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1 Einleitung

Von der Vielzahl der existierenden intermetallischen Phasen ist bisher nur ein verschwin-
dend geringer Teil prépariert und charakterisiert worden. Die bisherigen Untersuchun-
gen haben sich dabei hauptséchlich auf bindre Systeme konzentriert. Von den ternéren
Systemen aus metallischen Komponenten, von denen theoretisch etwa eine halbe Million
existieren, sind die Phasendiagramme nur zu einem Bruchteil bekannt. Kristallographisch
wurden nur wenige Prozent der Phasen, physikalische und chemische Eigenschaften nur in
Einzelfallen untersucht. Ein Grund dafiir ist die geringe Zahl an erfolgreichen Versuchen,
intermetallische Phasen in diesen Systemen zu préparieren.

Die komplexen metallischen Legierungen (CMA!) bilden innerhalb der intermetallischen
Phasen eine Gruppe grofstenteils unbekannter Legierungen und Verbindungen. Eine kleine
Auswahl bisher noch nicht untersuchter terndrer und quaternérer intermetallische Sys-
teme wird von verschiedenen Gruppen, die sich im Rahmen des European Network of
Excellence (NoE), oder kurz CMA NoE [1], zusammengeschlossen haben, um sich bei der
Untersuchung dieser Vielzahl von Systemen abzustimmen, hinsichtlich ihrer verschiedenen
Eigenschaften eingehend untersucht.

Fiir die Materialwissenschaft bilden die komplexen metallischen Legierungen eine inte-
ressante Gruppe neuer Materialien. Erste Studien haben gezeigt, dass die komplexen me-
tallischen Phasen eine einzigartige Kombination von Eigenschaften zeigen kénnen, die sich
in herkémmlichen Materialien ausschliefsen, wie z.B. metallische elektrische Leitfdhigkeit
kombiniert mit einer geringen thermischen Leitfahigkeit [1].

Diese Phasen zeichnen sich durch Kristallstrukturen aus, deren Einheitszellen zum Teil
mehrere tausend Atomen beinhalten?. Innerhalb der Elementarzellen existieren Substruk-
turen, strukturelle Baueinheiten, die auch als Cluster bezeichnet werden. Daraus ergeben
sich beziiglich der Bedeutung der unterschiedlichen Léngenskalen von Clustern und Ele-
mentarzelle interessante Vergleichsmoglichkeiten fiir physikalische FEigenschaften aber u.U.
auch bereits fiir das Kristallwachstum dieser Phasen. Ein weiteres Merkmal der komplexen
metallischen Legierungen ist ein gewisses Maft an Fehlordnung innerhalb der Struktur in
Form von nicht voll oder von verschiedenen Elementen besetzten Atompositionen.

Die Atomanordnung komplexer metallischer Phasen innerhalb der Einheitszelle weist viel-
fach Ahnlichkeiten mit der Nahordnungsstruktur von Quasikristallen auf. Diese Phasen
werden deswegen auch als Approximanten bezeichnet. Die sogenannten quasikristallinen
Phasen nehmen im Bereich der bindren und ternéren metallischen Systeme einen kleinen
Teilbereich ein. Als Quasikristalle werden Kristalle bezeichnet, in welchen, im klassischen
kristallographischen Sinn, verbotene Symmetrien auftreten und denen dadurch die Trans-
lationsperiodizitat in mindestens einer Raumrichtung fehlt. Die Kenntnis iiber die Struktur
der Approximanten kann hilfreich sein, um fiir die quasikristallinen Phasen ein passendes
Startmodell fiir die Strukturverfeinerung zu finden, und sie kénnen dazu beitragen, den

Yengl.: complex metallic alloys
2engl.: giant unit cells



1 Einleitung

Ursprung und die Stabilitidt von Quasikristallen zu verstehen [2].

Um neue, leichte Legierungen fiir strukturelle Anwendungen zu entwickeln, besteht ein
steigendes Interesse an Phasendiagrammen relevanter Systeme. Dabei liegt das Hauptin-
teresse vor allem auf den Al-reichen Systemen, da sich diese Phasen neben der geringen
Dichte durch Ausbildung einer passivierenden Aluminiumoxidschicht auszeichnen.
Ausgehend vom terndren intermetallischen System Al-Co-Ni konzentrieren sich die Un-
tersuchungen zu Phasendiagrammen und Kristallisationsbedingungen im Rahmen dieser
Arbeit auf die Systeme Al-Fe-Ni, AI-Cr-Ni und Al-Cr-Fe. Die systematische Substitution
von Co durch Fe bzw. Cr und Ni durch Cr bzw. Fe lisst einen Vergleich der einzelnen
Systeme zu und macht sie auch im Hinblick auf unterschiedliche Eigenschaften interessant.
Der fiir die Ziichtung relevante Al-reiche Teil der terndren Phasendiagramme sollte studiert,
die Kristallisationspfade verstanden, sowie die Einkristallziichtung nach der CZOCHRAL-
sKI-Methode erreicht werden. Neben der Strukturuntersuchung und Realstrukturcharak-
terisierung der Kristalle wird der Vergleich mit fritheren Ergebnissen an Quasikristallen
angestrebt, um das Verstdndnis vom Einfluss der (quasi-) periodischen Strukturen bzw.
Cluster auf das Wachstumsverhalten intermetallischer Phasen zu vertiefen.

Die Ziichtung dieser Phasen ist ausschlieflich aus nicht-kongruenten Schmelzen bzw. Al-
reichen Losungen unterhalb ihrer peritektischen Umwandlungstemperatur moéglich. Die
Anstrengungen zur Ziichtung von ,grofen* Einkristallen dienen zunéchst Grundlagenun-
tersuchungen. Die Einkristallziichtung ist besonders wichtig, da dies die einzige Moglichkeit
ist, Proben definierter Orientierung zu erhalten.

Fiir Untersuchungen physikalischer Eigenschaften wurden anderen Gruppen im Rahmen
des CMA NOE eine Vielzahl von Proben zur Verfiigung gestellt. Besonders im Systeme Al-
Cr-Fe stehen dabei Untersuchungen zur Korrosionsbestédndigkeit im Vordergrund. Speziell
Aly(Cr,Fe) aber auch verwandte komplexe metallische Phasen zeigen interessante Kombi-
nationen von Oberflicheneigenschaften wie geringe Benetzbarkeit und gute, gleichméfbige
Korrosionsbestéandigkeit. Diese Eigenschaften machen diese komplexen metallischen Legie-
rungen zu vielversprechenden Kandidaten einer neuen Generation von multifunktionalen
Materialien oder Beschichtungen fiir Anwendungen unter extremen Bedingungen [3].



2 Die ternaren Systeme Al-Cr-Fe und
Al-(Co,Cr,Fe)-Ni

Die Beschreibung der ternidren Phasendiagramme und der bindren Randsysteme wird sich
auf den fiir diese Arbeit relevanten Al-reichen Teil und die in diesem Bereich untersuchten
Phasen beschrinken. Im Folgenden soll ein Uberblick iiber den aktuellen Stand in der
Literatur gegeben werden.

2.1 Al-Cr-Fe

Aufgrund ihrer technischen Bedeutung sind im Phasendiagramm Al-Cr-Fe besonders die
Fe-reichen Phasen eingehend untersucht worden.

Der Grofsteil der Veréffentlichungen bis dato beschéftigt sich im Al-reichen Teil des Pha-
sendiagramms nicht mit Phasenbezichungen oder Phasengleichgewichten, sondern nur mit
einzelnen Phasen. So wurden in Al-reichen Legierungen insgesamt sieben verschiedene ter-
nidre Phasen gefunden, deren Strukturen sich von den bindren intermetallischen Phasen
der beiden Randsysteme Al-Cr und Al-Fe unterscheiden. Die genaue Zusammensetzung
dieser Phasen bleibt aber weitgehend unklar.

Phasenbeziehungen im Al-reichen Teil des Phasendiagramms von Al-Cr-Fe wurden nur
bei T' = 1000°C untersucht [4]. Danach existieren bei dieser Temperatur keine ternéren
Phasen, aber die bindren Phasen zeigen eine gewisse Loslichkeit fiir die dritte Komponente
Fe bzw. Cr. Abbildung 2.1 zeigt diesen Ausschnitt des terndren Phasendiagramms.

Fiir die Ziichtung interessant sind in diesem Teil des Phasendiagramms die beiden binédren
Randphasen Al4Cr und AljzFeq und ihre jeweiligen terndren Erweiterungen mit Eisen,
Aly(Cr,Fe), bzw. Chrom, Aly3(Fe,Cr),.

Der isotherme Schnitt des Phasendiagramms bei 7' = 1000°C (siehe Abb. 2.1) diente als
Grundlage fiir die Wahl der jeweiligen Zusammensetzungen der Ausgangsschmelzen fiir die
verschiedenen Ziichtungsexperimente in diesem System.

Nach Palm [4] kann AlyCr bei 7' = 1000°C maximal 11.9 at.% Eisen l6sen, die maximale
Loslichkeit von AljgFey fiir Chrom betragt 6.4 at.% .
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Al,(Cr,Fe)

Al (Fe,Cr),

77380 90 Al
Al;(Fe,Cr),

Abb. 2.1: Al-reicher Teil des Phasendiagramms von Al-Cr-Fe (nach [4]).

Al-reiche Phasen im bindren Randsystem Al-Cr

Das Phasendiagramm AI-Cr ist zwischen reinem Chrom und reinem Aluminium charak-
terisiert durch eine Folge von peritektischen Reaktionen mit der Bildung von zahlreichen
intermedidren Phasen. Obwohl dieses bindre Phasendiagramm umfassend untersucht wur-
de, herrscht vor allem iiber Stabilitdt und Strukturen der einzelnen Phasen in der Literatur
Unklarheit. Ausgehend von dem von Okamoto [5] verdffentlichten Phasendiagramm (siehe
Abb. 2.2), welches eine Aktualisierung des urspriinglich von Koster et al. [6] erarbeiteten
Phasendiagramms durch die Ergebnisse von Mahdouk und Gachon |7] und Grushko et
al. [8] darstellt, ist Al4Cr im Temperaturbereich 1040°C > T > 895°C die einzige fes-
te Phase im Gleichgewicht mit der Al-reichen Losung. Bei Erreichen der peritektischen
Umwandlungstemperatur von 1040°C zersetzt sich diese Phase peritektisch in Al-reiche
Schmelze und a-AlgCrs. Die beiden Al-reicheren Phasen, die im Phasendiagramm folgen,
sind Aly;Crg und Al;Cr. Diese drei Phasen kénnen jeweils aus einer nicht-stochiometrischen
Schmelze, oder besser, aus einer Al-reichen Losung jeweils unterhalb ihrer peritektischen
Umwandlungstemperaturen geziichtet werden.

Im Bereich 895°C > T > 799°C kristallisiert Al;;Crs, welches bei Erreichen der peritek-
tischen Temperatur von 799°C mit der Schmelze zu Al;Cr reagiert. Zwischen 799°C > T >
656°C ist Al;Cr die stabile Phase im Gleichgewicht mit der fliissigen Phase. Bei Erreichen
des Eutektikums bei Ty = 656°C erstarrt schlieklich die Schmelze in einem eutektischen
Gefiige aus fast reinem Aluminium und Al;Cr. Nach [7] handelt es sich bei Alj;Cra um
eine Hochtemperaturphase, die sich bei 785°C eutektoid in Al4Cr und Al;Cr zersetzt (siche
auch Abb. 2.2). Nach Grushko et al. [9] ist diese Phase bis mindestens 600°C stabil, zerfallt
aber bereits bei T' = 865°C peritektisch in Al-reiche Schmelze und Al4Cr.



2.1 Al-Cr-Fe

1600

1400

T[C] 1320°C

1200
B—AlCr,| 1140°C

1060°C
1040°C

1000

895°C
799°C _A a—ALCr,

800

=
=
3
S

Al Cr 3

660.4 _ 656°C
600

Al Cr,

400

IIII|IIII|I

L Al Cr
L Al ,Cr

L1l T N N I

Al 10 20 30 40 50
_

at. % Cr

200

Abb. 2.2: Al-reicher Teil des Phasendiagramms von Al-Cr (nach [5]).

Mit der Phase Al;Cr, welche nach [9] eine gewisse Phasenbreite zwischen Alzg 7Cro; 3 und
Algy 3Crig.7 aufweist, werden in der Literatur verschiedene Strukturmodelle in Verbindung
gebracht.

Nach Wen et al. [10] existieren neben hexagonalem p-AlyCr (Raumgruppe P63/mmc mit
a =20.1 A und ¢ = 24.7 A), welches isostrukturell zu p-AlsMn [11] ist, auch zwei ortho-
rhombische Phasen e-Al;Cr (Raumgruppe Bbmm mit a = 34.6 A b=200Aundc=124
A) und £-Al4Cr (Raumgruppe Pbnm mit a = 34.6 A, b = 20.0 A und ¢ = 12.4 A). Die
Gitterkonstanten der hexagonalen und der orthorhombischen Phasen stehen in folgender
Beziehung zueinander

ae = \/gaﬂ, be = a, und c. = ¢, /2 (2.1)

und werden als eng verwandte Strukturvarianten beschrieben [10]. Durch Tempern ei-
ner Probe der Phase e-Al,Cr bei T' = 700°C konnte der Ubergang von einer zentrierten
(Bbmm) in eine primitive Struktur (Pbnm) beobachtet werden, was als displaziver Pha-
seniibergang ohne Anderung der Zusammensetzung interpretiert wurde [10]. Es wird aber
nicht deutlich, ob sich pu-Al4Cr und e-Al4Cr leicht in ihrer Zusammensetzung unterscheiden,
ob sich diese Phasen bei unterschiedlichen Temperaturen bilden oder ob moglicherweise
eine der beiden Strukturen metastabil ist.

Das Auftreten der hexagonalen Phase p-Al4Cr wurde in diversen Publikationen bestétigt
([12], [13], [14], [15]). Eine von Cao und Kuo [15] an einem Einkristall der Zusammenset-
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zung Algg 2Crig g durchgefithrte Strukturanalyse ergab fiir diese Phase in der Raumgruppe
P63/mmec die Gitterparameter a = 20.1911(15) A und ¢ = 24.8540(19) A (Pearson-Symbol:
hP574-6.32).

Audier et al. [13] bringen die Struktur von e-Al4Cr mit der Al-reicheren Phase Al;;Cry in
Verbindung, da die Zusammensetzung der untersuchten Proben zwischen Algy.1Crigs und
Algs.1Crig.9 variiert. Dies konnte darauf hindeuten, dass sich die e-Phase und die pu-Phase
in ihrer Zusammensetzung unterscheiden.

Im Widerspruch zu dieser Annahme steht eine Einkristallmessung von Li et al. [16] an
einem Kristall mit einer durchschnittlichen Zusammensetzung von Alyg §Crag 2, welche die
fiir die Phase e-Al;Cr publizierte Raumgruppe Cmem mit a = 12.521(1) A, b = 34.705(2)
A und ¢ = 20.223(1) A (Pearson-Symbol: 0C584-20.48) bestitigte. Gegeniiber der von
Wen et al. [10] verdffentlichten Raumgruppe Bbmm wurde in dieser Analyse die Standard-
aufstellung fiir die Raumgruppe Cmcm gewahlt und die Gitterkonstanten entsprechend
vertauscht.

Aktuelle Untersuchungen des Al-reichen Teils des Systems Al-Cr konnten zwar das Auftre-
ten der hexagonalen p-Al4Cr-Phase, aber nicht die Existenz der orthorhombischen e-Al4Cr-
Phase bestéatigen [9]. Allerdings zeigte bei Untersuchungen im System Al-Cr-Ni die Struk-
tur einer einkristallinen Probe mit der Zusammensetzung Alyg.5Crag 5Nig Ubereinstimmung
mit der orthorhombischen e-AlyCr-Phase [17]. Diese e-Phase wird hier als Hochtempera-
turphase beschrieben, die sich oberhalb von T' = 900°C zersetzt. Moglicherweise handelt
es sich also bei bindrem e-Al4Cr um eine metastabile Phase, die im terndren Phasendia-
gramm Al-Cr-Ni durch Nickel stabilisiert wird.

Al11Cro, in der Literatur auch bekannt unter der Bezeichnung AlsCr oder n-Phase, zeigt
eine gewisse Phasenbreite zwischen Algy5Cris5 (= Al;1Cra) und Algs oCri7o (= Al;Cr)
([18], [6]). Untersuchungen von Bendersky et al. [12] mit Hilfe der Prézessionsmethode und
der Transmissionselektronenmikroskopie ergaben fiir n-Al;; Cry eine C-zentrierte monokline
(pseudo-orthorhombische) Zelle mit a ~ 17.6 A, b ~ 30.5 A, ¢ ~17.6 A und § ~ 90° und
als mogliche Raumgruppe C 2/c.

Wie bereits im vorigen Abschnitt erwéhnt, wird die Struktur der n-Phase von Audier et
al. [13] als orthorhombisch beschrieben. Der angegebene Bereich fiir die Zusammensetzung
der Phase schwankt dabei zwischen der Zusammensetzung fiir Al;Cr und Al;Cr.

Eine Einkristallstrukturanalyse von Cao und Kuo [15] an einem Kristall mit einer Zusam-
mensetzung von Algsg sCrig o bestéitigte die in [12] beschriebene monokline Struktur mit der
Raumgruppe C2/c. Die Gitterkonstanten werden mit a = 17.7348(10) A, b = 30.4555(17)
A, ¢ =17.7344(10) A und 3 = 91.0520(12)° (Pearson-Symbol: mC616) angegeben.

Al;Cr, in der Literatur auch als 6-Phase bezeichnet, ist die Al-reichste Phase im bindren
System Al-Cr. Diese Phase kristallisiert nach Cooper [19] in der monoklinen Raumgruppe
C2/m mit a = 25.196(17) A, b = 7.574(3) A, ¢ = 10.949(9) A und g = 128.72(5)°
(Pearson-Symbol: mC104) und ist isostrukturell zu AlysV7 [20]. In der Literatur wird
Al;Cr deswegen auch mit AlysCry bezeichnet. Da auch Al;Cr eine gewisse Phasenbreite
zwischen Algr 5Crio5 und AlggsCrig.o aufweist, findet man in der Literatur neben Al;Cr
auch die Summenformel Al;3Cry [18]. Aufgrund von strukturellen Uberlegungen wurde von
He et al. [21] fiir Aly5Cr7 eine neue Einheitszelle mit a = 20.595 A, b = 7.574 A, ¢ = 10.949
A und 8 = 107.34° vorgeschlagen. Die Atomkoordinaten der alten Zelle miissen dann mit
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folgender Transformationsmatrix neu berechnet werden [21]:

1 0 2
0 -1 0 (2.2)
0 0 -1

Obwohl nach [4] im Al-reichen Teil des Phasendiagramms keine ternédren Phasen existieren,
werden mit der Zusammensetzung Aly(Cr,Fe) in der Literatur Strukturmodelle in Verbin-
dung gebracht, die von den fiir die bindre Phase Al;Cr publizierten, abweichen.

Aly(Cr,Fe)

Anhand von Elektronenbeugung wurden in Al-reichen Legierungen mit einer nominellen
Zusammensetzung von AljsFeoCr und AljoFeCry strukturell unterschiedliche Phasen ge-
funden. Neben einer orthorhombischen (O-AlCrFe) (|22],[23]) und einer monoklinen Pha-
se (M-AICrFe) ([22],]24]) wurden auch zwei hexagonale Phasen (k-AlCrFe, H-AlCrFe)
([25],]26]) nachgewiesen.
Die von Sui et al. [23] durchgefiihrte Strukturanalyse der orthorhombischen Phase ergab die
Raumgruppe Imm?2 mit a = 12.34 A, b=12.41 A und ¢ = 30.71 A. Die Zusammensetzung,
die sich aus der Verfeinerung ergibt, wird allerdings mit Als j03(Cr,Fe) angegeben. Die
genaue Zusammensetzung des Kristalls wurde nicht experimentell bestimmt.
Nach einer von Deng et al. [27] an einem Kristall der Zusammensetzung Algg ¢1Cr10.71 Fes s
durchgefiihrten Einkristallstrukturanalyse kristallisiert Aly(Cr,Fe) in der Raumgruppe
Immm mit a = 12.500(6) A, b = 12.617(2) A und ¢ = 30.651(8) A (Pearson-Symbol:
0I366-59.56).
Eine monokline Phase, welche in Proben zusammen mit der orthorhombischen Phase gefun-
den wurde, wird als geordnete Uberstruktur der orthorhombisch innenzentrierten Struktur
beschrieben ([22], [23], [24]). Die hoher symmetrische, innenzentrierte Zelle geht dabei in
eine monokline, C-zentrierte Zelle iiber. Die Gitterkonstanten der beiden Phasen stehen in
folgender Beziechung zueinander ([22],[24]):

am = sicrjﬁ =331 A, by = ap =124 A, ¢y = 20 = 248 A und B =112° . (2.3)
Die Struktur der hexagonalen Phase H-AlICrFe wurde mit Hilfe einer Kombination von
Einkristallbeugungsmethoden und Elektronenbeugung an einem Kristall der Zusammen-
setzung Alg Cry;Feg untersucht [26]. Danach kristallisiert diese Phase in der Raumgruppe
P63/m (Pearson-Symbol: hP1192-7.44) mit a = 40.68(7) A und ¢ = 12.546(1) A. Die
Zusammensetzung, die mit Hilfe der Elektronenstrahlmikroanalyse bestimmt wurde, ent-
spricht Algp 61Crio.71Feggs. Die gleiche Zusammensetzung geben Deng et al. [27] fiir den
in ihrer Strukturanalyse verwendeten Kristall der orthorhombischen Phase an. Diese he-
xagonale Phase wird als v-Phase bezeichnet.
Die zusammen mit H-AlCrFe auftretende, hexagonale x-Phase [25] ist isostrukturell zu
k-AlCrNi (Alz6CrigNig), welches in der Raumgruppe P63 mit a = 17.674(3) A und ¢ =
12.516(3) A kristallisiert [28].
Anhand von Elektronenbeugung wurden in Al-reichen Legierungen noch weitere Phasen
identifiziert [29], auf die hier aber nicht néher eingegangen werden soll.
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Die zweite Phase, welche im Al-reichen Teil des Phasendiagramms Al-Cr-Fe interessant
ist, ist die ternére Erweiterung der bindren Phase AljzFey, Aljs(Fe,Cr)y.

Phasen im binidren Randsystem Al-Fe

Im Al-reichen Teil des Phasendiagramms Al-Fe ist AlygFeq zwischen 1160°C > T > 655°C
die einzige Phase im Gleichgewicht mit der Al-reichen Losung (sieche Abb. 2.3) [30].
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Abb. 2.3: Al-reicher Teil des Phasendiagramms von Al-Fe (nach [30]).

AlysFey, oder auch als AlgFe bezeichnet [31], kristallisiert in der Raumgruppe C2/m mit
a=15.488(1) A, b = 8.0866(5) A, ¢ = 12.4769(8) A und 3 = 107.669(4)° (Pearson-Symbol:
m(C102) [32]. AljsFeyq weist eine Phasenbreite zwischen Alzy sFeos 5 und Alzg gFeos s auf
[30]. Nach [4] kann AljsFes bei 1000°C maximal 6.4 at.% Chrom l6sen. Die Gitterkonstan-
ten bei maximaler Loslichkeit werden mit a = 15.543 A, b = 8.029 A, ¢ = 12.450 A und
B = 107.47° angegeben [4]. Die bindre Phase AljsFey stellt das Bindeglied zwischen den
beiden Systemen Al-Cr-Fe und Al-Fe-Ni dar, da diese Phase neben Chrom auch maximal
6 at.% Nickel 16sen kann [33].



2.1 Al-Cr-Fe

In Tabelle 2.1 sind die in den Systemen Al-Cr, Al-Cr-Fe und Al-Fe auftretenden Phasen,

die fiir diese Arbeit relevant sind, noch einmal zusammengefasst.

Phase Strukturtyp | Raumgruppe | Pearson-Symbol | Gitterparameter Literatur
6-Al;Cr AlysV7 C 2/m mC104 a = 25.196 A [19]
b=17.574 A
c=10.949 A
B =128.72°
n-Aly;1Cry Al;Cr C2/c mC616 a = 17.7348(10) A | [15]
b = 30.4555(17) A
¢ = 17.7344(10) A
B = 91.0520(12)°
Cmem a=124A [13]
b=34.6 A
c=20.2A
u-AlyCr u-AlyMn P63 /mmc hP574-6.32 a =20.1911(15) A | [15]
c = 24.8540(19) A
e-Al,Cr Cmcem 0C584-20.48 a=12521(1) A [16]
b=34.705(2) A
c=20.223(1) A
o-Aly(Cr,Fe) Immm 0I366-59.56 a = 12.500(6) A [27]
b=12.617(2) A
c=30.651(8) A
m-Aly(Cr,Fe) C2/m a=331A [22], [24]
b=124 A
c=248 A
B =112°
v-Aly(Cr,Fe) P63,/m hP1192-7.44 a = 40.68(7) A [26]
c=12.546(1) A
Al3Fey C 2/m mC102 a=15.488(1) A | [32]
b = 8.0866(5) A
c=12.4769(8) A

3 =107.669(4)°

Tab. 2.1: Ubersicht iiber die in den Systemen Al-Cr, Al-Cr-Fe und Al-Fe auftretenden Phasen.




2 Die ternéren Systeme Al-Cr-Fe und Al-(Co,Cr,Fe)-Ni

2.2 Al-Fe-Ni

Das Phasendiagramm ist aufgrund der vielen praktischen Anwendungen fiir Legierungen
von Al-Fe-Ni z.B. als Materialien fiir Hochtemperaturanwendungen oder als Basis von
AINiCo-Permanentmagneten sehr intensiv untersucht worden [34]. Die Abbildung 2.4 zeigt
den isothermen Schnitt bei T = 1050°C des Al-reichen Teils des Phasendiagramms (Al > 50
at.%) [33]. Danach sind fiir die Ziichtung aus einer Al-reichen Schmelze in diesem Teil die
Phasen Alj3(Fe,Ni),, die eine ternire Erweiterung der binédren Phase Al;zFes darstellt,
Al3Niy und die ternédre Phase AljgFesNi (73) zugénglich. Die Ziichtung der beiden zuletzt
genannten Phasen war fiir diese Arbeit nicht von Bedeutung.

ALNi

NiAl
FfAl

10 20 30 40
at.% Ni

Abb. 2.4: Al-reiche Ecke des Phasendiagramms Al-Fe-Ni. Isothermer Schnitt bei 1050°C (nach
[33]).

Nach Khaidar et al. [33] kann AljsFes bei T = 1050°C maximal 6 at.% Ni und bei T' =
950°C maximal 10 at.% Ni in der Struktur l6sen. Die Gitterkonstanten von Al;z(Fe,Ni),
werden bei der maximalen Loslichkeit fiir Nickel von 10 at.% mit a = 15.437 A, b = 8.109
A, ¢=12.43 A und 3 = 107.66° angegeben [33].
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2.3 Al-Cr-Ni

2.3 Al-Cr-Ni

Aufgrund ihrer technischen Bedeutung als Superlegierungen fiir Hochtemperaturanwen-
dungen in z.B. Gasturbinen und Diisentriebwerken wurden im System Al-Cr-Ni vor allem
die Ni-reichen Phasen sehr eingehend untersucht [35]. Uber die Phasen und Phasenbe-
ziehungen im Al-reichen Teil (Al > 50 at.% ) gibt es nur wenig Informationen. In einer
aktuellen Arbeit von Grushko et al. [17] wurden die Phasenbeziehungen in diesem Teil bei
einer Temperatur von 7' = 1000°C untersucht und ein isothermer Schnitt des Phasendia-
gramms erarbeitet (siche Abb. 2.5).

Al

at.% Ni

Abb. 2.5: Al-reiche Ecke des Phasendiagramms Al-Cr-Ni. Isothermer Schnitt bei 1000°C (nach
[17]).

Neben der bindren, hexagonalen Phase u-Al4Cr, welche bei dieser Temperatur etwa 1 at.%
Nickel 16sen kann, wurden zwei terndre Phasen gefunden und als (-Phase und e-Phase
bezeichnet [17].

Die Zusammensetzung der C—Phase kann zwischen A17g.0Ni3.0N118.0 und A171.5N19‘0Ni19‘5
variieren. Anhand von Elektronenbeugungsbildern wurde die Struktur als hexagonal mit
a ~ 17.7 A und ¢ ~ 12.4 A bestimmt. Diese Phase wird in der Literatur auch als -
Phase 28], po-Phase [36] oder 7i-Phase [37] bezeichnet. Die Struktur der hexagonalen k-
Phase wurde von Sato et al. [28] anhand einer Einkristallstrukturanalyse an einem Kristall
der Zusammensetzung AlysCrigNig in der Raumgruppe P63 mit a = 17.674(3) A und
c=12.516(3) A gelost. Nach Marsh [38] fiihrt aber die Verfeinerung der Struktur in der

11



2 Die ternéren Systeme Al-Cr-Fe und Al-(Co,Cr,Fe)-Ni

Raumgruppe P63/m zu einem besseren Ergebnis.

Die Zusammensetzung der zweiten ternéren Phase, der e-Phase, variiert nur in einem engen
Bereich um Al7g.5Nis gNigq 5. Diese Phase konnte in Proben, die bei einer Temperatur von
900°C getempert worden waren, nicht langer nachgewiesen werden [17]|. Die Struktur der
e-Phase ist orthorhombisch mit a ~ 12.6 A, b~ 34.8 A und ¢ ~ 20.2 A, entsprechend der
im binédren System Al-Cr gefundenen Phase e-Al4Cr [10]. Wie bereits erwiahnt, handelt es
sich bei bindrem e-Al4Cr sehr wahrscheinlich um eine metastabile Phase, die durch das
dritte Element Nickel stabilisiert wird [17].

Rosell-Laclau et al. [36] untersuchten ebenfalls fest-fliissig Phasengleichgewichte in der Al-
reichen Ecke des Phasendiagramms Al-Cr-Ni. Die Projektion der Liquidusfliche mit den
von ihnen bestimmten Primérerstarrungsgebieten zeigt die Abbildung 2.6.

AlyC
at.% Cr / (AlCrs) )

(P (o)

10

(Al3Nip)

(Al5Cr)
T /1710777707777 77777
Al 0 — 20
at.% Ni

Abb. 2.6: Projektion der Liquidusfliche der Al-reichen Ecke im terndren System Al-Cr-Ni mit
Angabe der Primérerstarrungsgebiete der verschiedenen Phasen (nach [36]).

Anhand von transmissionselektronenmikroskopischen Beugungsbildern konnten in den von
ihnen untersuchten Legierungen drei Al-reiche terndre Phasen unterschieden werden, die
mit p, A und p bezeichnet werden [36]. Die Zusammensetzungen dieser Phasen werden fiir
1% mit A179.6N11.7Cr18.7, flir %2 im Bereich zwischen A17g.5Ni5.gcr15.7 und A171.2N110.1CI‘18.7
und fiir A im Bereich von AlzgNig5Crio5 bis Alzg1Nig 5Crio.4 angegeben [36]. Jede dieser
Phasen tritt in verschiedenen Strukturtypen auf, die zueinander polytyp sind oder durch
Uberstrukturordnung miteinander in Beziehung stehen. Die ¢-Phase ist monoklin (Raum-
gruppe: P2; oder P2;/m mit a = 13.4 A, b = 12.55 A, ¢ = 12.55 A und 8 = 100°) und
orthorhombisch (Raumgruppe: Pn2a mit a = 12.55 A, b = 12.55 A und ¢ = 26.4 A), die
A-Phase kristallisiert im orthorhombischen System (Raumgruppe: Immm mit a = 12.55
A, b=1255 A und ¢ = 30.75 A) mit trikliner Uberstruktur (mit @ = 12.55 A, b = 25.10
A, e=1775 A, o= 3=110.7° und v = 90°)) und die als p bezeichnete Phase weist ins-
gesamt drei Modifikationen auf, eine rhomboedrische (p; (Raumgruppe: R3 oder R3 mit
ar = 28.7 A und 6 = 36° bzw. im hexagonalen System mit afy = 17.7 A und cy = 80.4 A)
und zwei verschiedene hexagonale Modifikationen (p2: Raumgruppe: P63 mit ay = 17.7 A

12



2.3 Al-Cr-Ni

und ¢ = 12.4 A und p3: Raumgruppe: P63 mit ag = 30.7 A und ¢y = 12.4 A)) [36].
Keine der Strukturen in den untersuchten Proben zeigte Ubereinstimmung mit der biniren
hexagonalen Phase pu-AlyCr. Darum wird in dieser Publikation davon ausgegangen, dass
u-AlyCr nur eine sehr geringe Loslichkeit fiir Ni haben kann.

Die Zusammensetzung der n—Phase variiert zwischen A180‘7N13'1C1‘16_2 und Al76.8Ni3‘2CI‘20‘1
und kristallisiert nach Rosell et al. [36] in der Raumgruppe Cmcm, wie von Audier et
al. [13] fiir bindres Al;;Cra bestimmt. Aus dem Vergleich der Stochiometrie der binéren
Phase mit der Stochiometrie der terndren Erweiterungen, wurde der Schluss gezogen, dass
Aluminium und nicht Chrom durch Nickel ersetzt wird [36]. Die Zusammensetzung und die
Raumgruppe Cmcm deuten allerdings eher darauf hin, dass es sich bei der hier untersuchten
Phase um eine ternére Erweiterung der bindren Phase e-Al4Cr handelt.

Eine von Deng und Kuo [39] an einem Kristall der Zusammensetzung Alg; 3Cri; gNig.g
durchgefiihrte Einkristallstrukturanalyse ergab als Raumgruppe Immm mit a = 12.505
A, b =12619 A und ¢ = 30.660 A (Pearson-Symbol: 0I366-58.16). Diese Struktur ist
isostrukturell zu o-Aly(Cr,Fe) [27].
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2 Die ternéren Systeme Al-Cr-Fe und Al-(Co,Cr,Fe)-Ni

2.4 Al-Co-Ni

Nach der Entdeckung der ersten stabilen dekagonalen Quasikristalle [40] im System Al-Co-
Ni wurden die Phasen und Phasenbeziehungen in diesem System sehr intensiv untersucht.
Da auch in diesem System die bindren Phasen im Randsystem Al-Co eine gewisse Loslich-
keit flir das dritte Element Nickel zeigen, sollen in diesem Kapitel zundchst die fiir diese
Arbeit relevanten Phasen im bindren System Al-Co beschrieben werden.

Nach dem bindren Phasendiagramm Al-Co, das von Godecke und Ellner [41] publiziert
wurde (siche Abb. 2.7), ist 0-Al;3Co4 zwischen 7" = 1092°C und T' = 974°C die einzige
Phase im Gleichgewicht mit der Al-reichen Losung. Bei einer Temperatur von T = 1092°C
zersetzt sich diese Phase in Schmelze und eine als Hochtemperaturphase beschriebene Pha-
se (h)-Alj3Co4. Bei T = 974°C bildet sich aus 0-Al;3Co4 und Al-reicher Losung peritek-
tisch die monokline Phase AlgCos (Raumgruppe: P2; /c, Pearson-Symbol: mP22 [42]). Die
Hochtemperaturphase (h)-Al;3Coy4 zersetzt sich bei einer Temperatur von 7' = 1083°C in
einer eutektoiden Reaktion in die Al-reichere Phase 0-Al13Co4 und in die Co-reichere Phase
m-Al;3Coy, welche nicht direkt aus einer Al-reichen Schmelze geziichtet werden kann.

1800
1150 153
1600 — AlLCo
T[°C] | 1100 10%
r 1083
1400 m-Al,,Co,
- 1050 (| !
B 2 25 255 AlCo-!
B (®) 1
1200 — 1182°C :
- 1153°C !
L Ha7°C (h) Alj3Co4 !
- S 1 1
i 1092°C m-Alj3Coy X
- 1
1000 = 0-Al13Coy X
- - 1
i 974°C AlyCo ,
1
- 1
L AlsCo. 1
Al()COz =02 1
800 — |
o 1
- 1
1
657°C 1
- 1
600 L1 1 1 | 111 (1 T I I I B L
10 20 30 40 50
Al _
at. % Co

Abb. 2.7: Al-reicher Teil des bindren Phasendiagramms Al-Co (nach [41]).

Das Homogenitétsgebiet der orthorhombischen Modifikation der Phase Al;3Co4 wird durch
einen Co-Gehalt von 24 at.% bis 24.4 at.% begrenzt [41]|. Bei der monoklinen Phase han-
delt es sich um eine sogenannte Strichphase, deren Zusammensetzung im Co-Gehalt nur
um etwa 0.1 at.% um 26.3 at.% schwankt [41]. Orthorhombisches Alj3Co4 kristallisiert
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2.4 Al-Co-Ni

nach einer Strukturuntersuchung von Grin et al. [43], die an einem Kristall der Zusam-
mensetzung Al7gCogq durchgefiihrt wurde, in der Raumgruppe Pmn2; mit a = 8.158(1)
A, b=12.342(1) A und ¢ = 14.452(2) A (Pearson-Symbol: 0P102). Die monokline Phase
m-Al3Coy kristallisiert in der Raumgruppe Cm mit a = 15.183(2) A, b = 8.122(1) A,
¢=12.340(2) A und 3 = 107.90(1)° (Pearson-Symbol: mC102-7.2) [44]. Die Struktur der
Hochtemperaturphase Al;3Coy (h), die in dieser Veroffentlichung als HT-Al3Co Phase be-
zeichnet wird [41], wurde in der Raumgruppe C2/m mit a = 16.989(4) A, b = 4.098(1) A,
c=7.478(2) A, B =115.812(5)° gelost und als isostrukturell zu Al;30s4 [45] beschrieben.
Godecke und Ellner [41] untersuchten in ihrer Arbeit nicht nur die Phasengleichgewichte
im Al-reichen Teil des Phasendiagramms Al-Co, sondern beschéftigten sich auch mit dem
Einfluss von Nickel auf die Stabilitit der verschiedenen Modifikationen von Al;3Co4. Abbil-
dung 2.7 zeigt den isothermen Schnitt der Al-reichen Ecke des Phasendiagramms Al-Co-Ni
bei einer Temperatur von 7' = 1050°C und die bei dieser Temperatur mit der Al-reichen
Schmelze im Gleichgewicht stehenden Phasen (nach [41]).
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0-A113C04
m-Al;3Coy 24
Al;Co

—{ 76

74

28 72

0 2 4 6 8
AlsCOz

Abb. 2.8: Ausschnitt aus der Al-reichen Ecke des Phasendiagramms Al-Co-Ni bei 1050°C (nach
[41]).

Danach liegen bei dieser Temperatur neben orthorhombischem o-Al;j3Co4, die sogenann-
te Y-Phase und die dekagonale Phase mit der Al-reichen Schmelze im Gleichgewicht. o-
Al13Co4 kann nach den Untersuchungen von Gédecke und Ellner [41] maximal 0.9 at.% Ni
in der Struktur 16sen.

Das Stabilitdtsgebiet der Y-Phase erstreckt sich zwischen Alys gCo23.0Nij 0 und Aly48Co29 4
Nigg. Die Struktur der Y-Phase oder auch Alyj3_;(Coi—yNiy)s mit 2 = 0.9 und y = 0.12
wurde von Zhang et al. [2] in der Raumgruppe C2/m mit a = 17.071(2) A, b = 4.0993(6)
A, ¢ =17491009) A und g = 116.17(1)° (Pearson-Symbol: mC34-1.8) beschrieben und
ist homo6otyp zur Struktur von Alj30s4 [45]. Ob es sich bei Alj3(Co,Ni)s um eine echte
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2 Die ternéren Systeme Al-Cr-Fe und Al-(Co,Cr,Fe)-Ni

terndre Phase oder um die ternédre Erweiterung der Hochtemperaturphase von Ali3Coy
handelt, welche durch die Addition von Nickel auch bei tieferen Temperaturen stabilisiert
wird, bleibt unklar und wird in der Literatur kontrovers diskutiert ([41], [2]).
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3 Kristallwachstum

Thermodynamisch bedeutet Kristallisation den Ubergang eines Stoffes aus dem gasférmi-
gen oder fliissigen in den kristallisierten Zustand. Nach den Gesetzen der Thermodynamik
ist immer genau der Zustand der stabilste, der in Abhéngigkeit von den Parametern Druck
(p), Temperatur (7") und Zusammensetzung (fiir Mehrstoffsysteme) die kleinste Freie En-
thalpie aufweist. Die Freie Enthalpie ist definiert als G = H — T'S mit der Enthalpie H
(Wérmeinhalt eines Stoffes) und der Entropie S (Unordnungszustand eines Stoffes) und
nimmt mit zunehmender Temperatur ab (sieche Abb. 3.1).

v

T, T

Abb. 3.1: Anderung der Freien Enthalpie G einer festen Phase (s) und einer fliissigen Phase (1)
in Abhéngigkeit von der Temperatur.

In Abb. 3.1 ist die Anderung der Freien Enthalpie (G) in Abhéingigkeit von der Temperatur
fiir ein Einstoffsystem (fiir p = konstant) dargestellt.
Wird nun die fliissige Phase um einen Betrag AT unter ihren Schmelzpunkt T3, abgekiihlt,
so ist AG, welches fiir kleine Unterkiihlungen (AT) proportional zur Gleichgewichtsiiber-
schreitung T, — T ist, die Triebkraft, um die fliissige Phase in ihren kristallinen Zustand
iibergehen zu lassen. Es gilt

AG=AH —-TAS . (3.1)

Am Schmelzpunkt T3, befinden sich fliissige und feste Phase im thermodynamischen Gleich-
gewicht und sie existieren stabil nebeneinander und damit wird AG = 0.

Bei Temperaturen T < Ty, besitzt die feste Phase die geringere Freie Enthalpie (G) und
ist die stabile Phase, bei Temperaturen T > T}, ist G; < G5 und damit die fliissige Phase
stabil.

Da bei Kristallisationsprozessen der Endzustand stéarker geordnet ist als der Ausgangszu-
stand, ist AS und damit auch AH negativ. Kristallisation ist ein exothermer Prozess, bei
dem Kristallisationswarme frei wird.
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3 Kristallwachstum

3.1 Keimbildung

Beim Uberschreiten des Gleichgewichtes bildet sich nicht sofort und spontan die neue
Phase, sondern die Ausgangsphase bleibt zunéchst in einem metastabilen Zustand der Un-
terkiihlung (in Bezug auf eine Schmelze) oder Ubersittigung (in Bezug auf Dampf bzw.
eine Losung) bestehen und bereits gebildete Subkeime 16sen sich immer wieder auf. Erst bei
bestimmten Uberschreitungen kommt es zu einer spontanen Bildung von submikroskopi-
schen Kristallpartikeln, die als Keime fiir die neue Phase fungieren und durch Wachsen die
vorhandene Ubersittigung oder Unterkiihlung abbauen (homogene Keimbildung). Fremd-
partikel, z.B. Staub, oder auch Erschiitterungen koénnen die Kristallisation ebenfalls in
Gang setzen, wobei man dann von heterogener Keimbildung spricht.

Homogene Keimbildung

Als homogene Keimbildung bezeichnet man die spontane Keimbildung in einer bis zu die-
sem Zeitpunkt homogenen Phase. Ein Vorgang lauft dann spontan ab, wenn die Freie
Enthalpie G des Systems dadurch abnimmt. Zur Anderung der Freien Enthalpie AGg
durch die Bildung eines Keimes tragen verschiedenen Terme bei, die in Abb. 3.2 graphisch
dargestellt sind.

AG

NG

Abb. 3.2: Anderung der Freien Enthalpie AGx bei der homogenen Keimbildung in Abhingigkeit
des Radius rg.

Dabei ist AGy der absolute Betrag des Volumenanteils zur Freien Enthalpie. Da sich aus
der iiberséttigten Phase eine Phase mit einer geringeren Freien Enthalpie bildet, ist der
Beitrag von AGy, der proportional der Stoffmenge bzw. dem Volumen des Keims ist,
negativ. AGo ist der positive Oberflichenanteil, da bei der Entstehung des Keimes eine
neue Phasengrenze entsteht, deren Grenzflichenenergie proportional zur Oberfliche des
Keimes zunéchst eine Erhéhung der Freien Enthalpie bedeutet.
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3.1 Keimbildung

Damit ergibt sich
AGg = —AGy + AGo . (3.2)

Nimmt man den Keim als kugelférmig mit einem Radius g, einem Volumen 47r1"§( und
einer Oberfliche 4772 an, so ergibt sich fiir AGk:

4
AGgk = —gwr%Agv + 4dnrio (3.3)

mit Ag, als der volumenspezifischen Freien Enthalpie und o als spezifischer freier Grenz-
flachenenergie.

Zunichst {iberwiegt der Oberflichentherm AGp, was eine Erhohung der Freien Enthalpie
des Systems bedeutet und Arbeit muss aufgebracht werden. Erst wenn ein Keim unter
Aufwendung der kritischen Keimbildungsarbeit AG7%- den kritischen Radius 77 erreicht,
iiberwiegt der Volumenanteil AGy und bereits gebildete Keime wachsen unter Erniedri-
gung der Freien Enthalpie des Systems weiter. Durch Differentiation von Gleichung 3.3
nach rx ergibt sich fiir den kritischen Keimradius rJ:

20 1
= Ao (i~ &) (3.4)
und fiir die Keimbildungsarbeit AG,
. 16 o3 . 1

Da Ag, fiir kleine Unterkiihlungen proportional zur Gleichgewichtsiiberschreitung AT ist,
werden mit wachsender Uberschreitung also sowohl ry als auch AGJ kleiner und die
Keimbildung begiinstigt.

Die Anzahl der je Volumen- und Zeiteinheit gebildeten wachstumsfiahigen Keime, die auch
als Keimbildungsgeschwindigkeit, Keimbildungshéufigkeit oder Keimbildungsrate J be-
zeichnet wird, ist proportional zu einer Konzentration cj kritischer Keime.

Die Wahrscheinlichkeit fiir die Bildung von Keimen, die den kritischen Radius erreichen und
zunéchst die Freie Enthalpie AGx um AG7 erhohen, durch zufallsbedingte Fluktuationen
ist proportional zu exp(—AG7,/(kT')), mit k als Boltzmann-Konstante, und man erhalt fir
die Keimbildungsgeschwindigkeit

AGy,

J=Aexp (— T ) . (3.6)
Dabei ist A abhéangig von der Haufigkeit, mit der ein Atom auf einen Keim trifft und von
der Anzahl der Stellen in der Schmelze, an denen die Keimbildung mit der gleichen Wahr-
scheinlichkeit erfolgt. Sind alle Stellen in der Schmelze gleichberechtigt, so spricht man
von homogener Keimbildung. Die Keimbildungshiufigkeit ist bei kleinen Uberschreitun-
gen (AT — 0) verschwindend klein, da rx sehr grof ist, und zeigt erst bei Erreichen eines
kritischen Wertes T™ einen steilen Anstieg. Nach Durchlaufen eines Maximums verringert
sie sich wieder, da einerseits rx nicht mehr weiter sinkt und andererseits die Atombeweg-
lichkeit mit zunehmender Unterkiihlung stark abnimmt.
Fiir die Einkristallziichtung ist spontane Keimbildung unerwiinscht, da zunéchst eine re-
lativ grofe Gleichgewichtsiiberschreitung hergestellt werden muss, die Keimbildung dann
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3 Kristallwachstum

aber sehr vehement mit einer unerwiinscht grofen Anzahl an Keimen einsetzt, und die
fliissige Phase kristallisiert gleichzeitig an mehreren Stellen. Um dies zu vermeiden, wird
z.B. beim CZOCHRALSKI-Verfahren ein Keimkristall angeboten, an dem die Kristallisation
schon bei geringer Uberschreitung des Gleichgewichtes stattfindet.

Heterogene Keimbildung

Bei der heterogenen Keimbildung bilden sich die Keime an Fremdpartikeln (z.B. Staub),
an den Gefédfwénden oder auf kristallinen oder nichtkristallinen Unterlagen (Substraten).
Spielen zwischen Unterlage und Keim spezielle strukturelle Bezichungen eine Rolle, spricht
man von Epitaxie. Da die Unterlage einen Teil der Oberflache des Keimes bildet (siche
Abb.3.3), verringert sich die zur Keimbildung notwendig aufzubringende Oberflachenener-

gie.

Ga/ B

B O\ Ouuv

Abb. 3.3: Heterogene Keimbildung einer Kugelkappe auf einer ebenen Unterlage.

Wird der Keim als Kugelkappe mit dem Radius r angenommen, die mit einer Unterlage
den Kontaktwinkel 6 bildet, welcher von den an der Phasengrenze fest-fliissig auftretenden
Grenzflachenspannungen o,,/5,03,y und o,/ abhingig ist, dann gilt im Gleichgewicht
aufgrund der YOUNG “schen Randwinkelbeziehung

Ua/ﬂCOSQ =0q/U —0B/U - (3.7)

Im Gegensatz zur homogenen Keimbildung ist die heterogene Keimbildung extrinsisch.
Auch hier gilt
AGK(het) = —-AGy + AGp . (38)

Dabei gehen in den Volumenbeitrag zur Anderung der Freien Enthalpie nun das Volumen
der Kugelkappe ein und damit wird
AGy — %7”"3 2-3 00340 + cos30

Anteil der Kugelkappe

Agy . (3.9)

Die freie Grenzflichenenergie AGp setzt sich aus dem Anteil der Kappenfliche und der
Grundflache des Keims zusammen und damit wird

— cosb

1
AGo = 47TT2TO'Q/5 + 7['7’28in2(9(0'5/U —0a/U) - (3.10)
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3.1 Keimbildung

Fiir die kritische Keimgrofe ergibt sich

* _ 20—0‘/6
TK(het) = Agv )

(3.11)

ist also formal gleich der kritischen Keimgrofe bei der homogenen Keimbildung, setzt aber
bei anderen Werten von Ag, ein.
Fiir die Keimbildungsarbeit AG}{(M) auf einer Unterlage gilt:

16 00/5° (24 cosh)(1 — cosh)?

AG}(het) =37 Ag.2 1 (3.12)
erniedrigt sich also gegeniiber der homogenen Keimbildungsarbeit um einen Faktor
2 + cos0)(1 — cosh)?
fo= ( )1(1 ) (fo <1) (3.13)
AGK (hety = AGK (hom) fo - (3.14)

Fir fy = 1 wird der Benetzungswinkel 180°, der Tropfen benetzt die Unterlage nicht:
AGhet = AGpom. Die Unterlage hat also keinen katalytischen Einfluss auf die Keimbildung.
Fir 8 = 0° ist die Benetzung vollstdndig. Bei einem Winkel § = 90° wird cosf = 0 und
damit fy = % Damit ist die Gestalt des Keimes auf einer ebenen Unterlage eine Halbkugel
und die Oberfldchenenergie, die im Vergleich zum homogenen Keim aufgebracht werden
muss, gerade halbiert. Die heterogene Keimbildungsgeschwindigkeit Jpe; ist entsprechend
der homogenen Keimbildungsgeschwindigkeit auch zunichst bei kleinen Uberschreitungen
verschwindend gering und steigt erst bei einem bestimmten kritischen Wert sehr steil an.
Dieser liegt aber wegen der kleineren Keimbildungsarbeit AG%(het) bei kleineren Werten
von AT als fiir die homogene Keimbildung (siehe Abb. 3.4).
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AG*

. * *
S AG AG K(hom)

K(het)

....................................................

(@) e e ;

het hom

(b)

»
>

AT

Abb. 3.4: (a)Anderung der Freien Enthalpie der Keimbildungsarbeit mit zunehmender Unterkiih-
lung fiir homogene und heterogene Keimbildung und (b) die korrespondierenden Keimbildungsge-
schwindigkeiten.

3.2 Wachstumsmechanismen

Ist ein Keim vorhanden, sei es durch homogene Keimbildung oder durch Anbieten eines
Keimkristalls, kann Kristallisation vereinfacht als Verschiebung der fest-fliissig Phasen-
grenze beschrieben werden. Wachstumsprozesse finden an dieser Phasengrenze statt. Dabei
werden die kinetischen Prozesse auf atomarer Ebene nur von den lokalen Bedingungen dort
(lokale Temperatur, Zusammensetzung, kristallographische Orientierung, Kriimmung der
Phasengrenze) beeinflusst. Das Kristallwachstum ist ein komplexer Prozess, der einerseits
vom Zustand der Grenzfliche und andererseits vom Zustand der molekularen Baueinhei-
ten in der Ndhrphase abhéngt. Im Gleichgewicht werden diese Baueinheiten, die einzelne
Atome, Ionen, Molekiile oder auch grofse Atomcluster sein kénnen, in gleichem Mafe ange-
lagert wie abgelost. Kristallwachstum erfolgt also durch einen Uberschuss von eingebauten
gegeniiber den abgebauten Atomen.

Molekularkinetisches Modell von KOSSEL und STRANSKI
Die molekularkinetische Theorie des Kristallwachstums geht zuriick auf KossgL [46] und
STRANSKI [47], die das Kristallwachstum bzw. das Auflosen eines Kristalls ausgehend von

einer kubisch primitiven Modellstruktur erkldrten. Nach diesem Modell wird ein Kristall
aus Baueinheiten (in Abb. 3.5 als kleine Wiirfel dargestellt) aufgebaut und das Kristall-
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3.2 Wachstumsmechanismen

wachstum lésst sich als eine periodische Anlagerung von diesen Baueinheiten beschreiben.
Die Bindungskréfte zwischen diesen Bausteinen sind ungerichtet und fallen mit zunehmen-
dem Abstand stark ab.

Fiir die Bausteine gibt es an der Oberfliche des Kristalls verschiedene Positionen, die fiir
die Anlagerung energetisch unterschiedlich giinstig sind (siehe Abb. 3.5).

Abb. 3.5: Oberflache eines einfachen kubischen Kristalls (,, KOSSEL-Kristall“), auf welcher die
Atome oder Baueinheiten abhéngig von der Lage, die besetzt wird, eine unterschiedliche Anzahl
an néchsten Nachbarn im Kristall haben: (1) Leerstelle, (2) Kante, (3) Halbkristalllage, (4) Stufe,
(5) Adatom.

Die Anlagerung eines Atoms auf den verschiedenen Positionen (1) - (5) fithrt zu unter-
schiedlichem Energiegewinn. Diese Energiewerte lassen sich anhand eines einfachen Modells
berechnen, woraus sich eine Rangfolge fiir die Anlagerung ergibt. Je grofer die Anzahl an
néichsten Nachbarn und damit an Bindungen, die eingegangen bzw. aufgebrochen werden
miissen, desto grofer ist die Energie, die beim Anlagern frei wird bzw. beim Abtrennen
aufgewendet werden muss. Der Gewinn beim Anlagern eines Bausteins in ein Loch ist
danach grofer als der Gewinn bei der Anlagerung auf einer Fliche ((1)>...>(5)).

Die fiir die Wachstumskinetik des Kristalls bedeutendste Position ist die Anlagerung ei-
nes Bausteins an die sogenannte Halbkristalllage (engl.: kink), die auch als wiederholbarer
Schritt bezeichnet wird. An dieser Position ist der Baustein genau halb so fest gebunden
wie im Kristallinneren. Nur bei einer Anlagerung an diese Position wird die Oberfléache
des Kristalls qualitativ nicht verédndert, da immer wieder eine neue kink-Position entsteht.
Beim Wachstum wird zunéchst eine begonnene Kette komplettiert, bevor eine neue ange-
fangen wird (dafiir stellt Pos. (4) den giinstigsten Platz dar). Eine neue Schicht kann iiber
Pos. (5) begonnen werden, welches dann 2-dimensionaler Flachenkeimbildung entspricht.
Je grofer der Energiegewinn fiir eine bestimmte Position bzw. umgekehrt je grofer die auf-
zuwendene Abtrennarbeit ist, um einen Baustein aus einer Position herauszulosen, desto
grofer ist die Wahrscheinlichkeit, dass diese Position im Gleichgewicht (eingebaute gleich
abgetrennte Baueinheiten) durch einen Baustein besetzt ist. Daraus folgt, dass im oder
in der Nahe des Gleichgewichts ein idealer Kristall von einer kleinen Anzahl atomar glat-
ter Flachen einer bestimmten Art {hkl} begrenzt ist. Bezogen auf die Gesamtenthalpie der
Oberflache stellt eine atomar glatte Flache ohne Leerstellen und Adatome die bestmdogliche
Situation (geringste freie Oberflachenenthalpie) dar. Streng genommen gilt dieses Modell
allerdings nur bei T' = 0 K, da nur Bindungsenergien aber keine Entropieterme beriicksich-
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3 Kristallwachstum

tig werden. Bei hoheren Temperaturen 7' > 0 K kommt es durch die Bildung von L&chern
und die Anlagerung von Bausteinen an die Oberfliche zu einer gewissen atomaren Aufrau-
hung der Oberflache.

Kriterien fiir die atomare Oberflichenrauhigkeit

Welche Parameter den atomaren Zustand einer Kristalloberflache bestimmen, wurde von
JACKSON [48] anhand eines sog. Einschichtmodells untersucht, welches dhnlich KOSSELS
Modell den atomaren Zustand der Grenzfliche zwischen fliissiger und fester Phase betrach-
tet.

Die unterschiedlichen Stadien der Oberflichenaufrauhung koénnen anhand eines Beset-
zungsfaktors ¢ beschrieben werden, der das Verhéltnis von der Anzahl besetzter Oberfla-
chenplétze zur Gesamtzahl der Oberflichenplitze einer bestimmten Fliache (hkl) angibt.
Die Anderung der freien Energie AF einer zunichst atomar glatten Oberfliche mit einer
Gesamtanzahl N an Oberflachenplétzen einer bestimmten Fléche (hkI), die sich aus der
Anlagerung von Atomen/Molekiilen an der Oberflache ergibt, lasst sich berechnen aus:

AF =NkT [a-c¢(l1—c¢)+clnc+ (1 —¢) In(1 —¢)] . (3.15)

Der aus diesem Modell resultierende Faktor « ist gegeben durch:

= — 3-16
« kT&hkl ( )

mit k als Boltzmann-Faktor, ¢ als der latenten Kristallisationswéarme pro Baustein, 1" als
Umwandlungstemperatur und &gy als ein geometrischer Faktor, der die relative Anzahl
der Bindungen innerhalb einer Fliche (hkl) angibt.

Diese auch als JACKSON-Faktor bekannte Grofe « ist ein Maf fiir die Rauhigkeit einer
Grenzflache. Gleichung 3.15 ist in Abb. 3.6 graphisch dargestellt.

Fiir Werte von a > 2 ist das lokale Minimum von « bei

¢~ exp(—a) (3.17)

was bedeutet, dass sich auf der Grenzfliche nur wenige Atome befinden, d.h. die Oberflache
ist atomar glatt. Fiir kleine Werte von « < 2 ist das Minimum bei ¢ = ! /5. Die Oberfléiche
ist also zur Halfte mit Adatomen besetzt und damit atomar rauh. Der kritische Wert ist
a=2.

Eine grofse latente Kristallisationswérme, eine niedrige Umwandlungstemperatur und/oder
eine kristallographisch dicht besetzte Grenzflache erhohen die Tendenz, eine atomar glatte
Oberflache zu bilden. Fiir das Wachstum aus der Schmelze ist in der Regel a < 2, d.h. das
Wachstum erfolgt iiber eine atomar rauhe Grenzflache. Fiir Metalle, die aus einer fliissigen
Phase kristallisieren, ist o < 2 [48].

Beim Kristallwachstum aus einer Losung éndert sich mit der Zusammensetzung auch die
Liquidustemperatur. Das steht im Gegensatz zur Schmelze, die einen fixen Schmelzpunkt
hat. Es kann also unter Umstéinden ein Ubergang von atomar rauhem (fiir hohere Tempera-
turen) zu atomar glattem (fiir niedrigere Temperaturen) Wachstum auftreten. Der Faktor
Enkl, der die Anzahl der Bindungen innerhalb einer Flache (hkl) angibt, wird grof, wenn die
Fliache (hkl) eine dicht gepackte bzw. niedrig indizierte Flache ist. Auf kristallographisch
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Abb. 3.6: Graphische Darstellung der relativen freien Energie AF/NkT als eine Funktion des
Besetzungsfaktors c¢ fiir verschiedene Werte von «a.

ungiinstigen Fliachen wird also das Wachstum eher atomar rauh ablaufen. Diese Aussagen
gelten grundséatzlich auch, wenn man kompliziertere Grenzschichtmodelle beriicksichtigt.

Wachstum bei atomar rauher Phasengrenze

Fiir kleine Werte von a kann man annehmen, dass die Grenzflache aus einer groften Anzahl
an kink-Positionen besteht, an denen eine einfache Anlagerung von Baueinheiten moglich
ist. In diesem Fall wird die Kristallisationsgeschwindigkeit proportional zur Gleichgewichts-
iiberschreitung, d.h. zur Unterkiihlung AT

v~ kAT (3.18)

mit ky als Proportionalitétsfaktor (kinetischer Faktor) [49, 50]. Dies ist auch als lineares
Wachstumsgesetz oder kontinuierliches Wachstum bekannt. Diese auch nach WILSON und
FRENKEL benannte Theorie [49, 50] setzt eine ,ideale Rauhigkeit“ voraus, d.h. alle An-
lagerungsplatze, die auf der Oberfliche angeboten werden, sind gleichwertig. Da dies in
der Realitdt nur bedingt erfiillt ist, muss man in der Regel mit geringeren Wachstumsge-
schwindigkeiten rechnen, als durch die WILSON-FRENKEL-Theorie vorhergesagt wird.

Wachstum bei atomar glatter Phasengrenze

Ist nun die Oberfliche atomar glatt, so ist die Anzahl an energetisch giinstigen Pldtzen
fiir die Anlagerung verschwindend gering. Sind durch die Realstruktur der Flache mole-
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3 Kristallwachstum

kulare Stufen (z.B. durch Schraubenversetzungen) vorhanden, so erfolgt das Wachstum
durch Anlagerung an diesen Stufen. Ist die Kristallflache nicht gestort, so muss erst ein
zweidimensionaler Keim oder Flidchenkeim entstehen, an dem das weitere Wachstum erfol-
gen kann [51]. Die Anlagerung eines Bausteins an eine Oberfliache ist zunéchst energetisch
ungiinstig und bis zu groken Gleichgewichtsiiberschreitungen instabil. Ahnlich der homo-
genen Keimbildung (siehe Kapitel 3.1. Keimbildung) ldsst sich fiir einen zweidimensionalen
Keim, der sich auf der Oberfliche bildet, ein kritischer Radius (r*) definieren, der mit zu-
nehmender Gleichgewichtsiiberschreitung kleiner wird. Die Wachstumsgeschwindigkeit ist
durch die Keimbildungshaufigkeit bestimmt. Sobald ein Flachenkeim gebildet ist, wird das
laterale Auswachsen der Schicht sehr schnell erfolgen. Fiir die Kristallisationsgeschwindig-
keit ergibt sich eine exponentielle Abhéngigkeit von der Unterkiihlung:

v ~ exp(—ko/AT) (3.19)

mit ko als einem konstanten Faktor (exponentielles Wachstumsgesetz).

Entsteht durch eine Versetzung auf einer sonst glatten Oberfliche eine Stufe, an der sich
Bausteine kontinuierlich anlagern kénnen, so ist immer eine Anlagerungsmoglichkeit vor-
handen und es muss kein zweidimensionaler Flachenkeim gebildet werden. Hohe Verset-
zungsdichten sind sehr hdufige Defekte in fast allen Kristallwachstumsprozessen. Im ein-
fachsten Fall zieht eine sog. Schraubenversetzung Spiralenwachstum nach sich. Die dabei
an der Oberfliche entstehende Stufe wéchst nicht aus, sondern windet sich zu einer sog.
Archimedes-Spirale auf. Die Bedeutung einer Schraubenversetzung fiir das Kristallwachs-
tum wurde von FRANK [52] entdeckt und spéter von BURTON, CARBRERA und FRANK
[53] zur Spiralwachstums- oder auch BCF-Theorie ausgebaut. Dabei hiangt die Wachstums-
geschwindigkeit v folgendermafen von der Unterkiihlung AT ab:

v~ k3(AT)? (3.20)

mit k3 als einer Materialkonstante (quadratisches Wachstumsgesetz).

Die Wachstumsgeschwindigkeit kann niemals den Wert des kontinuierlichen Wachstums
iiberschreiten. Mit zunehmender Unterkiihlung AT nimmt auch auf einer atomar glatten
Fléche die Dichte an Stufen und kink-Positionen zu und erreicht den Wert einer atomar
rauhen Flache. Deswegen nidhern sich die Kurven des exponentiellen und quadratischen
Wachstums bei grofsem AT der Kurve des kontinuierlichen Wachstums an.

Morphologie

Im Prinzip ist die Anzahl der moglichen, an einem Kristall auftretenden Kristallflichen
sowohl beim Aufbau als auch beim Abbau des Kristalls unbeschrinkt. Es wird aber immer
nur eine kleine Anzahl von Flidchen beobachtet, da die Wachstumsgeschwindigkeiten der
einzelnen Flachen unterschiedlich sind. Die Flédchen, die die dufkere Form eines natiirlichen
oder auch geziichteten frei gewachsenen Kristalls begrenzen, zeichnen sich durch geringe
Wachstumsgeschwindigkeiten aus und bilden die sog. Wachstumsform des Kristalls.

Dem gegeniiber steht die sog. Gleichgewichtsform eines Kristalls, der sich im thermodyna-
mischen Gleichgewicht mit seiner Umgebung befindet. Im allgemeinen sind an der Gleich-
gewichtsform mehrere kristallographische Formen {hkl} beteiligt. Die Flachen besitzen den
gleichen Dampfdruck. GIBBS [54] formulierte folgende Bedingung, welche besagt, dass die
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gesamte freie Oberflichenenthalpie der an der Gleichgewichtsform beteiligten Fliachen zu
einem Minimum werden muss:

Y oF =0 (3.21)

mit o; als der spezifischen freien Oberflachenenthalpie (identisch mit der Oberflachen-
spannung) der Fliache ¢ und F; als deren Flacheninhalt. Da die Oberflaichenspannung bei
Kristallen anisotrop ist, stellt die Form mit der geringsten freien Oberflichenenthalpie ein
Polyeder dar. Nach WULFF [55] ist die von GIBBS formulierte Bedingung gleichbedeutend
mit der Aussage, dass ausgehend von einem bestimmten Punkt im Kristall die Abstdnde
zu den verschiedenen Kristallflichen (hkI) proportional zu deren jeweiliger Oberflachen-
spannung sind. Der Anteil der Flachen an der Gleichgewichtsform und damit auch ihre
morphologische Bedeutung nimmt mit zunehmender Oberflichenspannung ab.

Da sich die Oberflichenspannung nicht einfach bestimmten lésst und ihrerseits mit der
Kristallstruktur korrespondiert, entwickelten HARTMANN und PERDOCK [56] die sog. PBC-
Theorie, die eine Beziehung zwischen Struktur und Morphologie der Kristalle herstellt. Sie
gehen von der Annahme aus, dass die Zeit, die bendtigt wird, um eine Bindung zwischen
einem Baustein und einer Kristallfliche einzugehen, mit zunehmender Bindungsenergie,
d.h. der Energie, die beim Eingehen einer Bindung zwischen einem Baustein und der Kris-
tallflache frei wird, abnimmt und folglich die Wachstumsgeschwindigkeit einer Fliche mit
zunehmender Bindungsenergie zunimmt. Je schneller also die Parallelverschiebung einer
Fldache vom Wachstumszentrum ist, desto geringer wird ihre morphologische Bedeutung.
Die Betrachtung der Bindungen im Kristall fithrte auf das Konzept der sog. PBC-Vektoren.
Richtungen im Kristall, in denen starke Bindungsenergien auftreten (Ketten starker Bin-
dungen!, die sich durch den Kristall ziehen), werden also schneller wachsen und méogli-
cherweise an morphologischer Bedeutung verlieren. Diese Ketten sind wie die Struktur
periodisch und werden unter Angabe ihrer Richtung als PBC-Vektoren bezeichnet. Dabei
werden die am Kristall auftretenden Flichen in drei Klassen unterteilt: (a) die F-Flichen?
sind parallel zu zwei oder mehr PBC-Vektoren, (b) die S-Fliichen® verlaufen parallel zu
einem PBC-Vektor und (c) die sog. K-Flichen?, die zu keinem PBC-Vektor parallel sind
und morphologisch sehr selten oder iiberhaupt nicht auftreten. Die Anlagerung eines Bau-
steins an eine K-Flache entspricht dem wiederholbaren Schritt (kink-Position) im Modell
von KOSSEL und STRANSKI (siehe Abschnitt: ,Molekularkinetisches Modell von KOSSEL
und STRANSKI®).

3.3 Transportvorgange

Transportvorgénge spielen neben den molekularkinetischen Vorgéngen an der Wachstums-
front bei der Kristallisation eine wichtige und unter Umsténden geschwindigkeitsbestim-
mende Rolle. Der langsamste Teilschritt bestimmt dabei die Kristallisationsgeschwindig-
keit. Man unterscheidet Transportvorgéinge und Einbauvorginge, die in der Nahe der Pha-
sengrenze eng miteinander verbunden sind. Bestimmen die Einbauvorgénge die Wachs-
tumsgeschwindigkeit, so spricht man von einem kinetischen Regime, sind die Transport-

engl.: periodic bond chain
engl.: flat faces

engl.: stepped faces

engl.: kink faces
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vorgéange geschwindigkeitsbestimmend von einem Diffusionsregime. Zu den Transportvor-
giangen gehort neben dem Materialtransport aus der umgebenden Phase zum Kristall, der
durch Konvektion oder Diffusion erfolgen kann, auch der Warmetransport und insbeson-
dere der Transport der Kristallisationswarme. Zu den Einbauvorgéngen zahlt neben dem
Einbau der Teilchen auch der Transport der auf die Grenzfliche treffenden Bausteine zur
energetisch giinstigsten Position entlang der Oberfliche. Im Fall von Mehrstoffsystemen
unterscheidet sich im allgemeinen die Zusammensetzung der Ausgangsphase von der Kris-
tallphase, so dass neben dem Transport zur Phasengrenze auch die Anreicherung einer
Komponente vor der Phasengrenze und deren Transport weg vom wachsenden Kristall
beriicksichtigt werden muss. Durch die Anderung der Entropie AS bei der Kristallisation
wird latente Kristallisationswérme frei, die von der Phasengrenze durch die Ausgangs- oder
auch durch die Kristallphase abtransportiert werden muss. Neben der Warmeleitung spie-
len auch Warmestrahlung und Konvektion eine Rolle. Fiir das Wachstum von metallischen
Phasen, das iiberwiegend {iiber eine atomar rauhe Grenzflache erfolgt, sind vor allem die
Transportvorgidnge an der Phasengrenze entscheidend fiir die Wachstumsgeschwindigkeit.

Stofftransport

Da das Kristallwachstum ein endlicher Prozess ist, der mit einer gewissen Geschwindigkeit
ablauft, wird sich bei der Kristallisation in einem Mehrstoffsystem die Komponente vor
der Phasengrenze anreichern, von der weniger in den Kristall eingebaut wird, als in der
fliissigen Phase vorhanden ist. Der Transport dieser Komponente weg vom wachsenden
Kristall erfolgt in der Nahe der fliissig-fest-Phasengrenze durch Diffusion [57|. Im Fall
der Kristallziichtung aus der Schmelze bestimmt die Schmelzpunktisotherme die Form der
Phasengrenzfliche und wird in der nachfolgenden Diskussion als (makroskopisch) eben
angenommen.

Experimente zeigen, dass fiir den diffusiven Massentransport der Materialfluss in Abwesen-
heit von einem signifikanten Temperatur- und Druckgradienten und ohne Einwirkung dufe-
rer Krifte anndherungsweise proportional zum Konzentrationsgradienten ist (1. FICK’sches
Gesetz) [58]:

dCL
dz
mit dd% als Konzentrationsgradient in der fliissigen Phase parallel zur Diffusionsrichtung, D
als Diffusionskoeffizient und z als Entfernung zur Phasengrenze. Das negative Vorzeichen
deutet an, dass die Diffusion in Richtung geringerer Konzentration erfolgt.

Da an der Phasengrenze weder Masse erzeugt wird noch verschwindet, gilt bei z = 0 die
Kontinuitatsgleichung:

7= -pn,_, (3.22)

v(ier, —cg) = —D—. (3.23)

Die Kontinuitdtsgleichung beschreibt das Gleichgewicht zwischen der Anreicherung einer
Komponente c¢;, — cg vor der Wachstumsfront eines Kristalls, der mit einer konstanten
Geschwindigkeit v wéchst, und dem Abtransport dieser Komponente durch Diffusion.
Der Konzentrationsverlauf, der sich fiir die Konzentration dieser Komponente in der fliis-
sigen Phase ergibt, ist in Abb. 3.7 dargestellt:
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Abb. 3.7: 1-dimensionales Konzentrationsprofil ¢, (z) in einer Schmelze nahe der Phasengrenze,
die sich mit einer konstanten Rate v in Richtung z verschiebt.

cr, steigt also bis z = 0 von einem Wert cf,(00) (Konzentration in der fliissigen Phase weit
weg von der Phasengrenze) auf einen Wert ¢z, (0) (Konzentration der Komponente an der
Phasengrenze) innerhalb eines Abstands § von der Phasengrenze an, und es ergibt sich
folgender Zusammenhang:

1 — k \%
o exp(——2)] . (3.24)

D

0 = D/v héngt vom Grad der Durchmischung in der fliissigen Phase ab und gibt vor der
Phasengrenze, an der der Konzentrationsausgleich nur durch Diffusion moglich ist (sog.
stagnant-film Modell), das Verhéltnis des Diffusionskoeffizienten zur Wachstumsgeschwin-
digkeit an [59].

ko beschreibt den sogenannten Gleichgewichtsverteilungskoeffizienten, der das Verhéltnis
der Konzentration einer Komponente im Kristall zu der in der Ausgangsphase (kg = E—i) im
thermodynamischen Gleichgewicht angibt. Da aber Kristallziichtungsexperimente immer
mit einer gewissen Gleichgewichtsiiberschreitung verbunden sind und mit endlicher Ge-
schwindigkeit ablaufen, definiert man einen effektiven Verteilungskoeffizienten keg. Anders
als beim Gleichgewichtsverteilungskoeffizienten spielt hier nun die Zusammensetzung der
Schmelze in einiger Enfernung zur Phasengrenze eine Rolle, welche sich von der Zusam-
mensetzung der flissigen Phase an der Phasengrenze, an der Gleichgewichtsbedingungen
angenommen werden, unterscheidet. Der Unterschied zwischen keg und kg ergibt sich also
durch das Problem des Materialtransportes. keg ist deshalb abhéngig von der Wachs-
tumsgeschwindigkeit sowie den Transportvorgingen wie Diffusion und Konvektion in der
Ausgangsphase und ist mit kg, der Wachstumsgeschwindigkeit v, dem Diffusionskoeffizient
D und ¢ als Dicke der Diffusionsgrenzschicht durch folgende Beziehung verkniipft |57

cr(z) = cp(00)[1 +

ko

keg = .
= Jo+ (1— ko) exp(—vo/D)

(3.25)

Fiir geringe Wachstumsgeschwindigkeiten (v — 0) und eine gute Durchmischung der fliis-
sigen Phase geht § — 0 und damit wird kg ~ ky. Fir v — oo geht keg — 1.
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Direkt an der Phasengrenze erfolgt der Stofftransport der iiberschiissigen Komponente weg
vom wachsenden Kristall durch Diffusion. Die Dicke der Diffusionsgrenzschicht § héngt von
der Stirke der Konvektion in der fliissigen Phase ab, welche wiederum von Parametern wie
etwa Temperaturgradienten, der Form des Ziichtungstiegels, der Wachstumsgeschwindig-
keit etc. beeinflusst wird.

Auftriebs(buoyancy )-Konvektion wird allein durch die Schwerkraft verursacht. Dabei un-
terscheidet man zwischen thermischer Konvektion, wenn die Dichteunterschiede allein
durch Temperaturunterschiede hervorgerufen werden und solutaler Konvektion, wenn Kon-
zentrationsunterschiede eine unterschiedliche Dichte der fliissigen Phase verursachen. Kon-
vektion, die durch die Rotation von Keim oder Tiegel entsteht, wird als erzwungene Kon-
vektion bezeichnet. In ausreichender Entfernung zur Phasengrenze nimmt der Beitrag der
Konvektion zur Durchmischung der Schmelze zu. Mechanisches Riithren der Schmelze, um
eine moglichst gute Durchmischung zu erreichen, wird die Dicke der Diffusionsgrenzschicht
zwar verringern, aber die Bildung nicht verhindern.

Warmetransport

Bei der Kristallisation wird latente Warme, die sogenannte Kristallisationswérme frei, die
lokal die Temperatur an der Phasengrenze dndert und von dort abtransportiert werden
muss. Der Transport von Wérme ist um Groéfsenordnungen schneller als diffusiver Ma-
terialtransport. Bei den im nachfolgenden Kapitel beschriebenen Ziichtungsverfahren ist
die fliissige Phase heifser als der wachsende Kristall, so dass sowohl die durch den Kris-
tallisationsprozess entstehende latente Kristallisationswarme als auch der Warmefluss zur
Grenzflache fest-fliissig, der durch den Temperaturgradienten in der fliilssigen Phase ent-
steht, durch den Kristall abgefiihrt werden miissen (siche Abb. 3.8).

A

T

AT 7

Kristall Schmelze

»

Abstand von der Phasengrenze, z

Abb. 3.8: Temperaturverlauf bei der Kristallziichtung aus der Schmelze. T ist die Gleichgewichts-
temperatur, Ty die Temperatur an der Phasengrenze und AT = T, — Ty die Unterkiihlung.

Die Temperatur als Parameter bestimmt neben der Kristallisationskinetik auch Material-
eigenschaften wie Dichte, Viskositdt und Diffusionskoeffizienten. Der Temperaturgradient
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3.4 Realstruktur geziichteter Kristalle

in der fliissigen Phase kann durch Warmeleitung sowie natiirliche oder erzwungene Konvek-
tion sehr gering werden. Die aus dem Warmetransport resultierende Temperaturverteilung
ist ausschlaggebend fiir die Position, Form und auch die Morphologie der Wachstums-
front. Die Position der Phasengrenze fest-fliissig wird durch die Temperaturgradienten
stabilisiert. Die Bedingung fiir den Warmefluss an der Phasengrenze wird durch folgende
Gleichung beschrieben [60]:

KL(CCllfT)L—I—LV: Ks(g)s . (3'26)
z dz

Die positive Richtung von z gibt die Richtung der fortschreitenden Wachstumsfront, K ist
die thermische Leitfahigkeit in der fliissigen (L) bzw. in der festen (S) Phase und v die
Wachstumsgeschwindigkeit. An einer freien Schmelzoberfliche wird Warme an die umge-
bende Atmosphére sowohl durch Konvektion in der Gasphase als auch durch Strahlung
abgegeben.

3.4 Realstruktur geziichteter Kristalle

Alle natiirlichen und synthetischen Einkristalle weichen vom idealen Kristallbau mehr oder
weniger ab. Sie enthalten Gitterstorungen (Baufehler), die auf verschiedene Ursachen wie
z.B. chemische Verunreinigungen oder thermische Schwankungen wihrend des Ziichtungs-
prozesses zuriickzufiithren sind.

Defekte

Als Defekte werden Storungen im 3-dimensionalen, periodischen Aufbau eines Kristalls
bezeichnet, die man nach den Dimensionen ihrer Ausdehnung im Kristall unterscheidet.
Zu den sog. Punktdefekten werden Leerstellen, Fremd- und Zwischengitteratome gezahlt.
Eindimensionale Gitterstorungen stellen Stufen- und Schraubenversetzungen dar. Die Kon-
zentration dieser Versetzungen in einem Kristall kann aus der Gesamtlénge aller Verset-
zungslinien geteilt durch das Volumen des Kristalls berechnet werden und liegt zwischen
102 ecm ™2 fiir recht perfekte Kristalle wie z.B. Silicium und 10% cm™2 fiir viele Metall-
kristalle [61]. Die Aneinanderreihung von vielen Einzelversetzungen kann zu grofraumigen
Verzerrungen und Diskontinuitédten des Kristallgitters fiihren. Versetzungsdichten zwischen
109 cm™2 und 10® cm ™2 entsprechen einer Gesamtlinge der Versetzunglinien von 10 bis
10% km/cm? [62]. Bei grofen Versetzungsdichten sind die Versetzungslinien miteinander
verkniipft, so dass man auch von einem Vesetzungsnetzwerk spricht. Durch flichenhaf-
te Versetzungsanordnungen kénnen sog. Kleinwinkelkorngrenzen entstehen. Der Orientie-
rungsunterschied zwischen den einzelnen Bereichen ist dabei nur einige Winkelminuten bis
wenige Grad. Betragt die Missorientierung der Individuen mehrere Grad (> 4°) so spricht
man von Grofwinkelkorngrenzen. Folgt die Verwachsung zweier Individuen mit einer defi-
nierten Orientierungsbeziehung, bezeichnet man dies als Verzwillingung.
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3 Kristallwachstum

Segregation

Wie bereits im Kapitel 3.3 ,/ Transportvorginge“ eingefiihrt, wird sich bei der Kristallisa-
tion in einem Mehrstoffsystem die Zusammensetzung des Kristalls (cg) in der Regel von
der Zusammensetzung der Ausgangsphase (cz) unterscheiden, was mit einem Segregati-
onskoeffizienten k beschrieben werden kann: cg = k- c,. Abhéngig von der Wachstums-
geschwindigkeit und den Bedingungen des Materialtransportes kann man fiir k entweder
den effektiven Verteilungskoeffizienten keg (nach Gl. 3.25) oder den Gleichgewichtsvertei-
lungskoeffizienten kg einsetzen. In beiden Féllen &ndert sich aber durch die inkongruente
Kristallisation auch die Zusammensetzung der fliisssigen Phase und damit fiir jede nachste
zu Kkristallisierende Schicht die Ausgangsbedingung. Ist fiir eine Komponente k < 1, so
reichert sich diese Komponente im Verlauf der Ziichtung nicht nur vor der Phasengrenze
sondern auch in der Schmelze an. Damit &ndert sich mit fortschreitender Kristallisation
auch die Konzentration dieser Komponente im wachsenden Kristall. Fiir das Wachstum
eines stabformigen Kristalls aus einem endlichen Schmelzvolumen, das zu Beginn der Ziich-
tung vollstandig fliissig war (sog. Normalerstarrung), ergibt sich, unter der Annahme, dass
die fliissige Phase perfekt durchmischt ist und in der festen Phase kein Konzentrationsaus-
gleich durch Diffusion stattfindet, fiir den Konzentrationsverlauf dieser Komponente nach
SCHEIL [63] folgende Verteilungsfunktion:

cs(z) =k eo(1 — %)k—l (3.27)

mit z/L als Verhéltnis von bereits kristallisiertem Teil zur Gesamtlange und ¢y als Anfangs-
schmelzzusammensetzung. In Abb. 3.9 ist die Verteilungsfunktion fiir die Normalerstarrung
fiir k < 1 dargestellt.

Konzentration, ¢

ke,

bereits kristallisierter Anteil, g

Abb. 3.9: Verteilungsfunktion der Normalerstarrung fiir einen Verteilungskoeffizienten k < 1.
Aufgetragen ist die Konzentration einer Komponente in der festen Phase (kcy,) gegen den bereits
kristallisierten Anteil g = z/L des Gesamtschmelzenvolumens.

Fiir eine ebene Wachstumsfront kann die radiale Elementverteilung als homogen angenom-
men werden. Ist die Wachstumsfront aufgrund einer leicht gekriimmten Schmelzpunktiso-
therme gebogen (sei es konvex oder konkav), aber die makroskopische Wachstumsrichtung
verlauft nach wie vor in einer Richtung, tritt neben der Diffusion in Wachstumsrichtung
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3.4 Realstruktur geziichteter Kristalle

auch eine laterale Diffusion der vor der Phasengrenze angereicherten Komponente auf.
Das kann zu chemischer Inhomogenitiat auch in radialer Richtung fiihren. Je stéarker die
Grenzflache gekriimmt ist, desto grofer ist der Grad der chemischen Segregation zwischen
Kristallzentrum und Kristallrand [64].

Konstitutionelle Unterkiihlung

Der in Gleichung 3.24 beschriebene Konzentrationsverlauf einer Komponente in der fliis-
sigen Phase hat aufgrund ihrer Anreicherung vor der Wachstumsfront auch eine ortsab-
hiingige Anderung der Liquidustemperatur Ty, zur Folge. Nimmt man die Steigung der
Liquiduskurve als konstant an (m = —dTp/dcy) so lasst sich der Verlauf der Liquidustem-
peratur vor der Phasengrenze in Abhéngigkeit von der Konzentration der betreffenden
Komponente und dem Ort z berechnen. Der Verlauf der Liquidustemperatur 7T7(z) im
Vergleich mit der Konzentration cr,(z) ist in Abb. 3.10 dargestellt.

c,(0)
CO
c(2)
0 z
A
T . o
T (Iy o
n < (1)
N T, L(Z)
0 Abstand von der Phasengrenze, z

Abb. 3.10: oben: Konzentrationsverlauf einer Komponente, die sich vor der Phasengrenze an-
reichert (cr(z)); unten: Verlauf der Liquidustemperatur 77(z) vor der Phasengrenze; mogliche
Temperaturgradienten in der Schmelze Texp, (I) und Texp (II), die das Kriterium der konstitutionellen
Unterkiihlung erfiillen bzw. verletzen.

Die Temperatur an der Wachstumsfront muss, um die Kristallisation zu ermoglichen, mit
der erniedrigten Liquidustemperatur iibereinstimmen. Tyyp, (I) und Ty, (IT) sind zwei mog-
liche Varianten fiir den Verlauf der tatsdchlichen Temperatur in der Schmelze vor der
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3 Kristallwachstum

Wachstumsfront. Ist T

grad Toyp < d—ZL , (3.28)
spricht man von konstitutioneller Unterkiihlung und eine zunéchst makroskopisch ebene
Wachstumsfront wird instabil. Ein kleiner Vorsprung auf der Wachstumsfront, der sich
durch irgendeine Stérung gebildet hat, reicht dann in ein Gebiet stérkerer Unterkiihlung
hinein und wird schneller wachsen als seine Umgebung. Zur Vermeidung der konstitutio-
nellen Unterkiihlung haben TILLER et al. [65] unter Beriicksichtigung von Gl. 3.25 und der

Steigung m der Liquiduskurve folgende Bedingung formuliert:

grad Toxp S M (1 — ko)
A% - D ky

(3.29)

Aus dieser auch als TILLER-Kriterium bekannten Bedingung ldsst sich eine maximal mog-
liche Wachstumsgeschwindigkeit fiir die Kristallisation aus einer mehrkomponentigen
Schmelze mit der Ausgangszusammensetzung cg ableiten. Obwohl dieses Kriterium fiir
ein reines Diffusionsregime in der fliissigen Phase formuliert wurde, bleibt das Problem
der konstitutionellen Unterkiihlung auch bestehen, wenn die fliissige Phase durch Konvek-
tion intensiv durchmischt wird, da in der Nahe der festen Phase allein Diffusion fiir den
Materialtransport verantwortlich ist. Uberschreitet die Wachstumsgeschwindigkeit den kri-
tischen Wert, wird eine ebene Wachstumsfront instabil und es kann zur Ausbildung von
sog. Dendriten oder Losungsmitteleinschliissen im Kristall kommen.
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4 Kristallziichtung

Von den verschiedenen fiir die Einkristallzlichtung aus einer Schmelze zur Verfiigung ste-
henden Methoden hat sich besonders die CZOCHRALSKI-Methode zur Ziichtung komplexer
metallischer Phasen aus nicht-stéchiometrischen Schmelzen bewahrt. Die CZOCHRALSKI-
Methode ist eines der am besten untersuchten Ziichtungsverfahren zur Ziichtung grofser
Einkristalle aus der Schmelze, gerade auch im industriellen Mafsstab. Sie bietet zahlreiche
Vorteile wie z.B. eine gute Durchmischung der Schmelze und die Mdoglichkeit, den Kristall
wahrend der Ziichtung zu beobachten.

Neben der CzOCHRALSKI-Methode wurde auch das BRIDGMAN-Verfahren zur Untersu-
chung der Kristallisationsreihenfolge in den jeweiligen Systemen verwendet. Bei beiden
Zichtungsmethoden ist zu Beginn der Ziichtung das Ausgangsmaterial komplett erschmol-
zen, so dass sich fiir die einzelnen Komponenten eine Konzentrationsverteilung nach der
Normalerstarrungsfunktion (siehe Gl. 3.27) ergibt. Beide Ziichtungsverfahren werden des-
halb auch als sogenannte Normalerstarrungsverfahren oder Ziichtungsverfahren durch ge-
richtete Erstarrung bezeichnet. Ob die Ziichtung aus einer kongruenten oder einer nicht-
stochiometrischen Schmelze oder sogar aus einer Losung erfolgt, ist fiir die Bezeichnung
des Ziichtungsverfahrens nicht relevant.

Die Ziichtung der fiir diese Arbeit relevanten inkongruent schmelzenden Phasen erfolgte
aus stark nicht-stéchiometrischen Schmelzen bzw. aus Al-reichen Losungen. Im Vergleich
zur Zichtung aus einer stochiometrischen Schmelze nimmt die Komplexitit der Trans-
portbedingungen an der Phasengrenze und der wachstumskinetischen Vorgédnge auf der
Grenzflache zu, je mehr sich die Zusammensetzung der Schmelze von derjenigen der fes-
ten Phase unterscheidet. Je grofser die Abweichung, desto hoher ist die Konzentration der
sich an der Phasengrenze anreichernden Komponente, desto geringer sind die moglichen
Wachstumsgeschwindigkeiten im Vergleich zur Ziichtung aus stochiometrischen (kongru-
enten) Schmelzen [66].

Der Ubergang von einer nicht-stéchiometrischen Schmelze in eine Lésung in Bezug auf die
Zusammensetzung ist nicht exakt definiert, sondern fliefsend. In einer Losung bildet das
Losungsmittel (die Uberschusskomponente) einen groferen Anteil an der Nahrlésung des
Kristalls als in einer nicht-stochiometrischen Schmelze [67].

Durch die Ziichtung aus Al-reichen Losungen ergeben sich fiir beide Ziichtungsmethoden
einige Besonderheiten, auf deren Auswirkungen fiir die Ziichtung im Folgenden zunéchst
allgemein und bei der Erlduterung der einzelnen Verfahren dann spezieller eingegangen
werden soll.

4.1 Kiristallziichtung aus Al-reichen Losungen

Die in den jeweiligen Systemen interessanten bindren Phasen und ihre terndren Erweite-
rungen konnen aus Al-reichen Losungen jeweils unterhalb ihrer peritektischen Umwand-
lungstemperatur geziichtet werden. Aluminium ist in allen Systemen das Losungsmittel.
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4 Kristallziichtung

Die Schmelztemperatur Ty, bei der Ziichtung einer kongruent schmelzenden Verbindung
wird bei der Ziichtung aus einer nicht-stéchiometrischen Schmelze bzw. aus einer Losung
durch eine Liquidustemperatur 77, ersetzt. Die Liquidustemperaturen dieser Phasen liegen
unterhalb der Schmelzpunkte ihrer jeweils hochstschmelzendsten Komponente.

T
L X
T, / T,
T;
o E Y B
A B
XB

Abb. 4.1: Skizze eines bindren Phasendiagramms.

Anhand eines skizzierten bindren Systems (siehe Abb. 4.1) sollen die Vorgénge im Verlauf
der Ziichtung erldutert werden. Nach der GiBBS’schen Phasenregel ist die Zahl der Kom-
ponenten und die maximal mogliche Anzahl der miteinander im Gleichgewicht liegenden
Phasen voneinander abhéngig. Unter Vernachliassigung des Dampfdruckes gilt

P+F=K+1 (4.1)

wobei P die Anzahl der Phasen, F' die vorhandenen Freiheitsgrade (Temperatur und Zu-
sammensetzung) und K die Anzahl der Komponenten angeben. In einem zweikomponen-
tigen System (K = 2) konnen also maximal drei, in einem terndren System (K = 3)
héchstens vier Phasen miteinander im Gleichgewicht stehen. Das in Abb. 4.1 skizzierte
System beinhaltet insgesamt drei thermodynamisch stabile Phasen: «, 8 und . Die Phase
o zeigt eine gewisse Loslichkeit fiir die Komponente B und die Phase 8 kann einen be-
stimmten Anteil der Komponente A in die Struktur einbauen. Sowohl die Phase « als auch
die Phase [ stellen eine feste Losung bzw. einen Mischkristall dar. Das Gebiet der Phase
~ weist eine gewisse Breite auf und ist fiir die Ziichtung aus der Schmelze nur unterhalb
ihrer peritektischen Umwandlungstemperatur 7T}, zuganglich.
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Wird eine nicht-stochiometrische Schmelze oder Losung mit einer Ausgangszusammenset-
zung X abgekiihlt, so kristallisiert bei Erreichen ihrer Liquidustemperatur T, ein Kristall
der Phase v mit einer Zusammensetzung Aj_x,By,. Die Liquidustemperatur kann durch
die Wahl der Zusammensetzung der Ausgangsschmelze beeinflusst werden. Durch die Kris-
tallisation wird der Schmelze Komponente B entzogen und gleichzeitig nimmt der relative
Gehalt an Komponente A in der fliissigen Phase zu. Dadurch sinkt die Liquidustemperatur
der fliissigen Phase und eine erneute Kristallisation kann erst bei einer entsprechend tiefe-
ren Temperatur stattfinden. Die Zusammensetzung der Schmelze &ndert sich geméf dem
Verlauf der Liquiduskurve und die damit im Gleichgewicht stehende Zusammensetzung der
festen Phase folgt dem Verlauf der Soliduskurve. Da die Phase v keine Strichverbindung
mit fester Zusammensetzung ist, sondern eine gewisse Phasenbreite aufweist, sind Segrega-
tionseffekte in axialer Richtung des Kristalls zu erwarten. Erreicht die fliissige Phase durch
die stindige Anderung ihrer Zusammensetzung und der damit verbundenen Temperatur-
erniedrigung das Eutektikum (7%), so liegen an diesem non-varianten Punkt (F' = 0) die
fliissige Phase mit der entsprechenden Zusammensetzung mit der Phase v und der Phase
« im Gleichgewicht und der Kristallisationsvorgang ist beendet.

Ubertragen auf die Ziichtung der Al-reichen komplexen metallischen Phasen bedeutet dies
konkret eine Anreicherung des Losungsmittels Aluminium in der fliissigen Phase, da der ef-
fektive Verteilungskoeffizient von Aluminium im interessanten Temperaturbereich keg < 1
ist. Es wird also weniger Aluminium in den Kristall eingebaut als in der Losung angeboten
wird. Dadurch reichert sich Aluminium im Verlauf der Ziichtung vor der Phasengrenze an.
Die Ziichtungsgeschwindigkeiten miissen deswegen entsprechend gering gewéhlt werden,
um den Abtransport der Uberschusskomponente weg von der Phasengrenze zu gewshr-
leisten. Uberschreitet die Wachstumsgeschwindigkeit einen kritischen Wert (folglich TTL-
LER-Kriterium Gl. 3.29), so kann es zu Losungsmitteleinschliissen im wachsenden Kristall
kommen.

4.2 BRIDGMAN-Methode

Dieses Verfahren zur Ziichtung von Kristallen aus der Schmelze durch gerichtete Erstar-
rung in einem vertikalen Tiegel wurde von PERCY WILLIAMS BRIDGMAN urspriinglich
fir die Ziichtung von Metallen mit niedrigem Schmelzpunkt entwickelt [68]. Das Verfah-
ren wurde von STOCKBARGER durch die Einfiihrung eines Zwei-Zonen-Ofens modifiziert
[69], in dem die einzelnen Temperaturzonen unabhéngig voneinander geregelt werden kon-
nen, so dass der axiale Gradient an der fest-fliissig-Phasengrenze grofier sein kann, als
dies normalerweise bei der Ziichtung nach dem BRIDGMAN-Verfahren moglich ist. Das
Verfahren wird deswegen oft auch als BRIDGMAN-STOCKBARGER-Methode bezeichnet.
Wie in allen Kristallziichtungsverfahren miissen die verwendeten Apparaturen den spezi-
fischen Eigenschaften des Materials, das geziichtet werden soll, wie Schmelztemperatur,
chemische Reaktivitdt der Schmelze, Dampfdruck etc. angepasst werden. Dies &ndert je-
doch nichts an den grundsétzlichen Komponenten der BRIDGMAN-Methode. Heute findet
dieses Verfahren unter anderem Anwendung bei der Ziichtung optischer Materialien wie
z.B. CaFs-Einkristalle, bei der Ziichtung einkristalliner Turbinenschaufeln, da durch den
Tiegel jede beliebige Form vorgegeben werden kann, oder der Ziichtung von III-V- und
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4 Kristallziichtung

[I-VI-Halbleitern wie GaAs, GaP, InP, CdTe und ZnSe.

Bei der BRIDGMAN-Methode wird das Ausgangsmaterial, welches im Fall der Al-reichen
Phasen eine nicht-stéchiometrische Zusammensetzung besitzt, in einem Ofen, der mit kon-
stanter Heizleistung betrieben wird, zunéchst vollstandig erschmolzen. Mit dem Absenken
des Tiegels durch das axiale Temperaturprofil des Ofens mit einer bestimmten Geschwin-
digkeit, die normalerweise im Bereich von wenigen Millimetern bis zu einigen Zentimetern
pro Tag liegt, beginnt die Kristallisation der Schmelze beim Erreichen ihrer Liquidustem-

peratur (siche Abb. 4.2).
I
/L\
\/@

Abb. 4.2: Prinzipskizze der BRIDGMAN-Methode (links) mit axialem Temperaturprofil (rechts).
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Der Konzentrationsverlauf einer Komponente mit kog < 1 bei der Normalerstarrung nach
dem BRIDGMAN-Verfahren kann ndherungsweise anhand des SCHEIL-Modells beschrieben
werden (Gleichung 3.27; Abbildung 3.9) [63], wenn man voraussetzt, dass in der festen
Phase keine Diffusion stattfindet und die Wachstumsgeschwindigkeit gering genug ist, um
einen diffusiven Konzentrationsausgleich in der fliilssigen Phase vor der Phasengrenze zu
gewahrleisten.

Die Kristallisation beginnt, wenn der Tiegel im Ofen die Schmelztemperatur bzw. die
Liquidustemperatur der fliilssigen Phase unterschreitet. Die Kristallisationsgeschwindigkeit
muss aber nicht mit der Absenkgeschwindigkeit des Tiegels identisch sein. Da sich im
Verlauf der Ziichtung die Zusammensetzung der Al-reichen Losungen stédndig édndert, also
Al-reicher wird, und damit die Liquidustemperatur sinkt, kann die Kristallisation immer
erst dann fortgesetzt werden, wenn die Wachstumsfront die Temperatur im Ofen erreicht
hat, die der aktuellen Liquidustemperatur entspricht. Die Absenkgeschwindigkeit ist in
diesem Fall also grofer als die Kristallisationsgeschwindigkeit. Durch die Anreicherung
von Aluminium vor der Phasengrenze und die fehlende mechanische Durchmischung der
Schmelze kann es zu Losungsmitteleinschliissen im wachsenden Kristall kommen.

Bei der Kristallziichtung nach der BRIDGMAN-Methode ist es nicht moglich, den Kris-
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tall wihrend des Experiments von der Schmelze zu trennen, sodass nur eine vollstdndige
Kristallisation des Ausgangsmaterials moglich ist. Die gekoppelte Untersuchung der nach
dieser Methode geziichteten Proben mit den entsprechenden Verfahren wie optischer Mikro-
skopie, Elektronenstrahlmikroanalyse (ESMA), Rontgenpulverdiffraktometrie (XPD) und
Differenzthermoanalyse (DTA) liefert Informationen iiber die Kristallisationsreihenfolge
und die beteiligten Phasengleichgewichte in dem betreffenden System.

Durch unterschiedliche thermische Ausdehnungskoeffizienten von Kristall und Tiegelmate-
rial, aber auch zwischen Koérnern unterschiedlicher Orientierung, kénnen beim Abkiihlen
mechanische Spannungen entstehen, die hdufig zur Ausbildung von Rissen in den nach
dieser Methode geziichteten Kristallen fiithren.

4.2.1 Vorbereitende Arbeiten

Zur Untersuchung des Kristallisationspfades im System Al-Cr-Fe wurden zwei BRIDGMAN-
Experimente mit terndrer Einwaage (eine Cr- und eine Fe-reiche Zusammensetzung) und
ein Experiment mit bindrer Einwaage, das im Rahmen einer Bachelorarbeit [70] ausgewer-
tet wurde, durchgefiihrt. Die Kristallisationsfolge im System Al-Cr-Ni auf der Cr-reichen
Seite des Phasendiagramms wurde im Rahmen einer Diplomarbeit [71] mit Hilfe eines
BRrIDGMAN-Experimentes untersucht.

Die reinen Metalle werden als zylindrische Stdbe vom Hersteller geliefert und mittels einer
Funkenerosionssége in verschieden grofse Stiicke zerteilt. Die bendtigten Mengen an Alu-
minium (Reinheit: 4N, Fa. Crystec GmbH), Chrom (Reinheit: 3N, Fa. Crystec GmbH),
Eisen (Reinheit: 3N, Fa. Crystec GmbH) und Nickel (Reinheit: 3N, Fa. Crystec GmbH)
fiir die jeweilige Ausgangsschmelzenzusammensetzung wurden mit Hilfe eines nasschemi-
schen Atzverfahrens eingestellt. Die einzelnen Schritte sind im nachfolgenden Kapitel in
Tabelle 4.2 zusammengefasst. Durch das Atzen der Metallstiicke werden diese auch von
moglichen Verunreinigungen durch die Funkenerosionssége und von einer bereits gebilde-
ten Oxidschicht befreit. Die Ausgangszusammensetzungen der Al-reichen Losungen fiir die
einzelnen Ziichtungsversuche wurden den entsprechenden Phasendiagrammen entnommen.
Die verschiedenen Zusammensetzungen der Schmelzen und die jeweilige Gesamtmasse des
Ausgangsmaterials sind in Tabelle 4.1 zusammengestellt.

Probenbezeichnung | Zusammensetzung der Gesamtmasse
Ausgangsschmelze [at.%)|

QX153 A187CI8F65 18g

QX161 AlggCrH 12g

QX163 AlggCl“3F€8 12g

QX179 A187CI“10N13 12g

Tab. 4.1: Zusammensetzung und Gesamtmasse der Ausgangsmaterialien fiir die BRIDGMAN-
Experimente

Zur Herstellung einer homogenen Ausgangssynthese wurden die Einwaagen in einem Tie-
gel aus Sinterkorund (Alsint 99.7!) in einem RF-Ofen? unter Argon-Atmosphire (Reinheit:

'Herstellerbezeichung der Firma Haldenwanger
2RF: radio frequency; engl.: Hochfrequenz
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5.0) erschmolzen. Durch den hohen Aluminiumanteil (T, = 660°C) ist es moglich, auch
die hoch-schmelzenden Elemente wie Eisen (1), = 1536°C), Chrom (7}, = 1875°C), Nickel
(T = 1453°C) und Cobalt (1), = 1495°C) bei Temperaturen unter 1300°C aufzulosen. In
der Regel benetzten die Al-reichen Schmelzen den Korundtiegel nicht und konnten nach
dem Abkiihlen auf Raumtemperatur leicht aus dem Tiegel entfernt werden. Der Schmel-
zenbarren wurde anschlieffend zerkleinert und das Material in einen Rohrentiegel aus Sin-
terkorund mit einem Innendurchmesser von 10 mm eingefiillt, der locker mit einem Deckel,
ebenfalls aus Sinterkorund, verschlossen wurde. Der Tiegel wurde in eine Kieselglasampul-
le eingeschmolzen, die vor dem Abschmelzen mit etwa 250 mbar Argon gefiillt wurde, um
bei einer Ziichtungstemperatur von 1050°C einen Druck von etwa 1000 mbar zu erhalten.
Durch das Argon soll das Abdampfen von Aluminium, welches bei dieser Temperatur von
allen Elementen den hochsten Dampfdruck (p ~ 8 - 1073 mbar [72]) besitzt, verhindert
werden.

4.2.2 Ziichtungsexperimente

Zum Aufschmelzen des Ausgangsmaterials wurde die Ampulle im Ofen nun auf eine Posi-
tion gebracht, bei welcher die Temperatur etwa 50 K iiber der Liquidustemperatur lag und
zum Homogenisieren der Schmelze fiir einen Zeitraum von ein bis zwei Tagen auf dieser
Position gehalten. Die Temperatur wurde dann mit 0.1 K/min auf die gewiinschte Start-
temperatur erniedrigt und die Ampullen mit einer Geschwindigkeit von 8 mm/Tag (Qx153)
bzw. 6 mm/Tag (Qx161/Qx163/Qx179) durch den Ofen abgesenkt. Nach einer Dauer von
vier bzw. sechs Wochen wurden die Experimente beendet und die Proben mit einer Ab-
kiihlrate von 0.1 K/min auf Raumtemperatur gebracht. Zur weiteren Untersuchung wurden
die kristallisierten Barren gemeinsam mit den Rohrentiegeln mit einer Diamantdrahtsage
der Lange nach aufgeschnitten. Einer der Halbbarren wurde poliert und mittels Auflicht-
mikroskop und Elektronenstrahlmikroanalyse (ESMA) auf seinen Phasenbestand und die
chemische Zusammensetzung der einzelnen Phasen untersucht. Die andere Hélfte wurde in
einzelne, axial definierte Segmente getrennt und mit Réntgenpulverdiffraktometrie (XPD)
und thermischer Analyse (DTA) beziiglich Phasen und deren Umwandlungstemperatu-
ren charakterisiert. Die Auswertung dieser gekoppelten Analysen erlaubt Aussagen iiber
die first-to-freeze3-Phase der Ausgangszusammensetzung, ihre Liquidustemperatur sowie
Abschétzungen des Kristallisationspfades (Phasensequenz) in den jeweiligen Phasendia-
grammen.

4.3 CZOCHRALSKI-Methode

Das urspriinglich von JAN CZOCHRALSKI publizierte Verfahren war zur Untersuchung der
Kristallisationsgeschwindigkeit von Metallen entwickelt worden [73]. Die CZOCHRALSKI-
Methode gehort heute zu den am weitesten entwickelten Ziichtungsverfahren. Industriell
werden neben Metallen und Halbleitern auch oxidische und organische Kristalle geziich-
tet. Die Ziichtungsapparaturen werden dabei an die jeweils erforderlichen Bedingungen
angepasst. Die grundséitzlichen Komponenten, wie ein Tiegel, in dem die Ausgangssub-
stanz komplett erschmolzen ist, und ein Keim oder besser Impfkristall, an welchem die

3engl.: primér erstarrt
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Kristallisation erfolgt, sind allen gemeinsam (siehe Abb. 4.3).

O0O000O0
O0O000O0

Abb. 4.3: Skizze des Prinzips der CZOCHRALSKI-Methode.

Zu Beginn der Ziichtung wird der Keim mit der Schmelze in Kontakt gebracht und von die-
ser benetzt. Nach Einstellung des thermodynamischen Gleichgewichtes wird der Keim mit
einer bestimmten Geschwindigkeit, die durch die mogliche Kristallisationsgeschwindigkeit
vorgegeben ist, nach oben aus der Schmelze gezogen. Dadurch wandert die urspriingli-
che Kontaktfliche zwischen fliissiger und fester Phase auf eine Position mit niedrigerer
Temperatur und die Kristallisation beginnt. Durch die in der Regel gegenldufige Rotation
von Kristall und Tiegel sollen einerseits rotationssymmetrische Bedingungen fiir das Kris-
tallwachstum erzwungen werden, andererseits wird dadurch auch eine ausreichend gute
Durchmischung der Schmelze besonders vor der Phasengrenze sichergestellt.

Im Idealfall ist die Wachstumsgeschwindigkeit des Kristalls gleich der Ziehgeschwindigkeit.
Da sich aber im Verlauf der Ziichtung die Position der Schmelzoberfliche veréndert, ist bei
unverdnderter Tiegelposition die effektive Wachstumsgeschwindigkeit wihrend der Ziich-
tung grofser als die von auflen aufgeprigte Ziehgeschwindigkeit. Fiir Elemente kann die
Ziehgeschwindigkeit mehrere 100 mm/h betragen, wéhrend sie fiir Mischkristallsysteme
im Bereich von 0.1 mm/h liegt [74]. Da sich im Fall der Al-reichen Lésungen Alumini-
um vor der Phasengrenze anreichert, muss die Ziichtungsgeschwindigkeit niedrig genug
gewahlt werden, um einen Konzentrationsausgleich an der Phasengrenze zu erméglichen,
und so Losungsmitteleinschliisse zu verhindern (TILLER-Kriterium, Gl. 3.29). Im Gegen-
satz zum BRIDGMAN-Verfahren ist es bei der Ziichtung nach der CZOCHRALSKI-Methode
moglich, den Kristall von der Schmelze zu trennen, bevor das Primérerstarrungsgebiet der
im Phasendiagramm folgenden Phase erreicht ist.

Da in metallischen Systemen unter Annahme eines atomar rauhen Wachstums die Wachs-
tumsgeschwindigkeit v als proportional zur Unterkithlung AT angenommen werden kann,
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4 Kristallziichtung

welche fiir diese Systeme sehr gering ist, folgt der Verlauf der Wachstumsfront der Lage
der Schmelzpunktisotherme [74]. Dasselbe gilt nattirlich auch fiir die Al-reichen Losun-
gen, wenn man anstelle eines Schmelzpunktes T3, nun von einer Liquidustemperatur 77,
ausgeht.

Die Schmelzpunktisotherme und damit auch die Phasengrenze zwischen Schmelze und Kris-
tall liegt oberhalb der Schmelzoberflidche, es bildet sich ein Meniskus aus. Die Form des
Meniskus ergibt sich aus dem Gleichgewicht zwischen Oberflichenspannung und Schwer-
kraft. Die Lage der Isotherme ist fiir die Beeinflussung des Kristalldurchmessers wihrend
der Ziichtung entscheidend. Dieser wird durch den Kontaktwinkel der Schmelze an der
3-Phasen-Grenzlinie (Gasphase/fliissige Phase/feste Phase), an der der Schmelzmeniskus
den Kristall beriihrt, bestimmt. In Abb. 4.4 sind drei unterschiedliche Positionen der Pha-
sengrenze iiber der freien Schmelzoberfliche und ihr Einfluss auf den Kristalldurchmesser
dargestellt.

h+Ah #

I} h-Ah

(a) (b) (c)

v=v,

Abb. 4.4: Unterschiedliche Positionen der Phasengrenze und die damit verbundene Durchmesser-
beeinflussung bei der Kristallziichtung nach der CZOCHRALSKI-Methode.

Folgt die Wachstumsgeschwindigkeit v genau der Ziehgeschwindigkeit vz und befindet
sich die Phasengrenze auf einer Hohe h {iber der Schmelzoberfliche, die mit der Lage der
Schmelzpunktisotherme iibereinstimmt, dann wachst der Kristall mit konstantem Durch-
messer d (sieche Abb. 4.4 (b)). Die Hohe h der Phasengrenze fest-fliissig wird durch die
Position der Schmelzpunktisotherme bestimmt. Wird nun der Kristall mit einer Geschwin-
digkeit aus der Schmelze gezogen, die die Wachstumsgeschwindigkeit tiberschreitet, so wan-
dert die Phasengrenze auf eine Position h4+Ah iiber der Schmelzenoberflache, der Meniskus
verengt sich und als Folge nimmt der Kristalldurchmesser ab. Bei Erreichen einer bestimm-
ten Hohe h+ Ah kann der sich ausbildende Meniskus durch die Oberfléchenspannung nicht
mehr gehalten werden und der Kristall reift von der Schmelze ab. Der gleiche Effekt kann
erzielt werden, indem die Heizleistung bei gleich bleibender Ziehgeschwindigkeit erhéht und
damit die Schmelzpunktisotherme auf eine hohere Position verschoben wird (siehe Abb. 4.4
(a)). Verringert man dagegen die Heizleistung, verdndert sich die Lage der Schmelzpunkti-
sotherme auf eine Position h — Ah, bei der der Kristall mit groferem Durchmesser wéchst
(siche Abb. 4.4 (c)). Da in den durchgefiihrten Ziichtungsexperimenten die Wachstumsge-
schwindigkeiten nur (1 — 3) mm/Tag betrugen, wurde die Durchmesserregelung iiber eine
Anderung der Heizleistung durchgefiihrt.

Wiéhrend der Kristallziichtung aus einem begrenzten Volumen Al-reicher Losung éndert
sich in Abhéngigkeit von der Menge an bereits kristallisiertem Material die Zusammenset-
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4.3 CzOCHRALSKI-Methode

zung der fliissigen Phase und damit die Liquidustemperatur der verbleibenden Lésung. Wie
schnell sich die Liquidustemperatur im Verauf der Ziichtung &ndert, ist das Ergebnis aus
dem Zusammenspiel von Ziehgeschwindigkeit, dem Verhaltnis von bereits kristallisiertem
Material zu verbleibender Restschmelze und dem Verlauf der Liquiduskurve des entspre-
chenden Phasendiagramms. Da sich im Verlauf der Ziichtung Aluminium in der Schmelze
anreichert, sinkt die Liquidustemperatur der Schmelze. Diese Anderung muss mit Hilfe
eines progressiven Temperaturprogramms kompensiert werden, um den Durchmesser des
wachsenden Kristalls konstant zu halten.

Ein Keimkristall, der aus einem aus einer nicht-stéchiometrischen Schmelze geziichteten
Kristall gewonnen wurde, wird sich bei Erreichen seiner Ziichtungstemperatur beginnen zu
zersetzen. Gegeniiber einer Zichtung aus einer Schmelze ist dabei von Vorteil, dass dieser
Vorgang gegeniiber einem Schmelzvorgang sehr viel langsamer abléduft und der Keim letzt-
endlich bis zu Temperaturen stabil ist, die dessen Ziichtungstemperatur weit tiberschreiten.
Durch das Anbieten eines Keims wird die spontane Keimbildung umgangen und es kann
fiir das Kristallwachstum eine bestimmte kristallographische Richtung vorgegeben werden.

4.3.1 Vorbereitung der Ziichtungsexperimente

Die fiir die einzelnen Versuche benotigten Ausgangsschmelzen (siehe Tab. 4.3) mit einer
Gesamtmasse von jeweils ca. 16 g wurden analog den BRIGDMAN-Experimenten mit Hil-
fe eines nasschemischen Atzverfahrens, das fiir die einzelnen Elemente optimiert wurde,
eingewogen. Zwischen den einzelnen Teilschritten, die in Tab. 4.2 zusammengefasst sind,
wurden die einzelnen Metallstiicke gewogen und so die gewiinschte Zusammensetzung mit
einer Genauigkeit von +0.05 Gew.% eingestellt.

Element | Teilschritte
1 2 3
Al HCI, heifs HCI/HNO;3 -
Co HNOj3 (konz.) HNO3/H20 (1:2) HNO3/HCI
Cr HCI (konz.), heifs HCI/H50 (1:1) HCI1/H20 (1:10)
Fe HNOg/HQO (11) HNOg/HCl -
Ni HNOg/HQO (11) (helﬁ) HNOg/HQO (12) -

Tab. 4.2: Teilschritte des elementspezifischen, nasschemischen Atzverfahrens

Bereits beim Vorbereiten der BRIDGMAN-Experimente fielen die chromhaltigen Synthesen
beim Aufschmelzen im RF-Ofen durch die Ausbildung einer Oxidschicht auf der Schmel-
zenoberfliche auf, die die eigentlich metallisch blanke Oberfliche komplett bedeckte. Da
sich diese Oxide auf der Schmelzenoberfliche befanden, stellten sie fiir die BRIGDMAN-
Experimente kein Problem dar. Bei der Ziichtung nach der CZOCHRALSKI-Methode kann
aber eine Oxidschicht auf der Schmelzoberfliche das Ankeimen sehr erschweren bzw. un-
moglich machen. Deswegen wurde der letzte Teilschritt des Atzverfahrens fiir Chrom, um
den Kontakt zu Sauerstoff so gering wie moglich zu halten, unter Stickstoff-Atmosphére
durchgefiihrt, der fiir den RF-Ofen bendtigte Tiegel unter No-Atmosphére gefiillt und die
Synthese vor dem Aufschmelzen unter Argon-Atmosphére aufbewahrt. Da sich beim Ein-
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und Ausbau der Synthesen der Kontakt zu Sauerstoff nicht vollsténdig vermeiden lasst,
konnte die Oxidbildung zwar verringert, aber nicht verhindert werden.

Der Oxidstaub, der sich bereits zu Beginn der Ziichtung auf der Oberflache der chromhal-
tigen Schmelzen sammelte, wurde mit Hilfe der Rontgenpulverdiffraktometrie untersucht.
Als Hauptbestandteile konnten neben (Al,Cr),0O3 auch elementares Aluminium und Al;Cr
nachgewiesen werden.

Das Aufschmelzen der Synthesen im RF-Ofen erfolgte analog der Vorbereitung der BRIDG-
MAN-Synthesen.

Als Keim fiir die CZOCHRALSKI-Experimente wurde entweder eine abgestumpfte Keramik-
spitze, an der spontane Keimbildung ausgenutzt wurde, oder ein arteigener Keim, der aus
einem fritheren Ziichtungsexperiment prapariert wurde, verwendet. Dazu wurden Keile mit
einem Offungswinkel von 10° und einer maximalen Lénge von 12 mm aus Kristallscheiben
mit einer Dicke von etwa 1.5 mm, die zuvor mit Hilfe der LAUE-Methode orientiert worden
waren, geschnitten und in den Keimhalter eingepasst. Um die Keime von Verunreinigun-
gen zu befreien wurden diese vor der Verwendung in Aceton (p.a.)* und Ethanol (p.a.)
gereinigt. Durch die Orientierung der Keime wurde die spétere Wachstumsrichtung vorge-
geben. Die fiir die Ziichtungsversuche verwendeten Keimhalter sind aus Korund (Alsint)
gefertigt. Die beiden Korundbacken, die den Keim im Keimhalter fixieren (sieche Abb. 4.5
(a)), werden mit Hilfe eines Kanthal®-Drahtes mit dem Keimhalter verbunden. Abb. 4.5
(b) zeigt den Keimhalter mit Keim fertig zum Einbau in die Ziichtungsapparatur.

W 5 mm

(a) (b)

Abb. 4.5: (a) Bauprinzip des Keimhalters mit Keim, (b) Keimhalter fertig zum Einbau in die
Wachstumskammer.

Da die Keimhalter wie auch die Korundspitzen in mehreren Ziichtungsexperimenten ein-
gesetzt wurden, wurden diese vor jedem neuen Experiment zur Reinigung zunéchst in ver-

4p.a.: pro analysi
SHerstellerbezeichnung der Kanthal GmbH; ternire FeCrAl-Legierung.
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diinnter Salpetersdure (HNOgs, 1:10) geétzt, in destilliertem Wasser gewdéssert, getrocknet
und abschliefsend bei einer Temperatur von 1100°C fiir etwa 12 h ausgeheizt.

4.3.2 Apparatur

Fiir die Einkristallziichtung nach der CZOCHRALSKI-Methode standen zwei in den wesent-
lichen Bauteilen gleiche Apparaturen zur Verfiigung. Bei der Beschreibung der Ziichtungs-
experimente wird deshalb nicht explizit darauf eingegangen, in welcher der beiden Appa-
raturen der entsprechende Kristall geziichtet wurde. Um die Al-reichen Schmelzen iiber
die Dauer der Ziichtungsexperimente vor Oxidation zu schiitzen, sind die Apparaturen
vollstandig metallgedichtet. Abb. 4.6 zeigt eine Skizze mit den wichtigsten Bestandteilen.

Ni-Stiitztiegel fiir Korundtiegel

Widerstandsheizer aus Kanthal

Keimhalter aus Korundkeramik (Alsint)

Sichtfenster

Licht
Motor und Drehdurchfiihrung fiir Kristallrotation

Thermoelemente

Motor und Drehdurchfiihrung fiir Tiegelrotation

Wassergekiihlte Stromzufiihrung

SNONONONONONORORONC)

Lineare Translationseinheit mit Schrittmotor

@/

Abb. 4.6: Schematische Zeichnung der vollstdndig metallgedichteten Wachstumskammer mit den
wesentlichen Bestandteilen.

Geheizt wird mittels eines Widerstandheizers, der aus Kanthal-Draht gefertigt ist (Abb. 4.6
®@). Die Temperatur in der Wachstumskammer wird von zwei Thermoelementen gemessen,
die sich in unmittelbarer Niahe zum Heizelement befinden (Abb. 4.6 @). Die genaue Tem-
peratur der Schmelze ist in den einzelnen Ziichtungsexperimenten deswegen nicht bekannt.
Die Schmelze befindet sich in einem Sinterkorundtiegel (Alsint), der von einem Stiitztiegel
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aus Nickel gehalten wird (Abb. 4.6 @). Mit Hilfe der beschleunigten Tiegelrotation (ACRT®
[75]) ist es moglich, die Schmelze vor Beginn der Ziichtung ausreichend zu homogenisieren.
Mit den vorhandenen Translationseinheiten kénnen Ziehgeschwindigkeiten bis 0.05 mm /h
realisiert werden (Abb. 4.6 ®@). Der wachsende Kristall kann wéhrend der Ziichtung durch
das Sichtfenster mit einem Mikroskop beobachtet werden (Abb. 4.6 @). So lasst sich die
aktuelle Situation beurteilen, und die entsprechenden Parameter kénnen angepasst wer-
den. Die Thermoelemente, mit denen die Temperatur in der Ziichtungsapparatur gemessen
wird, befinden sich in unmittelbarer Nahe des Widerstandheizers (Abb. 4.6 @).

4.3.3 Ziichtungsexperimente

In Tabelle 4.3 sind die fiir die CZOCHRALSKI-Experimente gewédhlten Einwaagen, die den
jeweiligen aus der Literatur bekannten Phasendiagrammen entnommen wurden, zusam-
mengefasst. Die Zusammensetzungen der Ausgangsschmelzen im System Al-Cr-Fe wurden
systematisch im Cr/Fe-Verhéltnis variiert. Die Ziichtungsversuche im System Al-Cr-Ni
wurden im Rahmen einer Diplomarbeit [71] durchgefiihrt und ausgewertet.

Sengl.: accelerated crucible rotation technique
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Probenbezeichnung | Zusammensetzung der Keimorientierung
Ausgangsschmelze [at.%)]

System Al-Cr-Fe

Qx152 Alg7CrgFes Normalerstarrungsexperiment

QX159 A187C1“7F66 | ’ [100]

QX160 A187Cr6Fe7 | ’ [001]

QX171 Algg Cl‘ﬁFGG ‘ ’ [010]

QX169 AIggCI‘7F€5 | ’ [010]

QX198 Algg CrgFe4 | ’ [010]

QX193 AlggCl"gFe4 | ’ [100]

QX164 AlggCl"gFeg | ’ [001]

QX165 AlggCr10F62 | ’ [001]

QX174 AlggCl“HFel | ’ [100]

QX180 AlgnggFeg 1 [010]

QX182 AlgoCl“QFeg 1 [010]

QX184 AlglCrlFes 1 [010]

System Al-Cr

Qx195 AlggCro || [100]

System Al-Fe

QX192 A189.5F€10.5 H [010]

System Al-Fe-Ni

Qx167 AlgsFeigNis Korundspitze

QX177 A185F610Ni5 | ’ [010]

System Al-Cr-Ni

QX176 A187CI‘1[)N13 | ’ [100]

QX178 A181.5Cr13.5Ni5 H [010] oder H [001]

QX181 A182,5Cr13,5Ni4 H [010] oder H [001]

Tab. 4.3: CZOCHRALSKI-Ziichtungsexperimente mit unterschiedlichen Zusammensetzungen der
Ausgangsschmelzen in den Systemen Al-Cr-Fe, Al-Fe-Ni, Al-Cr-Ni und den bindren Randsystemen
Al-Cr und Al-Fe.

Nach dem Einbau des vorsynthetisieren Schmelzenbarrens und des fiir die Ziichtung vor-
gesehenen Keimes wurde die Ziichtungsapparatur vor Beginn der Ziichtungen unter stén-
digem Evakuieren bei einer Temperatur von T ~ 120°C etwa eine Woche lang ausgeheizt,
um Restgase und adsorbiertes Wasser zu entfernen. Dabei konnte ein Restdruck im Be-
reich von 1 x 107 mbar erreicht werden. Die Ziichtungsexperimente wurden unter Argon-
Atmosphére als Inertgas durchgefiihrt. Dabei wurde der Fiilldruck von Argon (Reinheit:
5.0) so gewahlt, dass der Druck in der Ziichtungsapparatur bei einer maximalen Arbeit-
stemperatur von 1150°C einen Arbeitsdruck von ca. 1000 mbar nicht {ibersteigt. Das Argon
bildet dabei einen Gegendruck zum bei diesen Temperaturen hohen Dampfdruck von Alu-
minium und minimiert so das Verdampfen von Aluminium. Vor Beginn der Ziichtung wurde
das aufgeschmolzene Material fiir ca. 12 h bei einer Temperatur von T" = 1150°C unter
Verwendung von beschleunigter Tiegelrotation (ACRT) gehalten, um eine ausreichende
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Durchmischung der Al-reichen Lésung zu gewéhrleisten.

Da fiir die ersten Ziichtungsversuche in einem neuen System in der Regel keine artei-
genen Keime zur Verfiigung stehen, kann man versuchen, spontane Keimbildung an ei-
nem Material, welches gegeniiber der fiir die Ziichtung verwendeten Schmelze inert sein
muss, auszunutzen. Dafiir wurde eine abgestumpfte Keramikspitze (Alsint) verwendet. Da
die starke Oxidbildung bei den chromhaltigen Schmelzen den Kontakt zwischen Schmelze
und Korundspitze verhinderte, wurde in der CZOCHRALSKI-Apparatur unter Beobachtung
ein Normalerstarrungsexperiment durchgefiihrt, bei dem an der Oberfliche ein geniigend
grofer einphasiger Bereich enstand, aus welchem ein Keim prépariert werden konnte. In
den anderen Systemen war es moglich, an der Korundspitze anzukeimen, was im Folgenden
néher erldutert werden soll.

Ziichtung an einer Korundspitze

Da sich die Thermoelemente in unmittelbarer Nahe zum Heizelement befinden und deswe-
gen die Temperatur in der Al-reichen Lésung nicht bekannt ist, muss die Liquidustempera-
tur 17, durch Beobachten gefunden werden. Dazu wurden die Al-reichen Lésungen soweit
unterkiihlt bis sich durch spontane Keimbildung einkristalline Nadeln auf der Oberflache
der Schmelze bildeten. Die Temperatur wurde nun so lange erhoht, bis sich die Nadeln
wieder vollstandig aufgeldst hatten. Die Temperatur, bei der gerade alles kristalline Mate-
rial verschwunden war, wurde als Liquidustemperatur 77, angenommen. Nach kurzzeitigem
Uberhitzen der Losung auf eine Temperatur 77, + 100 K, um sicher zu stellen, dass keine
Kristalle mehr vorhanden waren, konnte mit dem Ankeimprozess begonnen werden.

Die Korundspitze wurde mit der Schmelze in Kontakt gebracht und langsam wieder he-
rausgezogen. Infolgedessen blieb ein kleiner Tropfen Losung an der Keramikspitze hédngen,
die weit genug von der Schmelzoberfliche weg, also zu niedrigeren Temperaturen, gezogen
wurde, um den Tropfen teilweise kristallisieren zu lassen. Idealerweise bildet sich durch
das extrem kleine Volumen des Tropfchens durch spontane Keimbildung nur ein einzel-
ner Kristall, der noch von Al-reicher Losung umgeben ist und an dem dann das weitere
Kristallwachstum erfolgen kann. Dies ist in Abb. 4.7 schematisch dargestellt.

Abb. 4.7: Keramikspitze mit einem im Schmelztropfen kristallisierten Einkristall.
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Wird dieser Keim nun wieder mit der Schmelze in Kontakt gebracht und langsam aus der
Schmelze gezogen, so hiangt der wachsende Kristall an der Keramikspitze fest. Abbildung
4.8 zeigt einen Kristall der Phase Alj3(Fe,Ni)s wihrend der Ziichtung (links) und nach
Beendigung des Ziichtungsexperimentes (rechts). Die Ziehgeschwindigkeit betrug in diesem
Experiment 0.1 mm/h. Dieser Kristall bestand aus zwei Kérnern, von denen aber das eine
grof genug war, um daraus einen Keim fiir das néchste Experiment zu préparieren.

Abb. 4.8: Erfolgreiches Ziichtungsexperiment an einer Korundspitze im System Al-Fe-Ni. links:
wahrend des Experiments, der Kristall hdngt an der Keramikspitze fest. rechts: der Kristall nach
Beenden der Ziichtung. Wegen der unterschiedlich grofsen Ausdehnungskoeffizienten von Keramik
und Kristall bleibt der Kristall in der Regel beim Abkiihlen nicht an der Spitze haften, sondern
fallt auf die bereits erstarrte Schmelzenoberflache.

Die Facette, die auf der Oberseite des Kristalls zu sehen ist, konnte als (001)-Flache indi-
ziert werden.

Ziichtung an einem arteigenen Keim

Steht ein arteigener Keim zur Verfiigung und ist die Liquidustemperatur gefunden, wird
der Keim mit der Schmelze in Kontakt gebracht und von dieser benetzt. Nachdem sich
das thermodynamische Gleichgewicht zwischen Schmelze und Keim eingestellt hat, wird
der Keim iiber die urspriingliche Kontaktfliche zwischen fliissiger und fester Phase hinaus
zuriickgeldst, um mogliche Storungen, die beim Kontakt der heifien fliissigen Phase mit
dem kalten Keim entstehen, zu beseitigen. Die Hohe des sich ausbildenden Meniskus wird
durch die Lage der Schmelzpunktisotherme, die wiederum die Position der Phasengrenze
fest-fliissig festlegt, bestimmt.

Die Oxidschicht und grofe Oxidkriimel, die sich auf der Oberfliche der chromhaltigen
Schmelzen bildeten, verhinderten auch den Kontakt zwischen arteigenem Keim und Schmel-
ze. Deswegen wurden diese Schmelzen auf eine Temperatur abgekiihlt, bei der die Ober-
fliche der Schmelze bereits vollstéindig kristallisiert war. Da die Kristallisation von der
kéltesten Stelle, also der Mitte des Tiegels, nach aufen erfolgte, wurden die grofsen Oxid-

49



4 Kristallziichtung

kriimel nach aufsen an den Tiegelrand transportiert. Nach mehrmaligem Abkiihlen und
Autheizen war die Oxidhaut an der Ankeimstelle diinn genug, um das Ankeimen erfolg-
reich durchzufithren. Zusétzlich sind auch die Keime von einer diinnen Oxidhaut iiber-
zogen, welche normalerweise entweder bei geniigend langem Kontakt zwischen Schmelze
und Keim aufreiftt oder bereits Risse aufweist, sodass die Schmelze den Keim benetzen
kann. Bei den chromhaltigen Schmelzen erschwerte diese Schicht zusétzlich den Kontakt
zwischen Schmelze und Keim. Deswegen wurde die bereits kristallisierte Oberfliche aus-
genutzt, um die Keime durch vorsichtiges Kratzen auf dieser Oberfliche partiell von der
Oxidhaut zu befreien. Mit Hilfe dieser Strategien war es moglich, reproduzierbar Kristalle
im System Al-Cr-Fe und Al-Cr-Ni zu ziichten. Abbildung 4.9 soll den Unterschied zwischen
Al-reichen Schmelzen veranschaulichen, die Chrom (links) und die wenig (< 3 at.% Cr)
bzw. kein Chrom (rechts) enthielten.

Abb. 4.9: links: die Schmelzenoberflache ist komplett von Oxiden bedeckt; Ziichtung eines Kris-
talls (Qx193) aus einer Schmelze der Zusammensetzung AlgsCrgFey, rechts: einige Oxidinseln
schwimmen auf einer sonst metallisch blanken Oberfliche bei der Ziichtung eines Kristalls (Qx184)
aus einer Schmelze der Ausgangszusammensetzung entsprechend Alg; Cry Feg.

Ziichtungsverlauf

Hat sich ein stabiles Gleichgewicht zwischen Keim und Schmelze eingestellt, wird der Kris-
tallisationsprozess durch langsames Herauszichen des Keims aus der Schmelze gestartet.
Die Ziichtungsgeschwindigkeiten in den einzelnen Experimenten variierten zwischen 0.05
mm /h und 0.15 mm/h. Durch den sich ausbildenden Meniskus und die gegenldufige Ro-
tation von Keim und Tiegel wurden die sich auf der Oberfliche der Schmelze befindenen
Oxide weiter an den Tiegelrand verschoben und waren dann fiir die Ziichtung nicht mehr
storend.

Zunéachst ist die Kristallisation ein selbsterhaltender Prozess. Um eine Durchmesserver-
groferung des Kristalls zur Ausbildung einer Schulter zu bewirken, muss die Temperatur
erniedrigt werden. Dies wurde mit Hilfe eines Abkiihlprogramms im Bereich von % <0.1
K/h erreicht. Dabei wirkt zu Beginn der Ziichtung die Warmeabstrahlung tiber die grofer
werdende Kristalloberflache noch verstarkend, bis sich schlieftlich der Warmefluss aus der
Schmelze in den Kristall (Ql) mit dem Warmefluss durch den Kristall in den Keimhalter

(Q3) und der Wirmeabgabe iiber die Kristalloberfliche (Q4) die Waage halten und so
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4.3 CzOCHRALSKI-Methode

einen konstanten Durchmesser stabilisieren |74]. Der zusitzliche Warmefluss Qa, der aus
der latenten Kristallisationswarme resultiert, hat wegen der geringen Ziehgeschwindigkeit
nur einen marginalen Einfluss. Damit lautet die Kontinuitatsgleichung der Warmefliisse:

Q1+ Q2=Qs+Qu . (4.2)

Da die Ziichtung aus Al-reichen Losungen erfolgt, steigt im Verlauf der Ziichtung der re-
lative Al-Gehalt in der Schmelze in Abhéngigkeit vom Anteil an bereits kristallisiertem
Material, wodurch die Liquidustemperatur, dem Verlauf der Liquiduskurve des Phasen-
diagramms folgend, sinkt. Diese Anderung muss mit Hilfe eines progressiven Abkiihlpro-
gramms, das zwischen 0.1 K/h zu Beginn und bis zu 1 K/h am Ende der Ziichtung betrug,
kompensiert werden, um den Kristalldurchmesser im Verlauf der Ziichtung konstant zu hal-
ten. Besonders kritisch ist der Ubergang von der Kristallschulter in den zylindrischen Teil
des Kristalls, der idealerweise einen konstanten Durchmesser besitzt. Meistens fiihrte dieser
Wechsel zu einem leicht abnehmenden Durchmesser, wenn das Temperaturprogramm nicht
rechtzeitig den gednderten Bedingungen angepasst wurde (siehe Abbildung 4.10 (rechts)
und Abbildung 4.11 (links)). Nach dem Trennen der Kristalle von der Schmelze wurden
diese mit einer Rate von etwa 100 K/h auf Raumtemperatur abgekiihlt.

Die Abbildungen 4.10 und 4.11 zeigen Beispiele fiir in den Systemen Al-Cr-Fe, Al-Cr-
Ni und Al-Fe-Ni geziichtete Kristalle. Die Ziichtung der hier gezeigten Kristalle erfolgte
ausschlieflich an arteigenen Keimen.

5 mm 5 mm 5 mm

Abb. 4.10: links: ternire Erweiterung der bindren Phase mit Nickel, Al;(Cr,Ni) (Qx176), Mit-
te: bindrer Al,Cr Kristall (Qx195), rechts: ternidre Erweiterung der bindren Phase mit Chrom
Aly(Cr,Fe) (Qx174).
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Abb. 4.11: links: ternére Erweiterung der bindren Phase mit Nickel Al;3(Fe,Ni), (Qx177), Mit-
te: bindrer Alj3Fey Kristall (Qx192), Rechts: ternidre Erweiterung der bindren Phase mit Chrom
A113(Fe,Cr)4 (QX184)

Die Zusammensetzungen der jeweiligen Ausgangsschmelzen koénnen der Tabelle 4.3 ent-
nommen werden.
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5 Ergebnisse und Diskussion

5.1 Phasendiagramm Al-Cr-Fe

5.1.1 Kristallisationsverlauf

Im System Al-Cr-Fe wurden drei Kristalle nach der BRIDGMAN-Methode aus Schmelzen
der Zusammensetzungen entsprechend Alg7CrgFes, AlggCrsFeg und AlggCriy geziichtet.
Durch die Untersuchung der nach dieser Methode geziichteten Proben mit mikrosokopi-
schen Methoden (optischer Mikroskopie, Elektronenstrahlmikroanalyse), Rontgenpulver-
diffraktometrie und Differenzthermoanalyse konnten Informationen iiber die Kristallisa-
tionsreihenfolge und die beteiligten Phasen in diesem System gewonnen werden.

Die Zusammensetzung der Phasen wurde mittels Elektronenstrahlmikroanalyse (Cameca
SX100, 15 kV, 40 nA) unter Verwendung der charakteristischen Ka-Linien der betreffen-
den Elemente und der reinen Elemente Al Cr, Ni und Fe als Standards zur Kalibrierung
bestimmt. Die absolute Messgenauigkeit ist dabei mit +1 at.% anzunehmen. Fiir die Mes-
sungen wurden die Proben einseitig poliert (bis Diamantpaste mit einer Kérnung von 1/4
pm) und abschliefend mit Syton! behandelt.

Die zur Strukturanalyse bendtigten Daten wurden an einem STOE-Diffraktometer (A =
0.7093 A (Mo-Ka); Betrieb mit 50 kV, 30 mA) im Winkelbereich zwischen 4° < 20 <
54° mit einer Detektorschrittweite von 0.02° in Transmission gemessen. Als Probentrager
wurden Glaskapillaren mit einem Innendurchmesser von 0.3 mm bzw. Objekttréger mit
Kunststofffolie, auf die das Kristallpulver mit Hilfe von Cellit? aufgebracht wurde, ver-
wendet. Die unterschiedlichen Materialen der Probenhalter fiihren zu einer Erhohung des
Untergrundes im Bereich kleiner Beugungswinkel in den gemessenen Diffraktogrammen.
Deswegen wurden zwei Messungen an leeren Probenhaltern durchgefiihrt. Die unterschied-
lichen Beitréige, die diese beiden Probenhalter zum Untergrund liefern, zeigt Abbildung
5.1 im Winkelbereich zwischen 4° < 20 < 20°.

Zur prizisen Bestimmung der Gitterkonstanten wurde den Proben zum Teil Silicium als
interner Standard beigemischt.

Informationen zur thermischen Stabilitiat der auftretenden Phasen liefert die Differenz-
thermoanalyse. Fiir die Messungen, die unter Argon-Atmosphére (Normaldruck) durchge-
fithrt wurden, wurde eine Netzsch DTA-Apparatur (404S/3/F) benutzt. Als Referenzprobe
diente Korund. Die Aufheiz- und Abkiihlrate betrug jeweils 5 K/min.

1Syton OP-S Struers; Firma Struers; Wischpolitur mit einer kolloidalen SiOs-Suspension
2spezieller Kleber, der im Rontgendiffraktogramm keine Reflexe verursacht
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Abb. 5.1: Einfluss der unterschiedlichen Probenhaltermaterialien auf den Untergrund im Bereich
kleiner Beugungswinkel.

Al-Cr

Der im bindren System Al-Cr aus einer Schmelze der Zusammensetzung AlggCryy geziich-
tete Kristall wurde im Rahmen einer Bachelorarbeit [70] untersucht. Teile dieser Arbeit
fliefsen in die folgende Auswertung mit ein. Ausgehend von dem in der Literatur verof-
fentlichten bindren Phasendiagramm Al-Cr [5] erwartet man bei der Kristallisation einer
Schmelze der Zusammensetzung AlggCri; eine Reihe von peritektischen Reaktionen. Die
erste Phase, die mit einer Schmelze dieser Zusammensetzung im Gleichgewicht steht, ist
Al4Cr. Bei T = 895°C reagiert diese Phase mit der Schmelze zu Al;;Cro, welches sich
wiederum bei T" = 799°C in einer peritektischen Reaktion mit der fliissigen Phase in
Al;Cr umwandelt. Al;1Cry zersetzt sich eutektoid bei einer Temperatur von T' = 785°C in
AlCr und Al;Cr. Eine eutektische Reaktion zwischen Al;Cr und fast reinem Aluminium
(Cr-Gehalt < 0.3 at.%) bei einer Temperatur von 7' = 658°C beendet die Kristallisations-
reihenfolge in diesem System.

Im polierten Teil der Probe konnten optisch zwei Bereiche unterschieden werden: ein ein-
phasiger Bereich am Anfang des Kristalls und ein Bereich, der eindeutig das Gefiigebild
eines bindren Eutektikums zeigt und etwa die Hélfte des Probenvolumens umfasst. Die
Messung mit der Mikrosonde ergab in der ersten Hélfte der Probe keine Anderung in
der Zusammensetzung iiber etwa 80 % der Lange. Die mittlere Zusammensetzung dieses
Bereichs kann mit Al7g5Cro5 angegeben werden, oder entsprechend AlyCr. Diese Phase
nimmt ca. 40 % des Gesamtvolumens des geziichteten Kristalls ein. Erst unmittelbar vor
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5.1 Phasendiagramm Al-Cr-Fe

Erreichen des bindren Eutektikums andert sich die Zusammensetzung der Probe. Mit Hilfe
der Auflichtmikroskopie konnten in diesem Teil des Kristalls vier Bereiche unterschieden
werden, deren Zusammensetzung mit der Elektronenstrahlmikroanalyse bestimmt wurde.
Die Uberginge zwischen den einzelnen Bereichen sind in Abbildung 5.2 im rechten Bild
durch Pfeile markiert. Der Al-Gehalt nimmt in Wachstumsrichtung zu. Die Zusammenset-
zung des zuerst kristallisierten Bereichs entspricht der Zusammensetzung des Anfangsteils
der Probe. Die mittlere Zusammensetzung des zweiten Bereichs ist Algs 7Cry7.3 und steigt
vor Erreichen des Eutektikums auf Algs 5Criss an. Die mittlere Zusammensetzung des
Eutektikums wurde mit Algg 7Crg 3 gemessen. Die Ergebnisse der Elektronenstrahlmikro-
analyse (ESMA) zeigt Abbildung 5.2 (links). Die Lage der Messpunkte auf der Probe ist
in der Kristallskizze durch eine durchgezogene Linie markiert.
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Abb. 5.2: links: Zusammensetzungsanalyse mittels ESMA. Die Zusammensetzung dndet sich von
Alz79 5Crag5 iiber Algs 7Cri7.3 nach Algs 5Cris5. Aus den Bereichen (a), (b) und (c) wurden fir
die Réntgen- und DTA-Messungen Proben entnommen. Die gestrichelte Linie markiert den Uber-
gang zum eutektisch erstarrten Bereich der Probe. rechts: auflichtmikroskopisches Bild des in der
Skizze (linkes Bild) durch ein Rechteck markierten Bereichs. Die Ubergiinge zwischen den optisch
erkennbaren Bereichen sind durch Pfeile markiert.

Fiir die Phasenanalyse mittels Rontgenpulverdiffraktometrie (XPD) wurden aus der BRIDG-
MAN-Probe an drei Stellen (a), (b) und (c), welche in der Skizze in den Abbildungen 5.2 und
5.3 entsprechend markiert sind, Proben entnommen. Abbildung 5.3 zeigt einen Vergleich
der Pulverdiffraktogramme.
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Abb. 5.3: Pulverdiffraktogramme der normalerstarrten Legierung AlggCryq: Die Abbildung zeigt
den Vergleich der Pulveraufnahmen der Proben aus den Bereichen (a), (b) und (c¢) mit Kennzeich-
nung der Silicium-Peaks (interner Standard).

Die Peakpositionen des internen Silicium-Standards sind in Abbildung 5.3 gekennzeichnet.
Die Diagramme der Proben (a) und (b) stimmen exakt tiberein, es handelt sich also um
die gleiche Phase. Eine Reihe zusitzlicher Peaks, die im Pulverdiagramm der Probe (c)
auftreten, deuten auf mindestens eine zuséatzliche Phase in dieser Probe hin.

Die gemessenen Pulverdiffraktogramme wurden mit Hilfe der RIETVELD-Methode [76]
ausgewertet. Bei der RIETVELD-Methode, welche urspriinglich fiir die Verfeinerung von
Neutronendaten entwickelt wurde, werden nicht einzelne Informationen des gemessenen
Diffraktogramms wie Lage, Breite und Hohe der Peaks getrennt analysiert, sondern eine
Reflexprofilfunktion durch iterative Verfeinerung einzelner Parameter, wie den Parametern
des Strukturmodells, Skalenfaktoren, Untergrundstreuung und Gerateparameter, an die ex-
perimentellen Daten nach der Methode der kleinsten Quadrate schrittweise angepasst, bis
die beste Ubereinstimmung zwischen gemessenem und berechnetem Profil erreicht ist. Die
zu minimierende Grofe ist dabei

S= Z[Wi(Yi(obs) - Yi(calc))]2 — min (5'1>

mit einem Wichtungsfaktor w;, den gemessenen (yi(obs)) und den berechneten Intensitédten
(Yi(calc)) am Ort 4.

Die Giite einer Verfeinerung (Gof)3 kann anhand bestimmter Kriterien beurteilt werden
und ist als Verhéltnis zweier Faktoren, des gewichteten Profil-R-Werts (Ryp) zum erwar-
teten R-Wert (Rexp), definiert.

3engl.: Goodness of fit
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5.1 Phasendiagramm Al-Cr-Fe

Ryp

exp

Gof = (5.2)
Der gewichtete R-Wert (Ryp) wird iiber alle Messpunkte i gemittelt und gibt damit die
Abweichung der berechneten von den gemessenen Intensitdten an. Dabei sind w; Wich-
tungsfaktoren.

Z w; Yz(obs Yi(calc))2
i Wi YZ(obs))

Idealerweise sollte der gewichtete R-Wert sich dem statistisch zu erwartenden R-Wert
(Rexp) anndhern.

(5.3)

Wp_

(5.4)

exp
\/Z Wi Yz obs) )

mit N als Zahl der Beobachtungen und P als Anzahl der Parameter.

Fiir die Strukturverfeinerungen wurde das Programm FULLPROF 2000 von Juan Rodriguez-
Carvajal verwendet [77|. Dieses Programm berechnet zusétzlich zu den bereits genannten
einen sogenannten konventionellen gewichteten R-Wert (cRyyp), bei welchem der Beitrag
des Untergrundes von den gemessenen Intensititen abgezogen wird. Dieser Wert wird in
den folgenden Verfeinerungen als gewichteter R-Wert R, angegeben.

Die Pulverdiagramme der Proben (a) und (b) kénnen mit Hilfe des aus der Literatur be-

kannten Strukturmodells fiir die hexagonale Phase u-AlsMn [11] als Startmodell verfeinert
werden. Die Verfeinerung zeigt Abbildung 5.4.
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Abb. 5.4: Rietveld-Verfeinerung des Pulverdiagramms der Probe (a). Das gemessene Rontgen-
pulverdiagramm (Kreuze) ist dem auf dem Modell basierenden, berechneten Diagramm (durch-
gezogene Linie) iiberlagert. Die vertikalen Striche markieren die zu erwartenden Bragg-Reflexe.
Ganz unten im Bild ist die Differenzkurve gezeigt, welche die Differenz zwischen gemessenem und
berechnetem Diffraktogramm als Ergebnis der Strukturverfeinerung darstellt.

Das gemessene Diffraktogramm (Kreuze) ist dem berechneten (durchgezogene Linie) iiber-
lagert. Die vertikalen Striche markieren die berechneten Positionen der BRAGG-Reflexe. Die
Differenz zwischen gemessenem und berechnetem Diffraktogramm wird graphisch durch die
Kurve ganz unten in der Abbildung 5.4 dargestellt. Die verfeinerten Gitterparameter und
die entsprechenden Giitefaktoren sind in Tabelle 5.1 zusammengefasst.

Probenbezeichnung | Qx161(a)
Raumgruppe P63/mmc

a 20.1721(2) A
c 24.8528(4) A
Rup 8.66 %

Gof 1.2

Tab. 5.1: Verfeinerte Gitterparameter und Giitekriterien der Probe Qx161(a).

Ein Vergleich mit den in der Literatur publizierten Gitterkonstanten (a = 20.1911(15) A
und ¢ = 24.8540(19) A fiir p-AlyCr [15]) zeigt eine sehr gute Ubereinstimmung. Die im
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5.1 Phasendiagramm Al-Cr-Fe

Pulverdiagramm der Probe (c) zusétzlich zu den Peaks der Phase pu-AlyCr auftretenden
Reflexe konnten in der monoklinen Raumgruppe der Phase 1-Al;1Crs indiziert werden. Die
RIETVELD-Verfeinerung dieser Daten zeigt Abbildung 5.5.
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Abb. 5.5: Rietveld-Verfeinerung des Pulverdiagramms der Probe (c): Der Messung sind die bei-
den simulierten Diffraktogramme der hexagonalen Phase p-AlyMn und der monoklinen Phase
1-Al11 Cry iiberlagert. Es wurde mit Silicium als internem Standard gemessen.

Das Auftreten von Al;Cr, der letzten Phase vor Erreichen des Eutektikums, konnte anhand
der Pulverdiffraktogramme nicht nachgewiesen werden.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Zur Messung der Stabilitét der einzelnen Phasen wurden die Proben aus den verschiedenen
Bereichen des Kristalls mit Hilfe der Differenzthermoanalyse untersucht. Phaseniibergénge
und strukturellele Phasenumwandlungen verursachen eine negative (exothermer Prozess)
oder positive (endothermer Prozess) Abweichung von der Nulllinie. Abbildung 5.6 zeigt
die Aufheizkurven der drei Proben (a), (b) und (c).
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Abb. 5.6: DTA-Aufheizkurven der normalerstarrten Legierung AlggCrii: (a) zuerst erstarrter
Bereich, (b) Probe aus dem mittleren Teil des Kristalls, (c) kurz vor Erreichen des binéren Eutek-
tikums. Die Aufheizrate betrug 5 K/min.

Die endothermen Peaks in den Messkurven (a), (b) und (c) bei der Temperatur T =~
1033°C, zeigen die peritektische Zersetzung der Phase Al4Cr in AlgCrs und Schmelze an.
Bei genauer Untersuchung der beiden DTA-Kurven (a) und (b) fallt auf, dass die Zer-
setzung der jeweiligen Probe bereits vor Erreichen der peritektischen Temperatur bei
T = 964°C fiir die Probe (a) aus dem Anfangsteil des Kristalls und bei T = 937°C fiir
die Probe (b) aus dem mittleren Teil des Kristalls, beginnt. Diese Temperatur entspricht
etwa der Ziichtungstemperatur, bei der dieser Teil des Kristalls gewachsen ist. Durch die
Anreicherung von Aluminium in der Schmelze im Verlauf der Ziichtung erniedrigt sich die
Liquidustemperatur der fliissigen Phase und damit entsprechend auch die Ziichtungstem-
peratur dem Verlauf der Liquiduskurve folgend.

Uber die Stabilitit der n-Phase herrscht in der Literatur Uneinigkeit. Nach Grushko et
al. [9] ist Alj;Crg bis mindestens 600°C stabil. Eine eutektoide Umwandlung von Alj;Cry
in Al4Cr und Al;Cr, wie sie in dem von Okamoto [5] verdffentlichten Phasendiagramm
beschrieben ist, konnte nicht nachgewiesen werden. Danach lasst sich die bei T' &~ 786°C
einsetzende Reaktion, als beginnende Zersetzung der 7-Phase interpretieren. Dafiir spricht
auch, dass man bei einer eutektoiden Umwandlung in der Aufheizkurve eine exotherme
und keine endotherme Reaktion erwarten wiirde.
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5.1 Phasendiagramm Al-Cr-Fe

Welche Reaktion den Sprung in der Aufheizkurve bei etwa 946°C verursacht, ist unklar.
Aus den Ergebnissen bestétigt sich das Auftreten der hexagonalen Phase p-AlyCr und der
monoklinen Phase 7-Al;1Crs. Dass Al;Cr nicht nachgewiesen werden konnte, ist mogli-
cherweise darauf zuriickzufithren, dass der Anteil dieser Phase in der untersuchten Probe
zu gering war. Der Anstieg der Al-Konzentration vor Erreichen des Eutektikums deutet
auf das mogliche Auftreten dieser Phase hin.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Al-Cr-Fe

Abb. 5.7 zeigt eine aufgeschnittene und polierte Hélfte der nach dem BRIDGMAN-Verfahren
geziichteten Probe im System Al-Cr-Fe aus einer Schmelze der Zusammensetzung AlgyCrgFes.

‘Wachstumsrichtung

@ (11) (11T

Abb. 5.7: Polierter Halbbarren des BRIDGMAN-Experiments mit auflichtmikroskopischen Bildern
der einzelnen Bereiche (I) primér erstarrter einphasiger Bereich, (II) 2-phasiger Bereich, (III) ter-
nires Eutektikum. Aus den Bereichen (a), (b) und (¢) wurden Proben fiir die Réntgenstruktur-
analyse und die DTA-Messungen entnommen.

Die im unteren Teil der Abbildung 5.7 gezeigten auflichtmikroskopischen Bilder lassen
am Anfang der Probe einen einphasigen Bereich erkennen (siche Abb. 5.7 (I)), im mitt-
leren Teil, kurz vor Erreichen des Eutektikums, tritt eine zweite, dunkler erscheinen-
de Phase auf (siehe Abb. 5.7 (II) im unteren Teil des Bildes) und im letzten Bild ist
schlieklich das Gefiige eines terndren Eutektikums sichtbar, das aus fast reinem Alumi-
nium besteht (siche Abb. 5.7 (IIT)). Die mittlere Zusammensetzung des primér erstarr-
ten Bereichs von Al7g9Cris5Fes ¢ dndert sich in unmittelbarer Nahe der zweiten Pha-
se nach AlgygCrisgFer4. Die mittlere Zusammensetzung der zweiten Phase wurde mit
Al77.1Cra 3Feq ¢ gemessen, entsprechend Aly3(Cr,Fe)y. Daraus ergibt sich folgender Kris-
tallisationsverlauf fiir eine Schmelze mit dieser Ausgangszusammensetzung: zunéchst kris-
tallisiert eine Phase Aly(Cr,Fe) mit einer Zusammensetzung von Alzg 9Cris5Fes6. Die
Schmelze reichert sich dadurch an Al und Fe an, wiahrend der relative Cr-Gehalt abnimmt,
so lange, bis ein Drei-Phasen-Koexistenzgebiet erreicht ist, in dem Schmelze, Aly(Cr,Fe)
und auch Al;3(Cr,Fe)s miteinander im Gleichgewicht liegen. Bei Erreichen des ternéren
Eutektikums kristallisiert schlieflich als vierte Phase im Gleichgewicht fast reines Alumi-
nium.

Rontgenpulvermessungen wurden von den Proben (a) und (b) durchgefiihrt und die Daten
mit Hilfe der RIETVELD-Methode ausgewertet. Die Pulverdaten der Probe (a) lassen sich,
anders als das Pulverdiffraktogramm der bindren Phase Al4Cr, mit dem Strukturmodell
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5.1 Phasendiagramm Al-Cr-Fe

der orthorhombischen Phase, welches von Deng et al. [27] veroffentlicht wurde, verfeinern
(siche Abb. 5.8).
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Abb. 5.8: Rietveld-Verfeinerung des Pulverdiagramms der Probe (a). Kreuze: Messwerte, Linie:
berechnetes Diffraktogramm, vertikale Striche: berechnete Reflexlagen, unten: Differenzkurve.

Die Gitterparameter und Giitefaktoren der Verfeinerung sind in Tabelle 5.2 zusammen-
gefasst. Die Gitterkonstanten stimmen gut mit den aus der Literatur bekannten {iberein

(a =12.500(6) A b=12.617(2) A und ¢ = 30.651(8) A [27]).

Probenbezeichnung | Qx153(a)
Raumgruppe Immm

a 12.4951(2) A
b 12.5243(1) A
c 30.6156(4) A
Ryp 13.2 %

Gof 2.1

Tab. 5.2: Verfeinerte Gitterparameter und Giitekriterien der Probe Qx153(a).

Nach der Veroffentlichung von Palm [4] weist das Existenzgebiet von Aly(Cr,Fe) bei T' =
1000°C eine gewisse Phasenbreite auf. Danach kann die bindre Phase Al4Cr bei dieser
Temperatur maximal etwa 12 at.% Fe 16sen. Handelt es sich bei Aly(Cr,Fe) um eine ter-
nére Erweiterung der bindren Phase, sollten sich die Raumgruppen nicht unterscheiden. Es
findet offensichtlich ein Ubergang von einer hexagonalen in eine orthorhombische Struktur
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5 Ergebnisse und Diskussion

statt. Ausgehend von dem von Palm [4] veroffentlichten isothermen Schnitt des Phasendia-
gramms Al-Cr-Fe wurden zur Untersuchung dieses Ubergangs die Zusammensetzungen der
Ausgangsschmelzen fiir die CZOCHRALSKI-Experimente systematisch im Cr/Fe-Verhéltnis
variiert und die primér erstarrten Bereiche der Kristalle mit ESMA und XPD untersucht.
Wie die Ergebnisse der mikroskopischen Methoden erwarten lassen, treten im Pulverdif-
fraktogramm der Probe (b) zusétzliche Reflexe auf, die sich zum grofsten Teil mit dem
Auftreten der zweiten Phase Alj3(Fe,Cr)y erkldren lassen. In dieser Verfeinerung wurde
ein sogenannter LEBAIL-Fit [78] durchgefiihrt, d.h. es wurden nur die Gitter- und Pro-
filparameter verfeinert. Als Startwerte wurden die Gitterparameter der orthorhombischen
Phase o-Aly(Cr,Fe) (Immm, a = 12.500(6) A, b = 12.617(2) A, ¢ = 30.651(8) A [27]) und
der monoklinen Phase AljsFeq (C2/m, a = 15.492(2) A, b =8.078(2) A, ¢ = 12.471(1) A,
B =107.69(1)°[32]) verwendet (siche Abb. 5.9).

12000 |-
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Abb. 5.9: LEBAIL-Fit mit den Gitterparametern der orthorhombischen Phase o-Aly(Cr,Fe) und
der monoklinen Phase Ali3Fes. Der Pfeil markiert einen Peak, der sich weder monoklin noch
orthorhombisch indizieren lésst.

Einige Reflexe dieser Pulvermessung lassen sich weder monoklin noch orthorhombisch in-
dizieren. In Abbildung 5.9 ist einer davon durch einen Pfeil gekennzeichnet. Losungsmit-
teleinschliisse aus Al-reicher Losung konnen ausgeschlossen werden, da die Reflexe von
Aluminium bei anderen Beugungswinkeln auftreten wiirden. Dies und die deutliche An-
derung der Zusammensetzung von Alzg 9Cris5Fes 6 nach Algg¢CriooFer 4 in der Ndhe der
zweiten Phase Alj3(Fe,Cr)s weisen darauf hin, dass in der untersuchten Probe noch min-
destens eine zusétzliche Phase vorhanden ist. Darauf wird im Folgenden noch genauer
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5.1 Phasendiagramm Al-Cr-Fe

eingegangen.
Zusatzlich zu den Pulvermessungen wurden die Proben aus den drei verschiedenen Berei-
chen des Kristalls mit Hilfe der DTA charakterisiert. Die Abbildung 5.10 zeigt die Auf-

heizkurven der drei Messungen. Die Aufheizrate betrug 5 K/min.
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Abb. 5.10: DTA-Aufheizkurven der normalerstarrten Legierung Alg;CrgFes: (a) zuerst erstarr-
ter Bereich, (b) Probe aus dem mittleren Teil des Kristalls, (¢) kurz vor Erreichen des binédren

Eutektikums. Die Aufheizrate betrug 5 K/min.

Probe (a) beginnt sich beim Erreichen der Temperatur von 7" = 956°C zu zersetzen.
Dieser endotherme Vorgang ist bei einer Temperatur von T = 1048°C beendet. Welche
Reaktion den endothermen Peak bei T" = 1022°C verursacht, ist nicht eindeutig geklart.
Moglicherweise findet hier ein struktureller Phaseniibergang statt.

Die drei endothermen Peaks in der Aufheizkurve der Probe (b) lassen sich mit dem Zerset-
zungsvorgang der drei Phasen Aly(Cr,Fe), Alj3(Fe,Cr)4 und der noch nicht identifizierten
dritten Phase erkléren. Die beiden endothermen Peaks in den Kurven (b) und (c) bei
T = 646°C und 7" = 648°C kennzeichnen das Aufschmelzen Al-reichen Losungsmittels (fiir
Probe (b)) bzw. des Al-reichen, eutektisch erstarrten Gefiiges (fiir Probe (c)).

Die Auswertung des dritten Bridgman-Experimentes im System Al-Cr-Fe, welches aus-
gehend von einer Fe-reicheren Schmelze der Zusammensetzung AlggCrsFeg durchgefiihrt
wurde, ergab eine Kristallisationsfolge in umgekehrter Reihenfolge. Die zuerst kristallisie-
rende Phase ist Alj3(Cr,Fe), mit einer Zusammensetzung entsprechend Alzg.oCra1Fegq 9.
Das Pulverdiffraktrogramm kann mit dem Strukturmodell der binéren monoklinen Phase
Aly3Fey [32] verfeinert werden. Der darauf folgende Teil der Probe ist zunéchst einphasig,
bestehend aus einer Phase der durchschnittlichen Zusammensetzung Algy ¢Cryi1.7Fer 3, also
etwa Aly(Cr,Fe). Das Pulverdiagramm dieser Probe konnte mit keinem aus der Literatur
bekannten Strukturmodell verfeinert werden. Vor Erreichen des terndren Eutektikums wur-
de ein zweiphasiger Bereich identifiziert, der aus der eben genannten unbekannten Phase
und Aly3(Cr,Fe)s besteht. Die Zusammensetzung der unbekannten Phase entspricht der
Zusammensetzung der nicht identifizierten Phase (Algg¢Crio.oFer4) in dem Kristall, der
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5 Ergebnisse und Diskussion

aus einer Schmelze der Zusammensetzung Alg;CrgFes geziichtet wurde.

Von Pavlyuchkov et al. [79] wurde in einer Al-Cr-Fe Legierung, die bei 800°C getempert
worden war, eine hexagonale Phase der Zusammensetzung Algs 5Cri1.5Feg mit den Git-
terkonstanten @ = 17.4 A und ¢ = 41.4 A nachgewiesen. Diese Phase wird deswegen als
H-Phase bezeichnet. Die Pulverdiffraktogramme der unbekannten und dieser hexagonalen
Phase stimmen tiberein (siche Abbildung 5.11).
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Abb. 5.11: Ubereinstimmung des Pulverdiffraktogramms der von Pavlyuchkov et al. [79] publi-
zierten Phase mit dem der unbekannten Phase mit einer Zusammensetzung von Algy ¢Cry;.7Fer 3.

Die Struktur dieser Phase, die im Folgenden als H-Aly(Cr,Fe) bezeichnet wird, wurde im

Rahmen dieser Arbeit gelost und wird im Kapitel 5.5.2 ,Strukturlésung der Phase H-
Aly(Cr,Fe)* diskutiert.

5.1.2 Fest-fliissig-Phasengleichgewichte im System Al-Cr-Fe

Zur Untersuchung der fest-fliissig-Gleichgewichte im System Al-Cr-Fe und des Ubergangs
von der hexagonalen Struktur der bindren Phase in die orthorhombische Struktur der ter-
ndren Erweiterung wurde bei der Ziichtung der Kristalle nach der CZOCHRALSKI-Methode
das Cr/Fe-Verhéltnis der Zusammensetzung der Ausgangsschmelze systematisch zwischen
AlggCrisFeg und Alg7CrgFer, d.h. im Fe-Gehalt von 0 at.% Fe bis 7 at.% Fe, variiert. Die
Zusammensetzung der primér erstarrten Bereiche der Kristalle, welche zu Beginn der Ziich-
tung im Gleichgewicht mit der Schmelze lagen, wurde mit Hilfe der Elektronenstrahlmi-
kroanalyse gemessen. Die so erhaltenen Punkte sind in Abbildung 5.12 in den isothermen
Schnitt des Phasendiagramms von Al-Cr-Fe nach Palm [4] eingezeichnet und markieren
den Al-reichen Rand des Existenzgebietes von Aly(Cr,Fe). Die entsprechenden Zusammen-
setzungen der Ausgangsschmelzen (schwarze Punkte) sind mit den Zusammensetzungen
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5.1 Phasendiagramm Al-Cr-Fe

der jeweiligen festen Phasen (graue Punkte) durch Konoden, welche bei einer bestimmten
Temperatur miteinander im Gleichgewicht stehende Phasen kennzeichnen, verbunden.

AL(Cr,Fe)

Al (Fe,Cr),

Al,,(Fe,Cr),

Abb. 5.12: Fest-fliissig-Gleichgewichte im System Al-Cr-Fe, eingezeichnet in den aus der Literatur
[4] bekannten isothermen Schnitt bei 1000°C. Die entsprechenden Zusammensetzungen der Aus-
gangsschmelzen (schwarze Punkte) sind mit den Zusammensetzungen der jeweiligen festen Phasen
(graue Punkte) durch Kondoden verbunden.

Die Tabelle 5.3 fasst die Zusammensetzungen der Ausgangsschmelzen und die jeweils damit
im Gleichgewicht stehende Zusammensetzung der festen Phase zusammen.

Abweichend von dem in der Literatur publizierten Phasendiagramm [4] zeigt die Al-
reiche Grenze des Existenzgebietes einen Verlauf eher parallel einer Linie konstanter Al-
Konzentration als parallel einer Linie konstanter Cr-Konzentration. Der Al-Gehalt der
Kristalle ist mit (78.5+0.5) at.% mehr oder weniger konstant, wihrend der Cr-Gehalt zu-
und der Fe-Gehalt entsprechend abnimmt.

Die Fe-reichste Zusammensetzung einer Schmelze, die fiir die Ziichtung eines CZOCHRAL-
SKI-Kristalls gewahlt wurde, war Alg;CrgFe7. Da sich diese Zusammensetzung nach dem
Phasendiagramm von Palm [4] bereits sehr nahe am Dreiphasen-Koexistenzgebiet zwischen
Schmelze, Aly(Cr,Fe) und Al;3(Fe,Cr)s befindet, wurde in diesem Kristall kein grofser ein-
phasiger Bereich der Phase Aly(Cr,Fe) erwartet. Nach der Ziichtung wurde aus der Mitte
des Kristalls eine Scheibe herausgeschnitten und anschliefsend fiir die Untersuchung mit
der Elektronenstrahlmikroanalyse prapariert. Dabei zeigte sich, dass der Kristall bereits zu
Beginn der Ziichtung zweiphasig gewachsen war (siche Abb. 5.13). Gegen Ende der Ziich-
tung kann man Al-reiche Einschliisse im Kristall erkennen, die in Abbildung 5.13 durch
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5 Ergebnisse und Diskussion

Probenbezeichnung | Zusammensetzung der Zusammensetzung der
Ausgangsschmelze [at.%| | Kristalle [at.%)]

System Al-Cr

Qx195 AlggCryo Al79Crop

System Al-Cr-Fe

Qx174 AlgsCry1Feq Alzs.7Crao.6Feo 7

QX165 AlggcrloFeg A178.QCI‘19.3F61.8

QX164 AlggCI‘gFeg A178.301‘18.2F63.5

QX193 AlggCrgF&; A178.801“17.2Fe4.0

QX169 AlggCr7Fe5 A178.4Cr16.8Fe4.8

QX159 A187CI“7F66 A178.8CI‘15.5F65.7

QX16O Alg7Cr6Fe7 A180.290r12.26F67.45 und

A176.180r3.65F620_17 (zweiphasig)

QX180 AlggcrgFeg A175.6CI‘1,7F622.7

QX182 AlgoCl"gFeg A175.6CI‘1,1F623.3

QX184 AlglCrlFeg A176,7Cr0.5Fe22.8

Tab. 5.3: Zusammensetzung der Ausgangsschmelze und der damit im Gleichgewicht stehenden
festen Phase.

einen Pfeil markiert sind. Die Zusammensetzung der beiden Hauptphasen wurde mit der
Elektronenstrahlmikroanalyse gemessen. Die hellere Phase hat eine Al-reichere Zusammen-
setzung entsprechend Algg 29Crig.96Fe7 45, gehort also zum Aly(Cr,Fe)-Typ. Die dunklere
Phase ist die Al-d&rmere Phase Alj3(Fe,Cr)s. Die Zusammensetzung dieser Phase wurde
mit Al7g.18Crs.g5Feq 17 bestimmt. Diese Schmelzzusammensetzung markiert mit den Zu-
sammensetzungen der festen Phasen ein Dreiphasen-Koexistenzgebiet und den Rand des
Existengebietes von Aly(Cr,Fe).
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Abb. 5.13: Polierte Scheibe aus dem mittleren Teil des Kristalls, der aus einer Schmelze der
Zusammensetzung Alg;CrgFe; geziichtet wurde. In der polierten Scheibe sind die beiden Phasen
Aly3(Fe,Cr)4 und Aly(Cr,Fe) als dunklere und hellere Bereiche zu erkennen. Die mittlere Zusam-
mensetzung dieser Phasen wurde mit Alzg.18Crs.65Feaq.17 und Algg.29Cris.o6Fe7 45 gemessen.

Von der Al-drmeren Phase Aljz(Fe,Cr)y wurden drei Kristalle ausgehend von Schmel-
zen der Zusammensetzungen Alg;CriFeg, AlggCroFeg und AlggCrsFeg geziichtet und die
Zusammensetzung der Kristalle mit der Elektronenstrahlmikroanalyse bestimmt. Die Zu-
sammensetzungen sind in Tab. 5.3 eingetragen und die entsprechenden Punkte in den
isothermen Schnitt des Phasendiagramms von Al-Cr-Fe in Abb. 5.12 eingezeichnet. Die
Al-reiche Grenze des Existenzgebietes dieser Phase stimmt mit den gefundenen Punkten
sehr gut iiberein.

5.1.3 Phasenanalyse mittels Rontgenpulverdiffraktometrie

Proben aus den primér erstarrten Bereichen der nach der CZOCHRALSKI-Methode ge-
ziichteten Kristalle wurden mit Hilfe der Réntgenpulverdiffraktometrie untersucht und die
Daten mit der RIETVELD-Methode analysiert. Die Messungen wurden jeweils mit und
ohne Silicium als internem Standard durchgefithrt, um die Gitterkonstanten mdoglichst
prazise bestimmen zu koénnen. Die Gitterkonstanten, die aus den Messungen mit Stan-
dard bestimmt wurden, wurden in den Verfeinerungen, die im Folgenden beschrieben sind,
iibernommen.

Die Proben der Phase Aly(Cr,Fe) konnten abhéngig vom Cr/Fe-Verhéltnis unterschiedli-
chen Strukturmodellen zugeordnet werden.

Ausgehend von den Ergebnissen der BRIDGMAN-Experimente wurde zunéchst das Dif-
fraktogramm des Kristalls mit einer fast bindren Zusammensetzung von Alrg 7CroggFeq 7
analysiert. Das Pulverdiagramm dieses Kristalls konnte ebenfalls in der hexagonalen Raum-
gruppe P63/mmc verfeinert werden, in welcher auch die binédre Phase u-AlyCr [15] kris-
tallisiert. Die Verfeinerung zeigt Abbildung 5.14.

Die Gitterparameter und Giitekriterien, die sich aus der Verfeinerung ergeben, sind in
Tabelle 5.4 zusammengestellt.
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Abb. 5.14: RIETVELD-Verfeinerung des Pulverdiagramms des Kristalls mit einer Zusammenset-
zung von Alyg 7Crag gFeg.7. Kreuze: Messwerte, Linie: berechnetes Diffraktogramm, vertikale Stri-
che: berechnete Reflexlagen, unten: Differenzkurve.

Probe Qx174
Zusammensetzung | Alzg 7CroggFeq 7
Raumgruppe P63 /mmc

a 20.1379(4) A

c 24.8292(9) A
Rup 14.6 %

Gof 1.0

Tab. 5.4: Verfeinerte Gitterparameter und Giitekriterien der Probe Qx174.

Die Gitterparameter sind mit denen der biniren Phase (a = 20.1911(15) A, ¢ = 24.8540(19)
A [15]) vergleichbar.

Das Pulverdiffraktogramm des Kristalls mit einer Zusammensetzung von Al7g 9Crig 3 Fe1 g,
also einem Fe-Gehalt von etwa 2 at.%, zeigte die beste Ubereinstimmung mit dem aus
dem Modell der bindren Phase e-Al4Cr berechneten Diagramm. e-Al4Cr kristallisiert in
der orthorhombischen Raumgruppe Cmcm mit den Gitterkonstanten a = 12.521(1) A,
b = 34.705(2) A und ¢ = 20.223(1) A [16]. Abbildung 5.15 zecigt das Ergebnis dieser

Verfeinerung.

70



5.1 Phasendiagramm Al-Cr-Fe

5000 |-
4000 |-
3000 |-
5 i
&
— 2000 |
:‘CS
5
2 1000 F
[
0
-1000 |
i | 1 | i 1 L | | |
0 10 20 30 40 50

Abb. 5.15: RIETVELD-Verfeinerung des Pulverdiagramms des Kristalls mit einer Zusammenset-
zung von Alyg 9Crig 3Fe; g. Kreuze: Messwerte, Linie: berechnetes Diffraktogramm, vertikale Stri-
che: berechnete Reflexlagen, unten: Differenzkurve.

Die Gitterkonstanten und Giiteparameter fasst Tabelle 5.5 zusammen.

Probe Qx165
Zusammensetzung | Al7g9CrigsFep g
Raumgruppe Cmcm

a 12.4984(3) A

b 34.7373(9) A

c 20.2129(5) A
Ryp 10.3 %

Gof 1.0

Tab. 5.5: Verfeinerte Gitterparameter und Giitekriterien der Probe Qx165.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Kristalle mit einem Fe-Gehalt >3 at.% kristallisieren in der Raumgruppe Immm. Stell-
vertretend wird nur die Verfeinerung des Pulverdiffraktogramms des Kristalls mit einer
Zusammensetzung entsprechend Al7g gCri7.9Fes o in Abbildung 5.16 gezeigt. Die von Deng
et al. [27] publizierten Gitterparameter sind a = 12.500(6) A, b = 12.617(2) A und
¢ =30.651(8) A.
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Abb. 5.16: RIETVELD-Verfeinerung des Pulverdiagramms des Kristalls mit einer Zusammenset-
zung von Alyg gCri7.oFey o. Kreuze: Messwerte, Linie: berechnetes Diffraktogramm, vertikale Stri-
che: berechnete Reflexlagen, unten: Differenzkurve.

Die Parameter und Giitekriterien, die sich aus der Verfeinerung ergeben, sind in Tabelle
5.6 zusammengestellt.

Probe Qx193
Zusammensetzung | Al7gsCri7.oFes
Raumgruppe Immm

a 12.4964(2) A

b 12.5298(2) A

c 30.6173(6) A
Ryp 12.7 %

Gof 1.3

Tab. 5.6: Verfeinerte Gitterparameter und Giitekriterien der Probe Qx193.

Auch die Pulverdaten der Kristalle der Phase Aljz(Fe,Cr)y, welche nach dem Phasen-
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5.1 Phasendiagramm Al-Cr-Fe

diagramm von Palm [4] eine ternére Erweiterung der bindren monoklinen Phase Alj3Fey
ist, wurden mit Hilfe der RIETVELD-Methode analysiert. Die Pulverdiffraktogramme der
primaér erstarrten Bereiche dieser Kristalle konnen ausnahmslos in der Raumgruppe der bi-
néren Phase verfeinert werden (C2/m mit a = 15.492(2) A, b = 8.078(2) A, ¢ = 12.471(1)
A und B = 107.69(1)° [32]). Es handelt sich bei den geziichteten Kristallen daher um
eine echte terndre Erweiterung der bindren Phase. Da sich die Diffraktogramme deswe-
gen nicht qualitativ unterscheiden, wird in Abbildung 5.17 stellvertretend nur die RIET-
VELD-Verfeinerung des Kristalls der Zusammensetzung Aly¢.7Crg 5Fess s gezeigt. Die Peak-
Positionen des internen Silicium-Standards sind entsprechend gekennzeichnet.
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Abb. 5.17: RIETVELD-Verfeinerung des Pulverdiagramms des Kristalls mit einer Zusammenset-
zung von Al7g 7Crg sFess g. Kreuze: Messwerte, Linie: berechnetes Diffraktogramm, vertikale Stri-
che: berechnete Reflexlagen, unten: Differenzkurve.

Die Giite der Anpassung erreichte einen Wert von Gof = 1.1 und die Verfeinerung einen
R-Wert von Ry, = 11.6 %.
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Nach Palm [4] kann die bindre Phase AljzFeq bei T = 1000°C maximal 6.4 at.% Cr in
der Struktur 16sen. Dabei nehmen bei der maximalen Léslichkeit gegeniiber der binédren
Zusammensetzung die Gitterkonstanten a und c leicht zu, b und der Winkel 3 dagegen ab
(a =15.543 A, b =8.029 A, ¢ = 12.450 A und § = 107.47° [4]). In Tabelle 5.7 sind die
Gitterparameter aus den RIETVELD-Verfeinerungen der Kristalle der ternidren Erweiterung
den Literaturwerten der bindren Phase gegeniibergestellt.

Probe Qx180 Qx182 Qx184 Literatur|32]
Zusammensetzung | Alzs 6Cry7Feas 7 | Alrs6Cri1Feass | Alrg7CrosFesss | AlizFey
Raumgruppe C2/m C2/m C2/m C2/m

a 15.573(1) A 15.526(1) A 15.5076(8) A 15.492(2) A
b 8.0638(6) A 8.0739(6) A 8.0800(4) A 8.078(2) A
c 12.492(1) A 12.481(1) A 12.4820(7) A 12.471(1) A
G 107.620(8)° 107.65(1)° 107.689(5)° 107.69(1)°

Tab. 5.7: Gitterparameter aus den RIETVELD-Verfeinerungen der terniren Erweiterungen von
bindrem AljsFey.

Es bestétigt sich der aus den Literaturwerten erwartete Trend: Die Gitterkonstanten a und
¢ nehmen mit zunehmendem Cr-Gehalt zu, b und der monokline Winkel 3 werden kleiner.
Fiir die ternédre Erweiterung mit Nickel Aly3(Fe,Ni)y zeigt sich ein anderer Trend. In der
Literatur [33] werden die Gitterkonstanten bei der maximalen Loslichkeit fiir Ni von 10
at.% mit @ = 15.437 A, b = 8.109 A, ¢ = 12.43 A und 3 = 107.66° angegeben. Gegen-
iber der bindren Phase nehmen damit die Gitterkonstanten a und ¢ und der Winkel 8
ab, b dagegen zu. Die Gitterparameter a = 15.448(1) A, b = 8.1138(6) A, ¢ = 12.455(1)
A und g = 107.663(7)°, die sich aus der RIETVELD-Verfeinerung des Pulverdiagramms
des Kristalls mit einer Zusammensetzung von Alzg 54Fes1 27Nig 19 (Qx177) ergeben haben,
bestétigen diesen Trend.

Mit den bisherigen Ergebnissen aus Elektronenstrahlmikroanalyse und Strukturanalyse
kann der von Palm [4] veroffentlichte isotherme Schnitt des Phasendiagramm von Al-Cr-
Fe beziiglich des Verlaufs und der Grofe des Existenzgebietes von Aly(Cr,Fe) modifiziert
werden. Das Existenzgebiet der Phase Aly(Cr,Fe) zerfallt in vier Gebiete strukturell un-
terschiedlicher Phasen. Die bindre Phase pu-AlyCr, welche in der Raumgruppe P63/mmc
kristallisiert, kann maximal 1 at.% Eisen in der Struktur losen. Kristalle mit 2 at.% Eisen
konnten der orthorhombischen e-Phase (Raumgruppe Cmcm) zugeordnet werden. Kristal-
lographisch handelt es sich bei der Raumgruppe Cmcm um eine maximale Untergruppe der
Raumgruppe P63 /mmc. Nach Wen et al. [10] hdngen die Gitterkonstanten der hexagonalen
p- und der orthorhombischen e-Phase nach folgender Bezichung zusammen:

as = V3a,, b = a, und c. = ¢, /2 (5.5)

Kristalle der Phase Aly(Cr,Fe) mit einem Fe-Gehalt ab 3 at.% kristallisieren in der von
Deng et al. [27] publizierten orthorhombisch innenzentrierten Struktur (Raumgruppe:
Immm). Bei der vierten Phase, die identifiziert werden konnte, handelt es sich um die in
der Literatur von Pavlyuchkov et al. [79] als hexagonal beschriebene Phase H-Aly(Cr,Fe).
Der Fe-Gehalt dieser Kristalle ist etwa 7 at.%.
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5.1 Phasendiagramm Al-Cr-Fe

p—Al,(Cr,Fe)
e—Al,(Cr,Fe)
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Abb. 5.18: Modifizierter Al-reicher Teil des Phasendiagramm von Al-Cr-Fe mit Zerfall des Exis-
tenzgebietes der Phase Aly(Cr,Fe) in vier Gebiete strukturell unterschiedlicher Phasen.

Die Abbildung 5.18 zeigt den modifizierten Al-reichen Teil des Phasendiagramms Al-Cr-
Fe. Die genaue Form und Groéfse der Phasengebiete ist dabei rein spekulativ, da nur der
Al-reiche Rand der jeweiligen Existenzgebiete anhand der geziichteten Kristalle untersucht
werden kann. Dies wird durch Verwendung einer gestrichelten Linie angedeutet. Auch die
genauen Bereiche, die die Zwei- und Drei-Phasen-Gebiete einnehmen, sind nicht bekannt.
Da aus topologischen Griinden Zwei- und Drei-Phasen-Gebiete auftreten miissen, muss
das Phasendiagramm rein qualitativ aussehen wie gezeichnet. In einer gemeinsamen Ver-
offentlichung [80], die auch den Zerfall des Existenzgebietes von Aly(Cr,Fe) zeigt, wird die
orthorhombisch innenzentrierte Phase o-Aly(Cr,Fe) als terndre Erweiterung der binéren
Phase 7-Alj;1Cry diskutiert. Darauf wird bei der komplementéiren Strukturanalyse dieser
Phase anhand der Einkristallbeugung mit Rontgenstrahlung und Neutronen néher einge-
gangen.
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5 Ergebnisse und Diskussion

5.2 Phasendiagramm AIl-Cr-Ni

Die Kristallisationsreihenfolge im System Al-Cr-Ni wurde im Rahmen einer Diplomarbeit
[71] untersucht und die Phasen mittels Elektronenstrahlmikroanalyse und Rontgenstruk-
turanalyse charakterisiert. Dazu wurden ein BRIDGMAN-Experiment durchgefiithrt und drei
Kristalle aus unterschiedlich zusammengesetzten Ausgangsschmelzen nach der CZOCHRAL-
SKI-Methode geziichtet. Im Nachfolgenden sind Teile dieser Arbeit zusammengefasst und
durch eigene Auswertungen ergénzt.

5.2.1 Kristallisationsverlauf

Die Zusammensetzung des BRIDGMAN-Kristalls, der aus einer Schmelze der Zusammen-
setzung Alg7CrigNis geziichtet wurde, &ndert sich von Alg; 3Cri6.1Nizg (Aly(Cr,Ni)) zu
Beginn der Ziichtung iiber A185_GCI"12_7N11,7 (A17(Cr,Ni)) nach A]75,1CI"0_0Ni24,9 (AlgNi)
kurz vor Erreichen des terndren Eutektikums. Es bildet sich also zunéchst Aly(Cr,Ni),
wodurch sich die Schmelze an Aluminium anreichert und der relative Cr-Gehalt in der
Schmelze sinkt, bis ein Dreiphasen-Koexistenzgebiet erreicht ist, in dem Al;(Cr,Ni) und
Al3Ni mit der Schmelze im Gleichgewicht stehen. Beim Erreichen des terndren Eutektikums
kristallisiert zusétzlich fast reines Aluminium.

5.2.2 Phasenanalyse

Die Zusammensetzung der primér erstarrten Bereiche der drei CzOCHRALSKI-Kristalle
wurde mit der Elektronenstrahlmikroanalyse bestimmt. Auferdem wurden Phasenanalysen
mit rontgenografischen Methoden durchgefiihrt. Die Zusammensetzungen der Ausgangs-
schmelzen und die Kristallzusammensetzungen sind in Tabelle 5.8 zusammengefasst. Bei
den Kristallen Qx176 und Qx178 wurde die first-to-freeze-Zusammensetzung, bei Qx181
die Zusammensetzung im Endbereich des Kristalls bestimmt.

Probenbezeichnung | Zusammensetzung der Zusammensetzung der
Ausgangsschmelze [at.%| | Kristalle |at.%)]
QX176 A187CI“10N13 A179_QCI'19_9N10.9
Qx178 Alg1.5Cr13.5Ni5 Al76.5Cr20.1Ni3 4
Qx181 Alga 5Cr13.5Niy Al7g 1Crig.7Niz 2

Tab. 5.8: Zusammensetzung der Ausgangsschmelze und der festen Phasen.

Von den drei Kristallen wurden Rontgenpulvermessungen durchgefiihrt und die Diffrakto-
gramme mit aus der Literatur bekannten Modellen verglichen. Analog zum System Al-Cr-
Fe konnte das Pulverdiagramm des Kristalls mit dem geringsten Ni-Gehalt (Qx176) mit
dem Strukturmodell der hexagonalen Phase p-AlyMn verfeinert werden. Die Gitterkon-
stanten, die sich aus der Verfeinerung fiir p-Aly(Cr,Ni) ergeben, sind in Tabelle 5.9 den
Gitterparametern aus den Verfeinerungen der ternéren Erweiterung dieser Phase mit Fe
und der binédren Phase u-Al;Cr gegeniibergestellt. Die Gitterparameter unterscheiden sich
leicht.
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5.2 Phasendiagramm Al-Cr-Ni

Probenbezeichnung | Qx174 Qx161 Qx176
Zusammensetzung A178.7CI'20.6FGO.7 A179.5 Cr20,5 A179.2CI'19.9N10A9
Raumgruppe P63 /mmc P63 /mmc P63 /mmc

a 20.1379(4) A 20.1721(2) A | 20.2044(5) A

c 24.8292(9) A 24.8528(4) A | 24.921(1) A

Tab. 5.9: Vergleich der Gitterparameter der bindren Phase y-Al4Cr und der terndren Erweiterun-
gen mit Eisen und Nickel.

Das Pulverdiffraktogramm des Kristalls, der mit einer Zusammensetzung von Al7g1Crig.7
Niy o in das Existenzgebiet der von Rosell-Laclau et al. [36] als 7-Alj;Cra bezeichneten
Phase fallt, konnte mit dem Modell von bindrem e-AlsCr [16] verfeinert werden. Die von
Rosell-Laclau et al. [36] angegebenen Strukturparameter (Cmcm, a = 12.4 A b =346
A =200 A) entsprechen denen der e-Phase. Die verfeinerten Gitterparameter sind in
Tabelle 5.10 den Gitterkonstanten der bindren Phase und der ternéren Erweiterung mit
Fe gegeniibergestellt.

Probenbezeichnung | Qx165 Literatur [16] | Qx181
Zusammensetzung A]7&9C1"19,3F€1.8 A179,8Cr20,2 A178_1Cr19_7N12_2
Raumgruppe Cmcm Cmcm Cmcm

a 12.4984(3) A 12.521(1) A | 12.4925(5) A

b 34.7373(9) A 34.705(2) A | 34.797(1) A

c 20.2129(5) A 20.223(1) A | 20.2040(9) A

Tab. 5.10: Zusammensetzung der Ausgangsschmelze und der damit im Gleichgewicht stehenden
festen Phase.

Nach Grushko et al. [17], die eine Probe der Zusammensetzung Alys5Cra; 5Nigo als e-
Phase identifizierten, ist diese Phase nur bis zu einer Temperatur von ca. 900°C stabil,
da die e-Phase in Proben, die bei dieser Temperatur getempert worden waren, nicht mehr
auftrat. In dieser Publikation wird davon ausgegangen, dass es sich bei bindrem e-Al4Cr
um eine metastabile Phase handelt, die durch Nickel stabilisiert wird. Dafiir spricht, dass
diese Phase im BRIDGMAN-Kristall des bindren Systems Al-Cr nicht auftrat, wohl aber in
den terndren Sytemen Al-Cr-Fe und Al-Cr-Ni.

Obwohl die Zusammensetzung des Kristalls mit dem hochsten Ni-Gehalt entsprechend
Alz6.5Crg0.1Nig 4 nach dem von Grushko et al. [17]| verdffentlichten isothermen Schnitt
cigentlich in das Existenzgebiet der ¢-Phase (P63/m, a = 17.7 A und ¢ = 12.4 A) fallt,
konnte das Pulverdiagramm dieses Kristalls in der von Deng et al. [39] fiir einen Kristall
der Zusammensetzung Algy 3Cr11 gNigg publizierten Raumgruppe Immm (mit a = 12.505
A, b=12.619 A und ¢ = 30.660 A) verfeinert werden.

Trotz der doch sehr unterschiedlichen Zusammensetzungen stimmen die Gitterkonstanten
gut {iberein. Zusammenfassend lésst sich die Situation im Phasendiagramm Al-Cr-Ni dhn-
lich wie im benachbarten System Al-Cr-Fe beschreiben. Die bindre Phase p-Al4Cr kann
maximal etwa 1 at.% Ni 16sen. Bei fast konstantem Al-Gehalt von etwa (77.8 £ 1) at.%
konnten Kristalle mit einem Nickelgehalt von 2 at.% der binédren e-Phase zugeordnet wer-
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5 Ergebnisse und Diskussion

Probenbezeichnung | Literatur [39] Qx178
Zusammensetzung Algl.gCrH.gNiﬁ.g A176.5C1‘20.1Ni3.4
Raumgruppe Immm Immm

a 12.505 A 12.4541(3) A

b 12.619 A 12.6045(2) A

c 30.660 A 30.6430(5) A

Tab. 5.11: Zusammensetzung der Ausgangsschmelze und der damit im Gleichgewicht stehenden
festen Phase.

den. Der Kristall mit dem hochsten Ni-Gehalt von etwa 3 at.% kristallisiert in der ortho-
rhombischen Raumgruppe Immm. Wie genau diese Phase in den von Grushko et al. [17]
veroffentlichten isothermen Schnitt der Al-reichen Ecke des Phasendiagramms Al-Cr-Ni
passt, muss noch untersucht werden.
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5.3 Charakterisierung der nach der CZOCHRALSKI-Methode geziichteten Kristalle

5.3 Charakterisierung der nach der CZOCHRALSKI-Methode
geziichteten Kristalle

Ausgehend von den bisherigen Ergebnissen kénnen die nach der CZOCHRALSKI-Methode
geziichteten Kristalle abhangig von ihrer Zusammensetzung eindeutig verschiedenen Kris-
tallsystemen zugeordnet werden. Damit ist es nun moglich, die an den Kristallen auftre-
tenden Facetten zu indizieren.

Morphologie

Facetten, die zum Teil bereits zu Beginn der Ziichtung am Kristall zu beobachten sind,
reflektieren die Symmetrie des wachsenden Kristalls und erlauben schon wihrend des Ziich-
tungsprozesses ein Urteil, ob der Kristall einkristallin wéachst oder nicht.

Dominantestes Merkmal der hexagonalen Kristalle der bindren p-Phase und der ternédren
Erweiterungen mit Cr bzw. Ni sind Facetten am Kristallmantel, die eine Streifung des
Kristalls zur Folge haben und die hexagonale Symmetrie widerspiegeln. Abbildung 5.19
zeigt drei Kristalle dieser Phase.

5 mm 5 5 mm

Abb. 5.19: links: Aly(Cr,Ni), terndre Erweiterung der bindren Phase mit Nickel (Qx176), Mitte:
bindrer Al4Cr Kristall (Qx195), rechts: Aly(Cr,Fe), ternére Erweiterung der bindren Phase mit
Eisen (Qx174).

Die an den Kristallen auftretenden Facetten gehoren morphologisch zu den Formen {100}
und {110} und damit zur Zone [001].

In Abbildung 5.20 sind die an dem Kristall der bindren Zusammensetzung Al,Cr auftre-
tenden Facetten entsprechend indiziert.
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5 Ergebnisse und Diskussion

5 mm

Abb. 5.20: Kristall der bindren Phase p-Al4Cr, gezilichtet aus einer Schmelze der Zusammenset-
zung AlggCris (Qx195).

Die Kristalle der terndren Erweiterung der monoklinen Phase AljsFes zeigten besonders
schon ausgebildete Facetten vorwiegend am Ende des Kristalls. Abbildung 5.21 (rechts)
zeigt einen Kristall der Zusammensetzung Alrzg 7Crg sFess s mit Kennzeichnung der Rich-
tung der monoklinen b-Achse .

Abb. 5.21: links: Stereogramm der mit dem Reflexionsgoniometer vermessenen Facetten (schwarze
Punkte). Die grauen Punkte wurden symmetrisch ergénzt. Die Punktsymmetriegruppe des Kris-
talls ist 2/m. rechts: Der Kristall zeigt im Endbereich sehr schon ausgebildete Facetten. Die Indi-
zierungen der Flichen sind angegeben. Die Zusammensetzung des Kristalls ist Alzg.7Crg sFess s.

In Abbildung 5.21 (links) sind die Projektionen der indizierten, am Kristall auftretenden
Flachen (siche Abb. 5.21 (rechts)) in ein Stereogramm eingezeichnet und entsprechend
beschriftet. Dabei kennzeichen schwarze Punkte gemessene Fldchen, die grauen Punkte
wurden symmetrisch ergénzt.

Unter der Annahme, dass das Wachstum vorwiegend {iber eine atomar rauhe Grenzfliche
verlauft, deutet diese sehr ausgeprigte Facettierung am Ende des Kristalls an der Zwei-
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5.3 Charakterisierung der nach der CZOCHRALSKI-Methode geziichteten Kristalle

bzw. Dreiphasengrenze moglicherweise darauf hin, dass bei den niedrigeren Ziichtungstem-
peraturen, die sich im Laufe der Ziichtung ergeben, ein Ubergang von atomar rauhem
zu atomar glattem Wachstum statt findet (folglich Kapitel 3.2 Abschnitt ,Kriterien fiir
die atomare Oberflichenrauhigkeit®). Um diese Behauptung zu untermauern, miisste ein
Ziichtungsexperiment durchgefiihrt werden, dass bei héherer Ziichtungstemperatur endet.
Treten dann keine Facetten am Kristall auf, findet bei einer bestimmten Ziichtungstempe-
ratur tatsichlich ein Ubergang zwischen atomar rauhem und glattem Wachstum statt.
Der zunehmende Durchmesser am Ende des Kristalls deutet auch darauf hin, dass das
Abkiihlprogramm und die Wéarmeabstrahlung iiber den Kristall zu einer Verschiebung
der Schmelzpunktisotherme auf die Position h — Ah (sieche Abb. 4.4 (c)) gefiihrt haben.
Moglicherweise wichst der Kristall dadurch am Ende der Ziichtung in die Schmelzlésung
hinein und kann so ebene Flachen ausbilden.

Allgemein sind Fléachen, die morphologisch auftreten, Flachen mit geringen Wachstums-
bzw. Verschiebegeschwindigkeiten und in der Regel niedrig indizierte Féchen, die entspre-
chend dicht-gepackte Ebenen im Kristall widerspiegeln. An den Kristallen der orthorhom-
bischen Phase traten vorwiegend Facetten der Formen {010} und {001} und Facetten
geneigter Flachen der Formen {0kl} und {hhl} auf. Facetten der Form {100} wurden nicht
beobachtet. Die Abbildung 5.22 zeigt Beispiele der an Kristallen der orthorhombischen
Phase auftretenden Flachen.

[oo) =

[OIO] e
[oo1] & .
ey

<

Abb. 5.22: links: (013)-Facette an einem parallel [010] geziichteten Kristall. Mitte: (001)-Facette
an einem in [100]-Richtung geziichteten Kristall. rechts: (011)-Facette an einem parallel [001] ge-
zlichteten Kristall.

In den zum Teil sehr deutlich ovalen Querschnitten zeigt sich die ausgepragte Wachstums-
anisotropie dieser Kristalle. Abbildung 5.23 zeigt drei Kristalle der orthorhombischen Pha-
se von Aly(Cr,Fe), die jeweils in drei unterschiedlichen Orientierungen geziichtet wurden
(Abb. 5.23 (links)). Rechts im Bild sind die unterschiedlichen Querschnitte der Kristalle
skizziert.

Die Wachstumsgeschwindigkeit in Richtung [100] ist dabei deutlich grofer als in den an-
deren beiden Richtungen [010] und [001]. Das ist auch der Grund, warum keine Facetten
der Form {100} an den geziichteten Kristallen auftraten. Eine exakte quantitative Mes-
sung der Anisotropie der Wachstumsgeschwindigkeiten auf Basis der Ellipsenachsen der
Kristallquerschnitte ist nicht moglich, weil keine streng isothermen Ziichtungsbedingungen
vorausgesetzt werden konnen.
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5 Ergebnisse und Diskussion

[001]
[010]
[010]
[100]
[001]
[100]

Abb. 5.23: links: In unterschiedliche Richtungen geziichtete Kristalle im System Al-Cr-Fe. Von
oben nach unten: || [100], || [001] und || [010]. rechts: Skizzen der jeweils korrespondierenden
Querschnitte.

Die extrem geringen Ziehgeschwindigkeiten, die zur Ziichtung dieser Kristalle verwendet
werden missen (zwischen (0.05 - 0.15) mm/h), zeigten sich auch bei den mit diesen Kris-
tallen strukturell eng verwandten dekagonalen Quasikristallen im System Al-Co-Ni, deren
Wachstumskinetik im Rahmen einer Dissertation untersucht wurde [81]. Die dekagona-
len Quasikristalle, deren Struktur aus quasiperiodischen Schichten, die entlang einer 10-
zéhligen periodischen Richtung gestapelt sind, aufgebaut ist, zeigten parallel dieser Stapel-
richtung (|00001]-Richtung) die héchste Wachstumsgeschwindigkeit, wihrend parallel der
quasiperiodischen Richtungen [10000] und [10100] die Wachstumsgeschwindigkeiten we-
sentlich geringer waren. Nach den Ergebnissen dieser Arbeit hat das entlang der quasipe-
riodischen Richtungen stark gehemmte Wachstum kinetische Ursachen, da das Wachstum
parallel dieser Orientierungen iiber eine atomar glatte Grenzflache erfolgt. Das wesentlich
schnellere Wachstum entlang der periodischen Richtung [00001] verlauft dagegen iiber eine
atomar rauhe Grenzfliche [81]. Die Frage, ob das kinetisch gehemmte Wachstum entlang
der quasiperiodischen Kristallorientierungen [10000] und [10100] eine direkte Folge der
quasiperiodischen Ordnung, d.h. des Fehlens der Translationsperiodizitét ist, bleibt offen.
Auch die Struktur der Phase o-Aly(Cr,Fe), welche als Approximant des dekagonalen Qua-
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5.3 Charakterisierung der nach der CZOCHRALSKI-Methode geziichteten Kristalle

sikristalls im gleichen System bezeichnet wird, kann als eine Stapelfolge von Schichten
entlang der Richtung [100] beschrieben werden, in welcher sich insgesamt sechs ebene (f)*
und gewellte (p)® Schichten in der Abfolge PFP'pfp’ abwechseln [27]. Die Gitterkonstante
a ~ 12.5 A, die sich in dieser Richtung ergibt, entspricht der Gitterkonstante des korres-
pondierenden dekagonalen Quasikristalls in der periodischen Richtung.

Da die Quasikristalle und ihre Approximantenphasen lokal aus den gleichen Strukturmo-
tiven (Clustern) aufgebaut sind, also lokal eine gleiche Atomanordnung aufweisen, wird
die Ursache fiir die extrem geringen Wachstumsgeschwindigkeiten eher im Aufbau dieser
Cluster als in der fehlenden Periodizitdt der Quasikristalle liegen.

In Untersuchungen von der Gruppe um Prof. Dolinsek vom Jozef Stefan Institut der Uni-
versitit von Ljubljana zeigten sich die anisotropen Eigenschaften dieser Kristalle auch in
den elektrischen, magnetischen und thermischen Transporteigenschaften ([82], [83]). Ana-
log den Ergebnissen an dekagonalen Quasikristallen zeigte der elektrische Widerstand in
Abhéngigkeit von der Temperatur entlang b und € ein nicht-metallisches Verhalten mit
einem breiten Maximum, wahrend der elektrische Widerstand parallel der Gitterkonstante
a mit steigender Temperatur zunimmt und damit metallischen Charakter aufweist. Die
Messung der magnetischen Suszeptibilitiat ergab entlang der drei Hauptrichtungen para-
magnetisches, schwach anisotropes Verhalten (x. > x» > Xq). Nach den Ergebnissen dieser
Arbeit ist die Anisotropie der Transporteigenschaften nur eine Konsequenz der komplexen
lokalen Atomanordnung im Bereich direkter néchster Nachbarn und nicht der strukturel-
len Baueinheiten oder Cluster mit periodischer oder quasiperiodischer Symmetrie. Daraus
wird gefolgert, dass der Einfluss der Quasiperiodizitit auf die anisotropen Eigenschaften
der dekagonalen Quasikristalle sehr gering bis vernachléssigbar ist.

Yengl.: flat
Sengl.: puckered
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5 Ergebnisse und Diskussion
Segregation

Die Ziichtung in inkongruent schmelzenden Systemen entzieht der terndren Schmelze die
Komponenten in unproportionalem Verhiltnis. Durch die Anderung der Zusammensetzung
der Ausgangsschmelze im Verlauf der Ziichtung und der damit verbundenen Anderung der
Liquidustemperatur, dndert sich auch die Zusammensetzung der mit der jeweiligen Schmel-
ze im Gleichgewicht stehenden festen Phase. Diese Anderung in der Zusammensetzung lisst
Segregationseffekte in axialer Richtung des Kristalls erwarten, wobei die radiale Zusam-
mensetzung homogen sein sollte (siehe Kapitel 3.4 Abschnitt ,Segregation”). Die radiale
und axiale Elementverteilung wurde an einem Kristall, der aus einer Schmelze mit der Zu-
sammensetzung AlggCrgFes geziichtet wurde, mit Hilfe der Elektronenstrahlmikroanalyse
gemessen. In Abbildung 5.24 sind die Messungen in axialer (links) und radialer (rechts)
Richtung des Kristalls zusammengestellt. Die gestrichelte Linie in den Kristallskizzen mar-
kiert die Lage der Messpunkte.
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Abb. 5.24: Axiale (links) und radiale Elementverteilung (rechts) eines in [100]-Richtung geziich-
teten Kristalls der Phase o-Aly(Cr,Fe) (Qx193). Der Pfeil markiert den Phaseniibergang zwischen
0-Aly(Cr,Fe) und H-Aly(Cr,Fe).

Der Al-Gehalt des Kristalls bleibt in axialer Richtung im Rahmen des Messfehlers kon-
stant. Gleichzeitig nimmt der Cr-Gehalt ab und der Fe-Gehalt entsprechend zu. Die Zusam-
mensetzung des Kristalls dndert sich von Al7g gCri7.9Fe g zu Beginn der Ziichtung nach
Al79 6Cri5.9Fe5 o vor Erreichen der nachsten Phase. Das Auftreten dieser Phase macht sich
in der Messkurve durch einen Sprung im Verlauf des Cr- und Fe-Gehalts bemerkbar und
ist am Kristall durch eine Zunahme des Kristalldurchmessers erkennbar. Der Ubergang ist
in der Kristallskizze (siehe Abb. 5.24) und in Abbildung 5.25 durch einen Pfeil markiert.
In der Regel wurde die Ziichtung beendet, nachdem etwa ein Drittel der Ausgangsschmel-
ze kristallisiert und bevor das Existenzgebiet der im Phasendiagramm folgenden Phase
erreicht war. Dieser Kristall wurde bewusst erst nach Uberschreitung dieser Grenze von
der Schmelze getrennt. Bei der Ziichtung des hier gezeigten Kristalls wurde das Priméarer-
starrungsgebiet der orthorhombischen Phase Aly(Cr,Fe) verlassen und das Gebiet der im
Phasendiagramm folgenden Phase, H-Aly(Cr,Fe), erreicht. Die durchschnittliche Zusam-
mensetzung dieser zuletzt kristallisierten Phase ist Algg oCri3.3Feg¢.
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5.3 Charakterisierung der nach der CZOCHRALSKI-Methode geziichteten Kristalle

Abb. 5.25: Kristall geziichtet aus einer Schmelze der Zusammensetzung AlggCrgFey. Der Pfeil
markiert den Ubergang zur im Phasendiagramm folgenden Phase.

Die Durchmesserzunahme kann auf die unterschiedlichen Steigungen der Liquidusflichen
fiir diese beiden Phasen zuriickgefithrt werden. Abb. 5.26 zeigt nur das Endstiick des Kris-
talls. Der Ubergang zwischen den beiden Phasen ist durch einen Pfeil gekennzeichnet.
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0-Al,(Cr,Fe) H-Al(Cr,Fe)
B R 2 mm
Wachstumsrichtung

Abb. 5.26: Zuletzt kristallisierter Teil des Kristalls Qx193 mit Wachstumsrichtung von links
nach rechts. Der Ubergang zwischen o-Aly(Cr,Fe) und H-Al,(Cr,Fe) ist bei unverindertem T(t)-
Programm mit einer Zunahme des Kristalldurchmessers verbunden.

Auch die auffillige Streifung des Kristalls, die in Abbildung 5.26 in beiden Teilen durch
schwarze Striche angedeutet ist, indert beim Ubergang in die néichste Phase ihre Orientie-
rung. Der Winkel zwischen den [001]-Richtungen der Phasen o-Aly(Cr,Fe) und H-Aly(Cr,Fe)
betrdgt 15°. Die genauen Orientierungsbeziehungen beider Phasen zueinander wurden je-
doch in dieser Arbeit nicht untersucht.

In der Regel wéchst die ndchste Phase nicht ein- sondern polykristallin an. Wegen unter-
schiedlicher Ausdehnungskoeffizienten der Phasen kann dies beim Abkiihlen zu Rissbildung
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5 Ergebnisse und Diskussion

fithren.

Abbildung 5.27 zeigt den Endbereich eines Kristalls der orthorhombischen Phase Al13Co4.
Die Ziichtung wurde unterhalb der peritektischen Temperatur von 974°C fortgefiihrt und
die im Phasendiagramm folgende Phase, m-AlgCoo, wuchs polykristallin an den bereits
gewachsenen Teil an, was beim Abkiihlen zu thermomechanischen Spannungen und Rissen
im Kristall fithrte [84].

Wachstumsrichtung

Abb. 5.27: Langsschnitt durch den letzten Teil eines Kristalls der Phase Aly3Coy, geziichtet aus
einer Schmelze der Zusammensetzung Algg 5Co13.5 in Richtung [001]. Der Ubergang zwischen der
orthorhombischen Phase Aly3Co,4 und der monoklinen Phase AlgCos ist markiert. Bei den hellen
Bereichen am Ende des Kristalls handelt es sich um Losungsmitteleinschliisse aus fast reinem
Aluminium.

Auch bei diesem Kristall ist das Anwachsen der im Phasendiagramm folgenden Phase mit
einer Zunahme des Kristalldurchmessers verbunden.
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5.3 Charakterisierung der nach der CZOCHRALSKI-Methode geziichteten Kristalle

Losungsmitteleinschliisse

Die Kristalle der Phase AljgFes und ihre jeweiligen ternédren Erweiterungen mit Nickel
bzw. Chrom zeigen im letzten Drittel Einschliisse von Al-reicher Losung. Abbildung 5.28
zeigt eine polierte Probe aus einem Kristall der Phase Aly3(Fe,Cr)4, der aus einer Schmelze
der Zusammensetzung AlggCrsFeg geziichtet wurde. Es sind sowohl Einschliisse Al-reicher
Losung, die durch Pfeile markiert sind, als auch der Ubergang zur Phase Aly(Cr,Fe) zu
sehen.
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Abb. 5.28: Losungsmitteleinschliisse im letzten Teil eines Kristalls der Phase Aly3(Fe,Cr), mit
einer Zusammensetzung von Alzs ¢Cry 7Fess 7 (Qx180), der aus einer Schmelze der Zusammenset-
zung AlggCrsFeg geziichtet wurde. Die Wachstumsrichtung ist angegeben.

Da der Materialtransport nahe der Phasengrenze nur durch Diffusion erfolgt (siehe Gl
3.23), ist der Abtransport der Uberschusskomponente vor der Phasengrenze der geschwin-
digkeitsbestimmende Schritt. Ist die Ziehgeschwindigkeit zu hoch bzw. der Materialtrans-
port vor der Phasengrenze nicht ausreichend, kann es zu Losungsmitteleinschliissen kom-
men (siehe Kapitel 3.4 Abschnitt ,konstitutionelle Unterkiihlung®). Durch die sehr geringe
Loslichkeit von AljsFey in der Al-reichen Losung (siche Phasendiagramm Al-Fe in Abb.
2.3) konnten die Kristalle der Phase AljsFes und ihre terndren Erweiterungen mit Chrom
und Nickel trotz der bereits sehr geringen Ziehgeschwindigkeit von 0.1 mm/h und einer
weiteren Reduzierung auf 0.05 mm /h nicht einschlussfrei geziichtet werden. Mit fortschrei-
tender Kristallisation nimmt der relative Al-Gehalt der Al-reichen Losung zu und damit
die Liquidustemperatur ab. Dadurch verschlechtern sich die Transportbedingungen in der
Losung zuséatzlich. Zur Vermeidung dieser Einschliisse muss bei hoheren Temperaturen mit
der Ziichtung begonnen werden, da die Loslichkeit von AljsFey in der Al-reichen Lésung
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5 Ergebnisse und Diskussion

bei héheren Temperaturen grofer ist und die Transportbedingungen in der Losung in die-
sem Temperaturbereich deutlich besser sind. Erste positive Ergebnisse wurden mit diesem
Ansatz bei der Ziichtung der bindren Phase bereits erreicht [85].
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5.4 Strukturelle Perfektion der geziichteten Einkristalle
Rontgentopographie

Die Rontgentopographie ist eine zerstérungsfreie, nicht-vergrofernde Methode zur Abbil-
dung von Defekten in einem Kristall bzw. der Gitterdefomationen (Ad/d) und Fehlori-
entierungen, die durch Defekte verursacht werden. Uberschreitet die Defektdichte (z.B.
von Versetzungen) einen Wert von etwa 10* cm~2 konnen einzelne Defekte nicht mehr
abgebildet werden [86].

Rontgenquelle

Kollimatorspalt

e

|~ Probe
><
; AVANERE

Abschirmung fiir Primérstrahl / '7

+—>

synchrone Bewegung
von Film und Kristall

Rontgenfilm

Abb. 5.29: Skizze der wesentlichen Bestandteile der LANG-Technik (nach [87]).

Die Abbildung 5.29 veranschaulicht das Prinzip der in dieser Arbeit verwendeten Transmis-
sionsmethode nach LANG [88]. Dabei trifft ein monochromatischer Rontgenstrahl einer als
punktférmig angenommenen Strahlungsquelle auf eine Kristallscheibe, die so orientiert ist,
dass moglichst senkrecht zur Oberfliche stehende Netzebenen die BRAGG-Bedingung er-
fiillen und den Roéntgenstrahl beugen. Gitterverzerrungen im Kristall, hervorgerufen durch
Defekte, fithren zu Intensitdtsverdnderungen der gebeugten Rontgenstrahlung, welche auf
einem Film, der sich hinter dem Kristall befindet, aufgenommen werden. Eine Abschir-
mung zwischen Film und Kristall sorgt dafiir, dass nur der gebeugte Strahl auf den Film
trifft. Da Kristall und Film gegeniiber dem restlichen Aufbau synchron bewegt werden, ist
es moglich, ein Topogramm der gesamten Kristallscheibe aufzunehmen. Das so erzeugte
Bild beinhaltet Informationen iiber die im Volumen des Kristalls vorhandenen Defekte.

Zur Kontrastentstehung auf dem Topogramm unterscheidet man im wesentlichen zwei
Arten: den sogenannten Orientierungskontrast und den Extinktionskontrast. Extinktions-
kontrast entsteht durch unterschiedliche Beugungsbedingungen, die durch eine Verzerrung
des Gitters um einen Defekt herum hervorgerufen werden. Fiir die Interpretation eines
solchen Topogramms muss die dynamische Beugungstheorie verwendet werden. Da man
in Metallkristallen Versetzungsdichten zwischen 106 cm™2 und 108 cm™2 erwarten kann,
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5 Ergebnisse und Diskussion

was zu einem Versetzungsnetzwerk fiihrt [62], konnen in den Topogrammen dieser Kristalle
einzelne Defekte nicht mehr aufgelost werden. Die Kontrastentstehung kann anhand des
bereits erwdhnten Orientierungskontrastes mit Hilfe der geometrischen Beugungstheorie
erkldrt werden. Enthélt der Kristall Bereiche, die gegeneinander um einen Betrag verkippt
sind, der die Divergenz der Strahlung iibersteigt, kommt nur ein Teil der untersuchten
Probe zur Abbildung. Ist die Verkippung dagegen kleiner, ist auch fiir den fehlorientier-
ten Bereich die BRAGG-Bedingung noch erfiillt und es kommt auf dem Film zu Bereichen
erhohter und verringerter Intensitét.

Als Strahlungsquelle wurde eine 12 kW-Drehanode mit einer maximal nutzbaren Leistung
von 5 kW und Molybdén als Anodenmaterial verwendet. Durch Kollimation wurde die
Divergenz der Strahlung in der Beugungsebene auf 0.02° begrenzt. Die Strahlungsdivergenz
in vertikaler Richtung betrug etwa 1°.

Der Kollimatorspalt, der sich unmittelbar vor der Probe befindet (siche Abb. 5.29) soll
verhindern, dass fiir die beiden in der Strahlung enthaltenen Wellenldngen K,; und Kuo
gleichzeitig die Beugungsbedingung erfiillt ist. Die maximale Offnung der Blende kann nach
folgender Gleichung berechnet werden:

Smax = 1+ tan(6s — 601) (5.6)

mit [ als Abstand zwischen Quelle und Spalt und den Winkeln 6; und 6 fir A\g,, und
Ak, abhéngig von der fiir die Beugung benutzten Netzebene [89]. So kann sicher gestellt
werden, dass nur K,1-Strahlung zur Beugung kommt und keine Doppelbilder auf dem Film
entstehen.

Die untersuchten Kristallscheiben wurden in der gewiinschten Orientierung mittels einer
Fadensége aus dem Kristall geschnitten, die Scheiben zunéchst planparallel geschliffen und
anschliefsend beidseitig poliert (mit Diamantpaste bis zu einer Kérnung von 1/4 pm und
abschliefsender Behandlung mit Syton).

Durch die fir die Messung verwendete Probenbefestigung diirfen in den Proben keine
zusétzlichen Spannungen induziert werden, da sich diese im Topogramm den durch die
Defekte verursachten Kontrasten iiberlagern wiirden. Deswegen wurde ein im Rahmen einer
Diplomarbeit [90] entwickelter Probenhalter benutzt, bei dem die Probe zwischen zwei in
einem Ring gespannten Folien gehalten wird (siehe Abb. 5.30), wodurch eine spannungsfreie
Probenmontage gewahrleistet ist.

Da der innere Ring drehbar ist, kann jede zur Aufnahme des Topogramms geeignete Netz-
ebene einer Zone zur Beugung verwendet werden, ohne die Probe neu justieren zu miissen.

90



5.4 Strukturelle Perfektion der geziichteten Einkristalle

Abb. 5.30: Probenhalter, in welchem die Probe zwischen zwei in einem drehbaren Ring gespannten
Folien gehalten wird. Bei der Probe handelt es sich um die (100)-orientierte Scheibe des Kristalls
Qx193.

Untersucht wurden (100)-, (010)- und (001)-Schnitte der orthorhombischen Phase o-Aly4(Cr,
Fe) und die Topogramme unter Verwendung der Reflexe 060 (20 = 19.42°), 600 (20 =
19.60°) und 0014 (26 = 18.64°) aufgenommen. Von der ternéren Erweiterung der bindren
Phase pu-AlyCr wurde ein (001)-Schnitt unter Verwendung des Reflexes 800 (20 = 18.67°)
untersucht. Es wurde jeweils im Maximum der Reflexionskurve gemessen. Die Dicke der
Proben wurde mit Hilfe eines Tastmikrometers bestimmt und ist in Tabelle 5.12 zusam-
mengestellt. Der Fehler ist mit +5 pum anzunehmen.

Probenbezeichnung | Orientierung | Dicke [pum)]
Qx164 (001) 310
Qx169 (010) 329
Qx193 (100) 348
Qx193 (001) 307
Qx174 (001) 311

Tab. 5.12: Dicke der untersuchten Kristallscheiben.

Fiir die Messungen wurde die Drehanode mit einer Spannung von 40 kV und einem Strom
von 60 mA (Qx164 (001), Qx169 (010) und Qx193 (100)) bzw. 70 mA (Qx193 (001) und
Qx174 (001)) betrieben. Fiir die Exposition (reziproke Scangeschwindigkeit) wurden

1 h/mm bis 2 h/mm gewahlt.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Aufgrund der unterschiedlichen Divergenzen des Rontgenstrahls in horizontaler und verti-
kaler Richtung wurden die Proben zur vollsténdigen Charakterisierung in zwei zueinander
senkrecht stehenden Richtungen gemessen. Fiir die (001)-orientierte Probe des Kristalls
Qx164 wurden Messungen unter Verwendung der Reflexe 600 (siehe Abbildung 5.31 (links))
und 060 (siehe Abbildung 5.31 (rechts)) durchgefiihrt. Die kristallographische Orientierung
der Probe und der Beugungsvektor sind angegeben.

— [100]

[010]

R [010]

Abb. 5.31: (001)-orientierte Scheibe der Probe Qx164. links: Topogramm aufgenommen unter
Verwendung des Reflexes 600. rechts: Probe um 90° gedreht. Messung mit Reflex 060.

Das auffalligste Merkmal des Topogramms in Abbildung 5.31 (links) ist der Wechsel heller
und dunkler Streifen mit einer Ausrichtung parallel der Richtung [010] bzw. senkrecht [100].
Diese lassen sich als Bereiche erhéhter Defektdichte interpretieren. Da die Zusammenset-
zung des Kristalls nach den Ergebnissen der Elektronenstrahlmikroanalyse innerhalb der
Kristallscheibe homogen ist, kénnen diese Streifen unterschiedlicher Intensitdt nicht auf
sog. Wachstumsstreifen zuriickgefiihrt werden, die entstehen, wenn bei einer Ziichtung
durch schwankende Ziichtungsbedingungen Elemente in unterschiedlicher Konzentration
in den Kristall eingebaut werden. Damit muss es sich um einen Orientierungskontrast han-
deln, der in [100]-Richtung aufgrund der hohen Auflésung nachweisbar ist. Dem Einzelbild
kann nicht sicher entnommen werden, dass die Orientierungsschwankungen nicht auch die
[010]-Richtung betreffen. Die geringe Auflosung senkrecht zur Beugungsebene erlaubt da-
riiber keine Aussagen. Das um 90° gedrehte Bild (sieche Abb. 5.31 (rechts)) zeigt, neben
Konstrasten, die durch die Streifung iiberlagert waren, i.W. homogene Kontraste in [010]-
Richtung. Eine leichte Streifung parallel dieser Richtung ist erkennbar. Damit kann als
gesichert gelten, dass die Streifung durch geringfiigig gegeneinander verkippte Schichten
zustande kommt.

Fiir die Topogramme der (010)-orientierten Probe des Kristalls Qx169 in Abbildung 5.32
wurde der Reflex 600 zur Messung benutzt. Es kommen immer nur einzelne Bereiche des
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5.4 Strukturelle Perfektion der geziichteten Einkristalle

Kristalls zur Abbildung. Definiert man das mittlere Topogramm als Position 0°, so wurde
der Kristall um -0.2° gedreht, um das linke Topogramm zu erhalten und +0.06° fiir das
Topogramm rechts in der Abbildung.

Abb. 5.32: (010)-orientierte Scheibe der Probe Qx169. Topogramme aufgenommen unter Verwen-
dung des Reflexes 600.

Die (010)-orientierte Probe des Kristalls Qx169 entspricht nicht exakt einer Scheibe senk-
recht zur Wachstumsrichtung, da bei der Ziichtung dieses Kristalls der Keim im Keimhalter
verrutschte, so dass die Ziichtungsrichtung zur Richtung [010] um einen geringen Winkel
geneigt war. Die Skizze des wachsenden Kristalls links unten in Abb. 5.33 soll dies veran-
schaulichen. Das erklért auch den unsymmetrischen Habitus des Kristalls (sieche Abbildung
5.33). Die Scheibe enthélt so Bereiche, die nacheinander, d.h. bei unterschiedlichen Bedin-
gungen gewachsen sind.

2

Abb. 5.33: Bild des Kristalls Qx169. Die Skizze links unten im Bild soll die Situation beim
Wachstum veranschaulichen.

Bei der um 90° gedrehten Aufnahme mit dem Reflex 0014 (Abb. 5.34) konnte zwar der
gesamte Kristall abgebildet werden, es zeigen sich aber auch deutlich Bereiche, welche
die BRAGG-Bedingung nicht erfiillen, da ihre Verkippung gegeneinander grofser ist, als die
Divergenz der Strahlung in der Beugungsebene. Dennoch kann die untersuchte Scheibe
als einkristallin bezeichnet werden, da es sich bei den verkippten Bereichen innerhalb der
Probe um sogenannte Kleinwinkelkorngrenzen handelt, die durch flichenhafte Versetzungs-
anordnungen gebildet werden.
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Abb. 5.34: (010)-orientierte Scheibe der Probe Qx169. Messung mit Reflex 0014.

Bei dem horizontalen Strich im oberen Drittel des Bildes handelt es sich um ein Artefakt,
das bei der Montage des Topogramms aus zwei einzelnen Aufnahmen entstanden ist.

Das Topogramm der Probe Qx193, das in Abbildung 5.35 (links) zu sehen ist, wurde
ebenfalls aus zwei Bildern zusammengesetzt (die horizontale Linie im oberen Teil des Bildes
markiert den Ubergang). Unter Verwendung des Reflexes 0014 konnte die gesamte Probe
abgebildet werden.

[ S

Abb. 5.35: (100)-orientierte Scheibe der Probe Qx193. links: Topogramm aufgenommen unter
Verwendung des Reflexes 0014. Mitte: Messung mit Reflex 060. rechts: Probe um 0.06° gedreht.

Zur Messung der um 90° gedrehten Probe wurde der Reflex 060 verwendet. Das mittlere
Topogramm in Abbildung 5.35 zeigt, dass im Kristall Verkippungen vorhanden sind, die
zum Teil grofser sind, als die Divergenz der Strahlung. Der gesamte rechte Teil des Kristalls
kommt nicht zur Abbildung. Nach einer Drehung des Kristalls um 0.06° erfiillt auch dieser
Bereich die BRAGG-Bedingung und kommt zur Abbildung. Damit ist die ungefihre Grofe
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der Verkippung charakterisiert.

Von diesem Kristall wurde auch eine Probe, die parallel zur Wachstumsrichtung und senk-
recht zur Richtung [001] orientiert war, mit Hilfe der Rontgentopographie untersucht. In
Abbildung 5.36 sind die Probe und das Topogramm einander gegeniiber gestellt. Da der
Film nicht parallel zur Probe sondern senkrecht zur einfallenden Réntgenstrahlung orien-
tiert ist, ergibt sich fiir das Topogramm in der Beugungsebene eine gewisse Stauchung, die
hier etwa 1.5 % der Lange der Kristallscheibe entspricht.

2 mm

2 mm

Abb. 5.36: (001)-orientierte Scheibe der Probe Qx193. links: Foto der untersuchten Probe. rechts:
Topogramm aufgenommen unter Verwendung des Reflexes 600.

Risse, die bereits an der Kristallscheibe zu sehen sind (weife Pfeile), findet man entspre-
chend auch im Topogramm (schwarze Pfeile). Wie bereits im Topogramm der nach (001)
orientierten Scheibe des Kristalls Qx164 (siehe Abbildung 5.31) zu sehen war, tritt auch
im Topogramm in Abb. 5.36 eine auffillige Streifung parallel [010] und senkrecht [100] auf.
Die Orientierung der beiden Proben ist die gleiche. Im oberen Teil des Bildes ist deutlich
ein horizontal verlaufender Versatz im Topogramm zu sehen, entsprechend dem fehlorien-
tierten Bereich, der im Topogramm der Probe Qx193 (100) zu sehen war (sieche Abbildung
5.35 (Mitte)). Im Roéntgentopogramm der um 90° gedrehten Probe (siche Abbildung 5.37)
kommt dieser Bereich dann nicht mehr zur Abbildung.

Abb. 5.37: (001)-orientierte Scheibe der Probe Qx193. Messung mit Reflex 060.
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Die Verkippung ist offensichtlich kleiner als die vertikale Divergenz der Strahlung (1°) aber
grofer als die horizontale Divergenz (0.02°). Der horizontale Streifen im oberen Drittel des
Bildes kommt wieder durch das Zusammensetzen zweier Teilbilder zustande.

Von der terndren Erweiterung der bindren p-Phase wurde eine Probe senkrecht zur Rich-
tung [001] mit der Rontgentopographie untersucht. Zur Messung wurde der Reflex 800
verwendet und zwei zueinander um 60° gedrehte Topogramme aufgenommen. Die Topo-
gramme in Abbildung 5.38 unterscheiden sich nur in der Orientierung der auf dem Film
aufgenommenen Kontraste.

Abb. 5.38: (001)-orientierte Scheibe der Probe Qx174. links: Topogramm aufgenommen unter
Verwendung des Reflexes 800, rechts: Probe 60° gedreht, gleicher Reflex.

Eine Zwillingsbildung, welche die Morphologie des Kristalls (siche Abb. 5.19 (rechts))
vermuten lassen konnte, kann aus diesen beiden Messungen nicht gefolgert werden. Sind
die beiden Zwillingsindividuen allerdings genau um 60° gegeneinander gedreht parallel
[001] verwachsen, miisste zusétzlich noch eine Scheibe, die parallel zur Wachstumsrichtung
orientiert ist, untersucht werden. Dies war aus technischen Griinden nicht mehr moglich.
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5.5 Strukturanalyse mittels Einkristalldiffraktion

Im Gegensatz zur Pulverdiffraktion, in welcher der dreidimensionale reziproke Raum auf
die eindimensionale 26-Achse des Pulverdiffraktogramms projiziert wird, was zu Reflex-
iiberlagerungen fiihrt, konnen in einem Einkristallbeugungsexperiment der gesamte drei-
dimensionale reziproke Raum erfasst und die Intensitdten der einzelnen Reflexe gemessen
werden. Die gemessene Intensitat Iy eines Beugungsreflexes ist proportional dem Betrags-
quadrat des Strukturfaktors Fj,

Tkt ~ | Fua |- (5.7)

Der Strukturfaktor kann als Fouriersumme der Atomformfaktoren f; iiber alle N Atome j
mit den Koordinaten (xj,y;,7;) in der Elementarzelle ausgedriickt werden

N 2
_ psin©é . ) ) )
Fua =Y _f;-e P05z o 2milhthy; tls) (5.8)

Jj=1

. 2
mit Verwendung des Debye-Waller-Faktors (e_BSIAHTG), der die mittleren Auslenkungen der
Atome um ihren Schwerpunkt beriicksichtigt. Existiert bereits ein Strukturmodell, konnen
fiir alle Reflexe Strukturfaktoren F. berechnet werden. Die Verfeinerung erfolgt nach der
Methode der kleinsten Fehlerquadrate, wobei

> w(|Fo|* — |Fe*)? — min (5.9)
hkl

bei einer Verfeinerung gegen |F,|>-Daten (Intensititen) die zu minimierende Grofe ist. w
ist ein Wichtungsfaktor. Zuverlassigkeitsfaktoren fiir die Giite der Verfeinerung sind der
gewichtete R-Faktor wRo, der folgendermafsen definiert ist,

_ thz W(‘Fo\Q - \Fc‘Q)Q
Wit = > nt W Fol?)? (5.10)

und der Giitefaktor Gof

ot — \/zhkl w(|FJ? — |Ff?)? 5.1)

m-—p

mit m als Anzahl der gemessenen Reflexe und p als Anzahl der Parameter. Wird gegen
|Fp|-Daten (Amplituden) verfeinert, so geht die Summe

> w(|F,| — |Fe|)* — min (5.12)
hkl

gegen ein Minimum und der gewichtete R-Faktor wR; ist folgendermafsen definiert

2 nit WU Fo| — [Fel])? . (5.13)

wRi =
thz W|Fo|2
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Zusétzlich wird meist noch ein konventioneller R-Wert berechnet, der die Ubereinstimmung
zwischen den berechneten |F.|- und beobachteten |F,|-Werten der Strukturamplitudenbe-
trage angibt:

(SR D
T S R 514

Werden im Beugungsexperiment anstelle von Rontgenstrahlen Neutronen verwendet, bleibt
die Beugungsgeometrie identisch, aber es ergeben sich einige physikalische Unterschiede.
Im Vergleich zur Rontgenbeugung, bei welcher die Streuung der Rontgengstrahlen an der
Elektronenhiille erfolgt, wechselwirken Neutronen mit dem Atomkern, sind also kernspe-
zifisch. Die Streukraft wird durch eine (kohérente) Streulédnge b, angegeben, welche im
Rontgenfall mit den atomaren Streufaktoren f; korrespondiert. Im Gegensatz zum Ront-
genfall, in dem die Atomformfaktoren f; proportional zur Anzahl der Elektronen sind und
mit zunehmendem Beugungswinkel stark abfallen, variieren die Streuldngen b, unsyste-
matisch mit dem Atomgewicht und sind winkelunabhéngig (Punktstreuung). So kénnen
im Periodensystem benachbarte Atome, die rontgenographisch fast die gleiche Streukraft
zeigen, unterschieden werden. Die kohérente Streulénge von Fe ist mit beon(Fe) = 9.45
fm etwa dreimal so groff wie fiir Al (beon(Al) = 3.449 fm) oder Cr (beon(Cr) = 3.635
fm). Damit ergibt bei der Neutronenstreuung das Streukraftverhéltnis von Fe zu Cr einen
Streukontrast etwa im Verhéltnis 7 zu 1. Wegen der geringen Wechselwirkung von Neutro-
nen mit Materie ist die Absorption im Vergleich zur Rontgenstrahlung mit vergleichbarer
Wellenlénge gering. Fiir Messungen sind grofie Probenvolumina deshalb nicht nur moglich
sondern auch notig.

In dem von Deng et al. [27] publizierten Strukturmodell der Phase o-Aly(Cr,Fe), das auf
Rontgendaten basiert, wurde nicht zwischen Cr und Fe unterschieden. Da diese beiden Ele-
mente fast isoelektronisch sind, kann die Frage, welche Plétze von Cr und/oder Fe besetzt
sind, durch ein Réntgenbeugungsexperiment nicht beantwortet werden. Deswegen wur-
de ein Neutroneneinkristallbeugungsexperiment an einem Kristall der Zusammensetzung
Al79.12Cry7.76Fe3 19 durchgefiihrt. Da sich die Streuldngen von Al und Cr fiir Neutronen
fast nicht unterscheiden, wurde zusétzlich an einem Kristall der gleichen Zusammenset-
zung ein Experiment mit Rongtenstrahlung durchgefiihrt. Die beiden Messungen wurden
komplementér ausgewertet.

5.5.1 o-Aly(Cr,Fe)

Einkristallrontgenbeugungsexperiment

Die Messung wurde bei Raumtemperatur an einem 4-Kreis-x-Diffraktometer (Gemini A
Ultra, Oxford Diffraction) unter Verwendung von Mo-Kaj-Strahlung (A = 0.71073 A,
Graphit-Monochromator) durchgefiihrt. Gemessen wurde an einem Kristall der Zusam-
mensetzung Alrg 1oCr17.76Fes 12 mit einer Grofe von 0.03 x 0.03 x 0.03 mm?. Die Dichte
des Kristalls wurde experimentell durch eine Prizisionsdichtemessung mit 3.502(1) g/cm?
bestimmt. Die Reflexe wurden mit Hilfe eines CCD%-Detektors (Atlas, Oxford-Diffraction)
bis zum Bereich von 20 = 54.63° registriert, die gemessenen Daten mit der gerdteinternen
Software CrysAlis Pro korrigiert und in der Raumgruppe Immm mit a = 12.508(1) A,

Sengl.: charge-coupled device
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5.5 Strukturanalyse mittels Einkristalldiffraktion

b = 12.551(1) A und ¢ = 30.675(3) A integriert. Aus den insgesamt 43604 gemessenen
Reflexen wurden 2992 symmetrisch nicht dquivalente gemittelt. Der interne R-Wert Ryt
fiir eine Auflssung bis 0.78 A (minimaler Netzebenenabstand) betrug nach der Mittelung
aller Reflexe 6.1 % bei einer Vollstdndigkeit von insgesamt 98.6 %. Die Verfeinerung wur-
de mit dem Programm SHELX-97 [91] ausgehend von dem aus der Literatur bekannten

Strukturmodell [27] durchgefiihrt.

Es wurde nicht zwischen Chrom und Eisen unterschieden. Die Verfeinerung erreichte einen
R-Wert von wRy = 6.9 %. Die Daten der Messung und der Verfeinerung sind in Tabelle

5.13 zusammengestellt.

Phase

Zusammensetzung der Probe
Kristallgrofe

Raumgruppe
Gitterkonstanten

Volumen der Elementarzelle (EZ)
Anzahl der Atome/EZ

Dichte (berechnet)

Dichte (experimentell)
Diffraktometer

Wellenldnge

Temperatur
Bereich fiir Datensammlung

29max.

Reflexe

Gesamtzahl:

symmetrisch unabhéngig:

Rint

Anzahl Parameter

R, fiir 1473 Reflexe mit F, > 40(F,)
WR2

Gof

Wichtungsschema

verbleibende Maxima
in der Elektronendichtekarte

0-Aly(Cr,Fe)
Alzg.12Cr17.76Fes. 12

0.03 x 0.03 x 0.03 mm?
Immm

a = 12.508(1) A
b=12.551(1) A

c = 30.675(3) A

V = 4816.24 A3

299.15

3.4 g/cm?

3.502(1) g/cm?
4-Kreis-x-Diffraktometer (Gemini A Ultra)
CCD-Detektor (Atlas)
Mo-Ka; (A= 0.71073 A)
(Graphit-Monochromator)

Raumtemperatur

-16 < h < 16, -15 < k < 16,
-39 <1< 39

54.63°

43604

2992 davon 1473 mit |F,| > 40(|F,|)
0.061

174

0.0484

0.0696

1.4

w = 1/[02(|F,|?)+(0.0100P)2+0.0000P]
mit P = (|F,[*)+2[F[*))/3

+2.30 bis -2.21 ¢ A3

Tab. 5.13: Rontgeneinkristallbeugungsexperiment an einem Kristall der Zusammensetzung

Al79.12Cri7.76Fes 12.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Die verfeinerten Atompositionen mit isotropen, atomaren Auslenkungsparametern (ADP7)
und Besetzungsfaktoren (sof®) fasst Tabelle 5.14 zusammen.

Atom  x y z ADP sof

All 0.0 0.3841(3)  0.1459(1) 0.006(1) 0.97(2)
Al2 0.0 0.3974(2) 0.28501(9) 0.005(1) 1.00(2)
Al3 00 0.0 0.2887(2)  0.012(2)  1.00(2)
Al4 0.0 0.5 0.0635(1) 0.010(2) 0.98(2)
Al5 0.0 0.0991(2) 0.07061(8) 0.0085(9) 1.26(3)
Al6 0.1949(2) 0.5 0.17404(8)  0.007(1) 0.97(2)
Al7  0.1881(2) 0.3114(2) 0.30852(5) 0.0114(7) 0.99(2)
Al8 0.1137(2) 0.3144(2) 0.21966(5) 0.0072(7) 0.98(2)
Al9 0.1840(3) 0.0 0.08980(9) 0.011(1) 0.97(2)
AlI0 0.1126(2) 0.5 0.34899(9) 0.012(1)  1.10(2)
Alll 0.1130(3) 0.3797(3) 0.0 0.011(1) 0.99(2)
Al12 0.0 0.1223(2) 0.20754(9) 0.007(1) 0.98(2)
Al13 0.0 0.2996(9) 0.5 0.013(4) 0.54(4)
A13B 0.0 0.311(2)  0.4802(8)  0.013(7)  0.19(2)
All4 0.1808(2) 0.1207(2) 0.26204(6) 0.0091(8) 0.98(2)
Allb 0.1807(2) 0.0 0.18098(8)  0.010(1) 0.99(2)
All6 0.3138(2) 0.1188(2) 0.40878(6) 0.0142(8) 1.00(2)
A7 0.1146(2) 0.1234(2) 0.34978(7) 0.0154(9) 1.00(2)
Al18 0.3865(2) 0.3080(2) 0.36530(6) 0.0094(7) 0.98(2)
Al19  0.1217(8) 0.4012(8) 0.4298(3)  0.030(4)  0.26(1)
AI20  0.3215(4) 0.0877(3) 0.0214(1)  0.012(2)  0.46(1)
Al21  0.1871(5)  0.0000 0.5261(2)  0.011(2)  0.49(1)
Al22 0.1806(3) 0.1882(3) 0.5193(1) 0.009(1) 0.49(1)
Al23 0.1138(3) 0.1772(3) 0.4317(1) 0.009(2) 0.49(1)
Al24  0.1163(5) 0.0 0.5643(2)  0.010(2)  0.51(2)
TM24 0.1878(2) 0.0 0.39275(8) 0.0048(9) 0.49(1)
Al25 0.1848(9)  0.352(2) 0.3962(3) 0.014(5) 0.23(3)
A25B  0.1855(3) 0.3132(9) 0.3949(1) 0.021(2) 0.69(3)
AI26 0.0 0.0 0.4199(3)  0.002(3)  0.45(2)
Al27 0.0 0.1878(5)  0.4251(2) 0.007(2) 0.49(1)
A28 0.0 0.4171(9) 0.4249(3)  0.021(4)  0.34(1)
A28B 0.0 05 0.4227(5)  0.015(7)  0.25(2)
TM1 0.0 0.5 0.5 0.019(2) 0.87(2)
TM2 0.0 0.0 0.14370(7)  0.0059(9) 0.90(2)
TM3 0.0 0.1944(1)  0.28429(4) 0.0059(6)  0.90(2)
TM4 0.0 0.1042(2) 0.5 0.0073(9)  0.90(2)
T™M5 0.0 0.3040(2) 0.07180(5) 0.0075(5) 0.91(2)
TM6 0.0 0.3060(2) 0.36178(5) 0.0135(7) 0.79(2)
TM7  0.3255(1) 0.0 0.23773(5) 0.0071(6) 0.92(2)
TMS8 0.0 0.5 0.21151(7) 0.0058(8) 0.91(2)
T™M9 0.0 0.1982(3) 0.0 0.002(1)  0.53(1)
TM10 0.1760(1) 0.1971(1) 0.04584(4) 0.0136(5) 0.69(1)
TM11 0.1124(3) 0.0 0.0 0.006(1)  0.62(1)

Tab. 5.14: Atompositionen, isotrope atomare Auslenkungsparameter (ADP) und Besetzungsfak-
toren (sof). TM bezeichnet die Positionen der Ubergangsmetalle Cr/Fe.

Tengl.: atomic displacement parameter
8engl.: site occupancy factor
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5.5 Strukturanalyse mittels Einkristalldiffraktion

Da dieses Strukturmodell bereits aus der Literatur bekannt ist [27], sollen hier nur die
Unterschiede, die sich bei der Verfeinerung ergeben haben, diskutiert werden. Das Modell,
das als Startmodell fiir die Verfeinerung verwendet wurde, befindet sich im Anhang. Der
hohe Besetzungsfaktor (sof > 1) der Position Al5 deutet auf eine partielle Substitution
von Al durch Cr bzw. Fe hin. Die im Strukturmodell von Deng et al. [27] als gemischt
besetzte Lage verfeinerte Position Al(15)/TM hat sich in der Verfeinerung nicht bestétigt.
Die Abstinde von Al-Al variieren zwischen 2.22 A und 2.97 A, von A-TM zwischen 2.44
A und 2.87 A und von TM-TM zwischen 2.37 A und 2.86 A. Kiirzere Abstinde, wie
z.B. zwischen Al24 und TM24 von 1.5 A, lassen eine 100 %-ige gleichzeitige Besetzung
beider Positionen nicht zu. Diese Positionen sind statistisch entweder von Al oder von
Cr/Fe besetzt. Es handelt sich um sog. Besetzungsfehlordnung. Bei den Positionen Al13-
Al13B, Al25-Al25B und AlI28-A128B spricht man von sogenannter Lagefehlordnung, d.h.
ein Atom nimmt statistisch zwei oder mehr kristallographische Lagen ein. Ob es sich dabei
aber um dynamische Fehlordnung (reelle Bewegung des Atoms im Kristall) oder statische
Fehlordnung (Atom besetzt in verschiedenen Einheitszellen leicht verschiedene Positionen)
handelt, ist in einer Raumtemperaturmessung nicht unterscheidbar [92]. Analog dem von
Deng et al. |27] veroffentlichten Strukturmodell sind die Al-Positionen Al19 bis Al28 nicht
voll besetzt.

Ein Kristall der gleichen Zusammensetzung wurde ebenfalls an einem Diffraktometer, das
mit einem Huber-4-Kreis-Goniometer und mit einem Image Plate”-Detektor (Mar345) aus-
gestattet ist, gemessen!®. Bei dieser Messung wurden zusitzliche Reflexe bei k& = n/2 mit
(n = ungerade) und diffuse Streuung parallel [ registriert. Die Daten ohne Berticksichtigung
der zusétzlichen Reflexe konnten ebenfalls in der Raumgruppe Immm integriert werden. Da
die Verfeinerung dieser Daten qualitativ das gleiche Ergebnis lieferte, wurde der hausintern
gemessene Datensatz bevorzugt zur Auswertung verwendet. Auf die zusédtzlichen Reflexe
und die diffuse Streuung soll im folgenden Abschnitt ndher eingegangen werden.

Zur Unterscheidung der fast isoelektronischen Elemente Cr und Fe wurde an einem Kristall
gleicher Zusammensetzung eine Einkristallmessung mit Neutronen durchgefiihrt.

Einkristallneutronenbeugungsexperiment

Die Einkristallneutronenbeugung wurde am Forschungsreaktor FRM-IT am Instrument RE-
SI'! durchgefiihrt, das fiir die Vermessung auch schwacher Beugungsphinomene in einem
groken Bereich des reziproken Raumes optimiert ist [93] und thermische Neutronen ver-
wendet. Als Detektor wurde ein hochauflésender Image Plate-Detektor (MAR345, mar-
research) verwendet und die Probe auf einem Bruker-Nonius Mach3-k-Goniometer befes-
tigt. Es wurde bei Raumtemperatur mit einer Wellenlinge von A = 1.5391 A (Ge(511)-
Monochromator) gemessen. Der untersuchte Kristall besafs eine Kantenlénge von 3 x 3 x 3
mm? und die gleiche Zusammensetzung wie die mit Réntgenstrahlung untersuchte Probe
(Al7g.12Cr17.76Fes.12).

Insgesamt wurden 8308 Reflexe gemessen, aus denen 2592 symmetrisch unabhéngige Re-

engl.: zweidimensionale Bildplatte

%Djie Messung wurde am Lehrstuhl fiir chemische Physik und Materialwissenschaften in der Arbeitsgruppe
von Herrn Prof. Dr. Scherer durchgefiihrt, da zu diesem Zeitpunkt das hausinterne Einkristalldiffrak-
tometer mit CCD-Detektor noch nicht zur Verfiigung stand

"engl.: REciprocal Space Investigator
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5 Ergebnisse und Diskussion

flexe gemittelt wurden. Auch bei dieser Messung traten zusitzliche Reflexe bei k = n/2
(mit n = ungerade) und diffuse Streuung parallel ¢* auf. Ohne die Uberstrukturreflexe
zu berticksichtigen, konnten die Daten in der Raumgruppe Immm mit a = 12.485(3) A,
b = 12.5500(3) und ¢ = 30.512(2) A integriert werden [94], woraus sich ein interner R-
Wert von 4.4 % ergab. Die Verfeinerung mit dem Programm Jana2000 [95], ausgehend
von dem aus der Rontgenmessung im Rahmen dieser Arbeit erhaltenen Strukturmodell,
erreichte einen R-Wert von wR; = 8.3 %. Die Ergebnisse der Verfeinerung und die Daten
der Messung sind in Tabelle 5.15 zusammengestellt.

Phase 0-Al4(Cr,Fe)
Zusammensetzung der Probe Al79.12Cri7.76Fes 1o
Kristallgrofse 3 x3x3mm?
Raumgruppe Immm
Gitterkonstanten a = 12.485(3) A
b = 12.5500(3) A
c=30.512(2) A
Volumen der Elementarzelle (EZ) V = 4816.12 A3
Anzahl der Atome/EZ 296.11
Dichte (berechnet) 3.31 g/cm3
Dichte (gemessen) 3.502(1) g/cm?
Diffraktometer RESI
Image Plate-Detektor (MAR345, marresearch)
Wellenldnge A =1.5391 A (Ge(511)-Monochromator)
Temperatur Raumtemperatur
Bereich fiir Datensammlung -14 < h < 14,-14 < k < 14,
-34 <1< 34
Reflexe
Gesamtzahl: 8303
symmetrisch unabhéngig 2592 davon 2578 mit |F,| > 30 (|F,|)
Anzahl Parameter 165
R, fiir 2578 Reflexe mit F, > 30(F,) 0.0684
wRy 0.0830
Gof 4.71
Wichtungsschema w = 1/0(|F,|)?

Tab. 5.15: Neutroneneinkristallbeugungsexperiment an einem Kristall der Zusammensetzung
Al7g.12Cr17.76Fes 12.
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In Tabelle 5.16 sind die verfeinerten Atompositionen, die isotropen atomaren Auslenkungs-
parametern (ADP) und die Besetzungfaktoren (sof) zusammengefasst.

Atom x y z ADP sof

All 0.0 0.3845(2) 0.1462(2)  0.012(1)  0.99(2)
Al2 0.0 0.3975(2)  0.2852(2) 0.005(1) 0.97(2)
Al3 0.0 0.0 0.2885(3) 0.008(2) 0.96(2)
A4 0.0 0.5 0.0631(3)  0.014(2)  1.01(2)
Al5 0.0 0.0994(2) 0.07061(2) 0.0073(1) 1.06(2)
Al6 0.1945(2) 05 0.1738(2)  0.0114(1) 1.00(1)
Al7 0.1881(2) 0.3115(2) 0.3082(2) 0.009(1) 0.94(1)
Al8 0.1137(2) 0.3146(2) 0.2199(2) 0.008(1) 0.98(1)
Al9 0.1845(2) 0.0 0.0897(2) 0.014(1) 0.97(1)
AlI0 0.1118(2) 0.5 0.3485(2)  0.013(1)  0.98(2)
Alll  0.1127(2) 0.3798(2) 0.0 0.011(1)  0.99(2)
All2 0.0 0.1223(2) 0.2081(2)  0.009(1)  0.99(1)
All3 0.0 0.3021(4) 0.5 0.026(3) 0.87(2)
All4  0.1804(2) 0.1211(2) 0.2618(2)  0.0098(9) 0.99(1)
All5  0.1811(2) 0.0 0.1816(2) 0.009(1) 0.96(1)
All6  0.3137(2) 0.1191(2) 0.4088(2) 0.0177(9)  0.99(1)
All7  0.1148(2) 0.1230(2) 0.3500(2)  0.014(1)  0.95(1)
All8  0.3866(2) 0.3078(2) 0.3653(2) 0.0125(9)  0.98(1)
Al19  0.1224(8) 0.4034(7) 0.4298(7) 0.035(5) 0.28(1)
Al20  0.3209(3) 0.0885(3) 0.0210(3) 0.012(2) 0.480(9)
Al21  0.1862(5) 0.0 0.5250(4)  0.012(3)  0.48(1)
Al22  0.1809(3) 0.1883(3) 0.5196(3) 0.006(2) 0.475(9)
Al23  0.1151(3) 0.1771(3) 0.4313(3) 0.009(2) 0.49(1)
Al24  0.1156(5) 0.0 0.5642(4) 0.005(3) 0.48(1)
Fe24  0.1877(2) 0.0 0.3929(2) 0.0073(9)  0.493(5)
Al25  0.1861(2) 0.3199(2) 0.3950(2)  0.040(1)  0.96(1)
Al26 0.0 0.0 0.4209(6) 0.004(4) 0.47(2)
Al27 0.0 0.1889(5) 0.4252(4) 0.008(3) 0.48(1)
A28 0.0 0.416(1)  0.4241(7)  0.030(6)  0.34(2)
A28B 0.0 0.520(3)  0.426(1)  0.02(1)  0.17(2)
Crl 0.0 0.5 0.5 0.011(3) 0.96(3)
Ccr2 0.0 0.0 0.1444(3)  0.005(2)  1.04(2)
Fe3 0.0 0.1942(2) 0.2846(2)  0.005(1)  0.402(5)
Cr4 0.0 0.1047(3) 0.5 0.005(2) 0.98(2)
Fe5 0.0 0.3048(2) 0.0721(2)  0.006(1)  0.442(5)
Cr6 0.0 0.3066(2) 0.3622(2) 0.007(1) 0.99(1)
Fe7 0.3250(2) 0.0 0.2375(2) 0.005(1) 0.437(5)
Cr8 0.0 0.5 0.2114(3)  0.003(2)  1.03(2)
Cr9 0.0 0.1976(3) 0.0 0.012(2) 0.95(2)
Crl0  0.1775(2) 0.1966(1) 0.0454(2) 0.0135(7) 1.028(8)
Crll  0.1118(3) 0.0 0.0 0.007(2)  0.91(2)

Tab. 5.16: Atompositionen, isotrope atomare Auslenkungsparameter (ADP) und Besetzungsfak-
toren (sof).
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5 Ergebnisse und Diskussion

Mit Hilfe der Neutronenmessung konnte das Strukturmodell weiter modifiziert werden.
Da aus dem Strukturmodell die Positionen der Atome bekannt sind, kann mit Hilfe der
beobachteten Strukturfaktoren die atomare Streudichteverteilung durch Fouriersynthese
berechnet werden. Es kann also fiir jeden Punkt xyz die Streuldngendichte py,, bestimmt
und so die Lage der Atome genau iiberpriift werden.

Die beiden split-Positionen Al13/13b und Al25/25b, die in der Rontgenmessung als fehl-
geordente Positionen verfeinert wurden, konnten in der Analyse der Neutronendaten als
Einzelpositionen gut bestimmt werden, d.h. dass es sich bei beiden Lagen nicht um fehl-
geordnete Positionen handelt. Die Positionen Crl, Cr4, Cr6 und Crll sind fast zu 100
% mit Cr besetzt, wihrend Fe sich hauptsichlich auf den Positionen Fe3, Fe5 und Fe7
befindet. Da man nicht davon ausgehen kann, dass diese Lagen voll besetzt sind, kann der
Anteil, der moglicherweise von Cr besetzt wird, nicht genau bestimmt werden. Die in der
Rontgenmessung als TM24 bezeichnete Position wird von Fe eingenommen. Die etwas zu
viel besetzten Lagen Al5, Cr2, Cr8 und Cr10 (sof > 1.0) deuten moglicherweise darauf hin,
dass wenige Atome auf diesen Positionen durch Fe mit der groferen Streulédnge substituiert
werden. Da die Positionen der Atome aus der Verfeinerung gut bestimmt wurden, diirfte
das unvollsténdige Fehlbesetzungsmodell die Hauptursache fiir den Gof von 4.7 sein. Auch
in dieser Verfeinerung sind die Lagen Al19 bis Al28 nicht voll besetzt.

Die Abbildung 5.39 zeigt die Struktur der Phase o-Aly(Cr,Fe) als Projektion parallel [100].
Zum ersten Mal wurde ein Kristall der Phase o-Aly(Cr,Fe) mit Neutronen untersucht,
wodurch die Positionen von Cr und Fe in der Struktur unterschieden werden konnten.
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Abb. 5.39: Struktur von o-Aly(Cr,Fe) projiziert parallel der a-Achse. Al: weifs, Cr: grau, Fe:
schwarz.

Aus den gemessenen Daten kann man die Ebenen des reziproken Raumes rekonstruieren.
Abbildung 5.40 zeigt die rekonstruierte Schicht 0kl. Die zusétzlichen Reflexen bei k = n/2
(n = ungerade) und die diffuse Streuung parallel ¢* sind durch Pfeile markiert.
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5.5 Strukturanalyse mittels Einkristalldiffraktion

Abb. 5.40: Aus den Messdaten rekonstruierte Schicht 0kl Der Ursprung des reziproken Gitters
ist gekennzeichnet. Die Pfeile markieren die zusétzlichen Reflexe bei k = n/2 (n = ungerade) mit
diffuser Streuung parallel .

Die zusétzlichen Reflexe folgen nicht den Ausléschungsbedingungen fiir eine innenzentrier-
te Zelle und bewirken eine Verdoppelung der Gitterkonstante b. Es wurde deshalb die
Integration aller Reflexe, inklusive der zusétzlichen bei k = n/2 (n = ungerade), mit ver-
doppelter b-Gitterkonstante in einer primitiven Raumgruppe sowohl mit den Rontgen- als
auch mit den Neutronendaten durchgefiithrt. Die Verfeinerung dieser Datensétze lieferte
bisher kein verwertbares Ergebnis.

Beide Beugungsexperimente liefern ein Bild der gemittelten Kristallstruktur. Die auftre-
tende diffuse Streuung beinhaltet Informationen iiber Abweichungen von dieser gemittelten
Struktur. Diffuse Streuung enhélt Informationen iiber Korrelationen wie z.B. chemische,
kurzreichweitige Ordnung oder lokale Verzerrungen. Die schwachen aber wohl definierten
Uberstrukturreflexe und die dazwischen liegende schwache diffuse Streuung parallel [ deu-
ten auf lokale Defekte L ¢ und || b hin. Die relativ gut definierten Uberstrukturreflexe
zeigen, dass die Defekte einigermafsen gut ferngeordnet sind. Eine detaillierte Analyse der
Uberstruktur und der diffusen Streuung wiirde mehr Informationen iiber die Art dieser
Defekte liefern, konnte aber im Rahmen dieser Arbeit nicht weiter verfolgt werden.

Am Ende des Kapitels 5.1.3 ,Strukturanalyse mittels Rontgenpulverdiffraktometrie* wird
darauf hingewiesen, dass in einer Verdffentlichung von Pavlyuchkov et al. [80] die orthor-
hombisch innenzentrierte Phase o-Als(Cr,Fe) als terndre Erweiterung der bindren Pha-
se n-Al;1Crg diskutiert wird. An dieser Stelle soll darauf ndher eingegangen werden. o-
Aly(Cr,Fe) kristallisiert in der Raumgruppe Immm mit a = 12.500(6) A, b = 12.617(2)
A und ¢ = 30.651(8) A [27], n-Al;;1Crg in der monoklinen Raumgruppe C 2/c mit a =
17.735(1) A, b = 30.456(2) A, ¢ = 17.734(1)A, 8 = 91.052(1)°. Weder im Réntgen- noch
im Neutronenbeugungsexperiment wurden die dazu gehorenden Uberstrukturreflexe beob-
achtet.

Da alle in der vorliegenden Arbeit untersuchten Kristalle aufgrund ihrer Wachstumsbe-
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dingungen Zusammensetzungen haben, die den Al-reichen Rand des Existenzgebietes von
Aly(Cr,Fe) reprasentieren, konnen iiber den Verlauf des Existenzgebietes bei tieferen Tem-
peraturen prinzipiell keine Angaben gemacht werden. Wie genau das Existenzgebiet der
binédren Phase n-Alj1Cro verlduft und wieviel Fe maximal in der Struktur gelst sein kann,
kann aus den Ergebnissen dieser Arbeit nicht abgeleitet werden. Mdoglicherweise findet
bei tieferen Temperaturen bzw. abhiingig von der Zusammensetzung ein Ubergang in die
monokline Struktur statt.

5.5.2 Strukturlésung von H-Al,(Cr,Fe)

Von Pavlyuchkov et al. [79] wurden Al-reiche Legierungen mit Zusammensetzungen im
Bereich zwischen (80-90) at.% Al und (5-15) at.% Cr bei 800°C getempert und die Proben
u.a. mit Transmissionselektronenmikroskopie untersucht. Dabei wurde eine neue ternére
Phase mit einer Zusammensetzung von Algs 5Cry1.5Feg gefunden und als hexagonal mit a =
17.4 A und ¢ = 41.4 A beschrieben. Wie die Ubereinstimmung der Pulverdiffraktogramme
in Abb. 5.11 zeigt, trat diese Phase in der BRIDGMAN-Probe Qx153 (Algg 6Cri2.0Fe7.4), aber
auch im zweiphasigen Kristall Qx160 (Algp29Cri2.26Fer 45, sieche Abb. 5.13) und am Ende
des Kristalls Qx193 (Algg.02Cri3.35Fes.63, siche Abb. 5.26) auf. Die Zusammensetzungen
unterscheiden sich leicht von der von Pavlyuchkov et al. [79] untersuchten Probe. Ein
Strukturmodell ist bisher nicht publiziert worden.

Die Struktur der Phase H-Al;(Cr,Fe) konnte im Rahmen dieser Arbeit in der Raumgruppe
R3 mit a = 17.7228(3) A und ¢ = 80.681(2) A gelost werden.

Untersucht wurde ein Kristall der Zusammensetzung Algg 02Cri3.35Feg.63 mit einer Grofse
von 0.03 x 0.05 x 0.2 mm?. Die Messung wurde bei Raumtemperatur an einem 4-Kreis-
r-Diffraktometer (Gemini A Ultra, Oxford Diffraction) unter Verwendung von Mo-Ka;-
Strahlung (A = 0.71073 A, Graphit-Monochromator) durchgefiihrt. Die Reflexe wurden mit
Hilfe eines CCD-Detektors (Atlas, Oxford-Diffraction) registriert. Die gemessenen Daten
wurden mit der gerdteinternen Software CrysAlis Pro integriert und weiter analysiert. Aus
den insgesamt 447388 gemessenen Reflexen wurden 15757 symmetrisch nicht dquivalente
Reflexe gemittelt. Der interne R-Wert fiir eine Auflosung bis 0.68 A (entspricht einem
Bereich 20 < 63°) fiir alle Reflexe betrug 7.1 % bei einer Vollstdndigkeit von insgesamt
98.9 %.

Zur Strukturldsung wurde zunichst das Programm Superflip!? [96] verwendet. Superflip
ist ein Computerprogramm, das den Algorithmus des sogennanten charge-flipping benutzt
[97]. Charge-flipping ist ein iterativer Algorithmus zur Rekonstruktion der Elektronen-
dichte aus den Amplituden der Strukturfaktoren. Dabei macht man sich die Annahme
zu Nutze, dass die Elektronendichte an keinem Ort negativ sein darf (pyy > 0). Den
experimentell bestimmten Strukturfaktoramplituden |F°*(H)| werden zu Beginn der Be-
rechnung statistisch Phasen zugeordnet und daraus mittels inverser Fouriertransformation
die Elektronendichte p(y) berechnet.

Treten negative Dichten auf, werden diese durch positive, gleicher Hohe ausgetauscht
(charge-flipping). Aus dieser modifizierten Dichte werden nun wieder mittels Fouriertrans-
formation temporare Strukturfaktoren berechnet.

Durch Kombination der experimentellen Amplituden mit den Phasen der temporéren

2der Name steht fiir flipping in superspace
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5.5 Strukturanalyse mittels Einkristalldiffraktion

Strukturfaktoren werden die neuen Strukturfaktoren F("+1) fiir den niichsten Zyklus ermit-
telt. Fiir eine erfolgreiche Losung erreicht der R-Wert Werte zwischen 20 % und 30 %, ist
hier aber eher als ein Indikator fiir das Erreichen der Konvergenz als ein Qualitdtsmerkmal
anzusehen [97].

Zur Verfeinerung des so erhaltenen Modells wurde das Programmpaket SHELX-97 [91]
verwendet. Bereits zu Beginn der Verfeinerung wurde mit diesem Startmodell ein R-Wert
< 20 % erreicht.

Durch weitere Verfeinerungszyklen und Berechnung der Differenz-Fouriersynthese konn-
ten fehlende Atome im Strukturmodell ergénzt werden. Insgesamt wurden 83 unabhéngige
Atompositionen (63 Al und 20 TM) gefunden und 823 Parameter verfeinert. Bei der Ver-
feinerung wurde nicht zwischen Fe und Cr unterschieden (TM = Cr und/oder Fe). Der
R-Wert wRy erreichte im letzten Zyklus einen Wert von 5.67 % . Die Giite der Anpassung
ist Gof = 0.835. Die Elektronendichtekarte des letzten Zyklus zeigt keine auffillligen Ma-
xima mehr (siche Tab. 5.17). In Tabelle 5.17 sind die Messdaten, die Kristallparameter
und Einzelheiten der Verfeinerung zusammengefasst.

Phase H-Aly(Cr,Fe)

Zusammensetzung der Probe Algp.02Cri3.35Feg 63

Kristallgrofe 0.03 x 0.05 x 0.2 mm?

Raumgruppe R3

Gitterkonstanten a=17.7228(3) A
c = 80.681(2) A, v = 120°

Volumen der Elementarzelle (EZ) V = 21946.7(7) A3

Anzahl der Atome/EZ 1388.84

Dichte (berechnet) 3.43 g/cm?

Dichte (gemessen) 3.51(4) g/cm?

Diffraktometer 4-Kreis-x-Diffraktometer (Gemini A Ultra)
CCD-Detektor (Atlas)

Wellenléinge Mo-Ka; (A= 0.71073 A)
(Graphit-Monochromator)

Temperatur Raumtemperatur

Bereich fiir Datensammlung -25 < h < 25,-25 < k < 25,
-117 <1 < 117

Ormee. 31.25°

gemessene Reflexe

Gesamtzahl: 447388

symmetrisch unabhéngig : 15757 davon 10121 mit I > 2 o(I)

Anzahl Parameter 823

Ry fiir 10121 Reflexe mit I > 2 o(I) 0.0278

wRo 0.0567

Gof 0.835

Wichtungsschema w = 1/|0?(|F,]?)+(0.0286P)2+0.0000P]
mit P = (|F,|?)+2|F.*))/3

verbleibende Maxima

in der Elektronendichtekarte 4+2.15 bis -1.71 ¢ A—3

Tab. 5.17: Rontgeneinkristallbeugungsexperiment an einem Kristall der Zusammensetzung
Alg.02Cr13.35Feg 63
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5 Ergebnisse und Diskussion

Die verfeinerten Atompositionen und die isotropen atomaren Verschiebungsparameter (ADP)
sind in den Tabellen 5.18 und 5.19 zusammengestellt. Es wurden auch anisotrope ADP ver-
feinert. Die Daten dazu befinden sich im Anhang.

Atom x y Z ADP sof

All 0.32100(6) 0.56877(6)  0.14219(1) 0.0188(3) 0.922(6)
Al2 0.65092(5) 0.23075(5)  0.098113(9) 0.0100(2) 0.994(6)
Al3 0.73232(5) 0.15659(5)  0.056399(9) 0.0092(2) 1.000(6)
Al4 0.22977(5)  0.57904(5)  0.056381(9) 0.0094(2) 1.000(6)
Al5 0.61532(4) 0.00257(5)  0.038499(9) 0.0085(2) 0.997(6)
Al6 0.39811(4) 0.48576(4)  0.066457(9) 0.0077(2) 0.992(6)
Al7 0.56559(5)  0.24721(5)  0.008797(9) 0.0098(2) 1.000(6)
Al8 0.39811(4) 0.48566(4)  0.010688(9) 0.0085(2) 1.000(6)
Al9 0.31842(5) 0.56483(5)  0.085482(9) 0.0094(2) 1.000(6)
Al10  0.69804(4) -0.01132(5) 0.066927(9) 0.0092(2) 0.997(6)
Alll  0.32819(5) 0.12380(4)  0.038513(9) 0.0079(2) 0.999(6)
Al12  0.36838(4) 0.38743(4)  0.114961(8) 0.0067(2) 1.000(6)
All3  0.30982(4) 0.50281(4)  0.038374(9) 0.0078(2) 1.000(6)
All4 0.22937(5)  0.57825(5) 0.020530(9) 0.0094(2)  0.999(6)
All5  0.53621(4) 0.08131(5)  0.056505(9) 0.0088(2) 1.000(6)
All6  0.73079(4) 0.15465(5)  0.021112(9) 0.0095(2) 1.000(6)
All7  0.30405(5) 0.11623(5)  0.118567(9) 0.0094(2) 0.998(6)
Al18  0.20884(4) 0.41719(4)  0.066289(9) 0.0075(2) 0.996(6)
Al19  0.65156(4) 0.23289(4)  0.038702(9) 0.0079(2) 1.000(6)
AI20  0.49561(4) 0.18919(4)  0.117734(9) 0.0083(2) 0.998(6)
Al21  0.30029(5) 0.40030(5)  0.144882(9) 0.0110(2) 1.000(6)
Al22  0.62472(4) 0.06606(5)  0.086759(9) 0.0087(2) 1.000(6)
Al23  0.56465(5) 0.24606(5)  0.068473(9) 0.0105(2)  1.000(6)
Al24  0.53726(4) 0.08134(5)  0.021094(9) 0.0086(2) 1.000(6)
Al25  0.62501(4) 0.06969(4)  0.140866(8) 0.0070(2) 0.995(6)
Al26  0.23215(5) 0.58118(4)  0.113695(9) 0.0088(2) 0.998(6)
Al27  0.19561(4) 0.31151(5) 0.117582(9) 0.0084(2) 0.993(6)
Al28  0.01207(5) 0.09721(5)  0.140607(9) 0.0098(2) 0.988(6)
Al29  0.15255(5) 0.42144(4)  0.097944(9) 0.0097(2)  1.000(6)
Al30  0.76213(4) 0.04073(5)  0.098628(9) 0.0083(2) 1.000(6)
Al31  0.64891(4) 0.22698(5)  0.133558(9) 0.0089(2)  0.996(6)
Al32  0.15808(5) 0.42635(5)  0.13234(1)  0.0128(2) 1.000(6)
Al33  0.78561(4) 0.20209(4)  0.145571(9) 0.0084(2) 0.997(6)
Al34  0.06067(4) 0.43469(4)  0.067568(9) 0.0085(2) 1.000(6)
Al35  0.19857(5) 0.31930(5)  0.038236(9) 0.0102(2)  1.000(6)
Al36  0.56843(4) 0.25099(4)  0.161782(9) 0.0084(2) 0.997(6)
Al37  0.38954(4) 0.02006(4)  0.038744(8) 0.0060(2) 1.000(6)
Al38  0.07702(4) 0.54030(4)  0.098050(9) 0.0089(2) 0.994(6)
Al39 0.0 0.0 0.06134(2) 0.0096(4)  0.994(7)
Al40  0.86450(4) 0.01742(5)  0.120494(9) 0.0088(2) 0.996(6)
Al41  0.03242(5) 0.26610(5)  0.14051(1)  0.0206(3) 0.989(6)
Al42  0.07555(5) 0.53867(5)  0.132668(9) 0.0098(2) 1.000(6)
Al43  0.24400(5) 0.11976(4)  0.152410(9) 0.0087(2) 0.991(6)
Al44  0.20493(4) 0.41395(5)  0.010546(9) 0.0083(2) 0.997(6)
Al45  0.03649(5) 0.27440(4)  0.021235(9) 0.0091(2) 1.000(6)

Tab. 5.18: Verfeinerte Atompositionen, Besetzungsfaktoren (sof) und isotrope atomare Auslen-
kungsparameter (ADP) der Phase H-Al;(Cr,Fe) aus der Rontgenbeugungsdatenanalyse.
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Atom X y V ADP sof

Al46 0.40986(5) 0.20368(4) 0.088455(9) 0.0074(2) 0.986(6)
Al47 0.71401(5)  0.04676(5) 0.165880(9) 0.0112(2) 0.991(6)
Al48 0.90923(5) 0.01236(4) 0.087536(9) 0.0097(2) 0.994(6)
Al49 0.16999(5) 0.23320(5) 0.150959(9) 0.0099(2) 0.992(6)
Al50 0.48065(5) 0.08826(5)  0.088336(9) 0.0095(2)  0.998(6)
Al51 0.38140(5)  0.00428(5) 0.11797(1) 0.0186(3)  0.997(6)
Al52 0.48437(5) 0.09040(5) 0.146255(9) 0.0107(2) 0.995(6)
Al53 0.28805(5) 0.01881(5) 0.087610(9) 0.0114(2)  0.997(6)
Al54 0.26136(5) 0.13080(5) 0.00876(1) 0.0145(2)  0.996(6)
Al55 0.26054(4) 0.13089(4) 0.068148(9) 0.0092(2) 1.000(6)
Al56 0.14013(5)  0.26763(5)  0.085863(9) 0.0114(2)  1.000(6)
Al57 0.01422(5) 0.14994(5) 0.106081(9) 0.0126(2) 0.992(6)
Al58 0.03718(4) 0.27538(4) 0.056222(9) 0.0079(2) 1.000(6)
Al59 0.14473(5)  0.35680(5) 0.16656(1)  0.0149(2)  1.000(6)
Al60 0.06145(4) 0.43634(4) 0.010094(9) 0.0085(2) 0.998(6)
Al61 0.28300(5) 0.29757(5) 0.010213(9) 0.0124(2) 1.000(6)
Al62 0.14939(5)  0.03504(5) 0.04041(1)  0.0169(3)  0.999(6)
Al63 0.13107(5) 0.16529(5) 0.05583(1) 0.0154(2)  1.000(6)
TM1A 0.0 0.0 0.0 0.028(6) 0.087(7)
TMIB 0.0 0.0 0.0095(2)  0.039(5)  0.084(5)
TM1C 0.0 0.0 0.03063(2) 0.0107(5)  0.396(4)
TMID 0.0 0.0 0.02120(6)  0.014(1)  0.165(4)
TM2 0.40228(2)  0.10839(2) 0.065548(4) 0.0071(1)  0.945(5)
TM3 0.40282(2) 0.10837(2) 0.011775(4) 0.0070(1) 0.929(5)
TM4 0.71775(2)  0.14727(2)  0.114797(4)  0.0064(1)  0.912(5)
TM5 0.02940(2) 0.17615(2)  0.166442(5) 0.0066(1)  0.895(5)
TM6 0.49582(2) 0.18773(2) 0.038500(4) 0.0069(1) 0.921(5)
T™7 0.75265(2) 0.04327(2) 0.133609(4) 0.0068(1) 0.920(5)
TMS 0.01637(2) 0.14784(2) 0.072813(4) 0.0091(1)  0.997(6)
TM9 0.54420(2) 0.08158(2) 0.114921(5) 0.0079(1) 0.929(5)
TM10 0.30677(2) 0.49222(2) 0.116097(5) 0.0065(1) 0.898(5)
TM11 0.0 0.0 0.117564(8)  0.0053(2)  0.890(5)
TM12 0.29353(2) 0.40267(2) 0.089164(4) 0.0063(1) 0.907(5)
TM13 0.77158(2) 0.03871(2) 0.038794(5) 0.0088(1) 0.900(5)
TM14  0.08193(2) 0.53459(2) 0.038706(4) 0.0059(1) 0.907(5)
TM15 0.14765(2) 0.42581(2) 0.038768(4) 0.0053(1) 0.897(5)
TM16 0.3333 0.6667 0.1667 0.0217(4) 0.880(6)
TMI17  0.04657(3) 0.28709(3) 0.113271(6) 0.0063(2) 0.623(4)
TM18A  0.05970(5) 0.42568(5) 0.15367(1) 0.0197(2) 0.526(3)
TM18B  0.1690(1) 0.5247(1) 0.16048(2) 0.0548(6) 0.374(3)
TM19A 0.01208(8) 0.1422(1) 0.00761(1) 0.0113(4) 0.306(3)
TM19B  0.0023(2) 0.1001(2) 0.00774(3) 0.0157(9) 0.157(2)
TM20A  0.1380(2)  0.1548(1)  0.02274(4)  0.0196(8) 0.226(5)
TM20B  0.1156(3)  0.1575(1)  0.01930(4)  0.0278(8) 0.229(5)

Tab. 5.19: Fortsetzung: Verfeinerte Atompositionen, Besetzungsfaktoren (sof) und isotrope ato-
mare Auslenkungsparameter (ADP) der Phase H-Aly(Cr,Fe) aus der Rontgenbeugungsdatenana-
lyse.
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Die Atome TM1A - TM1B, TM1C - TM1D, TM18A - TM18B, TM19A - TM19B, TM20A
- TM20B weisen sehr kurze Abstéinde auf (zwischen 0.51 bis 0.76 A). Die Positionen kénnen
deswegen nicht gleichzeitig vollstiandig (sondern jeweils < 50 %) besetzt sein. Es handelt
sich um statische Fehlordnung. Ob es sich tatséchlich um statische oder etwa dynamische
Fehlordnung handelt, kann nur aus weiteren Messungen bei verschiedenen Temperaturen
entschieden werden. Abgesehen von den sehr kurzen Atomabstdnden, variieren die Abstéan-
de von Al-Al zwischen 2.55 A und 3.00 A, von AI-TM zwischen 2.22 A und 2.97 A und von
TM-TM zwischen 2.65 A und 2.78 A. Die diffuse Streuung, die im Beugungsbild parallel
c* beobachtet wurde, ist moglicherweise auf die Fehlordnung der Positionen TM1A-TM1D
(0,0,z) zuriickzufiihren, kann sich aber auch durch Defekte senkrecht zur c-Achse ergeben.
Die Struktur zeichnet sich durch eine Stapelfolge von ebenen und gewellten Schichten
entlang der c-Achse aus. Abbildung 5.41 (links) zeigt die Anordnung der Atome in einer

ebenen (Schnitt bei z = 0.05) und Abb. 5.41 (rechts) die Atomanordnung in einer gewellten
Lage (Schnitt bei z = 0.0 — 0.03).

Abb. 5.41: Blickrichtung parallel [001]; links: ebene Schicht, Schnitt bei z = 0.05; rechts: gewellte
Schicht, Schnitt bei z = 0.0 — 0.03 ; schwarze Atome: Cr/Fe, weifie Atome: Al

Die Abbildung 5.42 zeigt die Stapelfolge der Schichten entlang der Richtung [001]. Die
ebenen Lagen sind gekennzeichnet.
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Abb. 5.42: Blickrichtung parallel [100], schwarze Atome: Cr/Fe, weifie Atome: Al

Die Lagen f* sind zu den Lagen f inversionssymmetrisch. Die Lage F kennzeichnet die Mitte
der Elementarzelle.
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Rosell-Laclau et al. [36] identifizierten in den von ihnen untersuchten Al-reichen Legierun-
gen im System Al-Cr-Ni eine Phase pi, deren Gitterkonstanten denen der H-Aly(Cr,Fe)-
Phase entsprechen. Ein Strukturmodell wird in dieser Publikation nicht vorgestellt.

Ein Vergleich mit den Strukturen anderer intermetallischer Phasen zeigt, dass ein Struk-
turmotiv, welches in Abb. 5.43 a) in der ebenen Lage der Phase H-Aly(Cr,Fe) durch ein
Dreieck gekennzeichnet ist und durch eckenverkniipfte Ikosaeder zustandekommt, sich auch
in anderen intermetallischen Phasen wie z.B. u-AlyMn (hexagonal) und o-Aly(Cr,Fe) (or-
thorhombisch) (sieche Abb. 5.43 b) und c)) findet [27]. Auch diese beiden Phasen zeichnen
sich durch eine Stapelfolge von ebenen und gewellten Schichten aus.

Abb. 5.43: Das den drei Phasen gemeinsame Strukturmotiv ist duch ein Dreieck gekennzeichnet.
a) H-Al,(Cr,Fe) (001) z = 0.05, b) Al4Mn (001) z = 0.25, ¢) o-Al4(Cr,Fe) (100) z = 0.5.
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6 Zusammenfassung

Die Untersuchungen zu Phasendiagrammen und Kristallisationsbedingungen konzentrier-
ten sich im Rahmen dieser Arbeit auf die Systeme Al-Cr-Fe, Al-Cr-Ni und Al-Fe-Ni. Der
fiir die Ziichtung relevante Al-reiche Teil der terndren Phasendiagramme wurde studiert
und die Einkristallziichtung nach der CzZOCHRALSKI-Methode erreicht. Im Rahmen die-
ser Arbeit wurden die Al-reichen Phasen Al,Cr, Aly(Cr,Fe), Ali3(Fe,Cr)y, AljzFeq und
Aly3(Fe,Ni)y geziichtet und charakterisiert. Die Al-reichen Phasen im System Al-Cr-Ni
wurden im Rahmen einer Diplomarbeit untersucht [71].

Die Kristallziichtung der Cr-haltigen Phasen erwies sich als wesentlich schwieriger, als
nach Erfahrungen mit vergleichbaren Systemen erwartet werden konnte. Die sehr grofie
Sauerstoffaffinitiat dieser Materialien bereitete in den verschiedenen Stadien der Synthese
und Kristallziichtung grofe Probleme. Alle eingesetzten Materialien, wie Keimkristall und
synthetisierte Quellen, waren zu Beginn mit einem stabilen Oxidfilm iiberzogen, der unter
in-situ Bedingungen beseitigt werden musste. Dafiir wurden Préparationsvorschriften er-
arbeitet, deren Anwendung schliefslich die CZOCHRALSKI-Ziichtung grofser Einkristalle der
Cr-haltigen Phasen erlaubte.

Durch die systematische Variation des Cr/Fe-Verhéltnisses in der Zusammensetzung der
Ausgangsschmelzen und die Untersuchung der jeweils mit der fliissigen Phase im Gleichge-
wicht stehenden festen Phasen beziiglich Zusammensetzung und Struktur, war es moglich,
den Al-reichen Teil des aus der Literatur [4] bekannten isothermen Schnitts des Phasen-
diagramms Al-Cr-Fe zu modifizieren. So zerfillt das Existenzgebiet der Phase Aly(Cr,Fe),
welche nach [4] eine terndre Erweiterung der bindren Phase Al4Cr ist, in vier Gebiete
strukturell unterschiedlicher Phasen. Die bindre Phase Al4Cr kristallisiert in der hexa-
gonalen Raumgruppe P63/mmc [15] und kann maximal 1 at.% Fe in der Struktur l6sen
(u-Alg(Cr,Fe)). Fe-reichere Legierungen kristallisieren dagegen in der Raumgruppe Cmem
[16] (2 at.% Fe) bzw. Immm [27] (ab 3 at.% Fe) und werden als e- bzw. 0-Aly(Cr,Fe)
bezeichnet. Die Struktur der Kristalle nahe der maximalen Fe-Loslichkeit von ca. 7 at.%
wurde im Rahmen dieser Arbeit in der Raumgruppe R3 gelést und wird als H-Aly(Cr,Fe)-
Phase bezeichnet. Die Struktur der bindren Phase Aly3Fe4 und ihrer ternidren Erweiterun-
gen Aly3(Fe,Cr)4 und Aly3(Fe,Ni)y wird in der Literatur als monoklin (C2/m) beschrieben
(32], [4], [33]), was die Rontgenbeugungsexperimente bestétigten. Die im System Al-Cr-Ni
geziichteten Kristalle sind abhéngig von ihrem jeweiligen Ni-Gehalt isostrukturell zu den
entsprechenden Phasen im System Al-Cr-Fe.

In der bindren Phase AljsFes und ihren ternédren Erweiterungen Aljs(Fe,Cr), und Aljs(Fe,
Ni)4 zeigten sich im letzten Drittel der nach dem CzZOCHRALSKI-Verfahren geziichteten
Kristalle Losungsmitteleinschliisse, die auch durch eine Reduzierung der Wachstumsge-
schwindigkeit von 0.1 mm/h auf 0.05 mm/h nicht verhindert werden konnten. Dies ist
auf die vergleichsweise schlechte Loslichkeit von AlygFes in der Al-reichen Lésung bei
T =~ 1000°C zuriickzufiihren. Bei der Ziichtung reicht der Materialtransport nicht aus, um
das vor der Phasengrenze angereicherte Aluminium abzutransportieren. Der Ziichtungs-
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6 Zusammenfassung

beginn bei hoheren Temperaturen ist zur Losung dieses Problems ein vielversprechender
Ansatz, wie bei der Ziichtung der bindren Phase AlisFes bereits gezeigt werden konnte
[85].

An den Kristallen der Al-reichen Phasen im System Al-Cr-Fe auftretende Facetten am
Kristallmantel, die bereits zu Beginn der Ziichtung ein Urteil erlauben, ob der Kristall ein-
kristallin wéachst oder nicht, konnten mit Hilfe eines Reflexionsgoniometers vermessen und
indiziert werden. Die Deutlichkeit der Facettenbildung und ihre Orientierung héngt von
der Ziehrichtung ab. Da sich bei der Ziichtung aus einer Al-reichen Loésung im Verlauf der
Zichtung die Liquidustemperatur sténdig verringert, kann die ausgeprigte Facettierung
am Ende eines Kristalls der Phase Alj3(Fe,Cr)s moglicherweise auf einen Ubergang von
atomar rauhem in atomar glattes Wachstum zuriickgefiithrt werden.

Die Kristalle der Phase o-Aly(Cr,Fe) zeigten trotz der sehr geringen Ziehgeschwindigkeiten
im Bereich von 0.05 mm/h bis 0.15 mm/h und einem ann&hernd rotationssymmetrischen
Temperaturprofil eine ausgepriagte Wachstumsanisotropie, die sich in deutlich ovalen Quer-
schnitten bemerkbar machte. Diese Wachstumsanisotropie zeigte sich auch bereits bei der
Ziichtung dekagonaler Quasikristalle im System Al-Co-Ni, welche parallel der quasiperiodi-
schen Richtungen auf ein kinetisch gehemmtes Wachstum zurtickgefithrt wurde [81]. Die
Frage, ob die Quasiperiodizitét, d.h. die fehlende Periodizitét, oder die lokale Atomanord-
nung fiir das langsamere Wachstum parallel der quasiperiodischen Richtungen verantwort-
lich ist, blieb offen. o-Aly(Cr,Fe) wird auch als Approximant des dekagonalen Quasikristalls
im gleichen System bezeichnet. Die Struktur dieser Phase zeichnet sich entlang @ durch
eine Stapelfolge von gewellten und ebenen Schichten aus. Die gleiche Stapelfolge findet sich
in der periodischen Richtung in dekagonalen Quasikristallen. Da sich auch in der periodi-
schen Phase die grofste Wachstumsgeschwindigkeit parallel der Stapelrichtung zeigte, liegt
der Schluss nahe, dass nicht die Quasiperiodizitdt sondern die lokale Atomanordnung fiir
das kinetisch gehemmte Wachstum verantwortlich ist.

Zur Charakterisierung der ziichtungsbedingten Realstruktur wurden Kristalle der ortho-
rhombischen Phase o-Aly(Cr,Fe) mit Hilfe der LANG-RoOntgentopographie untersucht. Die
untersuchten Kristallscheiben waren senkrecht bzw. parallel zur Wachstumsrichtung orien-
tiert. Wegen der unterschiedlichen Vertikal- und Horizontaldivergenz der benutzten Mess-
anordnung wurden jeweils zwei Aufnahmen angefertigt und dafiir Reflexe von Netzebe-
nen benutzt, deren Flachennormalen senkrecht aufeinander stehen. Deutlich sichtbar sind
in den Topogrammen Kristallbereiche, deren Verkippung grofer ist als die Divergenz der
Strahlung, und die aus diesem Grund nicht zur Abbildung auf dem Film kommen. Dennoch
zeigten die untersuchten Proben eine relativ hohe strukturelle Perfektion, da es moglich
war, die gesamte Kristallscheibe abzubilden. Deswegen kann man davon ausgehen, dass die
Verkippungen im Kristall geringer sind als die vertikale Divergenz der Strahlung (< 1°).
Die Struktur von o-Aly(Cr,Fe) wurde mittels Rontgen- und erstmals auch mittels Neutro-
nenbeugung untersucht, um die Besetzung der Ubergangsmetall-Atompositionen eindeutig
zu bestimmen. In dem aus der Literatur [27] bekannten Strukturmodell wurde nicht zwi-
schen Cr und Fe unterschieden, da dies mit Rontgenstrahlen nicht méglich ist. Aus beiden
Messungen lassen sich die Cr- und Fe-Atome eindeutig verschiedenen Positionen in der
Struktur zuordnen. Cr besetzt die Positionen in der Struktur fast zu 100 %, wahrend die
Positionen, die durch Fe eingenommen werden, nicht voll besetzt sind. Zusétzliche Reflexe
und diffuse Streuung bei k = % (n = ungerade) parallel [ verdoppeln die Gitterkonstante
b und deuten auf lokale Defekte senkrecht zum Gittervektor ¢ hin. Eine detallierte Analy-
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se der Uberstrukturreflexe und der diffusen Streuung parallel I konnte im Rahmen dieser
Arbeit nicht durchgefiihrt werden, soll aber weiter verfolgt werden.

Die Struktur der in der Literatur [80] als H-Al4(Cr,Fe) bezeichneten Phase konnte im Rah-
men dieser Arbeit in der Raumgruppe R3 mit a = 17.7228(3) A und ¢ = 80.681(2) A gelost
werden. Es wurden insgesamt 83 unabhéngige Atompositionen (63 Al und 20 Cr bzw. Fe)
gefunden. Die Elementarzelle beinhaltet 1388.84 Atome. Bei der Verfeinerung wurde nicht
zwischen Fe und Cr unterschieden, da es sich um ein Rontgeneinkristallbeugungsexperi-
ment handelte. Die Struktur zeichnet sich durch eine Stapelfolge ebener und gewellter
Schichten entlang ¢ aus. Innerhalb der ebenen Schichten zeigen sich typische Strukturele-
mente, wie sie auch in anderen intermetallischen Phasen wie z.B. Al4Mn oder o-Als(Cr,Fe)
zu finden sind.

Die Untersuchungen zur Struktur der existierenden Phasen in Cr-haltigen Al-reichen Le-
gierungen und ihre Einkristallziichtung sind die Grundlage fiir experimentelle Studien zur
Korrosionsbesténdigkeit derartiger Legierungssysteme. Auf der Basis der im Rahmen dieser
Arbeit geziichteten Proben konnte inzwischen bereits gezeigt werden, dass auf der Ober-
flache dieser Phase gebildete Oxidschichten in einem groften pH-Bereich (pH = 0 - 14) und
damit sogar unter Bedingungen, die fiir herkommliche Stahle (FeCry75) schadlich sind,
stabil sind [98]. Weitere Untersuchungen der Korrosionsbedingungen in Abhéngigkeit von
der Oberflachenstruktur an unterschiedlich orientierten Proben sind Gegenstand aktueller
Forschungsarbeiten.
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A Strukturmodell der Phase o-Al,(Cr,Fe)
nach [27]

Atom X y z ADP sof
Al(1) 0.0 0.3851(4) 0.1473(4) 0.0099(4) 1
Al(2) 0.0 0.3963(8) 0.2866(6) 0.0075(3) 1
Al(3) 0.0 0.0 0.2911(1) 0.0123(5) 1
Al(4) 0.0 0.5 0.0652(1) 0.0118(5) 1
Al(5)/TM 0.0 0.1010(1) 0.0719(8) 0.0283(4) 0.75/0.25
Al(6) 0.1915(6)  0.5000 0.1749(1)  0.0142(4) 1
Al(7) 0.1911(7) 0.3079(5) 0.3088(6) 0.0140(3) 1
Al(8) 0.1136(7) 0.3135(7) 0.2207(2) 0.0125(3) 1
Al(9) 0.1850(0) 0.0 0.0917(5)  0.0225(5) 1
Al1(10) 0.1173(9) 0.5 0.3507(4) 0.0194(4) 1
Al(11) 0.1130(6) 0.3844(8) 0.0 0.0125(4) 1
Al(12) 0.0 0.1224(7) 0.2095(1) 0.0124(4) 1
A1(13) 0.0 0.3011(4) 0.5 0.0313(8) 1
Al(14) 0.1808(5) 0.1198(0) 0.2633(6) 0.0115(3) 1
Al(15)/TM  0.1788(6) 0.0 0.1820(7) 0.0342(4) 0.75/0.25
Al1(16) 0.3104(5) 0.1127(4) 0.4072(9) 0.0156(3) 1
Al(17) 0.1199(9) 0.1145(7) 0.3523(3) 0.0161(3) 1
Al(18) 0.3847(3)  0.3047(5) 0.3639(7) 0.0166(3) 1
A1(19) 0.1286(5) 0.4013(1) 0.4276(5) 0.0208(6) 0.50
Al1(20) 0.3162(6) 0.0898(5) 0.0213(8) 0.0123(5) 0.50
Al(21) 0.1869(2) 0.0 0.4744(4)  0.0110(7)  0.50
A1(22) 0.1824(1) 0.1849(9) 0.4796(7) 0.0097(5) 0.50
Al1(23) 0.1161(3) 0.1870(0) 0.4332(0) 0.0133(5) 0.50
Al(24) 0.1154(3) 0.0 0.4358(1)  0.0167(8)  0.50
Al(25) 0.1835(7) 0.3013(6) 0.3965(8) 0.0291(5) 0.66
Al1(26) 0.0 0.0 0.4198(0) 0.0159(2) 0.65
Al(27) 0.0 0.1848(2)  0.4257(3) 0.0266(7) 0.67
A1(28) 0.0 0.4175(2) 0.4233(1) 0.0285(7) 0.64
TM(1) 0.0 0.5 0.5 0.0245(4) 1
TM(2) 0.0 0.0 0.1448(2) 0.0239(3) 1
TM(3) 0.0 0.1941(3) 0.2874(3) 0.0252(2) 1
TM(4) 0.0 0.1057(4) 0.5 0.0236(3) 1
TM(5) 0.0 0.3051(3) 0.0733(1) 0.0305(2) 1
TM(6) 0.0 0.2980(4) 0.3615(7) 0.0237(3) 0.70
TM(7) 0.3271(5) 0.0 0.2363(2) 0.0247(2) 1
TM(8) 0.0 05 0.2134(3) 0.0184(3) 1
TM(9) 0.0 0.2048(0) 0.0 0.0173(5) 1
TM(10) 0.1742(3) 0.2018(1) 0.0460(2) 0.0266(2) 0.70
TM(11) 0.1139(7) 0.0 0.0 0.0180(5) 1

Tab. A.1: Aus der Literatur [27] bekanntes Strukturmodell der Phase o-Aly(Cr,Fe), das als Start-
modell fiir die Verfeinerungen der Rontgen- und Neutronendatenanalyse verwendet wurde.
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B Anisotrope ADP der Phase H-Al,(Cr,Fe)

Atom Ull U22 U33 U23 U13 U12

Al2 0.02779  0.01771  0.01209 -0.00415 -0.00078 0.01241
Al3 0.00867 0.01072 0.01055 0.00012  -0.00038 0.00486
Al4 0.01025 0.00898 0.00816 0.00025  -0.00095 0.00452
Al 0.01114  0.00939 0.00930 -0.00112 -0.00154 0.00635
Al6 0.00659 0.00960 0.00861 0.00000  -0.00045 0.00342
Al7 0.00824 0.00793 0.00545 0.00084  0.00136  0.00290
Al8 0.00954 0.01040 0.00883 0.00017  -0.00001 0.00439
Al9 0.00880 0.00849 0.00639 -0.00115 -0.00151 0.00298
Al10  0.01076 0.00932 0.00785 -0.00047 -0.00018 0.00491
Alll 0.00919 0.01047 0.00735 0.00137  0.00043  0.00439
All12  0.01047 0.00744 0.00722 0.00051  0.00137  0.00559
Al13  0.00700 0.00680 0.00638 -0.00010 -0.00054 0.00351
All4  0.00488 0.00871 0.00907 0.00023  0.00023  0.00304
All5  0.01055 0.01006 0.00937 0.00030  0.00093  0.00642
All6  0.00912 0.00908 0.00826 0.00013  0.00026  0.00458
All7  0.00867 0.00951 0.00865 0.00055  0.00034  0.00323
All8  0.00934 0.00914 0.00946 -0.00005 0.00008  0.00448
Al19  0.00822 0.00966 0.00541 0.00030 -0.00136 0.00491
Al20  0.00550 0.00833 0.00933 0.00010 0.00004  0.00316
Al21 0.00930 0.00814 0.00945 -0.00056 -0.00048 0.00599
Al22  0.00882 0.00898 0.01493 -0.00023 0.00029  0.00428
Al23  0.00808 0.00955 0.00863 -0.00038 -0.00032 0.00451
Al24  0.01102 0.01078 0.00964 0.00040  0.00028  0.00525
Al25  0.00831 0.00994 0.00835 -0.00048 -0.00061 0.00496
Al26  0.00728 0.00728 0.00685 -0.00142 -0.00014 0.00406
Al27  0.00893 0.00783 0.01101 -0.00021 -0.00022 0.00530
Al28  0.00821 0.00846 0.00883 -0.00058 -0.00046 0.00452
Al29  0.00891 0.01122 0.00869 -0.00443 -0.00008 0.00451
Al30  0.01031 0.00851 0.00891 -0.00072 0.00112  0.00374
Al31 0.00948 0.00942 0.00719 0.00064  0.00021  0.00557
Al32  0.00930 0.01010 0.00831 -0.00120 -0.00051 0.00556
Al33  0.01452 0.01238 0.01268 0.00264  0.00494  0.00765
Al34  0.00937 0.00814 0.00796 -0.00075 -0.00079 0.00465
Al35  0.00816 0.00845 0.00938 -0.00029 -0.00011 0.00444
Al36  0.01255 0.01032 0.01104 0.00162  0.00174  0.00827
Al37  0.00827 0.00821 0.00943 -0.00001 0.00008  0.00449
Al38  0.00627 0.00575 0.00644 -0.00006 -0.00006 0.00326
Al39  0.00850 0.00938 0.00865 -0.00002 -0.00030 0.00429
Al40  0.00800 0.00800 0.01278 0.00000  0.00000  0.00400
Al41 0.00798  0.01249 0.00813 0.00109  0.00115  0.00674
Al42  0.01123 0.01377 0.03160 0.00434  0.00004  0.00223

Tab. B.1: Verfeinerte anisotrope Auslenkungsparameter (ADP) der Phase H-Aly(Cr,Fe) aus der
Rontgenbeugungsdatenanalyse.
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B Anisotrope ADP der Phase H-Aly(Cr,Fe)

Atom Ull U22 U33 U23 U13 U12

Al43  0.01040 0.01030 0.00928 0.00120  0.00070  0.00575
Al44  0.00793 0.00660 0.01092 0.00258  0.00136  0.00303
Al45  0.00983 0.01141 0.00549 0.00090  0.00219  0.00653
Al46  0.00955 0.00962 0.00832 0.00029  0.00019  0.00487
Al47  0.00871 0.00762 0.00594 -0.00217 -0.00084 0.00408
Al48  0.01170 0.01091 0.01162 -0.00015 0.00119  0.00607
Al49  0.00983 0.00753 0.00896 -0.00002 0.00204  0.00226
Al50  0.00726 0.01024 0.01096 0.00096  0.00250  0.00353
Al51 0.01072  0.01203 0.00709 -0.00008 -0.00163 0.00682
Al52  0.02066 0.01135 0.02393 0.00146  0.00233  0.00828
Al53  0.01241 0.01059 0.00869 -0.00030 0.00068  0.00541
Al54  0.01142 0.01088 0.00981 -0.00123 -0.00015 0.00407
Al55  0.01856 0.00962 0.01367 -0.00062 -0.00235 0.00580
Al56  0.00815 0.00819 0.01101 0.00073  0.00093  0.00388
Al57  0.01237 0.00761 0.01104 -0.00018 -0.00220 0.00253
Al58  0.01085 0.01584 0.01221 0.00557  0.00347  0.00743
Al59  0.00945 0.00697 0.00692 0.00088  -0.00073 0.00397
Al60  0.01892 0.01024 0.01268 0.00061  0.00458  0.00526
Al6l 0.00870  0.00865 0.00852 -0.00016 -0.00012  0.00469
Al62  0.01944 0.01312 0.00720 0.00286  0.00305  0.01023
Al63  0.01276  0.01952 0.02091 -0.00692 -0.00493 0.00996
Al64  0.01414 0.01306 0.01612 0.00188  0.00828  0.00444
Fe2 0.00810 0.00795 0.00633 -0.00144 -0.00126 0.00493
Fe3 0.00886 0.00759 0.00547 0.00117  0.00127  0.00493
Fe4 0.00758 0.00615 0.00546 -0.00038 0.00015  0.00334
Feb 0.00572  0.00756  0.00633 -0.00195 -0.00025 0.00324
Fe6 0.00719 0.00643 0.00753 0.00015  0.00040  0.00379
Fe7 0.00636  0.00787 0.00685 -0.00158 -0.00108  0.00404
Fe8 0.00590 0.00923 0.01239 0.00481  0.00181  0.00405
Fe9 0.01146 0.00861 0.00645 -0.00137 -0.00221  0.00708
Fel0  0.00606 0.00593 0.00782 0.00087  0.00019  0.00343
Fell 0.00561 0.00561 0.00458 0.00000  0.00000  0.00280
Fel2  0.00589 0.00634 0.00640 0.00120 -0.00032 0.00291
Fel3  0.00905 0.00539 0.00955 0.00029 -0.00357 0.00187
Fel4  0.00627 0.00538 0.00555 0.00005  0.00024  0.00253
Fel5  0.00474 0.00613 0.00491 0.00009  0.00013  0.00275
Fel6  0.03031 0.03031 0.00458 0.00000  0.00000  0.01516
Fel7  0.00639 0.00698 0.00613 0.00002  -0.00015 0.00372
F18A 0.01832 0.02178 0.02482 0.01409  0.01081  0.01595
F18B 0.11112 0.08236 0.01229 0.00877  0.01136  0.08398

Tab. B.2: Fortsetzung: Verfeinerte anisotrope Auslenkungsparameter (ADP)
Aly(Cr,Fe) aus der Rontgenbeugungsdatenanalyse.
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