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1 Einleitung

Mit der Entdeckung der Quasikristalle durch SHECHTMAN vor mehr als 20 Jahren wurde ein neues
Ordnungsprinzip kondensierter Materie gefunden [She84]. Die in dem System Al-Mn gefundene
Phase zeigt eine ikosaedrische Symmetrie, mit welcher die fiir einen Kristall im klassischen Sin-
ne notwendige Translationssymmetrie in allen drei Raumrichtungen nicht vereinbar ist. Hier ist
das neue Ordnungsprinzip die Quasiperiodizitiit, welche einen hohen Grad der Fernordnung bei
fehlender Periodizitéit kennzeichnet. Anschliefsend wurde mit der Entdeckung dekagonaler Quasi-
kristalle im Jahre 1985 durch BENDERSKY [Ben85] gezeigt, dass die widerspriichlichen Prinzipien
der periodischen und der aperiodischen Ordnung an einem Festkorper gemeinsam realisiert sein
konnen. Diese so genannten axialen Quasikristalle sind aus Ebenen aufgebaut, in denen nur qua-
siperiodische Ordnung zu finden ist. Diese Ebenen sind entlang einer einzigen periodischen Achse
gestapelt und bieten die Moglichkeit, den Einfluss periodischer und quasiperiodischer Ordnung auf
physikalische Eigenschaften an einem einzigen Individuum zu untersuchen. Bis heute konnte in
zahlreichen weiteren, vor allem intermetallischen Systemen, die Existenz dekagonaler Quasikristal-
le nachgewiesen werden, wobei das ternéire System Al-Co-Ni zu den am besten charakterisierten

Systemen gehort.

Aus zahlreichen Ziichtungsexperimenten ist die ausgepriagte Wachstumsanisotropie dekagonaler
AlCoNi-Quasikristalle bekannt. Hier beobachtet man ein schnelleres Wachstum in Richtung der
einzelnen, zehnzéhligen Achse als senkrecht dazu in der Ebene der beiden symmetrisch nicht &quiva-
lenten zweizdhligen Richtungen. Da die géngigen Modellvorstellungen zum Wachstum periodischer
Kristalle, welche auf dem Prinzip der Translationsperiodizitat aufbauen, in den Richtungen quasi-
periodischer Ordnung nicht mehr zur Anwendung kommen kénnen, miissen neue Vorstellungen zur
Erkldrung des gehemmten Wachstums unter dieser Ordnung gefunden werden. Einen Ansatz zum
Verstidndnis der Wachstumsmechanismen kénnen dabei die so genannten inclined net planes geben.
Dabei handelt es sich um Netzebenen, welche beziiglich der periodischen Achse geneigt angeordnet
sind und somit ein Bindeglied zwischen der periodischen und aperiodischen Ordnung im Kristall
darstellen. Anhand von Réntgenbeugungsexperimenten wurden fiir einige dieser inclined net planes
starke Strukturamplituden bestimmt [Ste01], was auf eine morphologische Bedeutung dieser Struk-
turen fiir das Wachstum hindeutet. In Ziichtungsexperimenten nach der CZOCHRALSKI-Methode
konnten Fléichen einiger Formen beobachtet werden, welche die morphologische Entsprechung die-

ser inclined net planes darstellen.

In der vorliegenden Arbeit soll die Kinetik des Wachstums dekagonaler Quasikristalle am Bei-
spiel der Phase d-Aly2CogNijg untersucht werden. Zusédtzlich wurden Ziichtungsexperimente in dem
verwandten terniaren System Al-Co-Cu durchgefiihrt. Dort zeigt die dekagonale Phase der Zusam-

mensetzung d-Algr.5Co20.2Cuys 3 entlang der aperiodischen Richtungen ebenfalls ein Wachstums-
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verhalten, das noch engere kinetisch bedingte Grenzen zeigt. In beiden Systemen ist die dekago-
nale Phase nur aus einer nichtstochiometrischen Schmelze darstellbar. Hier kommt ausschlieflich
das CzZOCHRALSKI-Verfahren als Ziichtungsmethode zur Anwendung. Diese Methode bietet die
groften Moglichkeiten zur Beobachtung und Manipulation des Ziichtungsprozesses. Anhand von
Einkristallen, die in definierten Kristallorientierungen geziichtet wurden, soll die unter dem Ein-
fluss der Wachstumsanisotropie gebildete unterschiedliche Morphologie und die Beschaffenheit der
Wachstumsfront an der Zweiphasengrenzflache zwischen fliissiger und fester Phase betrachtet wer-
den. Hier ist von besonderem Interesse, welche kristallographischen Formen {hqhohshahs} an der
Zweiphasengrenze [-s als Wachstumsflachen auftreten und ob Flichen geneigter Formen (hs # 0)
eine morphologische Bedeutung fiir das Wachstum haben. Ein Kugelwachstumsexperiment, wel-
ches erstmals in einem intermetallischen System realisiert wurde, schliefst die Experimente zur
Wachstumsmorphologie der dekagonalen AlCoNi-Quasikristalle ab. Die Wachstumskinetik der de-
kagonalen Phase mit der o.g. Zusammensetzung wird mit Hilfe von Abreiffexperimenten nach der
urspriinglichen Idee von CZOCHRALSKI untersucht [Czol8]. Dabei werden die kinetischen Gren-
zen des Wachstums definierter Kristallorientierungen bestimmt, aus welchen die flichenspezifische
maximale Kristallisationsgeschwindigkeit ermittelt werden kann. Diese Experimente werden durch
die aus Kontaktwinkelmessungen bestimmten Oberflichenenergien ergénzt, aus welchen ebenfalls

Aussagen iiber die Wachstumskinetik getroffen werden kénnen.



2 Quasikristalle

In seiner Arbeit aus dem Jahre 1782 postuliert HAUY, dass Kristalle streng periodisch aufgebaut
sein miissen [Haii82]. Dies widerlegt DEHLINGER 1927 mit seinem Artikel iiber die von ihm be-
nannten Geistergitter [Deh27]. Dabei handelt es sich um eine periodische Abweichung der Atome
von einer translationsperiodischen Basisstruktur. Die erste Beobachtung einer modulierten Stuk-
tur verzeichneten JOHANSSON et al. im Jahre 1936 in dem System Au-Cu [Joh36]. Dabei wies
die Auslenkung der Atome ein irrationales Verhéltnis zur translationsperiodischen Grundstruktur
auf, womit ein Kristall mit nichtperiodischer Atomanordnung gefunden war. Solche Strukturen
werden als inkommensurabel moduliert bezeichnet und bilden eine erste Klasse von nichttransla-
tionsperiodisch geordneten Atomen mit dennoch scharfen und diskreten Maxima im Rontgenbeu-
gungsexperiment. Das Auftreten diskreter Beugungsmaxima bei dieser Klasse von Strukturen steht
jedoch im grundsétzlichen Widerspruch zum fundamentalen Beugungsexperiment von v. LAUE et
al. aus dem Jahre 1912, fiir dessen Interpretation fiir das Auftreten scharfer Reflexe eine streng
periodische Anordnung von Atomen unumgéinglich ist [Laul2]. Es lisst sich jedoch jeder inkom-
mensurabel modulierten Struktur (IMS!) eine gemittelte periodische Struktur (PAS?) zuordnen,
sodass die Forderung nach einer periodischen Anordnung der Atome wieder erfiillt ist [Cer01]. Mit
den intermedifren Feldspéiten sind von CHAO et al. die am h&ufigsten natiirlich vorkommenden
aperiodischen Kristalle gefunden worden [Cha40].

Mit der Entdeckung der ikosaedrischen Phase i-AlggMni4 in einer schnell abgekiihlten Probe
durch SHECHTMAN et al. wurde der erste Kristall gefunden, der im Beugungsbild scharfe Reflexe
nichtkristallographischer Symmetrie zeigt [She84|. Die gefundene fiinfzihlige Rotationssymmetrie
ist nicht mit der Translationssymmetrie vereinbar, und die giiltige Lehrmeinung der Kristallo-
graphie besagt, dass n-zihlige Drehachsen, mit Ausnahme n = 1, 2, 3, 4 und 6, in kristallinen

Festkorpern nicht auftreten konnen.

Die Untersuchung der neu entdeckten Phase mittels Elektronenbeugung unter geeigneten Ein-
strahlrichtungen zeigte 6 fiinfzdhlige, 10 dreizéhlige und 15 zweizéihlige Drehachsen. Diese Kom-
bination von Symmetrieelementen ist charakteristisch fiir eine ikosaedrische Symmetrie. Trans-
lationsinvarianz besteht in keiner Orientierung, was nicht mit dem klassischen Verstdndnis vom
translationssymmetrischen Aufbau der Kristalle in Einklang zu bringen ist. Die neu entdeckte Pha-
se konnte der ikosaedrischen Punktsymmetriegruppe m35 zugeordnet werden. Allerdings konnte
der Phase aber auch keine gemittelte periodische Struktur zugewiesen werden, was fiir die Er-

zeugung diskreter Beugungsmaxima zwingend notwendig wére. Diese Phase musste demnach ein

'IMS = incommensurately modulated structure
2PAS = periodic average structure
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neues Prinzip der Fernordnung besitzen. Von LEVINE und STEINHARDT wurde fiir diese neue Art

der langreichweitigen Ordnung der Begrift Quasiperiodizitéit gepragt [Lev84].

In Abbildung 2.1 ist das erste Elektronenbeugungs-Diagramm des ersten ikosaedrischen Qua-
sikristalls i-AlggMny4 gezeigt [CahO1]. Die Einstrahlrichtung ist parallel einer der 5-Achsen, wo-
durch sich das zehnzéhlige Beugungsbild ergibt. Es ist keinerlei Translationssymmetrie erkennbar;
allerdings besteht zwischen den Beugungsmaxima einer Reihe eine Skalierungssymmetrie: Die Ab-
stinde der Reflexe einer Reihe stehen im Verhiltnis des Goldenen Schnittes 73 zueinander. Die
Indizierung der Reflexe unter Verwendung von drei reziproken Basisvektoren (hkl) gelingt nicht;

hier miissen die Methoden der héherdimensionalen Kristallographie zum Einsatz kommen. Weitere

N
b

Abb. 2.1: Erstes Elektronenbeugungsdiagramm eines ikosaedrischen Quasikristalls (links). Es

zeigt die ,verbotene* zehnzihlige Rotationssymmetrie. Die Zeichnung (rechts) zeigt die Einstrahl-

richtung parallel einer der 5-Achsen des Ikosaeders (PSG m35) [CahO1].

Entdeckungen von Verbindungen mit nichtkristallographischen Rotationssymmetrien (acht, zehn-
und zwolfzahlige Drehachsen) in den verschiedensten intermetallischen Systemen fiithrten dazu,
dass die Begriffsdefinition Kristall von der IUCr* Commission on Aperiodic Crystals erweitert
wurde [IUC92]:

.- -- by ,crystal® we mean any solid having an essentially discrete diffrac-
tion diagram, and by ,aperiodic crystal‘ we mean any crystal in which

three dimensional lattice periodicity can be considered to be absent . ..“

Somit ist ein Kristall durch das Auftreten scharfer und diskreter Maxima im Beugungsbild definiert.

Dieser neuen Definition zufolge werden die Quasikristalle den aperiodischen Kristallen zugeordnet.

37 =2-cos 36° = 3(1 4+ /5) = 1.618034 . ..
4International Union of Crystallography



Quasikristalle konnen je nach der Dimension ihrer quasiperiodischen Teilgitter in unterschied-
liche Klassen eingeteilt werden. In Tabelle 2.1 ist eine Auswahl einiger Quasikristalle und ihre

Zuordnung zu den verschiedenen Klassen wiedergegeben. Im Falle der ikosaedrischen Quasikristal-

Dimension d Symmetrie Quasikristall-Klasse

des Quasigitters der Drehachse

1 - Fibonacci-Sequenz

2 8 oktagonale Quasikristalle

2 10 dekagonale Quasikristalle

2 12 dodekagonale Quasikristalle
3 5 ikosaedrische Quasikristalle

Tab. 2.1: Klasseneinteilung der Quasikristalle. Alle bisher gefundenen Quasikristalle kénnen ent-
sprechend der Dimension d ihres Gitters zu den 1-, 2- oder 3-dimensionalen Quasikristallen gezéhlt

werden.

le treten sechs 5-zdhlige Drehachsen auf; bei den oktagonalen, dekagonalen sowie dodekagonalen
Quasikristallen hingegen existiert nur eine einzige nichtkristallographische Drehachse. Thr Verlauf
bestimmt die Stapelrichtung. Sie werden als axiale Quasikristalle zusammengefasst. Das Auftreten
weiterer kristallographischer Drehsymmetrieen bleibt davon unbeschadet. In Tab. 2.2 sind einige

Beispiele quasikristalliner Phasen wiedergegeben.

Dimension d Symmetrie Quasikristall
der Drehachse
1 Fibonacci-Sequenz Alg5Co15Cusg, AlgsCuzpMngs [He88|
2 8 MngsSijsAls [Wan88|, MnySi [Cao88|
2 10 AlyMn [Ben85], AlgsCo15Cugp [Kuo88|
2 12 Crr0.6Nigg 4 [Ish85], V3Nia, V15NijpSi [Che88]|
3 5 AlggMn1y4 [She84|, AlgsCuggFers [Tsa8§]

Tab. 2.2: Einige Beispiele quasikristalliner Phasen. Die Referenzen verweisen auf die erste Be-

schreibung der jeweiligen Phase.



2 Quasikristalle

2.1 Beschreibung quasiperiodischer Strukturen

Schon vor der ersten Entdeckung quasikristallin geordneter Phasen war es nétig, die Strukturen
inkommensurabel modulierter Kristalle mit Hilfe der von DE WOLFF bereits 1974 eingefiihrten
hoherdimensionalen Kristallographie zu beschreiben [Wol74]. Aktuellere, speziell auf die Erforder-
nisse zur Beschreibung dekagonaler Strukturen angepasste Ansétze wurden von BAK erarbeitet
[Bak85, Bak85a].

Quasiperiodische Strukturen entstehen durch die Projektion von Strukturen héherer Dimensio-
nalitdt nd (n > 3) in den dreidimensionalen physikalischen Raum (n = 3). Einfache Hilfsmittel zu

ihrem Verstandnis sind Projektions- und Einbettungsmethoden sowie die Parkettierungsmethoden.

2.1.1 Projektionen und hoherdimensionale Einbettung

Zur Konstruktion eines quasiperiodischen Gitters eignet sich der Projektionsformalismus. Er be-
schreibt den Schnitt eines hoherdimensionalen Raumes mit einer Struktur geringerer Dimensio-
nalitdt. Als Beispiel sei hier der Schnitt eines zweidimensionalen kubischen Gitters Z2 mit einer
eindimensionalen Struktur (Gerade) gezeigt (Abb. 2.2). Die (eindimensionale) Gerade représentiert
den physikalischen Raum; sie schneidet das (zweidimensionale) Gitter (Abb. 2.2 links) mit einer
rationaler Steigung (m = %). Es wird ein Untergitter mit einer festen Periodizitét erzeugt. Hat die
Gerade eine irrationalen Steigung (m = 771), so schneidet sie das Gitter nur im Ursprung (Abb.

2.2 rechts). Es wird kein periodisches Untergitter erzeugt.

m=1/2 m=r1"

Abb. 2.2: Schnitte eines zweidimendionalen kubischen Hypergitters mit einer Ursprungsgeraden:
Eine rationale Steigung (m = %) erzeugt ein periodisches Untergitter (links). Bei einer irrationalen
Steigung m = 7! (77! = 0.6180339...) schneidet die Gerade das Gitter nur im Ursprung (rechts).

Streifenprojektionsformalismus

Zur Erzeugung eines eindimensionalen quasiperiodischen Gitters muss der zuvor beschriebene For-
malismus erweitert werden. Abbildung 2.3 zeigt die Erzeugung einer eindimensional quasiperi-
odischen Sequenz mittels der Streifenprojektion aus dem zweidimensionalen Hyperraum Z2. Die

zweidimensionale Einheitszelle entspricht dem Akzeptanzbereich W?2. Er wird entlang der Achse
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EII

A
Abb. 2.3: Die Projektion einer zweidimensional periodischen Struktur durch einen irrationalen

Schnitt erzeugt eine 1d-quasiperiodische Sequenz.

des Parallelraumes Ej verschoben und alle Punkte aus Z? in dem iiberstrichenen Streifen (hellgrau
schattiert) werden auf Ej projiziert. Bei einer irrationalen Steigung von Ej erhilt man eine quasi-
periodische Sequenz aus langen Segmenten L und kurzen Segmenten S. Fiir eine unendlich lange
Abfolge von L und S ergibt sich fiir das Verhéltnis des Auftretens beider Segmente ein Verhéltnis
entsprechend dem Goldenen Schnitt 7.

Fibonacci-Folge und Substitutionsregel

Die Fibonacci-Folge stellt eine unendliche Reihe von Zahlen dar, in der jedes Glied gleich der

Summe der beiden vorangegangenen Zahlen ist:
Foy1=F,+F,1 (2.1)

Zur einer quasiperiodischen Anordung gelangt man, wenn man anstelle der Zahlen zwei unterschied-
lich lange Abschnitte L und S einsetzt. Die Langen der beiden Abschnitte stehen im Verhaltnis



2 Quasikristalle

7 : 1 zueinander. Setzt man in das Schema nach Gleichung 2.1 die Startwerte F} = L und Fy = LS

ein, so erhédlt man folgende Sequenz:

Schritt  Fibonacci-Zahl F,, Sequenz

n F,

1 1 S

2 1 L

3 2 LS

4 3 LSL

5 5 LSLLS

6 8 LSLLSLSL

7 13 LSLLSLSLLSLLS
8 21

Tab. 2.3: Die Entwicklung der Fibonacci-Folge. Fiir unendlich grofte Zahlen F;, entspricht das
Verhiltnis der Strecken L und S dem Goldenen Schnitt 7. Weil die Folge eine aperiodische Ordnung

zeigt, ist sie zur Beschreibung eindimensionaler Quasikristalle geeignet.

Dieses Vorgehen entspricht der Anwendung einer Substitutionsvorschrift der Form
S — Lund L — LS
was allgemein mit einer Substitutionsmatrix M beschrieben werden kann:

0 1
M = (2.2)
11

Die vorgestellte Substitution entspricht einer Deflation, was einer Zerlegung der Sequenz in eine
Abfolge der Streckenabschnitte L und S entspricht. Sie zeigt Selbstéhnlichkeit auf verschiedenen
Léngenskalen. Die Substitutionsmatrix M entspricht einer vektoriellen Umschreibung der Defla-
tionsregeln. Damit stellt diese Fibonacci-Abfolge einen mathematischen Ausdruck fiir den in Ab-
bildung 2.3 konstruierten eindimensionalen Quasikristall dar. Fiir eine unendlich lange Fibonacci-
Sequenz wird das Verhéltnis der Anzahl von langen und kurzen Segmenten genau gleich 7. Diese
Struktur ist von Relevanz, da z.B. in den Systemen Al-Co-Cu, Al-Cu-Mn und Al-Ni-Si eindimen-
sionale Quasikristalle gefunden wurden [He88]|. Sie zeigen in nur einer Richtung eine aperiodische

Ordnung.

Ho6herdimensionale Einbettung

Die Substitutionsvorschrift mit den Regeln der Deflation bzw. Inflation kénnen zur Generierung

bekannter quasiperiodischer Strukturen wie die Fibonacci-Sequenz (siehe 2.3) oder eines Tilings
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(siehe 2.6) verwendet werden. Sie versagt allerdings, wenn keine a priori Annahme iiber den Typ

oder die Dekoration eines Quasigitters besteht.

Im Gegensatz dazu erlaubt es die Idee der héherdimensionalen Einbettung, alle méglichen quasi-
periodischen Strukturen darzustellen. Sie erreicht dies, indem ein 3d-quasiperiodisches Gitter in ein
nd-periodisches Euklidisches Gitter transformiert wird, welches letztlich Tréager der Fouriertrans-
formation ist. Die Methode wurde erstmals von BAK und JANSSEN auf Quasikristalle angewendet
[Bak86, Jan86].

Methode der atomaren Hyperflichen

Am Beispiel der Erzeugung der eindimensionalen Fibonacci-Sequenz sei das Prinzip der hoherdi-

mensionalen Einbettung gezeigt:

Das Quasigitter einer 1d-quasiperiodischen Struktur wie der Fibonacci-Folge ist aus zwei unter-
schiedlich langen Vektoren (L, S) aufgebaut. Es kann unter Verwendung zweier reziproker Git-
tervektoren aj und aj, welche das translationssymmetrische Gitter Z2 aufspannen, ganzzahlig
indiziert werden (Abb. 2.3). Folglich ist das Quasigitter in den héherdimensionalen Raum R?
eingebettet.

Dies fiihrt zu einer alternativen Beschreibungsmoglichkeit fiir quasikristalline Strukturen, welche
als Methode der atomaren Hyperflichen neben der Streifenprojektionsmethode mit den Substi-
tutionen verwendet werden kann. Die atomaren Hyperflichen stellen die Komponente des Senk-
rechtraumes | der Hyperatome dar und sind die Verteilungsfunktion der Atome im physikalischen

Raum. Als Hyperatom bezeichnet man die Invers-Fouriertransformierte der Strukturfaktoren.

Zur anschaulichen Darstellung der Methode wird das aus Abb. 2.3 bekannte zweidimensionale
Gitter Z2 betrachtet. Es wird jedem Gitterpunkt eine atomare Hyperfliche H angeheftet. Sie
entspricht so der Rauminversion des Akzeptanzbereiches W bei der Streifenprojektionsmethode.
Die quasiperiodische Struktur wird durch alle vom Parallelraum E geschnittenen Hyperfliichen er-
zeugt; in Abb. 2.4 ist dies grafisch dargestellt. Bei der Methode der atomaren Hyperflichen handelt
es sich um eine Rauminversion der Streifenprojektionsmethode. Sie stellt damit eine Umformulie-
rung des Streifenprojektionsmechanismus dar und kann ebenso zur Beschreibung quasiperiodischer
Strukturen verwendet werden. Auch hier bewirkt die Skalierungssymmetrie, dass die Indizierung
der erhaltenen Fibonacci-Sequenz nicht eindeutig gelingt. Die Skalierung der Gitterparameter der
zweidimensionalen Struktur mit einer Potenz von 7 belésst die Lage der Atome der Sequenz im

direkten Raum sowie die Lage der Reflexe im reziproken Raum dquivalent zur Ausgangsbasis.

2.1.2 Parkettierungen und Tilings

Analog zur gezeigten Konstruktion eines eindimensionalen Quasikristalls (Kap. 2.1.1) kénnen auch
quasiperiodische Strukturen héherer Dimensionalitit erzeugt werden. Ausschlaggebend ist jeweils
die Dimension des Raumes, in die das Gitter des Quasikristalls eingebettet ist, d.h. in welchem

n-dimensionalen Raum der Quasikristall eine periodische Struktur zeigt. Dementsprechend ist die
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Abb. 2.4: Die Erzeugung der Fibonacci-Kette als 1d-quasiperiodische Struktur. Die Atompositi-

onen erhdlt man als Schnitt der atomaren Hyperflichen mit dem physikalischen Raum F).

Konstruktion von 2d- und 3d-Quasikristallen méglich. Das 2d-Penrose-Tiling eignet sich wegen sei-
ner in zwei Dimensionen quasiperiodischen Ordnung und der fiinfzéhligen Orientierungssymmetrie

zur Beschreibung des Quasigitters dekagonaler Quasikristalle.

2d-Penrose-Tiling

Zu einem zweidimensionalen quasiperiodischen Gitter gelangt man, indem man den 4d-Hyperraum
mit einer 2d-Ebene schneidet [Pen74]. Die Projektion dieses Schnittes auf die 2d-Ebene des physika-
lischen Raumes erzeugt eine Ebene mit quasiperiodischer Ordnung ihrer Bauelemente. Eine solche
nichttranslationsperiodische Anordnung von Atomen bildet ein quasiperiodisches zweidimensiona-
les Gitter. Zur Beschreibung dieses quasiperiodischen Gitters muss eine passende Einheitszelle zu
seiner liickenlosen und {iberlappungsfreien Bedeckung gefunden werden. In der klassischen Kristal-
lographie kann jede zweidimensional periodische Anordnung von Atomen mit Einheitszellen bzw.
Kacheln (engl.: tiles) der Zahligkeit 2, 3, 4 oder 6 liickenlos bedeckt werden. Grundvoraussetzung
dafiir ist die Translationsperiodizitét, welche im Falle der quasiperiodischen Ordnung jedoch nicht

vorhanden ist.
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2.1 Beschreibung quasiperiodischer Strukturen

Dieses Problem wurde von PENROSE bereits vor der ersten Entdeckung der Quasikristalle gelost
[Pen74]: Werden zwei unterschiedlich geformte Kacheln als ,Einheitszellen* zugelassen, kann eine
Ebene liickenlos und iiberlappungsfrei bedeckt werden. Die Anordnung der Kacheln untereinan-
der folgt dabei strengen Anlegeregeln (engl.: matching rules). Das sich dabei ergebende Muster
zeigt nichtkristallographische Symmetrie bei fehlender Translationssymmetrie. Wie Abb. 2.5 zeigt,

e
36°
skinny
108°
72°
fat

Abb. 2.5: Die Einheitszellen des Penrose-Tilings werden durch zwei Rauten (skinny, fat) gebildet.

Es dekoriert die quasiperiodische Ebene liickenlos und iiberlappungsfrei.

werden fiir die Bedeckung der aperiodischen Ebene im Falle des Penrose-Tilings zwei verschiedene
Rauten verwendet. Dabei handelt es sich um eine diinne (engl.: skinny) sowie eine dicke (engl.:
fat) Raute. Beide Rauten besitzen die gleiche Kantenlinge a,; sie weisen jedoch unterschiedlich

spitze Winkel von 36° bzw. 72° auf. Ihre Symmetrie entspricht der ebenen Punktgruppe mm?2.

Bei einem wahllosen Aneinanderlegen der beiden Rauten wiirde keine quasiperiodische Anord-
nung entstehen. Immer wieder wéiren Anordnungen auffindbar, die periodische Sequenzen und
klassische Rotationssymmetrien zeigen. Um dies von vorneherein zu vermeiden, miissen bestimmte
Anlegeregeln gelten. Sie werden durch eine geeignete Markierung der Rauten realisiert. Im vor-
liegenden Beispiel sind die gegeniiberliegenden Kanten der Rauten jeweils durch einfache oder
doppelte Pfeilspitzen dekoriert, was die Symmetrie der Rauten auf die ebene Punktgruppe m re-
duziert. Die Anlegeregel lautet, dass nur von gleichen Symbolen markierte Kanten aneinander
gelegt werden diirfen. Die strenge Einhaltung dieser Vorschrift erzeugt das sogenannte perfekte
Penrose-Tiling (engl.: perfect Penrose tiling). In Abb. 2.6 ist die Markierung der Rauten sowie
ein Ausschnitt aus einem unter Einhaltung der Anlegeregeln erzeugten perfekten Penrose-Tiling
gezeigt. Die Abbildung zeigt eine weitere Eigenschaft des Penrose-Tilings: Wie die eindimensio-
nale quasiperiodische Struktur (Kap. 2.1.1) besitzt auch das zweidimensionale Penrose-Tiling eine

Selbstahnlichkeit seiner Struktur. Die gleichen Bausteine des Tilings kénnen derart miteinander

11
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Abb. 2.6: Die Anlegeregeln werden durch die Pfeile markiert: Nur Kanten gleicher Dekoration

diirfen aneinander gelegt werden. Die grau hinterlegten Rauten werden bei der Deflation in je
einen Satz dicker und diinner Rauten zerlegt. Es geschieht eine Reskalierung um den Faktor 7
(nach [Nel85]).

kombiniert oder zerlegt werden, dass wieder ein Tiling gleicher lokaler Konfiguration auf einer an-
deren Grofenskala entsteht. Auch hier wird durch Deflation bzw. Inflation (umgekehrter Vorgang)
ein um dem Faktor 7 bzw. 7! reskaliertes Muster erzeugt. Den Zustand vor der Deflation zeigen
die grau hinterlegten Rauten. Sie werden in einen entsprechenden Satz von dicken und diinnen
Rauten zerlegt. Die Kantenlingen der Rauten vor und nach der Deflation stehen im Verhéltnis

T:1.

Neben dem hier beschriebenen Penrose-Tiling existieren weitere Modelle zur Beschreibung qua-
siperiodischer Strukturen. Die Zuordnung eines Tiling-Modells zu einer quasikristallinen Struktur
ist nicht eindeutig, da ihr eine unendliche Anzahl an Quasigittern zugeordnet werden konnen.
Am Beispiel einer atomar aufgelosten z-Kontrast-STEM-Aufnahme der dekagonalen Phase Al3Ni
kann dies deutlich gemacht werden [Abe02]. Die Abbildung zeigt die Dekoration der Ebene mit
dem Gummelt-Dekagon sowie mit dem HBS-Tiling (engl.: hexagon boat star). Mit dem Modell
des Gummelt-Dekagons hat GUMMELT gezeigt, dass dies auch unter Verwendung einer einzigen
Kachelart gelingt (Abb. 2.7). Dies funktioniert allerdings nur, wenn Uberlappungen maoglich sind.
Die Anlegeregeln sind hier so gewéhlt, dass sich benachbarte Zehnecke zu einem gewissen Teil
iberschneiden [Gum96]. Im Falle des HBS-Tilings wird die Ebene mit drei verschiedenen Kacheln
dekoriert [Kra03].

Vertex-Konfigurationen

Den Bezug zwischen einem Tiling-Muster und der atomaren Struktur eines Quasikristalls erkennt

man, wenn man die Eckpunkte des Tilings als die Atompositionen der bedeckten Ebene betrachtet.

12



2.1 Beschreibung quasiperiodischer Strukturen

Abb. 2.7: Die dekagonale Phase Al3Ni in atomarer Aufldsung (z-Kontrast-STEM-Aufnahme). Die
Anordnung der Atome kann neben dem Gummelt-Dekagon-Modell (G) auch mit dem HBS-Tiling-
Modell (H, B, S) dekoriert werden (Bildbreite 10 nm).

Ersetzt man die Anlegeregeln durch interatomare Wechselwirkungen, kann man zu einem ersten
Wachstumsmodell fiir Quasikristalle gelangen. Das Modell des Penrose-Tiling eignet sich im Be-
sonderen zur Beschreibung axialer Quasikristalle, welchen die Stapelung quasikristallin geordneter
Ebenen entlang einer einzigen periodischen Achse gemein ist. Die sogenannten Vertices bilden fiir
sich ein quasiperiodisches Punktmuster. Alle Punkte dieses Musters lassen sich durch Linearkom-
bination der (4+41) Basisvektoren ganzzahlig indizieren. Die Vektoren sind parallel zu den Kanten

der Rauten orientiert.

Unter Einhaltung der Anlegeregegeln ergeben sich beim Penrose-Tiling acht unterschiedliche
Moglichkeiten zur Kombination der beiden Kacheltypen um eine gemeinsame Ecke. Damit sind
acht Vertexkonfigurationen definiert, welche in Abb. 2.8 dargestellt sind. Aus diesem endlichen

Satz von erlaubten Vertexkonfigurationen lassen sich lokale Anlegeregeln ableiten.

Zum naheren Verstidndnis sind die von INGERSENT eingefiihrten Definitionen hilfreich [Ing91]:

1. starke Anlegeregeln erzwingen ein quasiperiodisches Tiling

2. perfekte Anlegeregeln erzwingen ein Tiling einer einzigen LI-Klasse (LI-Klasse: lokal iso-
morphe Klasse; jeder endliche Ausschnitt des Tilings lésst sich im unendlich grofsen Tiling

wiederfinden)

3. lokale Anlegeregeln erzeugen aus einem endlich grofien Ausschnitt eines Tilings durch Anlegen

von Kacheln ein unendlich grofes Tiling

13
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Abb. 2.8: Die acht erlaubten Vertexkonfigurationen des 2d-Penrose-Tilings. Aus ihnen lassen sich

die Anlegeregeln ableiten (nach [Soc91]).

Unter Beriicksichtigung dieser Definitionen kann man ersehen, ob aus den gegebenen Bausteinen
ein perfektes quasiperiodisches Tiling erzeugt werden kann und den Anlegeregeln eine Bedeutung

im Sinne der interatomar wirkenden Kriéfte fiir das Wachstum eines Quasikristalls zukommt.

Die Anwendung der Definitionen zeigt, dass es sich bei dem in Abb. 2.6 gezeigten Penrose-
Tiling um perfekte Anlegeregeln aber nicht um lokale Wachstumsregeln handelt. Deutlich wird
dies bei dem Versuch ein Tiling allein anhand der Anlegeregeln aufzubauen: Es treten Vertex-
konfigurationen auf, welche die Orientierung der néchsten anzulegenden Kacheln erzwingen. Diese

Konfigurationen werden als forced edges bezeichnet (Abb. 2.9) [Soc91]. Im weiteren Verlauf tre-

9 7

Abb. 2.9: An den forced edges gibt es nur eine Moglichkeit zum Anlegen weiterer Kacheln (nach
[Soc91]).

ten auch unter strenger Einhaltung der Anlegeregeln Konfigurationen auf, die zwei Mo6glichkeiten

zum Anlegen einer weiteren Kachel geben. Solche Stellen werden als sogenannte marginal edges
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2.1 Beschreibung quasiperiodischer Strukturen
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Abb. 2.10: Die marginal edges bieten zwei Moglichkeiten zur Anlagerung einer weiteren Kachel.

Falsches Anlegen fiihrt zu einem Baufehler (phason disorder) (nach [Soc91]).

bezeichnet und sind in Abb. 2.10 dargestellt. Wird hier die néchste Kachel falsch orientiert an-
gelegt, entsteht ein Phasonen-Unordnung genannter Baufehler (siehe 2.1.3). Auf das Wachstum
eines realen Quasikristalls iibertragen wiirde dies bedeuten, dass ein nicht passendes Atom bzw.
atomarer Cluster angelagert wird [Soc91]. Beim weiteren Anlegen von Kacheln geméf der Anlege-
regeln stoft man auf Vertexkonfigurationen, welche die Fortfithrung des Tilings nach den Regeln
fiir forced edges nicht ermoglichen. Solche Konfigurationen werden als tote Aufenréinder (engl.:

dead surfaces) bezeichnet.

An den dead surfaces ist das ,Weiterwachsen des Tilings gehemmt. Es kann jedoch durch das
Anlagern bestimmter Kombinationen von Kacheln, was mit Verletzungen der Anlegeregeln verbun-
den ist, wieder fortgesetzt werden. Dazu kénnen an den Ecken der dead surfaces, die als marginal
betrachtet werden kénnen, sogenannte 72°-tiles angelegt werden. Sie bieten ihrerseits forced edges
und ermdglichen forced growth bis zum Erreichen der nichsten dead surfaces, wo sich der Vor-
gang wiederholt. Die Situation an einem durch dead surfaces begrenzten Tiling ist in Abb. 2.11
dargestellt. Die flinf md&glichen Konfigurationen an den Ecken der toten Aufenridnder sind mit
Winkelangaben abgebildet. Es kommen ausschiefilich Vertexkombinationen vor, deren Winkel ein
ganzzahliges Vielfaches von 36° bzw. 72° bilden. Auf der rechten Seite ist ein Wurmsegment (engl.:
worm) eingefiigt. Diese Rautenkombination nimmt im Penrose-Tiling eine besondere Stellung ein.
Ein Wurm ist eine Struktur, in der alle Rauten zueinander parallele Kanten aufweisen. Sie treten als
unregelméifige Streifen auf und markieren dquidistante Linien mit einem Abstand d im Penrose-
Tiling. Die Linien treten in Form von fiinf Systemen auf, die sich unter einem Winkel von 72°
schneiden (Abb. 2.12). Damit besitzt das System eine langreichweitige fiinfzéihlige Orientierungs-
symmetrie. Den Streifen kommt im zweidimensionalen Quasigitter eine vergleichbare Bedeutung
zu wie den Netzebenen in einem klassischen Kristall. Sie sind fiir die Entstehung scharfer Reflexe
im Beugungsbild verantwortlich. Zudem treten im Penrose-Tiling regelméfiige Zehnecke auf. Sie
entsprechen einander in ihrer Orientierung. Jedes Zehneck besteht aus jeweils fiinf dicken und
diinnen Rauten. Eine weitere Symmetrieeigenschaft des Penrose-Tilings ergibt sich daraus, dass
die Rauten nur Winkel aufweisen, welche ganzzahlige Vielfache von 36° darstellen. So weisen die

Kanten der Rauten zu regelméfigen Zehnecken [Nel85].

Beginnt das Wachstum eines Tilings an speziellen Kernen, so wird die Bildung von toten Au-
fsenrdndern vermieden. Ein solcher Kern ist z.B. das Decapod. Es verletzt selbst die Anlegeregeln,

bietet aber nur forced edges an seiner Aufenseite und erzwingt so ein Tiling ohne weitere dead
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Abb. 2.11: Ein Cluster eines Penrose-Tilings ist durch dead surfaces begrenzt. Durch Anlegen
von 72°tiles an die Ecken der dead surfaces werden forced edges generiert; sie erméglichen weiteres
Anlegen und Wachsen (nach [Soc91]).
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Abb. 2.12: Drei regelméfige Zehnecke sind hervorgehoben (links). Sie zeigen die gleiche Orien-
tierung. Ein System #dquidistanter Linien im Penrose-Tiling ist markiert (rechts). Es wird durch

gleichorientierte Wiirmer bestimmt. Fiinf solcher Systeme schneiden sich unter 72° (nach [Nel85]).
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2.1 Beschreibung quasiperiodischer Strukturen

surfaces. Das Tiling kann unendlich wachsen. Das Innere des Decapod kann allerdings nur unter
Verletzung der Anlegeregeln gefiillt werden (nach [Soc91]). In Abb. 2.13 ist ein solches Decapod
gezeigt.

Abb. 2.13: Das Decapod ist ein Kern fiir das Wachstum eines Tilings ohne dead surfaces (nach
[Soc9l1]).

Penrose-Tiling vs. random tiling

Als alternatives Modell zum Penrose-Tiling und seiner strengen Reglementierung fiihrten ELSER
und HENLEY das random tiling (Zufallsparkettierung) ein [Els85, Hen88]. Ein random tiling wird
erzeugt, indem die Kacheln an ihren Eckpunkten aneinander gelegt werden oder in einem Penrose-
Tiling eine Reihe von Flips (siche 2.1.3) durchgefiihrt werden. Eine weitere Vorschrift exisitiert
nicht. Dadurch besitzt das so entstandene Muster einen geringeren Ordnungsgrad als das des
Penrose-Tilings, welches auch deterministisches Tiling-Modell genannt wird. Als Folge kénnen fiir
das Beugungsbild eines Quasikristalls nach dem random tiling-Modell endliche Halbwertsbreiten
der Reflexe erwartet werden. Zudem besteht es nicht mehr ausschlieflich aus Bragg-Reflexen; es

zeigen sich auch Phdnomene diffuser Streuung.

Energetisch betrachtet besitzt das random tiling eine grofsere Entropie S als das deterministische
Penrose-Tiling, dessen Entropie gleich Null ist. Daher ist die GiBBS’sche Freie Enthalpie G =
H — T - S eines dem random tiling entsprechenden Quasikristalls durch den entropischen Beitrag
T-S vermindert. Der Grad der Verminderung steigt mit der Temperatur 7', wonach ein Quasikristall
nach dem random tiling-Modell entropisch stabilisiert sein kann [Hol94].

Das deterministische Tiling-Modell und das random tiling-Modell stehen in der Diskussion um

die Beschreibung realer quasikristalliner Phasen in Konkurrenz. Fiir das random tiling-Modell ste-
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2 Quasikristalle

hen die Beobachtungen einiger nur bei hohen Temperaturen stabiler Quasikristalle zur Verfiigung.
Sie zerfallen beim Abkiihlen in eine kristalline Phase [Dub91, Hir91]. Die experimentellen Beobach-
tungen dazu wurden allerdings in nur einer kleinen Zahl von Legierungssystemen gemacht, und es
hat aus heutiger Sicht nicht den Anschein, dass der Zerfall in allen quasikristallbildenden Systemen
auftritt. Bei eigenen Ziichtungsexperimenten im System d-Al-Co-Cu konnte die Beobachtung von
GRUSHKO bestétigt werden, dass das Existenzgebiet der dekagonalen Phase mit sinkender Tempe-
ratur wandert bzw. sich einengt [Gru93, Mei06]. N&heres hierzu siche Kap. 4.3 (Ternére Systeme,

Al-Co-Cu).

3d-Penrose-Tiling

Die Erweiterung der Methode zur dreidimensionalen Parkettierung quasiperiodischer Anordnungen
lieferten DE BRULIN [Bru81, Bru8la] und KRAMER [Kra82|. Mit einem optischen Beugungsexpe-
riment konnte MACKAY zeigen, dass das Fourier-Spektrum einer Penrose-Parkettierung diskrete
Maxima zeigt [Mac82]. Das entstandene Beugungsbild entsprach keiner der kristallographischen
Ebenengruppen. Hier wird ein sechsdimensionaler hyperkubischer Raum mit dem dreidimensiona-
len physikalischen Raum geschnitten [Ste99a].

Entsprechend dem Aufbau eines zweidimensionalen Quasigitters (Penrose-Tiling) gelingt auch
der Aufbau eines dreidimensionalen Quasigitters unter Verwendung von zwei verschiedenen Bau-
elementen. Nach der von KRAMER und NERI vorgeschlagenen Methode wird ein Quasigitter mit
ikosaedrischer Symmetrie aus zwei verschiedenen Rhomben aufgebaut [Kra84]. Dieses Modell wird
auch 3d-Penrose-Tiling oder Ammann-Tiling genannt und ist das dreidimensionale Analogon zum
2d-Penrose-Tiling [Yam88|. Die Einheitszellen werden aus Rhomboedern mit Winkeln von 63.47°
und 116.53° gebildet. Beide Rhomboeder haben die gleiche Kantenlénge a,.. Sie werden als dickes
und flaches Kramerpolyeder bezeichnet (Abb. 2.14); ihre Volumina stehen im Verhéltnis 7 : 1.

/N

63.47°

. 116.53°

dick flach

Abb. 2.14: Das dicke und das flache Kramerpolyeder in perspektivischer Ansicht. Sie besitzen

die gleiche Kantenldnge a,..
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2.1 Beschreibung quasiperiodischer Strukturen

Aus der Kombination von jeweils zehn dicken und flachen Kramerpolyedern entsteht ein Rhom-
bentriakontaeder. In Abb. 2.15 ist seine rdumliche Darstellung gezeigt. Es besitzt ikosaedrische

Symmetrie und ist die 3d-Entsprechung des 2d-Penrose-Tiling.

?s
Ny

Abb. 2.15: Fiir das dreidimensionale Penrose-Tiling gilt das Rhombentriakontaeder mit seiner iko-
saedrischen Symmetrie als Akzeptanzvolumen. Es ist aus jeweils zehn dicken und flachen Kramer-

polyedern aufgebaut.

2.1.3 Phononen und Phasonen

Quasikristalle unterscheiden sich von periodischen Strukturen im atomaren Aufbau. Mit den so
genannten Phasonen besitzen sie zuséitzliche Freiheitsgrade und zeigen Eigenheiten unter mecha-

nischer Beanspruchung und bei Transportvorgédngen.

Phononen

Aus Verzerrungen des héherdimensionalen Gitters, aus welchem durch Projektion die Struktur des
Quasikristalls gewonnen wird, resultieren Phononen und Phasonen. Bei Verzerrungen in Richtung
des Parallelraumes E|| handelt es sich um Phononen. Im Streifenprojektionsformalismus kann man
anschaulich erkennen, dass hier die Linge der Segmente, nicht aber deren Abfolge, variiert wird.
Bei phononischen Verzerrungen handelt es sich demnach bei periodischen Kristallen wie auch bei

Quasikristallen um Verzerrungen des Kristallgitters.

Phasonen
Bei einer Verzerrung des Orthogonalraumes E| kommt es vor, dass ein Gitterpunkt nicht mehr

von dem Akzeptanzbereich erfasst wird und dafiir ein neuer Punkt darin zu liegen kommt. In

Abb. 2.16 ist dieser Vorgang dargestellt. Daraus resultiert eine Vertauschung der Reihenfolge der
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2 Quasikristalle

Abb. 2.16: Durch die Verzerrung des Orthogonalraumes E; in Richtung Eﬂ kommt es zu einem
Wechsel in der Reihenfolge der Sequenzen L und S.

Sequenzen: Aus einer Sequenz L-S wird jetzt die Sequenz S-L. In der lokalen Struktur dufsern
sich diese Anderungen durch vereinzelte Spriinge von Atomen auf virtuelle Leerstellen. Es kommt
zu einer Umordnung der Tiling-Elemente, und es treten Vertex-Konfigurationen auf, welche im
idealen Penrose-Tiling verboten sind. Dabei werden die Anlegeregeln des Gitteraufbaus aus unter-
schiedlichen Einheitszellen (s. Abb. 2.6) verletzt, was die Quasiperiodizitit stort. In Abb. 2.17 ist
dieser Vorgang gezeigt. Es entsteht eine strukturelle und chemische Unordnung im Quasikristall.
Aus dem idealen Tiling wird ein random tiling. Dieser Freiheitsgrad wird Phason genannt und der
Sprungprozess wird als Phason-Flip bezeichnet. Treten Phason-Flips in grofer Konzentration auf,
spricht man von Phasonen-Unordnung (engl.: phason disorder). Sie kénnen einzeln (als random
phasons) oder konzentriert in Form von Reihen (worms) oder Ringen (wheels) auftreten. Durch
Diffusion an die Oberfliche oder in Hohlrdume kann die Unordnung wieder riickgéngig gemacht
werden (retiling). An realen Quasikristallen wurde mittels hochauflésender Elektronenmikroskopie

die Existenz von Phasonen nachgewiesen [Wol93].

2.2 Approximanten

Wahlt man in dem in Kap. 2.1.1 beschriebenen Projektionsformalismus zur Erzeugung eines qua-
siperiodischen Gitters eine rationale Steigung m deren Wert nahe 7 liegt, so erhélt man ein peri-
odisches Gitter mit groffer Translationsperiode. In diesem Fall spricht man von einem rationalen
Approximanten. Wird die Steigung als eine Folge rationaler Niherungen an 7 gewéhlt, so erhilt

man eine periodische Sequenz, in der man die Elemente (S und L) wiederfinden kann, wie sie auch
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2.2 Approximanten

Abb. 2.17: Beim Sprung eines Atoms auf eine virtuelle Leerstelle (grau) kommt es zu einer
Umordnung der Tiling-Elemente. Durch den Phason-Flip springt der innere Vertex (<) auf eine
neue Position und es ensteht eine fiir das ideale Penrose-Tiling verbotene Vertex-Konfiguration
(rechts).

in der quasiperiodischen Sequenz auftreten. Je besser die rationale Ndherung der Steigung an 7
liegt, umso grofer wird die Periode der Sequenz: Sie approximiert immer ndher an die quasipe-
riodische Struktur. Die Steigung m wird dabei aus dem Quotienten zweier aufeinanderfolgender
Fibonacci-Zahlen p und ¢ gebildet (Gl 2.1):

(2.3)

RS

mit
¢=F, uwdp=F, (2.4)
Entsprechend der Folge der Fibonacci-Zahlen F,, (Tab. 2.3) ergibt sich eine Folge von Briichen,

welche gegen den Goldenen Schnitt T als Grenzwert strebt:

1235813

Demzufolge gilt fiir die quasiperiodische Struktur, dass sie einen Grenzwert in einer Abfolge pe-
riodischer Strukturen mit immer grofer werdenden Einheitszellen darstellt. Der Quasikristall und
sein rationaler Approximant besitzen im Grenzfall dasselbe zweidimensionale reziproke und direkte
Gitter.

Strukturell stehen Quasikristall und Approximant iiber einen sogenannten linear phason strain
miteinander in Beziehung. Es handelt sich dabei um eine Verzerrung entlang des senkrechten Rau-
mes V| bzw. um eine Rotation des physikalischen Raumes gegen den héherdimensionalen Raum
des Quasikristalls. Dies bewirkt eine Umwandlung des Quasikristalls in einen periodischen Appro-
ximanten [Li90]. In vielen Phasendiagrammen quasikristallbildender Systeme findet man kristalline
Approximanten mit grofsen Einheitszellen und einer Zusammensetzung dhnlich der quasikristalli-
nen Phase. Sie zeigen eine dhnliche lokale Ordnung wie der entsprechende Quasikristall, da sie aus
den gleichen atomaren Clustern aufgebaut sind [Fis00]. Aufierdem zeigen sie dhnliche physikalische
Eigenschaften. Wegen ihrer Translationsperiodizitédt in allen drei Raumrichtungen bei &hnlicher lo-
kaler Ordnung stellen sie ein wichtiges Hilfsmittel bei der Strukturaufklarung der Quasikristalle dar
[Ste04]. Zu dekagonalen Quasikristallen kénnen aufgrund der Gruppe-/Untergruppe-Beziehungen
orthorhombische, monokline und trikline Approximanten auftreten. Als Beispiel sind die geometri-

schen Beziehungen zwischen einem dekagonalen Quasikristall und seinem orthorhombischen Ap-
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2 Quasikristalle

proximanten genannt. Die Gitterparameter des orthorhombischen <p/q, r/s>-Approximanten be-
rechnen sich wie folgt [Ste04]:
28 —7)(*p+q)

= , 2.5
a@ 5a* (2.5)
3
0y — V3—T1(1r +38) (2.6)
da*
und

az = as, (2.7)
mit <p/q, r/s> als rationales Verhéltnis der FIBONACCI-Zahlen p = F,,12, ¢ = —F,,, r = Fyrqq

und s = F,,/.

2.3 Dekagonale Quasikristalle

Die erste dekagonale Phase wurde im Jahre 1985 von BENDERSKY in dem bindren System Al-Mn
entdeckt [Ben85]. Dekagonale Quasikristalle gehdren, wie oktagonale (8-zdhlig) und dodekagonale
(12-zéhlig) Phasen, zu den axialen Quasikristallen. Thnen gemein ist ihr Aufbau aus quasiperi-
odisch geordneten Ebenen, welche entlang einer periodischen Richtung gestapelt sind. Abbildung
2.18 zeigt diese Anordnung. Die Ausschnitte aus dem Penrose-Tiling sollen die quasiperiodische

Ordnung der Ebenen andeuten. Die Kombination von zwei grundsétzlich verschiedenen Ordnungs-

Abb. 2.18: Die quasiperiodisch geordneten Ebenen sind entlang der zehnzéhligen Achse periodisch
gestapelt (perspektivische Ansicht).

prinzipien in einem Festkorper ldsst die Anisotropie physikalischer Eigenschaften besonders her-
vortreten. Die unterschiedlichen Einfliisse von kristalliner und quasikristalliner Ordnung auf diese

Eigenschaften kénnen im direkten Vergleich an einen Individuum untersucht werden.
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2.3 Dekagonale Quasikristalle

2.3.1 Indizierung

Dekagonale Quasikristalle konnen als eine Projektion ihrer Struktur im 5d-Hyperraum auf den 3-
dimensionalen physikalischen Raum beschrieben werden. Der 5-dimensionale Raum V = V4 @ VI
besteht aus den beiden orthogonalen Unterrdumen, dem 3-dimensionalen physikalischen bzw. par-
allelen Raum VIl und dem 2-dimensionalen Orthogonalraum V. Das 5-dimensionale direkte Gitter
wird durch die Vektoren

cos(2mi/5) — 1

sin(27i/5)
2
d; = Ci=1,....4 2.8
ba; 0 ' (28)
cos(4mi/5) — 1
sin(4mi/5) .
und
0
0
ds— | 1 (2.9)
5= :
0
0
%

aufgespannt [Ste99a]. Die unterschiedlichen Aufstellungen der reziproken Basisvektoren fiir den
internen Raum VIl und den externen Raum V1 zeigt Abbildung 2.19 in perspektivischer Darstel-

lung. Bezogen auf ein kartesisches Koordinatensystem VI gilt fiir die Basisvektoren des reziproken

Abb. 2.19: Die Projektion der Basisvektoren des externen Raumes VI (links) und des internen
Raumes V= (rechts).

3D-Gitters des Quasikristalls:

i i
al =al (cos (%) sin <§> 0>; i=0,...,4 (2.10)

al = az(0,0,1). (2.11)

und
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2 Quasikristalle

In der klassischen Kristallographie kann jeder reziproke Gittervektor H ganzzahlig indiziert
werden:
H = haj + kaj + la3 (2.12)

Dadurch ist eine Richtung [hkl] beschrieben, welche die Normale der Netzebene (hkl) ist. Die Be-
schreibung der quasiperiodischen Ebene im dekagonalen Fall gelingt mit fiinf (4-+1) Basisvektoren.
Aus der Vorgabe der Symmetrierichtungen im Beugungsbild werden die Basisvektoren gewéhlt.
Jeweils parallel zu den zehn (2 x 5) 2-zahligen Achsen liegen die Basisvektoren af (i = 0,...,4),
wobei sich der fiinfte Vektor

8 — —(aj+a+aj+a)) (2.13)

aus der Linearkombination der ersten vier linear unabhéngigen Basisvektoren ergibt. Parallel zur
10-zéhligen, periodischen Achse verlduft der Basisvektor af. Die Linge des Basisvektors af ent-
spricht der Translationsperiode, mit der die quasiperiodischen Ebenen gestapelt sind. Insgesamt
konnen die Reflexe eines dekagonalen Quasikristalls mit fiinfgliedrigen Indices {hihohshghs} voll-
stdndig indiziert werden. Der periodische Basisvektor aj bzw. [00001] steht senkrecht auf der qua-
siperiodischen Ebene. Der Zusammenhang zwischen den Basisvektoren des externen Raumes VI
und der fiinfgliedrigen Indizierung ist in Abbildung 2.20 grafisch dargestellt. Die stereographische

[10000]
[01000]
[00001] _
SN [11110]
ay = '(a1 ta, ta; *a, )
[00100]
[00010]

Abb. 2.20: Beziehung der fiinf Basisvektoren der quasiperiodischen Ebene (links) zur Indizierung

(rechts). Der Basisvektor aj steht senkrecht auf der Zeichenebene.

Projektion der Symmetrieelemente der dekagonalen Kristallklasse %%% ist in Abb. 2.21 gezeigt.
In der quasiperiodischen Ebene verlaufen zwei Séatze symmetrisch nicht dquivalenter zweizahliger
Drehachsen. Sie wiederholen sich nach 36° (symmetrisch dquivalent) bzw. 18° (symmetrisch nicht
dquivalent), was schon in Abb. 2.20 dargestellt wurde. Senkrecht zu jeder der zweizéhligen Achse
verlduft eine Spiegelebene. Die zehnzéhlige Drehachse steht senkrecht auf der von den zweizéhli-
gen Achsen aufgespannten Ebene, welche selbst eine Spiegelebene ist. Die Richtungen der direkten
Basisvektoren werden durch den Verlauf der reziproken Basisvektoren bestimmt (vgl. Abb. 2.19)

und sind die Basis fiir die Indizierung im dekagonalen System. Das Stereogramm zeigt die Lagen
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2.3 Dekagonale Quasikristalle

der moglichen morphologischen Formen in dieser Kristallklasse. Neben einer allgemeinen Form
konnen sechs spezielle Formen auftreten. Das morphologische Auftreten der allgemeinen Form d’
sowie der speziellen Formen d, ¢’ und b’ (Abb. 2.21) bedeutet, dass Flidchen ausgebildet werden,
welche die periodische sowie eine quasiperiodische Richtung gleichzeitig schneiden. Damit liegen
zwei grundsétzlich verschiedene Ordnungsprinzipien in einer Fliache vor, was mit dem bisherigen
Verstdndnis vom Aufbau morphologisch auftretender Flédchen im Sinne dicht gepackter Netzebenen
nicht vereinbar ist. Hier versucht das Prinzip der inclined net planes in Abschnitt 2.4 eine Erkla-

rung zu geben. Ein Koérper bestehend aus den Formen des dekagonalen Prismas {10000} und des

C‘b_‘d fal*

Allgemeine Form

d" {hihohshshs} didekagonale Dipyramide
spezielle Formen

d {hih2hshs0}  didekagonales Prisma

¢ {h10h30hs} dekagonale Dipyramide
b {h1000hs5} dekagonale Dipyramide

{10100} dekagonales Prisma
{10000} dekagonales Prisma
a {00001} Pinakoid

Abb. 2.21: Stereographische Projektion und mogliche morphologische Formen der Kristallklasse
102 2

mmm’

Pinakoids {00001} entspricht der Kristallklasse 10/mmm und ist in Abb. 2.22 schematisch gezeigt.
Die symmetrisch nicht dquivalenten Richtungen [10000] und [10100] spannen die quasiperiodische
Ebene auf. Sie entsprechen den beiden unterschiedlichen zweizéhligen Achsen. Senkrecht verlauft
die periodische Stapelrichtung in Richtung [00001].

Durch einfache Linearkombination kann jeder reziproke Gittervektor H als ganzzahliges Viel-

faches der Basisvektoren a; dargestellt werden:
H= hla*{ + h2a§ + hga§ + h4az + h5a§ (2.14)

Analog zur klassischen Kristallographie (Gl. 2.12) wird so eine Richtung [h1hohshyhs| beschrieben,
welche die Normale einer Netzebene (hihohghahs) ist.

Im Beugungsbild zeigen dekagonale Quasikristalle entlang der periodischen, zehnzéhligen Rich-
tung die ebene Symmetrie 10mm. Entlang der beiden symmetrisch nicht &quivalenten zweizahli-
gen Richtungen kann jeweils eine ebene Symmetrie 2mm beobachtet werden. Aufgrund der zehn-
zéhligen Rotationssymmetrie wiederholen sie sich nach 36°. Die beiden S&tze symmetrisch nicht
dquivalenter zweizéhliger Drehachsen sind gegeneinander um 18° verdreht. Daraus ergibt sich fiir

dekagonale Quasikristalle eine holoedrische Symmetrieklasse 10/mmm, was der Laue-Symmetrie
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2 Quasikristalle

A [00001]

[10000]

Abb. 2.22: Dekagonale Quasikristalle als eine periodische Stapelung quasiperiodischer Ebenen
(angedeutet durch den Ausschnitt aus einem Penrose-Tiling). Die angegebenen Richtungen spannen

das dekagonale Kristallsystem auf.

dieser Klasse entspricht. Das vollstindige Symbol fiir diese nichtkristallographische Punktsymme-
2.

= sie besitzt ein Inversionszentrum.

: 10 2
triegruppe lautet =

In Abbildung 2.23 sind typische Elektronenbeugungsdiagramme eines dekagonalen Al72CogNijg-
Quasikristalls (QX99) wiedergegeben. Nebenstehend sind Zeichnungen eines idealisierten dekago-
nalen Quasikristalls in den Orientierungen entsprechend der Einstrahlrichtungen der Beugungs-
diagramme dargestellt. Die idealisierten Kristallzeichnungen zeigen die an geziichteten Kristallen
morphologisch aufgetretenen Formen (siche Tab. 2.4) und sollen dem Leser als Orientierungshilfe
dienen. Die obere Abbildung zeigt das Beugungsdiagramm der quasiperiodisch geordneten Ebe-
ne mit der ebenen Symmetrie 10mm, die Einstrahlrichtung ist parallel der zehnzdhligen Achse
[00001]. In der unteren Abbildung sieht man das Beugungsdiagramm unter der Einstrahlrichtung
parallel der quasiperiodischen Achse [10000]. Man erkennt die Zweizédhligkeit der Orientierung und
die ebene Symmetrie 2mm. Aus den Abstédnden der ebenen Reflexreihen ergibt sich die Translati-
onsperiode entlang der zehnzdhligen Achse. Alle Reflexe konnen ganzzahlig indiziert werden. Die
Wahl der Basis ist jedoch nicht eindeutig. Durch die Invarianz gegeniiber der Multiplikation mit

einer Potenz von 7 besteht ein Freiheitsgrad in der Indizierung.
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2.3 Dekagonale Quasikristalle

Abb. 2.23: Elekronenbeugungsbilder eines dekagonalen Aly3CogNijg-Quasikristalls (QX99).
Oben: Aufnahme || [00001]; unten: Aufnahme || [10000]. Die idealisierten Darstellungen zeigen
unterschiedliche Formen von morphologischer Bedeutung entsprechend der Orientierung der Beu-
gungsbilder (Aufnahmen: P. Schall, FZ Jiilich).
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2 Quasikristalle

2.3.2 cluster packing

Aus der fiinfdimensionalen Strukturaufkldrung an d-AlCoNi von STEURER et al. ist der Aufbau der
Struktureinheiten fiir diesen Quasikristalltypus bekannt [Ste93]. Aufgrund der fehlenden Translati-
onsperiodizitit kann hier keine atomare Ordnung einer einzelnen Einheitszelle beschrieben werden.
Als Baueinheit wurde eine zweilagige Anordnung von Atomen parallel der quasiperiodischen Ebene
gefunden. Die lokale Anordnung innerhalb dieser beiden Ebenen ist identisch, sie sind jedoch um
einen Winkel von 36° gegeneinander verdreht und um einen Betrag von ca. 2 A entlang der periodi-
schen Achse [00001] verschoben. Aus dieser Verschiebung ergibt sich eine Translationsperiode der
zehnzéhligen Achse von ca. 4 A. Die systematische Ausléschung von BRAGG-Reflexen der Form
hihohshihs = 2n+1 (0000hs : hy = 2n+ 1) weisen auf das Vorhandensein einer ¢-Gleitebene und
einer 105-Schraubenachse hin, woraus auf die dekagonale Raumgruppe P% %% geschlossen werden
kann. Aus der Stapelung der quasiperiodisch geordneten Ebenen entlang einer periodischen Achse
ergibt sich ein sdulenartiger Aufbau mit der Stapelfolge ... ABAB ... der dekagonalen Quasikristal-
le, wobei diese Sdulen als Cluster bezeichnet werden. Der Durchmesser der Sdulen wurde mit ca. 20
A bestimmt. In Abb. 2.24 ist eine schematische Darstellung in Auf- und Seitenansicht eines Clusters
gezeigt. Mit den verschieden Grauténen sind hier die unterschiedlichen Positionen von Aluminium
(vier Positionen) und der Ubergangsmetalle Cobalt und Nickel (TM; und TM,) angezeigt. Eine

Zuordnung kann bei [Fer04] gefunden werden. Abhéngig von der Stéchiometrie® weisen die einzel-

o> w >

Abb. 2.24: Auf- und Seitenansicht eines Clusters. Die Stapelfolge der Cluster-Lagen entspricht
...ABAB ... (aus [Fer04]).

nen Cluster-Lagen eine fiinfzihlige Rotationssymmetrie oder eine Spiegelsymmetrie auf [Yan01].
Wie die chemische Ordnung die Symmetrie der einzelnen Cluster-Lagen beeinflusst, ist in Abb.
2.25 wiedergegeben. Im ternidren Phasendiagramm des Systems Al-Co-Ni sind in Abhéngigkeit von
der Stoéchiometrie acht unterschiedliche strukturelle Modifikationen bekannt. Eine Ubersicht ist in
Absch. 4.2 (ternére Systeme, Al-Co-Ni) gegeben. Die zehnzéhlige Rotationssymmetrie der Cluster

ergibt sich aus der Projektion der einzelnen Lagen entlang der 105-Schraubenachse. Der Aufbau der

Shier als Synonym fiir die chemische Ordnung
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2.3 Dekagonale Quasikristalle

Abb. 2.25: Einfluss der chemischen Ordnung auf die Eigensymmetrie der Cluster-Lagen. Ohne
chemische Ordnung (50% Al, 50% TM im inneren Ring) besteht eine zehnzéhlige Rotationssymme-
trie (links). Unter vorherrschender chemischer Ordnung ist die Eigensymmetrie zu einer fiinfzihli-
gen Rotationssymmetrie (Mitte) oder einer Spiegelsymmetrie (rechts) erniedrigt. Symbole: kleine
Kreise: Al, grofe Kreise: TM (nach [Yan01]).

Struktur ist isotyp zu der von d-AlgsCo15Cusg, wobei beide dekagonale Strukturen lokale Ahnlich-
keiten zu der Struktur des monoklinen Approximanten m-Al;3Co4 zeigen [Ste93]. Die Dekoration
der Cluster-Lagen kann mit dem zweidimensionalen Penrose-Tiling (Absch. 2.1.2) beschrieben wer-
den. So kénnen die Cluster-Ebenen als Ausschnitte eines rhombischen Penrose-Tilings mit einer
Kantenléinge a, von ca. 2.5 A betrachtet werden. Die Vertices der Rhomben sind dabei mit den
Atomen der Cluster-Ebene dekoriert; in einigen Féllen findet man auch die Diagonalen mit Atomen
besetzt. An den zuvor genannten Beispiel von STEURER et al. ist dies in Abb. 2.26 veranschau-

licht. Ebenso ist das Modell des Gummelt-Dekagon geeignet, die Dekoration der Cluster-Lagen

Abb. 2.26: Projektion der Struktur von d-Al7gNij5Co1s und Ausschnitt aus dem rhombischen
Penrose-Tiling mit einer Kantenliinge von ca. 2.5 A. Hier sind die Kanten der Rhomben nicht mit
Atomen dekoriert (aus [Ste93]).
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zu beschreiben. Die Uberlappungsregeln (Absch. 2.1.2) zeigen die gegenseitige Durchdringung der
Cluster. Als experimenteller Nachweis gelten atomar aufgeloste HRTEM-Abbildungen [Abe02]. In
Abb. 2.27 ist die Dekoration der Cluster-Sdulen mit dem Motiv des Gummelt-Dekagon gezeigt.
Die Uberlappungsregeln entsprechen der gegenseitigen Durchdringung der Cluster.

Abb. 2.27: Atomar aufgeloste HRTEM-Aufnahme. Die Cluster-Saulen sind mit dem Gummelt-
Dekagon dekoriert. Bildbreite ~ 100 A (aus [Abe02]).
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2.3 Dekagonale Quasikristalle
2.3.3 inclined net planes

Die Struktur periodischer Kristalle ldsst sich als unendliche Stapelung einer Anzahl N unter-
schiedlicher Gitterebenen (hkl) mit periodischem Gitterebenen-Abstand dpx; beschreiben. Jeder
einzelne Satz dieser Gitterebenen enthélt dabei den Satz an Translationsoperationen eines der n
Atome der Einheitszelle. Die Atome einer einzelnen Gitterebene besetzen die Gitterpunkte eines 2d-
Untergitters des Kristallgitters. Es gilt die Beziehung, dass mit steigendem dj; die Belegungsdich-
te der Gitterebene (hkl) mit Gitterpunkten zunimmt, da die Dichte p iiber den gesamten Kristall
konstant bleiben muss. Damit nimmt auch die Intensitét des ihr zugehorigen BRAGG-Reflexes hkl
zu. Im Allgemeinen gilt, dass den am dichtest besetzten Gitterebenen eine grofse morphologische

Bedeutung zukommt und diese als morphologische Flachen auftreten kénnen [Don37|.

Da bei Quasikristallen die Translationsperiodizitidt des Gitters in mindestens einer Raumrich-
tung nicht gegeben ist, konnen hier Gitterebenen unter den Voraussetzungen wie sie fiir klassische
Kristallgitter gelten, nicht existieren. In ikosaedrischen Quasikristallen des Systems Al-Mn-Pd
wurden von BOUDARD et al. Stapelungen von dicht besetzten Ebenen gefunden. Diese, den Git-
terebenen dhnliche Ebenen, zeigen jedoch einen nicht konstanten interplanaren Abstand; er va-
rilert in einer quasiperiodischen Sequenz [Bou92]. Gleiches gilt fiir dekagonale Quasikristalle: Tm
Penrose-Tiling kann ein Satz aus fiinf symmetrisch dquivalenten Linienscharen beobachtet werden,
welche sich jeweils unter einem Winkel von 72° schneiden (vergl. Abb. 2.12). Die interplanaren
Absténde dieser so genannten Ammann-Linien folgen ebenfalls einer quasiperiodischen Sequenz
[Lev86]. In Beugungsexperimenten von STEURER et al. an dekagonalen Quasikristallen der Zu-
sammensetzung Al7; CoyNise konnten eine Reihe starker Strukturamplituden H bestimmt werden
[Ste01]. Eine Auflistung der stérksten gefundenen Strukturamplituden ist in Tab. 2.4 wiederge-
geben. Mit der Indizierung konnte gezeigt werden, dass ihre starken BRAGG-Reflexe von dicht
besetzten Ebenen stammen, welche beziiglich der zehnzéhligen, periodischen Achse geneigt sind.
Aus der Wachstumsmorphologie dekagonaler Quasikristalle kennt man schon lange die ausgepragte
Wachstumsanisotropie. Wahrend das Wachstum in periodischer Richtung schnell verlauft, ist es
senkrecht dazu, in Richtungen der quasiperiodischen Achsen stark gehemmt. Daraus resultiert ein
nadeliger Wachstumshabitus dekagonaler Quasikristalle. Die Nadeln treten als Form des dekagona-
len Prismas auf und zeigen neben dem eigentlichen dekagonalen Prisma {10000} auch das Pinakoid
{00001}. In Abb. 2.28 ist die Morphologie von dekaprismatischen Al-Co-Ni-Nadeln gezeigt. Sie zei-
gen eine Reihe deutlicher, gegen die zehnzihlige Prismenachse [00001] geneigte Facetten, welche
unterschiedlichen Pyramidenformen entsprechen. Sie schneiden gleichzeitig die quasiperiodischen
Achsen und die periodische Achse und stellen einen Beweis fiir die Existenz geneigter Fléchen in
dekagonalen Quasikristallen dar. Mit ihrem Auftreten ist die Relevanz und morphologische Bedeu-
tung der geneigten Netzebenen gezeigt. In Tabelle 2.4 sind die im Beugungsexperiment bestimmten
Strukturamplituden |F(H)| wiedergegeben. Zu den beztiglich der zehnzéhligen Achse [00001] ge-
neigten Netzebenen sind die Winkel der Fldchennormalen als Poldistanz p angegeben.
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2 Quasikristalle

Abb. 2.28: Wachstumsmorphologie von dekaprismatischen Al-Co-Ni-Nadeln. Es treten zahlreiche
geneigte Flachen auf (aus [Ste01], alle Bilder A.P. Tsai).

Reflex  Strukturamplitude Poldistanz morphologische Entsprechung

H F(ED) ol

00002 91.9 0 Pinakoid

01101 69.4 60.4 dekagonale Dipyramide
00004 54.4 0 Pinakoid

11110 46.1 90 dekagonales Prisma
01103 46.1 30.4 dekagonale Dipyramide
11112 41.6 59.1 dekagonale Dipyramide
10010 37.6 90 dekagonales Prisma
10012 34.5 46.0 dekagonale Dipyramide
11110 28.8 90 dekagonales Prisma
11331 28.6 77.8 dekagonale Dipyramide
11112 27.7 28.5 dekagonale Dipyramide
00006 25.6 0 Pinakoid

12212 24.9 54.9 dekagonale Dipyramide
21120 24.5 90 dekagonales Prisma
12210 24.5 90 dekagonales Prisma
11114 24.2 39.9 dekagonale Dipyramide

Tab. 2.4: Strukturfaktoren starker im Beugungsexperiment bestimmter Strukturamplituden, ge-
ordnet nach absteigender Strukturamplitude |F(H)| (nach [Ste01]).
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2.4 Auftreten und Stabilisierung quasikristalliner Phasen

2.4.1 Auftreten quasikristalliner Phasen

Bis heute konnten in mehr als hundert Systemen quasikristalline Phasen gefunden werden. Dabei
handelt es sich immer um intermetallische Systeme; d.h. - alle bekannten - Quasikristalle werden aus
binéren, terniren oder quaterniren Legierungen der entsprechenden Metalle und Ubergangsmetalle

gebildet. Dabei kann man eine Einteilung in zwei Klassen vornehmen:

1. AI-TM;-TMjy-Klasse
Quasikristalle dieser Klasse setzen sich zu ca. (60 - 70) % aus Aluminium und dem ent-
sprechenden Anteil an einem (biniire Systeme) oder zwei verschiedenen Ubergangsmetallen
TMS bei ternidren Systemen zusammen. Hauptséchlich treten die Ubergangsmetalle Co, Cu,
Mn, Ni und Fe auf. Die bekanntesten Systeme sind: i-Al-Mn-Pd, i-Al-Mn-Re, d-Al-Co-Ni,
d-Al-Co-Cu und d-Al-Cu-Fe [Tsa99].

2. Zn-Mg-RE-Klasse
In dieser Klasse von Quasikristallen tritt kein Aluminium als Hauptkonstituent auf. Dagegen
kénnen Seltene Erden als Bestandteil enthalten sein. Beispiele zeigen hier die Systeme d-Zn-
Mg-RE” (RE = Dy, Er, Ho, Lu, Tm, Y) [Tsa03|. Die Struktur von Quasikristallen dieses
Typs konnen aus Frank-Kasper-Polyedern aufgebaut werden, weshalb sie auch als Frank-
Kasper-Quasikristalle bezeichnet werden [Fra58, Fra59|.

Derzeit am besten untersucht sind die ikosaedrischen Al-Pd-Mn- und die dekagonalen Al-Co-Ni-
Quasikristalle. Die Ziichtung dieser Phasen nach der CZOCHRALSKI-Methode wird auf einem hohen

Niveau beherrscht, und so kénnen diese in ausreichender Qualitdt und Grofke hergestellt werden.

Die erste Entdeckung der Quasikristalle héitte bei der Fiille der méglichen Systeme schon weit
vor der Entdeckung der ikosaedrischen Phase i-AlggMny4 geschehen kénnen. So wurde z.B. bereits
im Jahre 1939 bei der Untersuchung des Systems Al-Cu-Fe eine nicht identifizierbare Phase in der
Al-reichen Ecke des Phasendiagramms gefunden. Sie wurde als W-Phase bezeichnet. Zur damaligen
Zeit stand lediglich die Rontgenpulverdiffraktometrie als Untersuchungsmittel zur Verfiigung, wo-
mit es nicht moglich war, die ikosaedrische Symmetrie der Phase zu indizieren [Bra39]. Ahnliches
gilt fiir eine Reihe weiterer Phasen, deren Existenz vor SHECHTMANS Entdeckung aus dem Jahre
19828 fiir nicht méglich gehalten wurde. Sie wurden spéter eindeutig als quasikristalline Phasen

identifiziert. Eine Zusammenfassung hierzu gibt [Ste04].

2.4.2 Stabilisierung quasikristalliner Phasen

Nach dem Kriterium der Stabilitdt konnen Quasikristalle ebenfalls in wiederum zwei Gruppen

eingeteilt werden. Es existieren metastabile und stabile quasikristalline Phasen.

Sengl.: Transition Metal, Ubergangsmetall
Tengl.: Rare Earth, Seltene Erden
8Die Entdeckung geschah bereits am 8. April 1982; erst zwei Jahre spiter folgte die Verdffentlichung.
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2 Quasikristalle

Metastabile Quasikristalle konnen einerseits durch Abkiihlen (Abschrecken) mit sehr grofien
Temperaturgradienten dargestellt werden. Dabei muss die Schmelze eine Unterkiihlung unter die
virtuelle Liquidustemperatur der metastabilen Phase erfahren. Als Verfahren dienen z.B. das
Schmelzspinnen, das Laserschmelzen oder das Splatkiihlen, wobei Abkiihlraten im Bereich von
105 K /s erreicht werden kénnen [Hol98]. Andererseits kénnen sie auch unter einem langsamen Ab-
kithlprozess (quasi-stationéir) dargestellt werden. Dabei muss die heterogene Keimbildung vermie-
den werden. Dies kann z.B. durch tiegelfreies Prozessieren unter Nutzung der elektromagnetischen
Levitation erreicht werden [Hol94]. Grofere Einkristalle dieser Phasen kénnen nicht geziichtet wer-

den.

Thermodynamisch stabile Quasikristalle konnen als Hoch- oder Tieftemperaturphasen existieren.
Sie konnen ohne grofe Unterkiihlung nahe am Zweiphasen-Gleichgewicht [-s in einem langsamen
Prozess geziichtet werden. Dies ist eine Voraussetzung zur Ziichtung groferer Einkristalle. Ge-
eignete Verfahren sind das CzZOCHRALSKI-Verfahren sowie das BRIDGMAN- und das Flux-growth-
Verfahren.

Ein sich in einem metastabilen Zustand befindliches System besitzt eine hthere Energie als ein
stabiles System. Es ist stets bestrebt, den energetisch giinstigeren Zustand anzunehmen. In Abb.
2.29 ist schematisch der Verlauf der GiBBS’schen freien Energie als Funktion der Konfiguration des
Systems gezeigt: Eine metastabile Phase befindet sich in einem lokalen Minimum (). Wird dem
System ausreichend z.B. thermische oder mechanische Energie zugefiihrt, kann dies dazu fiihren,
dass die Energiebarriere AG iiberwunden wird. Das System wird in dem globalen Minimum ()

stabilisiert. Demnach kann die Umwandlung eines metastabilen Quasikristalls in eine stabilere
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Abb. 2.29: Schematischer Verlauf der GiBBS’schen freien Enthalpie G. Die metastabile Phase
in dem lokalen Minimum (m) kann durch Uberwindung der Aktivierungsenergie AG in die stabile

Phase in dem globalen Minimum (s) tiberfithrt werden.

kristalline Phase verstanden werden. Je nach Hohe der zu {iberwindenden Energiebarriere AG

kann die Umwandlung durch Tempern oder bereits durch ein sehr langsames Abkiihlen nach der
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2.4 Auftreten und Stabilisierung quasikristalliner Phasen

Ziichtung bzw. Herstellung induziert werden.

Die zu thermodynamisch stabilen quasikristallinen Phasen fiihrenden Mechanismen sind noch
nicht endgiiltig geklart. Als Ursache wird die komplexe atomare Struktur dieser Phasen angefiihrt.
Erst in der jiingeren Vergangenheit konnte mit Réntgen- und Neutronenbeugungsuntersuchungen
sowie mit Hilfe der hochauflésenden Transmissions-Elektronenmikroskopie (HRTEM) ein tieferes
Versténdnis der atomaren Struktur einiger Phasen erlangt werden [Ste04, Yam03, Abe03|. Zurzeit

werden zwei Modelle zur Stabilisierung quasikristalliner Phasen diskutiert.
Fiir das stabile Auftreten einer Phase muss die GiBBS’sche Freie Enthalpie
G=H-T-8 (2.15)

ein Minimum aufweisen. Dies kann iiber die Erh6hung des entropischen Anteils S oder iiber die
Minimierung der Enthalpie H, die i.W. mit der inneren Energie U gleichgesetzt werden kann, er-
reicht werden. Eine Stabilisierung iiber die Entropie S wird allein {iber den Anteil der strukturellen
Entropie (siehe Absch. 2.1.2) erreicht. Ein weiterer in Frage kommender Stabilisierungsmechanis-
mus ist die Energieminimierung des elektronischen Systems der quasikristallinen Phase. Dieser

Ansatz wird als Hume-Rothery-Stabilisierung bezeichnet.

Zufallsparkettierung (random tiling)

Eine Beschreibung des random tiling ist bereits in Abschnitt 2.1.2 erfolgt. Die Anlegeregeln des
Penrose-Tiling erlauben keine Fehlordnung in der Struktur. Durch eine Auflockerung der strengen
Regeln kann das Modell des random tiling mit seiner zufalligen Parkettierung eine Zunahme der
strukturellen Entropie bewirken. Uber den Entropieanteil der Freien Enthalpie kann besonders bei

hohen Temperaturen eine Stabilisierung quasikristalliner Phasen bewirkt werden.

HuME-ROTHERY-Stabilisierung

Die Stabilisierung von Quasikristallen bei tiefen Temperaturen kann mit dem Modell des random
tiling nicht befriedigend beschrieben werden. Hier kann der Hume-Rothery-Mechanismus eine Er-
klarung liefern. HUME-ROTHERY stellte basierend auf Untersuchungen an Cu- und Ag-Legierungen
eine Reihe von Regeln auf, welche die Bildung von Strukturtypen in Abhéngigkeit enger stochio-
metrischer Zusammensetzungsbereiche beschreiben [Hum26|. Sie besagen, dass bei intermetalli-
schen Verbindungen bestimmte Strukturtypen bei bestimmten Valenzelektronenkonzentrationen?
e/a stabil auftreten. Als Ursache hierfiir gilt die optimale Anpassung zwischen der Fermi-Fliache
und der Brillouin-Zonengrenze'® [Jon37]. Die stabile Phase wird diejenige Kristallstruktur anneh-

men, in der die Fermi-Flache und die Brillouin-Zone die groftmogliche gemeinsame Kontaktflache

9Mit der Valenzelektronenkonzentration e/a wird die Anzahl der Valenzelektronen (e) pro Atom (a) angegeben.
10Brillouin-Zonen sind die Wigner-Seitz-Zellen des reziproken Raumes. Sie unterteilen den Kristall in identische
Volumenbereiche. Begrenzt werden die Brillouin-Zonen durch zone boundaries, die mit den Bandliicken zwischen

den einzelnen Energieniveaus korrespondieren.
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2 Quasikristalle

haben [Bel94]. Dies ist fiir das Hume-Rothery-Kriterium |kp| = |2kp| der Fall, wobei kp dem

Durchmesser der Brillouin-Zone und kr dem Radius der konvexen Fermi-Flache entspricht.

Fiir ein freies Elektronengas hat die Zustandsdichte einen glatten Verlauf. In einem kristallinen
Festkorper steigt sie an der Grenze der Brillouin-Zone steil an und zeigt aufgrund der Bandstruktur
eine Unstetigkeit. Wird bei der Zulegierung einer weiteren Komponente (Atomsorte) die Bandstruk-
tur nicht gedindert sondern lediglich aufgefiillt, tritt eine Verschiebung der Fermi-Energie Er auf.
Stimmen Fermi-Energie (ihr kann eine konvexe Gestalt in Form der isoenergetischen Fermi-Flédche
zugeordnet werden) und Brillouin-Zone iiberein, konnen mehr Elektronen geringerer Energie inner-
halb der Brillouin-Zone untergebracht werden, als wenn die Fermi-Fléche unterhalb der Brillouin-
Zone liegen wiirde. Die Zustandsdichte wird gegeniiber dem freien Elektronen-Modell unterhalb
der Fermi-Energie erhoht. Es miisste mehr Energie aufgewendet werden, um die gleiche Menge an
Elektronen unterzubringen. In dem Fall ist es fiir den Kristall energetisch giinstiger, eine Struktur
mit einer gilinstigeren Ausbildung der Brillouin-Zone(n) anzunehmen. Die Valenzelektronenkon-
zentration (VEK) bestimmt die Struktur der kristallinen Phase.

Das System nimmt ein Minimum an, wenn bei der Fermi-Energie eine durch eine Brillouin-
Zonengrenze induzierte Bandliicke (band gap) entsteht. Fiir die Erklarung der Stabilitdt von
Quasikristallen muss man beachten, dass Quasikristalle aufgrund der fehlenden Periodizitit keine
Brillouin-Zonen besitzen. Die Erklirung kann an der Tatsache ansetzen, dass Rontgenpulverdif-
fraktogramme und Elektronenbeugungsdiagramme von quasikristallinen Phasen eine geringe An-
zahl starker Reflexe zeigen. Anhand dieser starken Beugungsmaxima kann man eine polyedrische
Pseudo-Brillouin-Zone oder Pseudo-Jones-Zone konstruieren [Poo92|. In Abb. 2.30 ist die Pseudo-
Brillouin-Zone fiir eine ikosaedrische Phase schematisch dargestellt. Sie ist nahezu kugelsymme-
trisch und hat dadurch eine grofte Anzahl an Kontaktstellen mit der Fermi-Flache, welche ebenfalls
eine Kugelgestalt besitzt. Die Kontaktstellen fiihren dazu, dass die Zustandsdichte eine Pseudo-
Liicke (pseudo gap) aufweist.

Abb. 2.30: Die Pseudo-Brillouin-Zone einer ikosaedrischen Phase weist nahezu Kugelgestalt auf
(nach [Hip94]).

Durch Modellrechnungen an den Approximanten einiger quasikristalliner Systeme konnte eine
Absenkung der Zustandsdichte an der Fermi-Energie Ep gezeigt werden [Sta99]. Bei den betrach-
teten Sytemen handelt es sich z.B. um Al-Mn, Al-Fe-Cu und Al-Co-Cu. Betrachtet man die fiir
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2.5 Eigenschaften quasikristalliner Phasen

verschiedene Quasikristalle bekannten Valenzelektronen-Verhéltnisse, so kann man feststellen, dass
zwei voneinander getrennte e/a-Bereiche auftreten. Fiir Quasikristalle der Al-TM;-TMsy-Klasse
liegt die Valenzelektronenkonzentration bei etwa (1.7 — 1.8) e/a wihrend der Wert fiir Quasi-
kristalle der Zn-Mg-RE-Klasse bei etwa (2.0 — 2.15) e/a zu finden ist. Bei einigen ikosaedrischen
Quasikristallen, an deren Aufbau Seltene Erden beteiligt sind, scheint zudem der Atomdurch-
messer dieser Elemente einen Einfluss auf die Stabilisierung der jeweiligen Phasen zu haben. Das
Verhéltnis a,./d, wobei a, die Gitterkonstante des ikosaedrischen Quasikristalls und d den mittleren
Atomdurchmesser beschreiben, fiihrt bei den sogenannten Frank-Kasper-Quasikristallen ebenfalls
zu einer Einteilung in zwei Klassen. Die aktuellen Untersuchungen zeigen, dass dem Hume-Rothery-
Mechanismus bei der Stabilisierung quasikristalliner Phasen jedoch die bedeutenste Rolle zukommt
[Tsa04].

2.5 Eigenschaften quasikristalliner Phasen

Quasikristalle zeichnen sich durch eine Reihe besonderer Eigenschaften aus. Obwohl sie ausschliefs-
lich aus metallischen Elementen aufgebaut sind, entsprechen ihre Eigenschaften nicht immer dem

metallischen Charakter, den man fiir intermetallische Legierungen erwarten wiirde.

Zu Beginn der Quasikristall-Forschung standen lediglich Proben metastabiler Phasen zur Ver-
fiigung. Sie waren von minderer Qualitit und wiesen zudem einen hohen Anteil an Fremdphasen
auf. Die Untersuchung der physikalischen Eigenschaften konnte zu diesem Zeitpunkt nur einge-
schrankt erfolgen. Mit der Entdeckung der ersten thermodynamisch stabilen Phasen durch TSA1
et al. Ende der 1980er Jahre bestand zum ersten Mal die Moglichkeit, die besonderen physika-
lischen Eigenschaften quasikristalliner Phasen sinnvoll zu untersuchen [Tsa87]. Bis dahin war man
der Ansicht, die physikalischen Eigenschaften wiirden zwischen denen der kristallinen und amor-
phen Metalle der entsprechenden Zusammensetzungen liegen [Poo85]. Mit der Verfiigbarkeit der
ersten thermodynamisch stabilen Quasikristalle musste dieses Bild jedoch revidiert werden [Tsa03].
Mittlerweile ist der Grad der strukturellen Perfektion der Quasikristalle mit dem von guten Me-
tallkristallen vergleichbar, und die physikalischen Eigenschaften kénnen ohne stérende Faktoren
wie z.B. Fremdphaseneinschliisse untersucht werden. Hiernach wurde deutlich, dass die besonde-
ren Eigenschaften der Quasikristalle keineswegs ein Bindeglied zwischen amorphen und kristallinen
Festkorpern bilden.

Fiir die richtige Interpretation und das Verstdndnis der ungewohnlichen Eigenschaften fehlen
jedoch bis heute die theoretischen Grundlagen. Die auf dem Prinzip der Translationsinvarianz
kristalliner Materialien beruhenden Ansédtze werden durch die bei quasikristallinen Materialien
vorliegende Quasiperiodizitat ausgeschlossen. Hier fehlen addquate theoretische Ansétze. Ein Hilfs-
mittel stellen die jeweiligen Approximanten dar. Aufgrund ihrer zu den Quasikristallen lokal &hn-
lichen Struktur werden theoretische Berechnungen unterschiedlicher Eigenschaften ausgehend von
ihnen approximiert. Eine Sonderstellung nehmen die axialen Quasikristalle ein. Aufgrund ihres
Aufbaus aus entlang einer periodischen Achse gestapelter quasiperiodischer Ebenen ergibt sich
an z.B. dekagonalen Quasikristallen die Mdoglichkeit, den Einfluss quasiperiodischer Ordnung auf

Transportvorgidnge im direkten Vergleich mit den Vorgéngen entlang einer periodischen Achse zu
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messen. Hier sollen nur Beispiele von interessanten physikalischen Eigenschaften quasikristalliner

Materie gegeben werden. Eine ausfiihrliche Darstellung physikalischer Eigenschaften quasikristal-
liner Phasen findet man bei STADNIK [Sta99].
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e spezifischer Widerstand p und Leitfahigkeit o

Quasikristalle zeigen ein fiir metallische Legierungen ungewohnliches Verhalten des elek-
trischen Widerstandes. Zum einen ist der spezifische Widerstand einiger quasikristalliner
Phasen sehr hoch. Fiir i-Al-Pd-Re wurde ein Wert fiir den spezifischen Widerstand von
p(4 K) =~ 0.2 Q-cm gefunden, was iiber dem Wert fiir einen Metall-Tsolator-Ubergang einiger
Systeme liegt [Aky93]. Zum anderen zeigt sich in quasikristallinen Materialien ein negativer
Temperaturkoeflizient des elektrischen Widerstandes [Aky93]. Die Zunahme der Leitfihigkeit
bei steigender Temperatur steht ganz im Gegensatz zu dem Verhalten von metallischen Sys-
temen. Vergleichende Messungen an Quasikristallen und Approximanten zeigen ein gleiches
Verhalten mit nur geringem quantitativem Unterschied. Dies rithrt daher, dass die lokale Ord-
nung beider Strukturen einander sehr &hnlich ist und die Leitfihigkeit im Wesentlichen von
der mittleren freien Weglénge bestimmt wird [Aky93]. Auch die Pseudo-Bandliicke hat einen
Einfluss auf die Leitfdhigkeit. Dagegen nimmt mit steigendem Ordnungsgrad der Struktur
des Quasikristalls die elektrische Leitfdhigkeit ab.

elektrische Leitfahigkeit

Dekagonale Quasikristalle zeigen eine ausgepréigte Anisotropie der elektrischen Leitfdhigkeit.
Entlang der periodischen Achse findet man, einer metallischen Legierung entsprechend, hohe
Werte, wiahrend senkrecht dazu entlang der aperiodischen Richtungen niedrige Werte mit
halbleitendem Charakter auftreten [Mar91, Yun94].

Thermokraft
Messungen der Thermokraft an einkristallinem d-Al-Co-Ni haben eine lineare Abhéngigkeit

der Thermokraft von der Temperatur nur in der periodischen Richtung zeigen kénnen [Lin96].

mechanische Eigenschaften

Quasikristalle sind bei Raumtemperatur sehr hart und gleichzeitig spréde. Bei erhéhten Tem-
peraturen (T = 0.7 - T7) dndern sich die mechanischen Eigenschaften: Das Bruchverhalten
wechselt von sprode nach duktil. Bei noch héherer Temperatur weisen Quasikristalle eine
hohe Verformbarkeit auf [Tsa92].

Benetzungsverhalten
Aufgrund der Pseudo-Bandliicke weisen quasikristalline Beschichtungen ein Benetzungsver-
halten dhnlich dem von Teflon auf. Dabei sind diese Beschichtugen wesentlich abriebfester.

Sie haben sich jedoch als wenig korrosionsbestédndig erwiesen.

Wasserstoffspeicherung

Tkosaedrische Quasikristalle auf Titan-Basis eignen sich als Wasserstoffspeicher [Tak05]. Der
gasformige Wasserstoff bildet Metallhydride; die Aufnahmekapazitdt von Wasserstoff pro
Metallatom (H/M) liegt bei ca. 2.8, was 4 Gew.% entspricht [Kel05]. Die Speicherung des
Wasserstoffs erfolgt gebunden in einem ionisierten Zustand, indem das Proton von einem

Uberschuss an Leitungselektronen abgeschirmt wird.



3 Kristallwachstum

Die Theorien und Modellvorstellungen zur Beschreibung des Wachstums periodischer Kristalle
basieren auf der translationsperiodischen Anlagerung von Bauelementen. Diese Konzepte versagen
jedoch bei der Entwicklung von Modellvorstellungen zum Wachstum von Quasikristallen, da hier
die Translationsperiodizitdt in mindestens einer Raumrichtung fehlt. Im Folgenden werden die

Mechanismen zur Keimbildung und zum Wachstum periodischer Kristalle vorgestellt.

3.1 Keimbildung

Die Voraussetzung zum Entstehen eines Kristalls ist die Bildung eines Keimes. Zu seiner Bildung
ist eine treibende Kraft, wie eine Temperaturerniedrigung oder Ubersiittigung der Nihrphase nétig.
Ein weiteres Merkmal fiir das Kristallwachstum ist der Phaseniibergang erster Ordnung, welcher

beim Ubergang von der fliissigen oder gasformigen Nihrphase in die kristalline Phase stattfindet.

Wird eine Schmelze unter ihren Schmelzpunkt T;,, abgekiihlt, so resultiert eine zur Kristallisation
treibende Kraft
AGy =G — G, (3.1)

wobei GY, und Gf, die GiBBS’sche freie Enthalpie der fliissigen (1) und festen (s) Phase bei kon-
stantem Volumen bezeichnen. Die dabei freiwerdende Energie AGy wird auch als latente Kristalli-
sationswérme bezeichnet. Abbildung 3.1 zeigt diesen Vorgang schematisch. Am Schmelzpunkt 7,

befinden sich GY, und G§, im thermodynamischen Gleichgewicht:

AGy = AHY — T,,ASY =0 (3.2)
mit N
H
ASY = = (33)

Fiir kleine Unterkiithlungen AT sind AHy und ASy unabhéngig von der Temperatur 7', sodass
gilt:

LAHY,  AHYAT
T?”VL T?”VL .

Fiir jede Temperatur T < T, existiert eine zur Kristallisation treibende Kraft. Trotzdem muss die

AGy ~AHY —T (3.4)

Schmelze nicht bei Unterschreiten der Schmelztemperatur auskristallisieren. Wird Energie schnell
ab- oder zugefiihrt, kann das System deutlich unterkiihlt bzw. tiberhitzt werden. Die Betrachtung
der Kinetik der Phasenumwandlung von der fliissigen in die feste Phase liefert die Erklarung fiir

dieses Verhalten.
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freie Enthalpie G

Temperatur T

Abb. 3.1: Thermodynamische Zustdnde beim Unterschreiten der Schmelztemperatur T,,.

Man unterscheidet zwischen der homogenen und der heterogenen Keimbildung. Die homogene
Keimbildung tritt in einer leicht unterkiihlten Schmelze spontan auf, wihrend die Bildung einer
neuen Phase bei der heterogenen Keimbildung an Fremdphasen wie z.B. Verunreinigungen, der

Tiegelwand oder einem der Schmelze angebotenen Keimkristall beginnt.

3.1.1 Homogene Keimbildung

Ein System erfihrt mit der Bildung eines Keimes mit dem Radius 7 eine Anderung der GIBBS’schen
freien Enthalpie. Die dabei freiwerdende GIBBS’sche freie Enthalpie kann in einen Oberflichen- und
einen Volumenanteil zerlegt werden, was anhand Gl. 3.5 ersichtlich ist.

c s 4 .
AG, = —V,AGy + Al = —§7T7“3AGV L o (3.5)
——
Volumventerm Oberflachenterm

Das Maximum dieser Funktion findet man fir einen kritischen Keimdurchmesser r* bei

16 2
rt = —QVALQ > 0 mit AG* = %73 (Ayg)Q’

wobei mit v das Molvolumen angegeben ist.

Fiir einen Keim mit einem Radius r» < 7* bestimmt der Oberflichenanteil mit dem Faktor 2

den Verlauf der GiBBS’schen freien Enthalpie und verhindert das eigenstdndige Weiterwachsen.
Fiir einen Keimdurchmesser r > r* bestimmt der mit dem Faktor 7% proportionale Volumenanteil

den Verlauf der Enthalpie und der Keim kann weiterwachsen. Die Anderung der GiBBS’schen freien
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AG / Oberflichenanteil

AG* /,// ......

Keim

\ AG

v Volumenanteil

Abb. 3.2: Die Anderung der GiBBS’schen freien Enthalpie des Systems als Funktion des Keimra-

dius TKeim-

Enthalpie des Systems zeigt Abb. 3.2 als Funktion des Keimradius rgeim. Zur Bildung des Keims
und des Wachstums bis zu seinem kritischen Radius muss die sogenannte Keimbildungsarbeit
aufgebracht werden. Danach kann die GIBBS’sche freie Enthalpie G des Systems mit zunehmendem
Keimradius einem Minimum zustreben. Die vorgestellten Beziehungen gelten jedoch nur fiir die

Betrachtung eines ideal-kugelformigen Keimes.

Fiir die Keimbildung durch thermische Fluktuationen kann man eine Keimbildungsrate defi-
nieren. Dabei muss zur Bildung eines Keimes des kritischen Radius r* eine Keimbildungsarbeit
aufgewendet werden, die AG™* entspricht. Als Wahrscheinlichkeit fiir das Auftreten einer Fluktua-
tion der Groke AG* kann man eine BOLTZMANN-Verteilung ansehen. Die Keimbildungsrate o™

der homogenen Keimbildung ist gegeben durch

AG*
I8 — I exp ( kBT) (3.7)

mit kp als BoLTzMANN-Konstante und entspricht der Bildung einer Anzahl von wachstumsfihigen
Keimen pro Volumen- und Zeiteinheit. Danach ist die Keimbildungsgeschwindigkeit 7"°™ bei klei-
nen thermischen Fluktuationen (Ubersittigungen oder Unterkiihlungen) sehr klein, bei grékeren
Werten steigt sie durch die exponentielle Abhéngigkeit steil an (Abb. 3.3). Dies geschieht mit dem
Erreichen der kritischen Unterkiihlung AT,
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Ihom‘

»

AT AT

Abb. 3.3: Mit dem Erreichen der kritischen Unterkiihlung ATX" steigt die Keimbildungsrate

exponentiell an.

3.1.2 Heterogene Keimbildung

Bei der heterogenen Keimbildung scheiden sich Keime an Fremdphasen wie z.B. Verunreinigungen
oder auch an amorphen oder kristallinen Oberflichen wie z.B. Tiegelwdnden ab. Dabei wird da-
von ausgegangen, dass sich die neue Phase an einer festen Fremdphase als ein ideal-kugelférmiger
Keim abscheidet. Die Form bzw. der Kriimmungsradius r dieses Keimes wird von dem Kontakt-
winkel 6, der auch als Benetzungs-, Rand- oder YOUNG-Winkel bezeichnet wird, bestimmt. Der
Kontaktwinkel 0 resultiert aus dem Kréftegleichgewicht der Grenz- und Oberflachenspannungen -
am Rand des Keimes. Ist 6 klein, so ist der resultierende Kriimmungsradius r grofer als fiir einen
sphérischen Keim mit gleicher Anzahl an Atomen. In diesem Zustand kann die neue Phase bei
einer bereits sehr kleinen Unterkiihlung kristallisieren. Im konkreten Fall wird die Bildung eines
sphérischen Keimes an einer ebenen Fliache wie z.B. einer Tiegelwand (Substrat, S) beschrieben,
was fiir alle Kontaktwinkel 0° < 6 < 180° zutrifft. Die Anordnung ist in Abb. 3.4 gezeigt. Unter
Beriicksichtigung der YOUNG’schen Randwinkelbeziehung [You05] ergibt sich fiir die notwendige
Keimbildungsarbeit die Beziehung

~ 16m2y8 (1

AG" = ——5

1
3(Ag)? _3 cosf + 1 cos® 9) (3.8)

2 4

geometrischer Faktor

wobei v das Molvolumen und Ag die Differenz der molaren freien Enthalpien der unbegrenzten
Phasen bedeuten. Der geometrische Faktor beriicksichtigt die Form des Kugelsegments; fiir den
Fall § = 180° wird er gleich eins, was der Bedingung fiir die homogene Keimbildung entspricht.

Fiir die Falle 0° < 8 < 180° wird die heterogene der homogenen Keimbildung vorgezogen.
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fliissig
Is
Y
5 ® A8 OF-Spannung fliissig-Substrat
s - OF-Spannung fliissig-fest
sS

Y oS - GF-Spannung fest-Substrat

0 - Kontaktwinkel fest-Substrat
Substrat

Abb. 3.4: Fallbeispiel fiir die heterogene Keimbildung an einem ebenen Substrat. Der Kontakt-
winkel 6 ist das Resultat der wirkenden Oberflichen- (OF) und Grenzflichenspannungen (GF).

Fiir das Kréftegleichgewicht der an der Keimbildung beteiligten Oberflichen- und Grenzflaichen-

energien gilt

A =45 4 41 cos(6) (3.9)

wobei der Kontakt- bzw. Benetzungswinkel 6 als
cos(f) = ~———~ (3.10)

definiert ist. Die Bildung eines Keimes als neue Phase fiihrt zu einer Anderung der GIBBS’schen

freien Enthalpie entsprechend
AG = _VSAGV _’_Als,yls -‘rASS’ySS _AlS,ylS (3.11)

Hier bedeuten
73 (2 4 cos(6) (1 — cos(6))?)

V, = , 3.12
; (3.12)
A = 2712(1 — cos(h)) (3.13)

und
A* = 72 sin(h). (3.14)

Da bei der heterogenen Keimbildung ein Teil der Oberfliche des Keimes von einer Fremdphase
begrenzt wird, verringert sich die zur Keimbildung notwendigerweise aufzubringende Energie; der

Keim kann im Vergleich zum homogenen Fall leichter wachsen.

Fiir die Einkristallziichtung ist der Fall der homogenen Keimbildung unerwiinscht. Es muss
eine relativ grofe Unterkiihlung bzw. Ubersittigung eingestellt werden, was mit einer spontanen
Bildung einer grofen Anzahl an Keimen einhergeht. Diese hohe Zahl an Keimen kann nicht schnell
genug zuriickgelost werden und die Schmelze kristallisiert an vielen Stellen gleichzeitig aus. Bei
der CzOCHRALSKI-Methode wird dieses Problem geldst, indem ein (arteigener) Keimkristall mit
der Schmelze in Kontakt gebracht wird. An ihm erfolgt die Kristallisation unter kontrollierten

Bedingungen und die spontane Keimbildung wird unterdriickt.
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3 Kristallwachstum

3.2 Kristallwachstum

Nach der Bildung eines stabilen Keimes kann dieser durch Anlagerung weiterer Bausteine zu ei-
nem Kristall weiterwachsen. Dabei handelt es sich um einen komplexen Vorgang, der sowohl vom
Zustand der Kristalloberfliche als auch von Einfliissen der Ndhrphase abhéngig ist. Die Wachs-
tumskinetik wird vor allem von der Beschaffenheit der Phasengrenze bestimmt. Hier kann man eine
grundlegende Unterscheidung zwischen dem Wachstum an der atomar rauen sowie an der atomar

glatten Phasengrenze finden.

Bei Wachstum an einer atomar rauen Phasengrenze existiert eine grofie Anzahl von statistisch
verteilten Anlagerungsplatzen. Ihnen kommt eine Bindungsenergie entsprechend der Halbkristallla-
ge (vgl. Abschn. 3.2.3) zu. An ihnen beobachtet man aufgrund eines kontinuierlichen Anlagerns von
Bauelementen ein isotropes Wachstum, welches auch als kontinuierliches oder Normalwachstum be-
zeichnet wird. Im Gegensatz dazu befinden sich an einer atomar glatten Phasengrenze nur wenig
energetisch giinstige Anlagerungsplitze. Das Wachstum erfolgt hier an Stufen auf der Phasengrenze
und ist gepréigt von der Bildung ebener Kristallflichen. Bei diesem anisotropen Wachstum ist die
Verschiebungsgeschwindigkeit der Phasengrenze kleiner als bei dem kontinuierlichen Wachstum.

Dieser anisotrope Mechanismus wird als Schicht- bzw. Stufenwachstum bezeichnet [Wil88§].

Bei beiden Wachstumsmechanismen stehen atomare Anlagerungs- und Abbauvorginge mitein-
ander in Konkurrenz. Eine Verschiebung des Gleichgewichts beider Vorgénge resultiert in der
Wachstumsgeschwindigkeit bzw. der parallelen Verschiebungsgeschwindigkeit der Phasengrenze v.
Sie ist gleich Null, wenn das Anlagern und der Abbau im Gleichgewicht stehen (v = 0).

3.2.1 Wachstum bei atomar rauer Phasengrenze

Nach WiLsoN und FRENKEL wird die ideal raue Phasengrenze als eine Oberfliche beschrieben,
an der jeder Anlagerungsplatz eine Halbkristalllage bietet [Wil00, Fre32]. Das Wachstum wird als
thermisch aktivierter, reversibler Prozess angesehen, bei dem sich Bauelemente sowohl anlagern

als auch ablosen konnen.

Fiir das thermodynamische Gleichgewicht bei der Temperatur T, ist die Wachstumsgeschwindig-
keit v = 0, d.h. es lagern sich in einem Zeitintervall gleich viele Bauelemente an die Oberfldche an
wie wieder von ihr getrennt werden. Mit einer Abweichung von dem thermodynamischen Gleich-
gewicht durch eine eingestellte Unterkiihlung AT = T, — T nimmt die Zahl der an der Oberfliche
angelagerten Bauelemente gegeniiber den wieder abgeldsten Bauelementen zu. Mit Gl. 3.15 ist fiir
einen schmalen Temperaturbereich eine Proportionalitdtsbeziehung zwischen der Wachstumsge-
schwindigkeit v und der Unterkiihlung AT beschrieben:

v~ Kr AT (3.15)

Der als WILSON-FRENKEL-Theorie bekannte Ansatz zur Beschreibung des Kristallwachstums ist
an eine ideale Rauigkeit der Phasengrenze gebunden. Unter dieser Annahme kénnen hohe Wachs-

tumsraten vorausgesagt werden, die im Experiment jedoch nicht beobachtet werden kénnen. Die
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3.2 Kristallwachstum

Ursache hierfiir ist in der Realstruktur der Oberflache zu finden, da nicht alle Oberflachenplétze
als geeignete Anlagerungsstellen im Sinne der Halbkristalllage betrachtet werden kénnen.

3.2.2 Wachstum bei atomar glatter Phasengrenze

Auf einer atomar glatten Phasengrenze befinden sich nur wenige fiir Baueinheiten zur Verfligung
stehende Anlagerungspositionen. Die Vorstellung des Normalwachstums liefert hier jedoch nur du-
Rerst geringe Wachstumsraten, die mit experimentellen Beobachtungen nicht erklért werden kon-
nen. Hier erfolgt die Verschiebung der atomar glatten Phasengrenze durch Anlagerung von Bauein-
heiten an vorhandene Stufen. Diese Stufen werden durch die Realstruktur vorgegeben; es handelt
sich z.B. um die Oberfliche durchstofende (Schrauben-) Versetzungen. Sind solche Elemente in
der Realstruktur nicht vorhanden, miissen Wachstumsstufen auf der atomar glatten Phasengren-
ze gebildet werden. Dies geschieht durch die Bildung zweidimensionaler Fldchenkeime, wofiir eine
Keimbildungsarbeit aufgewendet werden muss. Die Bildung von zweidimensionalen Flachenkeimen
ist der langsamste und somit geschwindigkeitsbestimmende Schritt beim Wachstum eines idealen
Kristalls.

Flachenkeimbildung

Die Bildung eines zweidimensionalen Flachenkeimes kann analog zu der in Abschnitt 3.1.1 be-

schriebenen homogenen Bildung dreidimensionaler Keime beschrieben werden.

Wie das einfache KossEL-Modell (Abschn. 3.2.3) zeigt, ist die Anlagerung eines Bauelementes
auf einer glatten Fliche energetisch ungiinstig. Selbst bei hohen Ubersittigungen bzw. Unterkiih-
lungen bleibt der adsorbierte Baustein in seiner Position instabil und wird wieder von der Phasen-
grenze abgetrennt. Als Fldchenkeim kann sich ein zuféllig entstandenes Aggregat aus Baueinheiten
erst in einem (metastabilen) Gleichgewicht befinden, wenn es eine kritische Grofe erreicht hat.
Da ein einmal gebildeter Fldchenkeim auf einer arteigenen Unterlage weiterwéchst, dndert sich
die Oberflachenenergie des Systems nicht. Lediglich die zur Linge L des Randes proportionale

Randenergie des Fliachenkeimes erfahrt eine Energieinderung:
AG,Y = "}/RLR, (316)

wobei yg eine als isotrop angenommene spezifische freie Randenergie bezeichnet. Die zur Bildung

eines zweidimensionalen Keimes aufzubringende Arbeit AG7, ist mit Gl. 3.17 beschrieben:

TYRA

AGH =
¢ 2Aqg

(3.17)

wobei mit A die spezifische Fliche, vg die isotrope spezifische freie Randenergie des Keimes und

g eine Potenzialdifferenz beschrieben sind.
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3 Kristallwachstum

Spiralwachstum / B.C.F.-Theorie

Das Wachstum glatter, gerader Flichen erfolgt diskontinuierlich. Wenn die lateral auswachsende
Flache bzw. Phasengrenze den Rand des Kristalls erreicht, kommt das Wachstum zum Stillstand.
Erst durch die erneute Flachenkeimbildung kann das Wachstum einer neuen Stufe beginnen. Dieser
Vorgang pragt jedoch die Wachstumskinetik in einer charakteristischen Weise: Im realen Experi-
ment werden hohe Wachstumsraten beobachtet, welche allein mit der Vorstellung des Wachstums
atomar glatter Flachen nicht erkldrt werden kéonnen. Mit der Entdeckung der Bedeutung von
Schraubenversetzungen fiir das Kristallwachstum als kontinuierliche Quelle von Wachstumsstufen
im Sinne der Halbkristalllage durch FRANK konnte jedoch eine Erklarung gefunden werden [Fra49]:
FEine die Kristalloberfliche durchstofende Versetzung mit zur Oberflache senkrechter Komponen-
te des BURGERS-Vektors erzeugt auf der ansonsten glatten Oberfliche eine Stufe. An diese Stufe
angelagerte Bauelemente lassen die Stufe nicht zum Rand des Kristalls hin auswachsen. Vielmehr
windet sie sich in Form einer Spirale, deren Zentrum von dem Durchstofpunkt der Versetzung durch
die Oberfliche gebildet wird. Durch diesen Mechanismus sind wéihrend des gesamten Wachstums
immer Stufen zur Anlagerung vorhanden und es muss keine weitere Arbeit zur Bildung von zwei-
dimensionalen Flachenkeimen aufgewendet werden. Von BURTON, CABRERA und FRANK wurden
diese Uberlegungen zu der sogenannten B.C.F.-Theorie zusammengefasst, die auch als Spiralwachs-
tum bekannt ist [Burb1].

3.2.3 KosseL-Kristall

Ein einfaches Modell zur Beschreibung des Kristallwachstums wurde von KOSSEL und STRANSKI
vorgestellt [Kos27, Str28]. Es zeigt die moglichen Anlagerungsplétze an einer realen Kristalloberfla-
che auf. Der Modellkristall wird aus einheitlichen Wiirfeln atomarer Hohe schichtweise aufgebaut.
Innerhalb der Phasengrenze kann ein Elementarbaustein unterschiedliche Positionen einnehmen.
Hierbei werden die Positionen durch die Anzahl ihrer niachsten Nachbarn definiert (Abb. 3.5).

Terrassen 5 Nachbarn
Kante 4 Nachbarn
Halbkristalllage, kink 3 Nachbarn
Doppel-Halbkristalllage 2 Nachbarn
Adatom 1 Nachbar

OICICIONC)

Abb. 3.5: Darstellung des Kossel-Kristalls. Die Halbkristalllage (3) ist als Anlagerungsposition
energetisch begiinstigt und stellt den wiederholbaren Schritt dar (nach [Kosb2al).

Sie unterscheiden sich durch unterschiedlichen Energiegewinn bei der Anlagerung eines Baustei-
nes. Eine besondere Rolle kommt der Halbkristalllage (3) zu: Der Baustein ist von drei néchsten

Nachbarn umgeben und drei benachbarte Koordinationspldtze bleiben frei. Bei der Anlagerung
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3.3 Wachstumsmorphologie

oder dem Entfernen eines Bausteines aus dieser Lage entsteht wiederum eine neue Halbkristalllage,
womit dieser Mechanismus den wiederholbaren Schritt darstellt. Diese Position bietet einen konti-
nuierlichen Mechanismus fiir das Wachstum oder die Auflésung eines Kristalls. Eine energetische
Betrachtung der unterschiedlichen Anlagerungsplatze kann fiir das Beispiel eines Ionenkristalls bei
KLEBER gefunden werden [Kle90a]. Mit der Einfihrung der Halbkristalllage (KOSSEL) und der
Abtrennungsarbeit ¢y (STRANSKI) wurde mit diesem Modell die molekularkinetische Theorie des

Kristallwachstums begriindet.

Die einfache Modellvorstellung des KosSSEL-Kristalls gilt allerdings nur fiir den absoluten Null-
punkt (77 = 0 K). Fiir Temperaturen iiber 7' = 0 K tritt eine atomare Aufrauung der glatten
Oberfliche ein mit einer temporéiren Bildung von Lochkeimen und Anlagerung von Adatomen.
Dabei gilt im Allgemeinen ¢, — @3 = 3 — @ad, wobei ¢, die Abtrennarbeit eines Lochkeimes und
wad die Abtrennarbeit eines Adatoms bedeuten.

3.2.4 Wachstum quasiperiodischer Kristalle

Die beschriebenen Mechanismen der Keimbildung und des Kristallwachstums basieren auf der
dreidimensional translationsperiodischen Anordnung eines Elementarbausteines. Aufgrund der bei
den Quasikristallen fehlenden Translationsperiodizitit in mindestens einer Raumrichtung und der
Notwendigkeit zur Verwendung zweier Bauelemente versagen hier die klassischen Beschreibungen

des Kristallwachstums.

Die in Kap. 2.1.2 (Parkettierungen & Tilings) vorgestellten Anlegeregeln konnen als erstes
Wachstumsmodell fiir quasiperiodische Kristalle angesehen werden. Sie spiegeln jedoch theore-

tische Ansétze wider und sind nicht durch experimentelle Beobachtungen gestiitzt.

3.3 Wachstumsmorphologie

Nach der erfolgten Keimbildung liegt der Kristall als ein von ebenen Fliachen begrenztes Polyeder
vor. Das weitere Wachstum eines solchen Polyeders geschieht, indem sich seine Flichen parallel
nach aufsen verschieben. Die Wachstumsgeschwindigkeit des Kristalls wird durch die parallele Ver-
schiebungsgeschwindigkeit v der einzelnen Fliachen entlang ihrer Fldachennormalen bestimmt. Im
Verlauf des Wachstums dehnen sich Flichen geringerer Verschiebungsgeschwindigkeit relativ zu
denen hoherer Verschiebungsgeschwindigkeit aus. Die endgiiltige Morphologie eines Kristalls wird
so durch die Formen der geringsten parallelen Verschiebungsgeschwindigkeit begrenzt sein. Es ist
bekannt, dass fiir kristalline Substanzen einige wenige charakteristische Formen existieren, welche
unter den jeweiligen Wachstumsbedingungen die Kristallform (die Kombination von Tracht und
Habitus) eines Kristalls bestimmen. Es handelt sich dabei um dicht besetzte Netzebenen (bzw.
Gitterebenen), die aufgrund ihrer geringen parallelen Verschiebungsgeschwindigkeit die endgiiltige
Morphologie des Kristalls bestimmen. Sie sind beim Wachstum morphologisch bevorzugt. In Abb.
3.6 ist an einem zweidimensionalen kubischen Beispiel dargestellt, wie eine langsamwachsende F1a-

che (10) mit zunehmender Zentraldistanz eine schnellwachsende Fléche (11) unterdriickt; es gilt
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3 Kristallwachstum

Abb. 3.6: Die Entwicklung der Kristallform aus der Form der geringsten parallelen Verschiebungs-
geschwindigkeit.

v10 < v11. Zu Beginn des Wachstums sind beide Flachen gleichwertig ausgebildet. Die endgiiltige
Kristallform bzw. Morphologie dieses Beispiels wird von Flidchen der Form {10} gebildet.

3.3.1 Struktur und Morphologie

Die Bedeutung der Kristallstruktur fiir die Morphologie von Kristallen wurde erstmalig von NI1G-
GLI erkannt und beschrieben [Nig20]. In der von HARTMAN und PERDOCK zur P.B.C.-Theorie!
weiterentwickelten Theorie werden in einer Struktur die stédrksten Bindungen ermittelt, welche
sich zu ununterbrochenen Ketten zusammenfiigen [Har55]. Diese Ketten sind untereinander gleich
dem Translationsgitter des Kristalls periodisch angeordnet. Sie werden unter Angabe ihrer Rich-
tung als P.B.C.-Vektoren bezeichnet. Die an einem Kristall gebildeten Flichen werden dazu in
drei Klassen eingeteilt: Flichen, die zwei oder mehr P.B.C.-Vektoren enthalten, werden als flat
bezeichnet; sie sind dicht besetzt und wachsen mit der geringsten parallelen Verschiebungsge-
schwindigkeit. Flachen, die nur einen P.B.C.-Vektor enthalten, werden als stepped bezeichnet.
Besitzt eine Fliache keinen P.B.C.-Vektor, wird sie als kinked bezeichnet. Die Anlagerungsposi-
tion, welche eine solche Fliache bietet entspricht der Halbkristalllage in dem in Abschnitt 3.2.3
vorgestellten KOSSEL-Modell. In Abb. 3.7 ist an einem Beispiel gezeigt, wie mit der Zahl der
P.B.C.-Vektoren die morphologische Bedeutung von Flichen zunimmt. Die P.B.C.-Theorie stellt
eine erste chemisch-physikalische Betrachtungsweise der realen, durch die Struktur bestimmten,

morphologischen Aspekte dar.

Eine Anpassung und Anwendung dieser Theorie auf das Gebiet der Quasikristalle erfolgte durch
BENNEMA [Ben93| und STEURER [SteOl|, wobei Letzterer durch die Verwendung des Begriffes

Q.B.C. (quasiperiodic bond chain) die Besonderheiten der quasiperiodischen Kristalle von den

Lperiodic bond chain
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3.3 Wachstumsmorphologie

Fliche P.B.C.-Vektoren Bezeichnung

F 2 oder mehr flat
S 1 stepped
K keine kink-Position

Abb. 3.7: Ein Modell-Kristall mit drei P.B.C.-Vektoren. Analog zum KosSEL-Modell kénnen
unterschiedliche Anlagerungspositionen gefunden werden, die unterschiedlichen Verschiebungsge-

schwindigkeiten entsprechen (aus [Har55]).

klassischen Kristallen trennt. Nach BENNEMA konnen auf der Basis des Penrose-Tilings auch in
einer quasiperiodischen Struktur ununterbrochene Ketten starker Bindungen identifiziert werden.
Dazu werden die Kanten der beiden Elementarzellen als Bindungen und die Vertices als Atompo-
sitionen betrachtet. Das aus Abb. 2.12 bekannte Liniensystem stellt hier die Q.B.C.-Vektoren dar.
Ebenso kann dieses Verfahren auf das dreidimensionale Penrose-Tiling angewendet werden und
der Quasikristall in ein eindeutiges Netz zueinander paralleler Netzebenen unterteilt werden. Nach

dieser Uberlegung kann ein facettiertes Wachstum quasiperiodischer Kristalle verstanden werden.

3.3.2 Gleichgewichtsform vs. Wachstumsformen

An einem wachsendem Kristall kénnen zwei Arten von Formen auftreten. Dies sind Wachstums-
formen W und Gleichgewichtsformen G, die entsprechend an der Bildung der Wachstums- oder
Gleichgewichtsform beteiligt sind. An denen wéhrend dieser Arbeit ausschlieflich nach der CZOCH-
RALSKI-Methode (Kap. 6.1) geziichteten dekagonalen Quasikristallen kénnen lediglich W-Fléchen
identifiziert werden. Dabei muss man die an der Dreiphasengrenzllinie v-[-s gebildeten Flidchen von

jenen an der Zweiphasengrenze [-s gebildeten Fléchen unterscheiden.

Ein Ansatz zur thermodynamischen Betrachtung der Morphologie eines wachsenden Kristalls
wurde von GIBBS und CURIE mit der Einfithrung der Gleichgewichtsform gegeben [Gib78, Cur85|.
Darunter versteht man diejenige Form, welche bei einem gegebenen Volumen die kleinste freie
Enthalpie G aufweist. Die freie Enthalpie GG eines Kristalls beinhaltet auch seine freie Oberfla-
chenenthalpie, womit die Gleichgewichtsform durch ein Minimum der freien Oberflichenenthalpie

gekennzeichnet ist.
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3 Kristallwachstum
Methode von GIBBS-W ULFF

Nach der Methode von GIBBS-WULFF kann die freie Enthalpie eines Kristalls in einen Oberfléchen-
und einen Volumenterm zerlegt werden. Ein Kristall liegt in seiner Gleichgewichtsform vor, wenn
die freie Enthalpie minimal ist. Dies wird erreicht, wenn fiir ein gegebenes Volumen des Kristalls

eine minimale Oberflichenenergie gefunden wird. Es gilt:
Z Fi7; = min.; V = const. (3.18)

mit F; als Flacheninhalt und ~; als spezifische freie Oberflichenenergie der Fléche i sowie V' als Vo-

lumen. Nach dem WULFF’schen Satz wird ein Polyeder mit der kleinsten freien Oberflichenenergie

aus der Beziehung

Ji — const. (3.19)
d;

gefunden. Darin bedeuten ~; die spezifische freie Oberflichenenergie der Fliche i sowie d; die Zen-

traldistanz der Flache . Sind diese Werte bekannt, kann mit Hilfe der WULLF’schen Konstruktion

die Gleichgewichtsform eines Kristalls bestimmt werden (Abb. 3.8).

Die abgetragenen Strecken d; stellen die Zen-
traldistanzen der Fliachen a, b und c dar; sie

sind den Werten ~; proportional.

it Zo — da
Es gilt Ay = d:'

Abb. 3.8: WULFF’sche Konstruktion der Gleichgewichtsform.

Die Gleichgewichtsform ist eine Funktion der spezifischen freien Oberflichenenthalpie G, welche

mit der Oberflichenspannung v identisch ist. Es gilt dann der Ausdruck

_ oG
7T 9

Ist die Oberflichenspannung - isotrop, so erhélt man als Gleichgewichtsform eine Kugel. Sie ist

(3.20)

die Form mit der relativ kleinsten Oberflache A. Dies ist der Fall fiir Fliissigkeiten oder amorphe
Festkorper, was als Grenzfall betrachtet werden kann. Fiir Kristalle zeigt die Oberflichenspannung

in Abhéngigkeit von der kristallographischen Orientierung spitze, diskontinuierliche Minima auf.
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3.3 Wachstumsmorphologie

Den Normalen dieser Minima entsprechen singuldre Flachen. Danach ist die Form der kleinsten
freien Oberflichenenthalpie ein Polyeder, das aus singuldren Flichen A; der relativ geringsten

Oberflichenspannungen

- 0G
Vi = 04,
gebildet wird. An der Gleichgewichtsform miissen jedoch nicht alle moéglichen Fléchen beteiligt

(3.21)

sein. Es ist anzumerken, dass die Gleichgewichtsform nur fiir mikoskopisch kleine Kristalle eine

Bedeutung hat.

Methode von STRANSKI-KAISCHEW

Aufbauend auf die molekularkinetische Betrachtung des Kristallwachstums von KOSSEL (Absch.
3.2.3) wurde von STRANSKI und KAISCHEW eine weitere Methode zur Bestimmung der Gleichge-
wichtsform entwickelt [Str34|. Sie geht von der Tatsache aus, dass die Fldchen der Gleichgewichts-
form den gleichen Dampfdruck besitzen. Damit verbunden ist eine gleich grofse Wahrscheinlichkeit
fiir das Auflésen oder die Bildung einer neuen Netzebene. Damit kommt zum Ausdruck, dass alle
Grenzflachen die gleiche mittlere Abtrennarbeit fiir jeden Elementarbaustein aufweisen. Die Be-
stimmung der zu einem Dampfdruck p gehérenden Gleichgewichtsform geschieht dann durch das
Abtrennen aller Bausteine, deren Abtrennarbeit ¢, geringer als die mittlere Abtrennarbeit &,
(po < @n < ¢y) ist. Beginnt dieser Prozess bei einer beliebigen Kristallform, so erhdlt man alle
zur Gleichgewichtsform gehdrenden Flichen. Abschlieffend variiert man die Fliacheninhalte, bis fiir
jede Fliache die mittlere Abtrennarbeit ¢ pro Baustein gleich grofs wird. Die Bestimmung der
Gleichgewichtsform unter Verwendung der Abtrennarbeiten gilt allerdings nur fiir den absoluten
Nullpunkt (7' = 0 K). Fiir hhere Temperaturen ist die Beriicksichtigung des chemischen Potenzials

1 notwendig.

Der Prozess des Kristallwachstums verlduft nicht im thermodynamischen Gleichgewicht. Es muss
eine (geringe) Ubersittigung bzw. Unterkiithlung der Ausgangsphase vorliegen. Weiter steht sie mit
einem Keim von kritischem Radius? im Gleichgewicht. Es besteht eine Abhingigkeit zwischen dem
kritischen Keimradius 7* (Absch. 3.1.2) und der Oberflichenspannung ~. Fiir ein Einstoffsystem
mit Ag = Ap, A’y = |Apu| und dem Molvolumen v gilt fiir die Abhéngigkeit der Ausdruck

Ap= 201 mit A’y = RT In . (3.22)

r* P
Dies ist die allgemeine Form der GIBBS-THOMSON’schen Gleichung, womit die Erhéhung des
Dampfdruckes p kleiner Tropfchen gegeniiber dem Dampfdruck p., einer unendlich ausgedehn-

ten Phase beschrieben ist.

Die GiBBs-THOMSON’sche Gleichung (Gl. 3.22) beschreibt, dass beim Wachstum eines Kristalls
die Wachstumsform W nur selten der Gleichgewichtsform G entspricht. Fiir Kristalle mit einem
Durchmesser grofer als 107% m hat die allgemeine Form der GIBBS-THOMSON’schen Gleichung
(GL. 3.22) keinen Einfluss mehr auf die Ausbildung der Morphologie; der Oberflichenanteil verliert
mit zunehmendem Volumen an Bedeutung. Die Gleichgewichtsform wurde aus thermodynamischen

Uberlegungen abgeleitet.

2auch: kritischer Keim
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4 Ternare Systeme

4.1 Allgemeines

Die vorliegende Arbeit beschreibt Wachstums- und Kinetikexperimente in den ternéren interme-
tallischen Systemen Al-Co-Ni und Al-Co-Cu. Der Hauptteil der Experimente wurde dabei in dem
System Al-Co-Ni durchgefiihrt, wihrend in dem System Al-Co-Cu die Ziichtung grofer dekagonaler
Einkristalle nach der CZOCHRALSKI-Methode erstmals gelang. Voraussetzung fiir das Ziichten ein-
kristalliner Proben ist die Kenntnis der Phasenbeziehungen in den betreffenden intermetallischen
Systemen, da sich die dekagonale Phase jeweils durch eine peritektische Reaktion bei der peritekti-
schen Temperatur T}, bildet. Diese Reaktion ist zur Ziichtung von Einkristallen jedoch ungeeignet.
Mit der CzoCHRALSKI-Methode kann bei Temperaturen unterhalb 7, und damit unter Vermei-
dung dieser Reaktion ein einkristalliner Quasikristall aus einer nichtstéchiometrischen Schmelze

gewonnen werden.

Die mogliche Anzahl der in einem Multikomponenten-System im thermodynamischen Gleichge-
wicht liegenden Phasen und verbleibenden Freiheitsgrade wird durch die GiBBS’sche Phasenregel
bestimmt:

P+F=K-+2 (4.1)

wobei P die Anzahl der moglichen Phasen, F' die Anzahl der verbleibenden Freiheitsgrade und
K die Anzahl der Komponenten in dem System beschreiben. Fiir ein bindres System (K = 2)
gilt demnach F' = 4 — P, wonach unter Vernachlédssigung der Dampfphase maximal drei Phasen
im Gleichgewicht koexistieren kénnen. Unter dieser Voraussetzung kénnen eutektische (e) und
peritektische Punkte (p) existieren, an denen jedoch kein Freiheitsgrad mehr vorhanden ist. Fiir
die Anzahl der kondensierten Phasen in einem ternéren System (K = 3) gilt F' = 5— P. Eutektische
Punkte gehen hier in Dreiphasen-Koexistenzlinien iiber. An ihnen bleibt ein Freiheitsgrad erhalten.
Es existieren Vierphasengleichgewichte wie ternére Peritektika (P), ternére Eutektika (E) und

Umwandlungsebenen (U). Beispiele sind in Abb. 4.3 zu finden.

4.1.1 Ziichtung unterhalb eines bindren Peritektikums

Die meisten bindren und terndren (auch quaterniren) Phasendiagramme stellen nichtkongruent
schmelzende Systeme dar. Hier muss aufgrund einer Segregation zwischen der Zusammensetzung
der Schmelze und der Zusammensetzung der festen Phase aus einer nichtstéchiometrischen Schmel-
ze geziichtet werden. Zur Veranschaulichung der Gegebenheiten bei einer Ziichtung in einem nicht-

kongruent schmelzenden System soll das folgende schematische Beispiel (Abb. 4.1) der Ziichtung
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4 Ternare Systeme

T L
a+L
T, |-
T,
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o x, —> p

Abb. 4.1: Unterhalb des bindren Peritektikums wird die Phase « fiir die Einkristallziichtung
zugénglich (nach [Gra00]).

unterhalb eines bindren Peritektikums betrachtet werden. Das binédre System der reinen Rand-
komponenten « und [ beinhaltet die thermodynamisch stabilen Phasen «, 8 und ~. Die Phase
existiert unterhalb eines bindren Peritektikums. Zugénglich wird sie durch die peritektische Reakti-
on L+« — vy, welche nur bei der Temperatur des Peritektikums T}, stattfindet. Aus diesem Grund
ist die Verwendung einer Schmelzenzusammensetzung mit einer Liquidustemperatur 77 > Tp,
was einer Ausgangszusammensetzung der fliissigen Phase links des Peritektikums p entspricht, zur
Zichtung homogener Kristalle ungeeignet. Die Phase v wird fiir die Einkristallziichtung zugéng-
lich, wenn man als Ausgangszusammensetzung eine Schmelze mit einer Liquidustemperatur T
unterhalb der peritektischen Temperatur T}, entsprechend (1) wihlt. Fiir diese Schmelzzusammen-
setzungen ist die Phase v die primér erstarrende Phase. Hier existiert das Gleichgewicht L+~. Unter
langsamem Abkiihlen erreicht die Temperatur der Schmelze die Liquiduskurve. An dem Schnitt-
punkt steht die Schmelze L mit der festen Phase v in der entsprechenden Zusammensetzung im
Gleichgewicht. Weiteres Abkiihlen der Schmelze fiihrt zu weiterer Kristallisation der Phase « bis
die Temperatur der Restschmelze eine Zusammensetzung entsprechend dem eutektischen Punkt
e erreicht. Ab hier kristallisiert neben der Phase v auch die Phase [ und die fliissige Phase L
ist vollstédndig aufgebraucht. Zur Vermeidung der eutektischen Kristallisation, welche nicht mit ei-
nem einkristallinen Wachstum vereinbar ist, steht zur Einkristallziichtung der Temperaturbereich
zwischen der peritektischen Temperatur 7, und der Temperatur des Eutektikums 7, zur Verfii-
gung. Das Abkiihlen einer Schmelze der Ausgangszusammensetzung entsprechend (1) fithrt zur
Kristallisation der festen Phase v. Aus dem Verlauf der Soliduskurve von 7 ist ersichtlich, dass sich
mit fortschreitender Kristallisation und Anderung der Zusammensetzung der Schmelze auch die

Zusammensetzung des Kristalls dndert. Dies ist der Fall, da die kristallisierte Phase eine gewisse
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4.1 Allgemeines

Phasenbreite aufweist. Nur fiir scharf begrenzte Strichverbindungen mit fester Stéchiometrie bleibt
die Anderung der Zusammensetzung der fliissigen Phase ¢ ohne Konsequenz fiir die Zusammen-
setzung der festen Phase ¢. Demnach stellt die Phase + eine feste Losung bzw. einen Mischkristall
dar. Hat die Schmelze eine Zusammensetzung entsprechend (2) erreicht, so hat die feste Phase v
ihr Existenzminimum beziiglich der Temperatur 7' erreicht. Ein Abkiihlen der Restschmelze in
Richtung des bindren Eutektikums e fiihrt dazu, dass sich bei tieferen Temperaturen (T < Te) in
Folge der resultierenden Ubersittigung Ausscheidungen der Phase 3 in der Matrix v bilden. Dies
gilt z.B. fiir eine Zusammensetzung der Restschmelze entsprechend (3). Ab hier kristallisiert zuerst
die Phase ~y, welche bei tieferen Temperaturen auf die Soliduskurve des Zweiphasengebietes v +
trifft. Es folgt eine Festkorperreaktion, unter der die feste Phase v zu einem Teil in die ebenfalls
feste Phase ( zerfillt. Die Reaktion setzt einen Diffusionsvorgang voraus, welcher sehr langsam
abliuft. Die kristallisierende Phase ~ erfihrt mit der Anderung der Temperatur eine Anderung der
Zusammensetzung. So ist der zuletzt gewachsene Teil eines Kristalls reicher an der Komponente (3
als der zuerst erstarrte Bereich. Wie ausgepréigt diese axiale Segregation ist, hingt in dem jewei-
ligen System von der Form der Soliduskurve ab. In mehrkomponentigen Systemen kann man fiir
eine Phase i.a. keine feste Schmelztemperatur T,,, angeben. Der Schmelzpunkt einer Phase ist von

der jeweiligen Stochiometrie abhéingig, weswegen man hier von der Liquidustemperatur T, spricht.

4.1.2 Ubertragung auf ein ternires Peritektikum

Das im vorherigen Abschnitt erlduterte schematische Beispiel eines bindren Peritektikums kann
auf ein ternéres System iibertragen werden, um hier die Phasenbeziehungen um ein ternéres Peri-

tektikum zu beschreiben.

Das Phasendiagramm eines Dreistoffsystems ist im Allgemeinen so angelegt, dass die Molen-
briiche der drei beteiligten Komponenten auf den Seiten eines GIBBS’schen Dreiecks abgetragen
werden. Die reinen Randkomponenten befinden sich in den Eckpositionen des Dreiecks. Senkrecht
auf der Ebene des Dreiecks wird die Temperatur abgetragen und die Isothermen werden in die Ebe-
ne projiziert. Es entsteht ein Diagramm entsprechend Abbildung 4.3, in dem ternére Eutektika (E),
Peritektika (P) und Umwandlungsebenen (U) zu finden sind.

4.1.3 Segregation und konstitutionelle Unterkiihlung

Bei der Kristallziichtung in einem inkongruent schmelzenden System tritt der Effekt der Segregati-
on auf, d.h. dass sich die Konzentration einer Komponente j im Kristall von der in der Ausgangs-
schmelze unterscheidet. Das Verhéltnis der beiden Konzentrationen wird als Verteilungskoeftizient
k bezeichnet. Befinden sich fliissige und feste Phase in einem thermodynamischen Gleichgewicht,
spricht man von einem Gleichgewichtsverteilungskoeffizienten ky. Erfolgt die Kristallisation mit
einer Uberschreitung des Gleichgewichts, tritt an die Stelle von ko der effektive Verteilungsko-
effizient keg. Er ist abhéngig von der Wachstumsgeschwindigkeit, der Wachstumskinetik an der
Phasengrenze und von Transportvorgidngen in der Ausgangsphase. Bei einem effektiven Vertei-
lungskoeffizienten von keg # 1 wird eine Komponente in einer Konzentration in den Kristall ein-

gebaut, die von jener in der Ausgangsschmelze verschieden ist. Je nach dem Wert fiir kg wird die
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4 Ternare Systeme

Komponente in der Schmelze an- oder abgereichert, womit sich mit fortschreitender Kristallisation
auch die Konzentration der Komponente in dem Kristall &ndert. Unter konstanten Ziichtungs-
bedingungen bleibt die Zu- bzw. Abnahme der Konzentration einer Komponente in einer Phase
konstant; es handelt sich dabei um einen konstanten effektiven Verteilungskoeffizienten keg. An-
dert sich ein Parameter, z.B. die Wachstumsgeschwindigkeit v (als Verschiebungsgeschwindigkeit
der Phasengrenze [-s), dndert sich auch der effektive Verteilungskoeffizient kg und es entstehen
Verteilungsinhomogenitédten. Durch solche Inhomogenitaten kann es zu einer Vergréberung der
Wachstumsfront kommen. Dies ist der Fall, wenn sich Komponenten mit einem effektiven Vertei-
lungskoeffizienten kqg < 1 vor der Phasengrenze bzw. der Wachstumsfront anreichern. Der Verlauf

der Konzentration ¢~

einer Komponente in der Schmelze ist im oberen Teil der Abb. 4.2 gegen die
Ortskoordinate x (x = 0: Phasengrenze [-s) aufgetragen. Sie wiichst mit groferer Anndherung an
die Wachstumsfront von einem Wert ¢/ auf einen Wert ¢ > ¢ an. Die Angabe ¢ bezeichnet
die Konzentration der Komponente in der festen (kristallinen) Phase. Dadurch kommt es an der
Phasengrenze zu einer Erniedrigung der Liquidustemperatur 7.F(x) von T.X> zu einem Wert von
TEO in unmittelbarer Nihe der Phasengrenze. Zur Fortfiihrung der Kristallisation muss die Tem-
peratur der Schmelze an der Wachstumsfront auf die erniedrigte Liquidustemperatur abgesenkt
werden. Im unteren Teil von Abb. 4.2 ist der mogliche Verlauf des Temperaturgradienten in der
Schmelze schematisch dargestellt. Fiir den ersten Fall (1) verlauft er mit einer groferen Steigung
oberhalb der Liquidustemperatur. Die Temperatur fiir ein fliissig-fest-Gleichgewicht ist nur am
Ort der Phasengrenze gegeben. Vor der Phasengrenze (x > 0) ist keine Kristallisation moglich, da
die Temperatur T (x) groker als die Liquidustemperatur 72> ist. Demnach ist die Phasengrenze
stabil gegeniiber Storungen. Im zweiten Fall (2) verlauft der Temperaturgradient mit einer klei-
neren Steigung teilweise unterhalb der Liquidustemperatur T.F(x) (schraffierter Bereich). Es gilt
der Ausdruck grad T(q) > grad T(g). Die Temperatur der Schmelze bleibt unterhalb der lokalen
Liquidustemperatur T (x). Dies bezeichnet man als eine konstitutionelle Unterkiihlung. Hier ist
eine makroskopisch glatte Wachstumsflache instabil. Eine zuféllig entstandene Stérung der Phasen-
grenze reicht in ein Gebiet stérkerer Unterkiihlung und wird schneller wachsen als das umgebende
Gebiet. Es entwickelt sich eine Vergroberung und makroskopische Aufrauung der Phasengrenze bis
dahin, dass ein unorientiertes, gestortes Wachstum einsetzt. Eine Bedingung zur Vermeidung der
konstitutionellen Unterkiihlung ist durch das TILLER-Kriterium gegeben [Til53]:

grady - (1 — ko)(—mb) ke
v - k’QD

(4.2)

Die makroskopische Stabilitdt der glatten Wachstumsfront kann erhalten werden, wenn der Quo-
tient aus dem Temperaturgradienten grad und der Verschiebungsgeschwindigkeit v der Phasen-
grenze einen aus der Ausgangskonzentration der Schmelze ¢“>°, der Steigung der Liquiduskurve
mY, dem Diffusionskoeffizienten D und dem Gleichgewichtsverteilungskoeffizienten ko gebildeten

Wert nicht unterschreitet.

Bei der Kristallisation aus einem endlichen Volumen an Ausgangsschmelze éndert sich mit der zu-
nehmenden Masse an kristallisiertem Material bei einem effektiven Verteilungskoeffizienten kg # 1
die Konzentration einer Komponente j in der Restschmelze. Fiir den Fall k.g < 1 bedeutet dies,
dass die Konzentration der Komponente j in der Restschmelze zunimmt. Als Folge steigt - trotz

eines konstanten effektiven Verteilungskoeflizienten kg - auch die Konzentration der betreffenden
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Abb. 4.2: Konzentrationsverlauf (oben) und Temperaturverlauf (unten) in der Nahe der Phasen-
grenze bei konstitutioneller Unterkiihlung (nach [Wil88a]).

Komponente im Kristall. Dieses Verhalten wird als Makrosegregation bezeichnet und bedingt eine
(kontinuierliche) Inhomogenitét des Kristalls. Bei der in dieser Arbeit angewendeten CZOCHRAL-
SKkI-Methode zur Ziichtung von Einkristallen bleibt die Phasengrenze [-s im Idealfall stationdr und
beschrankt sich auf den jeweiligen Querschnitt des rotationssymmetrischen Kristalls. Aus diesem
Grund ist bei nach dieser Methode geziichteten Kristallen mit einer groferen axialen als einer

radialen Segregation zu rechnen.

4.2 Al-Co-Ni

Das Vorkommen einer dekagonalen Phase in dem ternéren Legierungssystem Al-Co-Ni entdeckte
Tsal [Tsa91]; die erste eingehende Untersuchung der dekagonalen Phase ist bei KEk [Kek91] zu
finden.

In Abb. 4.3 ist die Projektion der Liquidusflache aus der Al-reichen Ecke des terndren Systems
Al-Co-Ni wiedergegeben [G6d97]. Hier treten neben der dekagonalen Phase (D) eine Anzahl peri-
odischer Phasen auf. Den grofsten Anteil in dem gezeigten Ausschnitt nimmt dabei das Primérer-
starrungsgebiet der S-Phase ein. Sie ist im unteren, Al-drmeren Bereich des Diagramms zu finden
und kristallisiert in der CsCIl-Struktur. Den zentralen Bereich nimmt das Primérerstarrungsgebiet
der dekagonalen Phase (D) ein. Er wird von Dreiphasengleichgewichtslinien (Doppelpfleile) be-
grenzt. Kreuzungen dieser Bergenzung stellen Vierphasengleichgewichte (U, 7) unter Beteiligung

der fliissigen Phase dar.
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4 Ternare Systeme

Im Existenzgebiet der dekagonalen Phase (D) konnen acht verschiedene quasiperiodische Modi-
fikationen unterschieden werden: Typ I, Typ II, Typ S1 und S2, Typ bn; (basic nickel) und bg,
(basic cobalt) sowie bf (five-fold) und 5fgp (five-fold high temperature) [Rit98]. Der pseudobinére
Schnitt Al74Cog6-AlggNizy in Abb. 4.4 ist gegen die Temperatur 7" aufgetragen und zeigt die enge
Abhéngigkeit der Struktur von der Stochiometrie (vergl. Absch. 2.3.2; cluster packing) und der
Temperatur. Dieser Schnitt zeigt die grofite Ausdehnung der dekagonalen Phase. Die Unterschei-
dung der Modifikationen wurde alleine anhand der Elektronenbeugungsbilder bei Durchstrahlung
parallel der periodischen Achse [00001] getroffen. Sie unterscheiden sich durch das Auftreten von
Satellitenreflexen und diffuser Streuung und der unterschiedlichen Intensitdten voneinander. Bei
den Modifikationen 5f und 5fy wird eine Lagedinderung der BRAGG-Positionen beobachtet.

Y= Cog Ahalh)

Abb. 4.3: Ausschnitt des terndren Systems Al-Co-Ni: Projektion der Liquidusfliche. Gezeigt ist
der Al-reiche Bereich des Phasendiagramms mit dem Primérerstarrungsgebiet der dekagonalen
Phase (D) [G6d97].

Aufgrund des nichtstéchiometrischen Schmelzverhaltens in diesem System muss zur gezielten
Ziichtung einer Phase bzw. Modifikation der Verlauf der Konoden bekannt sein. Konoden verbin-
den in inkongruent schmelzenden Systemen die Zusammensetzungen der Ausgangsschmelze und
der mit ihr im Gleichgewicht befindlichen festen Phase. Die Bestimmung der Stéchiometrie des
zuerst erstarrten Bereiches eines Kristalls markiert den Endpunkt einer Konode bei bekannter
Ausgangszusammensetzung. Von GRABER wurden Phasengleichgewichte in der Umgebung der

1050°C-Isotherme bestimmt [Gréa00]. Anhand der Stéchiometrie unterschiedlicher, primér erstarr-
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Abb. 4.4: Pseudobinérer Schnitt im Al-reichen Bereich des Systems Al-Co-Ni in der grofiten Aus-

dehnung des Existenzgebietes der dekagonalen Phase. Darstellung der strukturellen Modifikationen
der d-Phase (aus [Rit98]).
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4 Ternare Systeme

Ni [At. %]
Abb. 4.5: Verlauf der Konoden im Primérerstarrungsgebiet der dekagonalen Phase (links). Dar-
gestellt sind die Phasengleichgewichte I-s im Umfeld der 1050°C-Isotherme (nach [Grad00]). Lage
des gezeigten Ausschnittes im terniren System Al-Co-Ni (rechts).

ter Kristallbereiche und der jeweiligen Zusammensetzung der fliissigen Phase konnte im Primérer-
starrungsgebiet der dekagonalen Phase der Verlauf einiger Konoden, was in Abb. 4.5 wiederge-
geben ist, bestimmt werden. Der linke, Ni-adrmere Bereich des Priméarerstarrungsgebietes ist hier
gesondert markiert. In diesem Zusammensetzungsbereich ist die Ziichtung einer stabilen, quasikris-
tallinen Phase nach der CZOCHRALSKI-Methode bisher nicht reproduzierbar gelungen [Gra00]. Das
Primérerstarrungsgebiet der dekagonalen Phase ist in Abb. 4.6 wiedergegeben. Die mit der Schmel-
ze bei unterschiedlichen Temperaturen im Gleichgewicht stehenden festen Phasen sind mit ihren
Stabilitatsgebieten gekennzeichnet. Die Experimente im System Al-Co-Ni wurden mit einer festen

Abb. 4.6: Das Primérerstarrungsgebiet der dekagonalen Phase (D). Angegeben sind die Stabili-

tatsgebiete bei unterschiedlichen Temperaturen (aus [Gra00]).

Ausgangszusammensetzung der fliissigen Phase entsprechend Al;7CogNij7 durchgefiihrt. Die Zu-

sammensetzung der festen Phase entspricht nach dem Verlauf der Konode d-Al75CogNijg. Da also
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4.3 Al-Co-Cu

weniger Aluminium in die feste Phase eingebaut wird als in der Ausgangsschmelze angeboten ist,
nimmt der Aluminiumgehalt der Schmelze wiahrend der Ziichtung zu, wihrend sie an den beiden
Ubergangsmetallen Kobalt und Nickel verarmt. Im Verlauf der Ziichtung sinkt demnach die Li-
quidustemperatur mit steigendem Al-Gehalt, was durch ein entsprechendes Temperaturprogramm

korrigiert werden muss.

4.3 Al-Co-Cu

Das ternére System Al-Co-Cu wurde erstmals von SKOLOZDRA et al. untersucht und veréffent-
licht [Sko71]. Die erste Beschreibung der stabilen dekagonalen Phase erfolgte durch HE et al.
[He88, He88a] und TsAI et al. [Tsa89]. Untersuchungen zum Erstarrungsverhalten der dekagona-
len Phase unterschiedlicher Stéchiometrieen wurden von GRUSHKO und URBAN durchgefithrt und
erbrachten den Nachweis des inkongruenten Schmelzverhaltens der dekagonalen Phase [Gru9l].
Eingehende Untersuchungen der Phasengleichgewichte im System Al-Co-Cu sind bei ZHANG und
GILLE zu finden [Zha04]. Trotz des inkongruenten Schmelzverhaltens wird die dekagonale Pha-
se fiir die Einkristallziichtung zugénglich, wenn aus einer nichtstochiometrischen Schmelzzusam-
mensetzung geziichtet wird. Abb. 4.7 zeigt die Projektion der Liquidusfliche im Bereich des Pri-
mérerstarrungsgebietes der dekagonalen Phase (D) im Al-reichen Bereich des terndren Systems

Al-Co-Cu. Neben der dekagonalen Phase existieren in diesem Legierungssystem eine Reihe peri-

Cu [At. %]

Abb. 4.7: Projektion der Liquidusfliche im Bereich der dekagonalen Phase (D) im Al-reichen
Bereich des Phasendiagramms (nach [Zha03]). Oben rechts: Lage des Ausschnitts im terndren
System Al-Co-Cu.

61



4 Ternare Systeme

odischer Phasen. Eine Ubersicht hierzu kann bei [Mas92| gefunden werden. Der Verlauf von fiir
die Einkristallziichtung wichtigen Konoden ist weitgehend unbekannt, da frithere Ziichtungsexpe-
rimente nach der CZzOCHRALSKI-Methode erfolglos geblieben sind. Eigene Ziichtungsexperimente,
die Gegenstand dieser Arbeit sind (Kap. 6.3.2), zeigen jedoch die Reproduzierbarkeit der Einkris-
tallziichtung in diesem System [Mei06]. In den Experimenten (QX423 ...QX425) wurde stets eine
identische Ausgangszusammensetzung der fliissigen Phase entsprechend AlgsCo19Cusy eingesetzt.
Die Untersuchung des zuerst erstarrten Bereiches des gewachsenen Einkristalls (first-to-freeze) mit
Hilfe der Elektronenstrahlmikroanalyse ergab eine Zusammensetzung der festen Phase entspre-
chend d-Alg7.5C020.2Cui2.3. Damit ist ein Zusammensetzungspaar bekannt, welches den Verlauf
einer Konode beschreibt. Der Verlauf der Konode aus diesen Experimenten ist in Abb. 4.8 darge-
stellt.

20

80

Co [AL. %]

@ 1000°C .,.", Al [At. %]
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Abb. 4.8: Temperaturabhéangigkeit der Lage des Existenzgebietes der dekagonalen Phase. Mit
abnehmender Temperatur verschiebt sich das Stabilitdtsgebiet zu abnehmenden Al- und zuneh-
menden Cu-Gehalten (nach [Gru93, Mei06]). Die Konode resultiert aus den ersten erfolgreichen

Ziichtungsexperimenten.

Die Lage und die Grofe des Existenzgebietes der dekagonalen Phase zeigen eine starke Abhén-
gigkeit von der Temperatur, was fiir die drei Temperaturen 1000°C, 900°C und 800°C in Abb. 4.8
wiedergegeben ist [Gru93, Mei06]. Wie zu erkennen ist, iiberlappen sich die dargestellten Existenz-
gebiete nicht kontinuierlich. Dies bedeutet, dass bei hohen Temperaturen entstandene dekagonale
Phasen bei der Abkiihlung ihre Existenzgebiete verlassen. Damit ist eine Triebkraft gegeben, wel-
che die Entstehung von Ausscheidungen von Fremdphasen begiinstigt. Nach dem Erstarren der
dekagonalen Phase folgen entsprechend dem Kristallisationspfad die Phasen t-AlsCu, T-Al;CoCus
und (-Al3(Co, Cu)z [Zha04].
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5 Zuchtungsapparatur

Die Ziichtungs- und Kinetikexperimente wurden in einer modifizierten CZOCHRALSKI-Apparatur
durchgefiihrt. Abb. 5.1 zeigt die Frontansicht der zur Durchfiihrung der Experimente aufgebauten
und nachfolgend als Wachstumskammer bezeichneten Apparatur. Die unterschiedlichen Experi-
mente stellten Anforderungen, welchen eine rein zur Ziichtung ausgelegte Apparatur nicht gerecht
werden kann. Aufgrund dessen mussten bei der Konstruktion einige Besonderheiten berticksichtigt
werden. Die verwendeten Al-reichen metallischen Schmelzen sind bei Liquidustemperaturen 77,
im Bereich von 1100°C sehr reaktiv. Deswegen muss sichergestellt sein, dass der Rezipient und
alle angeschlossenen Systeme das Eindringen von Umgebungsgasen (1.W. O, HoO und COs) iiber
einen fiir die Experimente typischen Zeitraum von ca. 14 Tagen verhindern. Andernfalls wiirde die
damit einhergehende sofortige Bildung von Oxiden und Karbiden zu einer Oberflichenkontamina-
tion der Schmelze fithren. Fiir die Durchfithrung der CzZOCHRALSKI-Abreifiexperimente (Kap. 7)
war es notwendig, unterschiedliche Ziehgeschwindigkeiten mit einer Genauigkeit von 1-107% mm/s
darstellen zu konnen. Zusétzlich musste es zur Durchfiihrung der Substratexperimente (Kap. 8.1)
moglich sein, die (weitergewachsenen) Substrate mit einer hohen vertikalen Ziehgeschwindigkeit v,
abrupt von der Schmelze zu trennen und zeitgleich die Substratrotation stark zu beschleunigen,
um die an der Phasengrenze fliissig-fest anhaftendende Restschmelze vor dem Auskristallisieren

abzuschleudern.

Die geforderte Reinheit der Atmosphére wird durch einige konstruktive Besonderheiten gewéhr-
leistet. Der Rezipient und das gesamte Vakuumsystem wurden komplett unter Verwendung stan-
dardisierter metallgedichteter UHV-Komponenten! ausgefiihrt. Als Zugiinge zum Beschicken der
Kammer dienen CF-Flansche, welche ebenfalls mit Cu-Einmaldichtungen versehen sind. Alle Nih-
te wurden innengeschweifit ausgefithrt, um mdogliche Quellen fiir virtuelle Lecks? zu vermeiden.
Bei den Innenaufbauten wurde konsequent die Verwendung poroser Materialien vermieden, da
auch diese als virtuelle Lecks wirken. So wurde im Gegensatz zu einer fritheren Ziichtungsappara-
tur das Heizelement nicht mehr aus Grafit sondern aus KANTHAL AF-Draht? gefertigt und der
ebenfalls aus Grafit gefertigte Stiitztiegel zur Aufnahme des Schmelzentiegels wurde durch einen
Nickel-Tiegel ersetzt. Unmittelbar vor den Experimenten wurden Umgebungsgase und adsorbiertes
Wasser in einem ca. einwochigen Ausheizprozess bei T' &~ 120°C unter stindigem Evakuieren aus
dem fertig bestiickten Rezipienten entfernt. Es konnte eine Restatmosphiire von 1-10~7 mbar mit

entsprechend geringen Partialdriicken der Restgase erreicht werden. Zur Kontrolle der Qualitéit

LUHV: Ultrahochvakuum
2Als virtuelles oder auch inneres Leck bezeichnet man Kavititen oder porése Materialien innerhalb einer UHV-

Umgebung. Sie geben Restgas zeitverzogert an die Restatmosphére ab und téduschen so eine hohe Leckrate und

ein reales Leck vor.
SKANTHAL ist die Markenbezeichnung fiir Widerstandsheizelemente aus einer ferritischen Legierung (FeCrAl).
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5 Ziichtungsapparatur
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Abb. 5.1: Ansicht der Wachstumskammer.
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der nach dem Ausheizen des Rezipienten verbleibenden Restatmosphire wurde ein Quadrupol-
Massenspektometer Typ AX200 (Fa. Larimax) in den Vakuumtrakt integriert. Die Lage des Mas-
senspekrometers zwischen Rezipient und Vakuumpumpe ermoglicht dabei die Lecksuche mit einem
Testgas wie z.B. Helium. Die Messung der Leckrate L diente zur abschliefenden Kontrolle der Dich-

tigkeit des geschlossenen Rezipienten. Die Bestimmung der Leckrate erfolgt nach Gleichung 5.1:

L

Ap-V [Pa-m3
- St [P (5.1)

Dabei bedeuten Ap die Druckdifferenz in Pa zwischen Beginn und Ende der Messung, V' das Volu-
men des Rezipienten in m? und ¢ die Dauer der Messung in s. Die iibliche Leckrate L des Rezipien-
ten mit einem angenommenen Volumen von 0.01 m? liegt zwischen 5-1071° und 2-10~! Pa m? s~ 1;
gemessen wurde jeweils liber einen Zeitraum von 300 Sekunden. Grofere Werte fiir L sind ein Hin-
weis auf eine Undichtigkeit, welche so sicher vor Beginn eines Experimentes nachgewiesen und
beseitigt werden kann. Die Experimente fanden unter identischen Druckbedingungen unter Argon-
Atmosphére (5N) als Inertgas statt. Den Erfolg der Maknahmen zur Reinhaltung der Atmosphére
zeigt der Vergleich zwischen einem in einer fritheren Apparatur und einem in der modifizierten
Wachstumskammer geziichteten Quasikristall (Abb. 5.2). Die jetzt metallisch blanke Oberflache
ermoglicht erstmals die Beobachtung morphologischer Details, da sie nicht mehr von einer sto-
renden Oxidschicht bedeckt ist. Eine mafistdbliche Zeichnung der Wachstumskammer und der

angeschlossenen Aggregate zeigt Abb. 5.3.

Abb. 5.2: Der Vergleich zeigt die Oberflichenqualitéit typischer dekagonaler Quasikristalle (Ziich-
tungsrichtung || [00001]) geziichtet mit dem konventionellen (links) und dem modifizierten Vaku-

umsystem (rechts).
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5 Ziichtungsapparatur

Neben einer oxidfreien Oberflache der Schmelze ist fiir die Durchfiihrung der Substratexperimen-
te und CZOCHRALSKI-Abreiffexperimente eine prazise arbeitende Lineartranslation eine Grundvo-
raussetzung. Hierfiir wurde die Lineartranslationseinheit M-ILSPP 50 (Fa. Newport) als Aufnahme
fiir den gesamten Ziehkopf (Abb. 5.3: @7) verwendet. Diese Einheit erreicht eine Positionsauflosung
in z-Richtung von 5-10~% mm iiber einen maximalen Translationsweg Az von 50 mm. Die Ansteue-
rung der Einheit iiber einen Encoder MM4005 (Fa. Newport) erlaubt Translationsbewegungen in
einem Geschwindigkeitsbereich von 3.6 - 1072 mm/h bis 1.8 - 105 mm/h in minimalen Inkrementen
von 3.6 - 1073 mm/h zu fahren. Damit kénnen die zur Bestimmung der maximalen Kristallisa-
tionsgeschwindigkeit von dekagonalen Quasikristallen in den CZOCHRALSKI-Abreiffexperimenten
notwendigen unterschiedlichen Ziehgeschwindigkeiten mit hoher Auflésung eingestellt werden. Au-
fserdem ist es moglich, in den Substratexperimenten die Ziehgeschwindigkeit von 0.15 mm/h wih-
rend des Wachstums abrupt auf einen Wert von (5—10) mm/s zu erhdhen, sodass die Phasengrenze
[-s schnell von der Schmelze getrennt werden kann. Zusétzlich zu der exakten z-Position muss die
Lineartranslationseinheit die Drehachse der Kristallrotation erhalten. Dazu muss sich die Einheit
iiber den gesamten Translationsbereich hinweg kréftefrei bewegen kénnen, um die maximale Orts-
auflssung Az von 5-10% mm einzuhalten. Abhingig von der Temperatur und dem Volumen in dem
Rezipienten, welches sich mit der Position z des Ziehkopfes dndert, wirkt aufgrund einer Druckéin-
derung zusétzlich zu der Gewichtskraft F; eine Scherkraft F, auf die Aufhéingung. Daher wurde zur
Krifteentkopplung des Ziehkopfes ein Membranbalg CF16 (Abb. 5.3: @9) angebracht. Er verbindet
den Rezipienten mit einem zusétzlichen Membranbalg CF40 zum Volumen- und Druckausgleich.

Die Durchfithrungen der Tiegel- und Kristallrotation sind UHV-dicht ausgefiihrt, wobei fiir die
Kristallrotation eine magnetfluidgedichtete Drehdurchfiihrung verwendet wurde. Wegen der hohe-
ren Temperaturen im Bereich der Kristallrotation ist diese Drehdurchfithrung mit einer Wasser-
kithlung versehen (Abb. 5.3: 19); im Bereich der Tiegelrotation ist eine Luftkiihlung ausreichend.
Zur individuellen Einregelung der Rotationsgeschwindigkeiten werden die Gleichstrommotoren der
Kristall- und Tiegelrotation mit variablen Spannungen versorgt. Dabei rotieren Schmelze und Kris-
tall mit entgegengesetztem Vorzeichen, um trotz der Segregation und der damit verbundenen Ge-
fahr der konstitutionellen Unterkiithlung (Kap. 4.1.3) an der Phasengrenze [-s eine ausreichende
Durchmischung der Schmelze zu gewihrleisten. Zusitzlich steht eine ACRT-Steuerung® zur Ho-

mogenisierung der Schmelze wihrend des Aufschmelzens zur Verfiigung [Sch71].

Die Experimente in der Wachstumskammer fanden unter Ar-Atmosphére als Inertgas statt. Da
die Fassungen der Viewports (Abb.5.3: (7), @9) nicht iberdruckfest sind, muss der Fiillungsgrad des
Rezipienten bei Raumtemperatur so gewédhlt werden, dass der Innendruck den gegebenen Umge-
bungsdruck bei der maximalen wéhrend eines Experimentes erreichten Temperatur nicht wesentlich
iibersteigt. Dies war bei einem anfénglichen Fiilldruck von (525+5) mbar Argon bei Raumtempera-
tur gegeben; es stellte sich wihrend der Phase des Homogenisierens (Tiax = 1150°C) der Schmelze
ein Maximaldruck von (1000 + 10) mbar ein.

Fiir die Energieversorgung des Heizelementes wurde ein Wechselspannungs-Transformator mit
einer Nennleistung von 3 kW (30 V, 100 A) und ein Einphasen-Stellthyristor Typ 425A (Fa.

4ACRT: accelerated crucible rotation technique, eine Methode zur riihrerlosen Durchmischung einer fliissigen Phase
indem die Tiegelrotation alternierend gegensinnig beschleunigt und abgebremst wird.
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Eurotherm) eingesetzt. Die Regelung und Steuerung der Temperaturprofile wurde dabei von ei-
nem Programmregler Serie 902 / 904 (Fa. Eurotherm) iibernommen. Die Einbaulage der beiden
Thermoelemente (Abb. 5.3: (3)) in ortlicher Ndhe zu dem KANTHAL-Widerstandsheizelement
(Abb. 5.4: (3)) garantiert eine direkte thermische Kopplung. Dies zeigt sich in einem Regelver-
halten mit einer zeitlichen Abweichung der Isttemperatur Tis; von der Solltemperatur Tso; von
AT/At£0.1 K- min~'.
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Abb. 5.3: Aufbau der Ziichtungskammer. Der Blick in das Innere zeigt die Anordnung von Heiz-
element, Thermoelementen (Regelung und Kontrolle) und Stiitztiegel. Nicht wiedergegeben ist die
Lage der beiden Molybdén-Strahlungsbleche. Mafstab 1 : 5.8 (Legende s. Tab. A.1, S. 181).
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5 Ziichtungsapparatur
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Abb. 5.4: Detailansicht (links) und Zeichnung (rechts) der Innenaufbauten des Bodenflansches.
Die Einbaulage der Thermoelemente ist um 90° versetzt wiedergegeben um die ortliche Néhe zu

dem Heizelement zu demonstrieren (Legende s. Tab. A.2, S. 182).
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6 Czochralski-Ziichtungsexperimente

In dieser Arbeit wurden CZOCHRALSKI-Ziichtungsexperimente in den quasikristallbildenden Berei-
chen der terndren Systeme Al-Co-Ni und Al-Co-Cu durchgefiihrt. Mit der Vorgabe unterschiedlich
orientierter Keime wurden definierte Wachstumsrichtungen ausgewihlt. In Experimenten in dem
System d-AlCoNi wurden als Wachstumsrichtungen die periodische Richtung [00001], die quasipe-
riodischen Richtungen [10000] und [10100] sowie die beziiglich der periodischen Achse geneigten
Richtungen [01101] und [10102] gewihlt. Anhand der Morphologie der Phasengrenze I-s wurde
untersucht, welche der Ziichtungsrichtung [h1hohghahs| entsprechende Formen {hihahshahs} als
Wachstumsfliche W auftreten. In dem System d-AlCoCu gelang die Ziichtung grofer dekagonaler
Einkristalle erstmals. Hier resultierte die Ziichtung in der periodischen Richtung [00001] in jedem
Fall in einem polykristallinen Wachstum. Der Wechsel zu den quasiperiodischen Richtungen [10000]

und [10100] fiihrte hingegen zu einem einkristallinen Wachstum.

6.1 Die CZOCHRALSKI-Methode

Aus dem im Jahre 1918 publizierten Verfahren zur Bestimmung der maximalen Kristallisationsge-
schwindigkeit von Metallen [Czo18] wurde die CZOCHRALSKI-Methode zur Ziichtung von Einkris-
tallen aus der Schmelze weiterentwickelt. Im Laufe der Jahre wurde die nach JAN CZOCHRALSKI
benannte Methode zu dem heute bedeutendsten Verfahren zur Gewinnung hochreiner und struk-
turell perfekter Einkristalle. Besonders die Halbleiterindustrie profitiert mit der Produktion von
einkristallinem Reinstsilicium im Mafstab von mehreren tausend Tonnen pro Jahr von dem Ver-
fahren. Das CZOCHRALSKI-Verfahren bietet den Vorteil, dass mit der Vorgabe eines orientierten
Keimes die Wachstumsrichtung des Kristalls bestimmt werden kann. Aufserdem ist mit dieser Me-

thode die Ziichtung von phasenreinen Einkristallen inkongruent schmelzender Phasen moglich.

Das Prinzip der CZOCHRALSKI-Methode ist an dem konkreten Beispiel der hier verwendeten
Wachstumskammer in Abb. 6.1 gezeigt. Die Schmelze (1) befindet sich in einem 10 ml-Tiegel (Al-
Sint!, breite Form) (2), welcher von einem aus Nickel gefertigten Stiitztiegel (3) aufgenommen wird.
Eine Welle aus Kieselglas (4) dient zur Positionierung der Schmelze innerhalb des Widerstandheiz-
elementes (5) und zur Tiegelrotation. An den von oben in die Schmelze eingetauchten (orientierten)
Keim (6) wichst der Kristall (7) an. Ein selbstklemmender Keimhalter (AlSint) (8) stellt dabei die
Aufnahme fiir den Keim dar. Entsprechend der gegebenen Kristallisationsgeschwindigkeit vy, ei-

ner zum Wachstum angebotenen Orientierung wird der wachsende Kristall mit einer konstanten

LAlSint ist die Markenbezeichnung fiir eine dichtgesinterte Korundkeramik der Fa. Haldenwanger.
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6 Czochralski-Ziichtungsexperimente
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Abb. 6.1: Perspektivische Ansicht (links) und Schnittdarstellung (rechts) des CZOCHRALSKI-
Verfahrens (Legende s. Tab. A.3, S. 182).

Geschwindigkeit v, nach oben gezogen. Stimmen die Ziehgeschwindigkeit v, und die Kristallisa-
tionsgeschwindigkeit vy, iiberein, befindet sich die Phasengrenze I-s auf einer (Gleichgewichts-)
Hohe hg iiber der Schmelzenoberfliche, bei welcher der Kristall mit einem konstanten Durch-
messer d wichst (Abb. 6.2 Mitte). Der Durchmesser des Kristalls wird iiber den Durchmesser d
und die Hohe & des angehobenen Schmelzenmeniskus bestimmt. Die Position i der Phasengrenze
[-s iiber der Schmelzenoberfliche wird durch den Isothermenverlauf des thermischen Feldes be-
stimmt: Die Lage der Schmelzpunktisothermen bestimmt die Hohe hy der Phasengrenze [-s iiber
der Schmelzenoberfliche. In Abb. 6.2 ist dieser Sachverhalt dargestellt und es wird deutlich, wie der
Kristalldurchmesser d beeinflusst werden kann. Durch Ziehen mit einer Geschwindigkeit v, > vy,
wird die Phasengrenze [-s um eine Betrag Ah auf eine Héhe h™ > hy angehoben. Die Kristal-
lisation neuer Substanz bleibt hinter der schnelleren Anhebung der Kristallisationsfront? zuriick.
Als Folge engt sich der jetzt weiter angehobene Schmelzenmeniskus ein und der Kristalldurchmes-
ser nimmt ab (Abb. 6.2 links). Im Extremfall fiihrt eine zu hohe Ziehgeschwindigkeit zum Abriss
des Schmelzmeniskus von dem Keim bzw. Kristall. Der gleiche Effekt kann bei unverdnderter
Ziehgeschwindigkeit iiber eine Erhohung der globalen Heizleistung erreicht werden. Hierbei wird
die Temperatur T der Schmelze erhéht, was eine Verschiebung des Isothermenverlaufes zu Folge
hat. Die Schmelzpunktisotherme wird tiber die Hohe hg verschoben und bewirkt so ebenfalls eine
Einengung des Schmelzenmeniskus und eine Abnahme des Kristalldurchmessers. Im Extremfall
bewirkt eine weitere Temperaturerhhung ein Trennen von Kristall und Schmelze. Im Gegensatz

dazu bewirkt eine Erniedrigung der Temperatur ein Absinken der Schmelzpunktisothermen um

?Die Begriffe Kristallisationsfront und Phasengrenze I-s werden gleichwertig verwendet.
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6.1 Die CzOCHRALSKI-Methode

vkr
p
hy+ Ah hy hy - AR
V. > Vkr V: = vkr V, < Vkr

Abb. 6.2: Schmelzenmeniskus und Durchmesserbeeinflussung beim CZOCHRALSKI-Verfahren
(nach [Wil88b]).

einen Betrag Ah auf eine Héhe h™ < hg tiber der Schmelzenoberfliche. Entsprechend dem grofe-
ren Querschnitt des angehobenen Schmelzenmeniskus an dieser Position wéichst der Kristall mit
einem groferen Durchmesser (Abb. 6.2 rechts). Auch die Reduzierung der Ziehgeschwindigkeit v,
ermdglicht eine Querschnittsvergrofierung. Die Kristallisationsfront bewegt sich schneller abwérts
als sie durch die Ziehgeschwindigkeit aufwiirts gezogen wird (vk, > v,) und der Kristall wichst mit
einem groferen Querschnitt. Die Moglichkeiten der Querschnittsbeeinflussung werden bei dieser

Zichtungsmethode gezielt genutzt.

Beim Ankeimen wird der Keimkristall langsam der Schmelzenoberfliche angendhert, wodurch
sich die Temperatur des Keimes an die Temperatur der Schmelze angleicht. Damit wird ein ther-
mischer Schock und die Stérung der Realstruktur des Keimes durch einen zu grofen Tempera-
tursprung weitgehend vermieden. Zuvor wurde die Schmelze durch Uberhitzen (77, + 100 K) und
intensives Durchmischen unter ACRT-Bedingungen [Sch75] tiber einige Stunden homogenisiert.
AnschlieRend wurde die Temperatur um den Betrag der Temperatur zum Uberhitzen gesenkt und
unter Beobachtung die exakte Liquidustemperatur 77 eingestellt. Jetzt kann der Keim mit der
Schmelzenoberflache in Kontakt gebracht werden. Da der relativ zur Schmelze kéltere Keim eine
Wiérmesenke darstellt, beginnt an der Kontaktstelle hdufig ein polykristallines Wachstum. Nach
einem erfolgten Temperaturausgleich wird der Keim mit dem angewachsenen Material unter Beob-
achtung und langsamer Temperaturerhohung weiter in die Schmelze eingetaucht, bis die Kontakt-
stelle vollstéandig bedeckt ist. Das polykristallin angewachsene Material wird so weit zuriickgelost,
bis nur noch urspriingliches (ungestortes) Keimmaterial mit der Schmelze in Kontakt steht. Die
Schmelze zieht sich dabei meniskusformig bis zur Phasengrenze I-s empor (Abb. 6.2 Mitte). Fiir
die Ziichtung ungestorter Einkristalle hat es sich als giinstig erwiesen, wenn sich der Schmelzen-
meniskus etwas verjiingt (Abb. 6.2 links). Startet man nun die Kristallisation durch Absenken der
Temperatur, wiachst der Kristall mit einem diinnen Hals nach unten in den Meniskus hinein. Nach
dem Starten der Translation ldsst man den Kristall unter konstanter Temperatur mit dem verrin-
gerten Querschnitt weiterwachsen. Durch die geometrischen Verhéltnisse in solch einem Diinnhals

konnen die vom Ankeimen herriihrenden oder im Keim vorhandenen Baufehler (Versetzungen,
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6 Czochralski-Ziichtungsexperimente

Subkorngrenzen) lateral auswachsen bzw. werden nicht in den Kristall iibernommen. Mit dieser
als Diinnhalstechnik bekannten Methode gelang DASH erstmals das Ziichten von versetzungsfreien
Siliciumkristallen [Das59]. Anschliefend erreicht man durch eine Erniedrigung der Temperatur eine
allméahliche Verbreiterung des Kristalls iiber eine so genannte Schulter bis zu dem gewiinschten
Durchmesser. Die Rate der Temperaturerniedrigung bestimmt dabei die Steigung der Schulter.
Im weiteren Verlauf der Ziichtung soll der Kristalldurchmesser konstant gehalten werden. Bei der
Ziichtung von kongruent schmelzenden Materialien ist es dazu im Wesentlichen ausreichend, die
Temperatur der Schmelze auf einem konstanten Wert zu halten. Im vorliegenden Fall handelt es
sich um inkongruent schmelzende ternire Legierungen (Kap. 4). Hier sinkt die Liquidustempera-
tur 77, der Schmelze aufgrund der Segregation mit fortschreitender Kristallisation der festen Phase
(Kap. 4.1.3). Um einer damit bei konstanter Temperatur der Schmelze verbundenen Querschnitts-
einengung entgegenzuwirken, muss im Verlauf der Ziichtung die Temperatur der Schmelze T der
sich &ndernden Liquidustemperatur T}, angepasst werden. Die Wahl der Abkiihlrate AT /At erfolgt
empirisch aus der Beobachtung der Entwicklung des Kristallquerschnittes und der Einbeziehung

von Erfahrungswerten aus vorangegangenen Ziichtungsexperimenten.

6.2 Vorbereitende Arbeiten

Um die verwendeten Al-reichen Schmelzen vor méglicher Kontamination zu schiitzen, muss bereits
im Vorfeld eines Experimentes wiahrend aller Arbeitsschritte auf grofste Reinheit geachtet werden.

Im Folgenden sind die notwendigen Schritte zur Vorsynthese des Schmelzenbarrens beschrieben.

6.2.1 Ausgangsmaterialien

Zur Synthese der Schmelzen wurden die Elemente Aluminium (Al) und Kobalt (Co) sowie Nickel
(N1) oder Kupfer (Cu) verwendet. In Tab. 6.1 sind die Reinheitsgrade der Metalle nach Hersteller-
angabe wiedergegeben. Die Metalle werden in Stangenform geliefert und zur weiteren Verarbeitung

mittels einer Funkenerosionssige in kleinere Stiicke geségt.

Element Reinheit [%] N-Notation Hersteller
Al 99.99 4N Fa. CrysTec GmbH
Co 99.9 3N Fa. CrysTec GmbH
Cu 99.99 4N Fa. CrysTec GmbH
Ni 99.9 3N Fa. CrysTec GmbH

Tab. 6.1: Ausgangsmaterialien zur Vorsynthese der Schmelze.
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6.2 Vorbereitende Arbeiten

6.2.2 Priparation der Schmelze

Die Zusammensetzungen der Schmelzen entsprechend Aly7CogNijz und AlggCo19Cugq wurden so
berechnet, dass jeweils eine Schmelzenmenge von ca. 19 Gramm bereit stand. Das Einstellen der
einzuwiegenden Massen der einzelnen Elemente wurde durch nasschemische Atzung unter Wige-
kontrolle nach elementspezifischen Verfahren (Tab. 6.2) erreicht, wobei der maximale Wégefehler
+ 0.05 Gew.% betrug. Zwischen den einzelnen Atzstufen erfolgte ein Spiilen in HoO (dest.), und
das anhaftende Wasser wurde mit Aceton (p.a.) entfernt. Durch die Anwendung unterschiedlicher

Element Schritt 1 Schritt 2 Schritt 3
Al HCI / H20 (1:1), heift HNO; / HCI -
Co HNOj3 (konz.) HNO;3 / Ho0O (1:2) HNOj3; / HCI1
Ni HNOg, heifs / H,O (1:1) HNOj3 / H20 (1:2) -
Cu HNOj (konz.) - -

Tab. 6.2: Elementspezifische Atzverfahren.

Atzstufen ist sichergestellt, dass die durch das Funkenerosionsséigen verursachten Verunreinigun-
gen und Reaktionsprodukte von der Oberfliche der Metalle entfernt werden. Bis zur Vorsynthese
durch Aufschmelzen mit einem Hochfrequenz-Ofen werden die im eingewogenen Massenverhéltnis
vorliegenden Elemente unter Stickstoff-Atmosphére gelagert. Die Vorsynthese der Schmelze wurde
in einem HF-Generator unter inerter Atmosphére (Ar) durchgefiihrt; Abb. 6.3 zeigt die Anord-
nung. Dort befinden sich die Metalle in einem 10 ml-Tiegel (AlSint, hohe Form) (4). Dieser wird

Position  Beschreibung
Korundstange, AlSint
Suszeptor, Grafit
HF-Spule, wassergekiihlt
Schmelzentiegel, AlSint
Metallstiicke

ONONONONONC,

Rezipient, Kieselglas

Abb. 6.3: Die Ausgangsschmelze wird in einem HF-Generator vorsynthetisiert.
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6 Czochralski-Ziichtungsexperimente

von einem Suszeptor (Stiitztiegel) aus Grafit (2) auf einer Korundstange (2) gehalten. Uber einen
Zeitraum von ca. einer Woche wird der Rezipient unter stdndigem Evakuieren von einem externen
Ringofen bei ca. 500°C ausgeheizt. Der erreichbare Enddruck der Restatmosphére bei Raumtem-
peratur entspricht ca. 1-10~% mbar. AnschlieRend wird der Rezipient mit Argon (5N) gefiillt. Der
Fiilldruck bei Raumtemperatur ist so gewahlt, dass sich bei der héchsten Arbeitstemperatur von
ca. 1200°C ein Druck von ca. 1000 mbar in dem Rezipienten einstellt. Das Argon bildet beim Auf-
schmelzen als Inertgas einen Gegendruck zu dem Dampfdruck des niedrigschmelzenden Aluminium.
Die Metalle werden in einem von aufen eingekoppelten Hochfrequenzfeld in mehreren Leistungs-
stufen aufgeschmolzen und die Schmelze um (100 — 200) K iiber die jeweilige Liquidustemperatur
iiberhitzt. Damit ist sichergestellt, dass auch die hoherschmelzenden Elemente vollstindig in die
fliissige Phase iibergegangen sind und die Schmelze homogen ist. Nach dem Erstarren wird der
Schmelzenbarren aus dem hohen Korundtiegel gelst und in den fiir das eigentliche Experiment
vorgesehenen breiten Tiegel iiberfiihrt. Nach dieser Vorsynthese werden der Barren und der Tiegel

bis zur Verwendung in der Wachstumskammer unter Vakuum aufbewahrt.

6.2.3 Keim- und Substratpriaparation

Zur Préaparation der Keime wurde mit einer Drahtldppsége eine Scheibe mit einer Dicke von 1.5
mm aus einem Einkristall geschnitten, in welcher die spétere Wachstumsrichtung bzw. Ziehrichtung
liegt. Die Orientierung wird mit Hilfe der LAUE-Methode bestimmt und kontrolliert. Abb. 6.4 stellt

die Priparation und die Geometrie der Keime dar. Die Breite der Basis des Keimes betrigt 2 mm,

o

Ziehrichtung

Wachstumsrichtung

—— —
2.0 mm 1.5 mm

Abb. 6.4: Préiparation von Keimen aus einer Kristallscheibe (links). Geometrie der Keime: Front-
(Mitte) und Seitenansicht (rechts).

woraus sich bei einem Offnungswinkel von 10° eine Gesamtlinge von 12 mm ergibt. Aus einer
entsprechend grofen Kristallscheibe kénnen durch Kippen der Scheibe von £5° um die Keimachse

mehrere dquivalente Keime gewonnen werden. Nach dem Ségen miissen die Keime individuell auf
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6.2 Vorbereitende Arbeiten

die Aufnahme des Keimhalters eingeschliffen werden. Vor der Verwendung wird der Keim in Aceton
p-a. und Ethanol p.a. ausgekocht, um anhaftende Verunreigungen zu beseitigen. Die Keilform der
Keime ist durch die Geometrie des Keimhalters vorgegeben. Das Prinzip des selbstklemmenden
und metallfreien Keimhalters ist in Abb. 6.5 gezeigt. Bei der Befestigung eines Keimes muss auf die
Verwendung von Metallteilen wegen der Gefahr der Bildung lokaler Eutektika verzichtet werden.
Die Klemmung der Keime wird durch zwei AlSint-Backen erreicht, welche durch einen Uberwurfring
fixiert werden. Die Drehachse der Keimrotation durchstéft die Schneide des Keimes.

Keimhalter

—.— (AlSint)

/

Klemmung in VA-Halter

Uberwurfring
(AlSint)
Keim
10 mm

Abb. 6.5: Selbstklemmender Keimhalter: Schnittdarstellung. Die AlSint-Backen zur Klemmung

des Keimes sind nicht dargestellt.

Fiir die Durchfiithrung der Substratexperimente und zur Messung des Temperatursprunges beim
Ankeimen wurden in entsprechender Orientierung priparierte Substrate® der Abmessungen 6 mm x
6 mm x (9—12) mm (Lénge x Breite x Hohe) verwendet. Die der Schmelze zum weiteren Wachstum
angebotene Orientierung war senkrecht der Léangsrichtung des Substrates gew#hlt. Mittels Lappen
und Polieren wurde die durch das Lappségen und Schleifen entstandene Storschicht abgetragen und
man erhélt einen definierten Zustand der Substratfliche. Die sichere Aufnahme und Fiihrung der
Substrate bei hohen Zieh- und Rotationsgeschwindigkeiten erforderte die Neukonstruktion eines

3Tm Weiteren wird ein grofflichiger, massiver Keim als Substrat bezeichnet.

(6]



6 Czochralski-Ziichtungsexperimente

entsprechend dimensionierten Substrathalters. Abb. 6.6 zeigt eine Gesamtansicht des neu konstru-
ierten und ebenfalls aus AlSint gefertigten Halters. Das Substrat wird mit zwei AlSint-Stiften (o
= 2 mm) gehalten. Dazu befinden sich in dem Halter und dem Substrat an den entsprechenden
Positionen zueinander korrespondierende (Halb-) Bohrungen. Haltebacken und ein Uberwurfring
sichern die Konstruktion. In der Mitte des Halters wurde eine Nut von 1.5 mm Breite und 6 mm
Tiefe angebracht. Uber sie kann ein Thermoelement Typ S iiber eine entsprechende Bohrung in

einem Substrat zur Temperaturmessung in situ eingebracht werden.

—— Substrathalter

(9,0 - 12,0) mm

Uberwurfring g
<
(@\

[_mj/ Haltestifte
10 mm Substrat 1,0 mm 5 mm

Abb. 6.6: Der Substrathalter kann massive Keime (Substrate) bei hohen Rotations- und Ziehge-

schwindigkeiten sicher halten.
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6.3 Ziichtungsexperimente

6.3 Ziichtungsexperimente

6.3.1 System Al-Co-Ni

Die Ziichtungsexperimente in dem terndren System Al-Co-Ni wurden mit Schmelzen der Zusam-
mensetzung Al77CogNiy7 durchgefiihrt, mit welcher eine dekagonale Phase der Zusammensetzung
d-Al75CogNijg im thermodynamischen Gleichgewicht steht. Mit der Rontgenpulverdiffraktometrie
wurden fiir diese Phase anhand der Reflexe 00002 und 10000 die Gitterkonstanten bestimmt [Gil05].
Aus den entsprechenden Reflexlagen dypppp = 0.3767(3) nm und dooooz = 0.2043(1) nm erhélt man
die reziproken Gittervektoren a} = 2.655(1) nm~! und a} = 2.447(1) nm~!. Wie bereits in Kap.
4 beschrieben, finden die Ziichtungen unterhalb der Temperatur des terniren Peritektikums Tp
statt. Wihrend die Ziichtung in der zehnzéhligen, periodischen Richtung [00001] bereits von frii-
heren Arbeiten [Gra00] bekannt ist, wurden Ziichtungsexperimente in den beiden zweizéhligen,
quasiperiodischen Orientierungen [10000] und [10100] sowie in den beiden geneigten Orientierun-
gen [01101] und [10102] hier erstmals durchgefiihrt. Die Verwendung arteigener Keime hat den
Vorteil, dass eine definierte Ziichtungsrichtung vorgegeben werden kann und zwischen Keim und
neu kristallisierter Phase keine Gitterfehlpassungen aufgrund einer Variation der Zusammenset-

zung auftreten.

In Tab. 6.3 sind die in den verschiedenen Orientierungen durchgefiihrten Experimente aufgelistet.
Die Differenzen der Liquidustemperaturen bei nominell gleicher Schmelzenzusammensetzung kann
durch eine Lageénderung der Thermoelemente zwischen den einzelnen Experimenten verursacht
worden sein. Auch ist ein Altern und eine damit verbundene thermische Drift der Thermoelemente
als Ursache nicht ausgeschlossen. Abb. 6.7 zeigt die Ziichtungsrichtungen [hihahghshs] mit den
entsprechenden Formen {hjhahshshs} an einem idealisierten dekagonalen Quasikristall (links) so-
wie die Lage der beiden beziiglich der zehnzéhligen Achse geneigten Orientierungen [10102] und
[01101] (Mitte und rechts). Obwohl es sich bei den Experimenten QX411, QX418, QX412, QX414
und QX419 um CzOCHRALSKI-Abreifiexperimente (Kap. 7) handelt, sind sie in dieser Reihe auf-
gefiihrt. Am Ende jedes Ziichtungsexperimentes wurde der gewachsene Kristall mit einer hohen
Ziehgeschwindigkeit (v, > vi,) von der Schmelze getrennt. Durch dieses Dekantieren wird der
Zustand der Phasengrenze [-s bei einem Wachstumsstadium mit grofsem Durchmesser konserviert
und kann ex situ in Hinsicht auf die Morphologie beurteilt werden. Bei dem Experiment QX416
handelt es sich um eine Ziichtung an einem massiven Keim zur Gewinnung von Probenmaterial zur
Charakterisierung der Realstruktur unter dem Einfluss des thermischen Schocks beim Ankeimen

(Kap. 8.1, Substratexperimente).
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6 Czochralski-Ziichtungsexperimente

Orientierung  morphologische Entsprechung  FExperiment —Ankeimtemperatur

[hahohghahs) der Phasengrenzfléche T [°C]
senkrecht zur Ziehrichtung
(00001] Pinakoid QX401 11215
[00001] Pinakoid QX410 1096.0
[00001] Pinakoid QX411 1096.0
[00001] Pinakoid QX416 1104.6
[10000] dekagonales (Haupt-) Prisma QX418 1102.0
[10100] dekagonales (Neben-) Prisma QX412 1105.0
[10100] dekagonales (Neben-) Prisma QX414 1102.6
[10100] dekagonales (Neben-) Prisma QX419 1092.5
[10102] dekagonale Dipyramide QX420 1098.3
[01101] dekagonale Dipyramide QX421 1104.5

Tab. 6.3: Ziichtungsexperimente und Ankeimtemperaturen im System Al-Co-Ni.

[00001]
[10T02] T [00001] [00001]
[01101] \ A A
\ [10102] ]
46.0° ]
(0TT01] 60.4
[10100]
[10000] -
[10T00] < . [10000] < ©
[10000] [10T00]

Abb. 6.7: Links: Die verwendeten Ziichtungsrichtungen an einem idealisierten dekagonalen Qua-
sikristall. Mitte und rechts: Darstellung der geneigten Ziichtungsrichtungen [10102] und [01101]
beziiglich ihrer Lage zu den Hauptachsen.

78



6.3 Ziichtungsexperimente

Zehnzihlige Orientierung [00001]

Zum Ankeimen wird die Liquidustemperatur T der Schmelze eingestellt. Dazu gibt das aniso-
trope Wachstumsverhalten der dekagonalen Phase folgende Hilfestellung: Bei einer Temperatur
der Schmelze unterhalb der Liquidustemperatur bilden sich im Zentrum der Schmelzenoberfliche
(an der kiiltesten Stelle) durch spontane Keimbildung dekagonale Nadeln. Diese wachsen aufgrund
der Wachstumsanisotropie in periodischer Richtung [00001] schnell aus. Die Nadeln wachsen dabei
parallel der Schmelzenoberfliche, wobei ihre Lange durch die Lage der Schmelzpunktisothermen im
thermischen Feld begrenzt wird. Mit einer schrittweisen Erhéhung der Schmelzentemperatur wird
das Riicklosen der Nadeln gesteuert. Das Auflosen der letzten Nadel zeigt an, dass die Liquidus-

temperatur der Schmelze erreicht ist.

Nach dem Ankeimen ist mit der einsetzenden Querschnittszunahme die dekagonale Wachstums-
morphologie zu beobachten. Es treten Flichen der Form des dekagonalen Hauptprismas {10000}
als W-Fldchen auf, welche an der Dreiphasengrenzlinie v-I-s am Meniskus gebildet werden. Abb.
6.8 zeigt die beginnende Querschnittsvergréfferung und die dekagonale Wachstumsmorphologie zu
zwei unterschiedlichen Zeitpunkten (QX140). In den Orientierungen des dekagonalen Nebenprismas
<10100> treten keine ebenen Flichen auf; diesen Bereichen ist die Rotationssymmetrie der Kris-

tallrotation im thermischen Feld aufgeprigt. Bei einer Ziehgeschwindigkeit v, = 0.15 mm/h wird

Abb. 6.8: Dekagonaler AlICoNi-Quasikristall (QX140) in zehnzdhliger Ziichtungsrichtung nach 48
h (links) und 72 h (rechts). Flachen der Form {10000} werden am Meniskus als Wachstumsflichen

W gebildet (Die Aufnahmen entstammen Videoaufzeichnungen.).

der Durchmesser iiber die Abkiihlrate AT /At eingestellt und kontrolliert. Aufgrund der Segrega-
tion steigt die Al-Konzentration in der Schmelze mit zunehmender Kristallisation der festen Phase
an, woraus eine Senkung der Liquidustemperatur 7, resultiert. Um einen konstanten Querschnitt
zu erhalten, muss das Sinken der Liquidustemperatur durch ein geeignetes Abkiihlprogramm kom-
pensiert werden. Die mit der Elektronenstrahlmikrosonde gemessene relative Segregation ist in
Abb. 6.9 gezeigt. Dort ist das gemessene axiale (links) und radiale (rechts) Segregationsprofil eines
in zehnzéhliger Richtung [00001] geziichteten dekagonalen AlCoNi-Quasikristalls (QX132) darge-
stellt. Die axiale Elementverteilung zeigt iber die Lange des Kristalls von ca. 30 mm eine Zunahme

von Al und Ni gegeniiber einer Abnahme von Co. Die am grofsten Querschnitt gemessene radiale
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6 Czochralski-Ziichtungsexperimente
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Abb. 6.9: Axiale (links) und radiale Elementverteilung (rechts) eines in zehnzdhliger Richtung
geziichteten AlCoNi-Quasikristalls (QX132).

Elementverteilung zeigt innerhalb des Auflosungsvermogens der verwendeten Elektronenstrahlmi-
krosonde (Cameca SX 50) von 41 At.% keine Anderung. Als ein Ergebnis dieser Ziichtungsreihe
zeigt Abb. 6.10 einen dekagonalen AlCoNi-Quasikristall (QX401). Dieser Kristall zeigt die deka-
prismatische Wachstumsmorphologie unter Ausbildung von Facetten der Form {10000}; weitere
kristallographische Formen treten nicht auf. Die Schulter des Kristalls ist als eine Abfolge von
Stufen von {10000}-Fléchen gebildet. Abb. 6.11 zeigt die Detailansicht dieses Aufbaus als Aufsicht
auf den Pol einer {10000}-Facette. Die dekantierte Grenzflache I-s (Interface) ist mit dekagona-

e — =, 5 mm
0T00]  [10000] — N F N —

Abb. 6.10: In zehnzahliger Richtung [00001] geziichteter AlCoNi-Quasikristall (QX401). Die Mor-
phologie ist durch Flachen {10000} bestimmt.

len Hohlnadeln bedeckt, welche aus der an der Grenzflache anhaftenden Restschmelze kristallisiert
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6.3 Ziichtungsexperimente

Abb. 6.11: Links: Allein das dekagonale (Haupt-) Prisma {10000} tritt morphologisch auf (QX410,
Hellfeld). Rechts: Die stufenweise Anordnung der Prismenflichen bildet die Schulter des Kristalls

(schematisch).

sind (Abb. 6.12). Dabei wurde die Symmetrieinformation {ibernommen, sodass die Nadeln entspre-
chend der Orientierung der Phasengrenze [-s gewachsen sind. In keinem der Ziichtungsexperimente
in zehnzdhliger Richtung konnte auf der Grenzflache I-s eine W-Fliche dargestellt werden. Bei dem
Ziichtungsexperiment QX411 handelt es sich um ein Experiment im Vorfeld der CZOCHRALSKI-
Abreifiexperimente (Kap. 7).

[10000] «—
[10100]

Abb. 6.12: In zehnzidhliger Richtung [00001] geziichteter AlCoNi-Quasikristall (QX410). Nach
dem Trennen von der Schmelze ist anhaftende Restschmelze in Form dekagonaler Hohlnadeln

erstarrt.
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6 Czochralski-Ziichtungsexperimente
Zweizihlige Orientierungen [10000] und [10100]

Das anisotrope Wachstumsverhalten dekagonaler Quasikristalle zeigt sich bei Ziichtungsexperimen-
ten parallel der symmetrisch nicht dquivalenten zweizihligen Achsen [10000] und [10100] anhand
der Bildung eines ovalen Querschnittes. Mit dem Keim wird eine der beiden langsamwachsenden,
zweizdhligen Orientierungen der Schmelze zum Wachstum angeboten. Es sind sowohl die weitere
zweizéihlige Achse als auch die schnellwachsende, zehnzdhlige Achse parallel der Schmelzenoberfla-
che orientiert. In Abb. 6.13 ist ein parallel [10100] geziichteter dekagonaler Quasikristall (QX419)
wéhrend (links) und nach dem Experiment (rechts) gezeigt. Der Kristall zeigt eine durch die aniso-
tropen Wachstumsgeschwindigkeiten der periodischen und quasiperiodischen Richtungen geprégte
Wachstumsmorphologie. Die Begrenzung in Richtung [00001] zeigt keine Fliche; hier wird das
schnelle Wachstum durch das thermische Feld begrenzt. Die Begrenzung in der zweizédhligen Ori-
entierung [10000] bzw. [10100] ist durch am Meniskus gebildete Prismenflichen {10000} gegeben.

An diesem Kristall werden Facetten weiterer Formen beobachtet. Sie weisen Poldistanzen von

{10000}

5 mm

7=y
E-.; e SRRl

Abb. 6.13: Ziichtung || [10100]. Wihrend des Wachstums (links) und nach dem Experiment
(rechts). Die Prismenflichen {10000} wurden am Meniskus gebildet (QX419).

p = 46.0° bzw. p = 60.4° beziiglich der zehnzé&hligen Achse auf und kénnen so den geneigten For-
men {10102} und {01101} zugeordnet werden. Der mit den Flichenpolen dekorierte Bereich um die
zehnzéhlige Achse (%) ist in Abb. 6.14 gezeigt. Das Auftreten dieser Formen konnte bereits in frii-
heren Experimenten beobachtet werden [Fab01, Gil05]. Dort wurden die an dekagonalen AlCoNi-
Quasikristallen beobachteten Fldchenpole mit Hilfe eines Zweikreisreflexgoniometers vermessen

und in eine stereographische Projektion iibertragen (Abb. 6.15). Nicht beobachtete Flachenpole
1022

konnten in Ubereinstimmung mit der Punktgruppe o == symmetrisch dquivalent ergéinzt werden.
Nach dem Dekantieren des Kristalls von der Schmelze zeigt die ehemalige Grenzfliche zwischen
fliissiger und fester Phase in Abhéngigkeit von der Ziichtungsrichtung eine unterschiedliche Mor-
phologie. Im Falle der Ziichtungsrichtung parallel der Orientierung des dekagonalen Hauptprismas
[10000] tritt eine singuldre Fldche {10000} an der Zweiphasengrenze als W-Fldche auf (Abb. 6.16
links). Bei Experimenten mit der Ziichtungsrichtung parallel der Orientierung des dekagonalen Ne-
benprismas [10100] kann an der Grenzfliche [-s keine singuliire W-Fliche beobachtet werden. Hier

ist die Grenzflache in einzelne, um jeweils 36° gegeneinander verkippte Flachen {10000} zerfallen
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6.3 Ziichtungsexperimente

(10102)
(11212)

[10000] :
[oooo1] f

- (01012)
R . '§

101) (10700)

Abb. 6.14: In dem Bereich um die zehnzihlige Achse (x) sind Flachenpole der geneigten Formen
{10102} und {01101} zu erkennen (QX419, Ziehrichtung || [10100]).

(00010) (10010) (10000)

(01010) (10T00)

(00100) (07000)

o _
(0T010)
(00010)

(10100) ® Messpunkte

(T0000) O ergiinzte Punkte

(10010)

Abb. 6.15: Aus der Vermessung beobachteter Flichen wurde die stereographische Projektion
entwickelt. Nicht beobachtete Fldchenpole konnten symmetrisch dquivalent ergénzt werden [Fab01,
Gil05].
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6 Czochralski-Ziichtungsexperimente

Abb. 6.16: Die morphologisch unterschiedliche Ausbildung der Grenzflache I-s bei Ziichtung pa-
rallel der zweizéhligen Achsen [10000] (QX418, links) und [10100] (QX414, rechts).

(Abb. 6.16 rechts). In Abb. 6.17 ist gezeigt, wie die Wachstumsfront bei Ziichtung parallel [10100]
von Prismenflichen {10000} gebildet wird. In der Aufsicht auf die Phasengrenze (QX414) erkennt
man, dass die Wachstumsfront nicht von einer singuldren Fléche begrenzt wird (links). Konsistent
mit der Lage der weiteren Symmetrieelemente kann man der Phasengrenze ein Profil zuweisen,
welches den Zerfall in eine symmetrisch dquivalente Wiederholung von Prismenflachen {10000}
zeigt (Mitte und rechts). Die Normalen der Prismenflichen sind dabei um +18° bzw. -18° gegen
die Ziichtungsrichtung orientiert.

[10000]
[00001]
L (10700
{10000}

Abb. 6.17: Links und Mitte: Aufsicht auf die Wachstumsfront bei Ziichtung parallel [10100].
Rechts: Prismenflachen {10000} bilden die Grenzfliche (10100) (QX414).

Die Phasengrenze bei der Ziichtung parallel der zweiziihligen Orientierung [10100] wird dem-
nach als Einhiillende der Prismenflichen {10000} verstanden. Bei den Ziichtungsexperimenten
QX412 und QX414 handelt es sich ebenfalls um Experimente im Vorfeld der CZOCHRALSKI-

Abreifsexperimente. Zur Beschreibung sei auf Kap. 7 verwiesen.
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6.3 Ziichtungsexperimente

Die unterschiedliche Morphologie der singuldren Wachstumsfront (10000) und der komplex zu-
sammengesetzten Wachstumsfront (10100) findet sich auch auf mikroskopischer Ebene. Neuere
STM- und MEM-Untersuchungen* an préparierten (10000)- und (10100)-Flichen haben gezeigt,
dass sich die Oberflache im ersten Fall in Form breiter, zueinander parallel orientierter Terrassen
anordnet. Im zweiten Fall sind die Stufen auf der Oberfliche in einem Winkel von £18° zueinander
orientiert und entsprechen dem dekagonalen (Haupt-) Prisma {10000} [Wid06, Fra06].

Geneigte Orientierungen [01101] und [10102]

In Rontgenbeugungsexperimenten an dekagonalen AlCoNi-Quasikristallen konnten fiir zur zehn-
zéhligen Achse [00001] geneigte Orientierungen starke Strukturamplituden |F(H)| bestimmt wer-
den® [Ste01]. Hier treten besonders die Reflexe 01101 und 10102 hervor. Sie zeigen gemeinsam
mit den Reflexen, die mit den Fléchen des Pinakoids und der beiden dekagonalen Prismen kor-
respondieren, die stirksten Strukturamplituden. Daraus ldsst sich eine morphologische Relevanz
dieser so genannten inclined net planes vermuten [Don37]. In Ziichtungsexperimenten konnte das
morphologische Auftreten der dekagonalen Dipyramiden {01101} und {10102} beobachtet werden
[Fab01, Gil05]. Hierbei handelt es sich um an der Dreiphasengrenzline v-I-s (Meniskus) gebildete
W-Flachen. Mit Ziichtungsexperimenten parallel dieser Richtungen wurde untersucht, ob Flachen
dieser Formen an der Zweiphasengrenze [-s als W-Formen auftreten. Dazu wurden nach Abb. 6.18

aus Kristallscheiben nach [10102] bzw. [01101] orientierte Keime prépariert.

[00001]

[10102]

[10100]

(10100) (10000)

Abb. 6.18: Priiparation von Keimen der Orientierungen [10102] und [01101] aus Kristallscheiben
(10000) und (10100).

Nach einem reguldren Ankeimprozess wurde in den Ziichtungsexperimenten die Entwicklung

eines asymmetrischen Kristallquerschnitts beobachtet: Der Kristall wuchs am schnellsten parallel

AMEM: mirror electron microscopy
5ygl. Tab. 2.4, S. 32.
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6 Czochralski-Ziichtungsexperimente

der Richtung der zehnzihligen Komponente [00001] und ist dort durch das thermische Feld scharf
begrenzt (Abb. 6.19). Der iibrige Umfang wird von Flichen des dekagonalen Prismas {10000}
gebildet (QX420, QX421).

[10102]
[10100] 1

—46.00',""'

110000]

[00001]

Abb. 6.19: Bei der Ziichtung parallel einer geneigten Orientierung entwickelt sich ein asymmet-
rischer Querschnitt (QX420 || [10102]). Die Richtung mit der Komponente in zehnzéhliger Richtung
wachst bevorzugt.

Die Morphologie der nach dem Wachstum von der Schmelze getrennten Kristalle ist in Abb.
6.20 gezeigt. Auffallend ist der von der Wachstumsanisotropie geprégte asymmetrische Habitus. In
beiden Fillen zeigt der Kristall eine deutliche Querschnittszunahme in Richtung der zehnzéhligen
Komponente. Die Grenzflache [-s bei parallel einer der geneigten Orientierungen geziichteter deka-
gonaler Quasikristalle ist komplex zusammengesetzt. Die Komponente der zehnzihligen Achse ist
in dekagonale Nadeln zerfallen, wihrend die Begrenzung senkrecht dazu von Fliachen des dekago-
nalen (Haupt-) Prismas {10000} gebildet wird. Abb. 6.21 zeigt die dekantierte Zweiphasengrenze
bei Ziichtung parallel der Flichennormalen der dekagonalen Dipyramide {10102}. Der facettierte
Anteil der Zweiphasengrenze [-s wird, wie es auch bei der Ziichtung parallel der Orientierung des
(Neben-) Prismas [10100] beobachtet wird, von um 36° gegeneinander verkippten Prismenflichen
{10000} gebildet. Die erkennbaren Flichen werden als (10000), (00100), (00010) und (11110) in-
diziert. Die Komponente der zehnzéhligen Achse ist in einzelne dekagonale Nadeln zerfallen und
das Pinakoid (00001) tritt nicht auf. Die dekantierte Phasengrenze bei einer Ziichtung parallel der
Orientierung der dekagonalen Dipyramide {01101} ist in Abb. 6.22 gezeigt. Hier wird der facet-
tierte Anteil wie auch bei der Ziichtung parallel der Flachennormalen des dekagonalen (Haupt-)
Prismas {10000} von einer singuldren Flidche {10000} gebildet. Die Abbildung zeigt angrenzen-
de, um +36° bzw. -36° gegen die Fliche (10000) geneigte Prismenflichen; sie werden als (00010)
und (00100) indiziert. Die Komponente der schnellwachsenden Richtung [00001] ist wiederum in

einzelne dekagonale Nadeln zerfallen.
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6.3 Ziichtungsexperimente

10 mm

Abb. 6.20: Morphologie von dekagonalen AlCoNi-Quasikristallen, die in geneigten Orientierungen
geziichtet worden sind. Links: QX421 || [01101], rechts: QX420 || [10102].

Beide Abbildungen zeigen den Blick auf die dekantierte Zweiphasengrenze [-s. Nebenstehend
ist jeweils ein idealisierter dekagonaler Quasikristall gezeigt. Er besteht aus den Formen des Pi-
nakoids {00001}, des dekagonalen Prismas {10000} sowie der dekagonalen Dipyramide {01101}
bzw. {10102}, welche der Ziichtungsrichtung entspricht. In jedem Fall entspricht die Neigung der

zehnzéhligen Achse an der Phasengrenze der durch den Keim vorgegebenen Orientierung.
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6 Czochralski-Ziichtungsexperimente

(00100)
L — |
=00 (10000)
(00010) —_|
(01101) —_|
(00001)

Abb. 6.21: Der facettierte Bereich der Phasengrenze ist von Prismenflichen {10000} gebildet;
die Komponente der zehnzihligen Achse ist in dekagonale Nadeln zerfallen (X421, links). Die
Flichennormale der Fliche (01101) entspricht der Ziehrichtung [01101] (rechts).

1
(00100) — 'I (TT110)
. . <
-~ i o ¥ )

( (0010

(10000)

x (00010)

(10102)

2.5 mm

(0000T)

Abb. 6.22: Der facettierte Bereich der Phasengrenze ist von Prismenflichen {10000} gebildet;
die Komponente der zehnzdhligen Achse ist in dekagonale Nadeln zerfallen (QX420, links). Die
Flichennormale der Fliche (10102) entspricht der Ziehrichtung [10102] (rechts).
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6.3 Ziichtungsexperimente

6.3.2 System Al-Co-Cu

Die Ziichtung von dekagonalen Einkristallen in dem ternéren System Al-Co-Cu gelang erstmals.
Die bisherigen Ziichtungsexperimente in zehnzéhliger, periodischer Richtung [00001] waren nicht
erfolgreich. Der Wechsel der Ziichtungsrichtung zu den zweizdhligen, quasiperiodischen Orientie-
rungen [10000] und [10100] hingegen fiihrte zu einem einkristallinen Wachstum. In Tab. 6.4 sind

die in den unterschiedlichen Experimenten verwendeten Ziichtungsrichtungen wiedergegeben.

Orientierung morphologische Experiment  Ankeimtempe-
Entsprechung ratur
(00001] Pinakoid QX139 k.A.
[10000] dekagonales Prisma QX415 1078.0°C
[10000] dekagonales Prisma QX425 1084.0°C
[10100] dekagonales Prisma QX413 1078.5°C
[10100] dekagonales Prisma QX423 1080.9°C
[10100] dekagonales Prisma (X424 1088.6°C

Tab. 6.4: Ziichtungsexperimente und Ankeimtemperaturen im System Al-Co-Cu.

Ziichtung von d-AlCoCu an d-AlCoNi-Keimen

Frithere Experimente zur Ziichtung von dekagonalen AlCoCu-Quasikristallen unter Ausnutzung
der spontanen Keimbildung an einer Korundspitze fiihrten in keinem Fall zu einem einkristallinen
Wachstum [Mei06]. Statt eines einkristallinen Kristalls entstanden mehrere nadelférmige Korner
mit FEinschliissen von Fremdphasen, wobei t-AlsCu als dominierende Fremdphase nachgewiesen
werden konnte. Dieses Verhalten kann mit einer Unterkiihlung an der Phasengrenze [-s erklart
werden, welche fiir das Wachstum nahe dem Gleichgewicht zu grof ist. Nach der Bildung der
festen Phase wiéichst diese schnell weiter und die aufgebaute Unterkiihlung bricht zusammen, da
dem schnellen Wachstum der Abtransport des vor der Phasengrenze [-s angereicherten Al nicht
folgen kann. Da in dem System Al-Co-Ni unter Ausnutzung der spontanen Keimbildung erfolgreich
Einkristalle geziichtet werden konnten [Gra00], kann man folgern, dass die Keimbildungsenergie in
dem System Al-Co-Cu hoher ist als die fiir Al-Co-Ni.

Fiir die Ziichtung von dekagonalen AlCoCu-Quasikristallen stand zu Beginn dieser Arbeit kein
Material zur Praparation von arteigenen Keimen zur Verfiigung, wesgegen hier auf Keimmaterial
aus dekagonalen AlCoNi-Quasikristallen zuriickgegriffen wurde. Es gelang in allen Féllen, die Ori-
entierung des Keimes auf den wachsenden AlCoCu-Quasikristall zu iibertragen. Dies ist moglich, da
alle Zusammensetzungsbereiche von AlCo(Cu,Ni) eine gemeinsame Basisstruktur besitzen [Gru96]
und in den gegeben Zusammensetzungen vergleichbare Liquidustemperaturen aufweisen. Mit dem

Austausch von Ni in AICoNi gegen Cu bildet sich eine neue quaternére Mischphase AlCo(Cu,Ni),
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6 Czochralski-Ziichtungsexperimente

Abb. 6.23: Auflichtaufnahme eines longitudinalen Schnittes durch einen d-AlCoNi-Keim (links)
und den ersten Teil des gewachsenen d-AlCoCu-Kristalls (rechts) [Gil02].

womit d-AlCoNi als Keimmaterial Verwendung finden kann. Eine Beschreibung der Situation im
Ubergangsbereich von d-AlCoNi-Keim und d-AlCoCu-Kristall ist in [Gil02] gegeben; Abb. 6.23
zeigt eine Auflichtaufnahme aus dem Ubergangsbereich. Fiir Co-reichere Zusammensetzungen von
d-AlCoNi-Quasikristallen ist das Substitutionsverhalten von Cu bei [Yad04] beschrieben.

Zehnzihlige Orientierung [00001]

Zichtungsexperimente parallel der zehnzéhligen, periodischen Achse [00001] waren nicht erfolg-
reich. In Abb. 6.24 sind die Ergebnisse von Ziichtungsexperimenten in zehnzéhliger Richtung aus
fritheren Ziichtungsexperimenten (links: QX94, rechts: QX139) gezeigt. Der Kristall links zeigt nach
einer regularen Ankeimprozedur und der einsetzenden Querschnittsvergrofserung eine dekaprisma-
tische Wachstumsmorphologie, was auf ein einkristallines Wachstum hindeutet. Mit zunehmender
Kristalllange erkennt man jedoch eine immer grofser werdende Aufspaltung des Kristalls parallel
der zehnzihligen Achse in einzelne dekagonale Nadeln mit dazwischen eingefangener Restschmelze.
LAUE-Untersuchungen des Querschnittes aus dem unteren Bereich zeigen den Zerfall der Richtung
[00001] in mehrere (00001)-Pole mit Fehlorientierungen von einigen Grad. Im lichtmikroskopischen
Bild kann man den Zerfall des Querschnitts in einzelne dekagonale Nadeln erkennen. Die zwischen
den Nadeln eingefangene Restschmelze ist wihrend dem weiteren Abkiihlen geméaf der Kristallisati-
onsreihenfolge erstarrt [Mei06], und die eingeschlossenen Phasen konnen als t-Al;Cu, T-Al;CoCus
und (-Al3(Co,Cu)s identifiziert werden. Am Beispiel des Kristalls rechts zeigt sich der Zerfall der
Ziichtungsrichtung deutlicher. Hier war ein reguldres Ankeimen selbst bei Reduzierung der Zieh-
geschwindigkeit von 0.15 mm /h auf 0.05 mm /h nicht moglich und als Folge sind einzelne dekapris-
matische Nadeln mit grofer Fehlorientierung gewachsen. Hier hat es den Anschein, dass stérende
Effekte der konstitutionellen Unterkiihlung bereits bei geringeren Ziehgeschwindigkeiten einsetzen,
als es bei der Ziichtung von dekagonalen Al1CoNi-Quasikristallen der Fall ist. Unter diesem Einfluss

zerfillt die Zweiphasengrenze [-s in dekagonale Nadeln, zwischen denen Restschmelze eingefangen
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6.3 Ziichtungsexperimente

[00001]

[10100]

[10000]

Abb. 6.24: Aufspreizung der zehnzéihligen Achse durch Zerfall der Phasengrenze I-s (links: QX94)
und Verformung von einkristallinen Nadeln (rechts: QX139).

wird. Wéhrend der Abkiihlphase auf Raumtemperatur konnte ein Verbiegen einzelner Nadeln be-
obachtet werden. Dabei behielten die betroffenen Nadeln ihren dekaprismatischen Habitus. Mittels
Lichtmikroskop und Elektronenstrahlmikroanalyse sowie der Rontgenpulverdiffraktometrie wurden
verformte und nicht verformte Nadeln untersucht. In verformten Nadeln konnten neben der deka-
gonalen Phase (d-Alg7.5Co20.2Cui23) Anteile der Phasen t-AlyCu und T-Al79Co11Cujg bestimmt
werden. Abb. 6.25 oben zeigt einen longitudinalen Schnitt durch eine verformte dekagonale Nadel
im lichtmikroskopischen Bild. Unverformte Nadeln zeigen sich hingegen einphasig dekagonal. In
Abb. 6.25 unten sind XPD-Diagramme® von Proben aus einer unverformten dekagonalen Nadel

(hell) und einer verformten dekagonalen Nadel (dunkel) gezeigt.

Das Auftreten von anteilig grofen und rdumlich zusammenhéngenden Bereichen der Phasen des
weiteren Kristallisationspfades der dekagonalen Phase, die jeweils ein unterschiedliches thermisches
Ausdehnungsverhalten zeigen, bietet einen Ansatz zum Verstédndnis der Verformung einzelner Kris-
tallnadeln.

SXPD: X-ray powder diffractometry
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6 Czochralski-Ziichtungsexperimente

8000
| d — QX139 (verformt)
7000 QX139 (gerade)
Mo K,
6000 |-

5000

Intensitit [willk. Einheiten]
T

Beugungswinkel 20[°]

Abb. 6.25: In den verformten Nadeln kénnen neben der dekagonalen d-Phase die t- und T-Phase

nachgewiesen werden. Beschreibungen der Phasen: siehe Text.
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6.3 Ziichtungsexperimente

Zweizihlige Orientierungen [10000] und [10100]

Fiir die Ziichtungsexperimente mit der Orientierung senkrecht des dekagonalen Prismas {10000}
wurden fiir die Zusammensetzung der Ausgangsschmelzen entsprechend AlggCo19Cusgy Liquidus-
temperaturen von 1078°C (QX415) bzw. 1084°C (QX425) ermittelt. Nach dem erfolgreichen An-
keimen ist die Wachstumsanisotropie deutlich an dem bevorzugten Wachstum der zehnzéhligen
Richtung parallel der Schmelzenoberfliiche erkennbar. Die dazu senkrechte Orientierung {10100}
bildet keine singuléren Wachstumsflichen W aus; sie zerfallt in Flichen {10000}. Im weiteren
Verlauf der Ziichtung ist die Zweizdhligkeit des Kristalls entsprechend dieser Ziichtungsrichtung
deutlich erkennbar. Der Querschnitt des Kristalls zeigt sich hier oval, wobei das Wachstum in der
periodischen Richtung [00001] durch die Lage der Schmelzpunktisothermen begrenzt wird. Das
Pinakoid {00001} sowie beziiglich der zehnzihligen Achse geneigte Formen treten morphologisch
nicht auf. Das laterale Auswachsen der Prismenflichen {10000} in quasiperiodischer Richtung ist
kinetisch gehemmt. Vor der Phasengrenze [-s baut sich eine entsprechend grofe Unterkiihlung auf,
was die Stabilitat der Prismenfliche jedoch nicht beeinflusst. Wahrend des Experimentes muss das
Sinken der Liquidustemperatur zur Konstanthaltung des Kristallquerschnittes kompensiert werden.
Dies geschieht alleine durch die Anpassung der Abkiihlrate unter Beobachtung der Entwicklung
des Querschnittes (vgl. Kap. 6). Die in den beiden Experimenten durchgefiihrte Reduzierung der
Schmelzentemperatur zur Kompensierung der Senkung der Liquidustemperatur {iber die Kristall-

lénge sind in Tab. 6.5 wiedergegeben.

Experiment  Orientierung Lénge [mm| AT [K] Dauer [h] AT/At [K/h]
QX415 [10000] 21.7 85.6 474.7 -0.18
QX425 [10000] 17.1 38.9 348.4 0.11

Tab. 6.5: Kompensierung der sinkenden Liquidustemperatur iiber die Dauer des Experiments.

Die Angabe der durchschnittlichen Abkiihlrate bezieht sich auf den gesamten Zeitraum.

Abb. 6.26 (links) zeigt das Ergebnis eines Ziichtungsexperimentes in zweizidhliger Richtung
[10000] (QX425). Die Wachstumsanisotropie ist deutlich zu erkennen. Die durch das schnelle Tren-
nen des Kristalls von der Schmelze konservierte Phasengrenze [-s zeigt, dass der Kristall in dieser
Orientierung eine singuléire Flache {10000} als W-Fliache an der Zweiphasengrenze ausbildet (Abb.
6.26 rechts). Die beiden begrenzenden Fléchen sind um 36° bzw. 72° zu der Fliache (10000) geneigt
und kénnen als (00010) und (01000) indiziert werden. Sie liegen gemeinsam in der Zone [00001].
Auf der dekantierten Flache (10000) ist Restschmelze nadelférmig erstarrt.

Die Liquidustemperaturen der beiden entlang der Orientierung des zweiten dekagonalen Pris-
mas {10100} durchgefiihrten Ziichtungsexperimente wurden mit 1080.9°C (QX423) und 1088.6°C
(QX424) bestimmt. Das Ankeimverhalten in dieser Orientierung entspricht dem der Orientierung
[10000]. Der Querschnitt bildet sich hier ebenfalls oval aus, wobei das Pinakoid {00001} ebenfalls
nicht zu beobachten ist. Die Begrenzung des Kristalls in Richtung [10000], welche hier parallel der

Schmelzenoberfldche orientiert ist, wird wiederum von Fléchen {10000} gebildet. Sie kénnen der
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6 Czochralski-Ziichtungsexperimente

(10000)

[00001]

(01000) /‘ '
F

[10100] (000T0) 5 mm

[10000]

Abb. 6.26: Dekagonaler AlCoNi-Quasikristall (QX425) in Wachstumsrichtung [10000] (links).
Eine singulédre Fliche (10000) bildet die Grenzflache I-s (rechts).

Zone [00001] zugeordnet werden. Weder Flichen der Form {10100} noch beziiglich der periodischen
Achse [00001]| geneigte Flachen kénnen beobachtet werden. Das Experiment QX423 lieferte den
ersten erkennbar einkristallin wachsenden AlCoCu-Quasikristall. Zur Konservierung dieser Probe
wurde das Experiment nach dem Ziichten des Schulterbereiches beendet. Deswegen erscheint hier
in Tab. 6.6 eine relativ geringe durchschnittliche Abkiihlrate.

Experiment  Orientierung Lénge [mm| AT [K] Dauer [h] AT/At [K/h]
QX423 [10100] 6.5 3.8 109.10 -0.03
QX424 [10100] 204 57.5 444.85 -0.13

Tab. 6.6: Kompensierung der sinkenden Liquidustemperatur iiber die Dauer des Experiments.

Die Angabe der durchschnittlichen Abkiihlrate bezieht sich auf den gesamten Zeitraum.

In Abb. 6.27 ist der Zustand wéihrend der Querschnittsvergrofserung dargestellt. Das Ergebnis des
Experimentes QX424 war kein Einkristall. Der Kristall ist von Beginn an polykristallin gewachsen,
was im Laufe der Ziichtung nicht mehr korrigiert werden konnte. Aus axialen und longitudinalen
Schnitten dieses Kristalls wurden Proben fiir Zusammensetzungsmessungen mit Hilfe der Elektro-
nenstrahlmikrosonde prépariert (Abb. 6.28). Die Messung der radialen Elementverteilung wurde
an der Stelle des grofiten Querschnitts durchgefiihrt, was einer axialen Position von ca. 12 mm von
der Ankeimstelle entspricht.

Man erkennt in der axialen Elementverteilung eine leichte Zunahme der Kupfer- sowie eine
Abnahme der Cobaltkonzentration mit der Linge des Kristalls. Der Aluminiumgehalt bleibt kons-
tant. Die radiale Elementverteilung zeigt keine Variation der Zusammensetzung. Die Ergebnisse
der Bestimmung der Elementverteilung konnen auf typische Einkristalle {ibertragen werden, da
die Segregation zwischen fliissiger und fester Phase nicht von der polykristallinen Beschaffenheit

beeinflusst wird.
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Abb. 6.27: Dekagonaler AlCoCu-Quasikristall (QX423) wéihrend der Querschnittsvergroferung.
Die zweizdhlige Orientierung und Facettierung unter Bildung von Fléchen {10000} sind erkennbar.
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6.3 Ziichtungsexperimente
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Abb. 6.28: Axiale (links) und radiale Elementverteilung (rechts) eines parallel [10100] geziichteten
AlCoCu-Quasikristalls (QX424).

95



96



7 Czochralski-Abreifiexperimente

In dieser Experimentreihe wurde die maximale Kristallisationsgeschwindigkeit vy, von dekagona-
len Quasikristallen der Zusammensetzung d-Al79CogNijg fiir unterschiedliche Orientierungen be-
stimmt. Dazu wurde das von JAN CZOCHRALSKI im Jahre 1918 vorgestellte Verfahren [Czol8]
angewendet, aus welchem die CzZOCHRALSKI-Methode zur Ziichtung von Einkristallen aus der
Schmelze entstand. Nach der an die Besonderheiten ternérer Systeme angepassten Methode konn-
ten die maximalen Kristallisationsgeschwindigkeiten der quasiperiodischen, zweizéihligen Orientie-
rungen [10000] und [10100] bestimmt werden. Die Messung der Kristallisationsgeschwindigkeiten
der periodischen, zehnzdhligen Richtung [00001] sowie geneigter Orientierungen war nicht moglich.
Unter dem Einfluss von Segregationseffekten resultiert an der Phasengrenze [-s ein polykristallines
und gestortes Wachstum und eine eindeutige maximale Kristallisationsgeschwindigkeit kann nicht
bestimmt werden.

7.1 Grundlagen

In den in der Originalarbeit [Czo18] publizierten Experimenten bestimmte CZOCHRALSKI die maxi-
male Kristallisationsgeschwindigkeit von reinen, niedrigschmelzenden Metallen (z.B. Blei, Zinn und
Zink). Aus einer gering iiberhitzten Schmelze des jeweiligen Materials konnten einkristalline F&-
den von konstantem Durchmesser gezogen werden. Beim Uberschreiten der - materialspezifischen
- maximalen Kristallisationsgeschwindigkeit riss der Kristall von der Schmelze ab. Die Skizze der
historischen Versuchsanordnung ist in Abb. 7.1 wiedergegeben. Bei der Anwendung dieser Methode
zur Bestimmung der maximalen Kristallisationsgeschwindigkeit in einem Multikomponentensystem
treten im Vergleich zu dem historischen Experiment grundlegende Unterschiede auf. Zum einen
konnen hier orientierte, arteigene Keime verwendet werden, womit die maximale flichenspezifische
Kristallisationsgeschwindigkeit vy, in Abhéngigkeit von der Orientierung [hihaohshshs]) bestimmt
werden kann. Zum anderen handelt es sich im vorliegenden Fall um ternére Schmelzen, welche
im Vergleich zu reinen Metallschmelzen ein inkongruentes Aufschmelz- und Erstarrungsverhalten
zeigen. Der exakte Schmelzpunkt T),, einer reinen Metallschmelze wird durch eine zusammenset-
zungsabhéngige Liquidustemperatur 7T, ersetzt. Damit dndert sich im Verlauf des Experimentes
mit der Liquidustemperatur die Lage der Schmelzpunktisothermen und damit die Gleichgewichts-
héhe hg. Aus diesem Grund muss das Temperaturfeld im Verlauf des Experimentes dynamisch
gedndert werden (vgl. Kap. 6.1). Weiter konnten in den historischen Experimenten aus den rei-
nen Metallschmelzen Kristallfiden bis zum Abriss mit einem konstanten Durchmesser von ca.

(0.1 — 0.2) mm gezogen werden.

97



7 Czochralski-Abreifsexperimente

o
Fig, %

Abb. 7.1: Experimenteller Aufbau zur Bestimmung der maximalen Kristallisationsgeschwindigkeit
Ve [Czo18].

Im Vergleich zu den unéren Metallschmelzen des historischen Experimentes treten bei zu hohen
Ziehgeschwindigkeiten an der Phasengrenze [-s storende Effekte der konstitutionellen Unterkiihlung
auf. Diese verursachen bei einer kontinuierlichen Erhéhung der Ziehgeschwindigkeit Storungen des

einkristallinen Wachstums und tduschen zu hohe Kristallisationsgeschwindigkeiten vor.

In der folgenden Experimentreihe zur Bestimmung der flichenspezifischen maximalen Kristalli-
sationsgeschwindigkeit wurde die Ziehgeschwindigkeit aus dem stabilen Wachstum (v, < vy,) auf
einen Wert v > v, erhdht und die Zeit ¢ von dem Moment der Geschwindigkeitserh6hung bis zum
Abriss des Kristalls von der Schmelze gemessen. Mit der Wiederholung dieses Verfahrens bei unter-
schiedlich erhéhten Ziehgeschwindigkeiten wurden eine Reihe von t(v])-Wertepaaren gewonnen,
deren Auswertung die maximale Kristallisationsgeschwindigkeit einer vorgegebenen Orientierung
Vkr(h1hohshahs) ergibt. Im Verlauf eines Experimentes wurde der Kristall wiederholt mit der
Schmelze in Kontakt gebracht. Das Vorgehen entspricht dabei im Wesentlichen dem in Kap. 6
beschriebenen Ankeimprozess. Nach dem erneuten Kontaktieren wird der Kristall um eine Lan-
ge Az = 5 mm zuriickgelost. Mit einem dem Riicklésebereich angepassten Temperaturprogramm
wird die der fritheren Position (z — 5 mm) entsprechende Liquidustemperatur der Schmelze ein-
gestellt. Mit dem Riicklésen wird die durch den thermischen Schock beim Trennen und erneuten
Kontaktieren gestorte Zone beseitigt und der Kristall wéichst an einem ungestorten Bereich weiter.
Es folgt eine normale Ziichtung (v, = 0.15 mm/h)! bis iiber die alte Abrissposition hinaus unter
Beibehaltung eines mdoglichst konstanten Querschnittes. Diese Phase ermoglicht die Kontrolle des

storungsfreien Wachstums des Kristalls. Die Zeit zwischen der Erhéhung der Ziehgeschwindigkeit

IDer Encoder MM4005 (Fa. Newport) steuert die Translationseinheit M-ILS50PP (Fa. Newport) mit einer Auf-
16sung von 1-107% mm/s an. Eine Ziehgeschwindigkeit v = 0.15 mm/h (0.0000416 mm/s wird als eine reale
Schrittgeschwindigkeit von 0.000042 mm/s bzw. 0.1512 mm/h dargestellt.
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7.1 Grundlagen

und dem Abriss von der Schmelze wurde mit Hilfe einer optischen Zeitrafferaufzeichnung bestimmt.
Mit einer Frequenz von einem Bild pro Minute konnte {iber den typischen Zeitraum eines Expe-
rimentes von mehreren Stunden der Moment des Trennens von Kristall und Schmelze ermittelt

werden.

7.1.1 Instabilitat des Meniskus

Die Ursache fiir das Abreifsen eines CZOCHRALSKI-Kristalls von der Schmelze ist die mechanische
Instabilitdt des iiber eine kritische Hohe hy,i; angehobenen Schmelzenvolumens. Bei einem in ei-
nem stabilen Gleichgewicht befindlichen Wachstum (v, = wi,) ist die Phasengrenze [-s auf die
Gleichgewichtshéhe hg iiber der Schmelzenoberfliche angehoben. Dabei wirken die Gewichtskraft
F, des angehobenen Schmelzenvolumens als destabilisierende und die Grenzflachenspannungen F,
an der Phasengrenze v-I-s als stabilisierende Krifte (Abb. 7.2 links). Entspricht die Ziehgeschwin-
digkeit der Kristallisationsgeschwindigkeit (v, = vy;), so wird die Zweiphasengrenze [-s mit der
gleichen Geschwindigkeit nach oben gezogen, mit welcher sie durch die Kristallisation nach unten
verschoben wird. Bei einer Ziehgeschwindigkeit v, > vy, kann die Kristallisationsfront der Ver-
schiebung durch die Ziehgeschwindigkeit nicht folgen. Als Folge wird der Schmelzenmeniskus in
einer Zeit At um einen Betrag Ah iiber die Gleichgewichtshéhe hg angehoben, was zu einer Ver-
jingung fithrt bis schlieflich mit dem Erreichen der kritischen Héhe hy.it der Meniskus durch das
Kréfteungleichgewicht F, < F, instabil wird und von dem Kristall abreifit (Abb. 7.2 rechts).

<)
<
F,v.
F,v.
o TI S

h
Fo v ! Fo v
hy By + AR
Vz = vkr; FG = Fg Vz > Vkr; Fo’ < Fg

Abb. 7.2: Bei der Gleichgewichtshohe hy wéchst der Kristall mit einem konstanten Querschnitt.
Die Ziehgeschwindigkeit v, entspricht der Verschiebungsgeschwindigkeit der Phasengrenze vy,
(links). Der iiber die Gleichgewichtshohe hg angehobene Meniskus wird mechanisch instabil und

reifit bei Uberschreiten der kritischen Hohe Ay, von der Schmelze ab (rechts).
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7 Czochralski-Abreifsexperimente
7.1.2 Auswertung

Bei einem festen Wert fiir die maximale Kristallisationsgeschwindigkeit vy, erfolgt der Abriss der
Schmelze von der Zweiphasengrenze [-s fiir verschiedene erhohte Ziehgeschwindigkeiten vl zu
jeweils unterschiedlichen Zeiten At, da die Wachstumsfront unterschiedlich schnell auf die maximale
Meniskushohe hy,it angehoben wird. Es gilt die Beziehung Gl. 7.1, nach der das Abreiffverhalten

beschrieben werden kann:
Ah  hyit — ho

t= 20
Av  vf —uy

(7.1)

Es bedeuten hy,i; die maximale Meniskusanhebung, hg die Gleichgewichtshohe der Phasengrenze
l-s, v} die erhohte Ziehgeschwindigkeit mit Abrissabsicht und vy, die gesuchte maximale Kristal-
lisationsgeschwindigkeit. Aus dem wiederholten Trennen des Kristalls von der Schmelze unter ver-
schiedenen erhdhten Ziehgeschwindigkeiten v und der Messung der Zeit ¢ bis zum Abriss wurden
fiir jede Orientierung [hyhahshahs) eine Reihe von t(v])-Wertepaaren gewonnen. Aus der Auftra-
gung der reziproken Zeit von Beginn des Ziehens bis zum Abriss ¢ gegen die Ziehgeschwindigkeit
v} gewinnt man die maximale flichenspezifische Kristallisationsgeschwindigkeit einer Orientierung

Vkr (R1hahghahs). Dazu wird eine Ausgleichsgerade der Form
fle)=A+B-x (7.2)

aus der linearen Regression aller ermittelten ¢(v;} )-Paare bestimmt. Die Standardabweichung wird
nach der Methode der kleinsten Fehlerquadrate ermittelt. Die Nullstelle (Schnittpunkt mit der
Abszisse) stellt die gesuchte maximale Kristallisationsgeschwindigkeit vy, dar. Es gelten A als
Abschnitt auf der Ordinate (x = 0) und B als Steigung.

7.1.3 Fehlerbetrachtungen

Aufgrund des inkongruenten Schmelzverhaltens der dekagonalen Phase in dem System Al-Co-Ni ist
die Querschnittskontrolle ungenau; d.h. die Kristallquerschnitte variieren zwischen den einzelnen
Abreifexperimenten. Die HURLE-Formel (Gl. 7.3) beschreibt die Gleichgewichtshéhe hg des ange-
hobenen Meniskus, welcher ein konstanter Kristallquerschnitt zugeordnet werden kann [Hur94|:

(7.3)

1+ /B/2r3

Hier bedeuten o = w/2 — ¢; mit ¢; als Kontaktwinkel an der Dreiphasengrenzlinie; 5 = 20y, /dpivg

B(1 — cos a) ] :

die LAPLACE-Konstante mit oy, als Grenzflichenenergie zwischen der Gasphase und der fliissigen
Phase, §p;, als Differenz der Dichten der fliissigen Phase und der Gasphase und g ist die Gravita-
tionsbeschleunigung; ry ist der Kristallradius an der Dreiphasengrenzline. Einer Reduzierung des
Querschnittes entspricht demnach eine reduzierte Gleichgewichtshéhe hg und vice versa (vgl. Kap.
6, Abb. 6.2). Die Verhéltnisse am angehobenen Schmelzenmeniskus sind in Abb. 7.3 schematisch
dargestellt.

Die Abhéngigkeit der Meniskushohe A von dem Kristallradius rx ist durch die Néherung von
CrvINsKI (Gl 7.4) beschrieben [Civ62]:

h=/B(1 —sing) + (Beospi/4rk)? — feos gi/4rx (7.4)
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7.1 Grundlagen

Abb. 7.3: Die Verhéltnisse am angehobenen Schmelzenmeniskus und Position der Dreiphasen-

grenzlinie v-I-s (x).

mit ; als dem Winkel zwischen der Tangente an der Dreiphasengrenzlinie und der Senkrechten
auf der Dreiphasengrenzlinie. Bei kleinen Kristalldurchmessern (rx < 10 mm) wéchst die Menis-
kushohe h mit dem Radius rx an, wohingegen sich h fiir grofere Durchmesser (rx > 10 mm)

einem von dem Radius unabhéngigen Wert annéhert (Gl. 7.5):

h=VB(1 - @) (7.5)

In einem endlichen Schmelzenvolumen sinkt der Schmelzenspiegel mit dem Verbrauch der Schmelze
durch die zunehmende Kristallmasse. Die Rate fiir das Sinken des Schmelzenspiegels vy ist mit Gl.

7.6 beschrieben.
v, plrgr

B le?r - PST%(

Es bedeuten p; und ps die Dichte der fliissigen und festen Phase sowie R und rg die Radien von

V4 (76)

Tiegel und Kristall. Die Verschiebung der Wachstumsfront durch die Translation und das Sinken
des Schmelzenspiegels wirken in entgegengesetzte Richtung, womit die effektive Ziehgeschwindig-

keit vog grofer ist als die durch die Translation aufgeprigte Ziehgeschwindigkeit v, (Gl. 7.7):

v, R%
& /)
T K\Ps/ Pl

Hier bedeuten Rr und rx die Radien fiir Tiegel und Kristall sowie ps und p; die Dichte der festen

Veff = (7.7)

bzw. fliissigen Phase. Die Hohe des angehobenen Schmelzenmeniskus wéiichst dabei schneller an, als
es durch die Ziehgeschwindigkeit vorgegeben ist und die kritische Hohe hy,; wird frither erreicht.
Der Abriss des Kristalls von der Schmelze erfolgt demnach schneller als durch obige Uberlegungen
angenommen. Die mit einer Auflésung von £1-10~% mm/s realisierbare Ziehgeschwindigkeit kann

als fehlerfrei vorgegeben angesehen werden.
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7 Czochralski-Abreifsexperimente
7.2 Abreifsexperimente
7.2.1 Zehnzihlige Orientierung [00001]

Im Vorfeld dieser Reihe wurde ein Experiment (QX411) durchgefiihrt, in dem, beginnend mit un-
terschiedlichen Anfangsgeschwindigkeiten, die Ziehgeschwindigkeit stufenweise erhoht wurde. In
Abb. 7.4 sind die Ziehgeschwindigkeiten v} gegen die Zeit ¢ bis zum Abriss aufgetragen. Endende

/L

7/
7 j VZ+:7,OIT]IT]/h

40] |
% 35
T30k
2 i
g 25— v'=25mmh
g i v, =20 mmh
5 20¢ .
£ i - v =1,72mmh
)| !
%‘3 vo=1LSmmh e b v."=13mmh
N Lo e v =09 mmh v =07 mmh

05| : _ —

1
O,O_____'_____T__d L //// 1 L 1 L
0 10 40 50 60
Zeit ¢ [h]

Abb. 7.4: Bei Uberschreitung der maximalen Kristallisationsgeschwindigkeit zerfillt die Grenz-
fliche I-s L [00001] unter dem Regime der konstitutionellen Unterkiihlung in dekagonale Nadeln.
Die gestorte Wachstumsfront erlaubt unrealistisch hohe Ziehgeschwindigkeiten v}, bevor es zum
Abriss der Schmelze kommt (QX411 || [00001]).

Linien kennzeichnen den Abriss des Schmelzenmeniskus von der Zweiphasengrenze [-s. Hier zeigt
sich, dass bei Ziehexperimenten parallel der periodischen Achse [00001] durch eine zu hohe An-
fangsziehgeschwindigkeit ein gestortes Wachstum provoziert werden kann. Dabei zerfillt die Pha-
sengrenze [-s unter dem Einfluss der konstitutionellen Unterkiihlung (vgl. Kap. 4.1.3) in parallel
orientierte dekagonale Hohlnadeln. Die einmal gestorte Wachstumsfront erlaubt eine Erhéhung der
Ziehgeschwindigkeit auf mindestens 2.0 mm/h, wobei dieser Zustand iiber ca. 47 Stunden ohne den

Verlust des Kontaktes zur Schmelze erhalten werden konnte. Mit der Erhéhung der Ziehgeschwin-
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7.2 Abreiexperimente

digkeit wurde unter Bildung von dekagonalen Nadeln der Verlust der bis dahin beobachteten ein-
kristallinen Wachstumsmorphologie beobachtet. Abb. 7.5 zeigt den Ubergang von einkristallinem
in gestortes Wachstum (links) sowie die Zuordnung der jeweiligen Ziehgeschwindigkeiten (rechts).
Nach Erhéhung der Ziehgeschwindigkeit auf einen Wert von v} = 36 mm/h (Faktor 240!) konnte

[10000]

2.0 mm/h

36.0 mm/h

10 mm

Abb. 7.5: QX411: Ubergang von einkristallinem in gestértes Wachstum bei Uberschreitung der
maximalen Kristallisationsgeschwindigkeit vy, (links). Unter gestortem Wachstum konnen stark

iiberhohte Ziehgeschwindigkeiten v} realisiert werden (rechts).

das Agglomerat unter einem sich verjlingenden und instabilen Meniskus von der Schmelze getrennt
werden. In diesem Fall wurden Ziehgeschwindigkeiten in dem Bereich 2 mm/h < v} < 36 mm/h
nicht getestet. Die Phasenanalyse eines Querschnitts aus dem polykristallinen Bereich des Kris-
talls mit Hilfe der Elektronenstrahlmikroanalyse ergab hier das Bild einer in dekagonale Nadeln
zerfallenen Phasengrenze [-s. Der Zwischenraum zwischen den Nadeln ist mit eingefangener Rest-
schmelze gefiillt, welche entsprechend der Kristallisationsreihenfolge erstarrt ist. Nach den Ergeb-
nissen der Phasenanalyse kénnen im BSE-Bild? die einzelnen Phasen identifiziert werden (Abb.
7.6). Die so erreichte mogliche Ziehgeschwindigkeit spiegelt nicht die fiir diese Orientierung fldchen-
spezifische maximale Kristallisationsgeschwindigkeit vy, (00001) wider. Die Wachstumsphédnomene
an der Zweiphasengrenze [-s dieser Orientierung werden durch den Effekt der konstitutionellen
Unterkiihlung verdeckt und die maximale Kristallisationsgeschwindigkeit kann nach der hier be-
schriebenen Methode nicht ermittelt werden. Aus den Beobachtungen des freien Nadelwachstums
auf der Schmelzenoberfliche (vgl. Kap. 6, Ankeimverhalten) kann man allerdings deuten, dass der

Wert fiir vy,,(00001) deutlich {iber denen der weiteren Orientierungen liegen muss.

2BSE: back scattered electrons; Sekundérelektronen.
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7 Czochralski-Abreifsexperimente

d  d-AlL,CoNi,
31 AlL(Co,Ni),

92 Al(Co,Ni),

Kristallisationsfolge

Abb. 7.6: Schnitt L [00001] durch den in Nadeln zerfallenen Kristall (Position: %, Abb. 7.5).
Im BSE-Bild kénnen neben der dekagonalen Phase die weiteren Phasen des Kristallisationspfades
identifiziert werden (QX411, BSE: 15.0 kV, 63 nA).

7.2.2 Zweizihlige Orientierungen [10000] und [10100]

Zu Beginn dieser Reihe wurde ebenfalls ein Experiment (QX412 || [10100]) durchgefiihrt, bei dem
beginnend mit unterschiedlichen Anfangsgeschwindigkeiten die Ziehgeschwindigkeit v} stufenweise
erhoht wurde. Auch hier konnte, in Analogie zu dem Experiment X411, die Ziehgeschwindigkeit
iiber weite Bereiche gesteigert werden, ohne dass der Kontakt zur Schmelze verloren gegangen
ist. Abb. 7.7 zeigt das entsprechende t(v])-Diagramm, in dem endende Linien den Abriss des
Schmelzenmeniskus von der Zweiphasengrenze [-s kennzeichnen. In dem Experiment beginnend
mit einer Anfangsziehgeschwindigkeit von v} = 0.30 mm/h konnte nach einer stufenweisen Er-
hohung der Ziehgeschwindigkeit auf einen Wert von v} = 0.60 mm/h {iber einen Zeitraum von
mehr als 50 Stunden kein Abreifsereignis provoziert werden. Die ,Vorgeschichte” des gewachsenen
Kristalls scheint hier einen Einfluss auf das Abreissverhalten zu haben: Mit zunehmender Ziehge-
schwindigkeit verringert sich die Perfektion des wachsenden Kristalls. Auch hier gilt, dass gestorte
Fléachen ein schnelleres Wachstum ermoglichen und der Abriss von der Schmelze zu einem spéteren
Zeitpunkt stattfindet.

Als Ergebnis dieses Experimentes zeigt Abb. 7.8 den parallel der zweizéihligen, quasiperiodischen
Orientierung [10100] geziichteten Quasikristall (QX412) nach dem letzten Trennen von der Schmel-
ze. Aus dem stabilen Wachstum (v, = 0.15 mm/h) heraus wurde die Ziehgeschwindigkeit auf einen
Wert von v = 0.50 mm/h gesteigert. Der Abriss erfolgte groffldchig, wobei die ehemalige Grenz-
fliche I-s von Prismenflichen {10000} gebildet wird. Das Vorhandensein von eben ausgebildeten
Flachen wird als Indiz fiir ein ungestortes, einkristallines Wachstum gewertet. Demzufolge kann
ein nach dieser Methode ermittelter ¢(v})-Wert zur Bestimmung der maximalen Kristallisations-

geschwindigkeit gewertet werden.

Die nach der beschriebenen Methode in den beiden symmetrisch nicht dquivalenten zweizéh-
ligen Richtungen [10000] und [10100] durchgefiihrten Abreifexperimente zeigten ein voneinander

abweichendes Abreiffverhalten. In beiden Féllen konnte ein grofsflichiges Trennen des Kristalls
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Abb. 7.7: Mit zunehmender Ziehgeschwindigkeit sinkt die Perfektion des wachsenden Kristalls.
Die Tatsache, dass solche erhohten Ziehgeschwindigkeiten ohne Abriss moglich sind, sind eine Folge
der gestorten Wachstumsfont (QX412 || [10100]).

von der Schmelze beobachtet werden. Dabei wurde die Zweiphasengrenze bei der Ziichtung pa-
rallel [10000] von einer singuldren Fliche (10000) gebildet, wihrend bei den Experimenten parallel
[10100] die in Flichen {10000} zerfallene Phasengrenze zu beobachten war. In Abb. 7.9 ist der
Zustand der Phasengrenze (x) fiir beide Orientierungen unmittelbar nach dem Trennen von der
Schmelze festgehalten (QX418: 205.5 h nach Beginn; v} = 0.4068 mm/h; QX414: 332.5 h nach
Beginn; v} = 0.5004 mm/h); noch fliissige Restschmelze bedeckt die jeweilige Grenzfliche. Die
Beobachtung erfolgte iiber die als Spiegel wirkende Schmelzenoberfliche. Fiir die Dauer der Ex-
perimente QX418 und QX414 von sieben bzw. acht Wochen sind die ¢(T},)-Verldufe in Abb. 7.10
dargestellt. In beiden Experimenten iibersteigt die Zahl der durchgefiihrten einzelnen Abreifier-
eignisse (1) die der tatsichlich gewonnenen ¢(v;})-Wertepaare. Einige Abreifereignisse waren nicht
auswertbar, da ein gestortes Wachstum zu beobachten war bzw. Zweifel an einem einkristallinen
Wachstum bestanden. In Abb. 7.11 ist beispielhaft gezeigt, wie sich ein gestortes Wachstum an
einem Kristall (QX414 || [10100]) zeigt. Die Qualitdt der Schmelzenoberfliche blieb withrend der

gesamten Dauer der Experimente konstant.

Die Auftragung der reziproken Zeiten bis zum Abreifen ¢ gegen die jeweilige erhohte Ziehge-
schwindigkeit v macht das unterschiedliche Abreifverhalten beider Orientierungen deutlich (Abb.
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7 Czochralski-Abreifexperimente

Abb. 7.8: Bei sofortiger Erhchung der Ziehgeschwindigkeit erfolgt ein grofflichiger Abriss des
Kristalls von der Schmelze unter Ausbildung einer definierten Grenzfléche i-s (QX412 || [10100]).

7.12). In Tab. 7.1 sind die experimentell ermittelten Werte wiedergegeben. Das Experiment in der
Orientierung [10000] 14sst ein schlecht reproduzierbares Abreifiverhalten erkennen, wihrend das
Experiment in der Orientierung [10100] einen linearen Zusammenhang zwischen v} und der rezi-
proken Zeit t aufzeigt. Fiir die Orientierung [10000] kann unter Beriicksichtigung aller gewonnenen
t(v))-Werte keine sinnvolle Zuordnung einer maximalen Kristallisationsgeschwindigkeit erfolgen.
Es treten in sich widerspriichliche Aussagen auf, d.h. hohen Zichgeschwindigkeiten kénnen grofie
Abreifszeiten zugeordnet werden, ebenso wurden fiir kleine Ziehgeschwindigkeiten kleine Abreift-
zeiten gemessen. Die ermittelten Abreifizeiten an sich konnen aus experimentellen Griinden nicht
angezweifelt werden, da in jedem Fall ein grofflachiger Abriss an einer singuldren Fliche (10000)
als Phasengrenze [-s beobachtet werden konnte. Um eine sinnvolle Aussage iiber eine mogliche
maximale Kristallisationsgeschwindigkeit dieser Orientierung treffen zu konnen, ist es nétig, un-
wahrscheinliche Werte von der Berechnung auszuschlieffen. Im direkten Vergleich erscheinen die in
Tab. 7.1 angegeben Abreiftzeiten 1 und 6 als am wenigsten plausibel fiir [10000] als Ziehrichtung
(siehe auch Abb. 7.12 oben). Wert 1 zeigt einen f{rithen Abriss bei der niedrigsten Ziehgeschwin-
digkeit und Wert 6 zeigt eine dhnliche Abreifizeit wie Wert 8, jedoch unter einer geringeren Zieh-
geschwindigkeit. Aus den verbleibenden Werten kénnen unterschiedliche Vorschlage fiir vy, (10000)
erhalten werden, wie sie in Tab. 7.2 angegeben sind. Die maximale Kristallisationsgeschwindig-
keit in dieser zweizéhligen Orientierung [10000] nimmt demnach einen wahrscheinlichen Wert, von
(0.4£0.3) mm/h < vy,(10000) < (0.39+0.04) mm/h an. Diese Extremwerte wurden auf der Basis
der plausibelsten v -Wertepaare bestimmt.
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[10000]

[00001] *
e

S mm

Abb. 7.9: Fliissige Restschmelze bedeckt die grofsflichig von der Schmelze getrennte ehemalige
Phasengrenze [-s (). Links: QX418 || [10000]; v} = 0.4068 mm/h, rechts: QX414 || [10100];

vy = 0.5004 mm/h, die Aufnahme entstammt einer Videoaufzeichnung.

Das Experiment in der Orientierung [10100] lisst in der Auftragung der Messwerte einen linearen
Zusammenhang zwischen v} und der reziproken Zeit ¢ erkennen (Abb. 7.12 unten). Zur Bestim-
mung der Ausgleichsgeraden konnen hier alle acht v} (¢)-Wertepaare beriicksichtigt werden. Die
ermittelten Parameter der linearen Regression und der resultierenden maximalen Kristallisations-
geschwindigkeit dieser zweizdhligen Orientierung sind in Tab. 7.3 wiedergegeben. Als Ursache fiir
das unterschiedliche Abreifsverhalten zwischen beiden Orientierungen kommt die unterschiedliche
morphologische Ausprigung der Wachstumsfronten in Betracht. Die in einzelne, gegeneinander ori-
entierte Prismenflichen {10000} zerfallene Phasengrenze [-s, deren Einhiillende die Fliche (10100)
bildet, zeigt ein reproduzierbares, lineares Abreissverhalten (vgl. Kap. 6, Abb. 6.17). Die von ei-
ner singuldren Prismenfldche (10000) gebildete Wachstumsfront hingegen zeigt eine Streuung der
ermittelten Werte. Hier liegt die Vermutung nahe, dass der angehobene Schmelzenmeniskus von
einer komplexeren Grenzfliche reproduzierbarer abgleiten kann als von einer parallel zur Schmel-
zenoberflache ausgerichteten Grenzflache. Dieses wird durch storende Einfliisse wie z.B. durch die
gegensinnige Tiegel- und Kristallrotation verusachten Vibrationen begiinstigt. Zur Klarung des
Einflusses der Geometrie der Phasengrenze auf das Abreissverhalten wurde ein Modellexperiment

(Benetzungsexperimente, Kap. 7.3) durchgefiihrt.
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Abb. 7.10: Uber die Experimentdauer von sieben bzw. acht Wochen wurden die Kristalle wieder-
holt von der Schmelze getrennt und wieder angekeimt. Nebenstehend die Zuordnung der Ziehrich-
tungen an einem idealisierten dekagonalen Quasikristall (Oben: QX418, Ziehrichtung || [10000];
unten: QX414, Ziehrichtung || [10100]).
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Abb. 7.11: Ungestortes (links) und gestortes Wachstum (rechts) an einem Kristall. Das gestorte
Wachstum ermdglicht eine zu hohe Ziehgeschwindigkeit und téuscht damit eine zu hohe (falsche)
Kristallisationsgeschwindigkeit vor. Der Kristall muss bis iiber die markierte Stelle (— «) zurtick-
gelost werden (QX414 || [10100]).

Wert  Ziehgeschwindigkeit QX418 || [10000] QX414 || [10100]

v} [mm/h] th] ¢t[h7']  t[h]  t[h7Y
1 0.3888 2.07 04831  11.27  0.0887
2 0.4068 817  0.1224  6.70  0.1492
3 0.4248 10.15  0.0985 892  0.1121
4 0.4392 4.73 02114 482  0.2075
5 0.4500 395 02532  3.75  0.2667
6 0.4752 11.83  0.0845  4.65  0.2150
7 0.4860 k. Exp. k. Exp. 3.77  0.2652
8 0.5004 13.70  0.0730  3.00  0.3333
9 0.6012 1.02 09804 k. Exp. k. Exp.

Tab. 7.1: Die in den beiden zweizihligen Orientierungen [10000] und [10100] experimentell ge-
wonnenen t(v))-Wertepaare.
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Abb. 7.12: Auftragung der reziproken Zeit bis zum Abriss ¢ gegen die jeweilige erhohte Ziehge-
schwindigkeit v} (oben: QX418, Ziehrichtung || [10000], unten: QX414, Ziehrichtung || [10100]).
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t-Werte Regressionsparameter Vi (10000)
) A B oo/
ohne 1 (~1.7+0.6) (41£1.2) (0.4+0.2)
ohne 6 (~1.0£0.7) (3.0£15) (0.4+0.3)
ohne 1+6 (—1.74£0.6) (4.2+£12) (0.4+0.2)
ohne 14648  (~1.8+0.1) (47£0.2) (0.39 % 0.04)
ohne 1461819 (~1.3+0.6) (3.4+1.4) (0.38=0.05)

Tab. 7.2: Vorschlige fiir vy, (10000) nach dem Ausschluss nicht plausibler Abreifzeiten ¢. Zuord-
nung der Werte: siche Tab. 7.1 und Abb. 7.12.

t-Werte Regressionsparameter vk (10100)
[h=1] A B [mm /h]
alle (—0.74£0.2) (2.0+£0.4) (0.34+0.04)

Tab. 7.3: Parameter der ermittelten Ausgleichsgeraden und die maximale Kristallisationsge-
schwindigkeit vy, (10100).

7.2.3 Geneigte Orientierungen

Die CZOCHRALSKI-Ziichtungsexperimente (Kap. 6) haben gezeigt, dass die Ziehgeschwindigkeit
parallel einer Kristallorientierung mit einer periodischen Komponente durch das Kriterium der
konstitutionellen Unterkiihlung limitiert ist. Mit dem Ubergang von der rein periodischen zu den
geneigten Orientierungen stellt sich das nachfolgend beschriebene Szenario dar. Die Komponente
der periodischen Achse, welche in der Grenzfliche liegt, zerfillt in dekagonale Nadeln, wihrend
die senkrecht dazu orientierte quasiperiodische Komponente von Prismenflachen {10000} begrenzt
wird. Die Komponente der zehnzéhligen Achse ist stark gestort und begiinstigt weitere Kristal-
lisation, woraus zu hohe Abreissgeschwindigkeiten resultieren. Aus diesem Grund kann eine fli-
chenspezifische maximale Kristallisationsgeschwindigkeit vy, von Orientierungen [hihohshghs| mit

hs # 0 nach der beschriebenen Methode nicht bestimmt werden.
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7.3 Benetzungsexperimente

Mit den Benetzungsexperimenten wurde ein Modellexperiment zur Untersuchung des Einflusses
der Geometrie und damit der Morphologie der Kristallisationsfront auf die maximale Anhebung

und damit das Abreissverhalten durchgefiihrt.

Zur Darstellung der unterschiedlichen morphologischen Ausbildung der Grenzflache [-s entspre-
chend der Ziehrichtungen [10000] und [10100] wurden Priifkérper mit einer entsprechend gestal-
teten Grenzfliche aus Edelstahl hergestellt. Zu jedem Grenzflichenmodell wurde ein Priifkérper
mit einem Durchmesser von 10 mm und 15 mm hergestellt. So konnte zusétzlich die Abhéangigkeit
der maximalen Meniskusanhebung hpa.x von dem Kristallquerschnitt d bestimmt bzw. bestétigt
werden. Abb. 7.13 zeigt die Formgebung der unterschiedlichen Grenzflichenmodelle. Die Grenz-

10,00 mm bzw. 15,00 mm 10,00 mm bzw. 15,00 mm

6£0mmﬁﬂ 6ﬁ0mm4—~%{

— —HJL

36,0°

f 1
(10000) {10000}

! b

O D

Abb. 7.13: Profil und Aufsicht auf die Grenzfliche der Priifkérper. Von dem Modell der singulédren
Grenzfliche (10000) (links) und der komplexen Grenzfliche (10100) (rechts) wurden jeweils zwei

verschiedenen Durchmesser (10 mm und 15 mm) gefertigt.

20,00 mm
15,00 mm
22,45 mm
15,00 mm

flichen der Priifkérper wurden einheitlich mit Diamantpaste bis zu einer Korngéfe von 0.25 pm
poliert. Als Modellschmelze diente hier Wasser (dest.), welches gegeniiber Edelstahl ein im Ver-
gleich mit der metallischen Schmelze und dem Quasikristall vergleichbares Benetzungsverhalten
zeigt. Es wurde bewusst darauf verzichtet, eine exakte Nachbildung der Situation der Ziichtungs-
bzw. Abreiffexperimente bei hohen Temperaturen zu schaffen. Viele Parameter der metallischen
Schmelze wie Dichte und Viskositét sind unbekannt. Auch kénnen die Querschnitte der Kristalle zu
den einzelnen Abreifsereignissen nicht angegeben werden. Das Abreifien eines Fliissigkeitsmeniskus

soll hier als ein rein mechanisches Problem betrachtet werden.

Mit Hilfe der zu diesem Zweck gebauten Benetzungsapparatur (Abb. 7.14) wurden die Benet-
zungsexperimente durchgefiithrt. Die Apparatur war nivelliert, um beziiglich der Vertikalen eine
senkrechte Ausrichtung der Wasseroberflache sicherzustellen. Die Priifkorper (1) wurden von ei-

nem Goniometerkopf (2) gehalten und mit Hilfe eines Zweikreisreflexgoniometers orientiert. Mit
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7.3 Benetzungsexperimente

Abb. 7.14: Die zur Durchfiihrung der Benetzungsexperimente verwendete Modellapparatur. Die
Az-Werte zur Berechnung der maximalen Meniskusanhebung hy,ax wurden mit Hilfe der Messuhren

aufgenommen. Beobachtung im Gegenlicht (Leuchtschirm) mit dem Binokular.

den Messuhren (3) wurde die Position des Kontaktes der Grenzfliche mit der Wasseroberfliche so-
wie die des Abreifiens mit einer Auflésung von £0.001 mm gemessen. Mit Grob- und Feintrieb (1)
wurde der Priifkdrper so weit angehoben, bis der sich verjiingende Meniskus von der Grenzflache
abriss. Aus der Differenz der Abreils- und Benetzungspositionen wurde die maximale Meniskus-
anhebung hpyax bestimmt. Fiir jede Grenzfliche wurden pro Durchmesser zehn Messwerte aufge-
nommen. Die Beobachtung erfolgte durch ein Binokular (5) im Gegenlicht (6) (Leuchtschirm). Der
Wasserbehilter (7) ist hohenverstellbar, um die Wasseroberfliche in der Mitte des Gesichtsfeldes
zu positionieren. In Abb. 7.15 sind die ermittelten maximalen Meniskusanhebungen fiir die beiden
Grenzflachen bei unterschiedlichen off-Orientierungen fiir zwei Durchmesser angegeben, wobei die
Fehlorientierung der komplexen Grenzfliche (10100) in Richtung [10000] weist. Daraus ergeben
sich die in Tab. 7.4 wiedergegebenen Werte fiir die maximale Hohe des angehobenen Meniskus

hmax .
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7 Czochralski-Abreifsexperimente
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Abb. 7.15: Darstellung der einzelnen Messwerte. Je Grenzfliche ((10000) und (10100)) und Durch-
messer (10 mm und 15 mm) wurden fiir vier off-Orientierungen (0°, 0.5°, 1.0° und 3.0°) zehn

AbreiSwerte hpax bestimmt.

off singulér - (10000) komplex - (10100)

[°] 10 mm 15 mm 10 mm 15 mm

0° (3.707+0.014) (4.403 £0.017) (3.319 £ 0.006) (3.382 £ 0.004)
0.5°  (3.999 £0.017) (4.460 £ 0.002) (3.308 +0.001) (3.396 + 0.002)
1.0°  (4.052+0.006)  (4.43240.002)  (3.300+£0.002)  (3.374+0.0)
3.0°  (4.030 £ 0.003) (4.048 £+ 0.002) (3.302 £ 0.002) (3.373 £0.010)

Tab. 7.4: Die Werte fiir die maximale Meniskusanhebung hp,ax [mm] in Abhéngigkeit des Durch-

messers und der off-Orientierung.
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7.3 Benetzungsexperimente
7.3.1 Singulidre Grenzfliche (10000)

Man erkennt, dass die maximale Meniskusanhebung h.x fiir die ebene Grenzfliche (10000) bei
paralleler Ausrichtung zur Wasseroberflache (off-Orientierung 0°) ein schlechter reproduzierbares
Abreifiverhalten zeigt. Mit zunehmender off-Orientierung (0.5°, 1.0° und 3.0°) sinkt Amax global,
gleichzeitig nimmt die Standardabweichung um ca. eine Gréfsenordnung kleinere Werte an bzw.
die Reproduzierbarkeit des Abreifiverhaltens nimmt zu. Wie nach Gl. 7.3 zu erwarten, ist die
maximale Meniskusanhebung fiir die Grenzfliche mit dem Durchmesser von 15 mm grofer als
die fiir 10 mm. Abb. 7.16 (links) stellt die Form des angehobenen Wassermeniskus bei paralleler
Ausrichtung zur Wasseroberfliche dar. Das Abreifsen von der Grenzfliche beginnt asymmetrisch.
Bei einer off-Orientierung von 0.5° wird der Meniskus instabil und beginnt von der Grenzflache
abzufliefen (Abb. 7.16 rechts).

5 mm 5 mm

Abb. 7.16: Das Abreifsverhalten der singuléren Grenzfliche (10000) ist durch Fehlorientierungen
beeinflusst (links: 0° off, rechts: 0.5° off).

7.3.2 Komplexe Grenzfliche (10100)

Im Gegensatz zu der singuldren Grenzfliche (10000) zeigt sich die komplex zusammengesetzte
Grenzfliche (10100) invariant gegeniiber Fehlorientierungen. Lediglich der unterschiedliche Durch-
messer der Phasengrenze hat einen Einfluss auf die maximale Anhebung des Meniskus. Der gering
angehobene Meniskus im Fall der komplexen Grenzflache ist in Abb. 7.17 (links) gezeigt. Bei einer
off-Orientierung von 3.0° bleibt der Meniskus stabil (Abb. 7.17 rechts).
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7 Czochralski-Abreifsexperimente

5 mm 5 mm

Abb. 7.17: Die komplex zusammengesetzte Grenzfliiche (10100) ist invariant gegeniiber Fehlori-
entierungen in Richtung [10000] (links: 0° off, rechts: 3.0° off).

7.3.3 Ergebnis

Die modellhaften Benetzungsexperimente haben gezeigt, dass die unterschiedliche Geometrie und
damit auch die Morphologie der Kristallisationsfront in den unterschiedlichen zweizéhligen Zieh-
richtungen [10000] und [10100] einen deutlichen Einfluss auf das AbreiRverhalten hat. Die Ausbil-
dung einer ebenen Grenzfliache, wie sie der singuldren Phasengrenze (10000) im Fall der Ziichtung
parallel der Orientierung [10000] entspricht, zeigt ein nur schlecht reproduzierbares Abreifverhal-
ten. Bei der Durchfithrung der einzelnen Benetzungsexperimente mit dieser Grenzflichengeometrie
beobachtet man ein spontanes Abfliefsen des angehobenen Fliissigkeitsmeniskus von der Grenzfla-
che. Bei einer Vergroferung des Querschnittes der Phasengrenze beobachtet man eine nach Gl. 7.3
grofsere maximale Meniskusanhebung, was allerdings keinen Einfluss auf die Reproduzierbarkeit
des Abreifsverhaltens hat.

Im Fall der komplexen Grenzflichengeometrie, wie sie an Kristallen in der Richtung [10100] ge-
bildet wird, beobachtet man ein gut reproduzierbares Abreiffverhalten. Der Fliissigkeitsmeniskus
gleitet von der angehobenen Grenzflache [-s kontinuierlich und langsam ab. Gegeniiber Fehlori-
entierungen in Richtung [10000] zeigt sich das Abreifiverhalten dieser Morphologie invariant und
eine Variation des Durchmessers der Phasengrenze hat einen geringeren Einfluss auf die maximale

Meniskusanhebung als es bei der singuldren Grenzflache (10000) der Fall ist.

Mit diesen Ergebnissen konnte gezeigt werden, dass die unterschiedliche morphologische Ausbil-
dung der Grenzfliche [-s einen Einfluss auf das unterschiedliche Abreifsverhalten der geziichteten
Kristalle in den CZOCHRALSKI-Abreifsexperimenten hat. So kann die Reproduzierbarkeit des Ab-
reifsverhaltens getrennt von wachstumskinetischen Griinden als ein rein mechanisches Problem be-
ziiglich der Stabilitdt des angehobenen Schmelzenmeniskus an den unterschiedlichen Grenzflachen-
morphologien beschrieben werden. Mit diesen modellhaften Untersuchungen konnte gezeigt werden,
dass die in der Ziehrichtung [10100] erhaltenen Ergebnisse der CZOCHRALSKI-Abreifiexperimente

die einzigen von Wert im Sinne der urspriinglichen Fragestellung sind.
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8 Substratexperimente und thermischer
Schock

8.1 Substratexperimente

Die Substratexperimente sollen eine Moglichkeit zur Konservierung der ehemaligen Zweiphasen-
grenze [-s nach dem Wachstum von Quasikristallen unterschiedlicher Orientierungen geben. Nach
dem Trennen des Kristalls von der Schmelze bedeckt anhaftende Restschmelze die Wachstums-
front. Sie kann nicht abfliefen und kristallisiert beim Abkiihlen schnell aus, womit morphologische
Details der ehemaligen Zweiphasengrenze [-s der Beobachtung nicht mehr zugéinglich sind. Aus
diesem Grund soll mit einer an das Trennen von Kristall und Schmelze gekoppelten schnellen
Kristallrotation die anhaftende Restschmelze noch vor dem Erstarren abgeschleudert werden. Da
weder der in den CZOCHRALSKI-Ziichtungsexperimenten verwendete Keimhalter noch die einge-
setzten keilformigen Keime und die Ankeimstelle einer stark beschleunigten Kristallrotation und
den damit verbundenen Vibrationen standhalten kann, wurden grofsflichige Substrate als Keime
eingesetzt. An diesen wurde an einem groRen Querschnitt von ca. 36 mm? angekeimt, womit nach
der Ziichtung von einigen Millimetern Kristalllinge eine massive Ankeimstelle geschaffen war, wel-
che stabil genug war, um den bei dem Abschleudervorgang auftretenden Kriften Stand zu halten.
Zudem musste so nach dem Ankeimen keine Vergrofierung des Kristallquerschnitts eingeleitet wer-
den, um eine grofflachige Phasengrenze I-s (bei einer geringen Wachstumsdistanz) zu erhalten. Die
Mafe der Substrate erforderten die Neukonstruktion eines entsprechend massiven Substrathalters,
wie er in Kap. 6 beschrieben ist. Zu dem Zweck des Abschleuderns der Restschmelze konnte mit
der Lineartranslationseinheit ein abrupter Wechsel der Ziehgeschwindigkeit von v, = 0.15 mm/h
auf einen beliebigen erhéhten Wert v} < 50 mm/s vorgegeben werden. Mit dieser erhdhten Zieh-
geschwindigkeit wurde der Kristall um einen Betrag von 10 mm angehoben und im Moment des
Trennens die Frequenz der Substratrotation von v ~ 9 min~' auf v+ ~ 2000 min—! erhéht. In-
nerhalb eines Zeitraumes von weniger als einer Sekunde sollte so der anhaftende Schmelzenfilm
restlos von der momentanen Phasengrenze [-s abgeschleudert werden. Abb. 8.1 zeigt schematisch
den Vorgang des Abschleuderns. In Tab. 8.1 sind alle an einem massiven Keim durchgefiihrten

Experimente wiedergegeben.

Zur Durchfiihrung der Experimente wurde an einem massiven Keim (Substrat) ein reguldrer
Einkristall geziichtet. Das Ankeimen erfordert besondere Beachtung, da der massive Keim (Subs-
trat) eine grofere Wiarmesenke fiir die Schmelze darstellt als ein Keim, wie er in den CZOCHRAL-

SKI-Ziichtungsexperimenten eingesetzt wird. Die Flanken des Substrates werden bei dem ersten
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8 Substratexperimente und thermischer Schock

ﬁ v.=0.15 mm/h v; =10.00 mm/h ﬁ
v ~ 9 min" v’ 22000 min”

Abb. 8.1: An dem einkristallinen Substrat wéchst der Kristall mit grofem Querschnitt (links).
Mit einer stark gesteigerten Frequenz v der Substratrotation wird die an der Phasengrenze [-s

10 mm

anhaftende Restschmelze nach aufen abgeschleudert (rechts).

Experiment  Orientierung Art

QX402 [00001] Substratexperiment
QX403 [00001] Substratexperiment
QX404 [00001] Substratexperiment
QX405 [00001] Substratexperiment
QX406 [00001] Substratexperiment
QX407 [00001] Substratexperiment
QX408 [10000] Substratexperiment
QX409 [00001] Substratexperiment
QX416 [00001] T-Schock 1 / Ankeimexperiment
QX426 [10100] Substratexperiment
QX427 [10100] T-Schock 2 / AT-Experiment

Tab. 8.1: Alle durchgefiihrten Experimente unter Verwendung massiver Keime (Substrate).
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8.1 Substratexperimente

Kontakt mit der Schmelze benetzt, welche schnell erstarrt. Man beobachtet die Bildung eines po-
lykristallinen Benetzungssaumes, der durch Riicklésen von ca. 5 mm Substratlinge entfernt wurde.
Gleichzeitig wurde die Temperatur der Schmelze entsprechend angepasst, sodass der quadratische
Querschnitt an der Dreiphasengrenzlinie v-I-s scharf begrenzt war. Es folgte eine regulére Ziichtung
(v, = 0.15 mm/h) eines Einkristalls von ca. 5 mm Lénge mit einer Vergroferung des Querschnittes.
Das Wachstum wurde mit der beschriebenen Kombination von abruptem Trennen und erhohter
Substratrotation beendet und die dekantierte Wachstumsfront ex situ untersucht.

Wegen apparativer Schwierigkeiten wurde mit dieser Experimentreihe kein zufriedenstellendes
Ergebnis erreicht. Die dem Moment des Trennens der Zweiphasengrenze von der Schmelze vorange-
hende Wachstumsperiode von einigen Tagen macht eine konstante und langsame Substratrotation
unabdingbar. Anschliessend muss die Lagerung der Substratrotation bzw. der Ziehstange in der
Lage sein, die beim Beschleunigen der Substratrotation auftretenden Querkréfte sicher aufzuneh-
men, um eine Zerstorung der Innenaufbauten der Wachstumskammer zu verhindern. Bisher konnte
keine mechanische Losung gefunden werden, welche beide Extreme, UHV-Bedingungen (Verzicht
auf Schmierstoffe) und Temperaturen von ca. 1100°C, {iber den geforderten Zeitraum ausreichend

gut erfiillt.

8.1.1 Zehnzihlige Orientierung [00001]

Besonderes Interesse galt der Zweiphasengrenze bei der Ziichtung parallel der zehnzéahligen Achse
[00001]. In keinem der CZOCHRALSKI-Ziichtungsexperimente konnte die entsprechende Zweipha-
sengrenze [-s wegen der Bildung dekagonaler Hohlnadeln dargestellt werden. Nach dem Trennen
des Kristalls von der Schmelze beginnt die anhaftende Restschmelze schnell unter Bildung orien-
tierter dekagonaler Nadeln zu kristallisieren und kann nicht abfliefen. So konnte nicht sicher gekléart

werden, ob das Pinakoid {00001} als W-Flache an der Zweiphasengrenze [-s morphologisch auftritt.

Abb. 8.2 (links) zeigt das von der Schmelze getrennte Substrat (QX403); an der ehemaligen
Dreiphasengrenzlinie v-I-s sind Prismenflichen {10000} zu beobachten. Das Zentrum der Zwei-
phasengrenze [-s ist von erstarrter Restschmelze bedeckt. In Abb. 8.2 (rechts) ist die Aufsicht
auf die von dekagonalen Hohlnadeln bedeckte Wachstumsfront (L [00001]) zu sehen. Lediglich ein
schmaler Rand ist nicht von auskristallisierter Restschmelze bedeckt, auf dem keine Facettierung zu
erkennen ist. Mit der gesteigerten Substratrotation v™ konnte die anhaftende Restschmelze nicht
restlos abgeschleudert werden. FEinen anderen Befund brachte das Experiment QX404. Abb. 8.3
(links) zeigt die Aufsicht auf die dekantierte Zweiphasengrenze I-s. Die Restschmelze wurde beim
Abschleudern aufgrund der stark erhohten Rotationsgeschwindigkeit aus einem Teil des Zentrums
der Phasengrenze entfernt, wobei weite Bereiche weiterhin mit auskristallisierter Restschmelze be-
deckt sind. Im Auflichtbild (Abb. 8.3 rechts) erkennt man in konzentrisch angeordneten Segmenten
ebene Bereiche der ehemaligen Wachstumsfront. Der Vergleich von Hell- und Dunkelfeldaufnahme
zeigt, dass die ebenen Segmente tiefer in der Oberfliche liegen als die umgebenden Strukturen.
Mit dem Lasergoniometer konnen von dieser Oberfliche keine diskreten Reflexe erzeugt werden;
vielmehr zeigt das Reflexbild einen gleichméfig aufgehellten Bereich. Daraus kann auf eine gleich-

méafkige Kriimmung der Segmente und damit der gesamten Phasengrenze geschlossen werden. Bei
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[10000]

[00001]

[10100]

mm

Abb. 8.2: Das Substrat ist unter einer Querschnittszunahme einkristallin weitergewachsen (links,
QX403). Der Randbereich ist frei von Restschmelze; facettierte Bereiche sind nicht zu erkennen
(rechts, QX403).

Abb. 8.3: Ansicht der dekantierten Phasengrenze [-s: Im Zentrum wurde die Restschmelze teil-

weise abgeschleudert (QX404, links). Konzentrisch angeordnete glatte Segmente lassen eine gleich-

méfig gekriimmte Oberflache erkennen (rechts).
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8.1 Substratexperimente

den erhabenen Strukturen handelt es sich um erstarrte Restschmelze. Mit der erhohten Substrat-
rotation v konnte kein vollstindiges Aufreifen des Schmelzenfilms auf der Substratoberfliche

erreicht werden.

Die Substratexperimente in der Orientierung der zehnzéhligen Achse zeigen, dass das Pinakoid
{00001} nicht als singulédre W-Flidche an der Wachstumsfront beobachtet werden kann. Von Rest-
schmelze befreite Segmente lassen erkennen, dass die Phasengrenze [-s von einer gleichméfig ge-
kriimmten Fléche gebildet wird. Diese Fliache stellt den Verlauf der Schmelzpunktisothermen dar,

die im vorliegenden Fall konvex ausgebildet ist.

8.1.2 Zweizihlige Orientierungen [10000] und [10100]

Die Substratexperimente in den zweiziihligen Orientierungen [10000] und [10100] lieferten keine
weiteren Erkenntnisse iiber die Morphologie der jeweiligen Zweiphasengrenze zwischen fliissiger
und fester Phase. Experimentelle Schwierigkeiten wihrend der Ziichtungsphasen erforderten den
Abbruch der Experimente. Die in Kap. 6.3.1 beschriebenen CZOCHRALSKI-Ziichtungsexperimente
in den beiden symmetrisch nicht fiquivalenten Orientierungen [10000] und [10100] lieferten in Bezug

auf die Darstellung der Zweiphasengrenze [-s aussagekriftigere Ergebnisse.
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8 Substratexperimente und thermischer Schock

8.2 Thermischer Schock

Ein wesentlicher Aspekt bei der Ziichtung nach dem CZOCHRALSKI-Verfahren ist die Storung der
Realstruktur des Keimes bzw. des Kristalls durch den thermischen Schock, den der eingesetzte
Keimkristall bei der erstmaligen Beriihrung der heifferen Schmelze erleiden kann. In den meisten
industriellen Prozessen wird das Weiterwachsen von Storungen in den Kristall durch das Ziehen
eines Diinnhalses (vgl. Kap. 6.1) verhindert. Bei der beschriebenen Ziichtung dekagonaler Qua-
sikristalle wird der mit der Schmelze in Kontakt gebrachte Keim um eine Lénge von ca. 5 mm
zurtickgel6st, um die durch den thermischen Schock induzierten Storungen zu entfernen. Anschlie-
fend wird in dem frithen Stadium der Ziichtung auf eine langsame Querschnittszunahme geachtet.
Die Beobachtung von sich bildenden Facetten gibt zu diesem Zeitpunkt Auskunft dariiber, ob der
Kristall stiarkere Storungen aufweist. Zur Untersuchung der Grofse des Temperatursprunges und der
daraus resultierenden thermomechanischen Spannungen und deren Einfluss auf die Realstruktur

wurden zwei Experimente durchgefiihrt:

e Messung der axialen Temperaturverteilung iiber der Schmelze und des Temperatursprunges
beim Ankeimen eines Substrates (Absch. 8.2.1).

e Rontgentopographische Charakterisierung der Realstruktur eines ohne Riicklsen angekeim-
ten Bereiches und Vergleich mit der urspriinglichen Realstruktur des eingesetzten Substrates
[Bau04] (Absch. 8.2.2).

8.2.1 Axiale Temperaturverteilung und Temperatursprung

Zur Messung der axialen Temperaturverteilung innerhalb der Wachstumskammer und des Tempe-
ratursprungs beim Kontakt des Substrates mit der Schmelze wurde ein Thermoelement Typ K in
ein Substrat eingebracht, weswegen die Substratrotation wiahrend des Experimentes nicht verwen-
det werden konnte. Mittels Funkenerosion wurde ein Sackloch (¢ = 2.5 mm, [ = 8 mm) von der
Riickseite in das Substrat gebohrt, um das Thermoelement (¢ = 1.0 mm) aufzunehmen, das von
einer AlSint-Réhre vor dem direkten Kontakt mit dem Substrat geschiitzt wurde. Die Spitze des
Thermoelementes befand sich 2.0 mm von der Stirnseite des Substrates entfernt. Die geometrische
Anordnung ist in Abb. 8.4 gezeigt. Das préparierte Substrat wurde von dem Substrathalter gehal-
ten, welcher mit einer Nut als Fiithrung fiir das Thermoelement versehen worden war (Abb. 8.5).
Anstelle des AlSint-Uberwurfringes wurden die Klemmbacken mit KANTHAL-Draht gesichert,
was die Beobachtung des Meniskus erleichterte. Das Substrat wurde aus einem frither geziichte-
ten Kristall (X140, Ziehrichtung || [00001]) gewonnen, die praparierte Stirnseite war senkrecht
[10100] orientiert.

Nach dem Einstellen der Liquidustemperatur (Tp = 1117.5°C) wurde das Substrat mit einer
Geschwindigkeit von 0.01 mm/s der Schmelzenoberfliche angenéhert. Bis zu dem Kontakt mit
der Schmelzenoberfliche wurde dabei eine vertikale Strecke von 25.56 mm zuriickgelegt. Abb.
8.6 (oben) zeigt den Verlauf der in dem Substrat gemessenen Temperatur Tg,, gegen die Zeit

t. In einer Hohe von 33.84 mm {iiber der Schmelzenoberfliche herrscht eine Temperatur von ca.
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8.2 Thermischer Schock

| ——— Thermoelement (Typ K)

AlSint-Rohre
Senkung

F 2.5mm

AlSint

8.0 mm

—— Substrat

5 mm

Abb. 8.4: Zur Aufnahme des Thermoelementes (Typ K) wurde ein Sackloch in das Substrat
erodiert. Eine AlSint-Rohre schiitzt vor direktem Kontakt mit dem Substrat.

Klemmung fiir VA-Halter / Zichstange

e 135 3 Substrathalter

T
SEaks

Nut fiir Thermoelement (Typ K)

Ersatz fiir Uberwurfring
(KANTHAL)

Substrat mit Sackloch

20 mm

Abb. 8.5: In den Substrathalter wurde zur Fithrung des Thermoelementes eine Nut eingebracht.
Der Verzicht auf den Uberwurfring erleichtert die Beobachtung.
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Abb. 8.6: Verlauf der Substrattemperatur Ts,, wihrend des Absenkens bis zum Kontakt mit der
Schmelze (z = 0 mm).

730°C bei der eingestellten Liquidustemperatur. Abb. 8.6 zeigt den axialen Temperaturverlauf
von Beginn des Absenkens bis zum ersten Kontakt mit der Schmelze. Im Moment des ersten
Kontaktes mit der Schmelze steigt die Substrattemperatur Tg,;, um einen Betrag von AT = 24.3 K
an. Im Anschluss an das Ankeimen wurde mit einer Ziehgeschwindigkeit v, = 0.15 mm/h eine
normale Ziichtung eingeleitet. Ohne die Moglichkeit der Substratrotation konnte keine Kontrolle
der Qualitdt des Kristallbaus nach morphologischen Gesichtspunkten erfolgen. Das Experiment

wurde durch schnelles Abziehen des Kristalls von der Schmelze nach ca. 163 h beendet.

8.2.2 Charakterisierung der Realstruktur

Im Rahmen einer Diplomarbeit [Bau04| wurde mit Hilfe der Synchrotrontopografie untersucht, ob
der gemessene Temperatursprung beim Ankeimen einen Einfluss auf die Realstruktur des Kristalls
hat. Dazu wurde die strukturelle Perfektion eines regulér geziichteten Kristalls sowie eines ohne

Riicklésen angekeimten Substrates miteinander verglichen. Die Probe selbst und die korrespondie-
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rende Referenzprobe wurden aus unmittelbarer Nachbarschaft zueinander prapariert, sodass beide

Teilproben eine gleiche Realstruktur aufweisen.

Das fiir dieses Ankeimexperiment (QX416) bendtigte Substrat wurde aus dem oberen Bereich des
Kristalls QX401 (vgl. Abb. 6.10, S. 80) prapariert. Entsprechend der Ziehrichtung dieses Kristalls
war die Langsachse des Substrates parallel [00001] orientiert, womit die Stirnseite eine Flidche des
Pinakoids {00001} darstellt. Azimutal war das Substrat entsprechend Abb. 8.7 orientiert, sodass
die Normalen der Seitenflichen den zweiziihligen Richtungen [10000] und [10100] entsprachen.
Die bei der Praparation angefallenen Kristallschnitte korrespondieren zu je einer Seitenfliche des

[00001]

/ [10T00]
[00001]
[10000]
I_. [10100]
[10000]

5 mm

Abb. 8.7: Dreidimensionale Ansicht (links) und Schnittdarstellung des Substrates (rechts). Die
Lage der zur Topografie verwendeten Scheibe (10000) ist markiert.

Substrates, sie stellen jeweils eine (10000)- und (10100)-Oberfliche dar. Abb. 8.8 (links) zeigt
die senkrecht [10000] orientierte Scheibe. Man erkennt hier Facetten der Form des dekagonalen
(Haupt-) Prismas {10000}. Die Scheibe in Abb. 8.8 (rechts) zeigt die Scheibe in der Orientierung
des dekagonalen (Neben-) Prismas {10100}. Die hier zu beobachtenden Prismenfliichen {10000}
sind £18" zu der Normalen der Oberfliche orientiert. Diese Schnitte stellen die Referenzproben

eines ungestorten Einkristalls dar.

Die Untersuchungsprobe wurde mit Hilfe eines Ankeimexperimentes (QX416) gewonnen. Dazu
wurde das praparierte Substrat nach dem Einstellen der Liquidustemperatur mit der Schmel-
zenoberfliche in Kontakt gebracht. Anstelle des nun im Experimentverlauf folgenden Riicklésens
der Ankeimstelle wurde nach einer kurzen Zeitspanne, in welcher das Substrat und die Schmelze
das thermische Gleichgewicht erlangen konnten, mit dem Ziehen (v, = 0.15 mm/h) begonnen.
Im weiteren Verlauf der Ziichtung konnte mit der Bildung von Prismenflichen {10000} an der
Dreiphasengrenzlinie die fiir die Ziehrichtung parallel [00001] charakteristische dekagonale Wachs-
tumsmorphologie beobachtet werden. In Abb. 8.9 (links) ist der Kristall nach dem Trennen von
der Schmelze noch in der Wachstumskammer gezeigt. Im Bereich der Ankeimstelle (— «) erkennt

man deutlich, wie die Schmelze die Flanken benetzt hat. Die ehemalige Phasengrenze [-s nach dem
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8 Substratexperimente und thermischer Schock

[00001] [00001]

[10T00] [10000]

[10T00]

ooy

5 mm

[10000]

Abb. 8.8: Die (10000)- und (10100)-orientierten Scheiben entstammen dem Ziichtungsexperiment
QX401 und stellen die Referenzproben eines ,ungestorten Einkristalls dar. Die (10000)-Scheibe
wurde zur Topografie genutzt (links).

£10000}

[00001]

.

_ 10 mm
[10100] ———  [10000]

Abb. 8.9: Der nach dem Ankeimen des Substrates geziichtete Einkristall (QX416, Ziehrichtung ||
[00001]). Alle Fldchen der Form {10000} sind ausgebildet (links, rechts). Die Position der Ankeim-

stelle (— «) und die Lage der zur Topografie verwendeten Probe sind markiert (rechts).
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8.2 Thermischer Schock

Trennen von der Schmelze ist von nadelférmig erstarrter Restschmelze bedeckt. Zur Topografie
wurde der Schnitt der Orientierung [10000] verwendet (Abb. 8.9 rechts, markierter Bereich). Die

Probe musste fiir die Topografie auf eine Dicke von ca. 500 pm planparallel prapariert werden.

Die Topografieexperimente der Referenz- und der Vergleichsproben (QX401 und QX416) wurden
an der E.S.R.F.! in Grenoble durchgefiihrt. Die Aufnahmen entstanden an dem Messplatz ID19, an
welchem entsprechend der LANG-Geometrie [Lan59] gemessen wurde. Abb. 8.10 zeigt schematisch
die Aufnahmegeometrie (nach [Lan59]). In Abb. 8.11 sind die Topogramme der beiden unter-

Probe

<
Primérstrahl / Primérstrahlfanger
i

L

Si(111)-Doppelmonochromator

Rontgenquelle / Film

synchrone Proben- und Filmtranslation

Abb. 8.10: Schematische Darstellung der Aufnahmegeometrie nach LANG [Lan59] (nach [Bau04]).

suchten Proben gezeigt. Aufgrund der Probengeometrie wurde fiir beide Proben der 10100-Reflex
zur Beugung genutzt. Im Orientierungskontrast erkennt man eine Streifung parallel der Wachs-
tumsrichtung [00001], welche auf Verkippungen von Teilbereichen des Kristalls senkrecht zu dieser
Richtung zuriickzufiihren sind. Der direkte Vergleich ldsst keinen Unterschied in der Perfektion
der Realstuktur beider Proben erkennen. In der Kontaktzone des angekeimten Substrates (— «)
sind keine Defekte zu erkennen, die von der Kontaktstelle ausgehend in den Kristall weiterwachsen
(Abb. 8.11 unten).

'E.S.R.F. = european synchrotron radiation facility
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8 Substratexperimente und thermischer Schock

QX401
QX416
[10100]
[00001]
[10000]

Abb. 8.11: Topogramme des ,ungestorten” Kristalls (QX401, oben) und des Substrates aus dem
Ankeimexperiment (QX416, unten). An der Kontaktstelle Schmelze - Substrat (— <) sind keine
zusitzlichen Defekte erkennbar, die sich in den Kristall fortsetzen; g: Beugungsvektor (Topogramme
[Bau04].)

Aus der Morphologie des in dem Ankeimexperiment (QX416) geziichteten Kristalls und dem
geringen Temperatursprung beim Ankeimen (QX427) kann man schliefen, dass der Kristall bzw.
die Ankeimstelle keine zusétzlichen Storungen im Vergleich mit der iiblichen Realstruktur von nach
der CzZOCHRALSKI-Methode geziichteten Quasikristallen aufweist. Diese Vermutung wird durch
die Topografieexperimente, in denen die Realstruktur eines geziichteten Kristalls (QX401) mit
der des angekeimten Substrates (QX427) verglichen wird, bestétigt. An der Ankeimstelle werden
durch den thermischen Schock keine (weiteren) Defekte induziert, welche sich als Stérungen in den
wachsenden Kristall fortsetzen und den Kristallbau negativ beeinflussen. Daraus kann man den
Schluss ziehen, dass der bei dem Ankeimen mit der Schmelze in Kontakt gekommene Bereich eines

Keimes nicht zwingend zuriickgelost werden muss.
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9 Kugelwachstumsexperiment

Mit diesem Experiment wurde untersucht, ob aufer den aus den CZOCHRALSKI-Ziichtungsexperi-
menten bekannten Formen {01100} und {10102} weitere Flichen beziiglich der zehnzéhligen Achse
geneigter Formen morphologisch auftreten. Mit dem Kugelwachstumsexperiment hat man eine
Methode zur Darstellung aller an einer Kristallart unter den gegebenen Bedingungen moglichen
kristallographischen Formen zur Hand und mit der Wahl einer ausreichend dimensionierten Probe

sind alle Poldistanzen und Azimute der Beobachtung zugénglich.

9.1 Grundlagen

Die Bedeutung der Kugelwachstumsexperimente wurde von ARTEMIEV im Jahr 1911 erkannt
[Art11]: An einem zu einer Kugel geschliffenen Einkristall existiert scheinbar keine Vorzugsorientie-
rung fiir das Gitter. So treten im Anfangsstadium des Weiterwachsens zwangsliufig alle prinzipiell
moglichen Fldchen als ebene Kugelabschnitte auf der Oberfliche auf. Damit steht eine Methode
zur Darstellung aller in einer Kristallspezies auftretenden G- und W-Fléchen zu Verfiigung. Die
endgiiltige Wachstumsform des Polyeders ist schlieflich von Flachen mit der geringsten Verschie-
bungsgeschwindigkeit bestimmt. Die Kugelwachstumsexperimente wurden von NEUHAUS [Neu2§|,
SPANGENBERG [Spa34], STRANSKI [Str39, Str49] sowie K0OSSEL [Kosb2| weiter angewendet und
verfeinert. Im Folgenden werden die Vorgénge bei dem Weiterwachsen einer Einkristallkugel sowie

die Priparation der (Halb-) Kugel und das Experiment selbst beschrieben.

9.1.1 Weiterwachsen einer Einkristallkugel

Selbst eine ideale Einkristallkugel stellt aufgrund ihrer atomistischen (kristallinen) Struktur ein
Polyeder mit einer hohen Anzahl von moglichen Flichen dar. An diesen Flachen werden neue
Baueinheiten an der Halbkristalllage (vgl. Kap. 3.2.3, KosseL-Kristall) angelagert und die Fli-
chen wachsen seitlich aus. Von diesen wachsen im Verlauf des Experimentes nur eine begrenzte
Anzahl an Fldchen weniger Formen {hkl} wiederholbar weiter. Die iibrigen Fldchen wachsen unter
wiederholter dreidimensionaler Keimbildung vergrébert und erscheinen im mikroskopischen Bild
stufen- bzw. terrassenférmig aufgebaut. Da vergroberte Flachen schneller wachsen als glatte Fla-
chen, treten letztere aufgrund der geringeren parallelen Verschiebungsgeschwindigkeit im Verlauf
des Wachstums zwangsldufig als ebene Kugelschnitte auf. Sie vergrofiern beim weiteren Wachstum
ihren Fliacheninhalt und stofen unter der Bildung von gemeinsamen Kanten aneinander. Die iib-

rigen Bereiche der Kugeloberflache vergrobern unregelméfig und verschwinden mit dem seitlichen
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9 Kugelwachstumsexperiment

Auswachsen der Fléchen. In Abb. 9.1 sind diese Vorgénge an einem zweidimensional-quadratischen

Beispiel gezeigt: Der zu einer Kugel praparierte Einkristall zeigt keine Vorzugsorientierung (oben).

[01]

[10]

()

M) et T ()

(10) h, (10)

v
{10} Vi

Vi, < Vo

Abb. 9.1: Zweidimensional-quadratisches Schema: Die préaparierte Einkristallkugel bietet zahl-
reiche Anlagerungsstellen (oben). Glatte Flachen {10} vergrofiern sich durch seitliches Auswachsen

und treten als ebene Kugelschnitte auf (unten).

Die Anlagerung an die Halbkristalllage bedeutet ein seitliches Auswachsen der ebenen Bereiche
zu Fliachen {10}, welche als ebene Kugelschnitte morphologisch zu beobachten sind. Die vergro-
berte Orientierung [11] wéchst sehr viel schneller als die ebenen Bereiche {10} und ist nicht an
der Bildung des endgiiltigen Habitus beteiligt (unten). Sind alle Flichen unter der Bildung ge-
meinsamer Kanten aneinander gestofien, wichst das Polyeder weiter, wobei sein Habitus von der
Wachstumsgeschwindigkeit der einzelnen Flédchen abhéngig ist. Die endgiiltige Wachstumsform des
Polyeders wird von den Flachen mit der geringsten Verschiebungsgeschwindigkeit begrenzt. In Abb.
9.2 ist an dem Beispiel eines Alaun-Kristalls gezeigt, wie im Laufe des weiteren Wachstums die
langsamwachsenden Flachen den Habitus des Polyeders bestimmen. Von den fiinf zu Beginn des
Experimentes auftretenden Formen {100}, {110}, {111}, {210} und {211} dominiert das Oktaeder
{111} als endgiiltige Wachstumsform [Spa34].
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9.1 Grundlagen

Abb. 9.2: Der wachsende Polyeder wird von den Flidchen bzw. der Form der geringsten Verschie-
bungsgeschwindigkeit begrenzt (aus [Spa34]).

9.1.2 Inkongruentes Schmelzen

Zur weiteren Kristallisation des sphérisch praparierten Kristalls muss eine treibende Kraft gege-
ben sein. In den aus der Literatur bekannten Experimenten wird die treibende Kraft aus einer
geringen Ubersittigung der Mutterlauge, der Kristallisation aus der Dampfphase oder durch ein
elektrolytisches Abscheiden aus einer Losung dargestellt. Diese Methoden scheiden hier aus, da
im Fall der dekagonalen Al-Co-Ni-Quasikristalle das weitere Wachstum nur aus einer metallischen
Schmelze erfolgen kann. Vergleichbare Experimente sind nicht bekannt, da aufgrund der hohen
Warmeleitfahigkeit metallischer Schmelzen das thermische Feld als nahezu isotherm betrachtet
werden kann und sich in einer hinreichend ausgedehnten Schicht um die Phasengrenze [-s kein zur

Kristallisation fiihrender Temperaturgradient ausbildet.

Zur Darstellung einer zur Kristallisation treibenden Kraft kann das inkongruente Schmelz- und
Erstarrungsverhalten der dekagonalen Phase in dem System Al-Co-Ni genutzt werden. Dazu zeigt
Abb. 9.3 in einer schematischen Darstellung einen pseudobinéren Schnitt durch das Existenzge-
biet der dekagonalen Phase d. Wird die dekagonale Phase der Zusammensetzung s; langsam bis
zum Erreichen ihrer Solidustemperatur 73 erhitzt, so zersetzt sich die feste Phase partiell in eine
Al-reichere Schmelze /; und eine Al-drmere Zusammensetzung der dekagonalen Phase (1), welche
sich mit der fliissigen Phase in einem thermodynamischen Gleichgewicht befindet. Auf die Ein-
kristallkugel {ibertragen bedeutet dies, dass sich mit dem Erreichen der Solidustemperatur auf
der sphérischen Oberfliche ein Schmelzenfilm mit der zu der festen Phase d korrespondierenden
Zusammensetzung bildet. Abb. 9.4 zeigt schematisch den Aufbau des Schmelzenfilms auf der Ku-

geloberflache. Mit der Zeit verdampft Aluminium als Komponente mit dem hdchsten Dampfdruck
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Abb. 9.3: Beim Uberschreiten der Soliduskurve zersetzt sich die feste dekagonale Phase d unter
Bildung der korrespondierenden Al-reichen fliissigen Phase [. Der Mechanismus ist auf Tempera-

turen T' < Tp beschrankt.
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Abb. 9.4: Schematische Darstellung der Schmelzenschicht auf der Kugeloberfliche. Das weitere

Wachstum geschieht an der Zweiphasengrenze [-s.
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(p(Al) = 2.24-107% mbar bei 933 K [Hon67]) von der Oberfliiche, womit die Aluminiumkonzentrati-
on in dem Schmelzenfilm stetig abnimmt und als Folge die Liquidustemperatur des Schmelzenfilms
ansteigt [Sch99]. Dieser Mechanismus stellt die treibende Kraft fiir das Wachstum der Kugel dar
und entspricht der Situation wéhrend der Ziichtung. Es handelt sich dabei um ein Wachstum aus
Al-reicher Losung entsprechend den {iblichen Methoden der Ziichtung dekagonaler Quasikristalle.
Der einzige Unterschied ist, dass das Schmelzenreservoir auf einen diinnen Film begrenzt ist, wel-
cher die Kugel einhiillt. Um die fliissige Phase auf der Oberflache zu erhalten, muss die steigende
Liquidustemperatur mit einer Erhchung der globalen Temperatur des Experimentes kompensiert
werden. Dabei verlisst die feste Phase ihr Existenzgebiet (2) und zersetzt sich wiederum in eine
neue feste Phase so und die mit ihr im Gleichgewicht befindliche fliissige Phase der Zusammen-
setzung lo. Im Ergebnis wird der Kugeloberfliche durch die Abfolge von Zersetzung und erneutem

Wachstum die Moglichkeit zur stofflichen Umlagerung gegeben.

9.1.3 Priparation

Aus dem mittleren Bereich eines entlang der [00001]-Richtung geziichteten dekagonalen Quasi-
kristalls (QX128) der Zusammensetzung d-Al;3CogNijg wurden mit Hilfe der Drahtlappsige zwei
symmetrisch gleichwertige Segmente gewonnen. In Abb. 9.5 ist die Orientierungsbeziehung zwi-
schen dem Einkristall und den beiden Segmenten gezeigt. Der spétere Pol der Halbkugel war 45°
zu der zehnzdhligen Achse [00001] orientiert.

[00001]

e , [10100]
Schnitte “=.- T, =1042.8°C

r=5mm "\

. -- T,=1027.1°C
Schnitte

[00001]
[00001]

[10100]
[10000] Lo Cre = [10100]

10 mm

Abb. 9.5: Urspriingliche Lage der beiden Halbkugeln ((1), (2)) in dem parallel [00001] geziichteten
Kristall (QX128, links). Der (Halb-) Kugelpol ist um 45° gegen die zehnzéhlige Achse [00001]
geneigt (rechts oben). Nach dem Schneiden wurden die Halbkugeln aus den beiden Segmenten

prapariert (schematisch, rechts unten).
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9 Kugelwachstumsexperiment

Damit stand mit der Halbkugel ein Bereich, entsprechend dem 20-fachen Raumwinkel vergli-
chen mit dem asymmetrischen Dreieck [00001] - [10000] - [10100], fiir die Beobachtung mdoglicher
geneigter Formen zur Verfiigung. In Abb. 9.6 ist eine simulierte Darstellung einer Kugel mit den
fiinf aus den Ziichtungsexperimenten bekannten Formen {00001}, {10000}, {10100}, {01101} und
{10102} dargestellt. Weitere Formen miissten zwischen dem Pinakoid und den beiden Formen des
dekagonalen Prismas auftreten. Fiir die unterschiedlichen Positionen der Segmente sind die Li-
quidustemperaturen angegeben, die zum Zeitpunkt des Wachstums der jeweiligen Kristallposition
entsprachen. Aus dem unteren Segment (1) (Abb. 9.5, S. 133) wurde mittels Funkenerosion die

[00001]
{00001} [10702] ‘
/ {10102} [0TT01] \
/ Vi \/ {01101} \
-
. . [10100]

(10000} [10000]

{10100}

Abb. 9.6: Darstellung aller bisher bekannten Formen als ebene Kugelschnitte (links) und die aus

diesen Formen gebildete idealisierte Form eines dekagonalen Quasikristalls (rechts).

sphérische Form der Probe prépariert, was in Abb. 9.7 schematisch dargestellt ist. Der Material-
abtrag bei der Funkenerosion geschieht durch ein partielles Aufschmelzen der Oberflache in einem
Lichtbogen. Die dadurch verursachte Stérschicht wurde durch Lappen und anschliefsendes Polieren
vollstindig entfernt, um fiir das Experiment eine weitgehend ungestorte Oberfliche freizulegen.
Dazu wurde der in Abb. 9.8 gezeigte Kugeldrehteller verwendet. Durch gleichméfiges Fiihren iiber
die rotierende Kante erhélt die Probe eine sphérisch gekriimmte Oberfliche. Den Materialabtrag
erreicht man durch die Verwendung einer SiC-Wasser-Suspension mit absteigenden Korngréfen.
Die Politurschritte erfolgen mit Diamantpaste bis zu einer minimalen Korngréfe von 0.25 pm.
Den letzten Arbeitschritt stellt eine Wischpolitur mit einer kolloidalen SiOs-Suspension (Syton,
Fa. Struers) dar. In Abb. 9.9 ist das abschliefende Ergebnis der Préparation der Kugeloberflache
gezeigt.
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[00001]

[1oooo<

[10100]

10 mm

Abb. 9.7: Die Halbkugel wird mittels Funkenerosion in einer Hohlhalbkugel prépariert.

25 mm

Abb. 9.8: Aus dem gleichméfigen Fiithren der Probe iiber die rotierende Kante des Kugeldrehtel-
lers ergibt sich die Kugelgestalt.
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9 Kugelwachstumsexperiment

Abb. 9.9: Zustand der Kugeloberfliche nach der abschliefenden Politur (hier noch auf dem Pré-
parationshalter befestigt.).

9.2 Kugelwachstumsexperiment

Das Kugelwachstumsexperiment (QX429) wurde in der Wachstumskammer durchgefiihrt. Nach
der iiblichen Prozedur zum Reinigen des Rezipienten wurde in der Wachstumskammer eine Argon-
Atmosphére eingestellt, wie sie den Ziichtungs- und Abreiflexperimenten entspricht. Die préipa-
rierte Halbkugel wurde auf einem AlSint-Sockel mittig in einem AlSint-Tiegel innerhalb des Ni-
Stiitztiegels platziert (Abb. 9.10). Die Temperatur der Kugeloberfliche T, wurde wihrend des
gesamten Experimentes gemessen und aufgezeichnet. Dazu wurde ein axial angeordnetes Thermo-
element (Typ K) auf eine Position 3 mm {iber die Oberfliche abgesenkt. Zusitzlich war in dem
AlSint-Tiegel ein Opferkristall (QX134-III) platziert, welcher eine der Halbkugel dhnliche Soli-
dustemperatur aufweist. Der Opferkristall war an einer heiferen Stelle des Tiegels (Tiegelrand)

platziert und diente als Indikator fiir die beginnende Zersetzung der Probe.

Die Halbkugel stellt mit einem Radius von r = 5 mm eine ausgedehnte Probe dar, womit bertick-
sichtigt werden muss, dass jeder Kristallposition eine entsprechend unterschiedliche Schmelzenzu-
sammensetzung zugeordnet werden kann. Der urspriingliche Kristall (und damit die priparierte
Halbkugel) hat in den verschiedenen Stadien des (Léngen-) Wachstums unterschiedliche Liquidus-
und entsprechende Solidustemperaturen erlebt. Aus diesem Grund darf die Temperatur zu Be-
ginn des Experimentes die minimale Liquidustemperatur der Probe nicht {iberschreiten, was eine
zusatzliche Komplikation fiir die Durchfiihrung dieses Experimentes darstellt. In Abb. 9.5 ist die
Zuordnung der minimalen sowie der maximalen Liquidustemperatur des Segmentes (1) aus dem
urspriinglichen Kristall QX128 wiedergegeben. Aufgrund der bekannten minimalen Liquidustem-
peratur der Halbkugel von T, = 1027.1°C konnte ein Aufheizprogramm mit hoher Rate gewéhlt
werden. Wahrend des Aufheizens wurden ab einer Temperatur von T, =~ 825°C Verdnderungen der
Oberfliche beobachtet. Vereinzelt traten Spuren von der Oberflichenpraparation hervor, welche

mit einer Temperaturerh6hung um weitere 20 K ausheilten. Zusédtzlich wurde eine Triibung von
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axiales Thermoelement (Typ K)

Heizelement

Halbkugel AlSint-Sockel

Ni-Stiitztiegel Opferkristall

i Regel- und Messthermoelemente (Typ S)
5 mm 20 mm

Abb. 9.10: Anordung der Halbkugel in der Wachstumskammer (links) und Schemazeichnung
(rechts). Die Temperatur der Kugeloberfliche wurde mit einem axial angeordneten Thermoelement
(Typ K), welches bis knapp vor die Oberfliche abgesenkt ist, gemessen.

einzelnen Bereichen der Oberfliche beobachtet, was auf Oxidbildung zuriickzufiihren ist. Mit der
weiteren Temperaturerhhung konnte ab einer gemessenen axialen Temperatur von T, = 848°C die
Bildung einer Oberflichendekoration in Form eines Zonenkreises beobachtet werden. Die Beurtei-
lung dieser Struktur war aufgrund der Lichtstrahlung des Heizelementes nicht méglich, weswegen
die Temperatur des Tiegels kurzzeitig auf Tr = 640°C abgesenkt wurde. Abb. 9.11 zeigt den Zu-
stand der Kugeloberfliche in zwei unterschiedlichen Stellungen der Tiegelrotation. Entsprechend
der Neigung der zehnzéhligen Achse [00001] von 45° zum Pol der Halbkugel stellt diese Dekoration
die Spur der Fldchen der Zone <00001> dar.

Abb. 9.11: Auf der Oberfliche zeigt sich die Dekoration der Spur der Zone <00001> in unter-
schiedlichen Stellungen der Tiegelrotation (QX429).

Mit der Fortsetzung des Aufheizens wurde bei einer Temperatur von T, ~ 983°C ein erstes

Aufschmelzen der Oberfliche beobachtet. Zu diesem Zeitpunkt erscheint die gesamte Oberflache
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5 mm

Abb. 9.12: Unter isothermen Bedingungen beginnt die Schmelzenschicht (links) zu kristallisieren
(rechts). Die Reflektivitdt der Oberfliche nimmt ab (QX429).

der Halbkugel fliissig. Damit ist gezeigt, dass die dekagonale Phase mit ihrer korrespondieren-
den fliissigen Phase bedeckt ist. Nach einem isothermen Halten von ca. einer Stunde beginnt die
Schmelzenschicht durch den oben beschriebenen Mechanismus zu kristallisieren. Man beobachtet
eine deutliche Abnahme der Reflektivitidt der Kugeloberfliche (Abb. 9.12). Zum erneuten Auf-
schmelzen der erstarrten Oberfliche muss die Temperatur in kleinen Schritten von (2 —4) K
erhoht werden, was aufgrund der Gefahr der vélligen Zersetzung der dekagonalen Phase nur unter
Beobachtung und durch manuelle Steuerung geschieht. Die stufenweise Temperaturerh6hung, um
die Oberfliche in einem fliissigen Zustand zu halten, ist in Abb. 9.13 ausschnittsweise gezeigt.
Uber die gesamte Dauer des Experimentes war es aufgrund der steigenden Liquidustemperatur der

fliissigen Phase nétig, die Temperatur um 167 K zu erhéhen.

Nach der Beendigung des Experimentes wurde die Oberfliche der Halbkugel mit Hilfe von Licht-
und Rasterelektronenmikroskop (Typ DSM 950, Fa. Zeiss) untersucht. Abb. 9.14 zeigt eine Ge-
samtansicht der Halbkugel. Man erkennt deutlich, dass grofse Bereiche der Oberfliche von Oxiden
bedeckt sind, was die Beobachtung morphologischer Details erschwert. Am auffalligsten ist eine
grofie Facette {10000} am Umfang der Probe (x). Eine Vergroferung dieses Bereiches ist in Abb.
9.15 gezeigt. Man erkennt die grofe Facette (10000) (oben) und in einem Detailausschnitt weitere
Flichen, welche den Formen der beiden dekagonalen Prismen {10000} und {10100} zugeordnet
werden konnen (unten). Die Fléchen sind an der Zweiphasengrenze [-s entstanden, wobei hier das
dekagonale (Neben-) Prisma {10100} in Form der Fliche (10010) erstmals als Wachstumsfliche
W unter diesen Bedingungen beobachtet werden konnte (Abb. 9.17). Die parallelen Kanten der
Fléachen sind entsprechend der Zonenachse <00001> orientiert. Die Zuordnung der Fléchen zu den
beiden dekagonalen Prismen erfolgte auf der Grundlage von Winkelmessungen mit einem (Laser-)
Reflexionsgoniometer. In Abb. 9.16 ist das Reflexbild des in Abb. 9.15 (unten) gezeigten Bereiches
wiedergegeben. Die gezeigten Reflexe stammen von ebenen Fléchen, welche um 18° gegeneinander

verkippt sind. Zur Orientierung ist eine lichtmikroskopische Aufnahme dieses Bereiches gezeigt,
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Abb. 9.13: Aufgrund der steigenden Liquidustemperatur der fliisssigen Phase wurde die globale
Temperatur Tr stufenweise erhoht. Uber das gesamte Experiment wurde dabei ein Anstieg der
Temperatur iiber der Kugeloberfliche von 167 K gemessen.

1 mm

Abb. 9.14: Rasterelektonenmikroskopische Ansicht der Halbkugel. Am Umfang ist eine grofse
Facette {10000} erkennbar (x).
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9 Kugelwachstumsexperiment

(10000)

(00010) L
B (10010)

(10000)

Abb. 9.15: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme: An der Zweiphasengrenze I-s wurden bei-
de Formen des dekagonalen Prismas {10000} und {10100} gebildet (QX429; oben: Ubersicht, unten:
Detailansicht).
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9.2 Kugelwachstumsexperiment
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Abb. 9.16: Mit einem Lasergoniometer wurden die Winkel der Reflexe der einzelnen Flichen

bestimmt.

in der weitere ebene Fldchen zu erkennen sind. Entsprechend ihrer Neigung beziiglich der Zone
<00001> lassen sie sich ebenfalls dem Flachenverband dieser Zone zuordnen. In den mit Oxiden
bedeckten Bereichen der Oberflache lassen sich weitere ebene Bereiche identifizieren. In der Ver-
groferung (Abb. 9.17) erkennt man auch hier in der Zone <00001> liegende Prismenfliichen der
Formen {10000} und {10100}.

Mit diesem Experiment wurde gezeigt, dass ein Kugelwachstumsexperiment in einem inkongru-
ent schmelzenden, intermetallischem System durchgefiihrt werden kann. Das Tempern in der N&he
der Liquidustemperatur fiihrt zu einer partiellen Zersetzung der dekagonalen Phase in die korres-
pondierende fliissige Phase. Das weitere Wachstum von Fléchen wird aus der Schmelzenschicht
ermoglicht. Die zur Kristallisation treibende Kraft resultiert aus dem Verdampfen von Alumini-
um aus der Schmelzenschicht, was zu einer Erhéhung der Liquidustemperatur fithrt. Neben der
als Wachstumsform bekannten Form des dekagonalen (Haupt-) Prismas {10000} wurde hier auch
das dekagonale (Neben-) Prisma {10100} als Wachstumsform an der Zweiphasengrenze zwischen
fliissiger und fester Phase gebildet. Facetten geneigter Formen konnten unter diesen Bedingungen
nicht beobachtet werden. Da weite Bereiche der betreffenden Orientierungen von Oxiden bedeckt

waren, ist der Beweis ihres Nichtauftretens noch nicht zwingend erbracht.
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9 Kugelwachstumsexperiment

Abb. 9.17: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme: Die Prismenflachen der Formen {10000}
und {10100} kénnen auf der Kugeloberfliiche im Bereich der Zone [00001] gefunden werden (QX429;
oben: Ubersicht, unten: Detailansicht).
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10 Kontaktwinkel und Oberflachenenergie

An préparierten (00001)-, (10000)- und (10100)-Flichen dekagonaler Quasikristalle der Zusam-
mensetzung d-Al;5CogNijg wurden Kontaktwinkelmessungen durchgefiihrt. Aus diesen Messungen
konnte die flichenspezifische Oberflachenenergie niedrigindizierter Flachen der dekagonalen Phase
bestimmt werden. In der Literatur [Dub98] sind anomal grofe Werte fiir den Kontaktwinkel von
Wasser auf quasikristallinen Substraten angegeben. Weiter sind lediglich Bestimmungen der Ober-
flichenenergie von polykristallinen ikosaedrischen Quasikristallen und Approximanten der Systeme
Al-Cu-Fe, Al-Cr-Fe und Al-Mn-Pd bekannt [Dub04], sodass hier erstmalig auf ausgedehnten, ein-
kristallinen Proben gemessen werden konnte. Bei den Messungen unter Umgebungsbedingungen
kann die Entstehung einer Oxidschicht auf den préparierten Proben nicht vermieden werden, so-
dass die ermittelten Werte fiir die Oberflichenenergien unter diesem Aspekt kritisch betrachtet

werden miissen.

10.1 Grundlagen

Die Oberflichenenergie o einer Phase stellt das Energiedquivalent dar, welches zum Aufbrechen
von Bindungen einer definierten Oberfliche gegen ein Vakuum aufgewendet werden muss. Mit v;;
ist die Grenzflichenspannung zwischen miteinander in Kontakt stehenden Phasen ¢ und j beschrie-
ben. Wie bereits in Kap. 3 erwdahnt, hat die Oberflichenenergie o einen direkten Einfluss auf das
Kristallwachstum einer bestimmten Kristallorientierung [hihohshahs|. Eine dicht besetzte, atomar
glatte Fliache bietet nur wenige Anlagerungspositionen fiir weitere Bauelemente, und das weitere
Wachstum erfolgt iiber die Bildung von Fldchenkeimen. Solche Flichen zeigen eine geringe Oberflé-
chenenergie und eine geringe parallele Verschiebungsgeschwindigkeit bzw. Wachstumsgeschwindig-
keit. Dagegen bieten weniger dicht besetzte Flachen eine groke Zahl an Anlagerungsmaoglichkeiten
(kink-Positionen), an denen das weitere Wachstum als wiederholbarer Schritt geschieht. Diese Fla-
chen zeigen eine hohe Oberflichenenergie und eine hohe Verschiebungsgeschwindigkeit. Flichen mit
einer hohen Verschiebungsgeschwindigkeit werden im weiteren Verlauf des Wachstums von Flidchen
mit einer geringeren Verschiebungsgeschwindigkeit unterdriickt und treten morphologisch weniger
héufig in Erscheinung. Mit den Kontaktwinkelmessungen zur Bestimmung der flichenspezifischen
Oberflachenenergie o4(hihahshahs) wurde untersucht, ob die Flichen des dekagonalen (Neben-)
Prismas {10100}, wie in den CZOCHRALSKI-Ziichtungsexperimenten beobachtet, aus energetischen

Griinden nicht als singulidre Grenzfliche an der Zweiphasengrenze [-s auftreten.

Wihrend die Oberflichenspannung von Fliissigkeiten gegen eine Gasphase der direkten Messung

zugénglich ist, kann die Oberflichenspannung eines Festkorpers nur indirekt gemessen werden.
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10 Kontaktwinkel und Oberflichenenergie

Dazu wird das unterschiedliche Benetzungsverhalten einer festen Phase durch verschiedene Fliis-
sigkeiten genutzt, d.h. die Oberflachenspannung eines Festkorpers charakterisiert einzelne, isolierte
Fliissigkeiten. Die freie Tropfenform und -gréfe wird von der Oberflichenspannung des Festkorpers
bestimmt. Ein Fliissigkeitstropfen auf einer ideal glatten Oberfléche bildet an seinem Rand eine
Grenzlinie, an welcher die drei beteiligten Phasen v-I-s miteinander in Kontakt stehen (Abb. 10.1).
Die Tropfenform wird durch die herrschenden Oberflichenspannungen o; und o4 sowie die Grenz-

flichenspannung ;s bestimmt und in dem (messbaren) Kontaktwinkel 6 ausgedriickt. Es bedeuten

N %S\\\S\\

Abb. 10.1: An der Dreiphasengrenzlinie v-I-s bestimmen die Grenz- und Oberflaichenspannungen
den Kontaktwinkel 6, iiber welchen die Oberflichenspannung von Festkorpern o bestimmt werden
kann.

os und o; die Oberflichenspannungskomponenten der festen (s) sowie der fliissigen (I) Phase und

mit ;s ist die Grenzflichenspannung zwischen fester und fliissiger Phase beschrieben.

Der Berechnung der Oberflichenenergie aus den gemessenen Kontaktwinkeln liegt die Methode
des liegenden Tropfens' zu Grunde. Hier wird die Testfliissigkeit als kleiner Tropfen auf eine nivel-
lierte und moglichst glatte Oberfliche abgelegt. Man kann dabei verschiedene Mdoglichkeiten der
Messung des Kontaktwinkels an dem Tropfen unterscheiden. Zum einen kann der Kontaktwinkel
an einem statischen Tropfen gemessen werden. Der Tropfen wird vor der Messung erzeugt und hat
wahrend der Messung ein konstantes Volumen. Zum anderen kann die Kontaktwinkelbestimmung
an einem dynamischen Tropfen erfolgen. Dabei wird wahrend der Tropfenvergroferung bzw. der
Tropfenverkleinerung der Fortschreitwinkel bzw. der Riickzugswinkel an der Dreiphasengrenzlinie
stdndig neu gebildet und gemessen. Im Folgenden wird nach der Methode des statischen Tropfens

vorgegangen.

Obwohl sich das Volumen des abgelegten Tropfens wiahrend der Messung nicht mehr &ndert,
muss der sich zu Beginn der Messung einstellende Kontaktwinkel nicht konstant bleiben. Verschie-
dene Wechselwirkungen wie z.B. Diffusionsvorgénge zwischen fester und fliissiger Phase chemi-
sche Reaktionen zwischen Festkorper und Testfliissigkeit an der Grenzflache kénnen eine zeitliche

Verdnderung des Kontaktwinkels bewirken. Die zeitliche Anderung des Kontaktwinkels bei dieser

Lauch: sessile drop
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10.1 Grundlagen

Methode kann jedoch genutzt werden, um z.B. die Bildung einer Oxidschicht auf der Proben-
oberflache zu beobachten, wenn die Messungen iiber einen Zeitraum verteilt erfolgen. Ein Vorteil
bei der Messung des statischen Tropfens ist die Tatsache, dass die Kapillare nach dem Platzieren
des Tropfens entfernt wird. So wird die Tropfenform wahrend der Messung nicht verzerrt, womit

Verfahren zur Auswertung der gesamten Tropfenkontur zur Anwendung kommen kénnen.

Zur Bestimmung des Kontaktwinkels ist das Bild eines Tropfens auf einer Festkorperoberflache
notig. Das Auswerteprogramm bestimmt aus den Graustufenwerten der einzelnen Bildpixel die
tatsdchliche Tropfenkontur (2. Ableitung des Helligkeitsprofils) sowie die Kontaktlinie mit der
Festkorperoberflache als Basislinie. Der Kontaktwinkel 6 wird als tan6 in dem Schnittpunkt der

Konturlinie mit der Basislinie ermittelt.

10.1.1 Bestimmung der Oberflichenenergie

Nach OWENS, WENDT, RABEL und KAELBLE ldsst sich die Oberflichenspannung jeder Phase
immer in einen polaren Anteil und einen dispersiven Anteil aufspalten [Rab71, Owe69]. Die Ursa-
che der polaren Wechselwirkung liegt in den unterschiedlichen Elektronegativitdten der einzelnen
Atomsorten eines Molekiils, womit sich permanente Dipole einstellen. Die dispersive Komponente
entsteht durch temporére, unsymmetrische Ladungsverteilungen und ist zwischen allen Molekiilen
wirksam. Mit Gl. 10.1 ist diese Aufpaltung fiir die fliissige Phase (1) beschrieben und Gl. 10.2 gibt

dieses Verhéltnis fiir die feste Phase (s) wieder:
o1 =of +of (10.1)
os =0l +oP (10.2)

Die Indices P und D kennzeichnen die polare und die dispersive Komponente. Die Grenzflachen-
spannung ;s ergibt sich nach OWENS, WENDT, RABEL und KAELBLE (Gl. 10.3) aus:

'yls:as—l—al—Z-(\/USD-UlD—i—\/af-alP) (10.3)

Der Ausdruck in Gleichung 10.3 wird auch als geometrisches Mittel bezeichnet, welches auf unpo-

lare Systeme angewendet wird. Daneben kann mit Gl. 10.4 nach WU mit dem harmonischen Mittel
die Oberflichenspannung niederenergetischer Systeme bestimmt werden [Wu73]:

D D P P

g -0 g. 0
=g, to—4.-—= L 4.5 I 104
VYis s 1 O'SD"‘O'ID Uf‘i‘alp ( )

Zur Charakterisierung hochenergetischer Systeme wird das geometrisch-harmonische Mittel ange-
wendet, welches mit Gl. 10.5 beschrieben ist:
P _P
’yls:as—i—al—Z-( U?-UP)—A% (10.5)
Mit der Kenntnis der polaren und der dispersiven Komponente einer Phase kann die polare und
dispersive Komponente der zweiten Phase (hier: der festen Phase) durch Messung des Kontaktwin-
kels 6 bestimmt werden. Nach YOUNG ergibt sich die Oberflichenspannung oy eines Festkorpers
aus [You05:
s = Vs + 07 - cos O (10.6)
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10 Kontaktwinkel und Oberflichenenergie

Hier bedeuten o, und o; die Oberflichenspannungskomponenten der festen (s) sowie der fliissigen
(1) Phase und mit ;5 ist die Grenzflichenspannung zwischen fester und fliissiger Phase beschrieben.
Der Kontaktwinkel 6 entspricht dem Winkel zwischen den Vektoren o; und 7 und wird auch als
Rand-, YOUNG- oder Benetzungswinkel bezeichnet. Weiter gilt fiir Kontaktwinkel 90° < 6§ < 180°
immer os—;s < 0; diese Differenz ist die Benetzungsspannung. Der Kontaktwinkel kann Werte 0° <
f < 180° annehmen, wobei der konkrete Wert fiir # ein Mafs fiir die Benetzbarkeit einer Oberfliche
durch eine Fliissigkeit darstellt, d.h. der Grad der Benetzung ist dem Kontaktwinkel umgekehrt
proportional. So entspricht der Fall = 0° einer vollstandigen Benetzung (totale Spreitung) und der
Fall & = 180° einer vollstandigen Nichtbenetzung, wobei beide Extreme in natiirlichen Systemen
nicht beobachtet werden. Aus den Gleichungen 10.3 und 10.6 folgt die Beziehung (Gl. 10.7):

041 [oP
LS; . :\/:P U—ID+\/0'7D (10.7)
N lD —— g7 ——
m vV n

g
—_————
Y

Mit den bekannten Werten fiir o, o und of fiir (mindestens) zwei verschiedene Testfliissigkeiten
(Wasser, Dijodmethan) kénnen die Werte o, o2 und ¢! auf einfache Weise berechnet werden, da
die Gleichung in der Form der allgemeinen Geradengleichung y = ma 4 n vorliegt. Die Ermittlung
der polaren und dispersiven Komponente der Oberflichenenergie ist so mit Hilfe einer einzigen

linearen Regression von Kontaktwinkeldaten verschiedener Testfliissigkeiten moglich [Rab71].

10.1.2 Oberflaichenpriparation

Aus Einkristallen der Zusammensetzung d-Al;3CogNijg wurden (00001)-, (10000)- und (10100)-
Oberflichen mit einem Fliicheninhalt von jeweils ca. (1.5 — 2.0) cm? pripariert. Tab. 10.1 zeigt die

Herkunft und Orientierung der Proben. Nach dem planparallelen Schleifen wurden die Oberflachen

Probe  Kristall — Flache
1 QX132-4 (00001)
2 QX134-3  (10000)
3 QX140-2 (10100)

Tab. 10.1: Herkunft der Proben fiir die Kontaktwinkelmessungen und Zuordnung der Oberflachen-

orientierungen.

mit SiC-Suspensionen und Diamantpaste bis zu einer minimalen Korngréfse von 0.25 pm poliert.
Den abschlieffenden Schritt in der Oberflichenpréiparation stellte eine chemische Wischpolitur mit
einer kolloidalen SiOs-Suspension (Syton, Fa. Struers) und das Abspiilen der Politurriicksténde
mit Ethanol (p.a.) dar. Zwischen den zeitlich verteilt liegenden Kontaktwinkelmessungen wurden
die durch die Messfliissigkeiten kontaminierten Oberflichen durch die Behandlung mit der Wisch-

politur wieder in ihren urspriinglichen Zustand versetzt.
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10.1 Grundlagen
10.1.3 Kontaktwinkelmessungen

Die Kontaktwinkelmessungen wurden mit einem Kontaktwinkelgoniometer DSM100 (Fa. Kriiss
GmbH, Hamburg) durchgefiihrt, zur Auswertung stand das Softwarepaket DSA-10 (Version 1.80)
zur Verfiigung. In Abb. 10.2 sind der Aufbau des Kontaktwinkelgoniometers sowie das Messprinzip
schematisch dargestellt: Die Probe (1) befindet sich auf einem hohenverstellbaren Probentisch (2),
auf dem die Probenoberfliche in die optische Achse (0. A.) des Systems justiert werden kann. Mit
Hilfe von zwei getrennten Kapillaren (3) werden die beiden Testfliissigkeiten (Wasser und Dijod-
methan) in Form kleiner Tropfen (1) auf der Probenoberfliche abgesetzt. Die Beobachtung der
Tropfenform erfolgt im Gegenlicht (5) iiber eine CCD-Kamera (6). In Abb. 10.3 ist gezeigt, wie die
Tropfenform fiir verschiedene Testfliissigkeiten auf einer (10100)-Oberfliche gebildet wird (links:

Wasser, rechts: Dijodmethan) Die Messungen wurden bei Raumtemperatur und unter Normal-

Ho ® cHL
@ 2 2y

N

Abb. 10.2: Aufbau des Kontaktwinkelgoniometers und Darstellung des Messprinzips (schema-
tisch).

atmosphére durchgefiihrt, da unter den Umgebungsbedingungen bei der Solidustemperatur der
festen Phase (T's ~ 1100°C) eine Bestimmung des Kontaktwinkels unter Verwendung von Testfliis-
sigkeiten nicht moglich ist. Es resultiert eine zeitliche Anderung der Oberfliichenenergie und damit
des Kontaktwinkels aufgrund einer Oxidschicht, welche sich auf der préaparierten Oberflache bil-
det. Diese Oxidschicht wird in der Literatur als eine (amorphe) Al;O3-Schicht beschrieben, unter
deren FEinfluss die Oberfliche des Quasikristalls einen zunehmend dispersiven Charakter gewinnt
[Dub04].
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10 Kontaktwinkel und Oberflichenenergie

Abb. 10.3: Kontaktwinkel bei unterschiedlichen Testfliissigkeiten: fy,0 ~ 91°, polarer Anteil
(links), Ocu,1, ~ 55°, dispersiver Anteil (QX140, Fliche (10100)).

In Tab. 10.2 sind die fiir die beiden Testfliissigkeiten gemessenen Kontaktwinkel auf den un-
terschiedlichen Oberflachen gezeigt. Neben den polaren (P) und dispersiven Komponenten (D)

der Oberflichenenergie ist die berechnete (Gesamt-) Oberflichenenergie der dekagonalen Phase

angegeben.

Flache Alter Kontaktwinkel Oberflachen- gesamt OF-

(h1hahghahs)  [Zeit] 0] energie [mN/m]| energie

H>O CHsly P D [mN /m]
(00001) 1h (88.1£2.7) (41.240.9) (2.3+£0.1) (36.9£0.2) (39.34+0.3)
(00001) 7d  (97.9+1.2) (54.6+3.2) (0.94+0.1) (30.7+0.7)  (31.7+£0.8)
(00001) 70d  (88.1£0.5) (46.1£0.5) (2.7£0.0) (34.2£0.1)  (36.9+£0.1)
(10000) 1h (88.840.0) (40.0+0.9) (2.0+0.0) (37.8+0.2) (39.840.3)
(10000) 7d  (91.6+0.7) (43.1+0.4) (1.5+0.0) (36.6+0.1) (38.1+0.1)
(10000) 70d  (84.6+0.6) (50.9+0.3) (4.5+0.0) (30.7+0.0) (35.3+0.1)
(10100) 1h (86.845.7) (39.5+1.7) (2.54+0.2) (37.7+£0.4) (40.240.6)
(10100) 7d  (89.7£1.4) (50.8£2.7) (2.7£0.1) (31.7£0.6) (34.4+0.7)
(10100) 70d  (91.2+0.1) (47.7£0.0) (2.0+0.0) (33.8+0.0) (35.8+0.0)

Tab. 10.2: Gemessene Kontaktwinkel § fiir Wasser und Dijodmethan auf den verschiedenen Fla-
chen. Angegeben sind polare (P) und dispersive Komponenten (D) der Oberflichenenergie sowie

die berechnete (Gesamt-) Oberflichenenergie fiir unterschiedliche Probenalter.
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10.2 Oberflichenenergie

Aus den gemessenen Kontaktwinkeldaten fiir die Testfliissigkeiten Wasser und Dijodmethan wurde
die (Gesamt-) Oberflichenenergie fiir verschiedene Kristallorientierungen der dekagonalen Phase

mit der Zusammensetzung d-Al;3CogNijg bestimmt (vgl. Tab. 10.2).

Zur Bestimmung des Einflusses der Oxidschicht auf die Oberflichenenergie der jeweiligen Kris-
tallorientierung wurden die Kontaktwinkelmessungen in definierten Zeitabstdnden durchgefiihrt.
Die erste Messung erfolgte eine Stunde nach der Préparation der Oberfliche wihrend die zweite
und dritte Messung im Abstand von sieben Tagen und 70 Tagen erfolgten. In Abb. 10.4 sind die
gemessenen Kontaktwinkel und die berechneten Oberflichenenergien fiir jede Flidche gegen das
Probenalter seit der Préparation aufgetragen. Unmittelbar nach der Préparation der Oberfliche
(Probenalter: 1 h) kann man fiir die zehnzéhlige Fliche (00001) und die zweizihlige Fliche (10000)
vergleichbare Oberflachenenergien von (39.3 £ 0.3) bzw. (39.8 + 0.3) mN/m messen, wihrend fiir
die zweizihlige Fliche (10100) eine geringfiigig hohere Oberflichenenergie von (40.2 £ 0.6) mN/m
bestimmt wird. Der Vergleich der gemessenen Kontaktwinkel aller Flachenorientierungen zeigt,
dass fiir die dispersive Komponente (Dijodmethan) wesentlich kleinere Kontaktwinkel im Bereich
(40.0£0.9)° < Ocn,1, < (54.6 £3.2)° und damit ein groferer Anteil an der Oberflachenenergie be-
stimmt werden als fiir die polare Komponente (Wasser), fiir welche die gemessenen Kontaktwinkel
im Bereich (84.6 £0.6)° < 6,0 < (97.9 £ 1.2)° liegen. In der Literatur sind Kontaktwinkel fiir
Wasser auf ikosaedrischen Al-Mn-Pd-Quasikristallen in einem Bereich von 90° < 6,0 < 100° an-
gegeben, der Kontaktwinkel fiir Wasser auf Aluminium wird unter den gleichen Umgebungsbedin-
gungen mit f,0 ~ 70° angegeben [Dub04]. Mit zunehmendem Probenalter nimmt die (Gesamt-)
Oberflichenenergie aller Flichen ab, wobei die Messwerte fiir ein Probenalter von sieben Tagen
von dem Trendverhalten abweichen. Diese Abweichung kann mit der starken Abhéngigkeit von der
Praparationsweise erkldrt werden. Nach 70 Tagen zeigen die beiden zweizéhligen Flichen (10000)
und (10100) vergleichbare Werte fiir die Oberflichenenergie, wihrend fiir die zehnzihlige Fliche
(00001) eine geringfiigig hohere Oberflichenenergie bestimmt wird. Hier liegt die Vermutung nahe,
dass auf den praparierten Flachen unter Umgebungsbedingungen eine Oxidschicht wichst, welche
mit der Zeit den Charakter der Oberfliche zunehmend bestimmt. Das Wachstumsverhalten auf

der zehnzéhligen Fliche kann von dem auf den zweizdhligen Fldchen unterschieden werden.

Der Vergleich der Oberflichenenergien der beiden dekagonalen Prismen zeigt eine geringere
Oberflachenenergie fiir die Flachen des dekagonalen (Haupt-) Prismas {10000} als fir die des de-
kagonalen (Neben-) Prismas {10100}. Damit kann fiir die Flichen {10000} eine geringere parallele
Verschiebungsgeschwindigkeit als fiir die Flichen {10100} angenommen werden. Diese Annahme
geht mit der Beobachtung aus den CzZOCHRALSKI-Ziichtungsexperimenten (Kap. 6) konform, in
denen Flichen des dekagonalen (Neben-) Prismas {10100} an der Zweiphasengrenze I-s nicht als
singuldre Wachstumsflichen beobachtet werden kénnen. Diese Form tritt dagegen in dem in Kap. 9
beschriebenen Kugelwachstumsexperiment morphologisch in Erscheinung. Hier wurde das weitere
Wachstum eines sphérisch préaparierten Substrates beobachtet. Unter diesen Bedingungen konnte
erstmals das Auftreten von Flichen der Form des dekagonalen (Neben-) Prismas {10100} als sin-

gulére, an der Zweiphasengrenzfliche [-s gebildete Wachstumsflachen beobachtet werden. Es bleibt
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10 Kontaktwinkel und Oberflichenenergie

zu kléren, ob die singuliren Flichen {10100} unter den Bedingungen des Kugelwachstumsexperi-

mentes bei dem weiteren Wachstum von den Fliachen der Form {10000} unterdriickt werden.
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10.2 Oberflichenenergie
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Abb. 10.4: Auftragung der gemessenen Kontaktwinkel und die berechneten Oberflichenenergien
gegen das Probenalter fiir die (00001)-, (10000)- und (10100)-Fléche.
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11 Diskussion der Ergebnisse

In der vorliegenden Arbeit wurden Experimente zur Morphologie sowie zur Wachstumskinetik de-
kagonaler Al-Co-Ni-Quasikristalle durchgefiihrt. Fiir alle Experimente in dem System Al-Co-Ni
wurden wegen einer besseren Vergleichbarkeit der Ergebnisse Schmelzen der Zusammensetzung
AlgsCogNijz gewdhlt, mit welcher die korrespondierende dekagonale Phase der Zusammenset-
zung d-Al75CogNijg im Gleichgewicht steht. Es wurden ebenfalls einige Ziichtungsexperimente
zum Wachstum grofer dekagonaler Al-Co-Cu-Quasikristalle durchgefiihrt, da auch diese Phase ein
kinetisch bedingtes, stark anisotropes Wachstumsverhalten zeigt.

11.1 Morphologie

Aus fritheren CZOCHRALSKI-Ziichtungsexperimenten ist das anisotrope Wachstumsverhalten der
dekagonalen Al-Co-Ni-Quasikristalle bekannt. Dabei ist die Wachstumsgeschwindigkeit der zehn-
zéhligen Kristallorientierung [00001] deutlich hoher als die der beiden symmetrisch nicht dqui-
valenten zweizéihligen Kristallorientierungen [10000] und [10100]. Je nach vorgegebener Kristall-
orientierung ergibt sich ein ndherungsweise rotationssymmetrischer (Ziehrichtung || [00001]) oder
ovaler Querschnitt (Ziehrichtung || [10000] bzw. [10100]) des wachsenden Kristalls an der Zweipha-
sengrenze [-s. An der Dreiphasengrenzlinie v-I-s konnte die Bildung von Flidchen der Formen des
Pinakoids {00001}, der dekagonalen Prismen {10000} und {10100} sowie der dekagonalen Dipy-
ramiden {01101} und {10102} beobachtet werden. Bei den Formen der dekagonalen Dipyramide
{h1hahshshs} mit hs # 0 handelt es sich um die morphologische Entsprechung der sogenann-
ten inclined net planes. Thnen galt das besondere Interesse, da sie eine Verbindung zwischen den
unterschiedlichen Ordnungsprinzipien der periodischen Stapelung entlang der zehnzdhligen Achse
[00001] sowie der quasiperiodischen Anordnung in Richtung der zweizihligen Achsen [10000] und
[10100] darstellen.

11.1.1 CzZOCHRALSKI-Ziichtungs- und Substratexperimente

System Al-Co-Ni

In dieser Experimentserie wurde die Wachstumsmorphologie dekagonaler Quasikristalle der Zusam-
mensetzung d-Al79CogNijg untersucht. Als Wachstumsrichtungen wurden die periodische Rich-

tung [00001], die beiden symmetrisch nicht dquivalenten, quasiperiodischen Richtungen [10000]
und [10100] sowie die beziiglich der zehnziihligen Achse geneigten Richtungen [01101] und [10102]
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11 Diskussion der Ergebnisse

gewdhlt. Anhand der Morphologie der Phasengrenze [-s der nach der CZOCHRALSKI-Methode ge-
ziichteten Einkristalle wurde untersucht, welche der kristallographischen Formen {hihohshshs} als
Wachstumsflachen W auftreten.

In allen Ziichtungsexperimenten konnte schon wihrend des Wachstums die Bildung singulérer
Fléchen auf der Kristalloberfliche beobachtet werden. Deren symmetrische Wiederholung konnte
noch wiahrend des Experimentes Sicherheit iiber das erfolgreiche Ankeimen und damit das Auf-
rechterhalten des einkristallinen Wachstums geben. Bei diesen Flachen handelt es sich vor allem
um das dekagonale (Haupt-) Prisma {10000} und - deutlich schwécher ausgeprigt - das dekagonale
(Neben-) Prisma {10100}, sodass bei einer Ziehrichtung parallel der zehnzéhligen Achse [00001] die
Zehnzdhligkeit deutlich zu erkennen ist (vgl. Kap. 6.3.1, Abb. 6.8). Bei der Ziichtung parallel einer
der beiden symmetrisch nicht dquivalenten zweizéihligen Orientierungen [10000] oder [10100] hin-
gegen zeigt sich die Wachstumsanisotropie, trotz der durch die Kristall- und Tiegelrotation in dem
thermischen Feld aufgepréagten Rotationssymmetrie, in einem ovalen Querschnitt mit ausgebilde-
ten {10000}-Fléchen sehr deutlich (vgl. Kap. 6.3.1, Abb. 6.13). Der ovale Querschnitt wird von der
schnellwachsenden, zehnzihligen Kristallorientierung als grofse Halbachse sowie der jeweils anderen
zweizédhligen Kristallorientierung als kleinere Halbachse gebildet, welche in der Ebene der Wachs-
tumsfront liegen. Seltener beobachtet wurden Facetten weiterer Formen. Sie weisen Poldistanzen
von p = 46.0° bzw. p = 60.4° beziiglich der zehnzdhligen Achse [00001] auf und kénnen so den
geneigten Formen {10102} und {01101} zugeordnet werden. Diese beschriebenen morphologischen
Merkmale auf dem Kristallmantel werden an der Dreiphasenkoexistenzlinie v-I-s (Meniskus) gebil-
det und stellen keinen direkten Hinweis auf die Bedeutung dieser Flichen als Wachstumsflichen

dar.

Im Falle der Ziichtungsrichtung parallel [10000] tritt eine singuldre Fliche (10000) an der Zwei-
phasengrenze I-s als Wachstumsfliche W auf. Bei Ziichtungsexperimenten parallel [10100] hingegen
kann an der Grenzfliche [-s keine singulire (10100)-Fliche beobachtet werden. Hier ist die Grenz-
fliche in einzelne, gegeneinander verkippte Flichen {10000} zerfallen, deren Normalen um +18°
bzw. —18° gegen die Ziichtungsrichtung orientiert sind (vgl. Kap. 6.3.1, Abb. 6.17). Die unter-
schiedliche Morphologie der singuldren Wachstumsfront (10000) und der komplex zusammenge-
setzten Wachstumsfront (10100) findet sich auch auf mikroskopischer Ebene. Neuere STM- und
MEM-Untersuchungen an priparierten (10000)- und (10100)-Flichen haben gezeigt, dass sich die
Oberflache im ersten Fall in Form breiter, zueinander parallel orientierter Terrassen anordnet. Im
zweiten Fall sind die Stufen auf der Oberfliche in einem Winkel von +18° zueinander angeordnet

und entsprechen dem dekagonalen (Haupt-) Prisma {10000}.

Die Frage nach Fliachen, welche als Wachstumsflichen W im Kontakt mit der Schmelze mor-
phologisch auftreten konnen, wurde auch auf Kristallorientierungen senkrecht zu den beobachte-
ten Facetten geneigter Formen ausgedehnt, weshalb auch [10102]- und [01101]-orientierte Keime
prapariert wurden. Das Wachstum in diesen Richtungen zeigt jeweils einen nicht rotationssymme-
trischen, jedoch spiegelsymmetrischen Kristallquerschnitt. Hier wéchst der Kristall am schnellsten
parallel der Richtung der zehnzéhligen Komponente [00001] und ist dort durch das thermische
Feld scharf begrenzt. Der iibrige Umfang des Kristalls wird von Flidchen des dekagonalen (Haupt-)
Prismas {10000} gebildet (vgl. Kap. 6.3.1, Abb. 6.19). Der Habitus von den entlang geneigter

Orientierungen geziichteten Kristallen zeigt eine deutliche Zunahme des Querschnitts in Richtung
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11.1 Morphologie

der zehnzéhligen Komponente [00001] als Ergebnis der Anisotropie des Wachstums. Die Grenzfla-
che [-s, welche sich unter einer Ziichtungsrichtung parallel einer geneigten Orientierung ausbildet,
ist komplex zusammengesetzt. Die Komponente der zehnzéhligen Achse [00001] ist in dekagonale
Nadeln zerfallen, wihrend die Begrenzung senkrecht dazu von Flichen des dekagonalen (Haupt-)
Prismas {10000} gebildet wird. Bei der Ziichtung parallel der Flachennormalen der dekagonalen
Dipyramide {10102} wird der facettierte Anteil der dekantierten Phasengrenze I-s von um 36° ge-
geneinander verkippten Prismenflichen der Form {10000} gebildet. Bei der Ziichtung parallel der
Flichennormalen der dekagonalen Dipyramide {01101} beobachtet man ein qualitativ gleiches Er-
gebnis. Hier sind die Segmente von {10000}-Flachen, verglichen mit der Ziichtungsrichtung parallel
[10102], jedoch um 18° verdreht angeordnet (vgl. Kap. 6.3.1, Abb. 6.21 und Abb. 6.22).

In den Substratexperimenten wurden massive Keime (Substrate) eingesetzt, mit denen man ei-
ne grofflichige Phasengrenze [-s bei einer nur geringen Wachstumsdistanz erhélt. Damit war mit
einer mechanisch stabilen Anordnung die Méglichkeit zum Dekantieren der Zweiphasengrenze [-s
unter Anwendung hoher Kristallrotationsgeschwindigkeiten gegeben. Morphologische Details der
ehemaligen Wachstumsfront sind so, ohne von auskristallisierter Restschmelze bedeckt zu sein,
der Beobachtung ex situ zuginglich. In den CZOCHRALSKI-Ziichtungsexperimenten entlang der
zehnzihligen Achse [00001] war dies nicht moglich, da die nach dem Trennen von Kristall und
Schmelze an der Zweiphasengrenze anhaftende Restschmelze nicht schnell genug abfliefsen konnte
und in jedem Fall in Form dekagonaler Hohlnadeln, welche entsprechend der Symmetrievorgabe
der Wachstumsfront auskristallisierten, die gesamte Zweiphasengrenzfliche [-s bedeckten. Mit der
Kombination des abrupten Trennens von Kristall und Schmelze und einer stark beschleunigten
Kristallrotation konnte von einigen Bereichen der ehemaligen Grenzfliache I-s die anhaftende Rest-
schmelze noch vor dem Auskristallisieren abgeschleudert werden. Auf diesen von der Restschmelze
befreiten Bereichen konnte im Fall der Ziichtung entlang der zehnzéhligen Achse [00001] anstelle
einer Facettierung eine gleichméfig gekriimmte Oberfliche beobachtet werden. Da die freigeleg-
te Oberfliche die zum Zeitpunkt der Wachstumsunterbrechung aktuelle Grenzfliache [-s darstellt,
kann daraus geschlussfolgert werden, dass das Wachstum entlang der [00001]-Orientierung nicht
iiber ebenméfige Flachen erfolgt. Stattdessen folgt die gleichméfig gekriimmte Zweiphasengrenz-
fliche offensichtlich dem Verlauf der Liquidusisothermen, d.h. sie wird von dem Temperaturfeld in
der Schmelze bestimmt (vgl. Kap. 8.1, Abb. 8.3). Das Wachstum entlang dieser Kristallorientie-
rung muss demnach iiber eine atomar raue Grenzfliche erfolgen, die mit einer ausreichend hohen

Anzahl an kink-Positionen eine hohe Wachstumsgeschwindigkeit ermdoglicht.

In keinem der Experimente ist es gelungen, die Restschmelze riickstandsfrei von der ehemaligen
Wachstumsfront durch Abschleudern zu entfernen. Es musste erkannt werden, dass es aus Griin-
den der Benetzung prinzipiell nicht moéglich ist, die anhaftende Restschmelze vor dem Erstarren
vollstéandig von der Zweiphasengrenzflache [-s zu entfernen. In allen Fillen waren jedoch einzel-
ne Bereiche der dekantierten Phasengrenze der Beobachtung zugénglich, sodass die urspriingliche
Fragestellung nach der morphologischen Beschaffenheit der Wachstumsfront beantwortet werden

konnte.

Als Fazit muss festgestellt werden, dass in allen untersuchten Orientierungen einzig Flachen des
dekagonalen (Haupt-) Prismas {10000} als Wachstumsflichen an der Zweiphasengrenze [-s mor-

phologisch in Erscheinung treten. Dort muss das Wachstum entsprechend iiber eine atomar glat-

155



11 Diskussion der Ergebnisse

te Grenzflache erfolgen, womit die geringen parallelen Verschiebungsgeschwindigkeiten in diesen
Orientierungen zu erkldren sind. In allen anderen untersuchten Orientierungen wird die Grenzfla-
che I-s ganz oder in weiten Teilen durch Anteile der Flachen des dekagonalen (Haupt-) Prismas
{10000} gebildet, was bedeutet, dass die Form der Zweiphasengrenzflache I-s erheblich von dem
Isothermenverlauf abweicht. Es treten entsprechende, iiber den Kristallquerschnitt variierende Un-
terkithlungen auf. Am stérksten treten diese Effekte beim Wachstum in beziiglich zur zehnzéhligen
Achse [00001] geneigten Orientierungen auf. Das Ziichten parallel der Orientierungen [10102] und
[01101] ist aus diesem Grund nicht zu empfehlen, wenn auch das einkristalline Wachstum in diesen

Experimenten realisiert werden konnte.

System Al-Co-Cu

In dem System d-Al-Co-Cu wurden erstmals erfolgreich Ziichtungsexperimente zur Gewinnung
grofser Einkristalle durchgefiihrt. Friithere Ziichtungsexperimente unter Ausnutzung der spontanen
Keimbildung haben in keinem Fall zu einem einkristallinen Wachstum gefiihrt. Es kénnen grofse
Unterkiihlungen aufgebaut werden, die mit einem gleichgewichtsnahen Ziichten nicht in Einklang
zu bringen sind. Mit der Bildung der festen Phase bricht die aufgebaute Unterkiihlung augen-
blicklich zusammen, was zu einem polykristallinen Wachstum fiihrt. Vergleichbare Ziichtungsex-
perimente in dem System d-AlCoNi legen den Schluss nahe, dass zur Bildung der dekagonalen
Phase in dem System d-AlCoCu eine grofsere dreidimensionale Keimbildungsarbeit aufgewendet
werden muss. Auch Experimente unter Verwendung von in zehnzéhliger Richtung [00001] orien-
tierter d-AlCoNi-Keime resultierten in einem polykristallinen Wachstum. Hier bricht die an der
Zweiphasengrenze [-s aufgebaute Unterkiihlung zusammen und ein einkristallines Wachstum ist
nicht moglich. Erst der Wechsel der Ziichtungsrichtung zu Keimorientierungen einer der beiden
symmetrisch nicht dquivalenten, langsamwachsenden Richtungen [10000] und [10100] brachte den
gewiinschten Erfolg und es gelang die Ziichtung grofter dekagonaler Quasikristalle der Zusammen-
setzung d-Alg7.5Co29.20Cuyo 3. Das erfolgreiche Ziichten war jedoch erst nach einer Reduzierung der
Ziehgeschwindigkeit auf einen Wert von v, = 0.05 mm/h moglich. Bei Experimenten mit einer
fiir die Ziichtung von d-AlCoNi-Quasikristallen iiblichen Ziehgeschwindigkeit von v, = 0.15 mm/h
ging der Kontakt zwischen Kristall und Schmelze groftflachig verloren. Auf der dekantierten Grenz-
flache [-s zeigt sich ein zu den Ergebnissen der d-AlCoNi-Ziichtungsexperimente analoges Bild:
Als Wachstumsfliche W treten lediglich Flichen der Form {10000} auf (vgl. Kap. 6.3.2, Abb.
6.26). Daraus kann geschlossen werden, dass das Wachstum der dekagonalen Phase in dem System
Al-Co-Cu entlang der beiden zweizéhligen, symmetrisch nicht dquivalenten Kristallorientierungen
[10000] und [10100] ebenfalls iiber atomar glatte Grenzflichen verlduft. Aus der dort zum Wachs-
tum notwendigen Bildung von zweidimensionalen Flachenkeimen kénnen die geringen parallelen
Verschiebungsgeschwindigkeiten entlang dieser Orientierungen erklért werden. Fiir die maximale
Ziehgeschwindigkeit in dem System d-AlCoCu sind, verglichen mit dem System d-AlCoNi, engere
kinetisch bedingte Limitierungen gesetzt. Dies und die Tatsache, dass erst das Wachstum parallel
der langsamwachsenden, zweizéhligen Orientierungen kontrollierbar ist, zeigt, dass sich in diesem
System deutlich grofsere Unterkiihlungen an der Zweiphasengrenze [-s als im System d-Al-Co-Ni
aufbauen. Daraus lésst sich schliefsen, dass in dem System d-Al-Co-Cu die Keimbildungsenergie

hoher ist als in dem System d-Al-Co-Ni. Auch hier wird bei dem schnellen Trennen von Kristall
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11.1 Morphologie

und Schmelze beobachtet, dass die kinetische Grenze des Wachstums parallel der zweizihligen
Orientierungen [10000] und [10100] bereits vor dem Einsetzen von Effekten der konstitutionellen
Unterkiihlung erreicht ist.

11.1.2 Kugelwachstumsexperiment

Ein Kugelwachstumsexperiment erlaubt das gleichzeitige Wachstum aller symmetrisch nicht dqui-
valenten Richtungen einer Kristallart. Im Anfangsstadium des weiteren Wachstums treten dabei
alle in der betreffenden Kristallart moglichen kristallographischen Formen {hjhahshahs} als ebe-
ne Kugelschnitte auf, wihrend in fortgeschrittenen Stadien des Wachstums die Flachen mit einer
hohen parallelen Verschiebungsgeschwindigkeit von jenen mit einer geringeren parallelen Verschie-
bungsgeschwindigkeit unterdriickt werden. Zur weiteren Kristallisation des sphérisch praparierten

Substrates muss eine geeignete Nidhrphase sowie eine treibende Kraft gegeben sein.

Dieses praparatorisch und experimentell sehr aufwéindige Experiment hat den Beweis erbracht,
dass neben den Flidchen des dekagonalen (Haupt-) Prismas {10000} auch Fléchen des dekagonalen
(Neben-) Prismas {10100} als Wachstumsfliichen an der Zweiphasengrenze I-s auftreten kénnen.
Aus der Tatsache ihrer Nichtexistenz als morphologisch beobachtbare W-Fliche an der dekan-
tierten Phasengrenze [-s (vgl. Abb. 6.16) kann abgeleitet werden, dass ihre spezifische parallele
Verschiebungsgeschwindigkeit grofer ist als jene der stets beobachteten Form {10000}. Folglich
werden die Flidchen der Form {10100} von den Flichen der Form {10000} wihrend des weiteren
Wachstums unterdriickt, sie haben keine dauerhafte Bedeutung fiir kinetische Prozesse und tre-
ten morphologisch nicht mehr in Erscheinung. In diesem Experiment konnten keine Flachen von
geneigten Formen {hihohshyhs} mit hs # 0 beobachtet werden, da grofe Teile der Kugelober-
fliche mit Oxiden bedeckt waren. Damit ist der zwingende Beweis fiir ihr Nichtauftreten unter
den Bedingungen des Kugelwachtumsexperimentes jedoch nicht erbracht. Die gesamte Kugelober-
fliche ist in diesem Experiment mit (korrespondierender) Schmelze bedeckt, woraus sich fiir jede
kristallographische Orientierung [hihshshshs| die Situation an der Zweiphasengrenze zwischen
fliissiger und fester Phase darstellt. In den durchgefithrten CZOCHRALSKI-Ziichtungsexperimenten
sind an der Zweiphasengrenze I-s keine Flachen von geneigten Formen {hihahshshs} mit hs # 0
beobachtet worden. Facetten dieser Formen sind bisher nur am Kristallmantel geziichteter Kris-
talle morphologisch in Erscheinung getreten, wo sie ein Resultat von Wachstumsprozessen an der
Dreiphasenkoexistenzlinie v-I-s darstellen. Sie lassen damit keine Riickschliisse auf das Wachstum
zu, da sie nicht représentativ fiir das Zweiphasengleichgewicht an der Wachstumsfront sind. Eine
Wiederholung dieses Experimentes ist sinnvoll, da das Kugelwachstumsexperiment prinzipiell die
Moglichkeit bietet, alle kristallographischen Formen einer Kristallart zumindest in der Anfangs-

phase des Wachstums zu beobachten.
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11 Diskussion der Ergebnisse

11.2 Wachstumskinetik

11.2.1 CzOCHRALSKI-Abreifiexperimente

Voruntersuchungen (vgl. Experimente QX411, QX412, Kap. 7) ergaben, dass die Ziehgeschwindig-
keit, bei der es zum Abriss kommt, von der Perfektion der Phasengrenze [-s abhéngig ist. Dies ist
ein Verhalten, das vollig mit der bestehenden Wachstumstheorie konform geht. Mit dem erneu-
ten Ankeimen der ehemaligen Phasengrenze [-s in jedem Teilexperiment erlitt der Kristall nahe
der Phasengrenze [-s einen Temperatursprung, dessen Hohe in einem separaten Experiment (vgl.
Kap. 8.2) gemessen wurde. Aus diesem Temperatursprung kénnen Storungen der strukturellen
Perfektion entstehen, die sich in den wachsenden Kristall fortsetzen und zu hohe Ziehgeschwin-
digkeiten ermoglichen. Aus diesem Grund musste in jedem Teilexperiment ein Zustand der Pha-
sengrenze [-s sichergestellt werden, der sicher einem einkristallinen Wachstum entspricht. Einen
weiteren Einfluss auf die in den einzelnen Teilexperimenten bestimmte maximale Kristallisations-
geschwindigkeit entlang einer definierten Kristallorientierung nimmt der Kristallquerschnitt, wobei
ein groferer Kristallquerschnitt eine grofere kritische Hohe hy,y fiir den angehobenen Schmelzen-
meniskus bedeutet. In den Teilexperimenten besteht wihrend der Ziichtung weder die Moglichkeit
den Kristallquerschnitt in situ auf exakt ibereinstimmende Werte einzustellen, noch eine Messung
des aktuellen Querschnitts im Moment des Trennens von Kristall und Schmelze vorzunehmen. Mit
Hilfe dieser Werte und weiterer, die Schmelze und die feste Phase betreffender Parameter wé-
re eine Korrektur der kritischen Hohe des angehobenen Meniskus in Abhéangigkeit des jeweiligen
Kristallquerschnittes moéglich. Mit dieser Korrektur konnte die Streuung der gemessenen Zeiten
bis zum gewollten Abriss des angehobenen Schmelzenmeniskus von der Wachstumsfront reduziert
werden. Die zur Ziichtung eingesetzten Schmelzen stellen kein (unendlich) ausgedehntes Volumen
dar. Damit nimmt das Schmelzenvolumen mit zunehmender Kristallisation der festen Phase ab
und der Schmelzenspiegel sinkt. Als Folge steigt die Hohe des angehobenen Schmelzenmeniskus
iiber dem Schmelzenspiegel schneller, als es durch die Ziehgeschwindigkeit vorgegeben wird und
die kritische Hohe hy,i; wird frither erreicht. Der Moment des Trennens von Kristall und Schmel-
ze erfolgt demnach frither, als unter den vereinfachten Bedingungen des zum Abriss fiihrenden

Szenarios angenommen.

In einem Vorexperiment zum Wachstum entlang der zehnzdhligen Achse [00001] wurde, aus-
gehend von unterschiedlichen Anfangsziehgeschwindigkeiten, die Ziehgeschwindigkeit stufenweise
erhoht (vgl. Experiment QX411, Kap. 7). Es zeigte sich, dass bei Ziehexperimenten parallel der pe-
riodischen Achse [00001] durch eine zu hohe Ziehgeschwindigkeit zunéchst ein gestortes Wachstum
provoziert wird. Die Zweiphasengrenze [-s zerféllt zunéchst in eine zellulare Struktur, zerkliiftet
stiarker und bildet schliefslich dekagonale Sdulen (Hohlnadeln), welche die nichtstéchiometrische
Restschmelze zwischen sich einschliefien. Dieser Vorgang entspricht dem iiblichen Szenario der
konstitutionellen Unterkiihlung beim Wachstum aus inkongruenten Schmelzen. Das Wachstum
entlang dieser Kristallorientierung verlauft iiber eine atomar raue Phasengrenze, an der iiber eine
grofse Anzahl an kink-Positionen ein lineares Wachstumsgesetz realisiert werden kann. Die kinetisch
bedingte Grenze fiir die parallele Verschiebungsgeschwindigkeit der Wachstumsfront entlang dieser

Orientierung liegt jedoch iiber dem Limit fiir das Einsetzen der Effekte der konstitutionellen Un-
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11.2 Wachstumskinetik

terkiihlung. Die einmal gestorte Grenzfliache [-s ermdglicht demnach Ziehgeschwindigkeiten, ohne
dass es zu einem Abriss kommt, die nicht die flichenspezifische maximale Kristallisationsgeschwin-
digkeit fir die [00001]-Orientierung widerspiegeln. Offensichtlich verdecken hier die Effekte der
konstitutionellen Unterkiithlung das kinetisch bedingte Limit des Wachstums entlang der [00001]-
Orientierung. Jedoch wurde mit diesem Vorexperiment bestétigt, dass der Wert fiir vy, (00001)
deutlich iiber denen der quasiperiodischen Orientierungen liegt. Mit der hier verwendeten Metho-

de war es jedoch nicht moglich, dieses Limit in situ zu registrieren.

In den Richtungen der beiden symmetrisch nicht &quivalenten, zweizéhligen Orientierungen
[10000] und [10100] konnten die AbreiRexperimente zur Bestimmung der maximalen flichenspezi-
fischen Kristallisationsgeschwindigkeit vy, (hihohshahs) in der oben geschilderten Weise durchge-
fithrt werden. Das Wachstum entlang dieser Orientierungen verlduft iiber atomar glatte Grenzfla-
chen und zeigt eine kinetisch bedingte Limitierung fiir die parallele Verschiebungsgeschwindigkeit
der Wachstumsfront. Der Abriss des Kristalls von dem angehobenen Schmelzenmeniskus erfolg-
te bei allen untersuchten Ziehgeschwindigkeiten grofflachig und unter Ausbildung wohldefinierter
Grenzflichen zwischen fliissiger und fester Phase. Damit konnte gezeigt werden, dass das Wachstum
entlang der beiden zweizihligen Orientierungen [10000] und [10100] ein kinetisches Limit hat, das
noch vor dem Einsetzen der Effekte der konstitutionellen Unterkiihlung erreicht bzw. tiberschritten
ist. Anhand der aus den Experimenten QX414 (Ziehrichtung || [10100]) und QX418 (Ziehrichtung
|l [10000]) gewonnenen t(v,)-Wertepaare konnten tiber eine einfache Auswertung die maximale fld-
chenspezifische Kristallisationsgeschwindigkeit fiir jede Orientierung bestimmt werden (vgl. Kap.
7, Tab. 7.1). Die fir die Ziehrichtung [10000] auftretende Streuung der Messwerte ist deutlich
grofer als beim Wachstum parallel der Kristallorientierung [10100]. Dieser Effekt ist nicht mit
strukturellen Storungen der individuellen Phasengrenze [-s fiir jedes Teilexperiment zu erkléren,
da in jedem Fall eines provozierten Abreifsereignisses der Zustand der ehemaligen Wachstumsfront
auf ein einkristallines, und damit ungestortes Wachstum schliefsen liefs. Demnach kann nur in der
unterschiedlichen morphologischen Ausprigung der Zweiphasengrenze [-s fiir die beiden Kristall-
orientierungen [10000] und [10100] die Ursache fiir das abweichende AbreiRverhalten zu finden
sein. Dabei ist die Zweiphasengrenzfliche I-s im Fall der Ziichtungsrichtung parallel [10000] als
singulére Flache der Form {10000} ausgebildet, die parallel zur ausgedehnten Schmelzenoberflache
orientiert ist. Sie zeigt in den einzelnen Teilexperimenten ein schlecht reproduzierbares Abreifsver-
halten mit einer grofen Streuung der jeweiligen ermittelten Zeiten bis zum Abriss des Kristalls
von der Schmelze. Als Ursache fiir das schlecht reproduzierbare Abreifsverhalten kann eine me-
chanische Instabilitdt des angehobenen Schmelzenmeniskus an der parallel zur Schmelzenoberfla-
che orientierten Grenzfliche angenommen werden. Dagegen ist die Zweiphasengrenzfliche im Fall
der Ziichtungsrichtung parallel [10100] aus einzelnen, um +18° bzw. —18° gegen die ausgedehnte
Schmelzenoberfliche orientierten Flédchen der Form {10000} gebildet. Das Abreifiverhalten an der
Grenzflache [-s dieser Morphologie zeigt eine gute Reproduzierbarkeit des Abreifiprozesses. Hier
kann angenommen werden, dass die Schmelze von zur Schmelzenoberfliche geneigten Grenzflichen

kontinuierlich ablaufen kann.

Der Einfluss der morphologischen Ausbildung der Zweiphasengrenzfliche wurde, getrennt von
den wachstumskinetischen Griinden einer kristallinen Phase, als ein rein mechanisches Problem

betrachtet und mit Hilfe einfacher Modellexperimente untersucht (vgl. Kap. 7.3, Benetzungsexpe-
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rimente). Mit Nachbildungen der beiden unterschiedlichen Grenzflichenmorphologien von gleichem
Durchmesser wurde das Abreifverhalten einer Testfliissigkeit in Abhéngigkeit von der Hohe des
angehobenen Fliissigkeitsmeniskus sowie definierter Fehlorientierungen bestimmt. Dabei haben die
Modellexperimente ein eindeutiges Ergebnis gezeigt. Fiir die Nachbildung der aus einer singuléren
Fléche der Form {10000} gebildeten Zweiphasengrenzfliche I-s wurde eine einzelne, parallel zur
Oberflache der Testfliissigkeit orientierte Flédche verwendet. Auch hier zeigt sich schlecht repro-
duzierbares Abreifverhalten, wenn die Grenzfliche parallel der Fliissigkeitsoberfliche ausgerichtet
ist. Die Einwirkung von stérenden Einfliissen wie Vibrationen und Erschiitterungen bedingen das
spontane Abflieffen des angehobenen Meniskus bei unterschiedlichen Hohen der Grenzflache. Ge-
wollte Fehlorientierungen im Bereich von (0.5 — 3.0)° zeigen eine bessere Reproduzierbarkeit des
Abreifsverhaltens, womit allerdings eine Reduzierung der kritischen Héhe Ay, fiir den angehobenen
Meniskus verbunden ist. Die Reduzierung der kritischen Héhe fiir das Abreifsen des Fliissigkeitsme-
niskus kann mit der Reduzierung des Querschnittes der Grenzflache durch die Fehlorientierung er-
klart werden. Die Nachbildung der in einzelne, gegeneinander orientierte Flachen der Form {10000}
zerfallene Zweiphasengrenzfliche {10100} wurde dagegen aus zwei um +18° bzw. —18° zur Fliissig-
keitsoberflache geneigten Flachen dargestellt. In den einzelnen Experimenten zeigt diese komplexe
Grenzflache ein gut reproduzierbares Abreifsverhalten, das gegeniiber Fehlorientierungen im Be-
reich von (0.5 — 3.0)° invariant bleibt. Mit diesen Experimenten konnte nachgewiesen werden, dass
sich die grofse Streuung der ermittelten Abreifhohen fiir die singulére Flache der Form {10000}
als Wachstumsflache W aus der mechanischen Instabilitdt des angehobenen Schmelzenmeniskus
an dieser Morphologie der Zweiphasengrenzflache [-s ergibt. Der sich daraus ergebende grofere
Fehler der Abreifthohe in dem Wachstumsexperiment parallel [10000] und folglich fiir den Wert
der maximalen Kristallisationsgeschwindigkeit vy, in dieser Orientierung liefse sich nur durch eine
wesentlich hohere Anzahl an Abreifereignissen verringern. Aufgrund der experimentell bestimm-
ten Daten und ihrer Fehlerbreite konnen keine signifikanten Unterschiede zwischen den maximalen
Kristallisationsgeschwindigkeiten vy, der beiden symmetrisch nicht dquivalenten Kristallorientie-
rungen [10000] und [10100] festgestellt werden.

In Richtung der zehnzihligen, periodischen Achse [00001] ist das Limit fir die Wachstumsge-
schwindigkeit wesentlich héher als in den aperiodischen Richtungen. Noch vor der kinetisch beding-
ten Grenze setzt der Effekt der konstitutionellen Unterkiihlung ein, womit weitere Moglichkeiten
zur Bestimmung der maximalen Kristallisationsgeschwindigkeit fiir diese Orientierung verdeckt
werden. Die Ursache fiir das unterschiedliche Wachstumsverhalten ist in den verschiedenen kineti-
schen Prozessen zu finden, welche beim Wachstum auf atomar glatter Phasengrenze einerseits und
auf rauer Phasengrenze andererseits beim Wachstum in periodischer Richtung stattfinden. Dieses
Resultat korrespondiert vollstéandig mit den Ergebnissen des Abschnittes {iber die Morphologie der
Wachstumsflachen. Eine Ausdehnung dieser Experimentreihe auf Kristallorientierungen, die be-
ziiglich der zehnziihligen Achse [00001] geneigt sind, wie z.B. die Richtungen [10102| und [01101],
sind nach diesen Erkenntnissen nicht sinnvoll. In diesen Ziehrichtungen, welche eine Komponente
der Richtung [00001] enthalten, werden die Wachstumsphénomene auf einem Teil der Phasengrenze

[-s von dem Effekt der konstitutionellen Unterkiihlung iiberdeckt.
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11.2 Wachstumskinetik

11.2.2 Kontaktwinkel und Oberflichenenergie

Aus Kontaktwinkelmessungen an préparierten (00001)-, (10000)- und (10100)-Oberfliichen deka-
gonaler Quasikristalle der Zusammensetzung d-Al;2CogNijg wurden die Grenzflichenenergien ge-
gen zwei Testfliissigkeiten (Wasser, Dijodmethan) bestimmt. Aus diesen Ergebnissen konnte die
fldchenspezifische Oberflachenenergie fiir jede der drei ausgezeichneten Kristallorientierungen be-
stimmt werden. Solche Messungen sind aus der Literatur bisher nicht bekannt, da sie ausgedehnte,

einkristalline Proben erfordern.

Sowohl die Priparation der Oberflichen als auch die Kontaktwinkelmessungen selbst erfolgten
nicht unter UHV-Bedingungen, sondern unter Umgebungsbedingungen, womit die sofortige Bil-
dung einer Oxidschicht auf der Quasikristalloberfliche verbunden ist. Aufserdem befanden sich die
priaparierten Quasikristalloberflichen nicht im thermodymamischen Gleichgewicht mit ihrer eige-
nen Schmelze. Die dargestellten Messwerte stellen somit nicht die Kontaktwinkel, Grenzflichen-
und Oberflachenenergie einer reinen Quasikristalloberfliche im thermodynamischen Gleichgewicht
(nahe der Solidustemperatur) dar und miissen unter diesen Gesichtspunkten kritisch betrachtet
werden. Um eine Aussage iiber den Einfluss der Oxidschicht auf die Oberflichenenergie treffen zu
konnen, wurden die Kontaktwinkelmessungen in zeitlich festgelegten Absténden, d.h. mit zuneh-

mendem Probenalter, wiederholt.

Mit den beiden verwendeten Testfliissigkeiten Wasser und Dijodmethan konnten jeweils die
polare und die dispersive Komponente der Oberflichenenergie getrennt voneinander bestimmt
werden. Unmittelbar nach der Oberflichenpréparation konnten fiir die (00001)- und die (10000)-
Oberfliche #hnliche Werte fiir die Oberflichenenergie bestimmt werden, wihrend der Wert fiir
die (10100)-Fliche als gering hoher gefunden wurde. Bei allen durchgefiihrten Messungen konnten
fiir die dispersive Komponente (Dijodmethan) geringere Kontaktwinkel und damit hohere Antei-
le an der (Gesamt-) Oberflichenenergie gemessen werden. Mit zunehmendem Probenalter nimmt
die (Gesamt-) Oberflichenenergie aller untersuchter Oberfldchen ab, wobei die Ursache hierfiir in
einer mit der Zeit wachsenden Oxidschicht vermutet werden kann. Zur genaueren Klarung dieses
Sachverhaltes wiren weitere Untersuchungen sinvoll, wie z.B. die zeitaufgeldste Dickenmessung der
moglichen Oxidschicht mit Hilfe eines Ellipsometers. Mit zunehmendem Probenalter nehmen die
beiden zweizihligen Oberflichen (10000) und (10100) vergleichbare Werte fiir die Oberflachenener-
gie an, wiahrend die Oberflichenenergie fiir die zehnzéhlige Fldche (00001) hoher liegt. Hier wird
der Unterschied der rein quasiperiodisch geordneten (00001)-Fliche gegeniiber den (10000)- und
(10100)-Flichen, welche eine quasiperiodische und eine periodische Komponente beinhalten, einen

unterschiedlichen Einfluss auf das Wachstumsverhalten des Oxidfilmes zeigen.

Vergleicht man die bestimmten Oberflichenenergien der beiden symmetrisch nicht dquivalen-
ten Prismenflichen (10000) und (10100) miteinander, so erkennt man fiir das dekagonale (Haupt-)
Prisma {10000} eine geringere Oberfliichenenergie als fiir das dekagonale (Neben-) Prisma {10100}.
Aus der géngigen Wachstumstheorie kann man daraus eine geringere parallele Verschiebungsge-
schwindigkeit fiir Flichen der Form {10000} ableiten als fiir die Flichen der Form {10100}. In den
CZOCHRALSKI-Abreiffexperimenten konnte fiir die beiden korrespondierenden Kristallorientierun-

gen [10000] und [10100] kein signifikanter Unterschied fiir die maximale Kristallisationsgeschwin-
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digkeit ermittelt werden. Die Griinde hierfiir sind - wie bereits dargelegt - in einem rein mechanisch-
morphologisch bestimmten Effekt zu suchen und nur indirekt kinetisch bedingt. Jedoch deutet die
Tatsache, dass Flichen der Form des dekagonalen (Neben-) Prismas {10100} nur schwach bzw. gar
nicht an Kristallen zu beobachten sind und Flichen der Form des dekagonalen (Haupt-) Prismas
{10000} dagegen an der Zwei- und Dreiphasengrenze morphologisch auftreten darauf hin, dass es
einen Unterschied in der parallelen Verschiebungsgeschwindigkeit geben muss. Unter den Bedin-
gungen des Kugelwachstumsexperiment konnten Flichen der Form {10100} erstmals als Wachs-
tumsflachen an der Zweiphasengrenze [-s beobachtet werden. Die Ergebnisse fiir die Bestimmung
der Oberflichenenergie und die Beobachtungen aus den Experimenten zur Wachstumsmorphologie
gehen demnach konform mit den Vorstellungen aus der klassischen Wachstumstheorie, nach der
eine geringe Oberflachenenergie den Hinweis auf ein atomar glattes Wachstum ergibt, was eine
geringe parallele Verschiebungsgeschwindigkeit der betreffenden Fliche bewirkt. Umgekehrt lésst
eine hohe Oberflichenenergie auf ein atomar raues Wachstum mit einer hohen parallelen Verschie-
bungsgeschwindigkeit schliefsen. So stellen die Kontaktwinkelmessungen mit der Bestimmung der
Oberflachenenergie eine sinnvolle Ergdnzung zu den Bestimmungen der flichenspezifischen maxi-
malen Kristallisationsgeschwindigkeit aus den CZOCHRALSKI-Abreifsexperimenten dar.

Das Wachstum dekagonaler Quasikristalle zeigt eine deutliche Anisotropie. Mit den durchgefiihr-
ten Experimenten konnte gezeigt werden, dass das gegeniiber dem Wachstum entlang der periodi-
schen Richtung [00001] stark gehemmte Wachstum entlang der quasiperiodischen Orientierungen
[10000] und [10100] kinetische Ursachen hat. Das Wachstum entlang dieser Orientierungen erfolgt
iiber eine atomar glatte Grenzfliche. Aus den Ergebnissen des Kugelwachstumsexperimentes, der
CzOCHRALSKI-Abreifiexperimente und der Bestimmung der flichenspezifischen Oberflichenener-
gien konnte nachgewiesen werden, dass die parallele Verschiebungsgeschwindigkeit von Flachen
der Form des dekagonalen (Haupt-) Prismas {10000} geringer ist als die fiir Flachen der Form des
dekagonalen (Neben-) Prismas {10100}. Daraus kann die morphologische Dominanz dieser Form
{10000} gegeniiber der weiteren quasiperiodisch geordneten Form {10100} und deren Nichtauftre-
ten als Wachstumsfliche W an der Zweiphasengrenze [-s erklart werden. Das wesentlich schnellere
Wachstum entlang der periodischen Kristallorientierung [00001] verlduft {iber eine atomar raue
Grenzfliche, womit das morphologische Auftreten von Flidchen der Form des Pinakoids {00001}
als Wachstumsflichen an der Zweiphasengrenze [-s nicht beobachtet wurde und nach den gesam-

melten Erkenntnissen auch nicht erwartet werden kann.

Die in dieser Arbeit untersuchten dekagonalen Phasen zeigen Wachstumsphénomene, die mit
den Argumenten der klassischen Wachstumstheorie hinreichend gut erklirt werden kénnen. Da-
mit bleibt die Frage offen, ob das kinetisch gehemmte Wachstum entlang der quasiperiodischen,
symmetrisch nicht dquivalenten Kristallorientierungen [10000] und [10100] eine direkte Folge der
quasiperiodischen Ordnung bzw. des Fehlens der Translationsperiodizitéit ist. Die fiir intermetalli-
sche Legierungen geringen Wachstumsgeschwindigkeiten kénnen auch bei den Approximanten der
dekagonalen Quasikristalle sowie bei den aktuell untersuchten komplexmetallischen Legierungen
beobachtet werden. Das kinetisch gehemmte Wachstum dieser Phasen kann demzufolge keine Folge
der quasiperiodischen Ordnung sein, da dort Translationsperiodizitdt in allen drei Raumrichtun-
gen gegeben ist. Allerdings zeigen alle diese - periodischen und quasiperiodischen - Phasen einen

komplexen Aufbau ihrer Struktur mit einer sehr grofen Anzahl von Atomen pro Einheitszelle.
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11.2 Wachstumskinetik

Dort haben baugleiche bzw. strukturell dhnliche Baueinheiten (Cluster), die sich auch iiber die
Dimensionen einer Einheitszelle erstrecken, eine hohere Bedeutung als der klassische Begriff der
Einheitszelle. Dies sind Indizien, die zum Verstandnis des kinetisch gehemmten Wachstums in-
termetallischer Legierungen beitragen kénnen. Komplexmetallische Legierungen sind Gegenstand

aktueller Wachstumsuntersuchungen [Bau0O6a].
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12 Zusammenfassung

In dieser Arbeit wurde das Wachstumsverhalten dekagonaler Quasikristalle untersucht. Zur besse-
ren Vergleichbarkeit wurden die Experimente mit Schmelzen der Zusammensetzung Al;7CogNi;7
durchgefiihrt, aus welcher dekagonale Einkristalle mit einer durchschnittlichen Zusammensetzung
von d-Al75CogNijg gewonnen werden kénnen. Zusétzlich wurden in dem verwandten terndren Sys-
tem Al-Co-Cu Ziichtungsexperimente durchgefiihrt. Dort zeigt die dekagonale Phase der Zusam-
mensetzung d-Algr 5Cos0.2Cuy2.3 ebenfalls ein kinetisch gehemmtes Wachstumsverhalten entlang
der quasiperiodischen Orientierungen. Fiir die Ziehgeschwindigkeit bei der Ziichtung von Einkris-
tallen sind noch engere Grenzen gesetzt, als es im System d-Al-Co-Ni der Fall ist [Mei06]. In beiden
untersuchten Systemen konnen die quasikristallinen Phasen nur aus Al-reichen, nichtstéchiometri-
schen Schmelzen geziichtet werden, wobei sich die einzelnen Experimente {iber eine Dauer von
mehreren Wochen erstreckten. Dies machte die Neukonstruktion einer UHV-gedichteten Wachs-
tumskammer notwendig, um die Schmelzen vor Oxidation zu schiitzen. Eine freie Schmelzenober-

flache stellt fiir alle Wachstums- und Kinetikexperimente eine Grundvoraussetzung dar.

Aus den schon vor Beginn dieser Arbeit weitgehend beherrschten Bedingungen fiir die CZOCHRAL-
SKI-Ziichtung ist die ausgeprigte Wachstumsaniosotropie von dekagonalen AlCoNi-Einkristallen
bekannt [Gra00]. Dabei beobachtet man eine hohe Wachstumsgeschwindigkeit entlang der Orien-
tierung der zehnzdhligen, periodischen Achse [00001], wihrend das laterale Wachstum entlang der
zweizihligen, quasiperiodischen Richtungen [10000] und [10100] kinetisch gehemmt ist. An den ge-
ziichteten Einkristallen kann das Auftreten von Flachen fiinf unterschiedlicher kristallographischer
Formen {hyhahghghs} beobachtet werden: Das Pinakoid {00001}, das dekagonale (Haupt-) Prisma
{10000} und (Neben-) Prisma {10100}, sowie zwei dekagonale Dipyramiden {01101} und {10102}.
Die am Kristallmantel beobachteten Facetten dieser Formen sind das Ergebnis von Wachstumspro-
zessen an der Dreiphasenkoexistenzlinie und lassen keine Riickschliisse auf das Wachstum zu, weil
sie nicht représentativ fiir das Zweiphasengleichgewicht an der Wachstumsfront sind. Den Fliachen
der beiden dekagonalen Dipyramiden {01101} und {10102} galt jedoch besonderes Interesse. Sie
stellen die morphologische Entsprechung so genannter inclined net planes dar. Dabei handelt es sich
um beziiglich der periodischen Achse [00001]| geneigte Netzebenen des Quasikristalls, welche die
beiden widerspriichlichen Ordnungsprinzipien der Translationsperiodizitéit und die Quasiperiodizi-
tét miteinander verbinden. Thre Bedeutung ist aus Rontgenbeugungsexperimenten bekannt [Ste01],
wobei bisher unklar war, ob sie eine Bedeutung fiir das Wachstum von dekagonalen Quasikristallen

haben. Die Experimente dieser Arbeit sind in zwei Gruppen untergliedert:

a. Experimente zur Morphologie geziichteter dekagonaler Quasikristalle

b. Experimente zur Wachstumskinetik dekagonaler Quasikristalle
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12 Zusammenfassung

Zu den unter Punkt a. genannten Experimenten gehorten CZOCHRALSKI-Ziichtungsexperimente in
den terndren Systemen d-Al-Co-Ni und d-Al-Co-Cu und Substratexperimente unter Verwendung
grofsvolumiger d-AlCoNi-Keime, sowie ein Kugelwachstumsexperiment. Die unter Punkt b. auf-
gefithrten Experimente zur Wachstumskinetik beinhalteten die CZOCHRALSKI-Abreiffexperimente
und erginzend Kontaktwinkelmessungen zur Bestimmung der Oberflichenenergie orientierter Qua-

sikristalloberflachen.

Mit den CZOCHRALSKI-Ziichtungsexperimenten wurde in einer Reihe von konventionellen Ziich-
tungsexperimenten das Wachstum und die Morphologie dekagonaler Quasikristalle untersucht.
Dabei war die Morphologie der Zweiphasengrenze [-s von besonderem Interesse. Hier wurde das
Wachstum von Einkristallen in definierten Orientierungen [hqhohshghs] durch ein schnelles Tren-
nen des Kristalls von der Schmelze unterbrochen und ex situ untersucht, welche kristallographischen

Formen {hihohshshs} an der Zweiphasengrenzfliche I-s morphologisch auftreten.

In den Ziichtungsexperimenten parallel der zehnzéhligen Achse [00001] zeigt der wachsende
Kristall einen rotationssymmetrischen, dekaprismatischen Habitus. An der Dreiphasengrenze v-
[-s werden Flidchen der Form des dekagonalen (Haupt-) Prismas {10000} und in geringerer Grofe
Flichen der Form des dekagonalen (Neben-) Prismas {10100} gebildet, welche die dekaprisma-
tische Wachstumsmorphologie bestimmen. Diese Flichen entstehen trotz der durch die Kristall-
und Tiegelrotation in dem thermischen Feld aufgepriagten Rotationssymmetrie und bleiben gegen-
iiber der bestehenden Unterkiihlung stabil. Die Wachstumsfront konnte durch das schnelle Trennen
des in [00001]-Orientierung geziichteten Kristalls von der Schmelze (Dekantieren) nicht konserviert
werden. In jedem Fall kristallisierte an der ehemaligen Wachstumsfront anhaftende Restschmelze
unter Bildung dekagonaler (Hohl-) Nadeln aus, womit eine grofsflichige Beobachtung der Zweipha-
sengrenze [-s in dieser Experimentserie nicht moglich war.

Im Fall der Ziichtung parallel der beiden zweizdhligen, symmetrisch nicht d&quivalenten Achsen
[10000] bzw. [10100] wird die Zweiphasengrenzfliche immer von der zehnzéhligen Achse [00001] und
der weiteren zweizéhligen Achse [10100] bzw. [10000] aufgespannt. Dabei zeigt sich sehr deutlich
die Anisotropie der Wachstumsgeschwindigkeiten der periodischen und aperiodischen Kristallori-
entierungen mit der Ausbildung eines ovalen Kristallquerschnittes, wobei die schnellwachsende
zehnzihlige Achse die lange Halbachse und eine zweizéhlige Achse die kurze Halbachse des Ovals
bilden. Die jeweilige Dreiphasenkoexistenzlinie am Meniskus ist in der [00001]-Richtung nicht fa-
cettiert, d.h. hier wird das Wachstum durch den rotationssymmetrischen Verlauf der Isothermen an
der Schmelzenoberfliche begrenzt. Im Gegensatz dazu bildet der Kristall senkrecht zu der Richtung
der zweizdhligen Achse Flachen der Form des dekagonalen (Haupt-) Prismas {10000} aus. Nach
dem Dekantieren der Grenzfliche I-s beobachtet man fiir jede der zweizéhligen Ziichtungsrich-
tungen eine individuelle Morphologie der ehemaligen Wachstumsfront. Fiir die Ziichtungsrichtung
parallel der [10000]-Orientierung zeigt sich eine singulére Flache (10000), die senkrecht zur Zieh-
richtung verlduft als Wachstumsfliche am der Zweiphasengrenze [-s. Im Fall der Ziichtungsrichtung
parallel der [10100]-Orientierung zeigt sich ein anderes Bild: Die Zweiphasengrenze [-s ist in einzel-
ne, um +18° gegen die Ziehrichtung verkippte Fldchen der Form des dekagonalen (Haupt-) Prismas
{10000} zerfallen, sodass deren Einhiillende die Wachstumsfliche (10100) bildet. Aus der Bildung

einer facettierten Wachstumsfront in diesen Orientierungen erkennt man, dass das Wachstum hier
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iber atomar glatte Grenzflachen erfolgt. In diesem Fall sind den parallelen Verschiebungsgeschwin-

digkeiten beider Orientierungen kinetische Grenzen gesetzt.

Bei der Ziichtung entlang der geneigten Kristallorientierungen der dekagonalen Dipyramiden
[01101] und [10102] beobachtet man die Bildung einer Wachstumsmorphologie, die ebenfalls nicht
mehr rotationssymmetrisch ist, aber entsprechend der Symmetrie der Kristallklasse %%% eine
Spiegelsymmetrie enthélt. An der Dreiphasengrenzlinie v-I-s zeigen die Kristalle eine deutliche
Querschnittszunahme in der Orientierung der zehnzihligen Komponente [00001] und sind dort
durch das thermische Feld scharf begrenzt. Der iibrige Umfang wird von Flidchen der Form {10000}
begrenzt. Nach dem Trennen des Kristalls von der Schmelze erkennt man fiir beide Kristall-
orientierungen eine komplex zusammengesetzte Zweiphasengrenzfliche [-s. Die Komponente der
schnellwachsenden, zehnzéhligen Orientierung [00001] ist in dekagonale Nadeln zerfallen wihrend
die Komponente senkrecht dazu von Flachen des dekagonalen (Haupt-) Prismas {10000} gebildet
wird, welche wiederum die Wachstumsfliche darstellen. Die einzelnen Flichen {10000} sind dabei
um 36° gegeneinander orientiert. Die {10000}-Flichen besitzen keine Komponente parallel zu der
ausgedehnten Schmelzenoberflache und folgen demnach keinem Isothermenverlauf, woraus vor der
facettierten Grenzfliche [-s deutliche Unterkiihlungen entstehen. Fiir die Ziichtung parallel der Ori-
entierung [10102] sind die Segmente der {10000}-Fléichen um 18° im Vergleich mit der Anordnung

fiir die Orientierung parallel [01101] verdreht angeordnet.

Die Substratexperimente stellten einen Ansatz dar, um mit einer an das schnelle Trennen des
Kristalls von der Schmelze gekoppelten stark beschleunigten Kristallrotation die an der Wachs-
tumsfront anhaftende Restschmelze vor dem Erstarren abzuschleudern. Dazu wurden massive Kei-
me eingesetzt, die eine grofflichige Zweiphasengrenze [-s nach einer nur geringen Wachstums-
distanz bereitstellen. Hier musste erkannt werden, dass es prinzipiell nicht moglich ist, einen
Fliissigkeitsfilm, der den Kristall benetzt, restlos von einer Grenzfliche durch Abschleudern zu
entfernen. In einigen Fillen konnte die anhaftende Restschmelze aus einigen Bereichen der Zwei-
phasengrenze [-s vor deren Erstarren entfernt werden, sodass die ehemaligen Wachstumsfront
ex situ untersucht werden konnte. Im Fall der Ziichtungsrichtung parallel der zehnzihlige Achse
[00001] konnte so nachgewiesen werden, dass das Wachstum nicht iiber ebenméfige Fléchen er-
folgt. Die Wachstumsfront stellt sich als eine gleichméfig gekriimmte Fliche dar, die dem Verlauf
der Schmelzpunktisothermen folgt. Als Ergebnis kann man den Schluss ziehen, dass das Wachs-
tum entlang der [00001]-Orientierung iiber eine atomar raue Grenzflache erfolgt, was unter wachs-
tumskinetischen Gesichtspunkten hohere Ziehgeschwindigkeiten ermdglicht. Die Identifizierung des
kinetischen Limits des Wachstums in dieser Orientierung ist durch die einsetzenden Effekte der

konstitutionellen Unterkiihlung verdeckt.

Die Ziichtung grofer dekagonaler AlCoCu-Quasikristalle gelang im Rahmen dieser Arbeit erst-
mals. Frithere Experimente unter Nutzung der spontanen Keimbildung blieben erfolglos. Es kann
angenommen werden, dass in diesem System eine grofiere Keimbildungsarbeit zur Bildung der fes-
ten Phase aufgewendet werden muss, als in dem terndren System Al-Co-Ni der Fall ist. Mit der
Bildung der festen Phase bricht die Unterkiihlung zusammen und es resultiert ein polykristalli-
nes Wachstum. In den Ziichtungsexperimenten unter Verwendung [00001]-orientierter d-AlCoNi-
Keime war zu beobachten, dass der zuvor beschriebene Effekt spéter einsetze und eine zunéchst

dekaprismatische Wachstumsmorphologie zunehmend an struktureller Perfektion verlor. Erst der
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12 Zusammenfassung

Wechsel der Ziichtungsrichtung zu den langsamwachsenden, zweizéhligen Orientierungen [10000]
und [10100] fiihrte zu einem kontrollierbaren, einkristallinen Wachstum. Auch hier zeigte die de-
kantierte Wachstumsfront, dass als Wachstumsfliche an der Zweiphasengrenze [-s allein Fliachen
der Form des dekagonalen (Haupt-) Prismas {10000} auftreten.

Das gemeinsame Ergebnis aller Studien zur Ziichtung von dekagonalen Quasikristallen nach
dem CzOCHRALSKI-Verfahren ist das Auftreten des dekagonalen (Haupt-) Prismas {10000} als
Wachstumsfliche an der Zweiphasengrenze [-s. Auch kénnen an der Peripherie der Kristalle aufser
den beiden bekannten Formen der dekagonalen Dipyramide keine weiteren Flichen geneigter For-
men beobachtet werden. Das Kugelwachstumsexperiment bot die Méglichkeit, das Wachstum aller
symmetrisch nicht dquivalenten Kristallorientierungen einer Kristallart an einem sphérisch préapa-
rierten Individuum zu beobachten. Dieses experimentell aufwindige Experiment wurde erstmals in
der beschriebenen Art in einem intermetallischen System realisiert. Nach dem Experiment konnte
auf der Kugeloberfliche das Auftreten von Flachen nachgewiesen werden, die den beiden Formen
des dekagonalen Prismas {10000} sowie {10100} zugeordnet werden konnen. Sie sind das Ergebnis
von Wachtumsprozessen an der Zweiphasengrenze [-s und stellen somit Wachstumsflichen dar.
Das Auftreten von Fliachen geneigter Formen konnte nicht beobachtet werden. Da weite Bereiche
der Kugeloberfliche von Oxiden bedeckt und somit einer detaillierten Beobachtung unzugénglich

waren, ist ihre Nichtexistenz jedoch noch nicht hinreichend bewiesen.

Mit den CZOCHRALSKI-Abreifexperimenten wurde die maximale flichenspezifische Kristallisati-
onsgeschwindigkeit von dekagonalen AlCoNi-Quasikristallen bestimmt. Dazu konnte die Grundidee
CzOCHRALSKIS verfolgt [Czo18] und an die Besonderheiten inkongruenter Schmelzen in einem Mul-
tikomponentensystem angepasst werden. Das Limit fiir die Kristallisationsgeschwindigkeit parallel
der zehnzéhligen Achse [00001] ist derart hoch, dass noch vor dem (kinetisch bedingten) Abreifen
des Kristalls von der Schmelze die Effekte der konstitutionellen Unterkiihlung einsetzen. Es ent-
stehen Stérungen an der Wachstumsfront, unter denen unrealistisch hohe Ziehgeschwindigkeiten
moglich werden, die jedoch nicht mehr zu einer defektarmen Kristallziichtung fithren. Die maxi-
male Kristallisationsgeschwindigkeit kann in dieser Orientierung nach dieser Methode nicht be-
stimmt werden, weil die Grenzen der konstitutionellen Unterkiihlung iiberschritten werden, bevor
das wachstumskinetische Limit erreicht ist. In den symmetrisch nicht dquivalenten, zweizahligen
Kristallorientierungen [10000] und [10100] wurden fiir jede Orientierung mehrere Abreifiereignisse
unter verschiedenen erhshten Ziehgeschwindigkeiten v durchgefiihrt und die Zeit ¢ bis zum Abriss
des Kristalls von der Schmelze gemessen. Die gewonnenen ¢(v,)-Werte zeigen einen linearen Zu-
sammenhang zwischen der Ziehgeschwindigkeit v, und der reziproken Zeit ¢ bis zum Trennen von
Kristall und Schmelze auf, wobei die ¢(v, )-Werte fiir die [10000]-Orientierung eine deutlich grofsere
Streuung zeigen als fiir die [10100]-Orientierung. Die ermittelten Werte lassen keinen signifikanten
Unterschied fiir die maximale Kristallisationsgeschwindigkeit vy, der beiden Kristallorientierungen
[10000] und [10100] erkennen. Als Ursache fiir das weniger gut reproduzierbare Abreifverhalten der
singulédren Grenzflache (10000) wurde eine mechanische Ursache angenommen, die anhand eines
einfachen Modellexperimentes (Benetzungsexperiment) iiberpriift wurde. Fiir modellhafte Nach-
bildungen der singuléren Grenzfliche (10000) und der komplexen Grenzfliche {10100} wurde die
Reproduzierbarkeit des Abreiffverhaltens bei verschiedenen Fehlorientierungen untersucht. Dazu

wurden zylindrische Priifkérper von gleichem Durchmesser hergestellt, wobei die Grenzfliche I-s
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im Fall der (10000)-Fléche eine ebene, parallel zur Oberflédche der Testschmelze orientierte Fléche
darstellte. Die Grenzfliche I-s im Fall der komplexen (10100)-Fliiche, die aus gegeneinander ori-
entierten Segmenten von Flichen der Form {10000} aufgebaut ist, wurde aus zwei eben Flichen,
deren Fldchennormalen um +18° bzw. —18° gegen die Oberflache der Testschmelze geneigt sind,
dargestellt. Dabei konnte festgestellt werden, dass sich das Abreifsverhalten der komplexen Grenz-
fliche {10100} als invariant gegeniiber Fehlorientierungen erwiesen hat. Eine singulére, parallel zur
Schmelzenoberfliche orientierte Grenzfliche {10000} zeigt dagegen eine schlechte Reproduzierbar-
keit der einzelnen Abreiflereignisse. Mit diesem Ergebnis kann die breite Streuung der Experimente
fiir die (10000)-Grenzflache erklart werden.

Die Bestimmung der Oberflichenenergie von priiparierten (00001)-, (10000)- und (10100)-Ober-
flichen dekagonaler AlCoNi-Quasikristalle erfolgte liber Kontaktwinkelmessungen. Mit den Test-
fliissigkeiten Wasser und Dijodmethan konnten die polare und die dispersive Komponente der
Oberflachenenergie getrennt voneinander bestimmt werden. Die Kontaktwinkelmessungen mussten
unter Umgebungsbedingungen erfolgen, d.h. die Quasikristalloberflichen befanden sich nicht im
thermodynamischen Gleichgewicht mit ihrer eigenen Schmelze. Dabei wurden Ergebnisse gewon-
nen, die die Aussagen aus den Kinetikexperimenten ergéinzen. Es wurde fiir die (10000)-Oberflache
eine geringere Oberflichenenergie als fiir die (10100)-Oberfliiche gefunden. Nach der klassischen
Theorie des Kristallwachstums bedeutet eine geringe Oberflichenenergie, dass das Wachstum iiber
eine atomar glatte Phasengrenze geschieht. Daraus resultiert eine geringe parallele Verschiebungs-
geschwindigkeit der betreffenden Fliche, womit fiir die Fldchen des dekagonalen (Haupt-) Prismas
eine geringere parallele Verschiebungsgeschwindigkeit als fiir die Fldchen des dekagonalen (Neben-)
Prismas {10100} erkldrt werden kann. Diese Annahme wird durch die Beobachtungen beziiglich
des Auftretens von Flichen der Form {10100} in dem Kugelwachstumsexperiment bestiitigt. Sie
treten im Anfangsstadium des weiteren Wachstums auf der Kugeloberfliche noch auf, wachsen

schneller und verschwinden folglich aus der Morphologie.

Die in dieser experimentellen Arbeit gewonnenen Ergebnisse konnen kein theoretisches Modell
zum Verstdndnis des quasikristallinen Wachstum liefern. Vielmehr lassen sich die beobachteten
Wachstumsphédnomene mit den theoretischen Vorstellungen des Wachstums periodischer Kristalle
hinreichend gut erkléren. Es bleibt die Frage offen, wie grofs der Einfluss der quasiperiodischen
Ordnung auf das (Quasi-) Kristallwachstum ist oder ob die beobachteten Phinomene nicht einzig

ein Resultat der komplexen Struktur dieser intermetallischen Legierungen sind.
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A Legende

Position

SNGREEENONGRENONONONONONCHONORG)

® ®

Beschreibung

Stromzufithrungen CF16, vakuumdicht und wassergekiihlt
Gleichstrommotor und Untersetzungsgetriebe, Tiegelrotation
Thermoelemente, Typ N

Flansch CF160, Trager fiir Innenaufbauten

Verbindungstrakt zum Vakuumsystem, Turbomolekularpumpe
Flansch CF40, Durchfiihrung Thermoelement

seitlicher Viewport, Beleuchtung

Verbindung zur Restgasanalyse, AX200 (Fa. Larimax)
Flansch CF160, Zugang zum Keim- bzw. Substrathalter
Keimhalter, selbstklemmend, AlSint

Ziehstange, Kristallrotation und -translation, VA-Stahl
vorderer Viewport, Beobachtung

Linearzufiihrung zu Nachsattigung, Membranbalg CF16
Membranbalg CF40

Gleichstrommotor und Untersetzungsgetriebe, Kristallrotation
magnetfluidgedichtete Drehdurchfithrung fiir Kristallrotation,
wassergekiihlt

Lineartranslationseinheit M-ILSPP 50, Az 4+ 25 mm
Membranbalg CF16, Krifteenkopplung des Ziehkopfes

Tab. A.1: Legende zu Abb. 5.3, S. 67.
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A Legende

Position  Beschreibung

Nickel-Stiitztiegel

KANTHAL-Stomzufiithrungen, ¢ 6 mm
KANTHAL-Widerstandsheizelement, ¢ 4 mm
Thermoelemente Typ N (Regelung und Kontrolle)

ONORONONC)

Kieselglaswelle zur Tiegelrotation

Tab. A.2: Legende zu Abb. 5.4, S. 68.

Position  Beschreibung

Schmelze

Schmelzentiegel, AlSint

Stiitztiegel, Nickel

Kieselglaswelle zur Tiegelrotation
KANTHAL-Widerstandsheizelement, ¢ 4 mm
Keimkristall

Kristall

Keimhalter, AlSint

OCNORCONONONORONONC)

Thermoelemente Typ N (Regelung und Kontrolle)

Tab. A.3: Legende zu Abb. 6.1, S. 70.
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B Experimente

In der nachfolgenden Tabelle (Tab. B.1) sind alle wihrend dieser Arbeit durchgefiithrten Experi-
mente aufgelistet.

Die Experimente Nr. 17, 22 und 28 werden mit ihren fortlaufenden Nummern aufgefiihrt, da diese
bereits wihrend der Schmelzensynthese vergeben wurden; die Nummerierung der Experimente gibt

nicht zwingend die zeitliche Reihenfolge wieder.

Die Experimente QX416 und QX426 sind als Substratexperimente aufgefiihrt, da hier Experi-
mente (vgl. Kap. 8.1, Substratexperimente) unter Verwendung eines massiven Keims durchgefiihrt

wurden.

Das in Kap. 9 beschriebene Kugelwachstumsexperiment QX429 benétigte zur Durchfiithrung kei-
ne Ausgangsschmelze. Aus einem frither geziichteten Quasikristall (QX128, Ziehrichtung || [00001])
wurde eine Halbkugel als Probe prépariert.

Die Kontaktwinkelmessungen zur Bestimmung der Oberflichenenergie wurden an préparierten
Proben aus fritheren Ziichtungsexperimenten durchgefiihrt.
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Nr. Bezeichnung  System  Orientierung Art
1 QX401 Al-Co-Ni [00001] Ziichtungsexperiment
2 QX402 Al-Co-Ni [00001] Substratexperiment
3 QX403 Al-Co-Ni [00001] Substratexperiment
4 QX404 Al-Co-Ni [00001] Substratexperiment
5 QX405 Al-Co-Ni [00001] Substratexperiment
6 QX406 Al-Co-Ni [00001] Substratexperiment
7 QX407 Al-Co-Ni [00001] Substratexperiment
8 QX408 Al-Co-Ni [00001] Substratexperiment
9 QX409 Al-Co-Ni [00001] Substratexperiment
10 QX410 Al-Co-Ni [00001] Ziichtungsexperiment
11 QX411 Al-Co-Ni [00001] Abreifiexperiment
12 QX412 Al-Co-Ni [10000] Abreifiexperiment
13 QX413 Al-Co-Cu [10000] Ziichtungsexperiment
14 QX414 Al-Co-Ni [10100] Abreifexperiment
15 QX415 Al-Co-Cu [10000] Ziichtungsexperiment
16 QX416 Al-Co-Ni [10000] Substratexperiment
17 QX417 kein Experiment
18 QX418 Al-Co-Ni [10000] Abreifiexperiment
19 QX419 Al-Co-Ni [10100] Abreifexperiment
20 QX420 Al-Co-Ni [01101] Ziichtungsexperiment
21 QX421 Al-Co-Ni [10102] Ziichtungsexperiment
22 QX422 kein Experiment
23 QX423 Al-Co-Cu [10100] Ziichtungsexperiment
24 QX424 Al-Co-Cu [10000] Ziichtungsexperiment
25 QX425 Al-Co-Cu [10000] Ziichtungsexperiment
26 QX426 Al-Co-Ni [10100] Substratexperiment
27 QX427 Al-Co-Ni [10100] Substratexperiment
28 QX428 kein Experiment
29 QX429 Al-Co-Ni alle Kugelwachstumsexperiment

Tab. B.1: Auflistung aller durchgefiihrter Experimente.
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