bei etwa 340°C, was
der Curie-Temperatur entspricht. Sie war im ersten Zyklus nicht sichtbar, was an einer
Uberlagerung mit der Erholung liegt. Im Gegensatz zu den Heizkurven verlaufen die Ab-
kiihlkurven fiir beide Zyklen nahezu parallel und in beiden Féllen ist der magnetische
Phaseniibergang im gleichen Temperaturbereich sichtbar. Somit kommt es wihrend der
Warmebehandlung zu einer irreversiblen Festkorperreaktion, die mit einer Reduzierung

der inneren Energie des verformten Materials verbundenen ist. Solche Vorginge konnen
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Abbildung 5.3.: DSC-Messung von kaltumgeformtem Material.

grundsitzlich Erholung und Rekristallisation sein [137]|. Durch das Ausheilen von Defekten
wihrend der Erholung kommt es zum beobachteten Anstieg der Polarisation. Gleichzeitig
werden Pinning-Zentren entfernt, wodurch die Anfangssuszeptibilitéit steigt und die Koer-
zitivfeldstéirke absinkt.

Misst man die Koerzitivfeldstirke innerer Hystereseschleifen in Abhéngigkeit vom ange-
legten Feld, lisst sich daraus ebenfalls eine Aussage zum Magnetisierungsverhalten ablei-
ten. Abbildung 5.4 zeigt den Verlauf fiir Proben, die bei unterschiedlichen Temperaturen
gegliiht wurden. Zur Ausbildung der maximalen Koerzitivfeldstirke ist ein dufseres Ma-
gnetfeld notwendig, dass betragsmébig grofer als der Sattigungswert von H, ist und vom
Probenzustand abhingt. Gleichzeitig ist es deutlich niedriger als das Anisotropiefeld der
7-Phase. Der Verlauf der Koerzitivfeldstérke der inneren Schleifen lésst sich fiir die unter-
schiedlichen Zustédnde jeweils in drei Bereiche unterteilen. Bei niedrigen angelegten Feldern
(Bereich 1) steigt die Koerzitivfeldstérke linear mit dem angelegten Feld an. In Bereich 11
erfolgt eine zunehmende Abkehr vom linearen H.-Anstieg und die Kurven flachen ab. Im
Bereich III ist die wahre Koerzitivfeldstérke erreicht und kann durch eine weitere Erh6hung
des dukeren Feldes nicht mehr gesteigert werden. Die Uberginge zwischen den einzelnen
Bereichen sind stark vom Probenzustand abhéngig. Das ldsst sich besonders in Bereich 1
erkennen, wo der grofste Anstieg von H. zu verzeichnen ist. Hier weisen die verschiedenen

Zustinde behandlungsunabingig den gleichen Verlauf der Form H. = 0,6 - H auf. Durch
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Abbildung 5.4.: Einfluss des angelegten Magnetfelds auf die Koerzitivfeldstéirke von
inneren Hystereseschleifen fiir unterschiedliche Warmebehandlungen.

die Warmebehandlung erfolgt die Abkehr vom linearen H.-Anstieg jedoch eher. Gleiches
gilt fiir den Ubergang von Bereich II in Bereich II1.

Das Magnetisierungsverhalten von Werkstoffen, deren Korngréfe iiber der Eindoménenteil-
chengrofe liegt, wird in der Regel in doménenbildungs- oder doménenwachstums-kontrol-
lierte Vorgénge unterteilt [104]. Im ersten Fall, der zum Beispiel fiir Nd-Fe-B-Sintermagnete
gilt, konnen sich die magnetischen Doménen im Korn nahezu frei bewegen. Ein Korn, des-
sen magnetisch leichte Achse in Richtung des angelegten Feldes orientiert ist, wird daher
bereits bei kleinen Feldern in den Eindominenzustand iibergehen. Bei der Entmagneti-
sierung wird ein Korn in den Multidoménenzustand iibergehen, sobald sich die ersten
entgegengesetzt magnetisierten Doménen gebildet haben. Um eine hohe Koerzitivfeldstar-
ke in diesen Materialien zu erzeugen, muss die Bildung von neuen Doménen solange wie
moglich verhindert werden.

Ist das Magnetisierungsverhalten durch die Doménenbildung bestimmt, steigt die Koerzi-
tivfeldstiarke der inneren Hysteresekurven sprunghaft auf den Sattigungswert bereits bei
Feldern, die deutlich kleiner als die endgiiltige Koerzitivfeldstirke sind [22]. Ist das Ma-
gnetisierungsverhalten dagegen durch das Domé&nenwachstum dominiert, steigt die Koer-
zitivfeldstarke kontinuierlich mit steigendem Feld an. Grund dafiir ist die eingeschrénkte
Doméinenbewegung innerhalb der Kérner, da verschiedene Gefiigebestandteile energetische

Senken fiir magnetische Doménenwinde darstellen. Kaltumgeformtes und anschliefsend
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5. Umformung von 7-MnAl

Abbildung 5.5.: Gefiige von MnssAlys nach der Kaltumformung (a,c) und einer an-
schliefenden Wiarmebehandlung bei 500 °C (b,d).

wiarmebehandeltes 7-Mns Al zeigt keinen Sprung im Verlauf der Koerzitivfeldstirke bei
Feldern, die deutlich niedriger sind als die endgiiltige Koerzitivfeldstirke (Abb. 5.4) Statt-
dessen steigt H,. kontinuierlich an. Auch wenn keine detaillierten Domé&nenuntersuchungen
an den kaltumgeformten Proben durchgefiihrt wurden, kann wegen des hier beobachteten
Verhaltens von einer Behinderung des Domanenwachstums bzw. der Blochwandbewegung
ausgegangen werden. Das legt auch die Form der Neukurve mit ihrer niedrigen Anfangs-
suszeptibilitdt nahe. Das identische Verhalten der unterschiedlich behandelten Proben in
Bereich T wird dabei so interpretiert, dass grundsitzlich die gleichen Pinning-Zentren in
den verschiedenen Proben vorliegen, sie sich jedoch in Anzahl oder Haltekraft unterschei-
den.

In Abbildung 5.5 sind die Gefiige nach der Kaltumformung bzw. nach einer anschliefenden
Wirmebehandlung gegeniibergestellt. Die Ubersichtsbilder (Abb. 5.5 (a) und (b)) lassen
keine Korner erkennen, wie es fiir das Ausgangsmaterial der Fall war (sieche Abb. 4.1 (e)).

Bei genauerer Untersuchung wird jedoch in beiden Zustinden ein vielfach verzwillingtes
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5.1. Kaltumformung und Erholung

Abbildung 5.6.: Lichtmikroskopisches Bild in Kerr-Kontrast von kaltumgeformtem
MnsyqAlyg. Die Kerr-Aufnahme wurde von Dr. Thielsch angefertigt.

Gefiige sichtbar. Dieses besteht aus Makrozwillingen mit einem Abstand von etwa 100
bis 200 nm, die wiederum Mikrozwillinge mit einem Abstand von 20 bis 30 nm enthalten.
Im Falle der Warmebehandlung bei 500 °C ist keine mit Rekristallisation verbundene Bil-
dung neuer Korner sichtbar. Auch wenn keine klassischen Korner zu erkennen sind, so gibt
es trotzdem mikrostrukturelle Einheiten, die eine makroskopisch einheitliche Orientierung
aufweisen. Das wird in Abbildung 5.6 in einem lichtmikroskopischen Bild im Kerr-Kontrast
deutlich. Die Doménen haben eine Ausdehnung, die deutlich die Abstinde der Mikro- und
Makrozwillingsbander iibersteigt. Es scheint {iber die Zwillingsgrenzen hinweg zu einer
magnetischen Wechselwirkung zu kommen, die fiir die Ausbildung des Domé&nenmusters
verantwortlich ist.

Obwohl das Gefiige in beiden Zustédnden &hnlich erscheint, weist das Magnetisierungsver-
halten deutliche Unterschiede auf. Die hohe Zwillingsdichte an sich scheint nicht fiir die
Erhohung der Koerzitivfeldstirke verantwortlich zu sein. Es miissen andere Gefiigebestand-
teile vorhanden sein, die nicht direkt mit Rasterelektronenmikroskopie abbildbar, aber fiir
die beobachteten Eigenschaftsverdnderungen verantwortlich sind.

Aus der DSC-Messung (Abb. 5.3) wurde deutlich, dass ein Erholungsvorgang wihrend
des Heizens im ersten Zyklus auftritt. Erholungsvorgéinge sind bei Metallen und Legie-
rungen meist mit der Annihilation und der Umlagerung von Versetzungen verbunden,

wodurch sich die innere Energie des verformten Materials reduziert [137]. Somit ist davon
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auszugehen, dass die Versetzungsstruktur nach Kaltumformung und nach anschliefender
Wirmebehandlung unterschiedlich ist, auch wenn noch keine Rekristallisation eingetreten
ist. Der Nachweis von Versetzungen erfolgt entweder mit der Atzgriibchenmethode oder
durch TEM [129], wihrend eine Beobachtung von Versetzungen mit dem Rasterelektronen-
mikroskop ohne spezielle Messanordnung nicht mdoglich ist. Wie bereits in Abschnitt 4.3
diskutiert wurde, erzeugen Versetzungen geringe Anderungen der Kornorientierung. Diese
lassen sich mit EBSD detektieren, wodurch die lokale Dichte an geometrisch notwendigen
Versetzungen abgebildet werden kann. Als alternativer Ansatz zur Bestimmung der Ver-
setzungsdichte kann das Aussehen der Kikuchi-Beugungsbilder direkt analysiert werden.
Die Bandbreite im Beugungsbild ist proportional zum Netzebenenabstand. Versetzungen
fiihren wegen der mit ihnen verbundenen Gitterdehnungen zu lokalen Abweichungen vom
Gleichgewichtsabstand. Ahnlich der Reflexverbreiterung im Réntgenbeugungsbild wird in
den Kikuchi-Bildern eine Verbreiterung der Bénder beobachtet [138].

Die Abbildungen 5.7 (a)-(d) zeigen eine Auswahl von représentativen Kikuchi-Beugungs-
bildern fiir verschiedene Probenzustinde. Es sind deutliche Unterschiede in der Bildquali-
tét, der Anzahl der aufgelosten Biander und deren Schirfe sichtbar. Im Beugungsbild nach
der Phasenbildung wéhrend des Abkiihlens aus dem e-Gebiet (Abb. 5.7 (a)) sind viele
Béander gut aufgelost sichtbar. Erfolgt die Phasenbildung wihrend der isothermen Wir-
mebehandlung (Abb. 5.7 (b)) ist das Beugungsbild ebenfalls gut aufgelost. Die Bénder
sind jedoch etwas diffuser. Die Kaltumformung hat dagegen eine erhebliche Reduzierung
der Bildqualitét zur Folge (Abb. 5.7 (c)). Die Bénder sind hier sehr unscharf und es sind
deutlich weniger Binder erkennbar. Wegen der Bildung des vielfach verzwillingten Gefii-
ges wiahrend der Kaltumformung kénnen dariiber hinaus Bénder verschieden orientierter
Zwillingsvarianten in einem Beugungsbild auftreten. Dies ist auch sehr wahrscheinlich, da
die kleinstmdgliche Schrittweite der EBSD-Messung bei etwa 50 nm und somit {iber dem
Abstand der Mikrozwillinge von 20 bis 30 nm liegt. Die Erholungswiarmebehandlung im
Anschluss an die Kaltumformung geht mit einer deutlichen Verbesserung der Beugungs-
bildqualitéat (Abb. 5.7 (d)) einher. Trotz der Erhéhung der Bandschérfe wird die urspriing-
liche Qualitat des Beugungsbildes nicht erreicht.

Verschiedene Kriterien zur Bewertung der Beugungsbildqualitit wurden bereits diskutiert
[139, 140, 141]. Sie beruhen in der Regel auf der zweidimensionalen Schnellen Fourier Trans-
formation des Kikuchi-Beugungsbildes. Diese sind in den Abbildungen 5.7 (e)-(h) fiir die
verschiedenen Zustinde dargestellt. Die Ausdehnung des zentralen Sterns kann zur Bewer-
tung der Bildqualitit herangezogen werden, da seine Ausdehnung von der Schéirfe der Bild-
details abhéngt. Zur Ermittlung eines Wertes fiir die Qualitét des Kikuchi-Beugungsbildes

wurde die radiale Intensitédtsverteilung der zweidimensionalen Schnellen Fourier Transfor-
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5.1. Kaltumformung und Erholung

Abbildung 5.7.: Vergleich von reprisentativen Kikuchi-Beugungsbildern (a-d) und de-
ren Schneller Fourier Transformation (e-h) von unterschiedlichen Pro-
benzusténden: (a),(e) umgewandelt wihrend des Abkiihlens, (b),(f)
umgewandelt wihrend einer isothermen Wéarmebehandlung, (c),(g)
umgewandelt wihrend des Abkiihlens und anschliefsend kaltverformt,
(d),(h) umgewandelt wihrend des Abkiihlens, kaltverformt und er-
holt.
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Abbildung 5.8.: Radiales Intensitétsprofil der zweidimensionalen Schnellen Fourier
Transformation.

mation berechnet. Sie ist in Abbildung 5.8 dargestellt und zeigt vom Zentrum ausgehend
einen exponentiellen Abfall. Eine einfache Moglichkeit, die Qualitdt des gesamten Bildes
zu bewerten, besteht in der Bestimmung der Halbwertsbreite des Intensitéatsprofils. Ge-
geniiber der Betrachtung einzelner Bénder [139] bzw. dem Vergleich eines Bereiches nahe
des Sternzentrums mit dem Untergrundlevel [141] hat die Halbwertsbreitenbestimmung
den Vorteil, samtliche Binder des Beugungsbildes zu beriicksichtigen und dabei unabhén-
gig von der Intensitit des Untergrundes zu sein. Letzteres ist besonders wichtig, da die
Untergrundintensitit zwischen verschiedenen Proben variieren kann und somit nur einen
Vergleich der Bildqualitit in einer Probe ermdéglicht. Ein solches Verfahren kann beispiels-

weise zur Unterscheidung von verformten und rekristallisierten Bereichen genutzt werden.

Eine grofe Halbwertsbreite ist gleichbedeutend mit einer guten Qualitit des Beugungsbil-
des. In Abbildung 5.9 sind die bestimmten Halbwertsbreiten {iber den verschiedenen Pro-
benzustinden aufgetragen. Zur Bestimmung dieser Werte wurden jeweils 2500 Einzelbilder
gespeichert und durch ein speziell hierfiir geschriebenes Programm mit der Mathematik-
software Matlab automatisch ausgewertet. Die Fehlerbalken im Diagramm entsprechen der
Standardabweichung der Halbwertsbreite des jeweiligen Probenzustandes. Dariiber hinaus
ist auch die Koerzitivfeldstarke der Darstellung hinzugefiigt. Die Halbwertsbreite ist ma-

ximal, falls 7 wihrend der Abkiihlung aus dem e-Gebiet gebildet wurde. Das entspricht
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Abbildung 5.9.: Halbwertsbreite des Intensititsprofils fiir die verschiedenen Proben-
zustédnde

folglich der hochsten Kikuchi-Beugungsbildqualitit. Gitterverzerrungen, die mit der Pri-
senz von Versetzungen einhergehen, sind gering. Die Koerzitivfeldstirke dieses Zustandes
ist mit 0,02 T am niedrigsten. Erfolgt die Phasenbildung dagegen wiahrend einer isothermen
Wirmebehandlung, ist die Bandschérfe etwas reduziert, was sich in einer geringeren Halb-
wertsbreite widerspiegelt. Die Koerzitivfeldstirke ist dagegen mit 0,12T deutlich erhdht.
In Abbildung 4.17 konnte bereits mit Hilfe der lokalen Fehlorientierung gezeigt werden,
dass die Versetzungsdichte vom Weg der Phasenbildung abhingt.

Kaltumformung fiihrt zu einer drastischen Reduzierung der Bandschérfe durch den Ein-
bau von Versetzungen ins Gefiige. Die Bildqualitit wird erheblich abgesenkt und die
Halbwertsbreite hat den niedrigsten Wert aller untersuchten Materialzustéinde. Auf der
anderen Seite ist die Koerzitivfeldstarke hier mit 0,29 T am hochsten. Eine Warmebe-
handlung im Anschluss an die Kaltumformung geht mit einer Reduzierung der Koerzi-
tivfeldstirke auf 0,08 T einher. Das Kikuchi-Beugungsbild zeigt eine deutlich verbesserte
Qualitdt, was durch die gestiegene Halbwertsbreite im radialen Intensitétsprofil deutlich
wird. Die Bestimmung der Halbwertsbreite aus der zweidimensionalen Schnellen Fourier-
Transformation des Beugungsbildes liefert somit einen verldsslichen Messwert fiir die sub-
jektiv wahrgenommene Verschlechterung der Beugungsbildqualitét.

Die Gitterdehnungen, die zur Verschlechterung der Bandschérfe fiihren, werden vorrangig

durch Versetzungen erzeugt. Das Auftreten von Kikuchi-Béndern mehrerer unterschiedlich
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orientierter Kristallite oder Zwillingsvarianten des vielfach verzwillingten Gefiiges inner-
halb eines Beugungsbildes beeinflussen die Qualitdt dagegen kaum. Im Anhang ist der
Einfluss der schrittweisen Uberlagerung von zwei unterschiedlich orientierten Kristallen
dargestellt (Abbildungen A.3 und A.4). Auferdem hat die Orientierung der Kristallite
keinen signifikanten Einfluss auf die Qualitat der EBSD-Beugungsbilder (siehe Abbildung
AL5).

Der Unterschied in der Koerzitivfeldstéirke zwischen den beiden unterschiedlichen Um-
wandlungsrouten, wiahrend des Abkiihlens aus dem e-Gebiet bzw. wihrend einer isother-
men Wirmebehandlung, 1isst sich mit Kornfeinung und der erhéhten Versetzungsdichte im
Falle der Phasenbildung wihrend der isothermen Wirmebehandlung erkliren (siehe Kapi-
tel 4). Dagegen weisen die kaltumgeformten und nachtréiglich erholten Proben scheinbar ein
vergleichbares vielfachverzwillingtes Gefiige auf. Allerdings konnte durch Bestimmung der
Qualitdt der EBSD-Beugungsbilder gezeigt werden, dass beide Zustéinde eine unterschied-
liche Versetzungsdichte aufweisen. Der Erholungvorgang ist durch eine Annihilitation von
Versetzungen und die Anordnung von Versetzungen in energetisch giinstigeren Netzwer-
ken (Polygonisation) gekennzeichnet. Dadurch reduzieren sich die Gitterdehnungen und
die EBSD-Beugungsbildqualitit steigt.

Versetzungen haben einen bedeutenden Einfluss auf die Koerzitivfeldstirke von weich-
magnetischen Werkstoffen [142, 143, 144|. Thre Spannungsfelder erzeugen einen Beitrag zur
Anisotropie (Spannungsanisotropie) des Werkstoffes iiber eine magneto-elastische Wech-
selwirkung. Im Mikromagnetismus wird der Einfluss von Versetzungen auf die Koerzitiv-
feldstérke durch folgende Gleichung beriicksichtigt [145]:

H, = konst.GbASY*N'/? (5.1)

Dabei stellen G den Schubmodul und b den Burgersvektor dar. Der Parameter J, steht

mit der Doménenwanddicke einer Blochwand dgy, liber dgy = mdy in Zusammenhang,

A
Ky

dann einen Einfluss auf die Koerzitivfeldstarke haben, wenn die Blochwand breit ist, al-

womit sich §y = (-)'/? ergibt. Aus Gleichung (5.1) wird deutlich, dass Versetzungen nur
so das Verhaltnis von Austauschkonstante zu Kristallanisotropie entsprechend grof ist.
Die Forderung ist fiir Fe, Ni und Co gut erfiillt. Fiir Materialien mit grofer Kristallani-
sotropie sollte der Einfluss von Versetzungen fiir realistische Versetzungsdichten dagegen
sehr klein sein. Die Modellvorstellung beriicksichtigt ausschlieflich den magnetostriktiven
Beitrag [146, 147|, wihrend lokale Verinderungen der magnetischen Eigenschaften durch
Gitterverzerrungen in Nachbarschaft der Versetzungen nicht erfasst werden. Diese kénnen

aber ebenfalls Einfluss auf die magnetischen Eigenschaften haben [148].
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Das c/a-Verhiltnis betrégt fiir 7-MnAl je nach Legierungszusammensetzung zwischen 0,91
und 0, 925. Damit sind die {111}-Ebenen analog zur kfz-Zelle die dichtestgepackten Ebenen
und somit Gleitebenen mit den <110>-Richtungen als Gleitrichtungen. Die Burgersvekto-
ren sind 1/2<<110>. Im Gegensatz zur kfz-Zelle sind die <110]- und <101]-Richtungen nicht
kristallographisch dquivalent. <110] stellt einen Translationsvektor des Kristallgitters dar
und die damit verbundene Versetzung 1/2<<110] ist eine perfekte Versetzung. Versetzungen

mit einem Burgersvektor von 1/2<101] wéren kiirzer und damit energetisch giinstiger, da die
Energie einer Versetzung proportional zum Quadrat ihres Burgersvektors ist (E ~ Ci—f:)
Allerdings ist <101] kein Translationsvektor des Gitters und die Bewegung einer solchen
Versetzung durch den Kristall fithrt zur Zerstérung der atomaren Ordnung. Dadurch wird
eine Antiphasengrenze erzeugt. Eine zweite Versetzung vom Typ 1/2<101] ist zusétzlich
notwendig, um die atomare Ordnung wieder herzustellen. Diese Anordnung, bestehend
aus zwei Versetzungen vom Typ 1/2<<101], zwischen denen sich eine Antiphasengrenze be-
findet, wird als Superversetzung bezeichnet. Sie sind energetisch weniger giinstig und ihre
Dichte sollte daher deutlich kleiner als die der perfekten Versetzungen sein.

Die Dehnungsfelder um eine Stufenversetzung mit einem Burgersvektor von 1/2<<110] fiih-

ren lokal zu einer Volumenénderung:

AV

[ = Caa +eyy + €2z (5.2)

Die Komponente ¢,, des Dehnungstensors ist dabei null. Die beiden verbliebenen Normal-
dehnungen ¢,, und ¢, wurden fiir eine Stufenversetzung mit b=1/2<110] fiir 7-Mns4Alyg
(a—3,922 A und ¢—3,575 A) berechnet und sind in den Abbildungen 5.10 (a) und (b) dar-
gestellt. Daraus ergibt sich nach Gleichung (5.2) die in Abbildung 5.10 (c) gezeigte Volu-
mendnderung des Gitters um die Versetzung. Fiir die Berechnung wurde der Versetzungs-
kern mit einem Radius des doppelten Burgersvektors (5,5 A) angenommen. Es ergeben sich
Kompressions- und Expansionszonen oberhalb und unterhalb der eingeschobenen Halbebe-
ne. Der maximale Betrag der Volumenénderung ist etwa 4,5 %, dieser relaxiert aber rasch
mit zunehmendem Abstand vom Versetzungskern, sodass nach 5nm bereits 95 % der Git-
terdehnungen abgeklungen sind. Fiir eine realistische Versetzungsdichte von p—10' cm 2
ergibt sich dagegen ein Abstand von iiber 100 nm zwischen 2 Versetzungen.

Die Komponenten ¢,, und ¢, des Dehnungstensors sind zwar in sich symmetrisch, weisen
aber einen unterschiedlichen Verlauf auf. Fiir die hier diskutierte Stufenversetzung ent-
spricht die [110]-Richtung der x-Richtung und die [111]-Richtung der y-Richtung. Hieraus
lisst sich die lokale Anderung der Gitterparameter a und ¢ sowie des c/a-Verhiltnisses

abschitzen. Auf Grund des unterschiedlichen Verlaufs der beiden Normalkomponenten des
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5. Umformung von 7-MnAl

Dehnungstensors ist die Anderung der Gitterparameter nicht gleich. In der Kompressions-
zone wird die a-Achse immer gestaucht, wihrend es moglich ist, dass sich dort die c-Achse
geringfiigig verldngert. Da der a-Gitterparameter weitaus stirker von der Gitterverzer-
rung betroffen ist, kommt es lokal zu einer deutlichen Anderung des c¢/a-Verhiltnisses.
Durch die unterschiedliche Anderung der Gitterparameter erfolgt auch eine Verdinderung
der atomaren Abstiinde und der Koordination. Ubersteigt das c¢/a-Verhiltnis 1, sind die
Mn-Mn-Absténde kiirzer als die Mn-Al-Absténde. In diesem Fall sind Mn-Atome in néchs-
ter Koordination von 4 Mn-Atomen statt von 8 Al-Atomen umgeben. Dadurch sollte auch
die magnetische Kopplung zwischen den Mn-Atomen beeinflusst werden.

Der Abstand der Atome innerhalb eines Untergitters wird vorrangig vom a-Gitterparameter
bestimmt, wihrend der c-Gitterparameter den Abstand der beiden Untergitter definiert.
Da die a-Achse deutlich stiarker gedehnt bzw. gestaucht wird, werden die Absténde zwischen
den Atomen des gleichen Untergitters stirker beeinflusst. Im unverzerrten Fall betrégt der
Atomabstand im Untergitter 2,773 A der Abstand von Atomen auf unterschiedlichen Un-
tergittern dagegen 2,653 A. Fiir den hier diskutierten Fall variieren die Abstéinde der Atome
in einem Untergitter (z. B. die Absténde zwischen den Mn-Atomen) aber zwischen 2,614
und 2,932 A die Abstinde zwischen den beiden Untergittern dagegen nur zwischen 2,620
und 2,693 A.

Der Einfluss der kristallographischen Parameter auf die magnetischen Eigenschaften war
bereits Gegenstand verschiedener theoretischer Arbeiten. Diese Studien befassten sich mit
der Bedeutung der Nachbarschaftsverhéltnisse auf die magnetische Kopplung [44|, mit dem
Einfluss des c¢/a-Verhéltnisses auf das magnetisches Moment und die Anisotropiekonstante
[135] sowie mit dem Einfluss von Zellvolumen und Mn-Mn-Abstand auf Austauschintegrale
und magnetische Mn-Momente [136]. In allen Féllen wird den kristallographischen Eigen-
schaften eine fundamentale Bedeutung auf die magnetischen Eigenschaften zugeschrieben.
Da die kristallographischen Eigenschaften lokal durch Versetzungen erheblich beeinflusst
werden, ist eine Abweichung der intrinsischen magnetischen Eigenschaften vom ungestorten
Probevolumen wahrscheinlich. Diese Vermutung wird durch die Tatsache gestiitzt, dass die
Zugabe von Kohlenstoff das c¢/a-Verhéltnis erhtht und zu einer Volumenzunahme von 1%
fithrt [66]. Damit ist eine deutliche Reduzierung der Curietemperatur um 60 °C |7| und eine
Erhéhung des magnetischen Moments der Mn-Atome verbunden [70]. Durch Kernspinre-
sonanzspektroskopie wurde gezeigt, dass Kohlenstoff die elektronischen Eigenschaften von
7 nicht beeinflusst und die C-Atome ausschlielich die kristallographischen Eigenschaften
dndern [149].

Weichen die intrinsischen magnetischen Eigenschaften von 7 in Folge der Dehnungsfelder

um Versetzungen von denen einer unverformten Probe ab, entstehen magnetische Inhomo-
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Abbildung 5.10.: Normaldehnungen des Dehnungstensors (a) €,, und (b) &y, einer
Stufenversetzung mit b=1/2<110] fiir Mns4Alss, (c) resultierende
Volumenénderung um die Stufenversetzung, (d) Profil der Volumen-

dnderung.

genitdten mit einer Grofe von einigen Nanometern. Wenn sie als mégliche Pinningzentren

die Magnetisierungsvorginge behindern, erklirt sich so die niedrige Anfangssuszeptibilitét

und die hohe Koerzitivfeldstirke. In Folge der Kristallerholung wird die Versetzungsdichte

reduziert, wodurch die Gitterverzerrungen abnehmen. Gleichzeitig bleibt das vielfach ver-

zwillingte Verformungsgefiige erhalten. Damit ist eine Reduzierung der Koerzitivfeldstirke

verbunden. Die Ergebnisse unterstiitzen somit die Schlussfolgerung, dass Versetzungen ei-

ne wesentliche Bedeutung fiir die magnetische Hérte von kaltverarbeiteten L 15-geordneten

MnAl haben. Dagegen tragen Zwillinge, die im kaltverformten und erholten Gefiige in

grofser Zahl vorhanden sind, nur geringfiigig zu einer Erhohung von H. bei, obwohl auch

sie eine Behinderung der Magnetisierungsvorgénge darstellen [150].
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5. Umformung von 7-MnAl

5.2. Warmumformung

Als Alternative zur Kaltumformung sind verschiedene Warmumformverfahren denkbar.
Metallische Werkstoffe weisen oft eine verbesserte Umformbarkeit bei erhohten Tempera-
turen auf, wodurch auch sonst sprode Materialien umformbar werden kénnen. Durch die
simultane Wirkung von Warmebehandlung und plastischer Verformung konnen Gefiige-
zustinde eingestellt werden, die besondere Eigenschaften zeigen. Dann spricht man von
thermomechanischer Behandlung. In diesem Abschnitt werden die Herstellung texturierter
Magnete im Zuge einer Warmumformung und das damit einhergehende Gefiige diskutiert.
Dabei kamen die beiden Umformverfahren Fliefspressen und Zylinderstauchen zur Anwen-

dung.

5.2.1. FlieBpressen

Das Gefiige von 7-Mnjs3Al 5Cy nach dem Fliefpressen ist in Abbildung 5.11 dargestellt.
Im Ubersichtsbild sind zwei markante Gefiigebestandteile unterscheidbar. Zum einen gibt
es stark verzwillingte Bereiche des Verformungsgefiiges, die sehr dem Zustand nach der
Kaltumformung &hneln (sieche Abbildung 5.5). Daneben existieren Gebiete mit kleinen
Koérnern, die sich wihrend der Umformung durch dynamische Rekristallisation gebildet
haben. Das Vorhandensein des Verformungsgefiiges zeigt an, dass die dynamische Rekris-
tallisation nicht abgeschlossen ist. Zwischen den rekristallisierten Kérnern gibt es helle (-
Mn-Ausscheidungen. Thr Erscheinen markiert die erste Stufe der 7-Zersetzung. Innerhalb
der rekristallisierten Kérner, die zum Teil Zwillinge aufweisen, sowie im Verformungsgefiige
werden dagegen keine (3-Ausscheidungen beobachtet.

Die Grofe der dynamisch rekristallisierten Kérner wurde mittels Linienschnittverfahren
bestimmt und es ergibt sich eine mittlere lineare Korngrofe von (0,69 & 0,05) pm. Somit
kommt es zu einer erheblichen Kornfeinung gegeniiber dem unverformten Ausgangszustand.
In Abbildung 5.11 (d) ist die Korngrofenverteilung dargestellt. Sie gibt den linearen Anteil
einer Korngrofenfraktion an der Gesamtsehnenlédnge aller gemessenen Fraktionen wieder.
Die Verteilung kann in guter Naherung mit einer logarithmischen Normalverteilung ange-
passt werden (als schwarze Linie dargestellt), was fiir ein Gefiige mit polyedrischen Kornern
iiblich ist.

Abbildung 5.12 zeigt magnetische Hysteresekurven von 7 nach dem Fliefpressen in Press-
richtung und in radialer Richtung. Zusétzlich ist die Kurve des unverformten Ausgangs-
materials dargestellt. Durch die Umformung kommt es zu einer deutlichen Verdnderung
der magnetischen Eigenschaften. Infolge der Umformung verhilt sich die Probe magnetisch

anisotrop, wobei die Extrusionsrichtung mit einer Remanenz von 0,47 T der leichten Rich-
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Abbildung 5.11.: Gefiige von 7-Mns3Aly5Ce nach Fliefpressen bei 680 °C mit einem
Umformgrad von 1,38: (a) Ubersichtsbild, (b) verzwillingtes Verfor-
mungsgefiige, (c) rekristallisierte Korner, (d) Korngrokenverteilung
der rekristallisierten Korner (Die schwarze Linie entspricht einer lo-
garithmischen Normalverteilung).

tung und die radiale Richtung mit 0,26 T der schweren Richtung entsprechen. Der Grad der
Textur lasst sich nach Gleichung (2.7) berechnen und ergibt im vorliegenden Fall 0,45. Das
entspricht einer mittelméfig ausgeprigten Textur. Die Koerzitivfeldstirke betragt 0,16 T
parallel zur Extrusionsrichtung und 0,2T in radialer Richtung. Sie ist deutlich héher als
im Ausgangszustand mit lediglich 0,02 T. Grundsétzlich sind hohere Koerzitivfeldstérken
in fliekgepressten Magneten moglich und 0,3 T konnten bereits erreicht werden [7]. Die
Ursache fiir die niedrigeren Werte liegt im teilrekristallisierten Gefiigezustand der Probe.
Mit Kerr-Mikroskopie bei verschiedenen angelegten Feldern konnte gezeigt werden, dass
sich die notwendigen Felder zur Ummagnetisierung von Verformungsgefiige und rekristalli-
sierten Kornern erheblich unterscheiden [150|. Zwar konnte eine schwache Wechselwirkung

zwischen den Zwillingen des Verformungsgefiiges und den magnetischen Doménen nachge-
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Abbildung 5.12.: Hysteresekurven von 7-Mns3Aly5Co nach dem Fliefspressen in Ex-
trusionsrichtung (blau), radialer Richtung (rot) und im unverform-
ten Ausgangszustand (schwarz).

wiesen werden, der damit einhergehende Beitrag zur Koerzitivfeldstérke ist allerdings ge-
ring. Das Verformungsgefiige nach der Warmumformung verhélt sich damit dhnlich wie das
angelassene Verformungsgefiige nach der Kaltumformung. In beiden Féllen ist die resultie-
rende Koerzitivfeldstirke gering. Anders verhélt es sich fiir die dynamisch rekristallisierten
Koérner. Thre Korngrofe liegt mit etwa 690 nm im Bereich der Eindoméanenteilchengrofse,
die ungefihr 770 nm betrégt [150]. Sofern sie keine Zwillinge aufweisen, konnten mit Kerr-
oder Magnetischer Kraftmikroskopie keine Blochwinde in den K&rnern ausgemacht wer-
den. Sie schalten einzeln und bei deutlich héheren angelegten Feldern. Daraus folgt, dass
fiir hohe Koerzitivfeldstirken nach der Warmumformung ein homogenes, vollstindig re-
kristallisiertes Gefiige die Voraussetzung ist.

Vergleicht man die maximale Polarisation der verschiedenen Messungen in Abbildung 5.12,
so wird deutlich, dass das Ausgangsmaterial eine hohere Sattigungspolarisation als die
umgeformte Probe aufweist. Nach der Umformung ergibt sich als Sattigungspolarisation
0,74'T, wihrend sie im Ausgangszustand 0,78 T betrug. Die Differenz entspricht dem be-
reits zersetzten 7, da im Gefiige erste S-Mn-Ausscheidungen sichtbar sind (siehe Abbildung
5.11 (c)). Nimmt man die hier gezeigten Hysteresekurven als Grundlage, ergibt sich ein
B-Anteil von 5 %.

Das maximale Energieprodukt in magnetisch leichter Richtung (parallel zur Extrusions-
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richtung) betriigt 16,5kJ/m?®. Aus der Remanenz ergibt sich nach Gleichung (2.6) als obe-
res Limit fiir (BH),,q, 44kJ/m3. Die Ursache fiir die Diskrepanz liegt in der zu niedrigen
Koerzitivfeldstirke, die nicht die Bedingung von Gleichung (2.8) erfiillt. Der Bildung ei-
nes homogenen, feinkornig-rekristallisierten Gefiiges kommt die entscheidende Rolle fiir die
Verbesserung der magnetischen Eigenschaften zu. Zur Untersuchung der Gefiigeneubildung
wihrend der dynamischen Rekristallisation wurde mit dem Stauchen ein alternatives Um-
formverfahren genutzt. Hierbei ldsst sich der Einfluss der Umformparameter Temperatur,

Umformgrad und -geschwindigkeit besser untersuchen.

5.2.2. Zylinderstauchen

Beim Zylinderstauchen handelt es sich um eine reine Druckumformung, bei der eine zy-
linderférmige Probe zwischen zwei parallelen Stempeln platziert und in ihrer Héhe redu-
ziert wird. Es ist somit im Gegensatz zum Fliefspressen ein Verfahren der unmittelbaren
Krafteinwirkung. Zu Beginn der Umformung liegt ein quasi einachsiger Spannungszustand
vor, der jedoch bei fortschreitender Stauchung wegen des Ausbauchens der Probe verloren
geht [151]. Wegen der einfachen Versuchsanordnung sind bei Kenntnis der zur Stauchung
benoétigten Kraft, Aussagen zur Druckfestigkeit des Werkstoffes mdoglich. Zylinderstauchen
stellt ein verbreitetes Verfahren zur Bewertung der Warmumformbarkeit dar, wird dage-
gen aber als technisches Umformverfahren weniger genutzt. Eine Ausnahme stellen die
warmumgeformten texturierten Nd-Fe-B-Magnete dar, die mit diesem Verfahren inzwi-
schen industriell produziert werden [152].

Abbildung 5.13 zeigt die Fliefsspannung in Abhéingigkeit des logarithmischen Umformgra-
des ¢ fiir das Stauchen von 7-Mn53Al4;Cs bei 720 °C. Die Flielspannung steigt zu Beginn
der Umformung rasch an und erreicht bei ¢ ~ 0,2 einen Maximalwert von 460 MPa. Bei
weiterer Umformung féllt die Flielsspannung rasch ab und ndhert sich schlieflich einem
Grenzwert von etwa 170 MPa. Das Verhalten der anfinglichen Verfestigung und anschlie-
fsenden Entfestigung ist charakteristisch fiir das Auftreten der dynamischen Rekristallisa-
tion.

Abbildung 5.14 zeigt das Gefiige von Mn53Al45Cs nach Stauchen bei 720° bis ¢ = 2. Die
Probe ist teilweise dynamisch rekristallisiert und es treten 3 unterschiedliche Gefiigebe-
standteile auf. Zum einen zeigt verformtes, nicht rekristallisiertes 7 einen vielfach verzwil-
lingten Zustand. Diese Bereiche haben eine Gréfe von einigen 10 pm bis zu einigen 100 pm
und sind durch Bereiche mit kleinen, dynamisch rekristallisierten Kérnern getrennt. Abbil-
dung 5.14 (b) zeigt eine Detailansicht der rekristallisierten Korner. Thre Koérngrofe betrégt

etwa 1 um. Die rekristallisierten Korner konnen erneut Zwillinge enthalten. Wahrend der

81



5. Umformung von 7-MnAl

500 1 | 1 | 1 | 1 |

400 H =

300 — —

200 =

FlieBspannung / MPa

100 — =

0 T I L) I ) I ] I
0,0 0,5 1,0 1,5 2,0
Log. Umformgrad

Abbildung 5.13.: Verlauf der Fliefspannung k¢ als Funktion des logarithmischen Um-
formgrades ¢ fiir Zylinderstauchen bei 720 °C.

Warmumformung kommt es aulkerdem zur Bildung der Gleichgewichtsphase [-Mn, was
die erste Stufe der 7-Zersetzung darstellt. Diese befinden sich als runde helle Ausschei-
dungen in den dynamisch rekristallisierten Bereichen, wihrend sie im Verformungsgefiige
nicht vorkommen. Daneben gibt es auch ausgeprigte [-Mn-Kolonien, so zum Beispiel in
der oberen rechten Ecke von Abbildung 5.14 (a).

Wiéhrend der Warmumformung ist das Verhalten des Werkstoffes neben dem Umform-
grad als Maf fiir die Verformung auch von Umformtemperatur T und -geschwindigkeit
¢ abhéngig. Diese Beziehung wird mit dem sogenannten Zener-Hollomon-Parameter Z
beriicksichtigt [153]. Der Einfluss der Umformtemperatur auf die Warmfliekkurven von
7-Mn53Al45Cy im Temperaturbereich zwischen 600 und 760 °C ist in Abbildung 5.15 dar-
gestellt. Alle Warmfliefkurven in Abbildung 5.15 (a) zeigen den gleichen charakteristischen
Verlauf einer raschen anfanglichen Verfestigung, dem sich nach Erreichen eines Maximums
die Entfestigung anschliefst. Eine Reduzierung der Umformtemperatur bei konstanter Um-
formgeschwindigkeit bewirkt eine erhebliche Zunahme der Fliefspannung des Werkstoffes.
Dadurch steigen sowohl die Maximalspannung £ als auch die Fliefspannung k;le bei
¢ = 1. Nach Erreichen der maximalen Fliefspannung setzt die mit einer Gefiigeneubil-
dung verbundene Entfestigung ein, die zur Abnahme der Fliefspannung fiihrt. Die Lage
des Spannungsmaximums kann als Kriterium fiir das Einsetzen der Gefiigeneubildung her-

angezogen werden. Aus Abbildung 5.15 wird deutlich, dass die Maxima der Fliefskurven
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Abbildung 5.14.: Gefiige von teilrekristallisierten 7-Mns3Aly5Co nach Zylinderstau-
chen bei 720°C bis ¢ = 2: (a) Ubersichtsaufnahme von vielfach
verzwillingtem Verformungsgefiige und dynamisch rekristallisierten
Bereichen, (b) Detailaufnahme von dynamisch rekristallisierten Kor-
nern.

zu héheren Werten verschoben werden, wenn die Umformtemperatur reduziert und so der
Beginn der dynamischen Rekristallisation verzégert wird.

Abbildung 5.16 zeigt mikroskopische Aufnahmen des dynamisch rekristallisierten Gefii-
ges nach einer Umformung bis ¢ =~ 1 bei unterschiedlichen Temperaturen. Betrigt die
Umformtemperatur 600 °C ist die Rekristallisation so stark gebremst, dass der Anteil des
rekristallisierten Gefiiges gering ist und die Korner eine Grofe von deutlich weniger als 1 ym
aufweisen. Eine Erhohung der Umformtemperatur bewirkt eine beschleunigte Rekristalli-
sation. So steigen der Anteil und die Korngréfe des rekristallisierten Gefiiges deutlich an
und die Korngrofe betrigt etwa 2 ym nach einer Umformung bei 760 °C. Mit einer Erho-
hung der Temperatur geht ein steigender Phasenanteil an S-Mn im Gefiige einher. Auch
die Grofe der S-Mn-Ausscheidungen steigt. Allerdings wurde in keiner Probe die Bildung
von 3-Mn im Verformungsgefiige beobachtet.

Die mittlere lineare Korngrofe fiir die verschiedenen Umformtemperaturen ist in Abbil-
dung 5.16 (f) dargestellt. Sie betrégt bei einer Umformtemperatur von 600 °C 270 nm. Eine
Erhohung der Umformtemperatur bewirkt einen linearen Anstieg der mittleren Korngro-
fse von ca. 200nm pro 40°C, bis sie bei 720°C 875nm betrigt. Eine weitere Erhohung
der Umformtemperatur fiihrt zu einem sprunghaften Anstieg der Korngréfe auf 1,8 um,
wenn die Warmumformung bei 760 °C durchgefiihrt wird. Die mittlere Korngrofse nach dem
Stauchen bei 680°C betrigt 670 nm und ist vergleichbar mit der nach dem Fliefipressen
(690 nm). Somit ergibt sich unter diesen Bedingungen fiir die unterschiedlichen Umform-

verfahren ein vergleichbares Gefiige.
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Abbildung 5.15.: Einfluss der Umformtemperatur auf die Fliefspannung von 7-
Mnjs3AlysCo bei konstanter Umformgeschwindigkeit ¢ = 1073571
(a) Warmfliefkurven fiir Temperaturen zwischen 640 und 760 °C,
(b) maximale Fliefsspannung und Fliefsspannung bei ¢ = 1 in Ab-
héngigkeit der Umformtemperatur.

Die Keimbildung der dynamischen Rekristallisation erfolgt bevorzugt an den Grenzen ver-
formter Korner und dhnelt damit dem Necklace-Mechanismus, der wiahrend der dynami-
schen Rekristallisation vieler Metalle auftritt [137]. Der Vorgang ist in Abbildung 5.17
verdeutlicht. Hierbei handelt es sich um ein Band rekristallisierter Korner, das sich im
Grenzbereich zwischen 3 verformten Kornern gebildet hat. Durch EBSD wurde die lo-
kale Orientierung bestimmt, womit eine bessere Darstellung der Korngrenzen ermdoglicht
wird (Abbildung 5.17). Trotz der hohen Zwillingsdichte zeigen die verformten Korner eine
weitgehend homogene Orientierung, was mit dem Befund der kaltverformten Probe aus
Abbildung 5.6 iibereinstimmt. Die 3 verformten Koérner sind mit den Zahlen 1, 2 und 3
gekennzeichnet. Es wird deutlich, dass die Keimbildung an der Grenzfliche zwischen 1
und 2 bzw. 1 und 3 stirker ausgeprigt ist, als an der Grenzfliche zwischen 2 und 3. Die
Triebkraft der dynamischen Rekristallisation ist die Erhéhung der inneren Energie durch
eine steigende Defektkonzentration, vornehmlich Versetzungen. In Abschnitt 4.3 wurde
bereits diskutiert, dass mit steigender Versetzungsdichte eine zunehmende lokale Fehlori-
entierung einhergeht. Die lokale Fehlorientierungskarte (Abbildung 5.17 (d)) zeigt eine
deutlich erhéhte Versetzungsdichte an den Grenzflichen der verformten Bereiche. In den
rekristallisierten Kornern ist die lokale Fehlorientierung dagegen niedriger, was einer im
Zuge der Gefiigeneubildung gesunkenen Versetzungsdichte entspricht. An der Grenzflache
zwischen den verformten Kérnern 2 und 3 ist die Tendenz zur Versetzungsakkumulation

weniger stark ausgeprigt, was die vergleichsweise geringe Keimbildungsrate erklart.
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Abbildung 5.16.: (a)-(e) Gefiigeaufnahmen von 7-Mnz3Aly5Co nach Stauchen bis zu
einem Umformgrad von ¢ = 1 bei verschiedenen Temperaturen und
(f) Verlauf der mittleren linearen Korngréfe des Rekristallisations-
gefiiges in Abhéngigkeit von der Umformtemperatur.
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5. Umformung von 7-MnAl

Abbildung 5.17.: Keimbildung der rekristallisierten Korner im Verformungsgefiige an
den Grenzen verschiedener mehrfach verzwillingter und unterschied-
lich orientierter verformter Korner: (a) REM-Aufnahme in BSE-
Kontrast, (b) Korngrenzenkarte mit Fehlorientierungen > 10°, (c)
Orientierung der [001]-Richtung zur Bildnormalen (Stauchrichtung)
und (d) lokale Fehlorientierungskarte.
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(d)

Abbildung 5.18.: Verlauf der dynamischen Rekristallisation fiir verschiedene Umform-
grade bei 720°C

Der weitere Verlauf der Gefiigeneubildung ist in Abbildung 5.18 dargestellt. Es ist gut
sichtbar, dass der Anteil der rekristallisierten Fraktion bei fortgesetzter Umformung auf
Kosten des Verformungsgefiiges kontinuierlich zunimmt. Bereits in der Frithphase der Re-
kristallisation sind im Bereich der neugebildeten Korner erste S-Mn-Keime erkennbar. Mit
fortschreitender Umformung verbreitern sich die Binder der rekristallisierten Korner und
bilden ausgedehnte Kolonien, die um die verformten Korner angeordnet sind. Dabei bleibt
das Innere der verformten Korner in der Regel frei von rekristallisierten Kérnern. Wird
der Umformgrad erhoht, wachsen die Kolonien und kénnen einen Durchmesser von iiber
100 pm erreichen. Bei einer mittleren Korngréfe von 0,8 um enthalten solche Bereiche
bereits iiber 10.000 rekristallisierte Korner. Daneben liegen aber selbst bei hohen Um-
formgraden (¢ = 1,63 bzw. 2) noch grofe verformte Bereiche vor, die weiterhin frei von
rekristallisierten Koérnern sind.

Wahrend der weiteren Umformung nehmen auch die rekristallisierten Kérner an der Ver-

formung teil, wodurch sich ihre Versetzungdichte erhoht. Das senkt den Energieunter-
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Abbildung 5.19.: Einfluss des Umformgrades auf die mittlere Korngrofe der dyna-
misch rekristallisierten Korner fiir eine Umformung bei 720 °C.

schied zwischen primidrem Verformungsgefiige und rekristallisierten Kérnern. Zusétzlich
sinkt durch neu gebildete Korner die Korngrenzenbeweglichkeit. Die Folge ist eine geringe
Tendenz zum Kornwachstum und das Erreichen einer stationdren Korngrofe [137]. Statt
des Wachstums der bereits gebildeten Koérner kommt es zur Bildung neuer Keime, die
erneut bis zum Erreichen der stationdren Korngrofse wachsen. Abbildung 5.19 zeigt den
Verlauf der Korngrofe der rekristallisierten Korner fiir eine Umformtemperatur von 720 °C
fiir verschiedene Umformgrade. Ab ¢ = 1 ist eine nahezu stationdre Korngréfe von unge-
fahr 900 nm erreicht.
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5.2. Warmumformung

5.2.3. Magnetische Eigenschaften gestauchter Proben

Der Einfluss der Warmumformung durch Stauchen auf die magnetischen Eigenschaften
von 7-Mns3Aly5Cs ist fiir die Umformtemperatur von 720 °C in Abbildung 5.20 dargestellt.
Abbildung 5.20 (a) zeigt die Hysteresekurven in radialer und axialer Probenrichtung fiir
einen Umformgrad von ¢ = 2. Analog zur Warmumformung durch Fliefpressen verhélt
sich die Probe magnetisch anisotrop. Allerdings ist nun die radiale Richtung die magne-
tische Texturachse. In dieser Richtung betrigt die Remanenz 0,36T, in axialer Richtung
0,27 T. Die Koerzitivfeldstirke in radialer Richtung betrigt 0,17T. Die maximale Rema-
nenz fiir eine radiale Textur betragt J** = %JS. Wegen der partiellen Zersetzung von
7 in B-Mn betréigt die Sattigungspolarisation der Probe 0,72T, womit sich eine maxima-
le Remanenz von 0,45 T ergibt. Der gemessene Wert ist deutlich niedriger. Die mogliche
Ursache dafiir kann in einer unvollstdndigen radialen Ausrichtung der magnetisch leichten
c-Achse der 7-Phase und im teilrekristallisierten Charakter der Probe liegen. Im Gefiige
sind noch grofe Bereiche des Verformungsgefiiges enthalten, die bereits bei niedrigen Fel-
dern ummagnetisieren [150]. Sie tragen nicht oder nur in begrenztem Mafe zur Remanenz
bei. Die Hysteresekurve in radialer Richtung zeigt bereits bei Magnetfeldern mit H > 0
einen erheblichen Abfall der Polarisation an. Das ist auf die Ummagnetisierung der ver-
formten Bereiche zuriickzufiihren.

Die Entwicklung der magnetischen Eigenschaften wéhrend der Warmumformung in Ab-
héngigkeit des Umformgrades ist in Abbildung 5.20 (b) dargestellt. Wihrend der Warm-
umformung nimmt der Anteil an rekristallisierten Kérnern zu. Da sie wesentlich stérker
zur Koerzitivfeldstirke beitragen als das Verformungsgefiige, steigt H. bei Erhoéhung des
Umformgrades an. Der Trend ist bis ¢ = 1 besonders deutlich ausgeprigt. Hier steigt H,
nahezu linear mit ¢ an. Fiir grofere Umformgrade ist der Anstieg von H,. dagegen deutlich
geringer. Mit der Warmumformung ist auch die Bildung von (-Mn im rekristallisierten
Gefiige verbunden, wodurch der Phasenanteil von 7 sinkt. Da nur 7 zur Magnetisierung
der Probe beitridgt, ist mit der allmé&hlichen Zersetzung auch eine Reduzierung der Satti-
gungspolarisation verbunden. Nach der Phasenbildung betrug sie 0,78 T. Bis ¢ = 0, 77 ist
der Abfall von J; kaum messbar. Verantwortlich dafiir ist der geringe Anteil von rekristalli-
sierten Kornern am Gefiige, da nur dort die Bildung von S-Mn beobachtet wird. Ab ¢ =1
kann man jedoch einen Abfall der Sdttigungspolarisation beobachten. Die Remanenz in ra-
dialer Richtung bleibt wihrend der Warmumformung nahezu konstant. Demnach wire die
kristallographische Orientierung der Probe bereits bei geringen Umformgraden nahezu ab-
geschlossen. Eine fortgesetzte Umformung erhoht den Anteil des rekristallisierten Gefiiges

und damit auch die Koerzitivfeldstiarke, aber nicht die Remanenz.
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Abbildung 5.20.: Magnetische Eigenschaften nach der Warmumformung durch Stau-
chen bei 720 °C: (a) Hysteresekurve in radialer und axialer Richtung
fiir einen Umformgrad von ¢ = 2 und (b) Einfluss des Umform-
grades auf Koerzitivfeldstirke (schwarze Quadrate), Sattigungspo-
larisation (rote Kreise) und Remanenz (griine Dreiecke) in radialer
Richtung.

5.3. Makro- und Mikrotextur

Im folgenden Abschnitt wird die Auswirkung der Umformung und Gefiigeneubildung auf
die kristallographische Orientierung von 7-MnAl diskutiert. Dabei wird zwischen Makro-
und Mikrotextur unterschieden. Die Makrotextur, auch nur als Textur bezeichnet, beinhal-
tet die Analyse der kristallographischen Orientierung der Probe und dient zur Erklérung
der makroskopischen Werkstoffeigenschaften, wie zum Beispiel der Remanenz. Die Mikro-
textur kombiniert Orientierungs- und Gefiigeinformationen und ldsst Aussagen zur lokalen
Orientierung einzelner Gefiigebestandteile zu. Die Makrotextur ergibt sich somit aus der

Summe der Mikrotexturen aller Gefiigebestandteile.

5.3.1. Makrotextur nach Umformung und Rekristallisation

Die Voraussetzung fiir eine hohe Remanenz ist eine ausgezeichnete kristallographische
Textur, bei der moglichst alle magnetisch leichten Achsen parallel zu einer makroskopi-
schen Probenrichtung ausgerichtet sind. Ist der Untersuchungsbereich grof genug, kann
mit EBSD die kristallographische Textur bestimmt werden [154]. Das Ergebnis ist dann
vergleichbar zur rontgenografischen Texturanalyse.

Abbildung 5.21 zeigt {001}-Polfiguren von verschiedenen Behandlungszustéinden. Sie zei-
gen die Lage der {001}-Pole von 7 in Bezug zum Probenkoordinatensystem. Die z-Richtung
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im Zentrum der Polfigur entspricht der Normalen des untersuchten Bereichs. Sie liegt par-
allel zur Extrusionsrichtung bzw. Drahtrichtung der fliekgepressten bzw. gehdmmerten
Probe. Die magnetischen Messungen haben bereits gezeigt, dass diese Richtungen der ma-
gnetischen Texturachse der Probe entsprechen. Die Probe im Ausgangszustand verhalt
sich makroskopisch isotrop. Im Rontgendiffraktogramm (Abbildung 4.15) waren alle Re-
flexe sichtbar. Die jeweiligen Intensitidten entsprachen denen einer untexturierten Probe.
Die Polfigur zeigt eine Zahl von Polen mit hoher Dichte (bis zum 70-fachen Wert der ein-
heitlichen Dichte). Sie sind regellos in der {001}-Polfigur verteilt und unterstreichen damit
den makroskopisch isotropen Charakter der Probe.

Flieftpressen &ndert die Probentextur deutlich. Die Poldichte im Zentrum der Polfigur
ist maximal und nimmt zum Aquator hin ab. Das ist charakteristisch fiir eine <001 >-
Fasertextur. Durch Fliefipressen wird die magnetisch leichte [001]-Richtung der 7-Phase
parallel zur Extrusionsrichtung ausgerichtet. Durch die Ausrichtung der magnetisch leich-
ten Achsen parallel zur Extrusionsrichtung kommt es auch zur gesteigerten Remanenz
(sieche Abbildung 5.12).

Des Weiteren ist der Einfluss einer Kaltverformung durch Himmern und anschlieftende sta-
tische Rekristallisation bei 600 °C in den Abbildungen 5.21 (c¢) und (d) sichtbar. Himmern
fithrt ebenfalls zu einer bevorzugten Ausrichtung der magnetisch leichten [001]-Achse hin
zum Zentrum der Polfigur, also in axialer Richtung. Allerdings ist dies weniger deutlich
ausgepragt als beim Fliefpressen. Die maximale Poldichte ist um etwa 45° zur axialen Rich-
tung fehlorientiert. Statische Rekristallisation im Anschluss an die Kaltumformung fiihrt
zu einer erneuten Verdnderung der Textur. Die urspriingliche Texturkomponente nach dem
Himmern in der {001}-Polfigur ist weiterhin als Pol mit einer Fehlorientierung von 45°
im Bezug zum Zentrum der Polfigur (axiale Richtung) sichtbar. Allerdings erscheinen im
Zuge der statischen Rekristallisation weitere Pole mit regelloser Orientierung.

Zur quantitativen Bewertung der Ausrichtung der magnetisch leichten Achsen bietet sich
die Betrachtung der integrierten Poldichteverteilung an. Sie stellt als Histogramm die Fehl-
orientierung der <(001>-Richtungen von der axialen Richtung der Probe dar und ist in
Abbildung 5.22 gezeigt. Die Strichlinie symbolisiert die Dichteverteilung einer vollstin-
dig isotropen Probe. Obwohl die Polfiguren Unterschiede aufweisen ist die Texturqualitit
der beiden Umformverfahren anndhernd gleich. Beide Histogramme weisen die maximale
integrierte Poldichte in axialer Richtung auf, die bei steigender Fehlorientierung abfillt.
Statische Rekristallisation fiihrt zu einer messbaren Verschlechterung der Textur, wie aus
Abbildung 5.22 (b) hervorgeht. Die Umformtextur geht somit wihrend der statischen Re-
kristallisation verloren, was sich in einer Abnahme der {001}-Poldichte nahe der axialen

Richtung zeigt. Gleichzeitig steigt die Poldichte fiir grofe Fehlorientierungswinkel an und
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Abbildung 5.21.: Polfiguren von 7-MnAl in verschiedenen Behandlungszusténden: (a)
nach der Phasenbildung (Ausgangszustand), (b) nach Fliefpressen
(warmumgeformt), (¢) nach Himmern (kaltumgeformt), (d) geh&dm-
mert und anschlieftend rekristallisiert (Die Poldichte ist in Vielfa-
chen der einheitlichen Dichte M.U.D. angegeben, wobei eine Pol-

dichte von 1 einer perfekt isotropen Probe entspricht).
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Abbildung 5.22.: Poldichtehistogramme der {001}-Pole fiir verschiedene Probenzu-
stiande: (a) Vergleich zwischen unverformtem Ausgangszustand,
Kaltumformung durch Himmern und Warmumformung durch Fliefs-
pressen, (b) Auswirkung der statischen Rekristallisation im An-
schluss an die Kaltumformung auf die Orientierung der <001>-
Richtungen zur Drahtachse (Die Strichlinie symbolisiert eine ideal
isotrope Probe mit M.U.D.=1).

die Orientierungsverteilung kommt einer isotropen Probe néher.

Zwei unterschiedliche metallphysikalische Prozesse, Umformung und Rekristallisation, be-
einflussen die Ausbildung der Textur in 7-MnAl. Sie laufen wihrend der Warmumformung
kombiniert ab, lassen sich aber bei kaltumgeformten Proben getrennt untersuchen. Dabei
erscheint die Frage, ob die Texturqualitit wihrend der Warmumformung durch dynamische
Rekristallisation dhnlich negativ beeinflusst wird, wie im Falle der statischen Rekristalli-
sation im Anschluss an die Kaltumformung.

Die Entwicklung der Textur bei der Warmumformung durch Stauchen ist in Abbildung 5.23
fiir unterschiedliche Umformgrade dargestellt. Im Gegensatz zum Fliefpressen, das zur Bil-
dung einer <001>-Fasertextur fiihrt, ist Stauchen mit einer Orientierung der magnetisch
leichten Richtung in radialer Richtung verbunden [91]. Bereits zu Beginn der Umformung
(p =0,17) ist die Ausbildung der radialen Textur erkennbar. Wihrend die isotrope Probe
(Abbildung 5.21 (a)) eine regellose Verteilung der {001}-Pole aufweist, ist nach geringer
Hohenreduktion eine erhéhte Poldichte bei Fehlorientierungswinkeln zwischen 40° und 60°
im Poldichtehistogramm sichtbar. Bei weiterer Umformung setzt sich der Vorgang der Tex-
turausbildung fort und bei ¢ = 0,33 ist eine deutlich erhéhte Poldichte um den Aquator
der {001}-Polfigur sichtbar. Die Poldichteverteilung zeigt einen kontinuierlichen Anstieg in
Richtung hoher Fehlorientierungswinkel, also eine Orientierung der {001}-Pole in der Ebe-
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5. Umformung von 7-MnAl

ne. Das Maximum bei 62° kann als Indiz fiir die noch nicht abgeschlossene Texturierung
angesehen werden. Die radiale <(001>-Textur ist in der Polfigur fiir einen Umformgrad
von ¢ = 1 gut durch die hohe Poldichteverteilung um den Aquator herum sichtbar, die zur
Mitte der Polfigur hin abnimmt. Auch die integrierte Poldichte zeigt einen kontinuierlichen
Anstieg von axialer zu radialer Ausrichtung der {001}-Pole. Der Verlauf der Poldichtever-
teilungen fiir ¢ = 0,33 und ¢ = 1 ist dhnlich, was die Schlussfolgerung erlaubt, dass die
Texturqualitit durch die fortgesetzte Umformung kaum noch erhéht wird, obwohl die ra-
diale Textur bei ¢ = 1 homogener ausgebildet ist. Fiir die ersten beiden Umformgrade
(p = 0,17 und ¢ = 0,33) triagt vorrangig das Verformungsgefiige zur Textur bei, da der
Anteil von rekristallisierten Kérnern zunéchst noch gering ist. Dagegen besteht der unter-
suchte Bereich bei ¢ = 1 fast ausschlieklich aus dynamisch rekristallisierten Kérnern. Es
tritt somit keine Verschlechterung der Textur durch die dynamische Gefiigeneubildung ein
und sowohl verformte als auch rekristallisierte Bereiche tragen zur Textur warmumgeform-

ter Proben bei.

5.3.2. Mikrotextur und Grenzflaichenverteilung nach der

Rekristallisation

Im letzten Abschnitt wurde die globale Orientierung der Probe nach unterschiedlicher
Behandlung diskutiert. Im Folgenden wird auf die lokale Orientierung der verschiedenen
Gefiigebestandteile und auf den Einfluss von dynamischer und statischer Gefiigeneubil-
dung auf die Grenzflichenverteilung eingegangen.

Gemaifs der Ergebnisse der Makrotexturuntersuchungen zeigen die Kérner der verschieden
behandelten Proben in den Abbildungen 5.24 (a), (¢) und (e) deutliche Unterschiede in ih-
rer Orientierung. Nach dem Fliefspressen weist die Probe eine < (001>-Fasertextur auf. Die
lokale Orientierungskarte (5.24 (a)) erscheint vornehmlich griin, was einer Fehlorientierung
der c-Achse von etwa 20° entspricht. Dariiber hinaus finden sich einige Korner mit blau-
er Farbung, die deutlich besser orientiert sind. Rot und gelb gefirbte Korner mit grofser
Fehlorientierung der c-Achse in Bezug zur axialen Probenrichtung sind weniger vorhanden.
Auffillig ist auferdem, dass kleine Kérner zu besonders grofer Fehlorientierung zu neigen
scheinen. Das grofe, nichtrekristallisierte Korn weist dagegen eine geringe Fehlorientierung
auf. Die Mehrheit der Korner ist weniger als 30° von der Extrusionsrichtung fehlorientiert,
was gut mit dem Poldichtehistogramm aus Abbildung 5.22 (a) iibereinstimmt.

Die Mehrheit der Korner der gestauchten Probe (Abbildung 5.24 (c)) sind in der Orien-
tierungskarte gelb, orange oder rot gefarbt. Dariiber hinaus gibt es eine grofe Zahl griin

gefarbter Korner, wihrend blau fast nicht enthalten ist. Auch die grofen, nichtrekristalli-
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Abbildung 5.23.: {001}-Polfiguren von 7-Mns3Als5Ca nach Stauchen bis (a) ¢ = 0, 17,
(b) ¢ = 0,33, (c) ¢ = 1 und (d) Poldichte des {001}-Poles fiir
verschiedene Umformgrade in Vielfachen der einheitlichen Dichte
(M.U.D.) als Funktion des Fehlorientierungswinkels fiir Winkelin-
tervalle von 5° (Die Strichlinie symbolisiert eine ideal isotrope Probe
mit M.U.D.-1).

sierten Korner zeigen die Tendenz zur radialen Ausrichtung ihrer c-Achse. Anders ist die
Situation in der statisch rekristallisierten Probe (Abbildung 5.24 (c)). Nach dem Ham-
mern zeigte die Probe eine bevorzugte Orientierung der c-Achse in axialer Richtung und
die Textur schien nach der Rekristallisation reduziert zu sein. Die Orientierungskarte zeigt
alle méglichen Farben mit dhnlicher Haufigkeit. Dadurch verhalten sich die rekristallisier-

ten Bereiche isotrop. Somit bestétigt sich der Verlust der Verformungstextur.
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5. Umformung von 7-MnAl

Abbildung 5.24.: Darstellung der lokalen Orientierung der [001]-Richtung zur axialen
Probenrichtung (a,c,e) und Grenzflaichenverteilung (blau - wahrer
Zwilling, rot - Ordnungszwilling, griin - Pseudozwilling, schwarz -
andere Korngrenzen) (b,d,f) von (a,b) Mns3AlysCo nach Fliefpres-
sen bis ¢ = 1,38, (¢,d) Mns3Al45Cy nach Stauchen bis ¢ = 1 und
(e,f) MnggAlyg nach Himmern bis ¢ = 1,1 und anschliefender sta-
tischer Rekristallisation. Die weifen Bereiche in (e) und (f) wurden
als S-Mn identifiziert, Pfeile markieren verformtes Gefiige.
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Die Verteilung der verschiedenen Grenzflichen der jeweiligen Zusténde ist in den Abbildun-
gen 5.24 (b), (d) und (f) dargestellt. Nach der Phasenbildung wihrend des Abkiihlens, dem
Ausgangszustand fiir die hier untersuchten Proben, stellten die zwillingsdhnlichen Defekte
die Mehrheit der Grenzflichen im Gefiige (siehe Abbildung 4.7). Die Gefiigeneubildung
fiihrt zu einer deutlichen Verdnderung der Grenzflaichenverteilung. Nach dem Fliefspressen
(Abbildung 5.24 (b)) sind die dynamisch rekristallisierten Korner von allgemeinen Korn-
grenzen (schwarz gezeichnet) umgeben. Die in den Koérnern enthaltenen Rekristallisations-
zwillinge sind in der Regel wahre Zwillinge (blau dargestellt). Dagegen sind nur sehr weni-
ge Ordnungs- und Pseudozwillinge vorhanden. Wahre Zwillinge wurden in verschiedenen
metallurgischen Zustinden in 7-MnAl beobachtet, so auch im Anschluss an eine Rekristal-
lisation. Ordnungszwillinge resultierten dagegen urspriinglich aus der ¢ — 7-Umwandlung.
Wihrend der Gefiigeneubildung durch Rekristallisation ist die Hochtemperaturphase nicht
beteiligt, wodurch der Anteil an Ordnungszwillingen nach der Rekristallisation deutlich
reduziert ist. Da Pseudozwillinge aus der Wechselwirkung von wahren Zwillingen mit Ord-
nungszwillingen gebildet werden, ist ihr Anteil folglich auch gering. Die Fehlorientierung
der c-Achse eines Ordnungszwillings betrigt fiir ein ¢/a-Verhéltnis von 0,925 etwa 86°. Ist
eine Variante nach der Umformung parallel zur axialen Probenrichtung ausgerichtet, muss
die andere nahezu senkrecht dazu liegen. Die Existenz des Ordnungszwillings ist wegen der
grofen Fehlorientierung der c-Achsen der beiden Varianten nicht mit der Ausbildung einer
<001 >-Fasertextur vereinbar. Thre Beseitigung im Zuge der dynamischen Rekristallisation
kann somit als ein Faktor fiir die Ausbildung einer erh6hten Remanenz gewertet werden.
Anders verhélt es sich bei der radialen Textur nach dem Stauchen. Hier neigt die c-Achse
dazu, in radialer Richtung orientiert zu sein. Diese Textur kann durch die Bildung von
Ordnungszwillingen begiinstigt werden, da die c-Achsen beider Varianten in einer Ebene
liegen konnen. Allerdings zeigt die Grenzflichenkarte nach dem Stauchen (Abbildung 5.24
(d)) ebenfalls einen sehr geringen Anteil an rot dargestellten Ordnungszwillingen. Analog
zur fliekgepressten Probe dominieren wahre Zwillinge und allgemeine Korngrenzen, die er-
neut die rekristallisierten Kérner umgeben.

Lag die Korngrofse nach der Warmumformung bei unter 1 um, erzeugt die statische Rekris-
tallisation im Anschluss an eine Kaltumformung Korner mit einer Grofe zwischen 5 pm
und 10 gm, die keine bevorzugte Orientierung aufweisen. Auch in diesem Falle sind Rekris-
tallisationszwillinge mit der Symmetrie von wahren Zwillingen in den Kérnern erkennbar,
wahrend allgemeine Korngrenzen die rekristallisierten Korner umgeben. Wie bei der dy-
namischen Rekristallisation sind Ordnungs- und Pseudozwillinge kaum erkennbar.

Bisher wurde bei der Diskussion der Grenzflichen lediglich zwischen den drei zwillingsédhn-

lichen Defekten und anderen bzw. allgemeinen Korngrenzen unterschieden. In Abschnitt
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5. Umformung von 7-MnAl

4.2.2 wurde darauf hingewiesen, dass die Fehlorientierungen der zwillingsdhnlichen Defek-
te auf Koinzidenzkorngrenzen mit der Koinzidenzpunktdichte ¥ = 3 (wahrer Zwilling),
Y. = 2 (Ordnungszwilling) und 3 = 6 (Pseudozwilling) beruhen. Gertsman [127| bestimm-
te fiir L1p-Strukturen mit ¢/a = 1 die Winkel-Achsen-Paare fiir 121 kristallographisch
verschiedene Korngrenzen mit 3 < 50 an. Die grofe Anzahl verschiedener Koinzidenz-
korngrenzen ergibt sich durch die kristallographische Unterscheidbarkeit von [100] und
[001]-Richtungen und die damit verbundene Existenz von Grenzflichen mit geraden -
Werten. Solche sind in kubischen Systemen nicht mdéglich. Die jeweiligen Winkel-Achsen-
Paare wurden gemifs Gleichung (4.3) modifiziert, um das ¢/a-Verhéltnis von 7-Mns,Alyg
(c/a=0,91) und 7-Mn53Al45Cs (c/a= 0,925) zu beriicksichtigen. Abbildung 5.25 zeigt den
Anteil von Koinzidenz-basierten Korngrenzen mit 3 < 50 fiir die verschiedenen Zusténde.
Dabei wird sichtbar, dass nur die statisch rekristallisierte Probe neben den zwillingsdhnli-

chen Defekten weitere Grenzflichen aufweist, die eine Koinzidenzbeziehung erfiillen.

Die Anteile aller Grenzflichen, die in einer Probe mindestens 1% iibersteigen, sind zusétz-
lich in Tabelle 5.1 zusammengefasst. Hier sind bestimmte Tendenzen erkennbar. Wahre
Zwillinge stellen stets die Mehrheit der zwillingsdhnlichen Defekte in der Probe. Dynami-
sche Rekristallisation fiihrt unabhéngig von Umformverfahren und ausgebildeter Textur zu
einer vergleichbaren Grenzflichenverteilung. Dabei stellen Korngrenzen die Mehrheit aller
Grenzflichen (>75%). Sie erfiillen keine auf Koinzidenz zuriickgehende Beziehung. Stati-
sche Rekristallisation fiihrt, analog zur dynamischen Rekristallisation, zu einer erheblichen
Abnahme von Ordnungs- und Pseudozwillingen. Das deutlich grébere Gefiige nach der
statischen Rekristallisation ist mit einer Abnahme der Fraktion allgemeiner Korngrenzen
verbunden, wodurch der relative Anteil von wahren Zwillingen steigt. Nur die statische Re-
kristallisation fiithrt zur Bildung eines geringen Anteils weiterer Korngrenzen, die auf »9b,
>19a, »22b und Y4le-Korngrenzen beruhen. Die Grenzfliche vom Typ Y41e stellt dabei
einen Sonderfall dar. Fiir ¢/a= 1 erfolgt ihre Beschreibung als eine Rotation von 77,32° um
die [100]-Achse. Fiir Mns,Alyg betrigt das c/a-Verhéltnis 0,91. Somit ergibt sich ein Rota-
tionswinkel von 82,64°. Fiir einen Ordnungszwilling ergibt sich bei gleicher Rotationsachse
ein Winkel von 84,26° . Es ist bekannt, dass Abweichungen vom exakten Rotationswinkel
moglich sind, wenn zusétzlich Versetzungen in die Korngrenze integriert werden. Die grofst-
mogliche Abweichung vom exakten Winkel ist nach dem Brandon-Kriterium [155] gegeben
als:

Af =15°- %71 (5.3)

Hochsymmetrische Grenzflichen mit niedrigen Y-Werten erlauben daher eine grofe maxi-

male Abweichung von der exakten Koinzidenzbedingung. Wegen der geringen Differenz der
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5.3. Makro- und Mikrotextur

Tabelle 5.1.: Anteil verschiedener Grenzflachen in unterschiedlich verarbeiteten 7-
Mn54A146 und T—Mn53Al45C2.

Ausgang | Fliefpressen | Stauchen | stat. Rekristallisation

Y2 (Ordnungszwilling) | 232% 3% 3,4% 2,6 %
Y3 (wahrer Zwilling) 43.6 % 171% 20,2 % 40,5 %
26 (Pseudozwilling) | 3,6% 1% 1,1% 0,5%
andere Korngrenzen 29,6 % 78,9 % 75,5 % 56,4 %
davon »9b 0,78 % - - 1,8 %
davon X19a 0,5 % - - 1,7%
davon ¥22b - - - 2.2%
davon Y4le - - - 1,5%

Rotationswinkel zwischen Ordnungszwilling und »41e-Korngrenze ist es denkbar, dass der
kristallographische Unterschied zwischen beiden verschwindet und X»41e einen Ordnungs-
zwilling mit erhohter Versetzungsdichte darstellt. Eine dhnliche Erklarung ist fir 39b,
¥19a und ¥22b nicht moglich, da ihre Winkel-Achsen-Paare 94,85°|[221], 29,04°|[110] und
87,28°|[331] deutlich verschieden von denen der zwillingsdhnlichen Defekte sind.

5.3.3. Grenzflachenverteilung und Phasenstabilitat

Wihrend der vorangegangenen Diskussion zur Rekristallisation wurde die Bildung von -
Mn im rekristallisierten Gefiige beobachtet. Die erste Stufe der 7-Zersetzung tritt sowohl
bei statischer Rekristallisation von Mns,Alys als auch bei dynamischer Rekristallisation
von Mns3Al45Cs auf. Ein wesentliches Ziel der Entwicklung geeigneter Verarbeitungsver-
fahren Mn-Al-basierter Magnete muss darin bestehen, die metastabile Phase zu erhalten.
Abbildung 5.26 vergleicht den Einfluss einer Warmebehandlung auf die vorhandenen Pha-
sen in 7-Mns4Aly fiir den unverformten Zustand und nach vorangegangener Kaltumfor-
mung. Die beiden Ausgangszustinde, unverformt und umgeformt, enthalten 7, wéihrend
keine Reflexe der Gleichgewichtsphasen sichtbar sind. Bei der kaltumgeformten Probe er-
scheinen auch Reflexe des Stahlmantels bei 51° und 60°. Der zweite Reflex ist dem (002)-
Reflex von 7 iiberlagert. Bei 600°C ist im Beugungsbild zusétzlich S-Mn sichtbar. Die
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Abbildung 5.25.: Anteil von Grenzflichen, die auf Koinzidenzkorngrenzen (CSL) mit
3} < 50 beruhen, unter Beriicksichtigung des verdnderten Rotations-
winkels in T—MD54A146 und T—MD53A145C2.

Intensitit der S-Mn-Reflexe nimmt mit steigender Temperatur zu, was einem wachsenden
Phasenanteil gleichkommt. Aufserdem werden Reflexe von 7, sichtbar. Die Warmebehand-
lung des kaltumgeformten Materials fiihrt zur Rekristallisation von 7. Im Rd&ntgenbeu-
gungsbild ist damit das Auftreten weiterer 7-Reflexe verbunden. So erscheinen die beiden
(110)- und (201)-Uberstrukturreflexe bei 38° und 63°. Sie waren nach der Kaltumformung
nicht sichtbar und ihr Erscheinen untermauert den Verlust der Verformungstextur wihrend
der Rekristallisation. Gleiches gilt fiir die deutlichere Ausprigung des (200)-Reflexes bei
54,7°.

Wird die kaltumgeformte Probe bei 700°C gegliiht, hat sich 7 komplett in die Gleichge-
wichtsphasen zersetzt, wihrend im unverformten Fall noch 7-Reflexe erkennbar sind. Hier
ist die Zersetzung erst bei 750 °C vollstindig abgelaufen. Somit kann davon ausgegangen
werden, dass bei umgeformtem Material der Widerstand der metastabilen 7-Phase gegen-
iiber der Bildung der Gleichgewichtsphasen reduziert ist.

Die Entwicklung des Gefiiges wihrend der Zersetzungsreaktion ist in Abbildung 5.27 dar-
gestellt. Nach der Warmebehandlung bei 600 °C besteht das Gefiige grofitenteils aus re-
kristallisierten Kornern. Zusétzlich gibt es noch vereinzelte verformte Bereiche mit hoher
Zwillingsdichte. An den Korngrenzen und Tripelpunkten der rekristallisierten Kérner ha-

ben sich S-Mn-Ausscheidungen gebildet. Sie wachsen bevorzugt entlang der Korngrenze

100



5.3. Makro- und Mikrotextur

T ! y-Fe+t
L ¥ K A T unverformt L .
o a f J T umgeformt
S~ t o S~
% i1 ) _;r e0oc] g #Fert
= = |B BllpT
n T n N b B At e00°C
o rot Bl Tt esoc|  §
-— -—
= e B = i Y'nFe”
THB+y B 650°C
R i a0 —
B e v-Fe
B By, Py, B 750°C Ev ﬁB 700°C
T

L DL L | |
20 30 40 50 60 70 80 20 30 40 50 60 70 80
20/° 20/°

(a) (b)

Abbildung 5.26.: Rontgenbeugungsbilder von (a) nicht umgeformten und (b) kaltum-
geformten MnsqAlys-Proben, die bei verschiedenen Temperaturen
fiir eine Stunde wirmebehandelt wurden.

und weniger in die 7-Korner hinein. Dagegen zeigt das Verformungsgefiige keine [-Mn-
Bildung (Abbildung 5.26 (b)). Die Zersetzung tritt somit als kooperativer Effekt wihrend
der Gefiigeneubildung auf. Eine Erhohung der Glithtemperatur auf 650°C bewirkt ein
Wachstum der S-Mn-Ausscheidungen und die Bildung erster Kolonien von 3 /~s-Lamellen.
Nach einer Glithung bei 700°C (Abbildung 5.27 (d)) ist das Rekristallisationsgefiige voll-
standig zersetzt und in ein lamellares [3/7,-Gefiige iiberfiihrt worden.

Im vorangegangenen Abschnitt wurde gezeigt, dass mit der Rekristallisation eine Ande-
rung der Grenzflichenverteilung einhergeht. Gleichzeitig sind Korngrenzen im Rekristalli-
sationsgefiige die Ausgangspunkte der S-Mn-Bildung. Es erscheint daher naheliegend, dass
ein Zusammenhang zwischen verdnderter Grenzflichenverteilung und reduziertem Wider-
stand gegen die Zersetzung besteht. Zur Analyse der bevorzugten Nukleationspunkte wur-
de der EBSD-Datensatz aus den Abbildungen 5.24 (e) und (f) genutzt. Hier konnten 448
B-Mn-Partikel erfolgreich identifiziert werden. Aus dem Datensatz wurden die absoluten
Léngen der verschiedenen Grenzflichen (wahrer Zwillinge, Ordnungszwillinge, Pseudozwil-

linge und andere Korngrenzen) sowie von 7/3-Phasengrenzen bestimmt. Sie sind in Tabelle
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Abbildung 5.27.: Fortschreitende Zersetzung in Mns4Alys nach Kaltumformung und
anschlieffender Wirmebehandlung: (a) 600 °C,(b) Detailansicht des
in (a) markierten Bereichs, (c¢) 650 °C und (d) 700 °C. Die Glithdauer

betrug jeweils eine Stunde.

5.2 in der Zeile ,mit S-Mn* sichtbar. Die absolute Linge von wahren Zwillingen entspricht
mit 1504 ym in etwa der von anderen Korngrenzen mit 1630 ym. Die absolute Lénge der
7/-Phasengrenzen betrégt 1351 um fiir den dargestellten Bereich. Pseudozwillinge und
Ordnungszwillinge weisen dagegen einen vergleichsweise geringen Anteil auf, was auf die
verdnderte Grenzflichenverteilung nach der Rekristallisation zuriickzufiihren ist.

Im zweiten Analyseschritt wurden die [-Mn-Partikel aus dem Datensatz entfernt. Dar-
iiber hinaus ist es moglich, die 7-Korner in die urspriinglich von $-Mn besetzten Bereiche
zu extrapolieren, bis sie sich beriihren. Auf diese Weise ist es iiber mathematische Ope-
rationen moglich, ein Gefiige zu erzeugen, dass scheinbar nur aus 7 besteht. Korner, die
urspriinglich durch eine -Mn-Ausscheidung voneinander getrennt waren, weisen nun ei-
ne gemeinsame Korngrenze auf. Die Methode ist fiir einen Ausschnitt des Datensatzes in

Abbildung 5.28 verdeutlicht. Fiihrt man die Bestimmung der absoluten Grenzflichenlin-
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Tabelle 5.2.: Gesamtlinge verschiedener Grenzflichenarten von statisch rekristallisier-
ten 7-Mns4Alyg mit und ohne B-Mn.

Pseudo- | wahrer | Ordnungs- | allgemeine Phasen-

zwilling | Zwilling | zwilling | Korngrenzen | grenzen

mit S-Mn 13pum | 1504 pm 73 pm 1630 pm 1351 pm
ohne S-Mn | 14pum | 1623 um 76 pm 2200 pm 0 pm
1 pm 119 pm 3 pm 570 pm —1351 pm
Differenz
7,7% 7,9% 41 % 35,0 % —100 %

gen erneut durch, zeigt die Zunahme einer Fraktion an, ob sie als Nukleationspunkt fiir
B-Mn gedient hat. Das Ergebnis ist in Tabelle 5.2 in der Zeile ,ohne S-Mn* dargestellt. Es
ist auffillig, dass die Gesamtlange der drei zwillingsdhnlichen Defekte unterproportional
gegeniiber der von anderen Korngrenzen zugenommen hat. Fiir Pseudo- und Ordnungs-
zwillinge betriagt die absolute Zunahme ihrer Lange 1 ym bzw. 3 ym. Wegen ihres geringen
Gesamtanteils im Gefiige kann man vermuten, dass die Analyse keine ausreichende statis-
tische Sicherheit bietet. Die Linge von wahren Zwillingen, die 43,6 % aller Grenzflichen
nach der statischen Rekristallisation ausmachen, nimmt ebenfalls nur um 119 ym bzw.
7,9 % 7zu. Dagegen steigt die Lange von allgemeinen Korngrenzen durch die Extrapolation
der Korner in die urspriinglichen g-Bereiche um 570 pm (35 %) auf 2200 pm; etwa fiinfmal
so stark wie fiir wahre Zwillinge. Aus diesem Ergebnis wird geschlussfolgert, dass die drei
zwillingsdhnlichen Defekte einen erh6hten Widerstand gegen die 5-Mn-Bildung aufweisen,
wahrend andere Korngrenzen bevorzugt fiir die Keimbildung in Frage kommen. Da durch
die Rekristallisation der Anteil der allgemeinen Korngrenzen erheblich steigt, erklirt sich
auf diese Weise die reduzierte Stabilitdt von 7 gegen die Zersetzungsreaktion.

Die heterogene Keimbildung einer neuen Phase an einer Korngrenze mit der Korngrenzen-

energie v, ldsst sich beschreiben mit [156]:
AGhet = —VAGV + Aaﬂﬁ)/a/j — Aaa’)/aa (54)

Da wihrend der Keimbildung die Fliche Korngrenze A,, beseitigt wird, reduziert sich
die Aktivierungsenergie der Keimbildung um den entsprechenden Anteil der freiwerdenden

Korngrenzenenergie. Je grofer die Energie einer Korngrenze ist, desto eher wird sie als Ort
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Abbildung 5.28.: Verdeutlichung der Bestimmung der Grenzflichenverteilung mit und
ohne 8-Mn: (a) Ausschnitt aus der Grenzflichenverteilungskarte mit
p-Partikeln (grau dargestellt), (b) gleicher Ausschnitt mit entfernten
p-Partikeln und (c) gleicher Ausschnitt, wobei die 7-Korner in die
ehemaligen Bereiche von -Mn extrapoliert wurden.

der Keimbildung dienen.

Die Korngrenzenenergie wiederum ist entscheidend von der atomaren Struktur der Korn-
grenze abhingig und eine Klassifizierung beziiglich der Fehlorientierung erlaubt per se
keine Aussage iiber die tatsichliche Korngrenzenenergie. Die drei zwillingsdhnlichen De-
fekte haben grundséitzlich die Moglichkeit, eine kohérente Grenzfliche zu bilden. Die Ener-
gie eines kohédrenten Zwillings betridgt nur einen Bruchteil der Energie einer allgemeinen
Korngrenze. Auch ein inkohérenter Zwilling hat eine niedrigere Grenzflachenenergie, die
jedoch deutlich iiber der kohérenter Zwillinge liegt. So ergeben sich zum Beispiel fiir Silber
Energien von 8 mJ/m? und 126 mJ/m? fiir kohérente und inkohérente Zwillinge bei einer
Korngrenzenenergie von 377 mJ/m? [157]. Mittels Rasterelektronenmikroskopie lésst sich
keine Aussage iiber die Art der Grenzfliche machen und somit ist eine Unterteilung der
wahren Zwillinge in kohédrente und inkohérente Zwillinge nicht méglich. Die Bedingung fiir
einen kohdrenten Zwilling ist ein gerader Verlauf, da Facetten eine energetisch ungiinstige
Abweichung von der Zwillingsebene darstellen wiirden. Ein Blick auf die Grenzflichenver-
teilungskarte in Abbildung 5.24 (f) ldsst eine grofe Anzahl an wahren Zwillingen erkennen,
die tatséchlich gerade sind und damit die Md&glichkeit einer kohdrenten Grenzfliche haben.
Auf ihnen haben sich keine S-Ausscheidungen gebildet. Gleichzeitig gibt es aber auch viele
facettenreiche Grenzflichen mit der Fehlorientierung eines wahren Zwillings, die ebenfalls
keinen Ort der Keimbildung darstellen. Geht man davon aus, dass sowohl kohédrente als
auch inkohdrente Zwillinge in 7 eine niedrigere Energie als allgemeine Korngrenzen auf-
weisen, kann damit ihr erhhter Widerstand gegen die Bildung von S-Mn-Ausscheidungen
auch ohne detaillierte Kenntnis ihrer atomaren Struktur erkldrt werden.

Unter der Annahme, dass die Phasengrenze zwischen 7 und S-Mn inkohérent ist, folgt eine
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5.3. Makro- und Mikrotextur

allotriomorphe Form als energetisch giinstigste Form der Ausscheidung. Sie wachsen be-
vorzugt entlang der Korngrenze und weniger in die benachbarten Kérner hinein. Anders als
bei der Bildung der 7-Phase aus ¢ ist fiir die Bildung von $-Mn eine langreichweitige Dif-
fusion notwendig. Das geschieht bei Korngrenzenausscheidungen durch einen kooperativen
Mechanismus bestehend aus Volumen- und Korngrenzendiffusion. Durch Volumendiffusion
erfolgt der Atomtransport zur Korngrenze, auf der sich die Ausscheidung befindet. Dort an-
gekommen setzt die schnellere Korngrenzendiffusion ein und erzeugt einen Diffusionsstrom
hin zur Ausscheidung [158]. Der Diffusionskoeffizient der Korngrenzendiffusion ist abhén-
gig von der Defektdichte in der Grenzfliche und damit auch von der Grenzflichenenergie,
d.h. Zwillinge mit niedriger Energie weisen auch einen niedrigeren Diffusionskoeffizienten
fiir die Korngrenzendiffusion auf [157]. Somit ist nicht nur die Bildung von (-Mn an den
zwillingsdhnlichen Defekten behindert, sondern auch deren Wachstum.

Durch die Kaltumformung erhdht sich im Verformungsgefiige die Energie wegen der Erho-
hung der Defektdichte. Grundsitzlich kénnen auch Versetzungen, Stapelfehler und Leer-
stellen als Orte fiir die heterogene Keimbildung dienen, die damit verbundene Reduzierung
der Energiebarriere ist jedoch nicht so ausgeprigt wie bei der Keimbildung an Korngren-
zen. Das Verformungsgefiige ist aukerdem durch eine hohe Zwillingsdichte gekennzeichnet.
Diese kommen ebenfalls nicht als Keimstellen in Frage. Vom thermodynamischen Stand-
punkt ausgehend sollte das Verformungsgefiige wegen der erhdhten inneren Energie eher
zur Zersetzung neigen. Sie setzt dort aber aus Mangel an potentiellen Keimstellen nicht
ein. Die gespeicherte Umformenergie wiederum ist die Triebkraft der Rekristallisation. Da-
durch kommt es zur Bildung einer grofen Zahl von Korngrenzen, die giinstige Orte fiir die
B-Mn-Bildung darstellen. Somit ist die Gefiigeneubildung und nicht die Umformung die
direkte Ursache fiir die Destabilisierung von 7. Die Umformung beeinflusst die Stabilitéit

nur indirekt, da erst durch sie die Rekristallisation mdglich wird.
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6. Zusammenfassung und Ausblick

Die vorliegende Arbeit behandelt die Wechselwirkung von Verarbeitung und Gefiige MnAl-
basierter hartmagnetischer Werkstoffe sowie die Auswirkung des Gefiiges auf deren Eigen-
schaften. Dabei wurde das Gefiige der metastabilen 7-Phase im Anschluss an die Phasen-
bildung aus der Hochtemperaturphase e-MnAl und die Auswirkung einer anschlieflenden
Umformung untersucht. Der Schwerpunkt der Arbeit lag in der Analyse der Evolution ver-

schiedener Gefiigebestandteile, wie Grenzflichenverteilung, Versetzungen und Korngrofe.

Die Bildung der metastabilen 7-Phase mit L1y-Kristallstruktur kann im bindren Mn-Al-
und im terndren Mn-Al-C-System auf zwei unterschiedlichen Routen erfolgen. Wird die
Probe direkt aus dem e-Gebiet in Wasser abgeschreckt, ldsst sich die Hochtemperatur-
phase bis auf Raumtemperatur erhalten. Eine anschlieflende Warmebehandlung bei 500 °C
fiihrt zur 7-Bildung. Bei Reduzierung der Abkiihlgeschwindigkeit erfolgt die Phasenum-
wandlung bereits wihrend des Abschreckens. Das resultierende Gefiige ist im Vergleich zur
Phasenbildung wihrend einer isothermen Wiarmebehandlung deutlich gréber.

Bei der Umwandlung von € zu 7 wird die Bildung von drei kristallographisch unterschied-
lichen zwillingsdhnlichen Defekten beobachtet. Sie lassen sich iiber Rotationen von Viel-
fachen von ca. 60° um den {111}-Pol beschreiben und werden als wahre Zwillinge, Ord-
nungszwillinge und Pseudozwillinge bezeichnet. Sie beruhen auf den Zwillingssystemen von
kubisch-flachenzentrierten und kubisch-raumzentrierten Kristallstrukturen. Wahre Zwil-
linge wurden in 7-MnAl bei TEM-Untersuchungen bereits in unterschiedlich behandelten
Proben beobachtet. Dagegen konnte die Existenz von Ordnungs- und Pseudozwillingen in
dieser Arbeit unter Verwendung von EBSD zum ersten Mal nachgewiesen werden. Ord-
nungszwillinge bilden sich vermutlich in Folge von Spannungen wihrend der ¢ — 7 Pha-
senumwandlung. Sie sind dadurch gekennzeichnet, dass die c-Achsen der beiden Varianten
um etwa 90° zueinander fehlorientiert sind. Pseudozwillinge entstehen an Tripelpunkten,
wenn wahre Zwillinge mit Ordnungszwillingen wechselwirken.

Die Fehlorientierungswinkel der verschiedenen zwillingsdhnlichen Defekte sind vom c/a-
Verhiltnis der 7-Phase und damit von der Legierungszusammensetzung abhéngig. Der

Anteil der verschiedenen Grenzflichen nach der Phasenumwandlung wird von der Um-
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6. Zusammenfassung und Ausblick

wandlungsroute und dem Auftreten moglicher Zweitphasen mitbestimmt. Erfolgt die Um-
wandlung wihrend des Abkiihlens aus dem e-Gebiet, stellen die zwillingsdhnlichen Defek-
te die Mehrheit aller Grenzflichen, wobei wahre Zwillinge den gréfiten Anteil aufweisen.
Wird 7 wihrend der isothermen Wiarmebehandlung gebildet, steigt der Anteil von all-
gemeinen Korngrenzen, sodass sie die Mehrheit aller Grenzflichen darstellen. Der Anteil
der zwillingsdhnlichen Defekte sinkt deutlich ab. Die Reduzierung ist fiir Ordnungs- und
Pseudozwillinge besonders ausgeprigt. Ohne vorangegangene Homogenisierung beginnt die
Phasenumwandlung an den &/~,-Phasengrenzen. Gleichzeitig wird eine verstérkte Bildung
von Ordnungszwillingen beobachtet.

Neben den verschiedenen Grenzflichen stellen Versetzungen einen weiteren elementaren
Gefiigebestandteil dar. Die Analyse der Reflexbreite in den Rontgenbeugungsdiagrammen
ergab eine erhohte Gitterdehnung, falls 7 wihrend einer isothermen Wiarmebehandlung
gebildet wird. Solche Gitterdehnungen werden vorrangig durch Versetzungen erzeugt. Ein
zweiter, alternativer Nachweis einer verdnderlichen Versetzungsdichte fiir die verschiedenen
Umwandlungsrouten war mit Hilfe von EBSD-Messungen mdglich. Es konnte gezeigt wer-
den, dass die lokale Fehlorientierung in 7-Ko6rnern erhoht ist, falls die Phasenumwandlung
wahrend der isothermen Warmebehandlung erfolgte. Solche lokalen Orientierungsunter-
schiede werden durch Netzwerke von sogenannten geometrisch notwendigen Versetzungen
gebildet, deren Gesamtburgersvektor im Mittel ungleich Null ist.

Der Weg der Phasenbildung hat einen erheblichen Einfluss auf die extrinsischen magne-
tischen Eigenschaften, wihrend die intrinsischen Eigenschaften kaum beeinflusst werden.
Nach den beiden unterschiedlichen Umwandlungsrouten betrigt die Sdttigungsmagnetisie-
ung jeweils 0,8 T. Der hohe Wert zeigt an, dass in beiden Fillen der Ordnungsgrad der
Phase sehr hoch ist. Dagegen weichen die Curietemperaturen der unterschiedlich gebil-
deten Proben geringfiigig voneinander ab. Die erste Ableitung der Magnetisierung nach
der Temperatur zeigt an, dass der magnetische Phaseniibergang verbreitert ist, wenn die
Umwandlung wihrend der isothermen Wirmebehandlung stattfindet. Die Ursache hierfiir
liegt vermutlich in der Anwesenheit von Versetzungen im Gefiige. Des Weiteren werden
deutliche Unterschiede in der Koerzitivfeldstéarke beobachtet. Erfolgt die Phasenbildung
bereits wihrend des Abkiihlens aus dem e-Gebiet weist 7 eine niedrige Koerzitivfeldstér-
ke von 0,02T auf. Sie steigt auf 0,12T, falls die Phasenbildung wihrend der isothermen
Wirmebehandlung erfolgt.

Durch die Kaltumformung mittels Himmern wurde ein vielfach verzwillingtes Gefiige ein-

gestellt und die Koerzitivfeldstérke stieg auf 0,28 T' an. Die Neukurve der kaltumgeformten

Probe ist durch eine auffillig niedrige Anfangssuszeptibilitit gekennzeichnet, was iibli-
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cherweise mit der Behinderung von Magnetisierungsvorgéngen durch verschiedene Gefii-
gebestandteile, den sogenannten Pinning-Zentren, erkldart wird. Eine nachtrégliche War-
mebehandlung fiithrt zu einem Abfall der Koerzitivfeldstiarke, was auf das Auftreten von
Erholungsvorgéngen zuriickgefithrt werden kann.

Mit der Kaltumformung geht eine erhebliche Reduzierung der Qualitit der Kikuchi-Beugungs-
bilder einher, was sich in einer Abnahme der Bandschéarfe und der Anzahl der aufgelos-
ten Bénder zeigt. Durch die anschliefende Erholungsgliihung steigt die Qualitit der Beu-
gungsbilder an. Zur Analyse der Bildqualitit wurde ein Algorithmus entwickelt und zur
automatisierten Auswertung einer statistisch relevanten Anzahl an Einzelbildern in einem
Programm mit Hilfe der Mathematiksoftware Matlab implementiert. Es konnte gezeigt
werden, dass durch die hohe Versetzungsdichte nach der Kaltumformung die Qualitit der
Kikuchi-Beugungsbilder sinkt. Gleichzeitig besteht die Tendenz, dass damit eine Erh6hung
der Koerzitivfeldstirke verbunden ist.

Mit Hilfe der Kontinuumstheorie der Versetzungen wurde der lokale Einfluss einer Ver-
setzung auf die Kristallstruktur berechnet. Verschiedene theoretische Arbeiten haben eine
enge Wechselwirkung zwischen kristallographischen und magnetischen Eigenschaften vor-
hergesagt. Damit ist die Bildung von Bereichen um Versetzungen wahrscheinlich, in denen
die intrinsischen magnetischen Eigenschaften von denen der ungestorten Probe abweichen.
Diese Heterogenititen kénnen als Pinningzentren wirken und dadurch die Koerzitivfeld-
stiarke nach der Kaltumformung erhéhen. In Folge der Erholung kommt es zur Annihilation
von Versetzungen bzw. deren Anordnung in energetisch giinstigere Positionen (Polygonisa-
tion). Der damit verbundene Abbau der Gitterverzerrung fiithrt zu einer hoheren Qualitét
der Kikuchi-Beugungsbilder und zusétzlich auch zu einem Absinken der Koerzitivfeld-
starke. Dagegen trigt das vielfachverzwillingte Gefiige fiir sich nur geringfiigig zu einer

Erhéhung von H, bei.

Wihrend der Warmumformung kommt es zur dynamischen Rekristallisation, die mit einer
Kornfeinung verbunden ist. Die Korngréfe liegt zwischen 270 nm fiir die Umformung bei
600°C und 1,8 um fiir die Umformung bei 760 °C. Mit der Erhohung der Umformtempe-
ratur ist eine Absenkung der Fliefspannung und ein schnelleres Ablaufen der Gefiigeneu-
bildung verbunden. Bei steigendem Umformgrad nimmt der Anteil des rekristallisierten
Gefiiges stetig zu und es tritt nur begrenztes Kornwachstum auf. Die dynamische Rekris-
tallisation beginnt nach dem Necklace-Mechanismus an den Grenzflichen unterschiedlich
orientierter vielfach verzwillingter Korner. Mit Hilfe von EBSD-Messungen konnte gezeigt
werden, dass es an diesen Stellen zu einer Versetzungsakkumulation kommt. Bei verschie-

denen Umformverfahren unterscheidet sich die Gefiigeentwicklung nicht grundsétzlich. Mit
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6. Zusammenfassung und Ausblick

fortschreitender dynamischer Rekristallisation steigt die Koerzitivfeldstirke des umgeform-
ten Materials. Wahrend der Umformung kommt es zur Bildung von 3-Mn, was zum all-

méhlichen Absinken der Sattigungspolarisation fiihrt.

Eine Umformung hat die Ausbildung einer kristallographischen Textur zur Folge, wobei
die Art der Textur vom Umformverfahren abhingt. Himmern und Fliefpressen erzeugen
eine Fasertextur, bei der die magnetisch leichte [001]-Richtung parallel zur Draht- bzw.
Extrusionsrichtung liegt. Mit der Texturierung ist eine Erh6hung der Remanenz und des
maximalen Energieprodukts verbunden. Durch Stauchen orientieren sich die [001]-Achsen
dagegen in radialer Richtung. Statische Rekristallisation im Anschluss an die Kaltumfor-
mung flihrt zur Beseitigung der Umformtextur. Dagegen behalten die bei der Warmum-
formung dynamisch rekristallisierten Korner ihre Textur und der Texturgrad wird durch
eine fortgesetzte Umformung weiter erhoht.

Die Gefiigeneubildung fiihrt zu einer signifikanten Verdnderung in der Grenzflichenvertei-
lung. Die rekristallisierten Kérner sind in der Regel von allgemeinen Korngrenzen umgeben,
wodurch deren Anteil erheblich ansteigt. Dagegen féllt der Anteil der zwillingsdhnlichen
Defekte stark ab. Dabei gibt es Unterschiede fiir die verschiedenen Zwillinge. Wahre Zwil-
linge sind oft in den rekristallisierten Kérnern vorhanden. Dagegen treten Ordnungs- und
Pseudozwillinge kaum noch auf. Die Ursache liegt in den verschiedenen Bildungsmechanis-
men der drei zwillingsdhnlichen Defekte. Aufgrund der grofsen Fehlorientierung der magne-
tisch leichten [001]-Richtungen sind Ordnungszwillinge besonders kritisch fiir die Bildung
einer [001]-Fasertextur. Thre Beseitigung wihrend der Warmumformung kann daher als ei-

ne Ursache fiir die erhhte Remanenz warmumgeformter Magnete angesehen werden.

Die Verdnderungen in der Grenzflichenverteilung im Zuge der Gefiigeneubildung haben
direkte Auswirkung auf die Stabilitdt der metastabilen 7-Phase. Die Bildung der Gleich-
gewichtsphase S-Mn tritt stets im rekristallisierten Gefiige auf. Die Keimbildung erfolgt
heterogen an den Korngrenzen und Tripelpunkten der dynamisch oder statisch rekristal-
lisierten Korner. Das eventuell noch vorhandene Verformungsgefiige bleibt immer frei von
[-Mn. Die Analyse der Keimbildungsorte hat gezeigt, dass die Zersetzung bevorzugt an
allgemeinen Korngrenzen beginnt, wihrend die verschiedenen zwillingsdhnlichen Defekte
einen erhohten Widerstand gegen die Keimbildung aufweisen. Die Ursache dafiir liegt mog-
licherweise in Unterschieden der Grenzflichenenergie. Kohérente und inkohérente Zwillinge
weisen in der Regel eine niedrigere Grenzflichenenergie als allgemeine Korngrenzen auf.
Durch die heterogene Keimbildung an allgemeinen Korngrenzen wird die Aktivierungsener-

gie der Keimbildung dagegen stirker abgesenkt. Da das Gefiige nach der Rekristallisation
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deutlich mehr allgemeine Korngrenzen enthélt als nach der Phasenbildung, ist damit auch

eine Destabilisierung von 7 verbunden.

Anhand der Ergebnisse der vorliegenden Arbeit lassen sich einige neue Strategien fiir die
Entwicklung von Mn-Al-basierten Dauermagneten ableiten. Die Optimierung des Gefiiges
stellt dabei den Schliissel fiir verbesserte magnetische Eigenschaften dar. Die Koerzitivfeld-
starke lasst sich durch verschiedene Gefiigebestandteile erhohen. Versetzungen und Korn-
feinung durch dynamische Rekristallisation haben einen groferen Einfluss auf H,., wihrend
das Pinnen an Zwillingen nur einen geringen Beitrag liefert. Ob sich die verschiedenen
Mechanismen vorteilhaft kombinieren lassen, ist momentan noch unklar. Vom technischen
Standpunkt aus erscheinen Warmumformverfahren fiir die Herstellung von MnAl-basierten
Dauermagneten am ehesten geeignet, da durch sie auch eine stabile Textur erzeugt werden
kann. Uber die Variation der Umformparameter ldsst sich ein Gefiige einstellen, dessen
Korngrofke im unteren Submikrometerbereich (<500nm) liegt. Gelingt es, die dynamische
Rekristallistion vollstindig ablaufen zu lassen, zum Beispiel iiber eine Erhohung der Keim-
bildungsrate, kann ein erheblicher Anstieg von H. erwartet werden.

Die wesentliche Voraussetzung fiir die Entwicklung Mn-Al-basierter Dauermagnete ist das
Verhindern der Zersetzung der metastabilen Phase. Der zugrunde liegende Mechanismus
wurde bisher kaum untersucht. Die Kenntnis der Ursache fiir die reduzierte Stabilitit re-
kristallisierter Proben kann als Motivation fiir die Legierungsentwicklung genutzt werden.
So ist die Zugabe geringer Mengen von Elementen denkbar, die sich in der Nihe der allge-
meinen Korngrenzen anreichern und so die S-Mn-Bildung verzogern. Als Alternative ist die
Zugabe von global wirkenden Legierungselementen denkbar, die Ahnlich der Kohlenstoffzu-
gabe die Stabilitit der 7-Phase erh6hen. Hier erscheint die Zugabe von Gallium besonders

geeignet [159].
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A. Anhang

A.1l. Kristallstrukturdaten der Phasen nahe der

equiatomaren Zusammensetzung im System
Mn-Al und Mn-AI-C

Phase: 7-Mng5Alys  Strukturtyp: CuAu I  Raumgruppe: P4/mmm (123)
a—3,893A 3,563 A

Atomart | Position | x | y | z | Besetzung
Mn la 0(01]0 1
1|1
Mn 1lc 5 5 0 1
1|1
Al 2e 013513 0,9
Mn 2e 0 % % 0,1

Bemerkung: Die tatsdchlichen Gitterparameter hiangen von der Legierungszusammenset-
zung ab. Die Besetzung der Wykoffpositionen ist von Zusammensetzung und Ordnungsgrad

abhingig.

Phase: e-Mns5Alys  Strukturtyp: Mg Raumgruppe: P63/mmc (194)
a—2701A ¢—4,374A

Atomart ‘ Position ‘ X ‘ y ‘ z ‘ Besetzung
Mn 2c % % i 0,55
Al 2 | 111|045

Phase: f-Mn(Al) Strukturtyp: Mn (cP20) Raumgruppe: P4132 (213)
a=6,433 A
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Atomart ‘ Position ‘ X ‘ y ‘ z ‘ Besetzung
Mn 8c 0,063 | 0,063 | 0,063 1
Mn 12d 0,125 | 0,203 | 0,453 0,68
Al 12d 0,125 | 0,203 | 0,453 0,32

Bemerkung: Die Rietveld-Analyse ergab, dass Al ausschliefslich die 12d-Position besetzt.
Das gleiche Ergebnis wurde von J.R. Stewart et al. (Physical Review B 78 (2008), 014428)
fiir einen Al-Gehalt bis 16 at. % gefunden. Die maximale Loslichkeit von Al in S-Mn be-

tragt ca. 40 at. %.

Phase: ’72—MI]42A158

Strukturtyp: AlgCrs

a12,667A ¢ 7,942A

Raumgruppe: P3/m (160)

Atomart | Position X y 7 Besetzung
Mn 3a 0 0 0 0,5
Mn 3a 0 0 0, 4866 1
Al 9b 0,2146 | 0,7854 | 0,258 1
Al 9b 0,4504 | 0,5496 | 0,0899 1
Mn 9b 0,115 | 0,885 | 0,0645 1

M 9b 0,5536 | 0,4464 | 0,2560 1
M 9b 0,595 | 0,405 | 0,579 1
M 9b 0,7371 | 0,2629 | 0,0816 1
Al 18c 0,3291 | 0,0421 | 0,1683 1

Bemerkung: M=0, 59Mn-+0, 41Al
Quelle: M. Ellner: Metallurgical and Materials Transactions A 21 (1990), 1669-1672

Phase: Mn3AIC  Strukturtyp: CaTiOg

3

Raumgruppe: Pm3m (221)

a=3,856 A
Atomart | Position | x | v | z | Besetzung
Al la 0[0]0 1
111
1|1

Quelle: J. Schuster und H. Nowotny: Zeitschrift fiir Metallkunde 72 (1981), 63-66
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A.2. Rietveld-Analyse und Williamson-Hall-Methode

Die Rietveld-Analyse kann zur Profilanpassung des gesamten Beugungsdiagramms genutzt
werden. Sie findet Anwendung in der Strukturanalyse und bei der Bestimmung der Pha-
senanteile von Kristallgemischen. Das Verfahren beruht auf der Anpassung von Struktur-
modellen aller vorhandenen Phasen an das gemessene Beugungsbild. Dabei werden die
gemessenen Intensitéten (y,,;) aller Messpunkte mit analytischen Funktionen beschrieben
(berechnete Intensitdten y.;), deren Funktionsparameter simultan mit der Methode der

kleinsten Fehlerquadrate angepasst werden [108]:
Sy = lezlymz — yci‘z — Min (A].)

w; stellt einen Wichtungsfaktor dar. Ziel der Analyse ist es, durch geeignete Verfeinerung
verschiedener Parameter die vorgegebenen Strukturmodelle so anzupassen, dass die Form
und Position der Beugungsreflexe mdéglichst gut nachgebildet wird. Folglich soll die Dif-
ferenz zwischen gemessen und berechneten Beugungsbild minimiert werden. Auferdem
kénnen numerische Kennwerte, die sogenannten Residuen bzw. R-Werte zur Beurteilung
der Anpassungsqualitit herangezogen werden. Von besonderer Bedeutung ist der gewich-
tete R-Wert mit den gemessenen und berechneten Intensititen (R,,) und der theoretische

Erwartungswert Rp [108]:

R — \/Eiwi(ymi — Yei)?
e Y Wil
N-—-P

Ry —
i Wiy

In den Erwartungswert Rp geht neben der Messpunktzahl N auch die Anzahl der ange-

passten Parameter P ein. Der Vergleich der beiden R-Werte liefert den Giitewert y?:

R
2P A3
X =g (A.3)
Ein x2 von 1 entspricht einer perfekten Ubereinstimmung von Messdaten und Strukturmo-
dell. Die ausschlieRliche Verwendung des x2-Wertes zur Beurteilung der Analysequalitit
ist unter Umstinden unzureichend, da stets darauf geachtet werden muss, dass sich die
Parameteranpassungen in einem physikalisch sinnvollen Bereich bewegen.

Ist der geridtespezifische Beitrag zur Reflexverbreiterung bekannt, kann die Breite bzw.
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Abbildung A.1l.: Beispiel fiir Rietveld-Analyse von 7-Mnz3Aly5Ce nach der Phasen-
umwandlung.

die integrierte Intensitit 5 der nachgebildeten Reflexe zur Bestimmung der Korngrofe und
der Gitterdehnung herangezogen werden. Dafiir wurden verschiedene Methoden entwickelt,
von denen die Analyse nach Williamson und Hall [107] die Einfachste darstellt. Sie beruht
darauf, dass korngrofen- und dehnungsbedingte Reflexverbreiterungen p und . eine un-
terschiedliche Abhéngigkeit vom Beugungswinkel aufweisen und sich wie folgt beschreiben
lassen [160, 161, 162]:

G KA
P~ Dcos(6) (A.4)
fB. = detan 6

D stellt die Kristallitgroke, € die Gitterdehnung und K einen Geometriefaktor zur Be-
schreibung der Kristallitform (K =~ 1) dar. Die absolute Reflexverbreiterung [, ist die
Summe der beiden Einzelbeitrédge. Durch Umstellen ergibt sich eine Geradengleichung, die

die Reflexverbreiterung in Abhéngigkeit vom inversen Netzebenenabstand d* beschreibt:

K
mmMQA*:%f+5 (A.5)

Aus dem Williamson-Hall-Auftrag lassen sich die Gitterdehnung aus dem Geradenanstieg
und die Kristallitgrofse aus dem Schnittpunkt mit der Ordninaten ablesen. Es gilt die
Einschrankung, dass kristallographisch isotrope Proben mit einer Kristallitgrofe von we-
niger als 200 nm vorliegen miissen. Die Auswertung des Beitrags von Kristallitgrofe und
Gitterdehnung zur Reflexverbreiterung erfolgte wiahrend der Rietveld-Analyse mit dem

Programm FullProf.
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A.3. EBSD-Beugungsbilder der verschiedenen Phasen

(c) (d)

Abbildung A.2.: EBSD-Beugungsbilder verschiedener Mn-Al-Phasen, die im Rahmen
dieser Arbeit beobachtet wurden: (a) 7-MnAl, (b) e-MnAl, (c) 2
und (d) S-Mn.
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A. Anhang

A.4. Weitere Details zur Analyse der
EBSD-Beugungsbildqualitat

Abbildung A.3.: Schrittweise Uberlagerung von zwei unterschiedlich orientierten 7-
Kristalliten: (a) ausschlieflich Orientierung A, (b) 0,667-A-+0, 333-B,
(c) 0,333-A+0,667-B und (d) ausschlieflich Orientierung B.
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Abbildung A.4.: Verlauf der Intensitétsprofile der zweidimensionalen Schnellen
Fourier-Transformation der in Abbildung A.3 dargestellten EBSD-
Beugungsbilder.
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Abbildung A.5.: Einfluss der Kristallorientierung auf die Qualitit der EBSD-
Beugungsbilder fiir unterschiedlich orientierte 7-Ko6rner nach der
Phasenbildung.
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