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Kapitel 1

Einleitung

Grofe Fortschritte in der modernen Technik basieren neben der Miniaturisierung von
Bauteilen auf dem gezielten Einsatz von Funktionsmaterialien. Besonders in der Sen-
sorik und Aktorik erdffnen diese Smart Materials, deren physikalische Eigenschaften
durch Verdnderung der Umgebungsbedingungen gezielt beeinflusst werden konnen,
viele technische Moglichkeiten, indem sie z.B. den Einsatz aufwendiger Regel- und
Steuerkreise oder mechanischer Stellelemente iiberfliissig machen.

Die Legierung Fisen-Palladium ist ein besonders interessantes Funktionsmaterial, da
ihre physikalischen Eigenschaften auf vielfaltige Weise beeinflusst werden kénnen. So
zeigt das Material beim Anlegen eines Magnetfeldes eine deutliche Léngendnderung,
die als Magnetostriktion bezeichnet wird [1]. Auferdem kann an diesem Material der
Invar-Effekt beobachtet werden [2], d.h. in einem weiten Temperaturbereich zeigt es
nahezu keine thermische Ausdehnung [3, 4]. Bei einer geeigneten Zusammensetzung im
Bereich Fe;qPdsy durchlauft das Material einen martensitischen Phaseniibergang von
der kubisch flichenzentrierten Hochtemperaturphase, dem Austenit, in eine tetragonal
flichenzentrierte Tieftemperaturphase, den Martensit [3]. Die Ubergangstemperatur
liegt etwas unterhalb von Zimmertemperatur [5] und kann durch leichte Variation der
Zusammensetzung stark verdndert werden |3, 6]. Dies ermdglicht wahlweise pseudo-
plastisches oder pseudoelastisches Verhalten des Materials, d. h. es kann mit geringen
Kréften sehr stark gedehnt werden. Bei Temperaturen unterhalb der Umwandlungs-
temperatur bleibt diese Dehnung nach dem Entlasten bestehen, oberhalb der Um-
wandlungstemperatur bildet sie sich wieder zuriick. Auf diesem Verhalten basiert der
thermische Formgeddchtniseffekt |7, 8|: Wird das Material unterhalb der Umwand-
lungstemperatur verformt und anschliefend iiber die Ubergangstemperatur erwirmt,
so bildet sich die Deformation zuriick, und das Material erinnert sich an seine ur-
spriingliche Form. Befindet sich das Material in der Martensitphase, kann auferdem
der magnetische Formgedichtniseffekt auftreten |9]. Dabei wird eine makroskopische
Forménderung induziert, indem die verschiedenen Varianten der tetragonal verzerrten
Einheitszelle in einem externen Magnetfeld ausgerichtet werden |10, 11].

Die meisten der soeben beschriebenen Effekte kdnnen besonders gut an einkristallinem
Material beobachtet werden, das entsprechend seit langem intensiv untersucht wird
[1, 5, 6, 12-18]. Die Herstellung von Einkristallen ist jedoch aufwendig und teuer,
insbesondere da die Legierung bei langsamem Abkiihlen in a-FEisen und eine geordnete
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FesoPdso-Phase entmischt [19, 20]. Auch wenn kiirzlich bei der Herstellung freistehender
einkristalliner Filme mit einer Dicke von mehreren hundert Nanometern beachtliche
Fortschritte erzielt wurden [21], bleibt die Praparation von Schichten fiir den Einsatz in
miniaturisierten Bauteilen schwierig und zeitintensiv. Sehr viel einfacher und schneller
ist die Herstellung polykristalliner Folien durch rasches Abschrecken des Materials aus
der fliissigen Phase. Hier bietet sich beispielsweise die Technik des Splatquenching an,
die urspriinglich zur Herstellung metallischer Glaser entwickelt wurde [22, 23|. Beim
Abschrecken des fliissigen Materials zwischen zwei Kupferstempeln entstehen polykris-
talline Folien mit einer Dicke von etwa 50 pm [24].

Ein Vergleich der Arbeiten von Matsui et al. und Cui et al. zeigt, dass Einkristalle
und Polykristalle bei gleicher Zusammensetzung in unterschiedlichen Phasen vorlie-
gen [3, 6]. Daher konnen die Erkenntnisse zur Bildung und Stabilitédt der Phasen, die
an Einkristallen gewonnen wurden, nicht ohne Weiteres auf Polykristalle iibertragen
werden. Deshalb ist es zunédchst wichtig, Erkenntnisse iiber die Stabilitdt der Splats
gegeniiber der Bildung von Ausscheidungen oder einer unerwiinschten raumzentrierten
Phase zu gewinnen. Dazu werden Splats verschiedener Zusammensetzung hergestellt
und die Auswirkungen verschiedener Gliihbehandlungen auf ihre Kristallstruktur un-
tersucht.

Da einige der speziellen Effekte der Legierung Eisen-Palladium wie der magnetische
Formgedéchtniseffekt nur in der Martensitphase auftreten kénnen, ist eine hohe Uber-
gangstemperatur wiinschenswert, so dass das Material bei Zimmertemperatur zuverlas-
sig in der Martensitphase vorliegt. In einem bindren System sind jedoch die M&glichkei-
ten zu derartiger Optimierung, beispielsweise durch Variation der Zusammensetzung,
beschrankt. Daher bietet es sich an, ein drittes Element hinzuzulegieren, da ternéare
Systeme exzellente Moglichkeiten bieten, verschiedene Parameter wie beispielsweise
Eisengehalt und Valenzelektronenkonzentration unabhéngig voneinander zu variieren.
So ist es moglich, diejenigen Faktoren zu identifizieren, von denen Phasenstabilitat
und Ubergangstemperatur primér abhéngen, und diese gezielt zu beeinflussen. Daher
wird in dieser Arbeit, basierend auf Ergebnissen von Hamann et al. [25], Kupfer als
drittes Element zulegiert und die Auswirkungen auf die Stabilitdt der Austenit- und
Martensitphase und die Transformationstemperatur untersucht. Anhand dieser Unter-
suchungen soll der Zusammenhang von Eisengehalt, Valenzelektronenkonzentration,
Phasenstabilitdt und Transformationstemperatur identifiziert werden, um eine gezielte
Optimierung der Legierung zu ermdglichen.

Das unterschiedliche Verhalten von Einkristallen und Polykristallen zeigt, dass viele
Eigenschaften der Legierung Eisen-Palladium erheblich durch die Mikrostruktur des
Materials beeinflusst werden. Deshalb liegt ein Schwerpunkt dieser Arbeit auf der Un-
tersuchung des Einflusses der Mikrostruktur auf den martensitischen Phaseniibergang.
Durch Gliithen bei verschiedenen Temperaturen wird die Mikrostruktur der Splats mo-
difiziert, so dass auch in bindren Proben ein verbessertes Transformationsverhalten
erreicht werden kann.

Auch die mechanischen Eigenschaften der Splats wie Elastizitdtsmodul und Dampfung,
deren Kenntnis fiir den Einsatz in Aktoren besonders wichtig ist, kénnen sich grundsétz-
lich von denen einkristallinen Materials unterscheiden. Daher werden in dieser Arbeit
auch die mechanischen Eigenschaften und ihre Anderung wihrend des martensitischen
Phaseniibergangs charakterisiert. Zu diesem Zweck wurde ein eigens fiir die Unter-



suchung von Splats konzipiertes Vibrating-Reed-Experiment aufgebaut. Ein schmaler
Probenstreifen wird an einer Seite fest eingespannt und kapazitiv zu Schwingungen
nahe seiner Eigenfrequenz angeregt, die mit Hilfe eines Lichtzeigers detektiert wer-
den. Aus der abklingenden freien Schwingung nach Abschalten der Anregung kénnen
Elastizitdtsmodul und Dampfung gewonnen werden. Die Probentemperatur kann in
dem fiir Eisen-Palladium besonders interessanten Temperaturbereich zwischen —70°C
und 150 °C variiert werden, so dass die Verdnderungen der mechanischen Eigenschaften
wahrend des Phaseniiberganges beobachtet werden kénnen. Anhand eines Vergleichs
mit Spannungs-Dehnungsmessungen mit einer kommerziellen Zugpriifanlage und Ront-
gendiffraktogrammen gedehnter Proben konnen die besonderen mechanischen Eigen-
schaften der Splats erklart werden.



Einleitung




Kapitel 2

Grundlagen

Eisen-Palladium-basierte Legierungen mit einer Zusammensetzung nahe Fe;oPdsy ge-
horen zu einer hochst interessanten Klasse von Funktionsmaterialien. Neben konven-
tioneller Magnetostriktion [1] und dem Invar-Effekt [2] werden in diesen Legierungen
auch der thermische [8] und der magnetische Formgedéchtniseffekt [9] sowie pseudo-
elastisches und pseudoplastisches Verhalten beobachtet. Alle diese Effekte treten auf,
da die Gitterstruktur des Materials in der Ndhe des martensitischen Phaseniiberganges
stark aufweicht, wiahrend sich die elektronische Struktur und damit der magnetische
Druck innerhalb des Materials stark &ndern. Um die oben genannten Effekte und deren
Zusammenhang mit dem martensitischen Phaseniibergang besser zu verstehen, sollen in
diesem Kapitel zunédchst kurz martensitische Phaseniibergénge, Formgedéachtnis- und
Invar-Effekt sowie Magnetostriktion vorgestellt werden, bevor die besonderen Eigen-
schaften Eisen-Palladium-basierter Legierungen erldutert werden.

2.1 Der martensitische Phaseniibergang

Die Bezeichnung martensitische Phasenumwandlung geht auf den deutschen Metallur-
gen Adolf Martens zuriick, der beim Hérten von Stahl einen diffusionslosen Ubergang
von der kubisch flichenzentrierten Hochtemperaturphase, dem Austenit, in eine kubisch
raumzentrierte oder tetragonal raumzentrierte Tieftemperaturphase, den Martensit,
beobachtete [26]. Im Gegensatz zu den meisten anderen Phaseniibergdngen bewegen
sich hier die Atome gemeinsam um den Bruchteil eines Atomabstandes, so dass eine
eindeutige Beziehung zwischen dem Kristallgitter der austenitischen und der marten-
sitischen Phase erhalten bleibt. Da derartige Umwandlungen auch bei vielen anderen
Metallen und Legierungen beobachtet wurden, hat sich die Bezeichnung martensitische
Umwandlung allgemein fiir diffusionslose Phaseniibergénge mit kollektiver Atombewe-
gung und fester Beziehung zwischen den Gittern der beiden Phasen verbreitet. Die
Bezeichnungen Austenit und Martensit fiir die Hoch- bzw. Tieftemperaturphase wer-
den entsprechend iibernommen [27].

Im Allgemeinen ist die Umwandlung von Austenit zu Martensit ein exothermer Pha-
seniibergang erster Ordnung [28]. Der Ubergang wird jedoch nur induziert, wenn die
Differenz der Gibbsschen Freien Enthalpie AGA™™ zwischen Austenit und Martensit
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Abbildung 2.1: Die Martensitbil- Abbildung 2.2: Die Breite der
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kithlung AT so grofs ist, dass die Reibung und der gespeicherten ela-
freie Enthalpie AGA™M > 0 ist. stischen Energie ab.

grofer ist als die dabei aufzuwendende Energie zur elastischen Verzerrung des Kristall-
gitters AGy, zur Bildung neuer Grenzflichen ¥ AGy und als der Beitrag der inneren
Reibung AGj, also

AGA™ = (G4 — GM) + (AGq + AG, + AG) > 0. (2.1)

7 - 7

v~ v~
AG. AGhnc

Dies ist in Abbildung 2.1 verdeutlicht. Bei martensitischen Phasenumwandlungen sind
die nicht-chemischen Beitrdge AG,. in der Regel von einer dhnlichen Grofe wie die
Anderung der chemischen freien Enthalpie AG.. Daher beginnt die Martensitbildung
nicht bei der Gleichgewichtstemperatur T sondern erst, wenn eine gewisse Unterkiih-
lung AT erreicht ist. Entsprechendes gilt fiir die Austenitbildung, so dass die Phasen-
umwandlung eine Temperaturhysterese durchlauft, wie sie in Abbildung 2.2 schema-
tisch dargestellt ist. Die Breite der Hysterese wird durch die nicht chemischen Beitrége
AG,. = AGq + AGg + AGj¢ zur Gibbsschen freien Enthalpie bestimmt. Die Differenz
zwischen Martensitstarttemperatur M, und Austenitendtemperatur A; hangt von der
inneren Reibung sowie den bei der Bewegung der Phasengrenze entstandenen Defekten
und neu gebildeten Grenzflachen ab. Der Abstand von Martensitstart- und Martensit-
endtemperatur hingegen wird von der elastischen Energie AG, bestimmt. Diese wird
gespeichert, wenn das Gitter wiahrend des Phaseniiberganges elastisch verzerrt wird
(Abbildung 2.2). Je weiter die Umwandlung fortschreitet, desto grofser werden die Ver-
zerrungsfelder, und umso grofer muss die treibende Kraft und damit die Unterkiihlung
sein, damit die Transformation weiter fortschreitet. Bei der Riickumwandlung in den
Austenit wird diese elastische Energie wieder freigesetzt und bewirkt, dass die Aus-
tenitbildung bereits bei einer niedrigeren Temperatur beginnt, so dass ebenfalls eine
Differenz zwischen Austenitstarttemperatur A, und Austenitendtemperatur A; ent-
steht [29, 30]. Martensit und Austenit konnen also iiber einen gewissen Temperaturbe-

(WIm Folgenden beziehen sich die Indizes auf die englischen Bezeichnungen, z.B. s fiir surface und
if fiir internal friction.



2.1 Der martensitische Phaseniibergang 7

reich koexistieren. Der Volumenanteil des Martensits wachst wahrend des Abkiihlens,
héngt jedoch nur von der Temperatur und nicht von der Zeit ab, die sich das Material
bei dieser Temperatur befindet. Deshalb wird diese Art der Transformation auch als
thermoelastische Umwandlung bezeichnet.

Der Martensit ist von geringerer Symmetrie als der Austenit, weshalb makroskopi-
sche und mikroskopische Dehnungen besser kompensiert werden konnen. Daher kann
die Bildung von Martensit nicht nur durch Absenken der Temperatur, sondern auch
durch Anlegen einer hinreichend grofsen mechanischen Spannung induziert werden. Der
Zusammenhang zwischen der mechanischen Spannung o und dem Einsetzen der Mar-
tensitbildung kann mit einer Clausius-Clapeyron-Gleichung beschrieben werden:

do B AH
dM,  Te

(2.2)

mit der latenten Warme AH, die bei der Transformation frei wird, der Temperatur T'
und der transformationsinduzierten Dehnung € in Richtung der angelegten Spannung.

Eine kristallographische Beschreibung des martensitischen Phaseniiberganges kann in
drei Schritten erfolgen, die allerdings nicht notwendigerweise die realen Atombewegun-
gen wiedergeben [31, 32

Abbildung 2.3: Phaseniibergang von Austenit zu Martensit [33]

e gittervariante Scherung: Durch eine kollektive Bewegung der Atome wird
das Kristallgitter in die martensitische Struktur iiberfiihrt. Dabei wird das Gitter
entlang einer neutralen Habitusebene geschert (Abbildung 2.3 A — B). Dieser
Vorgang wird als Bainsche Verformung bezeichnet. Dabei wird die austenitische
Matrix stark verzerrt.
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e gitterinvariante Scherung: Durch eine gitterinvariante Scherung wird die
makroskopische Form des Martensits der austenitischen Matrix angepasst und
so deren Verzerrung minimiert. Dies kann entweder durch Gleiten oder durch
Zwillingsbildung geschehen (Abbildung 2.3 B — C bzw. D). Scherung durch
Gleiten ist ein irreversibler Prozess, bei dem einzelne atomare Bindungen aufge-
brochen werden [28]. In vielen Fillen, insbesondere in geordneten Legierungen, ist
dies energetisch ungiinstiger als die Bildung von Zwillingsgrenzen, da diese die
atomaren Bindungsverhéltnisse und damit auch Ordnung erhélt [28]. An einer
Zwillingsgrenze treffen zwei Martensitvarianten aufeinander, die sich nur durch
die Orientierung ihrer Kristallstruktur unterscheiden, Zwillingsgrenzen sind al-
so Spiegelebenen der Kristallstruktur. Die Anzahl und Art der Bindungen von
Atomen der Zwillingsgrenze sind identisch zu denen von Atomen, die nicht zur
Grenze gehoren. Daher haben Zwillingsgrenzen in der Regel eine sehr geringe
Energie, sind sehr mobil und die Stabilitdt der martensitischen Phase wird nicht
wesentlich von der Anzahl der Zwillingsgrenzen beeinflusst. Die Verformung durch
Zwillingsbildung ist reversibel und damit essentiell fiir das Auftreten des Form-
gedachtniseffektes.

e Rotation: In der Regel ist zusédtzlich zu den oben genannten Scherprozessen
noch eine Rotation des Gitters notwendig, um eine invariante Habitusebene zu
erhalten.

Die martensitische Transformation ist also eine scherdominierte reversible Phasenum-
wandlung, bei der die Konfiguration der atomaren néachsten Nachbarn erhalten bleibt.
Die oben genannten Scherprozesse, die zur martensitischen Umwandlung fiihren, wer-
den durch ein anisotropes Aufweichen des Kristallgitters ermoglicht. Diese Scherinsta-
bilitdt begriindet sich bereits im Vorfeld des Phaseniiberganges durch ein Aufweichen
der Phononen-Dispersionsrelation [34]. Aufgrund dieser Eigenschaften ermoglicht die
martensitische Transformation das Auftreten der eingangs erwdhnten Effekte.

2.2 Pseudoelastizitat und Pseudoplastizitat

Materialien, die eine martensitische Phasenumwandlung durchlaufen, zeigen in der Né&-
he und unterhalb der Umwandlungstemperatur einen ungewohnlichen Zusammenhang
zwischen Spannung und Dehnung, der deutlich von dem linearen elastischen Verhalten
anderer Metalle abweicht.

Oberhalb der Umwandlungstemperatur kann ein Verhalten beobachtet werden, das als
Pseudoelastizitit oder gelegentlich auch als Superelastizitit bezeichnet wird. Bei diesen
Temperaturen ist die Austenitphase stabil. Wird nun eine mechanische Spannung an-
gelegt, beginnt das Material sich zunéchst dhnlich einem konventionellen Metall mit
steigender Spannung linear zu dehnen. Ab einer bestimmten (temperaturabhéngigen)
Spannung o), beginnt die Bildung von Martensit geméf Gleichung 2.2. Die Marten-
sitvarianten orientieren sich dabei so, dass eine maximale Dehnung in Richtung der
angelegten Spannung erfolgt. So kénnen ohne nennenswerte Erhéhung der Spannung
Dehnungen bis zu 10% erreicht werden. Die maximal erreichbare Dehnung hingt da-
bei vom Achsenverhéltnis der Einheitszelle des Martensits ab. In orthorhombischen
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Strukturen ist sie gegeben durch das Verhéltnis der ldngsten Achse a zur kiirzesten
Achse c:

C
mawzl__- 2.3
e ‘ 23)

Das so entstehende Martensitplateau ist in Abbildung 2.4(a) dargestellt. Wenn das
gesamte Material in die martensitische Phase transformiert ist, steigt die zur weiteren
Dehnung benétigte Spannung wieder linear an. Beim Entlasten retransformiert das
Material in die austenitische Phase, so dass die gesamte Dehnung zuriickgeht. Das
Spannungs-Dehnungs-Verhalten ist also vollstdndig reversibel.

Martensitplateau
OM|——"—==

Martensitplateau
OR|--———————==

(a) Pseudoelastizitét (T' > M) (b) Pseudoplastizitét (T < My)

Abbildung 2.4: Durch Reorientierung der Martensitvarianten konnen Dehnungen bis
zu 10% erreicht werden.

Bei niedrigeren Temperaturen, wenn das Material vollstdndig in der martensitischen
Phase vorliegt, tritt pseudoplastisches Verhalten auf. Beim Anlegen einer mechanischen
Spannung beginnt das Material wieder, sich zunédchst linear auszudehnen. Ab einer ge-
wissen Spannung o beginnen die Martensitvarianten, sich so auszurichten, dass die an-
gelegte Spannung bestmoglich kompensiert wird. Im Spannungs-Dehnungs-Diagramm
(Abbildung 2.4(b)) tritt wiederum ein Martensitplateau auf und es konnen sehr grofe
Dehnungen ohne nennenswerte Erhohung der Spannung erreicht werden. Wenn alle
Varianten ausgerichtet sind, ist das Material vollstandig entzwillingt, und die Span-
nung steigt wieder linear an. Beim Entlasten geht diese lineare Dehnung zuriick. Im
Gegensatz zum pseudoelastischen Verhalten bleibt die durch die Entzwillingung ver-
ursachte Dehnung jedoch bestehen, da keine treibende Kraft fiir die Riickorientierung
der Martensitvarianten auftritt.

Erst wenn das Material {iber die Transformationstemperatur erwarmt wird und in die
austenitische Phase iibergeht, bildet sich die Dehnung zuriick. Diese Reversibilitat der
Deformation wird als Formgeddchtniseffekt bezeichnet und soll im folgenden Abschnitt
genauer erlautert werden.
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2.3 Der thermisch induzierte Formgedachtniseffekt

Als thermischen Formgeddchiniseffekt bezeichnet man die Fahigkeit bestimmter Mate-
rialien, nach einer Verformung unterhalb einer gewissen Temperatur beim anschlieffen-
den Erwérmen ihre urspriingliche Form wieder anzunehmen [33]. Erméglicht wird diese
Forméanderung durch die oben beschriebene thermoelastische reversible martensitische
Phasenumwandlung.

Die Funktionsweise des thermisch induzierten Formgedéachtniseffektes kann wie in Ab-
bildung 2.5 schematisch in drei Schritten dargestellt werden:

verformen

verformter Martensit verzwillingter Martensit

Abbildung 2.5: Beim Kiihlen transformiert der Austenit zu verzwillingtem Martensit,
der durch Verschieben der Zwillingsgrenzen leicht verformt werden kann. Beim Erwérmen
nimmt das Material wieder seine urspriingliche Form an [33].

Zunéchst liegt das Material in der austenitischen Hochtemperaturphase vor (Abbildung
2.5 a). Beim Kiihlen unter die Ubergangstemperatur bildet sich Martensit, der aufgrund
der rdumlichen Restriktionen die d&uftere Form des Austenits beibehalten muss, so dass
Zwillinge gebildet werden (Abbildung 2.5b). Die Zwillingsgrenzen sind hoch beweglich,
weshalb der Martensit leicht verformbar ist. Wirkt nun eine &ufere Spannung auf den
Kristall, bilden sich bevorzugt diejenigen Martensitvarianten, die der Spannung am
meisten nachgeben (Abbildung 2.5c¢). Dabei miissen keine atomaren Bindungen auf-
gebrochen werden, lediglich die Zwillingsgrenzen wandern durch den Kristall. Da die
Nachbarschaftsbeziehungen zwischen den Atomen erhalten bleiben, nimmt der Kristall
beim Erwédrmen und der damit einhergehenden Phasenumwandlung zum hochsymme-
trischen Austenit wieder seine urspriingliche Form an.

Bei erneutem Abkiihlen und Wiedererwérmen tritt die im Martensit induzierte Ver-
formung nicht wieder auf, weshalb dieser Vorgang auch als Einwegeffekt bezeichnet
wird. Durch eine spezielle thermische und mechanische Behandlung des Materials, ein
sogenanntes Training, bei dem gezielt Versetzungen in die Struktur eingebaut wer-
den, kann erreicht werden, dass sowohl beim Abkiihlen als auch beim Erwérmen eine
Forménderung auftritt. Ein solches Verhalten wird als Zweiwegeffekt bezeichnet [35].
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2.4 Der magnetische Formgedachtniseffekt

In ferromagnetischen Formgedéachtnislegierungen konnen zwei weitere Arten des Form-
gedéchtniseffekts auftreten, die als magnetfeldinduzierter Martensit (MIM) bzw. ma-
gnetfeldinduzierte Reorientierung (MIR) bezeichnet werden. Das Prinzip des MIM ist
dem des thermisch induzierten Formgedéchtniseffektes sehr &hnlich. Der Unterschied
besteht lediglich darin, dass der martensitische Phaseniibergang nicht durch Anderung
der Temperatur, sondern beim Anlegen eines Magnetfeldes durch einen Beitrag der Ma-
gnetisierung zur Freien Enthalpie AG); induziert wird. Dieser Effekt wird beispielsweise
in Nickel-Mangan-Indium-Legierungen beobachtet [36], deren Magnetisierung sich beim
Phaseniibergang entscheidend &ndert.

NN [t[t]t]t]t]
\\\\\\\\\\\\\ rennann

RNN
[t]t]t]]t] [t[t]t]t]t]
[t[t][t][t]t] [tt]t]t]t]
[t[1]t]t]t] /f/r/r/r/r/

(a) ohne externes Magnetfeld ) mit externem Magnetfeld

Abbildung 2.6: Beim Anlegen eines externen Magnetfeldes rotieren die magnetischen
Momente in Feldrichtung. Ist die magnetische Anisotropie hinreichend grof, werden dabei
die Martensitvarianten umorientiert.

In Eisen-Palladium-Legierungen hingegen tritt die magnetfeldinduzierte Reorientierung
auf [9]. Dieser Effekt findet nur in der martensitischen Phase statt und kann nur in
Materialien beobachtet werden, deren magnetische Anisotropieenergie grofser ist als
die Energie, die nétig ist, um Zwillingsgrenzen durch das Material zu bewegen [11]. In
magnetisch anisotropem Material richten sich die magnetischen Momente vorzugsweise
entlang einer bestimmten Achse der Einheitszelle aus, der magnetischen Vorzugsrich-
tung. Um die magnetischen Momente aus dieser Vorzugsrichtung herauszurotieren,
muss die magnetische Anisotropieenergie iiberwunden werden. In Abwesenheit eines
aufkeren Magnetfeldes sind im unverformten polykristallinen Martensit alle Martensit-
varianten und damit alle Orientierungen der magnetischen Momente méglich. In einem
hinreichend starken Magnetfeld hingegen richten sich die magnetischen Momente ent-
sprechend der Feldlinien aus. Wenn die Anisotropieenergie grofer ist als die Energie,
die notig ist, um eine Zwillingsgrenze zu verschieben, wachsen diejenigen Martensit-
varianten, deren Vorzugsrichtung mit dem angelegten Feld zusammenféllt. Diese Um-
orientierung der Martensitvarianten hat eine makroskopische Forméanderung zur Folge
[37], die in Abbildung 2.6 stark vereinfacht dargestellt ist.
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Fiir den praktischen Einsatz solcher Materialien ist es vorteilhaft, wenn sie bei Raum-
temperatur martensitisch sind. Aufserdem sind grofte magnetische Momente sowie eine
hohe Beweglichkeit der Zwillingsgrenzen notwendig, da fiir eine Forménderung ein um-
so stirkeres Magnetfeld benotigt wird, je kleiner die magnetischen Momente und die
Zwillingsbeweglichkeit sind.

2.5 Magnetostriktion

Unter Magnetostriktion versteht man allgemein die Léngendnderung eines Materials
im Magnetfeld. Sie tritt in fast allen ferromagnetischen Materialien auf und beruht auf
einem grundsétzlich anderen Mechanismus als der magnetische Formgedéachtniseffekt.

Auf mikroskopischer Skala hat die Magnetostriktion einen &hnlichen Ursprung wie
die magnetokristalline Anisotropie. Eine spontane Dehnung des Kristallgitters kann
dazu fiihren, dass die Anisotropieenergie starker absinkt, als die elastische Energie
steigt. So wird eine geringfiigige Abweichung von der kubischen Symmetrie des Gitters
begiinstigt @ . Insbesondere wenn das Kristallgitter sehr weich gegeniiber mechanischer
Verformung ist, kann es zu signifikanter Dehnung der Einheitszellen in Richtung der
magnetischen Momente kommen.

DR TLRE
2SN

Abbildung 2.7: Ohne externes Magnetfeld (links) heben sich die mikroskopischen Ver-
zerrungen der Doménen gegenseitig auf. Erst wenn in einem externen Feld die magneti-
schen Doménen ausgerichtet werden und die magnetischen Momente in die gleiche Rich-
tung orientiert sind, kommt es zu einer makroskopischen Dehnung (rechts).

In Abwesenheit eines externen Magnetfeldes sind die magnetischen Doménen so ver-
teilt, dass die magnetostatische Energie minimiert wird. Daher heben sich die mikro-
skopischen Verzerrungen der Doménen gegenseitig auf, so dass keine makroskopische

(2)Zu Details zur Verbindung zwischen Magnetostriktion und kristallfeldinduzierter Anisotropie sei
auf [38—40] verwiesen.
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Verzerrung besteht. Erst wenn in einem externen Feld die magnetischen Doménen aus-
gerichtet werden und die magnetischen Momente in die gleiche Richtung orientiert sind,
heben sich die mikroskopischen Verzerrungen nicht mehr auf, und es kommt zu einer
makroskopischen Dehnung (sieche Abbildung 2.7). Diese ist jedoch im Allgemeinen sehr
klein. So betrédgt in reinem Eisen die gemittelte Magnetostriktionskonstante fiir poly-
kristallines Material A, = 2190 + 2A111 = —3,6 - 107° [41], wéihrend Eisen-Palladium-
Legierungen mit einer Zusammensetzung nahe Fe;oPdsy Werte von A\, = 5 - 107° errei-
chen [1].

2.6 Der Invar-Effekt

Als Invar-Effekt bezeichnet man das Auftreten besonders kleiner oder sogar negativer
thermischer Ausdehnung in einem gewissen Temperaturbereich. Dabei {iberlagern sich
die normale thermische Ausdehnung, die auf anharmonische Therme im interatomaren
Potential zuriickgeht, und eine Kontraktion, die von einer Anderung des magnetischen
Zustandes verursacht wird. Seinen Namen erhielt der Invar-Effekt nach der 1897 von
Guillaume entdeckten Invar-Legierung FegsNigy [42], deren effektiver thermischer Aus-
dehnungskoeffizient tatsdchlich bei Zimmertemperatur vollsténdig verschwindet. Wird
Nickel durch andere Elemente mit gleicher Elektronenkonfiguration wie z.B. Palladium
oder Platin ersetzt, tritt ebenfalls anomale thermische Expansion auf. Der Invar-Effekt
wurde inzwischen jedoch auch in vielen anderen Legierungen unterschiedlicher Zu-
sammensetzung beobachtet [43]. Die genauen mikroskopischen Mechanismen, die zum
Auftreten des Invar-Effektes fithren, sind komplex. Allgemein wird eine Konkurrenz
zweier magnetischer Zustande zugrunde gelegt: Weiss postulierte die Koexistenz eines
ferromagnetischen Zustandes mit hohen magnetischen Momenten und grofsem Volumen
neben einem antiferromagnetischen Zustand geringen Volumens und niedriger Momen-
te [44]. Der Invar-Effekt beruht dabei auf einer thermischen Anregung vom ersteren in
den letzteren Zustand, die die thermische Ausdehnung iiberlagert. Kakehashi et al. hin-
gegen postulieren einen graduellen Ubergang von starkem zu schwachem Magnetismus
aufgrund thermischer Anregung [45]. Eine Ubersicht wurde z.B. von Entel und Wasser-
mann erstellt [46, 47]. Schilfgaarde et al. fanden schlieflich eine umfassende Erklérung
der Magneto-Volumen-Instabilitét als Resultat nichtkollinearer Spinkonfiguration [48].

2.7 Die Legierung Eisen-Palladium

Dieser Abschnitt gibt einen Uberblick iiber die bekannten Eigenschaften der Legierung
FEisen-Palladium, beginnend bei strukturellen Daten und bekannten Untersuchungen
zur Phasentransformation bis zu aktuellen Untersuchungen zur potentiellen Energie-
landschaft und deren Einfluss auf die mechanische Stabilitét bindrer Phasen.

Das Gleichgewichtsphasendiagramm der bindren Legierung ist gut erforscht und in
Abbildung 2.8 dargestellt [19]. Fiir diese Arbeit ist insbesondere der Kompositions-
bereich um Fe;oPdsy mit einer Elektronenkonzentration von 8,6 Valenzelektronen pro
Atom relevant. Bei hohen Temperaturen ist eine chemisch ungeordnete, kubisch fla-
chenzentrierte (fcc fiir face centered cubic) Mischkristall-Phase, der Austenit, stabil.
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Abbildung 2.8: Gleichgewichtsphasendiagramm der Legierung FEisen-Palladium aus
[19].

Bei Raumtemperatur sind die Gleichgewichtsphasen a-Eisen und geordnetes FesoPdsg
in der L1y Struktur. Allerdings ist das Entmischen der Legierung bei niedrigen Tempe-
raturen kinetisch gehemmt, so dass durch Abschrecken von hohen Temperaturen der
Mischkristall auch nahe Zimmertemperatur bewahrt werden kann. Neben dem kubisch
flichenzentrierten Austenit kénnen so auch eine tetragonal raumzentrierte (bct, bo-
dy centered tetragonal) oder tetragonal flichenzentrierte (fct, face centered tetragonal)
Martensitphase gewonnen werden [3, 6|, wie in Abbildung 2.9 dargestellt ist. Mat-
sui et al. bemerkten dabei, dass neben der Zusammensetzung der Legierung auch die
Abkiihlgeschwindigkeit die resultierende Phase beeinflusst [3]. Sie geben jedoch keine
Begriindung fiir die mikroskopischen Hintergriinde dieser Abhéngigkeit, welche auch
die Unterschiede zu den Ergebnissen von Cui et al. erklaren wiirde.

Der Ubergang zur raumzentrierten Phase ist nicht thermoelastisch und kann deshalb
nicht fiir den Formgedachtniseffekt genutzt werden [49|. Die Transformation zwischen
fct-Martensit und fecc-Austenit hingegen ist reversibel. Liegt der Palladiumgehalt bei
29 % bis 30 %, findet der martensitische Phaseniibergang nahe Zimmertemperatur statt.
So geben Cui und James an, dass in einem unbelasteten Einkristall der Zusammen-
setzung Fe;gPdsg die Umwandlung von Austenit zu Martensit zwischen M, = 40°C
und M; = 12°C stattfindet [15]. Die Transformationstemperatur steigt mit dem Ei-
sengehalt, der in bindren Legierungen direkt mit der Valenzelektronenkonzentration
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Abbildung 2.9: Metastabile Phasendiagramme der Legierung Eisen-Palladium nach
Matsui [3] fur Polykristalle (links) und Cui [6] fiir Einkristalle (rechts). Matsui et al.
bezeichnen die bee-Phase mit «, die fec-Phase mit « und die fct-Phase mit «'.

bzw. der Fiillung des d-Bandes verbunden ist. Wie in Abschnitt 2.1 bereits erwihnt,
beeinflusst auch mechanische Spannung die Transformation. So berichten Kato et al.
von einer Anderung der Transformationstemperatur $% = 4,8 MPa,/°C [50].

Die genauen Ubergangstemperaturen hingen jedoch auch von weiteren experimentellen
Parametern ab, so dass zum Teil deutliche Diskrepanzen zwischen den Ergebnissen ver-
schiedener Gruppen auftreten. So fanden Shield und Cui Werte von My = 22,1 °C und
My = 16,5°C fiir einen Einkristall, der mit einem Druck von 2 MPa belastet wurde
[5]. Auch préaparative und mikrostrukturelle Einflisse priagen die Temperaturabhén-
gigkeit dieses Uberganges. Daher liegt die von Matsui et al. an FezoPdso-Polykristallen
gefundene Ubergangstemperatur von 7 °C deutlich niedriger [3]. Des Weiteren fanden
Sugimura et al. heraus, dass in diinnen Schichten der Phaseniibergang zum Martensit
bei hoheren Temperaturen und geringerer Palladiumkonzentration stattfindet als im
Massivmaterial [49].

Durch eine kontinuierliche Verzerrung entlang des sogenannten Bain-Pfades kann der
kubisch flichenzentrierte (fcc) Austenit iiber den tetragonal flichenzentrierten (fct)
Martensit und den tetragonal raumzentrierten (bct) Martensit in eine kubisch raum-
zentrierte (bec) Phase tiberfithrt werden [52|. Nach Bain konnen alle diese Phasen als
tetragonal raumzentrierte Strukturen mit verschiedenem Achsenverhéltnis ape; zu Cpe
aufgefasst werden. Der Weg von fcc nach bee kann dann geméf Abbildung 2.10 als
kontinuierliche tetragonale Verzerrung mit sinkendem c/a-Verhéltnis beschrieben wer-
den.

Die Austenitphase (fcc), im kubisch flichenzentrierten System mit einem Achsen-
verhéltnis c¢fe./af. = 1, kann im raumzentrierten System durch cpe/ape = V2 be-
schrieben werden. Dabei bleibt die c-Achse unveradndert, also ¢yt = ¢, whrend die
a-Achsen entlang der Fldchendiagonalen der flichenzentrierten Struktur weisen und
damit ape = 1/ V2a fee ist. Im Zuge der Bain-Transformation wird die c-Achse konti-
nuierlich gestaucht, wihrend die a-Achsen an Lénge gewinnen, so dass das Volumen
der Einheitszelle in erster Ndherung konstant bleibt. Die fct-Phase und die bcet-Phase
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Abbildung 2.10: Aus der fcc-Phase entstehen durch tetragonale Verzerrung die fct-,
bet- und bee-Phase [51].

unterscheiden sich also nur im Grad der tetragonalen Verzerrung und damit im Ach-
senverhéltnis ¢/ap; von 1,33 (fct) bzw. 1,02 (bet). Zu beachten ist allerdings, dass
neben der fce- und der bee-Phase bei tiefen Temperaturen nur diese beiden Werte des
Achsenverhéltnisses stabil sind. Bei hoheren Temperaturen werden auch weitere Ab-
stufungen zwischen der fce- und der fct-Phase beobachtet. Obwohl die martensitische
Transformation, wie in Abschnitt 2.1 erwéhnt, in der Regel ein Phaseniibergang erster
Ordnung ist, fanden schon Matsui et al., dass die Anderung des Achsenverhiltnisses in
Eisen-Palladium-Legierungen nicht sprunghaft erfolgt [3|. Zwar steigt die tetragonale
Verzerrung zu Beginn des Phaseniiberganges sehr steil an, bei weiterem Kiihlen nimmt
sie jedoch bis zu sehr tiefen Temperaturen stetig weiter zu [3].

Als Ursache fiir den martensitischen Ubergang von der fce- in die fet-Struktur postu-
lieren Opahle et al. einen Band-Jahn-Teller-Mechanismus, der aus der Entartung der
elektronischen Zustédnde an der Fermikante resultiert [53]. Wird die Symmetrie des Kris-
talls durch eine tetragonale Verzerrung reduziert, wird die Entartung aufgehoben, was
zu einem Energiegewinn von 14 meV /Atom fithrt. Da die Energiedifferenzen zwischen
den verschiedenen Strukturen dufserst gering sind, beeinflusst ein Energiegewinn dieser
Grofke die Freie Enthalpie signifikant. Berechnungen von Buschbeck et al. zeigen, dass
die potentielle Energielandschaft entlang des Bain-Pfades weitestgehend flach ist [51].
In Abbildung 2.11 ist die Energie pro Atom fiir verschiedene Achsenverhéltnisse aufge-
tragen. Die grauen Linien skizzieren den Verlauf des Potentials fiir die reinen Elemente
Eisen bzw. Palladium. Die rote Kurve hingegen gibt die Energielandschaft fiir die Legie-
rung FezoPdsy bei 0 K wieder. Neben einem globalen Minimum bei ¢/ap; = 1,33 (fct)
existiert ein lokales Minimum bei ¢/ap; = 1 (bcc) sowie ein Plateau bei ¢/ap = 1,41
(fce). Dies bedeutet, dass auch bei sehr tiefen Temperaturen die fct-Phase energe-
tisch am giinstigsten ist. Da die Energiedifferenz zur fce-Struktur so klein ist, ist das
Material gegeniiber tetragonaler Verzerrung jedoch sehr instabil. Durch Einfliisse der
Entropie bei endlichen Temperaturen kénnen sich die Enthalpien der verschiedenen
Phasen relativ zueinander leicht verschieben, so dass beispielsweise die Enthalpie der
bee-Struktur am kleinsten wird, was die Konsistenz mit den Messwerten von Cui et al.
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Abbildung 2.11: Die Energie pro Atom &ndert sich bei tetragonaler Verzerrung entlang

des Bain-Pfades kaum (aus [51]).

wiederherstellen wiirde [6]. Zudem wurde in den Berechnungen von Buschbeck et al. ein
starres Gitter angenommen, ohne Relaxationsprozesse zu beriicksichtigen. Neueste Be-
rechnungen an relaxierten Strukturen deuten ein globales Minimum der bee-Struktur
an, insbesondere fiir (lokal) geordnete Strukturen [54].

Afee

dfcc
Afce

SN

Abbildung 2.12: Aus der ku-
bischen Phase entstehende Mar-
tensitvarianten [6].

Da in dieser Arbeit in erster Linie die fcc-
und fct-Phase sowie der martensitische Uber-
gang zwischen diesen beiden Phasen un-
tersucht werden sollen, wird im Folgenden
wieder die Notation des flichenzentrierten
Systems aufgenommen. Die Gitterkonstante
des kubisch flichenzentrierten Austenits in
Fe;oPdsg-Einkristallen bestimmten Cui und
James zu ase. = 3,756 A [6]. Die Einheitszelle
des tetragonal flichenzentrierten Martensits
hat zwei gleich lange Basisvektoren mit dem
Gitterparameter a und einen etwas kiirze-
ren der Lange c. Damit entstehen aus der
kubischen Phase drei mogliche Martensit-
varianten, die in Abbildung 2.12 dargestellt

sind. Die genauen Werte der Gitterparameter a und c¢ héngen signifikant von der
Temperatur ab, da die tetragonale Verzerrung beim Kiihlen weiter zunimmt. Cui et
al. fanden a = 3, 822 A und ¢ = = 3, 630 A als iiber die Temperatur gemittelte Werte,
was einem Achsenverhéltnis von ¢/a = 0,950 entspricht [6]. Die Extrapolation von
Matsui et al. liefert hingegen bei 0K ¢/a = 0,914 [3|. Damit kann durch vollstandige
Ausrichtung der Martensitvarianten eine maximale Langenénderung von 6% erreicht

werden.
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Obwohl sowohl Austenit als auch Martensit ferromagnetisch sind, unterscheiden sich
ihre magnetischen Eigenschaften deutlich, da sie eng mit der Kristallstruktur verkniipft
sind. Im Austenit liegt die magnetische Vorzugsrichtung entlang der [111]-Richtung [14].
Die Sittigungsmagnetisierung bei 60 °C wurde von Cui et al. zu 1080+ 10 emu/cm? be-
stimmt [6]. Die Curie Temperatur liegt bei 450°C, wobei die magnetische Suszeptibilitét
bereits bei 300°C stark abfallt.

Im Martensit liegt die magnetische Vorzugsrichtung parallel zu den langen a-Achsen
der Einheitszelle, also in [001]- bzw. [010]-Richtung. Die magnetische Anisotropie ist
wesentlich stérker als im Austenit und steigt mit fallender Temperatur. Die Sattigungs-
magnetisierung wurde bei —20°C zu 1200 emu/cm?® bestimmt [6], ist also ebenfalls
geringfiigig grofser als im Austenit.

2.8 Ternare Systeme

Aufgrund ihrer zahlreichen giinstigen Eigenschaften wie hoher Duktilitdt, grofer ma-
gnetokristalliner Anisotropie und hoher Séttigungsmagnetisierung sind binére Eisen-
Palladium-Legierungen vielversprechende Kandidaten fiir praktische Anwendungen, die
sich beispielsweise den thermisch induzierten oder magnetischen Formgedachtniseffekt
zunutze machen. Viele Anwendungen erfordern jedoch Zuverlassigkeit beim Einsatz
bei Temperaturen oberhalb von Zimmertemperatur. Da in bindren Eisen-Palladium-
Legierungen die maximale magnetfeldinduzierte Dehnung erst bei sehr tiefen Tem-
peraturen auftritt [55], ist eine Erhéhung der Ubergangstemperatur wiinschenswert.
Zudem wiére eine erhohte Stabilitdt gegeniiber Entmischen bei méafigen Abkiihlraten
fiir unkomplizierte Verarbeitung des Materials vorteilhaft. Das Zulegieren eines dritten
Elements mit anderer Elektronenzahl oder anderem Atomradius erscheint hier erfolg-
versprechend.

In geordneten Eisenlegierungen verursachen die tetragonalen Verzerrungen eine deutli-
che Verdnderung der eisendominierten Bereiche der Fermifldche. So kann die elektroni-
sche Instabilitét, der die Verzerrung zugeschrieben wird, mit den lokalen Zusténden von
Eisenatomclustern in einer bestimmten Umgebung verkniipft werden. Wie in Abschnitt
2.7 erwihnt, wird die martensitische Transformation durch den Eisengehalt beeinflusst.
Allerdings scheint eine geeignete Valenzelektronenkonzentration notig zu sein, um die
elektronischen Zustdnde an der Fermikante zu halten. In bindren Legierungen kann
der Eisengehalt nicht verdndert werden, ohne gleichzeitig die Valenzelektronenkonzen-
tration zu verdndern, so dass es schwierig ist, den Einfluss dieser beiden Faktoren zu
unterscheiden. Terndre Systeme hingegen bieten die Moglichkeit, beide Faktoren un-
abhéngig voneinander zu variieren.

Wie in Abschnitt 2.7 beschrieben, unterliegt die Transformationstemperatur jedoch
auch préaparativen Einfliissen, weshalb die von verschiedenen Gruppen gefundenen Ab-
héngigkeiten nicht immer konsistent sind. So berichten Tsuchiya et al., dass die Zugabe
von Kobalt die Transformationstemperatur erhoht, wiahrend Nickel sie absenkt [56].
Kobalt- und nickelhaltige Legierungen verschiedener Zusammensetzung zeigen dabei
eine gleichartige Abhéangigkeit der Transformationstemperatur von der Valenzelektro-
nenkonzentration, die jedoch nicht mit der des bindren Systems iibereinstimmt. Im
Gegensatz dazu berichten sowohl Vokoun et al. als auch Sanchez-Alarcos et al., dass
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die Zugabe von Kobalt zwar die Bildung der bct-Phase verhindert, gleichzeitig aber die
Transformationstemperatur senkt [57, 58]. Zu beachten ist dabei allerdings, dass sich
die Proben der beiden Gruppen sowohl im Palladiumgehalt als auch in der Praparati-
on, insbesondere in der Kiihlrate, unterscheiden. Die Substitution von Palladium durch
isoelektronische Elemente wie Nickel oder Platin hingegen fiihrt unbestritten zu einer
Absenkung der Transformationstemperatur |57, 59|. Des Weiteren finden sich in der
Literatur verschiedene Studien zum Einfluss weiterer Elemente wie Mangan, Rhodium
oder Gallium auf das Transformationsverhalten [60-63].

In dieser Arbeit soll untersucht werden, inwiefern die Zugabe von Kupfer das Ver-
halten der Legierung beeinflusst. Dieses System ist besonders vielversprechend, da
Kupfer durch seine inhérente fcc-Struktur als Austenitstabilisator wirken kdénnte
[25]. Auferdem hat Kupfer mehr Valenzelektronen als Eisen oder Palladium, so dass
die Zugabe von Kupfer allgemein die Valenzelektronenkonzentration erhéht. Alterna-
tiv kann bei konstanter Valenzelektronenkonzentration der Eisengehalt auf Kosten des
Palladiumgehaltes erhcht werden.

Bisher ist das System Eisen-Palladium-Kupfer wenig erforscht, und im Wesentlichen
beschrianken sich die Untersuchungen auf geordnetes Material mit Eisen- und Palladi-
umgehalt jeweils nahe 50% [64, 65|, in denen beispielsweise der Formgeddchtniseffekt
nicht zu erwarten ist. Neueste Arbeiten von Hamann et al. sind jedoch sehr vielver-
sprechend [25]. Mit Hilfe von ab initio-Berechnungen getroffene Voraussagen werden
hier durch eine systematische kombinatorische Untersuchung sputterdeponierter poly-
kristalliner Schichten verschiedener Zusammensetzungen verifiziert. Generell zeigen die
Daten einen Anstieg der Ubergangstemperatur mit steigendem Eisengehalt bzw. sin-
kender Valenzelektronenkonzentration. Dabei ist jedoch zu beachten, dass in diinnen
Schichten auf Substraten zum Teil intrinsische Verspannungen auftreten, die Uber-
gangstemperatur, Gitterkonstanten, bei Zimmertemperatur auftretende Phasen und
andere Eigenschaften beeinflussen konnen [51, 66, 67]. Daher sollen als Teil dieser Ar-
beit fiir ausgewiihlte Zusammensetzungen die Ubertragbarkeit der Diinnschichtresulta-
te auf das Massivmaterial iberpriift und eventuelle Abweichungen untersucht werden.
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Kapitel 3

Experimentelle Methoden

In diesem Kapitel werden die experimentellen Methoden zur Herstellung und Charakte-
risierung der Proben vorgestellt. Insbesondere soll auf den Aufbau der Vibrating-Reed-
Apparatur zur Untersuchung der mechanischen Eigenschaften eingegangen werden.

3.1 Probenpraparation

Die gewiinschte austenitische bzw. martensitische Phase der Legierung Eisen-Palladium
ist bei Zimmertemperatur metastabil. Soll die Austenitphase, die bei hohen Temperatu-
ren Gleichgewichtsphase ist, nahe Zimmertemperatur bewahrt werden, miissen die Pro-
ben schnell abgekiihlt werden, damit sie nicht in die stabilen Phasen a-Fe und FesoPds5g
entmischen. Um diinne Folien mit einer Dicke im Bereich mehrerer Mikrometer mit ho-
hen Abkiihlraten herzustellen, bietet sich daher die Technik des Splatquenching oder
Ultra Rapid Quenching (URQ) an. Hier wird die geschmolzene Legierung zwischen zwei
zusammenschlagenden Kupferstempeln abgeschreckt, so dass Abkiihlraten von bis zu
10% K /s erreicht werden kénnen |22, 23].

Zuvor muss eine bindre bzw. ternare Vorlegierung hergestellt werden. Dazu werden die
elementaren Materialien (sieche Tabelle 3.1) entsprechend der gewiinschten Zusammen-
setzung eingewogen. Hierbei kann bei einer Materialmenge von 1 — 2 g eine Genauigkeit
von etwa 0,01 Atomprozent erreicht werden. Die Oberflachen der eingewogenen Mate-
rialien werden mit Aceton und Isopropanol im Ultraschallbad gereinigt.

Material ‘ Hersteller ‘ Form ‘ Reinheit
Eisen KURT J. LESKER | Pellets 99,95%
Palladium HERAEUS Granalien | 99,95%
Kupfer MATEK Kiigelchen | 99,99%

Tabelle 3.1: Hersteller und Reinheit der verwendeten Materialien

In einem Lichtbogenofen, dem sogenannten Arcmelter werden die Materialien mitein-
ander legiert. Dabei liegen die Materialstiicke auf einer wassergekiihlten Kupferplatte
in einer Vakuumkammer, die zunichst auf einen Druck von ca. 3-1073 mbar abgepumpt
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und mit Argon gespiilt wird. Dieser Vorgang wird sechsmal wiederholt. Anschlieffend
wird die Kammer bis zu einem Arbeitsdruck von 600 mbar mit Argon der Reinheit 5.0
befiillt. Um den Restsauerstoffgehalt in der Kammer zu reduzieren, wird dann ein che-
misch sehr reaktiver Zirkonblock mehrfach aufgeschmolzen. Nun werden die eingewo-
genen Materialien miteinander verschmolzen. Um die Proben zu homogenisieren, wird
die entstandene Legierungskugel mehrmals nach dem Erstarren gewendet und wieder
aufgeschmolzen. Eventuell vorhandene oxidische Verunreinigungen scheiden sich be-
vorzugt an der Oberfliche ab und konnen nach dem Ausbau aus der Kammer durch
Sandstrahlen entfernt werden. Nun wird die Kugel in kleine Stiicke zerteilt, die wieder-
um in Portionen zu je 180 mg bis 200 mg eingewogen und im Arcmelter zu Kiigelchen
geschmolzen werden.

Die so vorlegierten Kiigelchen werden einzeln in
einen URQ-Apparat der EDMUND BUHLER GMBH
eingebaut, der wiederum sechsmal abgepumpt
und gespiilt und bis zu einem Arbeitsdruck von
600 mbar mit Argon der Reinheit 5.0 befiillt wird.
‘ Das Legierungskiigelchen wird auf einem Keramik-

probenhalter in der Mitte einer speziell geformten
} Spule positioniert (siche Abbildung 3.1). Diese

wird von einem hochfrequenten Wechselstrom

durchflossen, der zum einen die Probe induktiv

aufheizt und sie zum anderen durch Induktion von

Kreisstromen zum Schweben bringt. Sobald das
Material vollstdndig aufgeschmolzen ist, wird der
Strom abgestellt, so dass die Probe frei nach unten

fallt. Hierbei passiert sie eine Lichtschranke, die

den Auslosemechanismus zweier Kupferstempel
aktiviert. Diese schlagen zusammen und pressen

das Legierungskiigelchen zu einer ca. 50 pm dicken

@

Abbildung 3.1: Beim Folie, dem sogenannten Splat.

Splatquenching wird das

Material induktiv aufge- Wegen der extrem hohen Erstarrungsgeschwindig-
schmolzen und zwischen keit bei Abkiihlraten von bis zu 10° K /s weisen die

zwei Kupferstempeln ab-

recht Splats eine sehr hohe Defektdichte und grofe in-
geschreckt.

nere Verspannungen auf, die den martensitischen
Phaseniibergang oder den magnetischen Formgedachtniseffekt behindern kénnen [24].
Deshalb wurden einige Proben einer Glithbehandlung unterzogen, so dass Defekte aus-
heilen und innere Verspannungen abgebaut werden kénnen. Um Oxidation wiahrend der
Gliihbehandlung zu vermeiden, wurden die Proben unter 600 mbar Argonschutzatmo-
sphére (Reinheit 5.0) in Quarzréhrchen eingeschweift. Diese wurden bei Temperaturen
zwischen 600 °C und 1000 °C in einen senkrechten Réhrenofen gehédngt. Je nach ge-
wiinschter Abkiihlgeschwindigkeit verblieben die Quarzrohrchen mit den Proben nach
Ablauf der jeweiligen Gliihzeit bis zum vollstédndigen Erkalten im Ofen, wurden aus dem
Ofen genommen und an Luft abgekiihlt, oder die Authdngung wurde zerschnitten, so
dass die Rohrchen in einen Wassereimer fielen und die Proben schnell abgeschreckt
wurde. Kiihlen die Proben im Ofen ab, so féllt (bei einer Ausgangstemperatur von
850°C) ihre Temperatur ndherungsweise exponentiell mit der Zeit ab und liegt erst
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nach etwa 30 Minuten unter 500 °C.

Neben der thermodynamischen Stabilitdt gegeniiber Entmischen soll in dieser Arbeit
auch die Stabilitdt der Kristallstruktur gegeniiber mechanischer Verformung unter-
sucht werden. Zu diesem Zweck wurden einige Proben mit einer Kaltwalze verformt.
Um die Verformung verschiedener Proben vergleichen zu kénnen, wurden die Proben
auf die Hélfte ihrer urspriinglichen Dicke gewalzt. Um die Andruckkraft der Walzen zu
erhohen, eine gleichméfige Verformung sicherzustellen und die Proben vor Verunrei-
nigungen zu schiitzen, wurden sie im Sandwichverfahren zwischen zwei 1 mm starken
Edelstahlblechen gewalzt. Um die Dicke der Proben auf die Hélfte zu reduzieren, waren
sechs Walzgénge nétig. Andere Proben wurden durch manuelles Himmern mechanisch
verformt. Im Gegensatz zum Walzen induziert dieser Vorgang keine Vorzugsrichtung.
Er ist jedoch nicht so préazise zu kontrollieren und wurde deshalb lediglich als Vergleich
zum Kaltwalzen herangezogen.

3.2 Charakterisierungsmethoden

Einen wichtigen Teil dieser Arbeit bildet die strukturelle, magnetische und mechani-
sche Charakterisierung der bindren und terndren Eisen-Palladium-Folien. Die dabei
verwendeten Methoden sollen in den folgenden Abschnitten kurz beschrieben werden.

3.2.1 Strukturbestimmung

Die Kristallstruktur polykristalliner Proben kann mittels Rontgendiffraktometrie in
Bragg-Brentano-Geometrie bestimmt werden. Dabei werden Quelle, Probe und De-
tektor so ausgerichtet, dass der Winkel zwischen Primé&r- und Sekundéarstrahl gerade
doppelt so grofs ist wie der Winkel 6 zwischen Primérstrahl und Probenoberfliche. Die
Rontgenstrahlung fallt unter dem Winkel 6 auf die Probe, dringt in das Material ein
und wird an den Atomen des Kristallgitters gestreut. Sofern die Anderung des Wel-
lenvektors beim Streuprozess ein Vektor des reziproken Gitters ist, interferieren die
reflektierten Strahlen von allen Gitterpunkten konstruktiv, und es kommt zu einem
Maximum in der Intensitdt der gestreuten Strahlung. Eine Herleitung der Interferenz-
bedingung nach Laue findet sich in [68]. Dort wird auch gezeigt, dass sie 4quivalent ist
zur Bragg-Bedingung

nx = 2dhkzl sin 6 s (31)

bei der dp;; der Abstand der Netzebenen des Kristallgitters im Realraum, A die Wel-
lenldnge der Rontgenstrahlung und n die Ordnung des Reflexes ist. So konnen aus
den Positionen der Peaks Riickschliisse auf die Netzebenenabsténde und damit auf die
Kristallstruktur der Schicht gezogen werden. Fiir die Messungen wurden ein Diffrak-
tometer vom Typ D5000 der Firma SIEMENS und ein Diffraktometer vom Typ D8 der
Firma BRUKER verwendet. Beide arbeiten mit der charakteristischen K,-Strahlung
einer Kupferanode, die eine mittlere Wellenldnge von 0,154 nm hat [69]. Die Réntgen-
messungen zur Bestimmung der Kristallstruktur werden fiir verschiedene Temperaturen
oberhalb und unterhalb der Umwandlungstemperatur durchgefiihrt. Dafiir wurde ein
Probenhalter angefertigt, der mit einem Peltierelement sowohl bis 100 °C geheizt als
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auch bis 5 °C gekiihlt werden kann. Um einen weiteren Temperaturbereich abzudecken,
wurden aufserdem Rontgenmessungen zwischen —145°C und 40°C von S. Hamann
am Institut fiir Werkstoffe der Ruhr-Universitdt Bochum durchgefiihrt. Bei Tempe-
raturen unter 20°C werden die Proben mit einer evakuierten Beryllium-Haube vor
Kondenswasser und Eisbildung geschiitzt. Um deren Einfluss auf das Rontgenspek-
trum zuverldssig zu identifizieren, wurde bei 20 °C jeweils eine Messung mit und ohne
Beryllium-Haube durchgefiihrt. Zur Untersuchung der Kristallstruktur unter mechni-
scher Belastung wurde ein weiterer Probenhalter angefertigt. Die Probe wird an beiden
Enden zwischen Klemmbacken befestigt, die mittels einer Feingewindeschraube ausein-
andergezogen werden konnen, so dass die Probe uniaxial gedehnt wird.

Auch in polykristallinen Proben miissen nicht immer alle Kristallorientierungen gleich-
makig vertreten sein. Treten eine oder mehrere Orientierungen bevorzugt auf, so ist
die Probe texturiert. Zur Bestimmung der Textur wird die Probe unter verschiedenen
Winkeln gerontgt. Aus der Abhéngigkeit der Streuintensitét von der Probenausrichtung
kann auf die Textur geschlossen werden. Zunéchst wird in einer Weitwinkel-Messung
die Position eines grofen Reflexes von einer Ebenenschar mit dem Abstand dy.; be-
stimmt. Einfallswinkel § und Reflexionswinkel 20 werden so eingestellt, dass die Bragg-
Bedingung erfiillt ist. Im Folgenden wird diese Einstellung nicht mehr verdandert. Da-
mit die Probe aus verschiedenen Richtungen bestrahlt werden kann, wird sie um zwei
zueinander senkrechte Achsen gedreht, und zwar um den Azimut ¢ um eine Achse
senkrecht zur Probenoberfliche und um den Kippwinkel ¢ um eine Achse parallel zur
Probenoberfliche und zur Einfallsebene, wie in Abbildung 3.2 dargestellt. Wéhrend
der schrittweisen Drehung der Probe wird die Intensitdt der reflektierten Strahlung
in 6/26-Geometrie gemessen und anschliefend in einer stereographischen Projektion
als zweidimensionale Polfigur in Abhéngigkeit beider Winkel aufgetragen [70]. So kann
die rdumliche Ausrichtung der Ebenen (hkl), die den Reflex verursachen, festgestellt
werden. Die Texturmessungen wurden an einem Vierkreis-Rontgendiffraktometer vom
Typ X'Pert der Firma PHILIPS mit einer Kobaltanode (A = 0,179 nm) vorgenommen
[69].

Neben der Kristallstruktur und Textur wurde auch die Mikrostruktur der Proben unter-

Detektor
Quelle :

Abbildung 3.2: Bei der Texturmessung wird die Probe um den Azimut ¢ gedreht und
um den Kippwinkel ¢ gekippt.
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sucht. Dazu kamen ein Rasterelektronenmikroskop (REM) vom Typ LEO Supra 35 der
Firma ZE1SSs und ein JEOL JSM 5800LV zum Einsatz. Ein fokussierter Elektronenstrahl
rastert iiber die Probe, wodurch Sekundéarelektronen aus dem Material ausgelost wer-
den. Thre Intensitat gibt Auskunft iber die Morphologie der Oberflache [27]. Je kleiner
der Winkel zwischen Oberflaichennormale und einfallendem Primé&relektronenstrahl ist,
desto mehr Sekundérelektronen werden emittiert, das heifst umso heller erscheint die
Oberflache. Da die Sekundéarelektronen hauptsichlich aus oberflachennahen Schichten
emittiert werden, erscheinen herausragende Kanten zwischen zwei geneigten Flachen
besonders hell. Eingeschnittene Griaben erscheinen entsprechend dunkel, da die Sekun-
dérelektronen nur in einem sehr kleinen Winkelbereich emittiert werden.Allerdings ist
der Kontrast an Oberflachenstrukturen der in dieser Arbeit untersuchten Proben teil-
weise recht gering, weshalb zusétzliche Untersuchungen mit optischer Mikroskopie und
Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) durchgefithrt wurden, bei denen bessere
Ergebnisse erzielt wurden. Fiir die TEM-Untersuchungen wurde zunéchst mit einem
fokussierten lonenstrahl (Focused-Ion-Beam, FIB) ein Graben in die Probe hineinge-
arbeitet, an dem mit dem REM erste Einblicke in die Mikrostruktur gewonnen werden
konnten. Anschliefend wurde eine Lamelle fiir den Einbau in das TEM herausgetrennt.
Die Arbeiten mit dem REM, FIB und TEM wurden von S. Hamann, H. Brunken und
D. Koénig am Institut fiir Werkstoffe der Ruhr-Universitdt Bochum durchgefiihrt.

Zusammensetzung und Homogenitdat der Proben wurde mit Hilfe der energiedispersi-
ven Rontgenanalyse (Energy Dispersive X-Ray Analysis, EDX) iiberpriift. Dabei wer-
den anhand der vom Elektronenstrahl ausgelosten charakteristischen Rontgenstrahlung
die in der Probe vorhandenen Elemente und deren Konzentrationen bestimmt. Neben
Messungen am LEO Supra in Gottingen wurden einige Proben im Rahmen einer Ko-
operation des DFG Schwerpunktprogrammes SPP 1239 (Y von S. Hamann mit einem
JEOL JSM 5800LV am Institut fiir Werkstoffe der Ruhr-Universitdt Bochum charakte-
risiert, wo ein FezgPdgp-Standard zur Kalibration des EDX zur Verfiigung stand [24].

3.2.2 Messung der Magnetisierung

Die magnetischen Momente der Pro-

ben wurden in einem Superconducting

Quantum Interference Device (SQUID) Derﬁi‘iﬁg"oon S?Jgégg;ﬁgl)gn@

der Firma QUANTUM-DESIGN gemes- ! Kontakt Schwingkreis
sen. Dabei wird die Probe durch eine

sogenannte Second Derivative Coil aus
supraleitendem Material bewegt. Wie H
in Abbildung 3.3 dargestellt, sind die
obere und die untere Windung dieser
Spule in die gleiche Richtung und die
mittleren beiden Windungen in die ent-
gegengesetzte Richtung gewickelt. Diese
Anordnung verbessert das Signal-zu-
Rauschen-Verhéltnis. Eine periodische Bewegung der Probe durch die Second Deriva-
tive Coil induziert eine Spannung, die {iber eine Anordnung von supraleitenden Spulen
induktiv an das SQUID gekoppelt ist. Das SQUID besteht aus einem supraleiten-

AU

T

Abbildung 3.3: Das SQUID-System.

(W Untersuchung der Anderung von Mikrostruktur und Form fester Werkstoffe durch #ufere Magnet-
felder
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den Ring mit einem Josephson-Kontakt, d. h. einem Supraleiter-Isolator-Supraleiter-
Kontakt, in dem der Isolator so diinn ist, dass Cooper-Paare hindurchtunneln kénnen

I71].

Der SQUID-Ring befindet sich in der Spule eines Schwingkreises, der einen verdnderli-
chen magnetischen Fluss und einen Wechselstrom im Ring induziert. Uberschreiten der
vom Schwingkreis und der von der Second Derivative Coil verursachte Fluss und damit
der im SQUID-Ring induzierte Strom einen bestimmten Wert .., so wird beim Tunneln
einzelner Elektronen am Josephson-Kontakt Energie dissipiert. Diese Energie geht dem
Schwingkreis verloren, was als Spannungsabfall messbar ist. Uber diesen Spannungs-
abfall wird mit Hilfe der Software des SQUID-Systems das magnetische Moment der
Probe berechnet.

3.2.3 Widerstandsmessung

Der elektrische Widerstand einer Metallprobe kann als Indikator fiir strukturelle Verén-
derungen dienen. Fiir Widerstandsmessungen stand eine vollautomatisierte Messanlage
zur Verfiigung [72], in der eine Serie von Proben in einem Durchgang vermessen werden
kann. Um Oxidation und Eisbildung zu vermeiden, wurden die Messungen unter Stick-
stoffatmoshére durchgefiihrt. Ein Vierpunkt-Messkopf mit federgelagerten Kontakten
wird nacheinander auf die Proben abgesenkt, um deren Widerstand bei einem konstan-
ten Strom von 100 mA zu messen. Anschlieffend wird die Temperatur des Probentisches
und damit der Proben gedndert und es werden erneut die Widerstande bestimmt. Auf
diese Weise wurden Messpunkte zwischen —40°C und 140 °C aufgenommen. Der Tem-
peraturzyklus wurde mehrfach durchlaufen, um die Messgenauigkeit zu erhéhen und
die Reversibilitdt zu priifen. Die Widerstandsmessungen fithrte S. Hamann vom Insti-
tut fiir Werkstoffe der Ruhr-Universitdt Bochum im Rahmen einer Kooperation des
DFG Schwerpunktprogrammes SPP1239 durch [24].

3.2.4 Untersuchung der mechanischen Eigenschaften

Wie in Kapitel 2 erwdhnt, werden die besonderen Eigenschaften (wie z. B. der Invar-
Effekt, Superelastizitat oder der Formgedéachtniseffekt) der Legierung Eisen-Palladium
durch das extreme Aufweichen des Kristallgitters in der Nahe des martensitischen Pha-
seniiberganges ermoglicht. Daher ist die Untersuchung der mechanischen Eigenschaften
von grofsem Interesse. Zum einen wurde in quasistatischen Zugversuchen das elastische
Verhalten der Proben bei mittleren Dehnungen charakterisiert. Zum anderen wurden
in einem neu aufgebauten Vibrating-Reed-Experiment Elastizitdt und Dampfung fiir
kleine Auslenkungen analysiert.

Die Zugversuche wurden im Rahmen einer Kooperation mit dem Lehrstuhl fiir an-
organische Funktionsmaterialien an der Christian-Albrechts-Universitit in Kiel, die
ebenfalls durch das DFG Schwerpunktprogrammes SPP1239 geférdert wurde, von C.
Bechtold an einer kommerziellen Z0.5 (Zwicki Line)-Anlage der ZwICK & ROELL
GMBH durchgefiihrt. Ein schmaler Probenstreifen wird an beiden Seiten fest einge-
spannt und mit Hilfe eines elektromechanischen Antriebs schrittweise gedehnt, wobei
die dazu notwendige Kraft protokolliert wird. Anschliefsend wird die Probe schritt-
weise wieder entlastet. Auch hierbei wird die Kraft aufgezeichnet. So ist es moglich,
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den elastischen Anteil der Langendnderung vom plastischen Anteil zu unterscheiden.
In mehreren Durchldufen wird die Probe immer stéirker gedehnt, so dass Informatio-
nen iiber die elastischen Eigenschaften bei verschiedenen Dehnungen gewonnen werden
kénnen. Die Lingendnderung, die von der Dehnungsmesszelle ausgegeben wird, kann
mit Hilfe eines Videoextensometers verifiziert werden. Anhand der mit einer Mikro-
meteruhr bestimmten Dicke sowie der Breite und Lange der Probe konnen aus der
Langenadnderung und der bendtigten Kraft Dehnung und Spannung gewonnen werden.

Mit demselben Gerét kann auch die Langendnderung einer Probe in einem Magnetfeld
gemessen werden. Da das Gestéange der Dehnungsmesszelle aus nichtmagnetischem Ma-
terial gefertigt ist, kann einfach ein Magnetfeld von bis zu 0,5 T senkrecht zur Messrich-
tung angelegt und dabei die Langendnderung der Probe protokolliert werden.

Der Zugversuch ist so konzipiert, dass bei konstanter Temperatur die Spannung der
Probe verdndert wird. Um die Vorgidnge wiahrend des Phaseniiberganges zu beobach-
ten, ist es sinnvoll, bei anderweitig konstanten Parametern die Temperatur zu variieren.
Dies ist bei den oben genannten Anlagen jedoch nur eingeschrinkt moglich. Um die
Veranderung der elastischen Eigenschaften mit der Temperatur genauer zu untersu-
chen, wurde daher eine Vibrating-Reed-Apparatur entworfen und aufgebaut, die im
folgenden Kapitel genau beschrieben wird.

3.3 Das Vibrating Reed

Mit einem sogenannten Vibrating-Reed-Experiment kénnen die mechanischen Eigen-
schaften einer Probe untersucht werden [73|. Kernstiick des Aufbaus ist ein schmaler
langlicher Probenstreifen, der an einer Seite fest eingespannt ist und zu resonanter
Schwingung angeregt wird, die mit Hilfe eines Lichtzeigers detektiert wird. Die ab-
klingende freie Schwingung liefert Informationen {iber den Elastizitdtsmodul und die
Dampfungseigenschaften der Probe. Alternativ kénnen diese Informationen auch aus
der Resonanzfrequenz und der Breite der Resonanzkurve sowie aus der Phasenverschie-
bung zwischen Anregung und Schwingung gewonnen werden [73|. Im Rahmen dieser
Arbeit wurde im Wesentlichen die erste Moglichkeit genutzt. Aufbau und Funktions-
weise der Vibrating-Reed-Apparatur sind in Abbildung 3.4 schematisch dargestellt und
sollen in diesem Kapitel genauer beschrieben werden.

Zunéchst soll jedoch auf die Theorie der Biegeschwingung eingegangen werden, um
den Zusammenhang von Resonanzfrequenz, Eigenfrequenz, Amplitude, Elastizitdtsmo-
dul und Déampfung zu verdeutlichen. Anschliefsend werden der Aufbau der Vibrating-
Reed-Apparatur sowie der Ablauf des Messverfahrens und der Auswertung detailliert
beschrieben.

Beschreibung der Schwingung

Wenn die Probe aus der Ruhelage z = 0 ausgelenkt wird und keine weiteren Kraf-
te wirken, fiihrt sie in erster Naherung eine harmonische gedampfte Biegeschwingung
in der Grundmode durch. Im Folgenden sollen Form und Frequenzen einer solchen
Schwingung hergeleitet werden (siche dazu auch [74-76]). Dazu betrachten wir einen
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Abbildung 3.4: Das Vibrating Reed wird kapazitiv zu Schwingungen angeregt, die mit
Hilfe eines Lichtzeigers detektiert werden.

homogenen elastischen Balken der Lange L, Breite b und Dicke d mit dem Elastizitats-
modul £, der wie in Abbildung 3.5 an der Stelle x = 0 fest eingespannt ist. Wirkt auf
den Balken eine dufsere Kraft F', so biegt er sich so weit, bis die dufsere Kraft durch
die elastische Riickstellkraft Fr kompensiert wird. Diese elastische Kraft entsteht, weil
das Balkenmaterial oberhalb einer neutralen Faser gedehnt und unterhalb zusammen-
gestaucht wird. Die dabei auftretenden Dehnungen ¢ = AL/L sind in Abbildung 3.5
skizziert. Eine beliebige gedehnte Faser im Abstand z von der neutralen Faser iibt also
die Spannung

z
=F.¢e=F. .= 3.2
o € 7 (3.2)

aus. Auf den gesamten Querschnitt des Balkens wirkt damit ein riickstellendes Dreh-
moment

—d/2 bE —d/2 Ebd?)
M :/ o(z)bzdz = — 22dz = ) 3.3
w=) o) 2 L, L (33)

Fiir kleine Auslenkungen, d.h. grofe Kriimmungsradien gilt ndherungsweise = 95
und damit s
Ebd’® d°z
Mp = —.
BT 12 dx?
N——

=C

Ein Balken, der aus der Ruhelage ausgelenkt und dann losgelassen wird, fithrt wegen
dieses riickstellenden Momentes eine Biegeschwingung aus, und zwar so, dass sich Trag-
heitskraft Fr, Reibungskraft Fp und Riickstellkraft Fz zu jeder Zeit an jedem Punkt
des Balkens ausgleichen. Da diese Kréfte nicht {iber die gesamte Lénge des Balkens
konstant sind, miissen beim Aufstellen der Bewegungsgleichung die jeweiligen Kréfte
auf ein infinitesimales Léngenstiick bezogen werden:

dFr dFr dFD_
dx  dx  dx =0 (3.5)
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L+ AL

Abbildung 3.5: Wird der Balken gebogen, dehnt sich das Material oberhalb der neu-
tralen Faser, so dass eine riicktreibende Kraft entsteht.

Die Riickstellkraft berechnet sich aus dem riickstellenden Moment My = c% zZu

dFR_ ddMR_ d4Z

o d dxCdd (3.6)
Die Tragheitskraft Fr ergibt sich mit der Dichte p zu
dFT d22
L h-d==Z T
dX 8“/—/ dtQ ’ (3 )
=h

wobei p die Masse pro Léange darstellt. Die Reibungskraft ergibt sich mit einem geeig-
neten Reibungskoeffizienten pro Lénge D zu

dFD dz
E - E . (3.8)
Damit erhalten wir die Bewegungsgleichung
d*z d?z dz

die sich durch Separation in einen zeitabhéngigen Teil g(¢) und einen ortsabhéngigen
Teil h(z) 16sen lasst: z(z,t) = h(x) - g(t). Damit ist

- glt) <yh(a) - h(w) Spo(t) — D - hx) Sglt) = 0 (3.10)
oder
1 e at 1 [ D d ,
m . ﬁ@h(x) — E . (Fg(t) + E . ag(t)) =Wy . (3.11)

Da die linke Seite nur vom Ort und die rechte Seite nur von der Zeit abhangt, kénnen
beide Seiten gleich einer konstanten w? gesetzt werden. Der zeitabhéingige Teil hat nun
die Form

d? D d 9

@g(t) + m ag(t) —wyg(t) =0, (3.12)
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wie sie fiir harmonische Schwingungen bekannt ist, und lasst sich l6sen durch

g(t) = Age M coswt (3.13)

mit A = D/2p und w = y/w? — A2, Diese Gleichung beschreibt eine harmonische
Schwingung mit der Frequenz f = w/27m und exponentiell abklingender Amplitude Ay.
Der ortsabhéngige Teil der Bewegungsgleichung

c d* 9
lasst sich ebenfalls mit einer Superposition reeller und komplexer Exponentialfunktio-
nen l6sen. Da die Auslenkung h(z) reellwertig sein soll, bietet sich die Schreibweise

h(x) = Bsin(kz) 4+ C cos(kx) + E sinh(kz) + F cosh(kx) (3.15)

mit k = (w2p/c)'/* an [75]. Da der Balken einseitig bei 2 = 0 fest eingespannt ist, kann

er hier weder ausgelenkt noch verkippt werden, so dass h(0) = ih(()) = 0 gilt, wahrend

er am freien Ende nicht gekriimmt ist, so dass zweite und dritte Ableitung verschwin-
den. Damit haben wir vier Randbedingungen, so dass B, C', F und F' bestimmt werden

konnen. Es ergibt sich

sin(kL) — sinh(kL)

B=-F =—F d bB=C- :
¢ . ¢ cos(kL) 4 cosh(kL)

(3.16)

Dabei ist zu beachten, dass nichttriviale Losungen nur existieren, wenn die Determi-
nante des Gleichungssystems zur Bestimmung von E und F aus der zweiten und dritten
Ableitung verschwindet, d.h. fiir

1 4 cos(kL) cosh(kL) = 0. (3.17)

Diese Gleichung ist numerisch l6sbar und liefert als ersten Wert kL =1,8751 [77|, womit
Gleichung 3.15 zu

h(z) = B - (sin(kx) — 1,275 cos(kx) — sinh(kx) + 1,275 cosh(kx)) (3.18)

wird und die Kreisfrequenz der ersten Schwingungsmode berechnet werden kann:

c 1,875 |Ed?
= 2= == 3.19



3.3 Das Vibrating Reed 31

Konzeption des Aufbaus

Grundsétzlich sind Vibrating- Reed-Experimente eine etablierte Technik [78]. Der Auf-
bau einer eigenen Anlage bietet jedoch die Moglichkeit, diese speziell fiir die Anfor-
derungen der eigenen Proben zu optimieren. So unterscheiden sich die Anspriiche an
die Einspannung fiir metallische Folien grundsétzlich von denen z. B. fiir einkristalli-
ne Siliziumpléattchen. Auch Heizung und Kiihlung kénnen speziell auf den relevanten
Temperaturbereich zugeschnitten werden. Bei der Konzeption eines solchen Aufbaus
sind allgemein verschiedene Punkte zu beachten:

Heizen und Kiihlen

Je nach Zusammensetzung zeigt Eisen-Palladium knapp ober- oder unterhalb von Zim-
mertemperatur den martensitischen Phasentibergang. Um diesen eingehend zu unter-
suchen, soll die Probe sowohl geheizt als auch gekiihlt werden. Dabei geniigt ein Bereich
von ca — 70 °C bis + 150 °C. Da die Messungen nach Mdoglichkeit im thermischen Gleich-
gewicht stattfinden sollen, welches sich bei diesen Temperaturen nur langsam einstellt,
werden geringe Heizraten benotigt. Zur Minimierung von Temperaturschwankungen ist
auferdem ein Aufbau mit hoher Wéarmekapazitat vorteilhaft.

Um diesen Anforderungen gerecht zu werden, wird die Probenhalterung an einem mas-
siven Kupferblock befestigt, der erst erwarmt bzw. abgekiihlt werden muss, bevor sich
die Probentemperatur signifikant dndert. Der Kupferblock kann mittels eines Silizium-
Nitrid-Heizers mit einem regelbaren Netzteil geheizt werden. Die Kiihlung erfolgt mit
Hilfe von fliissigem Stickstoff, der in einen kleinen isolierten Tank eingefiillt wird. Ein
Kiihlfinger mit hoher Warmekapazitit, der mittels breiter Kupferlitze thermisch an
den Kupferblock angekoppelt ist, sorgt fiir eine gleichméfige Kiihlung der Probe, auch
nachdem der Stickstoff verdampft ist. Dies ist besonders wichtig, da das Sieden des
Stickstoffes zu Schwingungen des Aufbaus fiihrt, die die Messung empfindlich stéren
wiirden.

Die Bestimmung der Probentemperatur erfolgt mit Hilfe eines Thermoelementes vom
Typ K. Fiir eine genaue Temperaturbestimmung wére es am besten, das Thermoele-
ment direkt auf der Probe zu befestigen. Dies wiirde jedoch ihre Schwingungseigen-
schaften dramatisch beeinflussen. Deshalb wurde eine Position direkt an der Einspan-
nung auf der dem Heizer und Kiihlfinger abgewandten Seite gewéahlt. So wird eine
bestmogliche Ubereinstimmung von Probentemperatur und gemessener Temperatur
gewihrleistet.

Thermische Ankopplung

Fiir temperaturabhéngige Messungen muss es moglich sein, die Probe gezielt zu hei-
zen bzw. zu kiithlen und dabei ihre Temperatur zu bestimmen. Da die Probe schmal
und diinn ist und nur an einer Seite Kontakt zum Rest des Aufbaus hat, kann War-
meleitung nur eingeschriankt genutzt werden, wahrend die Empfindlichkeit der Probe
gegeniiber Warmestrahlung recht hoch ist. Bei den fiir die Legierung Eisen-Palladium
interessanten Temperaturen um und unterhalb von Zimmertemperatur wird jedoch nur
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sehr wenig Warme abgestrahlt. Um beide Effekte optimal zu nutzen, wurde der Auf-
bau so gestaltet, dass die gesamte Umgebung der Probe geheizt bzw. gekiihlt wird.
Damit gleicht sich nach einiger Zeit die Probentemperatur der Umgebungstemperatur
an. Dazu wurde zwischen Heizer bzw. Kiihlfinger und Probe der oben erwéhnte massive
Kupferblock eingebaut. Wie in Abbildung 3.6 ersichtlich, kann die Probe durch eine
Kupferhaube noch weiter gegen Warmestrahlung abgeschirmt werden. Das Angleichen
von Proben- und Umgebungstemperatur, verbunden mit niedrigen Heizraten von 0,1
bis 0,5°C pro Minute, stellt aufserdem eine gleichméfige Abkiihlung bzw. Erwirmung
der Probe auf ihrer gesamten Lange sicher.

Einspannung

Ein besonderes Augenmerk muss auf die Einspannung als Beriihrungspunkt von Appa-
ratur und Probe gerichtet werden. Da der Kraftiibertrag zwischen Probe und Einspan-
nung an der Vorderkante maximal ist, muss sie aus einem mdglichst harten Material
beschaffen sein, damit sie sich nicht durch die Schwingung der Probe verformt, aufser-
dem sollte die Einspannung moglichst starr gefertigt sein, damit sie nicht mit der Probe
mitschwingt und dabei deren Schwingung dampft. Des Weiteren sollte die Vorderkante
der Einspannung scharf und gerade sein, so dass die Probenlénge klar definiert ist,
da sie in vierter Potenz in die Berechnung des Elastizitdtsmoduls eingeht. Auferdem
muss eine Verspannung oder gar Verformung der Probe parallel zur Vorderkante der
Einspannung vermieden werden, da sie die Werte fiir den Elastizitdtsmodul ebenfalls
stark verfalschen wiirde. Bei temperaturabhédngigen Messungen ist auch die thermische
Ausdehnung zu beachten. Wenn sich die Ausdehnungskoeffizienten von Probe und Ein-
spannung zu stark unterscheiden, lockert sich beim Kiihlen bzw. Heizen die Halterung,
was wiederum zu erhéhter Dampfung fiihrt.

Um die genannten Voraussetzungen zu erfiillen, wurde die Probeneinspannung aus
Edelstahl gefertigt. Wie in Abbildung 3.6 zu sehen, besteht die Probeneinspannung
aus einem massiven Block, auf dem mit zwei Schrauben eine Deckplatte befestigt
wird. Die Flachen sowie die Vorderkante wurden glatt gefrast und ein Verschieben
der Einspannungsteile gegeneinander durch zwei Fiihrungsstifte verhindert. Die Pro-
be wird zwischen Block und Deckplatte geklemmt. Dabei ist darauf zu achten, dass
beide Schrauben gleichméfig angezogen werden. Da die Probeneinspannung komplett
aus der Kammer herausgenommen werden kann, ist ein sorgfaltiger, sehr vorsichtiger
Einbau der Probe ohne nennenswerte Querverspannung sowie ein genaues Messen der
Probenlédnge moglich. Um Einfliisse der apparativen Dampfung weiter zu reduzieren,
wurde die Edelstahleinspannung fiir Dampfungsmessungen mit zwei Siliziumplattchen
belegt, deren intrinsische Démpfung noch geringer ist als die von Edelstahl. Der Edel-
stahlblock wird in eine Vertiefung des oben erwahnten Kupferblocks eingelassen und
mit zwei Madenschrauben fixiert, so dass neben einem guten Warmeiibergang auch
eine reproduzierbare Probenposition sichergestellt ist.

Anregung

Sollen Resonanzkurven aufgenommen werden, so muss die Anregung der Schwingung
berithrungslos erfolgen, um das Schwingungsverhalten der Probe nicht zusétzlich zu
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beeinflussen. Sollen aufserdem Abklingkurven aufgenommen werden, ist es wichtig, dass
die Anregung schnell abgeschaltet werden kann. Fiir beide Anordnungenn bietet sich
eine kapazitive Anregung an. Die Probe selbst bildet mit einer Elektrode in der Néhe der
Probenspitze einen Kondensator. Liegt zwischen den Kondensatorplatten der Flache A
im Abstand s eine Spannung U an, so wirkt eine anziehende Kraft, mit der die Probe
aus ihrer Ruhelage ausgelenkt werden kann:

2

F = 5 52 U (3.20)
Da die Dielektrizitiatszahl ey sehr klein ist, sind die elektrostatischen Kréafte zwischen
den Kondensatorplatten auch verhéltnisméfig klein, so dass auf diese Weise im All-
gemeinen keine hinreichend grofse Auslenkung erreicht wird, um beim Abschalten der
Spannung die Probe in eine messbare Schwingung zu versetzen. Deshalb erfolgt die
Anregung mit Hilfe einer Wechselspannung geeigneter Frequenz nahe der Resonanz-
frequenz der Probe. Insbesondere wenn Resonanzkurven aufgenommen werden, ist es
wichtig, die Wechselspannung sehr genau und storungsarm regeln zu kénnen. Dazu
wurde eine in den Messrechner eingebaute DA-AD-Wandlerkarte der Firma NATIO-
NAL INSTRUMENTS ?) verwendet. Mit einer gegebenen Rate (in diesem Fall 1000 Punk-
te pro Sekunde) wird ein Sinussignal mit einstellbarer Amplitude modelliert, das von
der DA-AD-Wandlerkarte als Wechselspannung ausgegeben wird. Die Anregung kann
auf zweierlei Arten geschehen:

Wird einfach eine Wechselspannung U (t) = Uy cos(wt) angelegt, wirkt zwischen Probe

und Elektrode die Kraft y
le
F = Z%Ué(l + cos(2uwt)), (3.21)

da die Spannung quadratisch eingeht. Das heifst, die Kraft oszilliert mit der doppel-
ten Frequenz der Spannung. Da die Ausgangsspannung der DA-AD-Wandlerkarte auf
+10V begrenzt ist, wirkt bei einer Elektrodenfliche von ca. 25 mm? und einem Abstand
s von 1 mm maximal eine Kraft von etwa 2-10~°N. Dies reicht in vielen Fillen nicht aus,
um die Probe in Schwingung zu versetzen. Dieses Problem kann gelost werden, indem
die Wechselspannung mit einer Gleichspannung iiberlagert wird. Die Gleichspannung
muss sehr konstant sein, insbesondere darf sie keine Wechselstromanteile enthalten, die
beispielsweise beim Gleichrichten der Netzspannung iibrig bleiben. Deshalb bietet es
sich an, eine Batteriebox als Gleichspannungsquelle zu benutzen. Drei Batterien der
Firma EVERREADY mit einer Ausgangsspannung von je 66,6 V wurden in Reihe ge-
schaltet, so dass eine Gleichspannung Upg;,s von 200V zur Verfiigung steht. Auf diese
Gleichspannung wird eine Wechselspannung von bis zu 10 V aufmodelliert. Damit wirkt
eine Kraft

1 EOA

F = 5?(&%13 + Uy cos(wt))? (3.22)
leA o 2 .2
= 5?(U3m5 + 2UpiasUp cos(wt) 4+ U cos™(wt)). (3.23)

) Multifunction DAQ vom Typ NI 6040E
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Da die Gleichspannung Upg;,, wesentlich grofer ist als die Amplitude U, der Wechsel-
spannung, und damit 2Ug;,sUp > UZ, ergibt sich in erster Naherung eine oszillierende
Kraft von

€A
F =~ %UBias - Up cos(wt) (3.24)

sowie eine statische Kraft, welche die Schwingung nicht weiter beeinflusst. Mit der
Gleichspannung kann eine hundertmal so grofse mit der gleichen Frequenz wie die Wech-
selspannung oszillierende Kraft von etwa 2 - 107N erreicht werden. Fiir die Messung
von Abklingkurven kann die Wechselspannung einfach zu einem definierten Zeitpunkt
abgeschaltet werden. Die Gleichspannung bleibt bestehen und beeinflusst die Schwin-
gung nicht signifikant, sofern die Auslenkung deutlich kleiner bleibt als der Abstand
zur Elektrode.

Signalerfassung

Das Auslesen der Schwingungsamplitude muss in jedem Fall beriihrungslos erfolgen,
um das Schwingungsverhalten der Probe nicht zu beeinflussen. Oft wird die Auslen-
kung kapazitiv mit einer zweiten Elektrode erfasst. Diese Methode hat jedoch mehrere
Nachteile. Zum einen gilt es, Streukapazitdten und -induktivitdten im Messkreis zu
vermeiden, insbesondere da die Strome, die aufgrund der Anderung der Kapazitit
flieken, sehr klein sind. Zum anderen besteht die Gefahr des sogenannten Uberspre-
chens zwischen den Elektroden, d.h. die Anregungselektrode verursacht direkt eine
Spannungsidnderung an der Messelektrode, unabhéngig von der Bewegung der Probe.
Dieses Ubersprechen ist schwer von einem echten Signal zu unterscheiden, da es mit
der gleichen Frequenz wie die Anregung bzw. die Schwingung erfolgt.

Um diese Probleme zu vermeiden, wird die Probenbewegung optisch erfasst. Ein Laser-
strahl ist auf die Probe gerichtet, wird reflektiert und fallt auf einen positionssensitiven
Detektor (PSD) (siche Abbildung 3.4), der aus halbleitendem Material besteht, das bei
Lichteinfall Ladungstrager freisetzt. So entsteht ein Fotostrom, der an den Réndern des
Detektors abfliefst. Das Verhéltnis der Strome /4 und Iz am rechten und linken Rand
ist proportional zur Entfernung des Lichtpunktes vom jeweiligen Kontakt; ihre Grofse
héngt von der Intensitit des einfallenden Lichts ab. Eine analoge Elektronik wandelt
die Stromsignale in Spannungssignale U4 und Ug um, bildet die Differenz U, —Upg und
normiert dieses Signal beziiglich der Gesamtintensitat U4 + Ug. Mit einer einstellbaren
Rate wird das normierte Spannungssignal in Echtzeit iiber die DA-AD-Wandlerkarte
in den Messrechner eingelesen. Da die Resonanzfrequenzen der Proben in der Regel
zwischen 60 Hz und 100 Hz lagen, war eine Rate von 1000 Werten pro Sekunde (d.h.
10 bis 15 Stiitzstellen je Schwingung) ausreichend.

Abbildung 3.6 zeigt noch einmal als Gesamtbild, wie die oben genannten Anforderun-
gen umgesetzt wurden. Um die apparative Ddmpfung zu minimieren, befindet sich der
Aufbau in einer Vakuumkammer, die auf einen Druck unter 10~% mbar evakuiert wird.
Damit ist die Ddmpfung durch Luftreibung zu vernachléssigen [79]. Die Proben sind
in der Regel ca. 5mm breit, 0,05 mm dick und haben eine Linge L von 20 mm. Der
Abstand zwischen Probe und Positionsdetektor, d.h. die Lénge [ des Lichtzeigers, be-
triagt etwa 40 cm. Die wihrend einer Schwingung vom reflektierten Laserpunkt auf dem
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Abbildung 3.6: Die Einspannung besteht aus einem massiven Block, auf dem mit zwei
Schrauben eine Deckplatte befestigt werden kann. Der Edelstahlblock wird in eine Ver-
tiefung des Kupferblocks eingelassen auf dessen Riickseite der Heizer befestigt ist.

Detektor zuriicklegte Strecke y war stets kleiner als 1cm. Damit kann die maximale
Auslenkung h(L) der Probe aus ihrer Ruhelage abgeschétzt werden:

Fiir die Auslenkung des Laserpunktes ist die Neigung % des Probenendes, an dem der
Strahl reflektiert wird, gegeniiber der Ruhelage entscheidend: y =1 - %. Die Neigung
des Probenendes kann durch Ableiten von Gleichung 3.18 gewonnen werden:

B
? = Bk (coskL 4 1,275sinkL — cosh kL — 1,275sinh kL) = —12,15 7
Z =L
(3.25)
unter Beriicksichtigung, dass kL = 1,8751 ist. Nun kann B bestimmt werden:
dh L Y L
b= 12,15 1 12,15° (3.26)

Die maximale Auslenkung des Probenendes ergibt sich nun direkt durch Einsetzen in
Gleichung 3.18:

h(L) = B-(sin(kL) — 1,275 cos(kL) — sinh(kL) 4 1,275 cosh(kL)) ~ 1-10* m. (3.27)

Dieser Wert ist sehr viel kleiner als die Probenlénge oder der Abstand zwischen Probe
und Elektrode. Die Ndherung kleiner Auslenkungen ist also in jedem Fall giiltig.



36 Experimentelle Methoden

Ablauf der Messung

Nach dem Einbau einer Probe muss zunéchst ndherungsweise ihre Resonanzfrequenz
bestimmt werden, um sie zu Schwingungen mit grofser Amplitude anregen zu kénnen.
Erst dann kénnen aus den Abklingkurven Eigenfrequenz und Dampfung ermittelt wer-
den. Die Vibrating-Reed-Apparatur kann also in zwei verschiedenen Modi betrieben
werden: der Suche nach der Resonanzfrequenz und der eigentlichen Messung. Fiir die
beiden Modi wurden mit LABVIEW zwei unabhingige Messprogramme erstellt.

Bei der Suche nach der Resonanzfrequenz wird zunéchst die Probentemperatur ein-
gelesen. Anschlieffend wird die Probe mit einer bestimmten Frequenz angeregt und
gleichzeitig das zu ihrer Bewegung proportionale Spannungssignal iiber mehrere Se-
kunden aufgenommen. Im néchsten Schritt wird wieder die Temperatur eingelesen, die
Anregungsfrequenz um die gewiinschte Schrittweite erhoht und die Auslenkung proto-
kolliert. Bei jedem Schritt wird die Differenz zwischen dem héchsten Maximum und
dem tiefsten Minimum des Signals erfasst. Dieser Wert ist eine gute Naherung fiir die
Amplitude der Schwingung, so dass eine Resonanzkurve aufgenommen wird. Abhén-
gig von der eingestellten Schrittweite, erhélt man so einen mehr oder weniger genauen
Néaherungswert fiir die Resonanz- und damit auch fiir die Eigenfrequenz.

Damit kann die eigentliche Messung gestartet werden. Die Probe wird mit einer Fre-
quenz nahe ihrer Resonanzfrequenz zu Schwingungen angeregt. Dann wird die An-
regung abgeschaltet und aus der Frequenz der freien Schwingung die Eigenfrequenz
der Probe gewonnen. Nun wird sie mit dieser Frequenz angeregt, bis die Amplitu-
de der Schwingung ndherungsweise konstant ist. Wahrenddessen wird die Temperatur
eingelesen. Wird nun die Anregung abgestellt, kann aus der Abklingkurve der freien
Schwingung, die jetzt eine grofere Amplitude hat, ein genauerer Wert fiir die Eigenfre-
quenz und die Dampfung der Probe gewonnen und in eine Datei geschrieben werden.
Ein Messzyklus (wie in Abbildung 3.7 dargestellt) dauert etwa eine Minute, wobei die
eigentliche Messung wéhrend der zweiten Abklingkurve nur 5 Sekunden in Anspruch
nimmt, so dass sich bei typischen Heiz- und Kiihlraten von 0,1 °C bis 0,4 °C pro Minute
die Temperatur wahrend der Messung nicht signifikant dndert.

Fiir den néchsten Messzyklus wird nicht die aus der Abklingkurve des letzten Zyklus
gewonnene Eigenfrequenz, sondern zunéchst wieder der Naherungswert fiir die Reso-
nanzfrequenz benutzt. So kann die Messung auch nach einer Stérung, die einmalig eine
falsche Eigenfrequenz liefert, weiterlaufen. Es muss lediglich auf einen Messpunkt ver-
zichtet werden. Andererseits muss auch bei groken Anderungen der Eigenfrequenz der
Néherungswert fiir die Anregung nur gelegentlich nachgeregelt werden, da wegen des
zweiteiligen Messzyklus die Proben stets mit der optimalen Frequenz angeregt werden.

Wie im vorherigen Abschnitt erwéhnt, werden Eigenfrequenz f, und Dampfung aus
den Abklingkurven der freien Schwingung ermittelt. Dazu wird das Response-Signal
mit einer Rate von 1000 Punkten pro Sekunde eingelesen. Mit Hilfe der Fast Fourier
Transformation (FFT) wird die Frequenz der Schwingung ermittelt. Dazu steht ein
vorgefertigtes LABVIEW-Werkzeug zur Verfiigung.

Um die Dampfung zu ermitteln, wird zunéchst mit einem vorgefertigten LABVIEW-
Werkzeug der zeitliche Mittelwert der Amplitude bestimmt und abgezogen, um eine
Oszillation um Null zu erhalten. Nun werden die Positionen und Amplituden der Ma-
xima bzw. Minima bestimmt. An die logarithmierten Werte der Extrema wird eine
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Abbildung 3.7: Zunichst wird die Probe mit einer Frequenz nahe ihrer Resonanzfre-
quenz zu Schwingungen angeregt und aus der Frequenz der freien Schwingung ihre Eigen-
frequenz gewonnen, mit der sie erneut angeregt wird. Aus der Abklingkurve der zweiten
freien Schwingung kann ein genauerer Wert fiir die Eigenfrequenz und die Ddmpfung der
Probe gewonnen werden.

Gerade angepasst, aus deren Steigung A\ das logarithmische Dekrement und damit die
Dampfung A gewonnen wird:
A
-1
= —. 3.28
Q== (3.28)
Fiir jede Temperatur werden die Eigenfrequenz, die aus den Maxima und Minima
berechnete Dampfung und deren Fehler sowie die maximale Amplitude in eine Datei
geschrieben. Zur Kontrolle werden zusétzlich die gesamten Abklingkurven in separaten
Dateien gespeichert.
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Kapitel 4

Ergebnisse

In diesem Teil der Arbeit werden die Ergebnisse gezeigt, die mit den in Kapitel 3
vorgestellten Methoden gewonnen wurden. Nach einer kurzen Charakterisierung der
makroskopischen und mikroskopischen Struktur der Splats befasst sich der Abschnitt
4.2 mit dem Einfluss von Zusammensetzung und Glithbehandlung auf die bei Zimmer-
temperatur auftretenden Phasen und ihre Stabilitdt. Der Abschnitt 4.3 konzentriert
sich auf den Ubergang von der austenitischen zur martensitischen Phase. Dabei sind
die Anderung der strukturellen, magnetischen und mechanischen Probeneigenschaften
mit der Temperatur und ihre Abhéngigkeit von der Mikrostruktur von besonderem
Interesse.

4.1 Makroskopische und mikroskopische Struktur

Beim Zusammenschlagen der Kupferstempel des Splatquenchers wird das Material sehr
schnell abgekiihlt (siche Abbildung 3.1). Gleichzeitig wird das urspriinglich runde Ma-
terialkiigelchen mechanisch massiv verformt, da das Material zu den Seiten verdringt
wird. Dabei kristallisiert es von der Mitte nach aufsen, wodurch eine charakteristische
Struktur mit deutlichen Unterschieden zwischen der Mitte und dem Rand des Spalts
entsteht, die in Abbildung 4.1 zu erkennen sind. Aufserdem entsteht ein Spannungsgra-
dient zwischen der Mitte und den dufteren Bereichen der Splats, so dass sich diese leicht
wolben. Da das Material wihrend der mechanischen Verformung noch fliissig ist, kann
es einfach verdrangt werden, so dass die Splats zwei glatte Oberflichen erhalten und
bei einem Durchmesser von ca. 2 cm typischerweise eine Dicke von nur 50 pm aufweisen.

Da die im Material gespeicherte Wérme iiber die Kupferstempel schnell abgefiihrt wird,
beginnt das Material an beiden Oberflichen, die mit den Kupferstempeln Kontakt
haben, zu kristallisieren. Wie in Abbildung 4.1 zu erkennen, wachsen dabei von beiden
Oberflachen aus Saulen, die sich in der Mitte treffen. Anhand der REM-Aufnahmen
in Abbildung 4.2 kann abgeschétzt werden, dass die Sdulen in unbehandelten Proben
zwischen 150 nm und 200 nm breit sind. Die TEM-Aufnahmen in Abbildung 4.3 und
4.4 zeigen, dass in gegliihten Proben die Breite deutlich ansteigt. Nach dem Glithen
bei 800 °C betragt die mittlere Sdulenbreite etwa 400 nm, nach dem Gliithen bei 1000 °C
liegt sie zwischen 500 nm und 600 nm.
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Abbildung 4.1: Splats haben einen Durchmesser von ca. 2 cm und sind etwa 50 pm dick.
In der Lichtmikroskop-Aufnahme des Querschnitts ist die Sdulenstruktur erkennbar.

Wegen der hohen Abschreckgeschwindigkeit ist das Material sehr reich an Defekten.
Dies duflert sich in der geringen Kohérenzlange der reflektierten Rontgenstrahlung, die
zu einer Verbreiterung der Peaks fiihrt, wie sie in den Diffraktogrammen in Abschnitt
4.2 zu sehen ist. In diesem Fall ist es jedoch nicht ohne Weiteres moglich, die Korngrofe
B iiber die Wellenlénge A und den Streuwinkel # mit Hilfe der Scherrerformel [80]

0,9\
B_ Y

- 4.1
w cos 0 (+.1)

mit der Peakbreite w zu verkniipfen, da auch lokale Gitterverzerrungen die Peakbreite
beeinflussen. Dieses Problem wird in Abschnitt 5.4.3 genauer erortert. Aus der Peak-
verbreiterung konnen lediglich Riickschliisse auf die Qualitat der Kristallstruktur des
Materials, also auf den Grad der Verzerrung sowie auf die Menge der Defekte wie
Leerstellen, Versetzungen oder Korngrenzen gezogen werden.

In der Regel tritt bei gerichteter Erstarrung von polykristallinem Material eine Vor-
zugsorientierung der Kristallite, eine Textur auf. Diese kann mit Hilfe der in Abschnitt
3.2.1 beschriebenen Vierkreis-Rontgenmessungen nachgewiesen werden. In Abbildung
4.5 ist eine (111)-Polfigur zu sehen, die aus einer entsprechenden Messung an einer
ungetemperten Probe gewonnen wurde. Die leichte Erhchung der Intensitdt in der
Mitte der Aufnahme fiir ¢» = 0 kann mit dem Anstieg des bestrahlten Probenvolumens
fiir kleine Kippwinkel erklart werden. Im Wesentlichen ist die Intensitat also fiir alle
Probenorientierungen gleich, es ist keine Textur vorhanden.

Dennoch sind die Proben nicht in jeder Hinsicht isotrop. Zwar sind im Austenit al-
le Kristallorientierungen vorhanden, im Martensit treten jedoch nicht alle Varianten
gleichermafien auf. Dies ist in Rontgendiffraktometrie-Messungen in Bragg-Brentano-
Geometrie zu sehen, die an Proben in der martensitischen und austenitischen Phase
durchgefiihrt wurden. Aufgrund der tetragonalen Verzerrung der Einheitszelle beim
Phaseniibergang ist eigentlich ein Aufspalten des fcc(200)-Peaks in einen fct(200)- und
einen fct(002)-Peak zu erwarten. In der Messung in Abbildung 4.6 tritt jedoch nur
der fct(200)-Peak auf. Das bedeutet, dass vorzugsweise diejenigen Martensitvarianten
entstehen, deren kurze Achse parallel zur Probenebene orientiert ist. Dieses Verhalten
wird an fast allen transformierenden Proben beobachtet. Lediglich in einer Probe tritt
auch der (002)-Peak auf.
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Abbildung 4.2: Mit dem FIB wurde ein Graben in eine ungetemperte Probe prapariert.
Anhand der REM-Bilder lisst sich abschétzen, dass die Sdulenbreite zwischen 150 nm
und 200 nm liegt. (FIB: H.Brunken, REM: S.Hamann)

Abbildung 4.3: Diese TEM-Aufnahme einer bei 800 °C gegliihten Probe zeigt die Sdu-
lenstruktur noch deutlicher. Teilweise ist ein charakteristisches Fischgratenmuster zu er-
kennen. Die mittlere Saulenbreite betragt ca. 400 nm. (FIB: H.Brunken, TEM: D.K6nig)
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Abbildung 4.4: In dieser TEM-Aufnahme einer bei 1000 °C gegliihten Probe ist die
Séulenstruktur am stirksten ausgeprdgt. Die Sdulenbreite liegt zwischen 500nm und
600 nm. (FIB: H.Brunken, TEM: D.Kénig)
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Abbildung 4.6: Statt einer Aufspaltung
Abbildung 4.5: Die ist nur eine Verschiebung des (200)-
(111)-Polfigur zeigt keine Rontgenpeaks zu beobachten, es tritt also nur
nennenswerte Textur. eine Martensitvariante auf.
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4.2 Phasen und ihre Stabilitat

Wie zuvor beschrieben, koénnen mit der Splatquenching-Technik aufgrund der hohen
Abkiihlraten die metastabilen Hochtemperaturphasen des Legierungssystems bei Zim-
mertemperatur bewahrt werden. Doch welche der metastabilen Phasen sich einstellt
und ob das System bei einer nachfolgenden Gliithbehandlung zum Entmischen neigt,
hangt stark von der Zusammensetzung der Proben ab. Daher soll zunéchst untersucht
werden, welche Phasen sich in bindren Eisen-Palladium-Legierungen einstellen und wie
diese sich bei einer anschliefsenden Gliihbehandlung verhalten, bevor der Einfluss der
Zugabe von Kupfer ermittelt wird. Anschliefend wird die Stabilitiat der Kristallstruktur
des bindren Systems gegeniiber mechanischer Verformung analysiert.

4.2.1 Binare Phasen bei Zimmertemperatur

——32,1% Pa 29,0 % Pd
L feoffet (111) —— 308%Pd — 282 9% Pd
—— 30,1 % Pd 28,0 % Pd
1p
—_ I fcc (200)
R e 2200 e (311)
5 |
‘»
c
5
£
0.1

\
\ fct(311)
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Abbildung 4.7: Anhand der Rontgendiffraktogramme bindrer Proben ist zu erkennen,
dass nur bei einem Palladiumgehalt zwischen 28% und 30 % die martensitische fct-Phase
bei Zimmertemperatur auftritt.

Der Zusammenhang zwischen der Zusammensetzung von Einkristallen und der Phase,
die sich bei Zimmertemperatur einstellt, ist aus Arbeiten von Sugiyama et al. [81] und
Cui et al. [6] bekannt. Matsui et al. zeigten jedoch, dass diese Ergebnisse nicht ohne
Weiteres auf polykristalline Proben iibertragen werden kénnen [1] und dass die Phasen-
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bildung noch von weiteren Parametern wie beispielsweise der Abschreckgeschwindig-
keit abhéangt. Daher wurde zunéchst iiberpriift, bei welchen Zusammensetzungen sich
in Eisen-Palladium-Splats die gewiinschten Phasen Martensit und Austenit einstellen.

In Abbildung 4.7 ist zu erkennen, dass bei einem Palladiumgehalt von 28 % im Wesent-
lichen die unerwiinschte bee-Phase auftritt. Die breiten Peaks weisen auf eine geringe
Qualitat der Kristallstruktur hin. Bei einem Palladiumgehalt von 30 % oder mehr hin-
gegen ist die austenitische fcc-Phase stabil und die Kristallstruktur hat eine deutlich
bessere Qualitiat. Nur in einem schmalen Intervall zwischen 28 % und 30 % Palladi-
um kann, neben einem geringen Anteil an bce-Phase, die martensitische fct-Phase bei
Zimmertemperatur gewonnen werden. Beim Abkiihlen auf Stickstofftemperatur trans-
formieren diese Proben jedoch irreversibel in die bee-Phase.

Die Position der fcc/fct(111)-Peaks verschiebt sich mit zunehmendem Palladiumgehalt
geringfiigig nach links. Das bedeutet, je mehr Palladium die Probe enthélt, desto gro-
fser ist der Abstand der (111)-Ebenen und damit in erster Naherung auch das Volumen
der Elementarzelle. Aus den Peakpositionen in Abbildung 4.7 kénnen Volumina zwi-
schen 52,3 A% in der tetragonal verzerrten Probe mit 28,2% Palladium und 53,2 A3
fiir einen Palladiumgehalt von 32,1 % abgeschétzt werden. Daraus errechnet sich eine
Gitterkonstante der kubischen Zelle von as.. = 3,76 A. Eine Bestimmung der tetrago-
nalen Gitterparameter der martensitischen Proben aus diesen Messungen ist wegen der
starken Verbreiterung der Peaks hoherer Ordnung nicht méoglich.

4.2.2 Einfluss der Glithbehandlung

Wie in Kapitel 3 beschrieben, wurden einige Proben einer Gliihbehandlung unterzogen,
um ihre Mikrostruktur und Kristallstruktur zu verbessern. Nach dem Tempern werden
die Proben mit einer wesentlich geringeren Geschwindigkeit abgekiihlt als beim Splat-
quenching. Dadurch kann, wie in Abschnitt 2.7 erwéhnt, die Phasenbildung beeinflusst
werden.

Zunichst wurden Proben mit einem Palladiumgehalt von 29 % untersucht, die bei Zim-
mertemperatur martensitisch sind. Diese Proben neigen, unabhéngig von Temperatur
und Dauer der Gliihbehandlung, zur Bildung von Eisenausscheidungen. Diese treten
gelegentlich auch bei relativ hohen Abkiihlraten durch Abschrecken in Wasser auf. Pro-
ben, die nach der Glithbehandlung keine Ausscheidungen aufweisen, liegen zumindest
zum Teil in der bet-Phase vor (siehe Abbildung 4.8). Der Anteil der bet-Phase steigt
dabei mit der Dauer und Temperatur der Gliihbehandlung.

Des Weiteren ist festzuhalten, dass Intensitét und Schérfe der Rontgenreflexe bei kurzer
Glithdauer deutlich geringer sind als bei unbehandelten oder lange gegliihten Proben.

Die Position des fct(111)-Peaks verdndert sich bei kurzem Glithen nicht, der fct(200)-
Peak wandert jedoch zu kleineren Winkeln, d.h. die tetragonale Verzerrung steigt.

Proben mit einem Palladiumgehalt von 30 % neigen deutlich weniger zum Entmischen.
Die in Abbildung 4.9 gezeigten Proben wurden alle fiir eine Stunde bei 850 °C gegliiht.
Bei hinreichend hohen Abkiihlraten, die nicht nur durch Abschrecken in Wasser, son-
dern auch durch Abkiihlen an Luft erreicht werden, treten nur in Ausnahmeféllen Aus-
scheidungen auf. Lediglich bei sehr geringer Abkiihlgeschwindigkeit, wenn die Probe im
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Abbildung 4.8: Sofern keine Ausscheidungen auftreten, steigt in Proben mit einem
Palladiumgehalt von 29 % der Anteil der bet-Phase mit der Dauer und Temperatur der
Gliihbehandlung.
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Abbildung 4.9: Proben mit 30% Palladium sind weitestgehend stabil gegen Entmi-
schen. Nur bei sehr niedrigen Abkiihlraten (beim Abkiihlen im Ofen) entstehen Aus-
scheidungen.
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Ofen verbleibt, kommt es zu signifikanter Separation in die geordnete FesoPdso-Phase
und a-Eisen. Die Bildung von Ausscheidungen fiihrt zu einer deutlichen Peakverbreite-
rung. Allgemein sind die Réntgenreflexe umso schérfer, je schneller die Probe abgekiihlt
wurde.

4.2.3 Zugabe von Kupfer

Fiir die meisten Anwendungen der Legierung FEisen-Palladium sind die austenitische
fce-Phase oder die martensitische fct-Phase notig, die sich reversibel ineinander umwan-
deln. Im bindren System lésst sich die Umwandlungstemperatur durch eine Reduktion
des Palladiumgehalts erhohen [6]. Die Ergebnisse in Abschnitt 4.2.2 zeigen jedoch, dass
das System dabei zur Bildung der bee/bet-Phase und zum Entmischen neigt. Um die
Stabilitat der fcc/fct-Phase gegen Entmischen und gegen Bildung der bee-Phase auch
bei geringerem Palladiumgehalt zu erhohen, wurden kleine Mengen Kupfer zulegiert.
Basierend auf Untersuchungen von Hamann et al. [25|, wurden drei besonders vielver-
sprechende Zusammensetzungen ausgewahlt. Zunéchst wurde bei einem Eisengehalt
von 70 %, der sich im binaren System als besonders stabil erwiesen hat, ein Teil des
Palladiums durch 6,2 % Kupfer ersetzt. In einer anderen Probe wurde bei einem Eisen-
gehalt von 71,2 %, der im bindren System nicht mehr stabil ist, ein geringerer Teil des
Palladiums durch 1,0 % Kupfer ersetzt. Des Weiteren wurde in einer Probe mit einem
Palladiumgehalt von 29,3 %, der im binédren System gerade noch stabil ist, ein Teil
des Eisens durch 2,3 % Kupfer ersetzt. Die Proben wurden jeweils fiir eine Stunde bei
850 °C gegliiht und anschlieend entweder in Wasser abgeschreckt, oder sie kiihlten an
Luft bzw. im Ofen ab. In den folgenden Abschnitten wird gezeigt, wie sich die Gliih-
behandlung und die verschiedenen Abkiihlgeschwindigkeiten auf die Kristallstruktur
auswirken und inwiefern die Substitution von Eisen oder Palladium durch Kupfer die
Stabilitat der fcc-Phase beeinflusst.

Bei einer Zusammensetzung von FerqoPdassCugo wird die Phasenstabilitdt nicht er-
hoht. Die Diffraktogramme in Abbildung 4.10 zeigen, dass im Gegensatz zum binéren
Material die Qualitdt der Kristallstruktur umso schlechter ist, je schneller die Proben
abgeschreckt wurden. Das Diffraktogramm der nicht gegliihten Probe zeigt im Wesentli-
chen grofse Mengen der unerwiinschten bee- bzw. bet-Phase sowie einen Peak bei etwa
42.2°, der nicht eindeutig der fcc- oder bee-Struktur zugeordnet werden kann. Beim
Tempern wandert der Peak zu 41,9° und kann als (111)-Peak der fcc- oder fct-Phase
identifiziert werden. Die Probe wandelt sich also grofitenteils in die fce- bzw. fct-Phase
um, bei hohen Abkiihlraten bleiben jedoch geringe Mengen der bce-Phase bestehen.
Da die in Wasser abgeschreckte Probe keinen (200)-Peak zeigt, kann nicht zwischen
der fcc- und der fct-Phase unterschieden werden. Bei moderaten Abkiihlraten an Luft
oder im Ofen treten massive Ausscheidungen von FegCu, und FesoPdsy auf. Kiihlt die
Probe im Ofen ab, so tritt im Diffraktogramm ein zusétzlicher Peak bei 46° auf, der
Ausscheidungen von Palladium zugeordnet werden kann.

In Proben der Zusammensetzung Fer; oPda7 sCuy o ist die fce-Phase gegeniiber binaren
Proben mit gleichem Eisen- bzw. Palladiumgehalt stabilisiert. Wie Abbildung 4.11
zeigt, liegen die Proben im unbehandelten Zustand in der fce- oder fct-Phase vor. Da
weder ein deutlicher fct(200)-Peak noch ein fee(200)-Peak zu erkennen ist, konnen die
beiden Strukturen nicht unterschieden werden. Moglicherweise ist der fct(200)-Peak
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Abbildung 4.10: In Proben mit einer Zusammensetzung von Ferg oPdas sCug 2 ist die
fcc-Phase bei allen Abkiihlraten (durch Abschrecken im URQ (ohne Gliithbehandlung)
oder in Wasser bzw. Abkiihlen an Luft oder im Ofen) destabilisiert. Es treten Peaks der
bct-Phase sowie verschiedene Ausscheidungen auf.
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Abbildung 4.11: In Proben mit einer Zusammensetzung von Fe7; oPda7 sCuy o treten
neben der fcc-Phase Peaks der bet-Phase sowie verschiedene Ausscheidungen auf.
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Abbildung 4.12: Proben der Zusammensetzung Fegg 4Pd2g 3Cus 3 liegen in der ge-
wiinschten fcc-Phase vor. Nur bei sehr langsamem Abkiihlen im Ofen bilden sich Aus-
scheidungen von FesyPdsg und FegCus.

unter dem breiten Maximum zwischen 43,5° und 48° verborgen. Generell deutet die
Breite des (111)-Reflexes auf eine schlechte Qualitdt der Kristallstruktur hin. Nach
dem Gliithen enthélt die Probe grofere Anteile in der bet-Phase sowie Ausscheidungen,
die keiner der bisher beobachteten Phasen zugeordnet werden konnen. Beim langsamen
Abkiihlen im Ofen entmischt das Material in die FesoPdsp-Phase und FegCu,y. Es bleibt
jedoch auch ein Teil der fcc-Phase bestehen.

Eine Zusammensetzung von Fegg 4Pdag 3Cuy 3 fithrt zu einer deutlichen Erhéhung der
Stabilitét der fce-Phase (siehe Abbildung 4.12). Schon direkt nach dem Splatquenching
liegt. die Probe in der gewiinschten fcc-Phase ohne bce-Anteile vor und die schmalen
Peaks weisen auf eine gute Qualitédt der Kristallstruktur hin. Der fcc(111)-Peak liegt
bei 41,65°, was einem Gitterparameter von a = 3,75A entspricht. Der (200)-Peak
der unbehandelten Probe ist um 0,25° zu kleineren Winkeln verschoben, was auf eine
leichte tetragonale Verzerrung von etwa 0,5 % hindeutet. Beim Gliihen bilden sich keine
Ausscheidungen oder unerwiinschten Phasen. Lediglich bei sehr geringen Abkiihlraten
kommt es zu geringfiigiger Ausscheidung von FesoPdsy und FegCus.

4.2.4 Mechanische Stabilitat der Kristallstruktur

In den Abschnitten 4.2.2 und 4.2.3 wurde die thermodynamische und kinetische Sta-
bilitdt der Phasen gegen das Entmischen untersucht. In diesem Abschnitt soll nun die
mechanische Stabilitdt im Fokus stehen. Eine Fe;oPdsp-Probe, die direkt nach dem
Splatquenching in der austenitischen fcc-Phase vorliegt, wurde durch manuelles Ham-
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Abbildung 4.13: Bei starker mechanischer Verformung transformiert die Kristallstruk-
tur von fcc nach bcce.

mern massiv mechanisch verformt. Anschliefende Rontgenmessungen in Abbildung
4.13 zeigen, dass dabei ein erheblicher Anteil der Kristallstruktur in die bcee-Phase
transformiert. Eine noch stérkere Verformung einer Fe;qgPdso-Probe durch Kaltwalzen,
bis die Probendicke etwa auf die Hélfte reduziert war, fiihrt zu einer vollstdndigen Um-
wandlung in die bce-Phase. Anhand der Peakverbreiterung ist zu erkennen, dass die
Qualitat der Kristallstruktur dabei erheblich abnimmt.

Intensitat

Intensitat

— 280
“a0

(a) gewalzt (b) angelassen

Abbildung 4.14: Diese (110)-Polfiguren zeigen, dass die Proben nach dem Walzen eine
(110)-Walztextur haben, die beim Anlassen weitestgehend verschwindet. Die Walzrich-
tung weist nach oben.
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Wie in Abschnitt 4.1 beschrieben wurde, sind die unbehandelten Proben nicht textu-
riert. Durch das Walzen erhalten sie eine typische Textur, die sogenannte Walztextur,
deren Polfigur in Abbildung 4.14 gezeigt ist. Die Walzrichtung weist in dieser Abbil-
dung nach oben. Die beiden bece(110)-Pole liegen erwartungsgeméft 60° auseinander.
Wird die Probe nach dem Walzen fiir 15 Minuten bei 900 °C angelassen, verschwin-
det die Textur weitestgehend, und die Probe transformiert wieder in die austenitische
fee-Struktur zuriick.

Auch durch elastische Verformung kann die Kristallstruktur der Proben veréndert wer-
den. Abbildung 4.15 zeigt Rontgendiffraktogramme einer Probe der Zusammensetzung
Fe;oPd3p, die uniaxial gezogen wurde. Im ungedehnten Zustand liegt diese Probe in
der fce-Struktur vor. Der fee(111)- und der fee(200)-Peak sind deutlich zu erkennen.
Im gedehnten Zustand verschwindet der fcc(200)-Peak, der fce/fet(111)-Peak hingegen
bleibt bestehen und &dndert seine Position nicht. Dies ist ein deutliches Anzeichen fiir
eine spannungsinduzierte Transformation in fein verzwillingten Martensit mit geringer
Kohérenzlénge in (200)-Richtung. Beim Entlasten taucht der fcc(200)-Peak wieder auf,
wie es bei der Riicktransformation von spannungsinduziertem Martensit zu erwarten
ist.
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Abbildung 4.15: Beim Dehnen der austenitischen Fe;qPdsg-Probe tritt spannungsin-
duzierter Martensit auf, der sich beim Entlasten zuriickbildet.
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4.3 Der martensitische Phaseniibergang

Nach der Charakterisierung der Phasen bei Zimmertemperatur soll in diesem Abschnitt
nun die Temperaturabhangigkeit verschiedener Probeneigenschaften untersucht wer-
den. Insbesondere ist die Anderung der strukturellen, magnetischen und mechanischen
Eigenschaften und des elektrischen Widerstandes wahrend des martensitischen Phasen-
iibergangs und deren Abhéngigkeit von der vorherigen Gliihbehandlung von Interesse.

4.3.1 Kristallstruktur

Waéhrend des martensitischen Phaseniibergangs in Eisen-Palladium transformiert die
kubisch flichenzentrierte (fcc) austenitische Phase in die tetragonal flichenzentrierte
(fct) martensitische Phase. Die Entstehung der tetragonalen Verzerrung kann mit Hilfe
von Rontgendiffraktogrammen beobachtet werden. In einer kubischen Struktur sind
beispielsweise alle [100]-Richtungen dquivalent, in einer tetragonalen Struktur hingegen,
deren Einheitszelle iiber zwei lange und eine kurze Achse verfiigt, haben die (100)- und
(010)-Ebenen einen grofseren Abstand als die (001)-Ebenen. Dies &ufsert sich in einer
Aufspaltung der entsprechenden Rontgenreflexe. In den meisten Rontgenmessungen an
transformierenden Proben, die im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrt wurden, ist eine
solche Aufspaltung jedoch nicht zu beobachten. Stattdessen ist, wie bereits in Abschnitt
4.1 erwahnt, nur eine Verschiebung der Peaks zu sehen.

Ein typisches Beispiel der Peakverschiebung wahrend des martensitischen Phaseniiber-
ganges einer Fe;iPdayg-Probe ist in Abbildung 4.16 gezeigt. Dabei fallt auf, dass sich
die Position des (111)-Peaks kaum veréndert, also die Lénge der Raumdiagonale der
Einheitszelle etwa konstant bleibt. Des Weiteren erfolgt die Verschiebung des (200)-
Peaks nicht schlagartig, sondern graduell. Der fcc(200)-Peak entwickelt zunéchst eine
Schulter, aus welcher der fct(200)-Peak entsteht. Diese Schulter entsteht durch die Ko-
existenz der fcc- und der fct-Phase und zeigt den Beginn der Phasenumwandlung an,
so dass die Martensitstarttemperatur M, auf etwa 52 + 5 °C abgeschétzt werden kann.
Bei der Martensitendtemperatur M; = 30 £ 5°C ist der fcc(200)-Peak verschwunden,
die Umwandlung ist beendet. Weiteres Abkiihlen verschiebt den fct(200)-Peak langsam
zu kleineren Winkeln, die a-Achse wird linger und erreicht bei 10 °C eine Lange von
3,83 + 0,05 A. Uber den Abstand der (111)-Ebenen kann indirekt auch die Linge der
c-Achse zu 3,55 + 0,05A bestimmt werden. Die tetragonale Verzerrung wird also bei
tiefen Temperaturen grofer und erreicht einen Wert von ¢/a = 0,93 + 0,02.

Die Qualitat der Kristallstruktur ist anhand der Peakverbreiterung in dieser Messung
schwer zu beurteilen. Die Breite des (111)-Peaks éndert sich beim Kiihlen nicht signi-
fikant, wihrend der fct(200)-Peak deutlich breiter ist als der fcc(200)-Peak.

Da Proben mit einem Palladiumgehalt von 30 % beim Gliithen in der Regel nicht entmi-
schen, konnte fiir diese Zusammensetzung neben dem Transformationsverhalten unbe-
handelter Splats auch der Einfluss einer Glithbehandlung auf das Transformationsver-
halten untersucht werden. Abbildung 4.17 zeigt Rontgendiffraktogramme von Proben
der Zusammensetzung Fe;oPds, die jeweils fiir 15 Minuten bei Temperaturen zwischen
600 °C und 1000 °C gegliiht wurden. Anhand der bei verschiedenen Temperaturen auf-
genommenen Diffraktogramme kann der martensitische Phaseniibergang beobachtet
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Abbildung 4.16: Dieses Rontgendiffraktogramm einer Probe der Zusammensetzung
Fer1Pdag zeigt, wie sich der (200)-Peak wihrend der Umwandlung von fce nach fct beim
Kiihlen zu kleineren Winkeln verschiebt. Die Position des (111)-Peaks dndert sich kaum.

werden. Es zeigt sich, dass sich auch hier nur der fcc(200)-Peak zur fct(200)-Position
verschiebt und der (002)-Peak nicht auftritt. Die Verschiebung des (200)-Peaks ist bei
unbehandelten Proben mit 30 % Palladium deutlich geringer als bei einem Palladium-
gehalt von 29 %, weshalb eine genaue Bestimmung der Martensitstarttemperatur M,
schwierig ist. Daher wurde jeweils an den (200)-Peak eine Lorentz-Kurve angepasst,
aus der seine Schwerpunktposition gewonnen wurde. Aus dieser kann der Gitterpara-
meter a berechnet werden, anhand dessen die Transformation verfolgt werden kann.
In Abbildung 4.18 ist fiir alle Proben der Zusammensetzung FeygPds, die Anderung
des Gitterparameters mit der Temperatur aufgetragen. Um die Martensitstarttempe-
ratur My zu bestimmen, wurden an die Messwerte zwei Geraden angelegt. Eine Gerade
kennzeichnet den Bereich, in dem sich der Gitterparameter nicht signifikant &ndert.
Die andere folgt dem Anstieg des Gitterparameters mit Beginn der Transformation.
Der Schnittpunkt der Geraden wurde als Martensitstarttemperatur M, definiert.

Die Martensitendtemperatur My kann mit dieser Methode nicht gewonnen werden,
da sich der Gitterparameter auch nach dem Ende der Transformation noch &ndert.
Hier erwies es sich als zweckméfig, die Intensitidt des fcc(200)-Peaks bei 48,5° (siehe
Abbildung 4.17) gegen die Temperatur aufzutragen. Diese dndert sich nach Beendigung
der Umwandlung nicht mehr, da der Austenit vollstdndig verschwunden ist (Abbildung
4.19). Die Intensitét ist auf den Wert bei 20 °C normiert, um Messungen mit und ohne
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Abbildung 4.17: Diffraktogramme von FerqPd3p-Proben, die bei verschiedenen Tem-
peraturen gegliiht wurden: Anhand der Verschiebung des (200)-Peaks kann der marten-
sitische Phaseniibergang verfolgt werden (XRD(T): S.Hamann)
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Be-Haube vergleichen zu kénnen. Dennoch flacht die Steigung bei 20 °C bei fast allen
Proben ab, weshalb diese Methode nicht zur Bestimmung von M, geeignet ist. An die
Messwerte wurden wiederum zwei Geraden angelegt, eine an den konstanten Bereich bei
niedrigen Temperaturen, eine weitere an den Abfall der Intensitdt. Der Schnittpunkt
der Geraden liefert die Martensitendtemperatur M.

Es zeigt sich, dass Proben mit einem Palladiumgehalt von 30 % bei deutlich tieferen
Temperaturen transformieren als Proben mit einem Palladiumgehalt von 29% und
die Verschiebung des (200)-Peaks etwas weniger stark ausgeprégt ist. Die Peakver-
schiebung der unbehandelten Probe mit der Temperatur und die daraus berechnete
Anderung des Gitterparameters @ ist in Abbildung 4.18(a) zu sehen. Die Linge der
a-Achse steigt von 3,756 £ 0,005 A bei 40°C auf 3,788 + 0,005 A bei —25°C, withrend
die Lange der c-Achse zu 3,688 + 0,00SA berechnet werden kann, was ein Achsenver-
héltnis von ¢/a = 0,97354:0,0015 ergibt. Aus der Anderung des Gitterparameters kann
die Martensitstarttemperatur auf My = 12,5 4+ 2°C abgeschétzt werden. Die Marten-
sitendtemperatur der unbehandelten Probe ergibt sich aus dem Abfall der Intensitét
des fcc(200)-Peaks in Abbildung 4.19(a) zu My = -9 £2°C.

Die Diffraktogramme und die Auftragungen der Gitterparameter und Peakintensitéten
in den Abbildungen 4.17 bis 4.19 fiir die bei verschiedenen Temperaturen gegliithten
Proben zeigen, dass die Glithtemperatur Kristallstruktur und Transformationsverhal-
ten stark beeinflusst, obwohl die Proben nur fiir 15 Minuten gegliiht und anschliefsend in
Wasser abgeschreckt wurden. Im Folgenden sollen die Auswirkungen der verschiedenen
Glithtemperaturen nacheinander betrachtet werden.

Die bei 600 °C bzw. 700 °C gegliihten Proben enthalten Ausscheidungen von a-Eisen
und der geordneten FesoPdso-Phase. Der fce bzw. fct(200)-Peak ist nicht sehr stark aus-
geprégt. Die bei 700 °C gegliihte Probe zeigt keine Peakverschiebung bei tiefen Tempe-
raturen, weshalb aus Abbildung 4.18(c) keine Ubergangstemperatur bestimmt werden
konnte. Der Sprung des Gitterparameters bei 20 °C fallt mit dem Entfernen der Be-
Haube zusammen. Da beide Werte bei der gleichen Temperatur gemessen wurden, kann
ein temperaturabhéngiger Effekt ausgeschlossen werden.

Die bei 600 °C gegliihte Probe zeigt trotz der Eisenausscheidungen Anzeichen einer
Transformation. Der (200)-Peak entwickelt eine Schulter und verschiebt sich beim Kiih-
len zu kleineren Winkeln. Dieses Verhalten ist auch in den Abbildungen 4.16 und
4.18(b) zu erkennen, auch wenn die Anderung des Gitterparameters geringer ausfillt
als bei den heifser geglithten Proben. Der Austenit (200)-Peak verschwindet nicht voll-
stdndig, doch unterhalb von 0°C &ndert sich seine Intensitét wesentlich langsamer (sie-
he Abbildung 4.19(b)), weshalb die Transformation als im Wesentlichen abgeschlossen
betrachtet werden kann, auch wenn noch geringe Mengen Austenit zuriickbleiben.

Bei Gliihtemperaturen von 800 °C oder mehr treten keine Eisenausscheidungen mehr
auf. Die fce/fet (111)- und (200)-Peaks sind deutlich schérfer. In der bei 800 °C gegliih-
ten Probe beginnt der Phaseniibergang bei tieferen Temperaturen und erfolgt sprung-
haft. Der (200)-Peak springt beim Kiihlen von 5 °C auf 0 °C von der fcc- zur fet-Position.
Der fce(200)-Peak verschwindet jedoch auch in dieser Probe nicht vollsténdig, es blei-
ben also Austenitreste bestehen.

Die bei 900°C bzw. 1000°C gegliihten Proben verhalten sich sehr &hnlich, wobei die
Intensitit des fcc(200)- und des fct(200)-Peaks sowie die Anderung des Gitterparame-
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Abbildung 4.18: Aus dem Schnittpunkt der Geraden, der das Einsetzen der Gitterver-
zerrung markiert, kann die Martensitstarttemperatur M, bestimmt werden.
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Abbildung 4.19: Wihrend der Phasenumwandlung féllt die Intensitét des fcc(200)-
Peaks aus den Rontgenmessungen in Abbildung 4.17 stark ab. Aus dem Abknicken der
Steigung bei tiefen Temperaturen kann die Martensitendtemperatur bestimmt werden.
Das Abknicken bei hohen Temperaturen wird durch das Entfernen der Berillium-Haube

verursacht.
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ters bei letzterer am grofsten ist. Die a-Achse wéchst von 3,816 + 0,005 A bei 40°C bis
3,816 £ 0,005 A bei —25 °C. Die Linge der c-Achse hingegen sinkt auf 3,619 & 0,005 A,
womit sich ein Achsenverhéltnis von c/a = 0,948 & 0,002 ergibt. Die Anderung des
Gitterparameters erfolgt zwar nicht sprunghaft, wie in der bei 800 °C gegliihten Probe,
aber in einem engen Temperaturintervall, so dass M, und M; nahe beieinanderliegen.
In keiner der beiden Proben bleiben signifikante Austenitreste zuriick.
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Abbildung 4.20: Bei der martensitischen Umwandlung kupferhaltiger Proben bleibt die
Position des fcc/fct(111)-Peaks etwa konstant, wiahrend sich der (200)-Peak verschiebt
bzw. aufspaltet. (XRD(T): S.Hamann)

Das Transformationsverhalten kupferhaltiger Proben dhnelt dem der bindren Legie-
rung. Die Rontgendiffraktogramme in Abbildung 4.20 zeigen, dass sich auch hier die
Position des fee/fet(111)-Peaks kaum éndert, d.h. die Lange der Raumdiagonalen (und
damit auch in erster Néherung das Volumen der Einheitszelle) bleibt im Wesentlichen
konstant. In der fiir eine Stunde bei 850 °C getemperten und in Wasser abgeschreckten
Probe der Zusammensetzung Fezp ¢Pdas sCug 2 und der an Luft abgekiihlten Probe der
Zusammensetzung Fegg 4Pdag 3Cus 3 verschiebt sich der (200)-Peak bei der Transforma-
tion zu kleineren Winkeln und es bleiben keine nennenswerten Austenitreste bestehen.
In der Probe der Zusammensetzung Fer osPdyr sCuy o verschwindet der fct(200)-Peak.
Der fec/fet(111)-Peak veréndert sich nicht. Auch hier bleibt kein Austenit zurtick. Die
Ubergangstemperatur liegt bei etwa 33 °C fiir Fezo,0Pdas sCug 2, zwischen —20°C und
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Abbildung 4.21: Bei der in Wasser abgeschreckten Probe der Zusammensetzung
Fegg 4Pdag 3Cus 3 geht die kubische Einheitszelle mit drei gleich langen Achsen ay.. bei
tiefen Temperaturen in eine tetragonal verzerrte Einheitszelle mit zwei langen Achsen
ayer und einer kurzen Achse c¢f., mit minimalem Achsenverhéltnis ¢/ape = 0,942 iiber.

—45°C fiir die an Luft abgekiihlten Probe der Zusammensetzung Fegg 4Pdag 3Cus 3 und
bei 77 °C fiir Fer; oPda7 gCuy o. Die in Wasser abgeschreckte Probe der Zusammenset-
zung Fegg 4Pdag 3Cuy 3 verhalt sich wiederum anders. Im Gegensatz zu den anderen Pro-
ben zeigt der (200)-Peak nicht nur eine Verschiebung, sondern tatséchlich eine deutliche
Aufspaltung in einen fct(200)/(020)- und einen fct(002)-Peak. Die Ubergangstempera-
tur ist jedoch dhnlich wie bei der an Luft abgekiihlten Probe.

Anhand dieser Aufspaltung, die in Abbildung 4.21 gezeigt ist, kann der Ub(grgang der
kubischen Einheitszelle mit drei gleich langen Achsen af.. = 3,75 £ 0,01 A zu einer
tetragonal verzerrten Einheitszelle mit zwei langen Achsen ayy = 3,82 £ 0,01 A und

einer kurzen Achse ¢ = 3,60 0,01 A direkt nachvollzogen werden. Die Aufspaltung
beginnt bei M, = —35°C und setzt sich bis zum Ende des Messbereichs bei —145°C
fort, wo ein Achsenverhéltnis von ¢/as; = 0,942 £ 0,005 erreicht wird.

4.3.2 Widerstand

Im Zuge des martensitischen Phaseniibergangs dndert sich auch der elektrische Wider-
stand der Proben. Allgemein ist bei metallischen Proben ein Absinken des Widerstandes
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Abbildung 4.22: Anhand der unbehandelten und der bei 1000 °C gegliihten Probe ist
exemplarisch gezeigt, wie die Umwandlungstemperaturen durch Anlegen von Tangen-
ten aus der Widerstandsinderung wihrend der Umwandlung ermittelt werden. (R(T):
S.Hamann)

mit fallender Temperatur zu erwarten, wie dies auch in Abbildung 4.22 zu beobach-
ten ist. Wahrend der martensitischen Phasenumwandlung fallt der Widerstand etwas
steiler ab als sonst. Da dieser Effekt nicht sehr stark ausgeprigt ist, wurden die Um-
wandlungstemperaturen ermittelt, indem Geraden an die Widerstandskurven angelegt
wurden, und zwar jeweils eine in den Bereichen konstanten Abfalls und eine weitere in
jenem Bereich, in dem der Widerstand verstéarkt abféllt. Aus den Schnittpunkten der
Geraden kénnen die Umwandlungstemperaturen abgelesen werden. In Abbildung 4.22
ist dies exemplarisch an den Widerstandskurven einer unbehandelten und einer fiir 15
Minuten bei 1000 °C geglithten Probe der Zusammensetzung Fe;qPdsq gezeigt.

In Abbildung 4.23 sind die Widerstandskurven der bei verschiedenen Temperaturen
gegliihten Fe;oPdsg-Proben zusammengefasst. Wie schon bei der strukturellen Charak-
terisierung fillt auf, dass die bei 700 °C getemperte Probe keinen Ubergang zeigt. Bei
allen anderen Proben ist ein (zum Teil schwacher) Ubergang zu erkennen, der mit stei-
gender Glithtemperatur deutlicher wird. Die beim Heizen und Kiihlen aufgenommenen
Widerstandskurven liegen jeweils aufeinander, es ist also keine Hysterese zu beobach-
ten und Martensitstart- und Austenitendtemperatur sind identisch. Die in Tabelle 4.1
zusammengefassten Ubergangstemperaturen, insbesondere die Martensitendtmperatur
My, weisen mit steigender Glithtemperatur einen leichten Anstieg auf.

Gliihtemperatur | unbeh. | 600°C | 700°C | 800°C | 900°C | 1000°C
M, /Ay 11+£1°C| 9+1°C| - 9+1°C [16+£1°C | 15+£1°C
My /A —13+1°C | -54+1°C| — |-=3£1°C| 4+1°C| 7+1°C

Tabelle 4.1: Ubergangstemperaturen M, JAs und My /A,, wie sie aus den Widerstands-
messungen gewonnen wurden.
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Abbildung 4.23: Alle Proben zeigen einen verstérkten Abfall des Widerstandes wéh-
rend des Phaseniibergangs, der mit steigender Glithtemperatur deutlicher wird. (R(T):
S.Hamann)

4.3.3 Magnetisierung

Die magnetischen Eigenschaften metallischer Proben sind sehr eng mit deren atomarer
Konfiguration verkniipft. Eine Anderung der Kristallstruktur kann somit eine Ande-
rung ihrer Magnetisierung nach sich ziehen. Daher wurde die Anderung der Magneti-
sierung wahrend des martensitischen Phaseniibergangs in einem Magnetfeld von 30 mT
sowohl in Abhéngigkeit von der Zusammensetzung als auch von der Gliihtemperatur
untersucht.

In Abbildung 4.24 sind die Magnetisierungskurven von Proben mit verschiedenem Pal-
ladiumgehalt zwischen 28 % und 32 % zu sehen. Fiir Proben der Zusammensetzung
Fe;oPdsg wurde zusétzlich der Einfluss einer Glithbehandlung bei verschiedenen Tem-
peraturen untersucht. Die Magnetisierungskurven dieser Proben sind in Abbildung 4.25
zu sehen. Alle transformierenden Proben zeigen ein grundsétzlich dhnliches Verhalten.
Bei Temperaturen oberhalb der Ubergangstemperatur ist die Magnetisierung nihe-
rungsweise konstant. Ab einer gewissen Temperatur, die mit dem Einsetzen der Peak-
verschiebung in den Rontgendiffraktogrammen zusammenfallt und daher als Marten-
sitstarttemperatur identifiziert wird, beginnt die Magnetisierung zu fallen und sinkt
bis zum Ende des Messbereichs kontinuierlich weiter ab. Beim Aufwéarmen steigt sie in
gleichem Mafte wieder an. Bei den meisten Proben konnte eine Hysterese beobachtet
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Abbildung 4.24: Mit Beginn der Phasenumwandlung bei M, beginnt die Magnetisie-
rung zu fallen. Je hoher der Palladiumgehalt, desto hoher liegt die Umwandlungstempe-
ratur.

werden, so dass eine Bestimmung von Ay unabhéngig von M, moglich war. Das Ende
der martensitischen Transformation kann aus den Magnetisierungskurven jedoch nicht
ohne Weiteres bestimmt werden, da diese kein charakteristisches Merkmal aufweisen,
das dem Ende des Ubergangs zugeordnet werden kann.

Die Probe mit einem Palladiumgehalt von 28 % ist hier gesondert zu betrachten. Da sie
bei Zimmertemperatur in der bee-Phase vorliegt, kann der Abfall der Magnetisierung
nicht mit dem martensitischen Phaseniibergang in Verbindung gebracht werden. Hier
muss ein anderer Mechanismus zugrunde liegen. Die Proben mit einem Palladiumgehalt
von 29 % oder mehr in Abbildung 4.24 zeigen alle einen mehr oder weniger deutlich aus-
geprigten Ubergang. Die Ubergangstemperatur sinkt mit steigendem Palladiumgehalt
von My =47+ 2°C auf My, = —11+2 °C ab.

Die Magnetisierungskurve einer unbehandelten Probe mit einem Palladiumgehalt von
30 % ist in Abbildung 4.25 gemeinsam mit den Kurven gegliihter Proben gezeigt. Zu-
nachst fallt wieder auf, dass die bei 700°C gegliihte Probe keinen Phaseniibergang,
sondern lediglich einen leichten Abfall der Magnetisierung zeigt. Die anderen Proben
zeigen einen Ubergang mit Hysterese, der mit steigender Glithtemperatur deutlicher
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Abbildung 4.25: Bei verschiedenen Temperaturen gegliihte Proben der Zusammenset-
zung FezoPdsg: Alle transformierenden Proben zeigen einen deutlichen Abfall der Ma-
gnetisierung mit Beginn des martensitischen Phaseniibergangs.

wird und sich zu hoheren Temperaturen verschiebt. Einzige Ausnahme (neben der
bei 700 °C geglithten Probe) bildet die unbehandelte Probe, die kaum eine Hystere-
se aufweist und bei hoheren Temperaturen transformiert als die anderen Proben. Die
Martensitstart- und Austenitendtemperaturen M, und Ay, die aus den Magnetisie-
rungskurven gewonnen wurden, sind in Tabelle 4.2 zusammengefasst.

Glithtemperatur | unbeh. | 600°C | 700°C | 800°C | 900°C | 1000°C
M, 16£2°C[11+2°C| - [11£2°C[12£2°C[12+2°C
Ay 16+£2°C | 154+2°C 13+£2°C | 144£2°C | 14+2°C

Tabelle 4.2: Ubergangstemperaturen M, und Ay, wie sie aus den Magnetisierungskur-
ven der geglithten FerzoPdsg-Proben gewonnen wurden.

Die Zugabe von Kupfer beeinflusst das temperaturabhéingige Verhalten der Magne-
tisierung nicht signifikant. Abbildung 4.26 zeigt Magnetisierungskurven von Proben
der Zusammensetzung F€68’4Pd2973CU2’3 und Fe70’0Pd23,8cu672, die fiir eine Stunde bei
850 °C gegliiht und anschlieRend in Wasser abgeschreckt wurden. Die Ubergangstem-
peratur der Probe mit der Zusammensetzung Fegg 4Pdag 3Cus 3 liegt deutlich tiefer als
diejenigen der bindren Proben, bei einer Zusammensetzung von Fezo ¢Pdas sCug 2 ist sie
hingegen eher erhoht. Der gesamte Abfall der Magnetisierung ist dhnlich ausgepragt
wie in der bindren Legierung.
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Abbildung 4.26: Die Zugabe von Kupfer verdndert das temperaturabhéngige Verhalten
der Magnetisierung nicht signifikant gegeniiber binéren Proben.

4.3.4 Mechanische Eigenschaften

Mit Hilfe des in Kapitel 3 beschriebenen Vibrating- Reed-Experiments und mit Zugver-
suchen wurde ein Einblick in die mechanischen Eigenschaften binérer Eisen-Palladium-
Splats gewonnen. Dabei zeigte sich, dass sich das mechanische Verhalten fiir grofte und
kleine Dehnungen deutlich unterscheidet. Daher soll zunachst das rein elastische Ver-
halten bei sehr kleinen Dehnungen in einem Vibrating- Reed-Experiment vorgestellt wer-
den. Anschliefend wird das elastische und plastische Verhalten bei deutlich groferen
Dehnungen gezeigt, wie sie in Zugversuchen erreicht werden.

In dem Vibrating- Reed-Experiment kann aus der Eigenfrequenz f der freien Schwingung
mit Gleichung 3.19 der Elastizitdtsmodul £ mit

2T L,
E =12 (1,8752) T pf (4.2)

fiir eine Probe der Linge L, Dicke d und Dichte p = 8,9 - 103kg/m* ™) gewonnen
werden. Im Prinzip miisste hier der Einfluss der Dampfung auf die Eigenfrequenz f
der ungeddampften Schwingung durch f = +/f¢ — (\/27)? beriicksichtigt werden. Im
Rahmen der Messgenauigkeit ist jedoch auch bei maximaler Démpfung kein Unter-
schied zwischen f und fy zu erkennen. Fiir eine austenitische Fe;gPdso-Probe der Lén-
ge L = 16,7 &+ 0,5mm und Dicke d = 47 4+ 8 pm ergibt sich mit einer Frequenz von
f=176,7+0,1Hz bei Zimmertemperatur ein Elastizitdtsmodul von £ = 72 + 10 GPa,
fiir eine martensitische Fe;;Pdyg-Probe (L = 16,8 + 0,5mm, d = 59 £ 6,5mm, f =
112,8 + 0,2Hz) liegt er bei £ = 100 £ 11 GPa.

Der Elastizitdtsmodul adndert sich wédhrend des martensitischen Phaseniiberganges
stark. Daher bietet es sich an, die relative Anderung des Elastizitatsmoduls AE/Ey zu

(UDie Dichte wurde abgeschiitzt aus den molaren Massen von Eisen und Palladium und dem Volumen
der Einheitszelle des Austenits.
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Abbildung 4.27: Proben der Zusammensetzung Fe7;1Pdsg zeigen vor und nach dem
Phaseniibergang einen Anstieg des Elastizitditsmoduls. Wahrend des Ubergangs zwischen
70°C und 40°C fallt er jedoch stark ab. Die Dampfung steigt nach der Phasenumwand-
lung steil an.
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Abbildung 4.28: In Proben der Zusammensetzung Fe;qPdsg féillt der Elastizitdtsmo-
dul vor und wihrend des Phaseniibergangs stark ab. Dieser endet etwa bei —10°C. Die
Dampfung steigt nach der Phasenumwandlung steil an.
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betrachten. Zur besseren Vergleichbarkeit von Proben unterschiedlicher Zusammenset-
zung, die entsprechend bei verschiedenen Temperaturen transformieren, bezieht sich
die Anderung jeweils auf den kleinsten Wert des Elastizitatsmoduls, der am Ende des
Phasentibergangs auftritt.

In Abbildung 4.27 ist die temperaturabhéingige Anderung der Dampfung Q! und des
Elastizitatsmoduls AE/Ey einer Probe der Zusammensetzung Fe;1 Pdsg dargestellt. Bei
Temperaturen deutlich oberhalb und deutlich unterhalb des Phaseniibergangs steigt der
Elastizitdtsmodul mit sinkender Temperatur etwa linear an. Wahrend des Phaseniiber-
gangs fallt er dagegen um etwa 6 % ab und erreicht ein Minimum bei ca. 40°C. Die
Déampfung der Probe hingegen liegt bei Temperaturen oberhalb des Phaseniiberganges
weitestgehend konstant bei 0,5-1073. Wihrend des Phaseniiberganges beginnt sie leicht
anzusteigen und nimmt zu tiefen Temperaturen hin stetig weiter zu.

Der in Abbildung 4.28 dargestellte Elastizitdtsmodul einer Probe der Zusammenset-
zung Fe;oPdsy verhilt sich anders. Bereits bei Temperaturen weit oberhalb der Mar-
tensitstarttemperatur beginnt er deutlich abzufallen. Wéahrend des Phaseniiberganges
ist der Abfall am stirksten ausgeprigt. Uber den gesamten Messbereich betrigt die
Anderung 24 %. Bei etwa —10°C wird ein Minimum erreicht. Danach steigt der Ela-
stizitdtsmodul wieder leicht an. Die Dampfung ist bei hohen Temperaturen annédhernd
konstant und steigt nach dem Phaseniibergang steil an.

Erginzend zu den Vibrating- Reed-Messungen wurden Spannungs-Dehnungskurven an
einer Probe der Zusammensetzung Fe;oPd3q aufgenommen, die 150 Stunden bei 900 °C
gegliiht und anschliefend in Wasser abgeschreckt wurde. Zunéchst wurde bei verschie-
denen Temperaturen oberhalb, unterhalb und wéhrend des Phaseniibergangs das Ver-
halten fiir kleine Dehnungen bis etwa 1 % untersucht. Diese Messungen sind in Abbil-
dung 4.29 zu sehen. Anschlieffend wurden die Messungen bei groferen Dehnungen bis
zum Materialversagen wiederholt (Abbildung 4.30 und 4.31). Um den Anteil der elasti-
schen Verformung des Gesténges der Zugpriifanlage zu identifizieren, wurde dabei die
Langenanderung zuséatzlich mit dem Videoextensometer iiberpriift. Dabei ergab sich,
dass entgegen der Herstellerangaben ein signifikanter Anteil der von der Dehnungs-
messzelle aufgenommenen Dehnung auf elastische Verformung des Gesténges zurtick-
zufithren war. Dadurch erscheint der Anstieg der Spannungs-Dehnungskurve zu flach.
Um diesen Fehler zu eliminieren, wurde fiir die Messungen bei grofsen Dehnungen in
den Abbildungen 4.30 und 4.31 die Spannung gegen die mit dem Videoextensometer
ermittelte Dehnung aufgetragen. Da die Messungen bei kleinen Dehnungen nicht mit
dem Videoextensometer iiberpriift worden waren, wurden hier die mit der Dehnungs-
messzelle ermittelten Dehnungen so reskaliert, dass der aus dem Abfall der Spannung
beim Entlasten gewonnene Elastizitdtsmodul bei beiden Messungen iibereinstimmt.
Der Nullpunkt der Dehnung bleibt dabei festgelegt als derjenige Punkt, an dem die
Spannung anzusteigen beginnt. Wegen der Unsicherheit von etwa 20 %, mit der die
Dehnungen nach der Reskalierung behaftet sind, wurde aus diesen Messungen kein
Elastizitdtsmodul bestimmt.

In Abbildung 4.29 ist der Verlauf der Spannung fiir kleine Dehnungen bis etwa 1% bei
verschiedenen Temperaturen zu sehen. Es ist klar zu erkennen, dass sich die Kurven,
die bei Temperaturen deutlich oberhalb, deutlich unterhalb und wahrend des Phasen-
iibergangs aufgenommen wurden, qualitativ unterscheiden. Bei 40 °C, wenn sich die
Probe in der austenitischen Phase befindet, steigt die Spannung linear mit der Deh-
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Abbildung 4.29: Im Austenit (bei 40 °C) steigt die Spannung linear mit der Dehnung an.
Diese geht beim Entlasten vollsténdig zuriick. Wenn die Probe teilweise oder vollstédndig
martensitisch ist (3°C und —20°C), bleibt nach dem Entlasten ein Teil der Dehnung
bestehen. (Messung: C.Bechtold)
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nung an, bis sie bei einer Dehnung von etwa 0,65 % einen Wert von 150 MPa erreicht.
Bei dieser geringen Dehnung verhélt sich die Probe fast vollstdndig elastisch und beim
Entlasten bleibt keine signifikante Dehnung bestehen. Bei 3 °C, also wihrend des Pha-
seniiberganges, sind die Spannungs-Dehnungskurven immer noch weitestgehend linear,
die Steigung ist jedoch etwas flacher. Beim Entlasten bleibt eine geringe Dehnung zu-
riick. Beim erneuten Dehnen folgt die Spannung im Wesentlichen dem Verlauf des vor-
herigen Entlastens. Bei der maximalen Dehnung des letzten Zyklus flacht die Steigung
der Spannungs-Dehnungskurve etwas ab und nach dem Entlasten bleibt eine geringfii-
gig grofsere Dehnung der Probe bestehen. Da zu dieser Temperatur keine Messungen
mit dem Videoextensometer vorliegen, wurde die Reskalierung der Dehnungsachse grob
abgeschétzt. Bei —20 °C, wenn die Probe vollstédndig martensitisch ist, verhélt sie sich
qualitativ dhnlich wie bei 3°C. Das plastische Verhalten ist jedoch deutlicher ausge-
pragt und schon bei sehr kleinen Dehnungen unter 1% bleibt beim Entlasten eine
signifikante Dehnung von etwas mehr als 0,1 % bestehen. Der Abfall der Spannung
erfolgt dabei etwa mit der gleichen Steigung wie in den vorherigen Zyklen.

Die Abbildungen 4.30 und 4.31 zeigen, wie sich die Spannung bei groferen Dehnun-
gen verhélt. Bei 40 °C, wenn die Fe;oPdsp-Probe vollstandig austenitisch ist, steigt die
Spannung zunéchst sehr stark mit der Dehnung an. Beim Entlasten verschwindet die
Dehnung fast vollstédndig. Die Probe verhalt sich also im Wesentlichen elastisch. Ab ei-
ner Dehnung von etwa 1% flacht die Kurve deutlich ab und beim Entlasten bleibt eine
signifikante plastische Dehnung bestehen. Beim erneuten Dehnen folgt die Spannung
zunédchst dem Verlauf des vorherigen Entlastens. Sobald der Endzustand des letzten
Dehnungszyklus erreicht wird, flacht die Steigung der Spannungs-Dehnungskurve ab.
Beim erneuten Entlasten bleibt eine grofsere plastische Dehnung bestehen. Durch An-
passen einer Geraden an den linearen Teil des Spannungsabfalls beim Entlasten kann
ein Elastizitdtsmodul von 25 4+ 5 GPa gewonnen werden. Das Material ist also sehr
weich und duktil.

Bei —10°C ist die FeygPdsg-Probe vollstandig martensitisch. Anhand der Spannungs-
Dehnungs-Kurve in Abbildung 4.31 fallt sofort auf, dass sie bei dieser Temperatur
wesentlich weicher ist und das plastische Verhalten frither einsetzt. Der Anstieg der
Spannung mit der Dehnung ist deutlich flacher. Auch geringe Dehnungen gehen beim
Entlasten nicht vollstandig zuriick. Bei einer Dehnung von etwa 2% wird der An-
stieg der Spannung noch flacher und beim Entlasten geht die Dehnung unterhalb einer
Spannung von 25 MPa deutlich stéarker zuriick. Aufnahmen mit dem Videoextensome-
ter zeigen, dass sich hier die Probe leicht verdrillt. Bei einer Dehnung von 4 % fallt die
Spannung plétzlich ab. Bei weiteren Dehnungszyklen verhélt sich die Probe wie zuvor,
erscheint jedoch weicher und verdrillt sich beim Entlasten stédrker. Daher ist davon aus-
zugehen, dass der Spannungsabfall durch ein Einreifsen der Probe verursacht wurde,
weshalb die Kurve nur bis zu einer Dehnung von 4 % gezeigt wird. Bei einer Deh-
nung von 8 % versagt das Material vollstandig. Aus dem Riickgang der Spannung beim
Entlasten vor dem Einreiffen der Probe wurde ein Elastizitdtsmodul von 13 + 3 GPa
gewonnen. Im martensitischen Zustand ist das Material also ebenfalls duktil und noch
weicher als im Austenit.

An unbehandelten Proben der Zusammensetzung Fe;oPdsy und Fe;;Pdyg wurde auch
die magnetfeldinduzierte Dehnung bei Zimmertemperatur gemessen (Abbildung 4.32).
Die Léngendnderung der martensitischen Fe;iPdsg-Probe liegt bei der schrittweisen
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Abbildung 4.30: Bei Dehnungen unter 1 % verhélt sich die austenitische Probe elastisch,
bei groferen Dehnungen kommt plastisches Verhalten hinzu. (Messung: C.Bechtold)
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Abbildung 4.31: Im Martensit bleibt schon bei geringen Dehnungen ein plastischer
Anteil bestehen und die Probe ist weicher als im Austenit. Beim Entlasten verdrillt sich
die Probe. (Messung: C.Bechtold)
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Erhohung des Magnetfeldes zum Teil unter der Auflésungsgrenze des Gerits, weshalb
jeweils iiber fiinf aufeinander folgende Messpunkte gemittelt wurde, um die scheinba-
re Stufenform auszugleichen. Ein negativer Wert fiir die Dehnung e entspricht einer
Kontraktion der Probe. In einem senkrecht zur Messrichtung angelegten Feld von 0,5T
zieht sich die martensitische Probe um 0,05 % zusammen. Wird das Magnetfeld redu-
ziert, so dehnt sie sich wieder aus. Die Kontraktion ¢ der Probe hingt ndherungswei-
se linear mit dem angelegten Feld zusammen, so dass eine Gerade mit der Steigung
dd—g, ~ —0,118 % /T angepasst werden kann. Die austenitische Fe;oPdso-Probe zeigt ein
ahnliches Verhalten. Thre Dehnung ist mit 0,09 % bei 0,5 T etwas grofer, so dass auch

die angepasste Gerade eine etwas grofere Steigung von ;—;{ ~ —0,186%/T aufweist.
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Abbildung 4.32: In einem senkrecht zur Messrichtung angelegten Feld zieht sich sowohl
die martensitische als auch die austenitische Probe zusammen. (Messung: C.Bechtold)
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Kapitel 5

Diskussion der Ergebnisse

In diesem Teil der Arbeit sollen die in Kapitel 4 vorgestellten experimentellen Er-
gebnisse in einen gemeinsamen Zusammenhang gebracht und vor dem Hintergrund
der etablierten und aktuellen Literatur diskutiert werden. Besonderes Augenmerk soll
dabei auf die Frage gelegt werden, welche Faktoren die Bildung und Stabilitit der
martensitischen Phase und den martensitischen Phaseniibergang beeinflussen. In Ab-
schnitt 4.2 wurde beobachtet, dass neben der Zusammensetzung die Praparation der
Proben insbesondere die Glithbehandlung einen entscheidenden Einfluss darauf hat, ob
die Proben entmischen und welche Phase sich bei Zimmertemperatur einstellt. Dabei
fallt auf, dass jene Proben, die bei besonders tiefen Temperaturen einen martensitische
Ubergang von der fce- zur fet-Phase durchlaufen, eine besonders geringe Neigung zum
Entmischen zeigen. Die Stabilitéat der fcc-Phase gegen Entmischen oder die Bildung der
bee-Phase und der martensitische Phaseniibergang scheinen also eng miteinander ver-
kniipft zu sein, so dass es schwierig ist, diese beiden Phéanomene vollkommen getrennt
voneinander zu diskutieren. Der Ubersicht halber soll dennoch zunichst untersucht
werden, welche Faktoren die Dekomposition der Legierung beeinflussen und welche
Praparationsbedingungen die Bildung der fcc oder fct-Phase begiinstigen. Nach einer
ausfithrlichen Diskussion der mechanischen Eigenschaften der Splats im Austenit, im
Martensit und wihrend des Phaseniiberganges sollen die charakteristischen Anderun-
gen von Widerstand und Magnetisierung wahrend des Phaseniiberganges interpretiert
werden. Abschlieffend wird in einer zusammenfassenden Diskussion der Einfluss der
Praparation auf den martensitischen Phaseniibergang erlautert.

5.1 Stabilitat gegen Entmischen

Aus Abschnitt 2.7 ist bekannt, dass die bindre Eisen-Palladium-Legierung im ther-
modynamischen Gleichgewicht unterhalb von ca. 760 °C in eine geordnete Phase der
Zusammensetzung Fe;oPdsg und a-Eisen mit einer sehr geringen Menge Palladium
entmischt [19]. Ein dhnliches Verhalten ist fiir ternére Legierungen mit geringem Kup-
fergehalt zu erwarten und wird tatséchlich bei einem Teil der untersuchten Proben
beobachtet. Dabei ist ein klarer Einfluss der Abkiihlgeschwindigkeit zu erkennen: Je
schneller die Proben abgeschreckt werden, desto weniger Ausscheidungen von a-Eisen
und FesoPdsg finden sich in der Mischkristallmatrix. Dies ist nicht iiberraschend, da das
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Entmischen ein diffusiver Prozess ist und die Diffusionsgeschwindigkeit bekannterma-
fsen stark von der Temperatur und der treibenden Kraft abhéangt [27]. Bei der Bildung
makroskopischer Ausscheidungen muss Material iiber Entfernungen bewegt werden, die
weit grofer sind als interatomare Absténde. Solange die Probentemperatur nur wenig
unter der Mischbarkeitsgrenze liegt, ist zwar die Beweglichkeit der Atome grof, die
treibende Kraft zum Entmischen ist jedoch gering, so dass kaum Phasenseparation
stattfindet. Bei geringen Temperaturen hingegen ist zwar die treibende Kraft grofs,
die Beweglichkeit der Atome jedoch gering, so dass der Materietransport kinetisch ge-
hemmt ist. Die grofsten Ausscheidungen werden gefunden, wenn das Material léngere
Zeit bei mittleren Temperaturen gehalten wurde. Dies ist zum Beispiel der Fall, wenn
die Proben langsam im Ofen abkiihlen.

Doch auch in rasch abgekiihlten Proben sind Ausscheidungen zu finden, wenn die
Glithtemperatur unterhalb der Mischbarkeitsgrenze von 760 °C liegt. Die Rontgendif-
fraktogramme in Abbildung 4.17 zeigen, dass in Proben, die bei Temperaturen von
700 °C oder weniger gegliiht wurden, Eisenausscheidungen auftreten. Wegen der Tem-
peraturabhangigkeit der Diffusionsgeschwindigkeit ist der Eisen-Peak einer bei 700 °C
geglithten Probe starker ausgepréigt und schérfer als bei einer bei 600 °C gegliihten Pro-
be. Es haben sich also grokere Ausscheidungen gebildet. Dies wird durch die Uberprii-
fung der Probenzusammensetzung mit EDX an verschiedenen iiber die gesamte Fléache
der Probe verteilten Stellen bestatigt, die einen mittleren Eisengehalt von 70,3 +1,0 %
in der bei 700°C gegliihten Probe ergibt. In anderen Proben, die bei verschiedenen
Temperaturen gegliitht wurden (auch bei 600 °C), lag die Schwankung des Eisengehalts
unter +0,5%. Der Eisengehalt der bei 700°C gegliihten Probe variiert also deutlich
stiarker als bei den anderen Proben. Beim Vergleich von Proben verschiedener Zusam-
mensetzung, die der gleichen Warmebehandlung unterzogen wurden, zeigt sich jedoch,
dass nicht allein Glithtemperatur und Abkiihlgeschwindigkeit das Ausscheidungsver-
halten bestimmen. In einigen Proben werden auch bei hohen Glithtemperaturen und
hohen Abkiihlraten grofse Mengen an Ausscheidungen gefunden. Da die tibrigen Pra-
parationsparameter identisch sind, ist davon auszugehen, dass die Zusammensetzung
der Proben einen starken Einfluss auf ihre Neigung zum Entmischen hat.

Aus der Literatur ist bekannt, dass neben dem Verhéltnis der Atomradien und Elek-
tronegativitdten die Valenzelektronenkonzentration und insbesondere die Fiillung der
d-Bénder einen grofsen Einfluss auf die Mischbarkeit von Metallen hat [82, 83]. Das Mo-
dell von Hume-Rothery bezieht sich jedoch auf das thermodynamische Gleichgewicht,
ist auf Legierungen von Ubergangsmetallen mit Hauptgruppen-Elementen beschrinkt
und geht nicht auf das Mischungsverhalten der Ubergangsmetalle untereinander ein.
Zudem sind die Variationen der Zusammensetzungen der untersuchten Proben zu klein,
um das unterschiedliche Entmischungsverhalten anhand dieses Modells zu erklaren.

Stattdessen bietet es sich an, die Ergebnisse aus Abschnitt 4.2 in Beziehung zu aktu-
ellen Messungen von Hamann et al. zu setzen [25]. Hier wurden durch Sputterdepo-
sition polykristalliner Schichten auf oxidierte Siliziumsubstrate Materialbibliotheken
des ternédren Eisen-Palladium-Kupfer-Systems hergestellt. Aufféllig ist, dass in allen
untersuchten Schichten, die nicht den martensitischen Phaseniibergang durchlaufen,
Ausscheidungen auftreten. Zwar gibt es Hinweise, dass die Neigung zum Entmischen
in diinnen, auf Siliziumdioxid deponierten Schichten gegeniiber Massivproben deutlich
erhoht ist [66], die gleiche Tendenz wurde jedoch auch an den in dieser Arbeit unter-
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suchten Splats beobachtet: Proben, die den martensitischen Phaseniibergang bei tiefen
Temperaturen durchlaufen, zeigen eine geringere Neigung zum Entmischen.

Das bedeutet jedoch nicht, dass transformierende Proben grundsétzlich nicht entmi-
schen. So wird bei unbehandelten bindren Proben mit einem Palladiumgehalt von 29 %
ein martensitischer Phaseniibergang beobachtet, bei einer anschlieffenden Gliihbehand-
lung treten jedoch auch bei relativ hohen Abkiihlraten Ausscheidungen auf. Das Auf-
treten der Transformation allein scheint also kein hinreichendes Kriterium fiir die Sta-
bilitét zu sein. Diese Proben befinden sich allerdings in einem Konzentrationsbereich, in
dem nach dem Phasendiagramm von Cui et al. die bet-Phase und damit keine Trans-
formation zu erwarten wére [6]. Somit ist es wahrscheinlich, dass eine gemeinsame
Ursache fiir Stabilitdt und martensitische Transformation existiert, die mit der Zusam-
mensetzung der Legierung verkniipft ist, wihrend der martensitische Phaseniibergang
auch durch andere Faktoren beeinflusst wird, die in Abschnitt 5.4.3 diskutiert werden
sollen.

Um zu bestimmen, welche Einfliisse fiir die Stabilitét der Legierung verantwortlich sind,
bietet es sich wiederum an, das ternire System zu betrachten, da hier verschiedene Pa-
rameter wie Eisengehalt und Valenzelektronenkonzentration unabhéngig voneinander
variiert werden konnen. Beim Betrachten des terndren Phasendiagramms von Hamann
et al. ,das in Abbildung 5.1 skizziert ist, fallt auf, dass alle transformierenden Proben
ohne Ausscheidungen in einem schmalen Zusammensetzungsbereich liegen, der durch
zwei senkrechte Geraden begrenzt wird [25]. Entlang einer Geraden werden Eisen und
Palladium gleichermafen durch Kupfer ersetzt. Eine Gerade enthélt alle Punkte mit
Fer1_oPdag ,Cuy,, die andere alle Punkte mit Fers ,Pda; ,Cug, (0 < a < 3). Auf
den ersten Blick passt dies nicht mit den Ergebnissen aus Abschnitt 4.2 zusammen,
da stabile Phasen in Splats bei niedrigerem Eisengehalt gefunden wurden. Es ist je-
doch moglich, dass in diinnen Schichten die Grenze des Stabilitétsbereichs zu héherem
Eisengehalt verschoben ist. So ist bekannt, dass in binéren epitaktischen Filmen die
Grenze zwischen der bee- und der transformierenden fct-Phase im Vergleich zu massi-
ven Einkristallen um 2 Atomprozent zu hoherem Eisengehalt verschoben ist [6, 84]. Da
Transformation und Stabilitdt eng verkniipft sind, wiare damit auch eine Verschiebung
der Grenze des Stabilitédtsbereiches nicht verwunderlich. Ein Vergleich der Daten fiir
Massivmaterial von Cui et al. mit diinnen Schichten von Buschbeck et al. und der Ex-
trapolation der Daten von Hamann et al. zu binéren Schichten bestétigt dies [6, 25, 84].
Des Weiteren besteht die Moglichkeit, dass die von Hamann et al. angegebenen Eisen-
konzentrationen geringfiigig hoher sind als der tatsédchliche Eisengehalt der Schichten.
Der Grund hierfiir ist die Bildung einer diinnen Eisenoxidschicht an der Grenzflache
zum Substrat, die dazu fithrt, dass die Schichten geringfiigic an Eisen verarmen, was
bei einer Priifung mit EDX nicht nachweisbar ist. Dieser Effekt sollte jedoch nicht zu
einer Abweichung von 2 Atomprozent iiber das gesamte Volumen der Schicht fiihren.

Damit ldsst sich das Stabilitdtsverhalten aus Abschnitt 4.2 erkldren. Die Proben mit
Zusammensetzungen von Fe;oPdsg, Fer1Pdag und Fegg 4Pdag 3Cus 3 liegen alle in einem
Bereich, in dem nach dem Diagramm von Hamann et al. Ausscheidungen zu erwarten
wiren [25]. Die Probe mit der Zusammensetzung FezoPdas sCug 2 hingegen diirfte nicht
entmischen. Verschiebt man jedoch den Stabilitdtsbereich um 2 Atomprozent zu nied-
rigeren Eisenwerten, so enthélt er die drei erstgenannten Proben, wéihrend die Probe
mit 6,2 % Kupfer deutlich auerhalb liegt.
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Abbildung 5.1: Nach dem terndren Phasendiagramm der gesputterten Schichten von
Hamann et al. aus [25] liegen alle Proben ohne Ausscheidungen zwischen den griinen
Linien, die den Bereich zwischen Fe7;_,Pdsog_,Cus, und Fer3_,Pda7_,Cus, markieren.
Fiir Massivmaterial ist dieses Gebiet in den griin schattierten Bereich erweitert [6, 84].
Die roten Kreise reprisentieren die in dieser Arbeit untersuchten Proben.

Die Frage, warum gerade Proben aus dem oben genannten Zusammensetzungsbereich
stabil sind, bleibt jedoch unbeantwortet. Es konnen lediglich einige Faktoren als Ursa-
che fiir die Stabilitdt ausgeschlossen werden. Zunéchst einmal kann die Notwendigkeit
einer bestimmten Elektronenkonzentration ausgeschlossen werden, da in dem Stabili-
tatsbereich zwischen den oben genannten Geraden verschiedene Elektronenkonzentra-
tionen gefunden werden. Auch ein bestimmter Eisengehalt oder ein bestimmtes Ver-
haltnis von Eisen- und Palladiumkonzentration scheiden aus.

Die Verschiebung des Stabilitétsbereichs fiir diinne Schichten fithrt wieder zu praparati-
ven und mikrostrukturellen Einfliissen als Ursache fiir die Stabilitat zuriick. Die Schich-
ten von Hamann et al. wurden nach der Deposition fiir eine Stunde bei 850 °C gegliiht
und anschliefend mit einer moderaten Geschwindigkeit von 15K /s abgekiihlt, so dass
diese Proben mit den an Luft abgekiihlten Splats vergleichbar sein sollten. Die Verschie-
bung des Stabilitdtsbereichs zeigt jedoch, dass offenbar ein Unterschied zwischen den
Splats und diinnen Schichten besteht. Als moglich Ursachen miissen hier Oberflichen-
segregation und Korngrenzensegregation von Eisen in Betracht gezogen werden. Diinne
Schichten weisen ein grofseres Oberfliche-zu-Volumen-Verhaltnis auf als Splats. Da die
Korngrofe diinner Schichten in der Regel die Schichtdicke nicht {ibersteigt, ist aufser-
dem davon auszugehen, dass die Korner der Schichten kleiner sind als die der Splats,
so dass die Segregation von Eisen an Korngrenzen oder Oberflichen zu einer starkeren
Verarmung an Eisen fiihren wiirde. Damit wére der tatséichliche Eisengehalt innerhalb
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der Korner geringer als angegeben. Zudem konnten Grenzflachenspannungen einen ent-
scheidenden Einfluss haben. Kithnemund et al. konnten bei starker Wechselwirkung mit
dem Substrat einen deutlichen Einfluss auf das Separationsverhalten nachweisen [66].
Des Weiteren ist in diinnen Schichten immer mit einer intrinsischen Verspannung zu
rechnen, und dass Verzerrungen des Kristallgitters die thermodynamischen Eigenschaf-
ten von Mischkristallen beeinflussen kénnen, muss ebenfalls berticksichtigt werden [85].

Zusammenfassend lésst sich also festhalten, dass die Neigung der Proben zum Ent-
mischen sowohl durch die Praparation als auch durch ihre Zusammensetzung be-
einflusst wird. So begilinstigt Glithen bei Temperaturen unter 760°C oder langsames
Abkiihlen bei allen untersuchten Zusammensetzungen die Bildung von Ausscheidun-
gen. Bei hinreichend hohen Gliihtemperaturen und hinreichend schnellem Abkiihlen
sind diinne Schichten mit einer Zusammensetzung zwischen Fe;;_,Pdog_,Cus, und
Fess_oPdor_,Cuy, stabil gegen Entmischen. Fiir Splats ist dieser Bereich um 2% zu
niedrigerem Eisengehalt erweitert. Er enthélt alle Proben, die den martensitischen
Phaseniibergang durchlaufen. Es besteht also ein Zusammenhang zwischen der Trans-
formation und der Stabilitdt gegen Entmischen.

5.2 Phasen bei Zimmertemperatur

Die Ergebnisse aus Abschnitt 4.2 zeigen, dass im unbehandelten Zustand direkt nach
dem Splatquenching fast alle untersuchten bindren Proben bei Zimmertemperatur in
der fcc-Phase vorliegen. Lediglich Proben mit einem Palladiumgehalt um 29 % sind
martensitisch (fct) und unterhalb von 28% tritt die bee-Phase auf. Fiir hohen Palladi-
umgehalt ab 30 % stimmen diese Ergebnisse gut mit denen von Cui et al. und Matsui et
al. , die in Abbildung 2.9 gezeigt sind, iiberein |3, 6]. Bei niedrigerem Palladiumgehalt
zeigt sich jedoch eine Diskrepanz: In einkristallinem Material ist nach Cui et al. bereits
bei einem Palladiumgehalt unter 29 % die bce-/bet-Phase zu erwarten. An Polykris-
tallen hingegen beobachten Matsui et al. bei 29 % Palladium die fct-Phase. Abhangig
von der Kiihlrate wurde zudem eine Koexistenz der fct- und bee-Phase bis zu einem
Palladiumgehalt von 27 % beobachtet [3]. Die Autoren bieten jedoch keine Erklarung
fiir diese Kiihlratenabhéngigkeit an.

Eine dhnliche Kiihlratenabhéngigkeit ist in den Ergebnissen aus Abschnitt 4.2 zu se-
hen. Proben, die im unbehandelten Zustand in der fct-Phase vorliegen, transformieren
wahrend einer Glithbehandlung sukzessive in die bet- bzw. bee-Phase. Da beide Pha-
sen nacheinander an derselben Probe beobachtet werden, konnen Einfliisse der iiber
die Probe gemittelten Zusammensetzung ausgeschlossen werden. Auch starke lokale
Fluktuationen des Palladiumgehalts, die sich beim Gliithen aufgrund der Tendenz zum
Entmischen bilden kénnten, kommen nicht in Betracht. In den Diffraktogrammen in
Abschnitt 4.2.2 hat sich gezeigt, dass préferentiell Eisen ausgeschieden wird. Eine Ver-
armung an Eisen wiirde aber zu einem Anstieg des Palladiumgehalts und damit zur
Stabilisierung der fcc-Phase fiihren.

Stattdessen liegt es nahe, die Ursache in der Mikrostruktur der Probe zu suchen, die
sich wihrend einer Gliihbehandlung nachweislich andert. Vor der Glithbehandlung ist
die Mikrostruktur der Proben wegen der extremen Abkiihlgeschwindigkeit beim Splat-
quenching sehr feinkristallin mit vielen Defekten und starker Verzerrung des Kristall-
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gitters. Dies ist zum einen an der Form und Breite der Rontgenreflexe in Abbildung
4.7 und zum anderen an der Sdulenbreite der REM- und TEM-Bilder in Abschnitt 4.1
zu erkennen. Schon wéhrend einer kurzen Gliihbehandlung von 15 Minuten steigt die-
se Saulenbreite signifikant an. Dariiber hinaus kénnen Spannungen abgebaut werden
und Defekte ausheilen [27]. Damit liegt die Vermutung nahe, dass eine defektreiche
Mikrostruktur die fct-Phase gegeniiber der bet-Phase beglinstigt.

Der Grund dafiir, dass bei einer defektreichen Mikrostruktur bei Zimmertemperatur die
fct-Phase anstelle der bet-Phase auftritt, kann nicht einfach darin liegen, dass der Pha-
seniibergang von der fct- in die bet Phase kinetisch unterdriickt ist. Denn dieser Pha-
seniibergang ist diffusionlos und damit in weit geringerem Mafse temperaturabhéngig
als beispielsweise die Separation in die equiatomare Phase und a-Eisen. Zudem findet
der Ubergang von der fct- in die fce-Phase beim Heizen durchaus statt und ist mehrfach
reproduzierbar. Des Weiteren konnte beim Abkiihlen auf Stickstofftemperatur ein irre-
versibler Ubergang in die bct-Phase nachgewiesen werden; diese Transformation ist also
grundsatzlich auch moglich, findet jedoch erst weit unterhalb von Zimmertemperatur
statt. Es ist eine sehr grofe Unterkiihlung AT gegeniiber der Gleichgewichtstempera-
tur Ty notwendig, die nach dem Phasendiagramm von Cui et al. weit oberhalb von
Zimmertemperatur liegt [6]. Nach Abschnitt 2.1 muss also beim Phasentibergang eine
grofe nicht-chemische freie Enthalpie aufgebracht werden. Nach Abbildung 2.2 ist ein
Absenken der Martensitstarttemperatur mit dem Auftreten grofser innerer Reibung
verkniipft. Dann miisste allerdings auch der Ubergang von der fce- in die fct-Phase
zu tieferen Temperaturen verschoben sein. Dieser tritt jedoch deutlich oberhalb von
Zimmertemperatur auf.

Stattdessen muss beriicksichtigt werden, dass in polykristallinen verspannten Proben
schon vor Beginn des Phasentiibergangs eine signifikante elastischer Energie gespeichert
ist. Nach Gleichung 2.2 kann die Ubergangstemperatur von der fcc- in die fct-Phase
auch durch eine externe elastische Verzerrung verschoben werden, da diese in der fct-
Phase durch Ausrichten der Martensitvarianten besser kompensiert werden kann. Die
bee-Phase hingegen ist nicht tetragonal verzerrt, und die Verzerrung der bct-Phase
ist sehr viel geringer als die der fct-Phase, so dass ein Spannungsabbau hier deutlich
schwieriger ist. Im verzerrten Material ist also zu erwarten, dass sich die Ubergangs-
temperatur von der fct- in die bee-Phase zu tiefen Temperaturen verschiebt. Dies wird
durch die experimentellen Daten bestétigt: Die von Cui et al. untersuchten Einkristalle
haben die hochste Ubergangstemperatur [6], gefolgt von den polykristallinen Proben
aus den Arbeiten von Matsui et al. [3] und den geglithten Splats, wihrend die niedrig-
sten Ubergangstemperaturen in unbehandelten Splats gefunden werden.

Dass in verzerrten Proben die fct-Phase gegeniiber der bee-Phase begilinstigt ist, lasst
sich auch anhand der flachen Energielandschaft entlang des Bain-Pfades verstehen, die
von Buschbeck et al. berechnet wurde und in Abbildung 2.10 zu sehen ist [51]. In
der Umgebung des fct-Minimums ist die Energielandschaft noch flacher als im bce-
Minimum, so dass fiir die gleiche elastische Verzerrung eine geringere Energie aufge-
wandt werden muss. Bei der Interpretation von Abbildung 2.10 ist jedoch zweierlei zu
beachten: Zum einen wurden die Berechnungen fiir einen Palladiumgehalt von 30 % am
absoluten Temperaturnullpunkt durchgefiihrt. Bei endlichen Temperaturen ist davon
auszugehen, dass sich die Enthalpien durch den Einfluss der Entropie leicht gegenein-
ander verschieben. Des Weiteren kann ein leicht reduzierter Palladiumgehalt die Lagen
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der Energieminima beeinflussen. Zum anderen haben Buschbeck et al. zwar die Ener-
gien fiir verschiedene tetragonale Verzerrungen berechnet, die Atome wurden jedoch
auf ihren Positionen fixiert. In einem realen Kristall hingegen kann das Gitter relaxie-
ren, um unter Umstédnden eine giinstigere Konfiguration anzunehmen. Dies wurde in
aktuellen Berechnungen von Gruner et al. beriicksichtigt, die Relaxationsprozesse er-
lauben und tatséchlich die bee-Phase als Grundzustand bestétigen [54]. Hier zeigt sich
eine gute Ubereinstimmung zwischen den theoretischen Vorhersagen der Simulationen
und den hier erhaltenen experimentellen Ergebnissen: In einem starren Gitter tritt die
fct-Phase auf. Werden jedoch, beispielsweise durch eine Glithbehandlung, Relaxations-
prozesse ermoglicht, stellt sich die bee-Phase ein.

Zur relativen Stabilitdt der Phasen in Eisen-Palladium-Kupfer-Legierungen existieren
noch keine Berechnungen. Generell wire wegen des geringen Radius der Kupferatome
ein geringeres Volumen der Einheitszelle zu erwarten. Im Rahmen der Messgenauigkeit
wird dies jedoch nicht beobachtet. Die Masse der Kupferatome liegt zwischen der von
Eisen- und Palladiumatomen. Abhéngig davon, welche Atomsorte durch Kupfer ersetzt
wird, kann damit das Phononenspektrum zu hoheren oder niedrigeren Frequenzen ver-
schoben werden. Da der martensitische Phaseniibergang eng mit einem Aufweichen
bestimmter Phononenmoden verkniipft ist, kann ein Einfluss auf die Ubergangstem-
peratur und damit auf die bei Zimmertemperatur vorliegende Phase erwartet werden.
Eine direkte Verbindung zwischen dem Kupfergehalt und der Ubergangstemperatur ist
den vorliegenden Daten jedoch nicht zu entnehmen.

Allerdings existiert ein indirekter Einfluss des Kupfergehalts iiber die Valenzelektro-
nenkonzentration. Den experimentellen Daten von Hamann et al. in Abbildung 5.1 ist
zu entnehmen, dass auflerhalb des Stabilitdtsbereichs der fct-Phase die Grenze zwi-
schen der fct- und der bee-Phase etwa bei einer Valenzelektronenkonzentration von
e/a = 8,59 verlduft [25]. Dieses Verhalten wird von den geglithten und in Wasser ab-
geschreckten Splats bestétigt. Proben mit mehr als 8,59 Valenzelektronen pro Atom
liegen, sofern sie nicht entmischen, in der fce- oder fct-Phase vor, wihrend Proben mit
einer geringeren Valenzelektronenkonzentration zumindest zum Teil in der bce- bzw.
bet-Phase vorliegen (siehe Tabelle 5.1). Die Zugabe von Kupfer ermoglicht es also, auch
bei einem Palladiumgehalt unter 30 % die fce-Phase zu bewahren bzw. bei einem festen
Eisengehalt die Valenzelektronenkonzentration zu erhéhen.

Im Hinblick auf technische Anwendungen, beispielsweise des Formgedachtniseffekts,
ist diese Moglichkeit, bei fester Valenzelektronenkonzentration den Eisengehalt zu er-
hohen, hochst interessant. Die Daten von Hamann et al. weisen darauf hin, dass die

Zusammensetzung e/a Phase M

Fezp0Pdas sCug 2 8,66 fct 33°C
F€6874Pd2973C112’3 8,64 fee —-35 OC
Fezo,0Pds0,0 8,60 fce 13°C
F€7172Pd277SCU.170 8,59 fct + bet 77°C
Feq oPdag o 8,58 fct + bet 52°C

Tabelle 5.1: Bei einer Valenzelektronenkonzentration unter 8,59 tritt in gegliithten Pro-
ben die bee- oder bet-Phase auf.
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Abbildung 5.2: Die Ubergangstemperatur steigt linear mit dem Eisengehalt der Proben
an.
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Abbildung 5.3: Proben mit mehr als 8,59 Valenzelektronen pro Atom liegen nach dem
Glithen in der fcc-Phase (blaue Kreise) vor. Bei einer niedrigeren Valenzelektronenkon-
zentration tritt auch die bet-Phase (rote Dreiecke) auf. Eine Korrelation mit der Uber-
gangstemperatur ist jedoch nicht zu erkennen.
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Ubergangstemperatur sowohl vom Eisengehalt als auch von der Elektronenkonzentra-
tion abhéngt [25]. Der Anstieg der Ubergangstemperatur mit dem Eisengehalt wird
durch die Ergebnisse der Splats (Abbildung 5.2) bestétigt. Fine Abhéngigkeit von der
Elektronenkonzentration ist jedoch nicht zu erkennen (siehe Abbildung 5.3). Damit ist
es moglich, durch Einstellen einer geeigneten Valenzelektronenkonzentration die fcc-
bzw. fct-Phase zu stabilisieren und gleichzeitig durch Erhohen des Eisengehalts die
Ubergangstemperatur anzuheben. Die Daten in Tabelle 5.1 und Abbildung 5.3 zeigen
jedoch auch, dass die hochsten Ubergangstemperaturen in Proben auftreten, die zum
Teil in der bet-Phase vorliegen. An der Phasengrenzflache wird das Kristallgitter ver-
zerrt. Die dabei entstehenden Spannungen koénnen nach Gleichung 2.2 ebenfalls die
Ubergangstemperatur erhéhen.

Damit konnte in diesem Abschnitt gezeigt werden, dass nicht nur die Zusammensetzung
bestimmt, welche Phase sich bei Zimmertemperatur einstellt. Auch die Mikrostruktur
der Proben ist von entscheidender Bedeutung: Eine hohe Defektdichte begiinstigt die
Bildung der fct-Phase. Erhalt das Kristallgitter die Mdoglichkeit, Defekte abzubauen
und zu relaxieren, so transformieren Proben mit einer Valenzelektronenkonzentration
unter 8,59 Elektronen pro Atom in die bece-Struktur. Bei einer hoheren Valenzelek-
tronenkonzentration tritt die fct-Phase auch im relaxierten Zustand auf. Die Trans-
formationstemperatur von der fct- in die fcc-Phase héangt direkt vom Eisengehalt der
Proben ab. Die Zugabe von Kupfer ermoglicht es, bei fester Elektronenkonzentration
den Eisengehalt und damit die Ubergangstemperatur zu erhéhen.

5.3 Mechanische Eigenschaften

Fiir eine genaue theoretische Vorhersage der Zusammenhénge zwischen Eisengehalt,
Valenzelektronenkonzentration und Kristallstruktur miissen in Legierungen mit Uber-
gangsmetallen auch die d-Bander und deren Fiillung beriicksichtigt werden, die das
magnetische Verhalten des Materials bestimmen. Uber Magnetovolumeninstabilitéiten
sind diese mit den atomaren Abstdnden und der Kristallstruktur verkniipft, so dass mit
einfachen Modellen keine Vorhersagen mehr getroffen werden kénnen. Wie schwierig
derartige Berechnungen sind, zeigen die Diskrepanzen zwischen den Ergebnissen von
Buschbeck et al. [51] und Gruner et al. [86]. Diese Schwierigkeiten liegen zum Teil darin
begriindet, dass die Energieunterschiede zwischen den verschiedenen Strukturen sehr
klein sind. Doch gerade die Tatsache, dass sich die Energien der verschiedenen Struk-
turen kaum unterscheiden, ermoglicht das interessante Verhalten des Materials unter
mechanischer Belastung.

Wie klein die Energiedifferenzen zwischen den verschiedenen Strukturen sind, zeigt sich
beispielsweise in den Ergebnissen aus Abschnitt 4.2.4 anhand der Tatsache, dass die
Kristallstruktur einer Probe bei konstanter Temperatur durch die massive mechanische
Verformung beim Walzen irreversibel verdndert werden kann. Die riicktreibende Kraft,
um die urspriingliche Struktur wieder anzunehmen, ist zu gering, um die transformati-
onbedingten Reibungsverluste und die durch die mechanische Verformung verursachten
Verzerrungen zu iiberwinden. Doch auch bei weitestgehend elastischer Verformung ist
der Einfluss der flachen Energielandschaft nicht zu iibersehen.



80 Diskussion der Ergebnisse

Im néchsten Abschnitt soll daher zunéchst das elastische und plastische Verhalten
der Splats bei uniaxialem Zug interpretiert werden. Anschlieffend wird die durch ein
Magnetfeld induzierte Dehnung analysiert. Im darauffolgenden Abschnitt wird das
Aufweichen des Kristallgitters wihrend des Phaseniiberganges diskutiert, das in dem
Vibrating- Reed-Experiment beobachtet wurde, und die die daraus gewonnenen Elasti-
zitdtsmoduli mit denen der Zugversuche verglichen. Abschlieffend werden die Ursachen
fiir den Anstieg der Dampfung nach dem Phaseniibergang ertrtert.

5.3.1 Spannungsinduzierte Dehnung

Die Verdnderung der Kristallstruktur beim Dehnen in Abbildung 4.15 zeigt deutlich,
dass die Energieunterschiede zwischen den verschiedenen Phasen sehr gering sind. Im
Zusammenhang mit den Spannungs-Dehnungskurven in Abbildung 4.29 veranschau-
licht sie direkt den Energieverlauf einer uniaxialen Verzerrung entlang des Bainpfades.
Beim uniaxialen Dehnen von isotropem Material wiirde man eine Vergoferung der
Atomabsténde in Zugrichtung und eine Verkleinerung senkrecht dazu erwarten. Da die
Rontgenstrahlung senkrecht zur Zugrichtung einféllt, miissten sich alle Peaks zu grofse-
ren Winkeln verschieben [87]. Abbildung 4.15 zeigt jedoch ein anderes Verhalten. Der
fec/fet(111)-Peak veréndert seine Position nicht, der Abstand der (111)-Ebenen und
damit die Lange der Raumdiagonalen senkrecht zur Zugrichtung bleibt also konstant.
Der (200)-Peak hingegen verschwindet, die Kohédrenzldnge in (200)-Richtung ist also
deutlich reduziert, wie es in stark verzwillingtem Martensit beobachtet wird. Intuitiv
wiirde man erwarten, dass sich bei der Bildung von spannungsinduziertem Martensit
die Martensitvarianten mit ihrer langen Achse in Dehnungsrichtung orientieren und der
fce(200)-Peak zur fet(200)-Position wandert. Der fct-Martensit hat jedoch zwei lange
Achsen. Auch wenn eine davon in Dehnungsrichtung ausgerichtet wird, bleibt die M6g-
lichkeit der Orientierung der anderen langen Achse senkrecht zur Probenoberflache.

Bei uniaxialer Dehnung wandert die Struktur der Proben also entlang des Bainpfades
von der fce- zu einer stark verzwillingten fct-Struktur. Entsprechend der flachen Ener-
gielandschaft ist hierfiir nur eine geringe Energie nétig, wie der niedrige Elastizitdtsmo-
dul von nur 25 GPa zeigt, der aus der Spannungs-Dehnungskurve einer austenitischen
Probe in Abbildung 4.30 gewonnen wurde. Bei weiterer Dehnung richten sich die Mar-
tensitvarianten zum Teil aus, so dass sie der Spannung maximal nachgeben. Gleichzeitig
setzen plastische Prozesse ein, die zu einer irreversiblen Dehnung und schliefslich zum
Reifen des Materials fiihren. Bei diesen plastischen Prozessen kann es sich nicht um
die Reorientierung der Varianten des spannungsinduzierten Martensits handeln, da das
Material beim Entlasten zuriick in die austenitische Phase transformiert. Dabei miisste
sich die durch die Reorientierung verursachte Dehnung zuriickbilden.

Kato et al. beobachten in Zugversuchen an Polykristallen der Zusammensetzung
Fesp5Pdgg s ein sehr dhnliches Spannungs-Dehnungsverhalten [50]: Zunéchst steigt
die Spannung steil und nahezu linear mit der Dehnung an, bei hoheren Spannungen
iiber 150 MPa flacht die Kurve jedoch deutlich ab. Auf Lichtmikroskop-Bildern der
gedehnten Proben ist dabei deutlich das fiir Martensit typische Streifenmuster zu
erkennen. Beim Entlasten bildet sich dieses Muster zuriick, es bleibt jedoch auch hier
eine signifikante Dehnung bestehen. Kato et al. erkldren diese irreversible Dehnung
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damit, das sich wahrend des Zugversuches Versetzungen durch den Austenit bewe-
gen. Die damit verbundene Plastizitdt {iberlagert das superelastische Verhalten des
spannungsinduzierten Martensits.

Die Reorientierung von Martensitvarianten der Splats kann in den bei tieferen Tem-
peraturen fiir kleine Dehnungen aufgenommenen Spannungs-Dehnungskurven besser
beobachtet und verstanden werden. Da das Material bereits in der martensitischen
Phase vorliegt, kann die Bildung von spannungsinduziertem Martensit von der Reori-
entierung der Varianten getrennt werden. Wie in Abschnitt 4.3.4 beschrieben, steigt
beim Dehnen des Materials die Spannung zunéchst linear an, beim Entlasten sinkt sie
etwas starker wieder ab. Dabei geht nur der elastische Anteil der Dehnung zuriick und
eine plastische Verformung bleibt bestehen. Beim erneuten Dehnen flacht die Steigung
der Spannungs-Dehnungskurve ab, sobald der Endzustand des letzten Dehungszyklus
erreicht wird. Es setzen wieder plastische Prozesse ein und nach dem Entlasten bleibt
eine grofsere Dehnung der Probe bestehen. Da bei kleinen Dehnungen nur bei niedri-
gen Temperaturen (im Martensit) und nicht bei hohen Temperaturen (im Austenit)
ein plastischer Anteil zuriickbleibt, ist dieses Verhalten auf die Umorientierung von
Martensitvarianten zuriickzufithren. Bei hoheren Temperaturen und gréfteren Dehnun-
gen kommen andere plastische Effekte wie beispielsweise Versetzungsgleiten, Verset-
zungsklettern oder Korngrenzengleiten oder Zwillingsbildung ) hinzu [27]. Die wich-
tigsten Spannungsrelaxationsmechanismen in Eisen-Palladium wurden von Edler und
Kiithnemund anhand von Molekulardynamiksimulationen und Messungen der mechani-
schen Spannungen bei der Deposition diinner epitaktischer Eisen-Palladiumschichten
Schichten untersucht [66]. Daher ist bekannt, dass zumindest bei hohen Temperatu-
ren in ausscheidungsfreiem Material die mechanische Verspannung vorzugsweise durch
den Einbau voller Versetzungen abgebaut wird. Der Einbau von 1/6 (112) Shockley-
Partialversetzungen, der zur Bildung von Mikrozwillingen in der fcc-Phase fiihrt, ist
hingegen eher in der geordneten L1, Phase zu erwarten [66].

Sowohl fiir martensitische als auch fiir austenitische Proben kann aus dem Abfall der
Spannung beim Entlasten der Elastizitdtsmodul gewonnen werden. Dabei ist zu beach-
ten, dass in die Berechnung der Spannung aus der anliegenden Kraft die Breite und
die Dicke der Probe eingehen. Die Dicke ist jedoch nicht iiber die gesamte Probe ho-
mogen und daher mit einem recht grofen Fehler von etwa 10 % behaftet. Auch durch
eine ungleichméfige Einspannung der Probe konnen Fehler auftreten. Wenn die Pro-
be nicht auf ihrer gesamten Breite gleichméfg belastet wird, sondern auf einer Seite
etwas stirker gezogen wird, muss die gesamte Kraft von dieser Seite der Probe kom-
pensiert werden. Die tatséchlich gedehnte Flache der Probe ist dann deutlich kleiner
als der gemessene Probenquerschnitt. Damit ist auch die tatséchlich auf das Materi-
al wirkende Spannung sehr viel grofier als angenommen. Entsprechend wird dann der
Elastizitatsmodul der Probe unterschétzt. Die Tatsache, dass sich die Probe im mar-
tensitischen Zustand beim Entlasten nach grofen Dehnungen verdrillt (siehe Abschnitt
4.3.4), spricht dafiir, dass sie nicht vollkommen gerade eingespannt war. Die damit ein-
hergehende ungleichméfige Belastung fithrte dann auch zum Einreiffen der Probe. Der
fiir tiefe Temperaturen gefundene Elastizitdtsmodul ist also etwas zu niedrig. Grund-
sétzlich sind die Grofen der in diesem Experiment gefundenen Werte von 13 GPa bzw.

(W Auch in der fecc-Phase kénnen Zwillinge entstehen. Diese sind nicht mit den Varianten des Mar-
tensit zu verwechseln.
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25 GPa fiir den Elastizitatsmodul durchaus realistisch. Sie sind fast identisch mit den
von Kato et al. gefundenen Werten [50]. Des Weiteren liefern Messungen von Edler

et al. mit einem Nanoindenter fiir freistehende einkristalline Schichten ebenfalls Werte
der Grofenordnung 15 GPa [21].

Besonders interessant ist der Vergleich der Ergebnisse aus den Zugversuchen in dieser
Arbeit mit Messungen von Bechtold et al. an einkristallinen Fe;oPdso-Schichten in
der bet-Phase [88], die mit derselben Anlage durchgefiihrt wurden, an der auch die
hier gezeigten Kurven gemessen wurden. Die Form der Spannungs-Dehnungskurven
ist fast identisch zu den in dieser Arbeit gemessenen Kurven. Aus dem Abfall der
Spannung beim Entlasten wird ebenfalls ein Elastizitdtsmodul von 15 GPa gewonnen.
Lediglich die plastische Dehnung ist mit insgesamt 0,4 % etwas grofser. Dies ist jedoch
nicht verwunderlich, da in einkristallinen Schichten die Bewegung von Zwillingsgrenzen
weniger durch Defekte behindert wird, so dass bei gleicher Spannung ein héheres Mafs
an Reorientierung erreicht werden kann. Das elastische Verhalten einkristalliner Filme
und polykristalliner Folien ist also fast identisch, wéahrend sich ihr plastisches Verhalten
geringfiigig unterscheidet.

Bemerkenswert ist dabei, dass entgegen der theoretischen Vorhersage geméf Abbildung
2.4(a) weder bei hohen noch bei niedrigen Temperaturen ein Martensitplateau auftritt,
obwohl die Rontgendiffraktogramme das Auftreten von Martensit belegen. Dies ist zum
Teil damit zu erkldren, dass fiir die einzelnen Korner je nach Orientierung der Energie-
gewinn durch Ausrichten der Martensitvarianten unterschiedlich grofs ist. Je kleiner der
Winkel zwischen der kurzen Achse und der Dehnungsrichtung ist, desto weiter kann das
Korn durch Umorientierung der Spannung nachgeben, und umso grofer ist der Energie-
gewinn. Entsprechend ist eine geringere Spannung notwendig, um die Reorientierung
herbeizufiihren. Daher gibt es in polykristallinem Material nicht notwendigerweise eine
feste Spannung o,., bei der die Reorientierung stattfindet, sondern einen ausgedehnten
Spannungsbereich, in dem die Martensitvarianten sukzessive ausgerichtet werden.

Allerdings unterliegt die plastische Verformung polykristallinen Materials durch Reori-
entierung der Martensitvarianten dhnlichen Beschriankungen wie die Verformung durch
Abgleiten. Die Verformung durch Reorientierung kann, analog zum Abgleiten, inner-
halb eines Korns nur in bestimmte kristallographische Richtungen erfolgen. Da sich
ein einzelnes Korn nicht unabhéngig von seiner Umgebung verformen kann, muss die
Spannung hinreichend grofs sein um (analog zur Aktivierung der Schmidschen Gleitsy-
steme) mehrere Kérner unterschiedlicher Ausrichtung zu reorientieren [27]. Zudem ist
von anderen Materialsystemen wie z. B. Nickel-Titan bekannt, dass auch in polykri-
stallinem Material ein Martensitplateau auftritt [89]. Das Vorhandensein verschiedener
Orientierungen allein verhindert also nicht das Aufreten des Martensitplateaus.

Das Ausbleiben des Martensitplateaus kann auch damit erkldrt werden, dass die Struk-
tur nicht entzwillingt, d.h. die Martensitvarianten werden nicht vollstandig in Deh-
nungsrichtung ausgerichtet. Ein solches Verhalten wird durch das Fehlen des fct(200)-
und (002)-Peaks in den Réntgendiffraktogrammen in Abbildung 4.15 bestétigt. Der
Grund hierfiir ist in der defektreichen Mikrostruktur der Proben zu finden. Korngren-
zen, Versetzungen, mikroskopische Ausscheidungen und andere Defekte behindern die
Bewegung der Zwillingsgrenzen durch das Material [66], so dass zur Ausrichtung der
Martensitvarianten eine hohe Energiebarriere iiberwunden werden muss. Zudem kann
je nach Art der Defekte und deren lokaler Dichte die zur Ausrichtung nétige Spannung
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der verschiedenen Zwillingsdoméanen sehr unterschiedlich sein. Insbesondere wenn die
lokalen Gitterverzerungen aufgrund der defektreichen Mikrostruktur eine bestimmte
Ausrichtung der Zwillingsdoménen begiinstigen, kann die zur Reorientierung nétige
Spannung sehr hoch sein. Das Phdnomen, dass sich der Martensit durch eine fein ver-
zwillingte Mikrostruktur der umgebenden Matrix anpasst, wurde unter anderem von
Khachaturyan et al. beschrieben [90, 91]. Eine solche Struktur wird in der englischen
Literatur als adaptive Martensite bezeichnet.

Das Spannungs-Dehnungsverhalten austenitischer Proben ist also durch das Auftreten
von stark verzwillingtem spannungsinduziertem Martensit geprégt. Da bei groferen
Dehnungen plastische Prozesse auftreten und sich die Martensitvarianten wegen der
hohen Defektdichte nicht ausrichten, tritt das charakteristische Martensitplateau nicht
auf. Mit einem Elastizitdtsmodul von 25 GPa ist das Material erwartungsgeméfs sehr
weich. Im martensitischen Zustand ist es mit einem Elastizitdtsmodul von 13 GPa, wie
er auch in einkristallinen Filmen beobachtet wird, noch weicher, und es kommt teilweise
zu einer Reorientierung der Martensitvarianten.

5.3.2 Magnetfeldinduzierte Dehnung

Da die defektreiche Mikrostruktur die Zwillingsbewegung sogar in gegliihten Proben
offensichtlich stark einschrénkt, ist mit dem Aufreten magnetfeldinduzierter Reorien-
tierung nicht zu rechnen. Dennoch zeigt die Messung in Abbildung 4.32 eine deutliche
Langenanderung der Probe im Magnetfeld. Konstruktionsbedingt waren Dehnungs-
messungen im Magnetfeld nur bei Zimmertemperatur moglich. In diesem Bereich sind
Proben der Zusammensetzung Fe;; Pdyg zwar martensitisch, Proben der Zusammenset-
zung Fe;oPdjy sind jedoch austenitisch. Da beide Proben eine Langendnderung zeigen,
obwohl im Austenit keine magnetfeldinduzierte Reorientierung auftreten kann und die
Dehnung beim Abschalten des Magnetfeldes verschwindet, handelt es sich hier um
konventionelle Magnetostriktion. Eine Extrapolation der Langenidnderung von 0,05 %
bei 0,5 T zum Séttigungsfeld bei ca. 1,2T ergibt eine Séattigungsmagetostriktion von
1,4-1073. Dieser Wert liegt deutlich hoher als die von Matsui et al. ermittelte Magne-
tostriktionskonstante von A, = 5-107° [1]. Wada et al. fanden jedoch in Polykristallen
mit einem Palladiumgehalt von 30% eine Lingeninderung der Gréfenordnung 10~
[92] und Kubota et al. beobachteten in schmelzgesponnenen Béndern der Zusammen-
setzung Ferp4Pdag g eine magnetfeldinduzierte Léngenédnderung von 0,07 % in einem
Feld von 0,7 T [93]. Das entspricht genau der Léngenénderung, die im vorliegenden Ex-
periment beobachtet wurde. In unbehandelten Splats ist also die magnetfeldinduzierte
Reorientierung unterdriickt, es tritt jedoch konventionelle Magnetostriktion auf, deren
Ausmaft den Beobachtungen anderer Arbeiten entspricht.

5.3.3 Aufweichen des Kristallgitters beim Phaseniibergang

Wie schon in Kapitel 2 erwiihnt, basieren die Anderungen der Kristallstruktur und die
damit einhergehenden Verédnderungen von Magnetisierung und Widerstand auf dem
Aufweichen des Kristallgitters wihrend des martensitischen Phaseniibergangs. Dieses
Aufweichen lisst sich anhand der temperaturabhéingigen Anderung des Elastizitéits-
moduls beim Vibrating- Reed-FExperiment in Abbildung 4.27 und 4.28 gut beobachten.
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Zunichst fillt dabei auf, dass in den Proben mit einem Palladiumgehalt von 30 %
ein deutlich starkeres Aufweichen zu beobachten ist als in Proben mit 29 % Palladium.
Diese Differenz lasst sich durch die Nahe der Fe;;Pdag-Probe zum Rand des Stabilitats-
bereichs der transformierenden Phasen erklaren. Da Material dieser Zusammensetzung
im Grundzustand die bee-Struktur annimmt und nur wegen fehlender Relaxationsmog-
lichkeit in der fct-Phase verbleibt, ist davon auszugehen, dass lokal kleine Bereiche in
der bce-Phase vorliegen. Zum Teil sind diese sogar so grof, dass sie in den Rontgen-
diffraktogrammen sichtbar werden. Da die bee-Struktur aus der fet-Struktur lediglich
durch eine weitere Verzerrung entlang des Bainpfades entsteht, ist davon auszugehen,
dass diese Bereiche in der bee-Struktur die elastischen Schwingungen nicht wesent-
lich stérker behindern als Keime des in die fct-Struktur transformierten Materials,
sie durchlaufen jedoch keinen weiteren Phaseniibergang und tragen somit nicht zum
Aufweichen des Gitters bei.

Des Weiteren ist bemerkenswert, dass in den Proben der Zusammensetzung FezqPdsg
das Kristallgitter schon bei Temperaturen deutlich oberhalb der Phaseniibergangs auf-
weicht, lange bevor in den Rontgendiffraktogrammen Reflexe der fct-Phase auftau-
chen. Das Aufweichen des Gitters kann damit als Vorbote fiir den Phaseniibergang
betrachtet werden. Aus der Literatur sind verschiedene dieser Precursor-Phdnomene
bekannt. So beobachten Foos et al. bei Temperaturen oberhalb des Phaseniibergangs
im Elektronenmikroskop ein charakteristisches Beugungsmuster, das sie als Tweed-
Pattern bezeichnen [94]. Oshima et al. assoziieren diese Beugungsmuster mit lokalen
Verzerrungsfeldern, die von mikroskopischen Martensitscheibchen verursacht werden
[95]. Solche Martensitscheibchen kénnen nach Felten et al. aufgrund lokaler Nahord-
nung schon bei Temperaturen deutlich oberhalb des Phaseniibergangs entstehen [96].
Da der Martensit aus dem Austenit durch eine tetragonale Verzerrung entsteht, muss
hier also eine (zumindest lokale) elastische Instabilitét vorliegen, wie sie beispielsweise
durch das Aufweichen der TA; Phononenmode gegeben ist [86]. Nach Finlayson ent-
wickelt sich diese Soft Mode, die zu einem Aufweichen der elastischen Konstanten fiihrt,
schon bei Temperaturen deutlich oberhalb des Phaseniibergangs [97|. Das Aufweichen
der elastischen Konstanten wurde fiir Einkristalle eingehend untersucht [12] und fiir
schmelzgesponnene Béander bestatigt [98].

In Proben der Zusammensetzung Fe;; Pdyg hingegen beginnt das Gitter erst mit Einset-
zen des Phaseniiberganges aufzuweichen. Hier fehlt also offenbar jene Instabilitéat, die
nach einer Hypothese von Owen den martensitischen Phaseniibergang erst erméglicht
[99]. Auch diese Besonderheit kann damit erkldrt werden, dass das Material bei die-
ser Zusammensetzung eigentlich in der bce-Phase vorliegen sollte und zum Teil auch
vorliegt. Zum einen {iberlagert der Anstieg des Elastizitdtsmoduls der nichttransfor-
mierenden bee-Phase den Abfall des Elastizitdtsmoduls der transformierenden Anteile
der Probe. Zum anderen liegen diese Proben, wie oben diskutiert, nur wegen der un-
gilinstigen Mikrostruktur in der fct-Phase vor. Wie die Berechnungen von Opahle und
Gruner zeigen, konnen daher die potenzielle Energielandschaft und damit die elasti-
schen Eigenschaften ganz anders sein und ein anderes temperaturabhéngiges Verhalten
aufweisen als in den Proben der Zusammensetzung Fe;qPds.

Das unterschiedlich starke Aufweichen des Kristallgitters vor dem Phaseniibergang
spiegelt sich auch in den bei Zimmertemperatur mit dem Vibrating- Reed-Experiment
bestimmten Elastizitdtsmoduli von 72 GPa fiir die Fe;qPdszg-Probe und 100 GPa fiir
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die Fe;1Pdyg-Probe wider. Es ist anzunehmen, dass sich bei hinreichend hohen Tem-
peraturen beide Proben vollstiandig in der fcc-Phase befinden und dann auch einen
ahnlichen Elastizitdtsmodul aufweisen. In der Probe mit 30 % Palladium beginnt das
Gitter beim Abkiihlen ab einer bestimmten Temperatur deutlich oberhalb des Phasen-
ibergangs aufzuweichen, so dass der Elastizitdtsmodul sinkt. In der Probe mit 29 %
Palladium hingegen setzt dieses Aufweichen erst bei sehr viel niedrigeren Temperatu-
ren mit Beginn des Phaseniiberganges ein und ist weniger stark ausgepragt. Dadurch
sinkt auch der Elastizitdtsmodul weniger stark ab. Da bei diesem Palladiumgehalt der
Phaseniibergang oberhalb von Zimmertemperatur endet, steigt der Elastizitdtsmodul
sogar wieder ein wenig an, so dass ein wesentlich groferer Wert erreicht wird (siehe
Abbildung 4.27).

Kurz gesagt ist also in Proben mit einem Palladiumgehalt von 30 % ein deutliches Auf-
weichen des Kristallgitters als Vorbote des martensitischen Phaseniibergangs zu beob-
achten. Wegen der Tendenz zur Bildung der bce-Phase ist das Aufweichen in Proben
mit 29 % Palladium deutlich weniger ausgepragt, so dass ein grokerer Elastizitatsmodul
beobachtet wird. Da diese Proben trotzdem transformieren, scheint das Aufweichen des
Kristallgitters keine notwendige Voraussetzung fiir das Auftreten des martensitischen
Phaseniiberganges zu sein.

5.3.4 Vergleich der Elastizitatsmoduli

Beim Vergleich der Werte fiir den Elastizitdtsmodul, die mit dem Vibrating-Reed-
Experiment und mit dem Zugversuch fiir Proben der Zusammensetzung Fe;qPd3q be-
stimmt wurden, fallt auf, dass der im Vibrating- Reed-Experiment bestimmte Modul
etwa dreimal so grofs ist wie der aus dem Zugversuch gewonnene Wert. Diese Diskre-
panz kann durch systematische Fehler der beiden Aufbauten sowie die unterschiedlichen
Zeitskalen und die verschiedenen Geometrien der experimentellen Anordnung und der
untersuchten Dehnungen erklart werden.

Wie bereits erwahnt, kann bei dem Zugversuch der Elastizitdtsmodul systematisch un-
terschétzt werden, wenn die Probe nicht ganz gleichméfig eingespannt wird oder sich
bei groken Spannungen das Gestidnge der Zugpriifanlage mitdehnt. Bei dem Vibrating-
Reed-Experiment hingegen werden die Elastizitdtsmoduli tendenziell eher iiberschétzt.
Wenn die Probe nicht vollkommen eben eingespannt wird, sondern leicht quer zur Bie-
gerichtung gewdlbt ist, fiihrt dies zu einer dramatischen Versteifung in Biegerichtung.

Entsprechend steigen die Resonanzfrequenz und der daraus berechnete Elastizitatsmo-
dul.

Doch auch bei perfektem Einbau der Proben miissen die aus den beiden verschiedenen
Experimenten gewonnenen Elastizitdtsmoduli nicht unbedingt iibereinstimmen, da im
Vibrating- Reed-Experiment unbehandelte Proben untersucht wurden, wahrend bei den
Zugversuchen gegliihte Proben zum Einsatz kamen. Die Verdnderung der Mikrostruktur
und der Abbau von Defekten beim Glithen kénnen dazu fithren, dass das Material
erheblich weicher wird, so dass in den Zugversuchen an gegliihten Proben ein niedrigerer
Elastizitdtsmodul gemessen wird.

Aufterdem ist zu beriicksichtigen, dass sich die Zeitskalen der beiden Experimente deut-
lich unterscheiden. So spielt bei einer zyklischen Belastung, wie sie an dem schwingen-
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den Biegebalken auftritt, auch das anelastische Verhalten des Materials eine Rolle [27].
Bei hinreichend hohen Frequenzen bzw. groffen Relaxationszeiten wird hier der unrela-
xierte Modul Ey gemessen, wahrend im quasistatischen Zugversuch eher der relaxierte
Modul Eg zugénglich ist. Fiir die meisten Metalle gilt Ey > FEgr (27|, im Vibrating-
Reed-Experiment ist also ein etwas hoherer Modul zu erwarten als im Zugversuch. Auch
wenn die verschiedenen Zeitskalen nicht die gesamte Differenz zwischen den Elastizitats-
moduli erklaren, stimmt die erwartete Tendenz mit der experimentellen Beobachtung
iberein.

Auch die Geometrie der experimentellen Anordnung kann den gemessenen Wert des
Elastizitdtsmoduls beeinflussen. Eine solche Diskrepanz zwischen Elastizitdtsmoduli,
die mit verschiedenen Methoden mit unterschiedlichen Geometrien an der gleichen
Probe bestimmt wurden, beobachten beispielsweise Bechtold et al. [88]. Nanoindenta-
tionsmessungen an epitaktisch gewachsenen Fe;qPdsp-Filmen in der bet-Struktur erga-
ben einen Elastizitdtsmodul von 140 GPa, wihrend Zugversuche an einem freistehenden
einkristallinen Film nur 15 GPa lieferten. Bechtold et al. versuchen, diesen Unterschied
mit der unterschiedlichen Geometrie der mechanischen Belastung des Materials und
der damit einhergehenden Deformation zu erklaren. Wahrend im Zugversuch eine un-
iaxiale Spannung entlang der [110],.-Richtung angelegt wird, wirkt an der Spitze des
Nanoindenters eine multiaxiale Kraft. Die unterschiedlichen Werte der Elastizitdtsmo-
duli seien auf die grofse elastische Anisotropie des Materials zuriickzufiihren, welches
bei uniaxialer Dehnung weicher sei als bei einer Verformung in verschiedene Rich-
tungen. Des Weiteren komme es bei der Nanoindentation zu signifikanter plastischer
Verformung, die das elastische Verhalten des umgebenden Materials beeinflusse. Die
Argumentation von Bechtold et al. 1asst sich jedoch nicht direkt auf die in dieser Arbeit
untersuchten Proben und Methoden iibertragen. Zum einen sind die hier untersuchten
Proben polykristallin, weisen also keine signifikante elastische Anisotropie auf, und die
Verformung im Vibrating- Reed-Experiment ist nicht multiaxial. Zum anderen ist gerade
im Vibrating- Reed-Experiment keine plastische Verformung zu erwarten.

Dennoch koénnen die verschiedenen Arten der mechanischen Belastung zu unterschied-
lichen Elastizitdtsmoduli fithren. So sind die im Vibrating- Reed-Experiment erreichten
Dehnungen sehr viel kleiner als die Auflosungsgrenze im Zugversuch. Aus dem Verlauf
der potentiellen Energielandschaft in Abbildung 2.11 ist klar zu erkennen, dass das in-
teratomare Potential deutlich von dem idealen quadratischen Verhalten abweicht. Da-
her ist die riickstellende Kraft einer Dehnung, also auch der Elastizitdtsmodul, nicht
dehnungsunabhéngig. Gerade fiir groke Dehnungen ist die Energielandschaft deutlich
flacher als die Energiekurve fiir die reinen Elemente Eisen und Palladium, die in Abbil-
dung 2.11 eingezeichnet ist, und hat insbesondere eine sehr viel geringere Kriimmung.
Da in einem naherungsweise isotropen polykristallinen Material der Elastizitdtsmodul
ahnlich wie die Kompressibilitit eng mit der Kriimmung des interatomaren Potentials
verkniipft ist [100], wird entsprechend fiir grofe Dehnungen ein geringerer Elastizitats-
modul gefunden.

Des Weiteren ist zu beriicksichtigen, dass im Vorfeld des martensitischen Phaseniiber-
gangs nur einzelne Phononenmoden aufweichen. Aufgrund der unterschiedlichen Geo-
metrien, die in den beiden Experimenten realisiert werden, ist es moglich, dass sich
diese Anisotropie unterschiedlich stark auswirkt. Wahrend im Zugexperiment eine rei-
ne Dehnung auftritt, kommt es beim Biegebalken gleichzeitig zu einer Dehnung auf
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der einen und einer Stauchung auf der anderen Seite des Balkens. Dadurch werden die
Atome stérker gegeneinander geschert als in der reinen Dehnung (die allerdings bei
geeigneter Wahl des Bezugssystems auch als Uberlagerung einer Scherung und einer
Kompression betrachtet werden kann [101]). Da die TA;-Phononenmode eine Scherin-
stabilitdt bewirkt [102], kann es so zu geometriebedingten Unterschieden im elastischen
Verhalten kommen.

Der Vergleich der Elastizitdtsmoduli, die aus dem Vibrating- Reed-Experiment und den
Spannungs-Dehnungskurven gewonnen wurden, liefert also mehrere Effekte, die zu dem
beobachteten Unterschied fiihren kénnen. Neben Ungenauigkeiten beim Einbau der
Proben koénnen die unterschiedlichen Zeitskalen und Dehnungsamplituden der beiden
Experimente zu unterschiedlichen Werten der Elastizitatsmoduli fiihren.

5.3.5 Dampfung

Das Verhalten der Dampfung ist bei einem Palladiumgehalt von 29 % oder 30 % sehr
dhnlich und scheint nicht direkt mit der eben diskutierten Anderung des Elastizitéits-
moduls verkniipft zu sein. Wie in Abbildung 4.27 und 4.28 zu sehen, ist die Dampfung
bei hohen Temperaturen weitestgehend konstant und beginnt wiahrend des Phasen-
iiberganges erwartungsgemaéfs stark anzusteigen. Dieser Anstieg setzt sich bis zu tiefen
Temperaturen fort. Im Prinzip wiirde man erwarten, dass die Dampfung wahrend des
Phaseniiberganges ein Maximum aufweist und anschlieflend wieder abféllt [103]|. Na-
kajima et al. haben Démpfungsmessungen an schmelzgesponnenen Bandern mit einem
Palladiumgehalt von 29,6 % durchgefiihrt und beobachten mehrere Maxima der Damp-
fung, die sie dem martensitischen Phasentibergang zuschreiben [98]. Allerdings sind bei
den Temperaturen, bei denen diese Maxima auftreten, keine Anderungen des Elasti-
zitdtsmoduls oder andere Anderungen der Probeneigenschafte zu beobachten, die auf
den martensitischen Phaseniibergang hindeuten. Zudem ist die Dampfung, die Naka-
jima et al. bei Temperaturen oberhalb von Zimmertemperatur beobachten, mit etwa
Q7' = 3-107% um ein Vielfaches grofer als die Dampfung, die in dieser Arbeit an
Splats beobachtet wurde. Geht man davon aus, dass schmelzgesponnene Béander und
Splats, die beide mit dhnlichen Raten aus der fliissigen Phase abgeschreckt wurden,
ahnliche intrinsische Eigenschaften haben sollten, liegt die Vermutung nahe, dass die
von Nakajima et al. beobachtete Dampfung nicht alleine die intrinsische Dampfung der
Probe wiedergibt, sondern dass hier auch apparative Storeffekte, beispielsweise von der
Einspannung, eine Rolle spielen.

Um einen rein apparativen Effekt der Dampfung auszuschliefen, wurden daher Kon-
trollmessungen mit einem 150 pm dicken einkristallinen Siliziumplattchen durchge-
fithrt. Silizium ist fiir seine geringe intrinsische Dampfung bekannt [74], so dass da-
von auszugehen ist, dass die bei dieser Messung auftretende Démpfung alleine auf die
Déampfung der Einspannung zuriickzufiihren ist. Der temperaturabhéngige Verlauf der
Dampfung des Siliziumplattchens ist in Abbildung 5.4 gemeinsam mit einer Damp-
fungsmessung an einem Splat der Zusammensetzung Fe;oPds, gezeigt. Es fallt sofort
auf, dass die Dampfung des Siliziumplattchens, bzw. die apparative Dampfung, etwa
eine Grofenordnung kleiner ist als die Dampfung des Splats. Der typische, bei allen
Splats beobachtete Anstieg der Dampfung bei tiefen Temperaturen tritt bei der Mes-
sung mit dem Siliziumplattchen nicht auf. Stattdessen ist sogar ein leichter Abfall der



88 Diskussion der Ergebnisse

5
e Fe Pd_-Splat
4 - m  Sj-Plattchen
2 3-
H'O |
(®)]
[
2 27
Q.
€
Hov] -
) 8 m
1 ® o
o+ 7T T T

-70 -60 -50 -40 -30 -20 -10 O 10 20
Temperatur [°C]

Abbildung 5.4: Die Dampfung des Splats steigt auch bei tiefen Temperaturen weiter
an. Die Dampfung des Siliziumpléttchens hingegen fallt leicht ab und ist insgesamt sehr
viel kleiner.

Dampfung mit fallender Temperatur zu beobachten. Es ist also davon auszugehen, dass
sich bei dieser Messung die Einspannung nicht gelockert hat.

Es bleibt jedoch noch zu erkldren, warum in den Messungen an Splats in Abbildung 4.27
und 4.28 nach Beendigung des Phaseniiberganges kein Abfall der Dampfung beobachtet
wird. Dafiir kann es verschiedene Griinde geben. Auch wenn die hohe Dampfung nicht
allein auf das Verhalten der Einspannung zuriickzufiihren ist, kann ein Effekt der Ein-
spannung nicht ausgeschlossen werden, da immer das Zusammenspiel von Probe und
Einspannung betrachtet werden muss. Es ist moglich, dass sich bei tiefen Temperaturen
die Einspannung lockert, wenn sich die thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Ein-
spannung und Probe unterscheiden. Der lineare Ausdehnungskoeffizient von Silizium
liegt bei 2 - 107 K~!. Der Ausdehnungskoeffizient von Edelstahl ist mit 10 - 107 K1
bis 16 - 1079 K~! deutlich kleiner, so dass sich die Einspannung beim Abkiihlen stirker
zusammenzieht als das Siliziumplattchen. Damit wird das Pléattchen bei tiefen Tempe-
raturen fester geklemmt. Die thermische Ausdehnung von Eisen-Palladium héngt stark
von der Temperatur ab. Bei Zimmertemperatur betrigt sie etwa 10 - 1075 K~ und
nimmt mit fallender Temperatur ab [3, 4]. Damit ist es auch hier unwahrscheinlich,
dass sich die Einspannung bei tiefen Temperaturen stark lockert, ein solcher Effekt
kann jedoch nicht vollstdndig ausgeschlossen werden.

Auch wenn die thermische Volumenadnderung von Eisen-Palladium nahe Zimmertem-
peratur dhnlich ist wie bei Edelstahl, besteht trotzdem die Moglichkeit, dass sich die
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Einspannung lockert. Innerhalb der Einspannung iibt die Klemmung eine uniaxiale
Kompression auf die Probe aus, die schon bei Temperaturen etwas oberhalb des Pha-
seniiberganges zur Bildung von Martensit fiihren kann. Die Martensitvarianten kénnen
sich so ausrichten, dass die Kompression zum Teil kompensiert wird. Da die Einspan-
nung bei Zimmertemperatur festgezogen wurde, ist davon auszugehen, dass sich der
spannungsinduzierte Martensit direkt beim Einbau der Probe bildet, so dass dieser
Effekt zundchst nicht zum Lockern der Einspannung fiihren kann. Die Rontgendiffrak-
togramme und die temperaturabhéingige Anderung des Gitterparameters in Abbildung
4.17 und 4.18(a) zeigen jedoch, dass sich die tetragonale Verzerrung auch nach dem
Phasentibergang noch erhoht. Das heifst, dass sich auch die Lange der kurzen c-Achse
weiter reduziert, so dass die Probe dem Druck der Einspannung weiter nachgeben kann.
Damit sinkt mit fallender Temperatur die Kraft, die von der Einspannung auf die Probe
ausgeiibt wird.

Dass die Dampfung beim Einsetzen des Phaseniiberganges ansteigt, jedoch nicht wie-
der abfillt, konnte auch daran liegen, dass der Phaseniibergang bei Beendigung der
Messung in Abbildung 4.28 noch nicht vollstéindig abgeschlossen ist. Aus den Roéntgen-
diffraktogrammen und der Anderung des Gitterparameters in Abbildung 4.17(a) und
4.18(a) ist zu erkennen, dass der Phaseniibergang in unbehandelten Proben, wie sie fiir
das Vibrating- Reed-Experiment eingesetzt wurden, iiber einen sehr weiten Tempera-
turbereich ausgeschmiert und bei —25 °C noch nicht vollstdndig abgeschlossen ist. Dies
reicht jedoch als Erklarung fiir das Fehlen des Abfalls nicht aus, da auch in Damp-
fungsmessungen bis zu einer Temperatur von —70°C (siehe Abbildung 5.4) weder ein
Abfall der Dampfung noch ein Abflachen der Steigung beobachtet wurde.

Alternativ kann der Anstieg der Dampfung nach dem Phaseniibergang mit dem Einset-
zen von Zwillingsbewegung in der martensitischen Phase erkléart werden. Auch wenn die
bei einem Vibrating- Reed-Experiment auftretenden Dehnungen sehr klein sind, kénnen
die dabei entstehenden Spannungen lokal zur Bewegung von Zwillingsgrenzen fiihren.
Aus der Literatur ist bekannt, dass das Einsetzen der Zwillingsbewegung zu einem An-
stieg der Dampfung fithrt [104]. Mit fallender Temperatur steigt der Anteil des Materi-
als in der martensitischen Phase. Damit stehen mehr Zwillingsgrenzen zur Verfiigung,
die sich durch das Material bewegen kénnen. Aufserdem erhoht sich die tetragonale Ver-
zerrung, so dass durch Umorientieren von Martensitvarianten mehr elastische Energie
gewonnen werden kann. Damit entsteht eine grofiere treibende Kraft zur Reorientie-
rung der Varianten, die eine verstirkte Bewegung der Zwillingsgrenzen zur Folge hat.
Da die Bewegung von Zwillingsgrenzen ein dissipativer Prozess ist, steigt dabei die
Déampfung.

Die obige Diskussion zeigt, dass fiir den Anstieg der Ddmpfung nach dem Phasen-
iibergang mehrere Erklarungen in Betracht kommen. Ein rein apparativer Effekt, der
durch Lockern der Einspannung beim Kiihlen verursacht wird, ist unwahrscheinlich. Es
ist eher davon auszugehen, dass der Anstieg mit dem Phaseniibergang verkniipft ist.
So konnte sich die Einspannung wegen der lokalen Bildung von spannungsinduziertem
Martensit lockern. Alternativ kann der Anstieg mit der Uberlagerung eines breiten
Dampfungspeaks, der von der ausgeschmierten Transformation verursacht wird und
dem Einsetzen der Zwillingsbewegung im Martensit erklart werden.



90 Diskussion der Ergebnisse

5.4 Der martensitische Phaseniibergang

Neben den eben diskutierten mechanischen Eigenschaften dndern sich wahrend des
martensitischen Phaseniibergangs auch die Kristallstruktur, die Magnetisierung und
der elektrische Widerstand der Proben. Diese Anderungen sollen nun genauer disku-
tiert werden. In Abbildung 5.5 ist zu erkennen, dass sich alle drei Grofen bei der
gleichen Temperatur &ndern und somit als Indikatoren fiir den Phasentiibergang her-
angezogen werden konnen. Dariiber hinaus deutet die iiberraschende Ahnlichkeit des
Verlaufs der Anderung des Gitterparameters und der Magnetisierung in einem kleinem
Magnetfeld auf eine enge Verkniipfung der beiden Gréfsen hin. In den beiden folgenden
Abschnitten soll daher erortert werden, wie sich Verdnderungen der Kristallstruktur
auf den Widerstand und die Magnetisierung auswirken, um die Ursachen fiir diese kol-
lektive Anderung herauszuarbeiten. AnschlieRend wird in Abschnitt 5.4.3 analysiert,
auf welche Art eine Gliihbehandlung und die damit einhergehende Verdnderung der
Mikrostruktur den martensitischen Phaseniibergang beeinflussen.
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Abbildung 5.5: Der martensitische Phaseniibergang bewirkt eine kollektive Anderung
von Kristallstruktur, Magnetisierung und elektrischem Widerstand.

5.4.1 Anderung der Magnetisierung

Generell ist in Legierungen der Ubergangsmetalle eine deutliche Wechselwirkung zwi-
schen Kristallstruktur, Bandstruktur und Magnetismus zu erwarten. Eine Verdnderung
der Bandstruktur aufgrund der Verzerrung der Einheitszelle wiirde allerdings in erster
Linie zu einer Anderung des magnetischen Moments je Einheitszelle fithren. Eine sol-
che Anderung wire in der Sittigungsmagnetisierung deutlich zu erkennen. Aus der
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Literatur ist jedoch bekannt, dass sich die Sittigungsmagnetisierung beim Ubergang
von Austenit zu Martensit nur unwesentlich éndert [6]. Zudem ist sie im Martensit
geringfiigig grofer als im Austenit [6]. Die Magnetisierungsmessungen in dieser Arbeit
zeigen jedoch genau gegenteiliges Verhalten: Beim Ubergang in den Martensit sinkt die
Magnetisierung. Der Abfall der Magnetisierung beim Kiihlen kann also nicht einfach
einer Anderung der Séttigungsmagnetisierung zu geschrieben werden. Zudem ist zu
beriicksichtigen, dass die Magnetisierungskurven in einem kleinen Feld von nur 30 mT
aufgenommen wurden, das weit vom Sattigungsfeld von etwa 1,2 T entfernt ist.

Bei solch kleinen Feldern kann die Ausrichtung der magnetischen Doménen durch klei-
ne Storungen stark beeinflusst werden. Das Material ist jedoch sehr weichmagnetisch,
so dass im Austenit ein grofser Teil der Doménen entlang der Feldrichtung orientiert ist.
Damit ist die makroskopische Magnetisierung der Probe recht hoch. Mit der tetragona-
len Verzerrung der Einheitszelle beim martensitischen Phaseniibergang entwickelt sich
jedoch eine magnetische Anisotropie entlang der langen Achsen [105]. Mit zunehmen-
der Anisotropie wird eine Ausrichtung der magnetischen Momente entlang der leichten
Richtung, also der langen Achsen, immer giinstiger. Sofern das angelegte Feld hinrei-
chend klein ist, rotieren die magnetischen Momente aus der Richtung des angelegten
Feldes in Richtung der langen Achsen. Da in polykristallinem Material die langen Ach-
sen in alle Richtungen verteilt sind, kommt es so zu einer Demagnetisierung der Probe.
Der beobachtete Abfall der Magnetisierung ist also ein Indikator fiir das Entstehen
der groken magnetischen Anisotropie [106], die fiir das Auftreten des magnetischen
Formgedéchtniseffektes notwendig ist.

5.4.2 Anderung des Widerstands

Der Anstieg der magnetischen Anisotropie und die damit einhergehende Verénderung
der Doménenstruktur muss auch als Ursache fiir die Anderung des elektrischen Wi-
derstandes bei der Transformation in Erwégung gezogen werden. Aus der Literatur ist
bekannt, dass der Widerstand ferromagnetischer Materialien von ihrem magnetischen
Zustand abhéngt und damit durch ihre Anisotropie, Magnetisierung und Doménen-
struktur beeinflusst wird [107]. So wurde beispielsweise von Danneau et al. ein An-
stieg des Widerstandes in Eisen-Palladium durch Streuung der Leitungselektronen an
magnetischen Doménengrenzen nachgewiesen [107]|. Es ist denkbar, dass in einem Zu-
stand erhohter magnetischer Anisotropie die Doméanengrofe steigt und damit weniger
Streuzentren zur Verfiigung stehen, so dass der elektrische Widerstand leicht absinkt.
Alternativ muss jedoch auch ein direkter Einfluss der Bandstruktur auf den elektri-
schen Widerstand in Betracht gezogen werden. Aus Berechnungen von Opahle et al.
ist bekannt, dass die tetragonale Verzerrung der Einheitszelle bei der Transformation
durch eine Jahn-Teller-artige Aufspaltung der d-Béander verursacht wird [53]. Dabei ver-
schieben sich Majoritéits- und Minoritats-Spin-Zustinde gegeneinander und es kommt
zu einer verminderten Zustanddichte der Minoritéats-Spins direkt an der Fermi-Kante.
Durch die Reduktion der Zustandsdichte an der Fermi-Energie stehen weniger Zu-
stande zur Verfligung, in welche die Leitungselektronen hineinstreuen kénnen. Mit der
Streuwahrscheinlichkeit der Leitungselektronen sinkt auch der elektrische Widerstand
[108|.
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5.4.3 Einfluss der Mikrostruktur auf den Phaseniibergang

Der folgende Abschnitt wird zeigen, dass der Phaseniibergang stark durch die Mi-
krostruktur beeinflusst wird. Insbesondere haben Gitterverzerrungen und Korngrofe
einen deutlichen Einfluss auf die Ubergangstemperatur. Theoretisch ist es moglich,
durch genaue Analyse der Form der Rontgenreflexe Informationen iiber Korngrofe
und Gitterverzerrungen zu gewinnen. Der Einfluss der mittleren Korngrofe iiber die
Kohéarenzldnge auf die Breite von Rontgenreflexen ist allgemein bekannt und kann mit
der Scherrerformel (Gleichung 4.1) abgeschétzt werden. Lokale mikroskopische Ver-
spannungen o fithren jedoch ebenfalls zu einer Verbreiterung w, eines Reflexes unter
dem Streuwinkel 0, geméfs
Fw,
7= 4tan 6

mit dem Elastizitdtsmodul E [109]. Da die Verteilungen von Verspannung und Korn-
grofen unterschiedlichen Statistiken folgen, kann die Verbreiterung aufgrund von Ver-
spannungen durch Anpassen einer Gaufsfunktion erfolgen, wéhrend der Einfluss der
Korngrofe durch eine Lorentzfunktion représentiert wird. In einem lokal verspannten
Material mit endlicher Korngrofse kann die Form der Rontgenreflexe also durch eine
Uberlagerung einer Lorentz- und einer Gauffunktion, einer sogenannten Voigtfunktion,
beschrieben werden [110, 111]. Sollen in der Praxis jedoch aus der Form der Reflexe
Verspannung und Korngréfe gewonnen werden, treten Schwierigkeiten auf. In den mei-
sten Fillen kommt es in Réntgenspektren zu Uberlagerungen mehrerer Reflexe, sowohl
von den Kristallebenen verschiedener Phasen, als auch von den unterschiedlichen Wel-
lenldngen der K,;- und K,o-Strahlung. Es miissen also mehrere Voigtfunktionen mit
jeweils fiinf freien Parametern angepasst werden. Dabei besteht die Gefahr, dass der
Fit-Algorithmus zu einem lokalen statt globalen Minimum des Anpassungsfehlers kon-
vergiert bzw. dass sehr unterschiedliche Parametersidtze naherungsweise zum gleichen
Anpassungsfehler fiihren. Damit wird es unmoglich, die Beitrdge der Lorentz- und
Gaulkfunktionen, bzw. der Korngréfe und Verspannungen zu unterscheiden. Aus die-
sem Grund kann die Form der Rontgenpeaks in der folgenden Diskussion nicht genutzt
werden, um weitere Informationen iiber die Korngréfe und die lokalen Verspannungen
zu gewinnen. Auch mit anderen rontgenographischen Verfahren wie bespielsweise der
sin?0-Methode sind die lokalen Verspannungen nicht zuginglich, da diese Methode nur
Information iiber makroskopische Verspannungen liefert. Deshalb konnen Informatio-
nen iiber die Verdanderung der Korngréfse wihrend der Glithbehandlung nur aus den
REM- und TEM-Bildern in Abschnitt 4.1 gewonnen werden.

(5.1)

Im Folgenden soll diskutiert werden, inwieweit die Transformationstemperatur von bi-
naren Proben der Zusammensetzung Fe;oPds, durch die Praparation, insbesondere
durch die Wahl einer geeigneten Gliihbehandlung, beeinflusst werden kann. Da davon
auszugehen ist, dass sich beim Gliihen nicht die Zusammensetzung der Proben, sondern
nur ihre Mikrostruktur verdndert, kann deren Einfluss auf das Transformationsverhal-
ten untersucht werden.

Wiéhrend des Phaseniiberganges zeigen Kristallstruktur, Widerstand und Magneti-
sierung der Proben eine deutliche Veranderung. Fiir die meisten Proben passen die
aus der Anderung der verschiedenen Grofien bestimmten Transformationstemperatu-
ren sehr gut zusammen. Lediglich die bei 700°C gegliihte Probe zeigt ein deutlich
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abweichendes Verhalten. Mit keiner der verwendeten Messmethoden konnte ein klarer
Phaseniibergang nachgewiesen werden. Die Rontgendiffraktogramme zeigen deutliche
Eisenausscheidungen und die EDX-Analyse bestétigt die inhomogene Verteilung des
Eisengehalts. Wie in Abschnitt 5.1 erwédhnt, ist dies darauf zuriickzufiihren, dass die
Glithtemperatur von 700 °C dicht unterhalb der Mischbarkeitsgrenze liegt, so dass bei
hinreichend grofser treibender Kraft zum Entmischen genug Diffusion stattfindet, um
makroskopische Ausscheidungen zu bilden. Da in dieser Probe kein deutlicher Phasen-
iibergang nachgewiesen werden konnte, soll sie in der folgenden Diskussion ausgespart
werden.
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Abbildung 5.6: Mit steigender Glithtemperatur erhoht sich die Ubergangstemperatur
und der Phaseniibergang wird schérfer.

Die Ubergangstemperaturen der anderen Proben zeigen einen Anstieg mit steigender
Glithtemperatur. In Abbildung 5.6 sind die mit Hilfe der Peakverschiebung in den
Rontgendiffraktogrammen und dem Abfall von Widerstand und Magnetisierung be-
stimmten Werte fiir die Martensitstart- bzw. Austenitendtemperatur M / Ay und die
Austenitstart- bzw. Martensitendtempertur Ay /My gegen die Glithtemperatur aufge-
tragen. Es fallt sofort auf, dass die A, /M;-Kurve deutlich steiler ansteigt, d.h. der
Phaseniibergang wird mit steigender Glithtemperatur schérfer. Die gestrichelte rote
Linie unterstreicht den Arrhenius-artigen Anstieg der Ubergangstemperatur mit stei-
gender Glithtemperatur. Um diesen Anstieg zu verstehen, bietet sich eine genauere
Betrachtung der Parameter an, die den Phaseniibergang beeinflussen.
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Aus der Literatur ist bekannt, dass die Transformationstemperatur im Wesentlichen
durch den Eisengehalt [6], die Defektdichte [112] und die mechanische Spannung in der
Probe [50] beeinflusst wird. Diese Grofen héngen beispielsweise von der Homogenitét
der Probe, der Abschreckgeschwindigkeit, der Korngréfte und -form oder dem Vorhan-
densein von Ausscheidungen ab, die sich wiederum gegenseitig beeinflussen. Dariiber
hinaus ist es notwendig, zwischen Faktoren zu unterscheiden, die die Temperatur T be-
einflussen, bei der sich Austenit und Martensit im thermodynamischen Gleichgewicht
befinden, und anderen Faktoren, die die Transformationstemperatur iiber die notwen-
dige Unterkiihlung AT = Ty — M,, die als treibende Kraft fiir die Transformation wirkt,
beeinflussen.

Bei der Probenpréparation wurde sorgfiltig darauf geachtet, die Homogenitat des Ei-
sengehalts der Splats sicherzustellen. Die Moglichkeit, dass geringfiigige Konzentra-
tionsunterschiede bis zu 0,3 % bestehen, konnte jedoch auch mit Hilfe des Fe;oPdsq-
Standards mit dem EDX nicht ausgeschlossen werden, da diese geringen Unterschiede
unter der Empfindlichkeitsgrenze des Geréats liegen. Da die thermodynamische Gleich-
gewichtstemperatur Ty mit d7y/dep. = 20°C/at.% stark vom Eisengehalt cp, abhéngt
[6], kénnen schon geringste Schwankungen des Eisengehalts die Ubergangstemperatur
unabhéngig von Einfliissen der Glithbehandlung um mehrere Grad Celsius verschieben.

Da zudem das System FEisen-Palladium bei tiefen Temperaturen nicht mischbar ist,
besteht eine treibende Kraft, die laut Felten et al. auch bei raschem Abschrecken zur
Bildung mikroskopischer Gebiete mit erhohtem Eisengehalt fiihrt, die bei deutlich ho-
heren Temperaturen transformieren als die umgebende Matrix [96]. Zudem bildet sich
eine lokale Nahordnung aus, welche die tetragonale Verzerrung begiinstigt, so dass diese
schon deutlich oberhalb der Transformationstemperatur lokal auftritt [96]. So kénnen
mikroskopische Eisenanreicherungen, die mit EDX nicht nachweisbar sind, zu einer
Erhohung der Ubergangstemperatur fithren. Derartige Fluktuationen des Eisengehalts
sind preferentiell in jenen Proben zu erwarten, die unterhalb der Mischbarkeitstem-
peratur von 760 °C gegliiht wurden. Wie erwahnt, treten in der bei 700 °C gegliihten
Probe makroskopische Fluktuationen auf, so dass in dieser Probe der Phaseniibergang
unterdriickt ist. In der bei 600 °C geglithten Probe treten zwar auch Eisenausschei-
dungen auf, mit dem EDX sind jedoch keine Fluktuationen zu erkennen, so dass hier
moglicherweise die lokalen Schwankungen vorherrschen und so die leichte Erhéhung
der Ubergangstemperatur gegeniiber der Erwartung erkléren.

Die Defektdichte und -verteilung innerhalb der Proben ist ebenfalls nicht vollsténdig
identisch. Schon innerhalb einer Probe bestehen grofse Unterschiede zwischen dem In-
neren und dem Rand der Splats, wie in Abbildung 4.1 zu erkennen ist. Diese entstehen,
wenn das urspriinglich runde Trépfchen beim Abschrecken zwischen den Kupferstem-
peln flach gedriickt wird. Ist die Defektdichte hoch, so bestehen viele Nukleationszen-
tren fiir die martensitische Phase [112]|, und es konnen sich leichter Keime der Mar-
tensitphase bilden. In einem stark verzerrten Gitter sind diese unter Umsténden auch
schon bei héheren Temperaturen stabil. Damit sollte eine hohe Defektdichte mit ho-
hen Transformationstemperaturen einhergehen. Wahrend des Auslagerns kénnen einige
dieser Defekte ausheilen, und zwar umso mehr, je hoher die Glithtemperatur ist. Da-
mit miisste die Umwandlungstemperatur mit steigender Glithtemperatur sinken. Dies
entspricht jedoch nicht der experimentellen Beobachtung. Andererseits kénnen Defekte
die Bewegung der Phasengrenze durch das Material behindern. Insbesondere stellen



5.4 Der martensitische Phaseniibergang 95

Ausscheidungen, die sich bei Glithtemperaturen unter 800 °C gebildet haben, ein Hin-
dernis fiir die Phasengrenze dar, so dass eine gréfsere Unterkiihlung notwendig wird
und das Material bei niedrigeren Temperaturen transformiert [113].

Da der Anstieg der Martensitendtemperatur sehr viel deutlicher ist als jener der Mar-
tensitstarttemperatur und die Hysterese zwischen Heizen und Kiihlen so gering ist,
dass mit den meisten Methoden kein Unterschied zwischen Martensitstart- und Aus-
tenitendtemperatur gefunden wurde, ist davon auszugehen, dass die Martensitphase
durch Verschiebung der Phasengrenze und nicht durch Bildung neuer Keime, soge-
nannter Martensitembryos wéchst.

Wie oben erwahnt, kann auch der Spannungszustand der Proben den martensitischen
Phasentibergang beeinflussen. So ist das Auftreten spannungsinduzierten Martensits
insbesondere von diinnen Schichten wohlbekannt [84]. Da die Splats jedoch nicht mit
einem festen Substrat verbunden sind, kann der grofite Teil der mechanischen Ver-
spannungen, die bei der Préparation in die Proben eingebracht werden, durch Ausdeh-
nen oder Kriimmen abgebaut werden. In rasch abgeschreckten polykristallinen Proben
bleibt jedoch immer eine intrinsische Verspannung durch Gitterverzerrungen an Defek-
ten bestehen. Wie bereits in Abschnitt 5.4.3 dargestellt, ist eine Quantifizierung dieser
lokalen Verspannungen mit Hilfe der Rontgendiffraktogramme schwierig, da die Breite
der Rontgenreflexe nicht nur durch die lokalen Verspannungen, sondern auch durch die
Korngrofe beeinflusst wird.

Es ist davon auszugehen, dass in der unbehandelten und den bei niedrigeren Tempe-
raturen geglithten Proben grofere Verspannungen vorhanden sind als in den bei hohen
Temperaturen gegliihten Proben. Diese zeigen jedoch héhere Ubergangstemperaturen.
Insbesondere die Martensitendtemperaturen sind erhht, der Ubergangsbereich ist also
schmaler. Im Einklang mit den Vorhersagen aus Abschnitt 2.1 und Abbildung 2.2 fiih-
ren starke Verzerrungen des Kristallgitters, die grofse elastische Energien erfordern, zu
einer Verbreiterung des Phaseniibergangs [114]. Ansonsten scheint der Einfluss lokaler
Verspannungen auf die Ubergangstemperatur jedoch klein zu sein.

Dies gilt auch fiir die Korngrenzenspannung, die in polykristallinen Proben immer einen
Beitrag zu den intrinsischen Spannungen liefert. Die Korngrenzenspannung ~ erzeugt
in einem runden Korn mit Radius R einen Kapillardruck p. = 2y/R, der es in radialer
Richtung komprimiert. Wie die Abbildungen in Abschnitt 4.1 zeigen, sind die Kérner in
den Splats jedoch nicht rund, sondern bilden senkrecht zur Probenoberflache ausgerich-
tete Sdulen. Damit ist der Kapillardruck nicht mehr isotrop, sondern klein in Richtung
der Sdulenachsen und grof in radialer Richtung. Diese biaxiale Kompression in radialer
Richtung hat einen &hnlichen Effekt wie eine uniaxiale Zugspannung entlang der Sau-
lenachse. Diese Zugspannung begiinstigt die Bildung von Martensitvarianten mit einer
langen Achse entlang der Sdulenachse, also senkrecht zur Probenoberfliche. Dieses Ver-
halten ist in Abbildung 5.7 schematisch dargestellt und wird von den Rontgendiffrakto-
grammen bestétigt, die nur den fct(200)-Peak, nicht aber den fct(002)-Peak zeigen. In
ahnlicher Weise wie die Korngrenzenspannung v kann auch Korngrenzensegregetion die
Mikrostruktur der Splats beeinflussen. Falls sich beim Gliihen beispielsweise Eisen vor-
zugsweise an den Korngrenzen ausscheidet, fiihrt dies zu Druckspannungen innerhalb
der Korngrenzen und damit ebenfalls zu einer radialen Kompression der Séulen.

Kato et al. fanden eine Erhohung der Ubergangstemperatur durch mechanische Span-
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do __

nung von 5t = 4.8 MPa/K [50]. Unter der Annahme, dass die Korngrenzenspannung
von der Grofenordnung 1 J/m? ist, fithrt der Kapillardruck innerhalb der Siulen der
unbehandelten Proben mit einem Radius von etwa 200 nm zu einem Anstieg der Uber-
gangstemperatur von weniger als 0,5 K. Der Kapillardruck hat also einen deutlichen
Einfluss auf die Mikrostruktur, nicht jedoch auf die Ubergangstemperatur.
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Abbildung 5.7: Die Korngrenzenspannung ~ begiinstigt die Bildung von Martensitva-
rianten mit einer langen Achse entlang der Sdulenachse, also senkrecht zur Probenober-
fliche.

Auch wenn die Korngrenzenspannung die Ubergangstemperatur nicht beeinflusst, ist
doch von einem Zusammenhang zwischen der Korngréfe und der Ubergangstemperatur
auszugehen. Ein solcher Zusammenhang ist aus der Literatur durchaus bekannt und
wurde in verschiedenen Arbeiten diskutiert. Sowohl Kang et al. als auch Seki et al.
beobachten einen deutlichen Anstieg der Ubergangstemperatur mit der Korngrofe [115,
116]. Nach dem Arrheniusgesetz ist nun davon auszugehen, dass die Korngrofe R durch
eine Glilhbehandlung der Dauer ¢ bei der Temperatur 7, gemals

R*=Ri+a-t- exp(—Q/kpT,) (5.2)

ansteigt, wobei R, die urspriingliche Korngréfe, a ein Proportionalitatsfaktor und @
die Aktivierungsenergie fiir die Grenzflichenverschiebung ist. Die Ubergangstempera-
tur sollte in dhnlichem Mafle ansteigen. Dieses Verhalten wird durch die Daten in
Abbildung 5.6 bestétigt, wobei zu bedenken ist, dass wegen der offenbar hohen Ak-
tivierungsenergie nur der Bereich der Arrheniuskurve vor dem Wendepunkt zu sehen
ist. Abweichungen von dem Arrhenius-artigen Verhalten kénnen beispielsweise durch
Unterschiede der urspriinglichen Korngrofe an verschiedenen Stellen der Proben oder
durch geringfiigige Schwankungen des Eisengehalts erklart werden.

Wie oben erwahnt, ist davon auszugehen, dass die martensitische Phase eher durch
Verschiebung der Phasengrenze als durch Keimbildung wéchst. In einer grobkornigen
Struktur existieren weniger Korngrenzen, die die Bewegung der Phasengrenze behin-
dern. So muss wahrend des Phaseniiberganges weniger elastische Energie aufgebracht
werden, was zu einem Anstieg der Ubergangstemperatur, insbesondere der Martensit-
endtemperatur fithrt [114].
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Ein solcher Anstieg ist insbesondere vom technologischen Standpunkt her interessant,
da fiir die meisten Anwendungen die martensitische Phase bendtigt wird. Durch das
Anheben von Martensitend- bzw. Austenitstarttemperatur wird der Bereich, in dem
das Material vollstandig martensitisch ist, zu hoheren Temperaturen verschoben.

Zusammenfassend lésst sich festhalten, dass der Phaseniibergang im Wesentlichen
durch den Palladiumgehalt, lokale Verzerrungen, Defekte und Ausscheidungen beein-
flusst wird. Lokale Fluktuationen des Palladiumgehalts und der Anstieg der Korngrofe
beim Glithen fiihren zu einer Erhéhung der Ubergangstemperatur. Eine hohe De-
fektdichte hingegen behindert den Phaseniibergang, da die Martensitphase durch
Fortschreiten der Phasengrenze durch das Material wéchst und die Bewegung der
Phasengrenze von Defekten behindert wird. Der Einfluss von lokalen Verzerrungen auf
die Martensitstarttemperatur ist gering. Durch Absenken der Martensitendtempera-
tur fithren Verzerrungen allerdings zu einer Verbreiterung des Phaseniibergangs. Das
Ausheilen von Defekten und Verzerrungen sowie die Vergroberung der Sdulenstruktur
beim Glithen bei Temperaturen iiber 800 °C fithren zu einer geringfiigigen Erhohung
der Martensitstarttemperatur und einer signifikanten Verschmélerung des Transfor-
mationsbereichs, so dass das Material bereits bei hoheren Temperaturen vollstéindig
martensitisch ist.



98

Diskussion der Ergebnisse




Kapitel 6

Zusammenfassung

Ein vorrangiges Ziel dieser Arbeit war es, diejenigen Faktoren zu identifizieren, die die
Stabilitdt der Austenit- und Martensitphase des Funktionsmaterials Eisen-Palladium
gegeniiber der Bildung von Ausscheidungen oder der bce-Phase begiinstigen und den
Phasentibergang positiv beeinflussen. Dies erfolgte durch gezielte Variation der Zu-
sammensetzung und der nachtraglichen Gliihbehandlung diinner Folien, die mit der
Splatquenching-Technik hergestellt wurden, sowie durch Hinzulegieren von Kupfer. Des
Weiteren wurden die mechanischen Eigenschaften der Splats untersucht, um fiir An-
wendungen wichtige Groken wie den Elastizitatsmodul und die intrinsische Dampfung
zu bestimmen und die wichtigsten Mechanismen zu identifizieren, die deren Wert be-
einflussen.

Um die Bildung von Ausscheidungen zu vermeiden, ist eine geeignete Praparation der
Proben bei hohen Temperaturen und hohen Abkiihlgeschwindigkeiten wichtig, da Glii-
hen bei Temperaturen unter 760 °C oder langsames Abkiihlen die Bildung von Aus-
scheidungen begiinstigt. Bei hinreichend hohen Abkiihlraten und Glithtemperaturen
wird die Stabilitdt der Austenit- bzw. Martensitphase gegeniiber dem Entmischen in
erster Linie durch die Zusammensetzung der Proben bestimmt. Bei der Untersuchung
des ternéren Systems Eisen-Palladium-Kupfer zeigte sich, dass Splats mit einer Zusam-
mensetzung zwischen Fegg_,Pds;_,Cug, und Fer;_Pdag_,Cuy, (0 < a < 3) besonders
stabil gegen Entmischen sind.

Ob die Splats in der fcc/fct- oder bee/bet-Phase vorliegen, wird nicht nur durch ihre
Zusammensetzung, sondern auch durch ihre Mikrostruktur bestimmt. Im relaxierten
Zustand, also nach einer hinreichend langen und heifsen Glithbehandlung, entschei-
det die Valenzelektronenkonzentration, welche Phase sich einstellt. Proben mit einer
Valenzelektronenkonzentration iiber 8,59 Elektronen pro Atom liegen im relaxierten
Zustand in der fcc/fet-Struktur vor. Proben mit einer Valenzelektronenkonzentration
unter 8,59 Elektronen pro Atom hingegen liegen direkt nach dem Splatquenching zwar
zum Teil in der fct-Phase vor, transformieren aber in die bee- oder bet-Struktur, wenn
das Kristallgitter die Moglichkeit erhélt, Defekte abzubauen und zu relaxieren. Die
fct-Phase wird also durch eine hohe Defektdichte gegeniiber der bee-Phase begilinstigt.
Ferner stellte sich heraus, dass die Transformationstemperatur von der fct- in die fec-
Phase linear mit dem Eisengehalt der Proben ansteigt. Durch die Zugabe einer geeig-
neten Menge Kupfer, das mehr Valenzelektronen besitzt als Eisen oder Palladium, ist
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es moglich, bei einer festen Elektronenkonzentration den Eisengehalt und damit die
Ubergangstemperatur zu erhohen.

Neben dem Eisengehalt beeinflussen in binéren Proben die Korngrofse, lokale Verzerrun-
gen, Defekte und Ausscheidungen den martensitischen Phaseniibergang. Lokale Fluk-
tuationen des Eisengehalts fithren zu einer hohen Martensitstarttemperatur, wahrend
kleine Korner, eine hohe Defektdichte und Gitterverzerrungen den Phaseniibergang
behindern, so dass die Martensitendtemperatur sinkt und sich der Phaseniibergang
verbreitert. Durch das Ausheilen von Defekten und Verzerrungen sowie die Vergro-
berung der Sdulenstruktur beim Glithen bei Temperaturen iiber 800 °C verschmélert
sich der Transformationsbereich, so dass das Material bereits bei hoheren Temperatu-
ren vollstdndig in der fiir viele technische Anwendungen interessanten martensitischen
Phase vorliegt.

Abgesehen von der Optimierung des Phaseniiberganges und der Phasenstabilitét bildet
die Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften bindrer Splats einen Schwer-
punkt dieser Arbeit. Es zeigte sich, dass beim Dehnen austenitischer Fe;qPdso-Proben
spannungsinduzierter Martensit auftritt. Da dieser stark verzwillingt ist, kann in ei-
nem Zugversuch kein Martensitplateau beobachtet werden. Der aus dem Zugversuch
gewonnene Elastizitdtsmodul von nur 25 GPa zeigt, dass das Material sehr weich ist.
Im Martensit ist das Material mit einem Elastizitdtsmodul von 13 GPa sogar noch
weicher und es kann eine Reorientierung der Martensitvarianten beobachtet werden.
Sowohl in austenitischen als auch in martensitischen Splats kann durch Anlegen eines
Magnetfeldes eine Dehnung bewirkt werden. Dabei handelt es sich um konventionelle
Magnetostriktion.

Ergénzend zu den Zugversuchen kam ein eigens fiir die Untersuchung von Splats kon-
zipiertes Vibrating- Reed-Experiment zum Einsatz, mit dem das Aufweichen des Kris-
tallgitters wahrend des martensitischen Phaseniibergangs beobachtet werden konnte.
Wegen der Tendenz zur Bildung der bee-Phase ist das Aufweichen in Proben mit einem
Palladiumgehalt von 29 % recht schwach ausgepragt. Daher wird mit 100 GPa ein deut-
lich groferer Elastizitatsmodul berechnet als bei Proben mit 30 %Palladium, in denen
das Kristallgitter wesentlich starker aufweicht, so dass ein Elastizitdtsmodul von 72 GPa
erreicht wird. Die Elastizitdtsmoduli, die aus dem Vibrating- Reed-Experiment gewon-
nen wurden, sind deutlich grofer als jene, die sich aus den Spannungs-Dehnungskurven
ergeben. Neben Ungenauigkeiten beim Einbau der Proben wurde diese Differenz auf
die unterschiedliche Gliihbehandlung der Proben und die verschiedenen Zeitskalen und
Dehnungsamplituden der beiden Experimente zuriickgefiihrt.

Mit dem Vibrating- Reed-Experiment konnte auch das temperaturabhéngige Verhalten
der Dampfung der Splats beobachtet werden. Es zeigte sich, dass die Dampfung der
Proben nach dem Phaseniibergang stark ansteigt. Dieser Anstieg kann beispielsweise
mit der Bildung von spannungsinduziertem Martensit und der Reorientierung der Mar-
tensitvarianten innerhalb der Einspannung erkléren werden. Alternativ kann er auf das
Einsetzen der Zwillingsbewegung in der martensitischen Phase zuriickgefiihrt werden.

Die interessanten mechanischen Eigenschaften der Legierung Eisen-Palladium, wie die
aullerst geringen Elastizitdtsmoduli oder die spannungsinduzierte Transformation in
den Martensit, werden durch die flache Energielandschaft mit geringen Unterschieden
zwischen den Energien der verschiedenen Kristallstrukturen ermoglicht. Diese geringen
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Unterschiede der Energien fiithren allerdings gleichzeitig zu einer Instabilitat der Phasen
gegeneinander, die beispielsweise das Auftreten der unerwiinschten bece-Phase begiins-
tigt. Basierend auf den in dieser Arbeit gewonnenen Erkenntnissen iiber den Einfluss
von Valenzelektronenkonzentration, Eisengehalt und Mikrostruktur auf Phasenstabi-
litdt und Transformationstemperatur, kann nun die Martensitphase auch bei héheren
Temperaturen stabilisiert werden. Zusammen mit den Erkenntnissen iiber die mechani-
schen Eigenschaften der polykristallinen Proben bedeutet dies einen grofen Fortschritt
auf dem Weg um Einsatz des Funktionsmaterials Eisen-Palladium in Aktoren oder
Sensoren.
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