KERNFORSCHUNGSANLAGE JULICH GmbH

Jil-21839
Mal 1388
188N 0356-0885

institul fir Fesik&rperforschung

Kristallwachstum, Phasendiagramm und

Ordnungs-Unordnungs-Reaklionen im
Konzentrationsbereich der NL,Al-Phase

Yon

Franz-Josef Bremer







9
KREFSLD ‘1\

NIEDER-
LANDE

|
|
|
1

ACERMOND

Vo shnmien
STCLEERG

Autobarin Totonvay
Autobahn im Bau Motorway in Construction
Bundessialie Men Roac

Schneilzugstracks Main Raiway Line
Nebersirecke Branch-Linie
<‘i> Flighafen Airpost
@ Karntorschvnosaniage Julich Nuclear Research
Judich Centre

Als Manuskript gedruckt

Barichie der Kernforschungsaniage Jilick — Ny, 2189
Institut fir Festkdrperforschung Jil-2199

Zu bezienen durch: ZENTRALBIBLIOTHEK der Kernforschungsaniage Jilich GmbiH
Postfach 1813 - D-5170 Jilich (Bundesrepubiik Deutschiand)
Telefon: 02461/610 - Telex: 833556-0 kf d







Kristallwachstum, Phasendiagramm und
Ordnungs-Unordnungs-Reakiionen Im
Konzenirationshereich der Ni;Al-Phase

von

Franz-Josef Bremer

D82 (Diss. T.H. Aachen)







GLIEDERURG

0. Kurzfassung

1. Einleitung

1.1, Mechanische Eigenschaften von NisAl

1.2. Die «+'~Phase in einkristallinen Superlegierungen

2. Kristallziichtung von NisAl

2.1. Schmelzmetallurgische Legierungsherstellung

2.2. Verwendete Kristallzichtungsverfahren

2.2.1. Kristallziichtung nach dem Czochralski-Verfahren

2.2.2. Kristallziichtung nach dem Bridgman—Verfahren

2.3. Transportvorginge in Hetallschmelzen

2.4. Der Einflu8 von Stromungen auf die Segregation

2.5. Temperaturfeldanalyse bei der Bridgman-Ziichtung

3. Das Ni—Al-Phasendiagramm im Bereich der +'-Phase

3.1. Diskussion vorhandener Phasendiagramme

3.2. Morphologieanalyse der geziichteten Kristalle und neues
Phasendiagramm

3.3. Erginzende Untersuchungen zum Phasendiagramm

3.3.1. Schnelle Erstarrung
3.3.2. Dichte- und Gitterparameterbestimmung

3.3.3. Differential-Thermo-Analyse

4. Kristal lwachstumsprobleme der v'-Phase und der Einflu8

der Bor-Dotierung

11
11
12
12
17

19

28

32

32

35

44
44
45

52

56




® o

Die peritektische Erstarrung der v'-Phase
Futektische Erstarrung

Peritektische Erstarrung

Der Ordnungs—Unordnungs-Ubergang der ~'-FPhase
Gammadif{fraktometrie als Mefmethode zur Bestimmung
der Ordnungs-Unordnungs-Ubergangs-Temperatur

Pas Gammadiffraktometer

Beugungstheorie fiir Gammastrahlung

Ableitung des Ordnungsparameters aus dem integralen
Ref lexionsvermigen

Darchfithrung der Messungen

Ergebnisse und Diskussion

Vergleich mit der Literatur

Bestimmung der Ordnungs— und Antiphasengrenzenenergie

Auswertung der Rocking-Kurven-Halbwertsbreite

Literaturverzeichnis

63
63

66

71

T4

4
78

84

89
92

g9

100

101

104




_.i....

0. KURZFASSUNG
Die intermetallische Phase NisAl (v') gilt als zukunftstridchtiger Hoch-
temperatur-Strukturwerkstoff, dessen technische Anwendung bisher durch die
intrinsische Sprodigkeit des polykristallinen Materials verhindert wird.
Eine Erhthung der DuktilitHt lHBt sich entweder durch Zugabe von Drittele-
menten oder durch die Gewinnung von NiszAl in einkristalliner Form erreichen.
Aufgabe dieser Arbeit war es, das Kristallwachstum der ~'-Phase aus
der Schmelze zu untersuchen, sowie eine damit verbundene Analyse des Phasen-
diagramms im relevanten Konzentrationsbereich durchzufithren. Dariiberhinaus
sollte mit Hilfe der Gammadiffraktometrie an Kristallen unterschiedlicher
Stochiometrie die Temperaturabhingigkeit des Ordnungsgrades bestimmt werden.
Zur Kristallziichtung von NizAl aus der Schmelze wurden die beiden Ver—

fahren nach Bridgman und Czochralski angewendet. Wie Fig. 0.1 erl8utert,

Fig. 0.1: Prinzipskizze der verwen- D

deten Bridgman-Apparatur.

1.2 ZrOg-Isolierung
3 Graphit-Suszeptor

4 HF Spule

5 Al203—Tiegel mit Schmelzgut

6 Selektor

7 Position der Phasengrenze vor
der Ziichtung

8 Al203—Isolation

S Halterung

10 Wassergekiihlter Cu-~FuB mit Hub-
drehspindel
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befindet sich beim Bridgman—Verfahren das vorlegierte lMaterial in einem
Al>0s-Tiegel, der iiber einen Suszeptor induktiv geheizt wird. Nach dem Auf-
schmelzen sinkt die Phasengrenze fest/fliissig in den unteren Tiegelbereich
ab. Durch Absenken des Tiegels aus dem Heizraum wird die Erstarrungsfront
nun durch das zu erstarrende Material gefiihrt. Der helixfOrmig ausgearbeite-

te Selektor favorisiert dabei meist eine niedrig indizierte Wachstumsrich-

tung.

Fig. 0.2: Prinzipskizze der verwen-
deten Czochralski-Apparatur.

1 Hubdrehspindel

2 Impfling

3 Diinnhals

4 Wachsender Kristall

5 Fest/fliissig-Phasengrenze

6 Schmelze

T Tiegel

8 Suszeptor

9 HF-Spule

10 Keramiktr&ger

11 Drehspindel

Beim Czochralski-Verfahren wird, wie in Fig. 0.2 dargestellt, ein Impf-
ling, der an einer Spindel befestigt ist, in ein Schmelzenreservoir getaucht
und langsam herausgezogen. Es bildet sich ein Meniskus aus, der eine Beob-
achtung der Phasengrenze zuld#Bt. Der Durchmesser des wachsenden Kristalls
wird Uber den Meniskuswinkel durch Variation der Heiz-leistung eingestellt.

Zur Symmetriesierung des Temperaturfeldes rotieren Tiegel und Kristall
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gegenldufig. Als Impflinge kamen Ni-Kristalle mit vorgegebener Orientierung
zum FEinsatz. Alle Zichtungsversuche wurden unter UHV (p £ 10m7 mbar)
durchgefithrt mit typischen Wachstumsgeschwindigkeiten v = 3 .... 20 mm/h.

Die Morphologieanalysen der geziichteten Kristalle konnten das ibliche
Ni-Al-Phasendiagramm nach Hansen nicht bestétigen. Zus#tzliche Untersu-
chungsmethoden, wie schnelle Erstarrung, Dichte- und Gitterparametermes—
sungen sowie Differential-Thermo-Analyse lieferten um den Konzentrationsbe-
reich der v'~Phase das in Fig. 0.3 gezeigte neue Phasendiagramm: Der Homo-—
genitétsbereich der NisAl-Phase verlagert sich bei hohen Temperaturen zur
Ni-reichen Seite. Die v'-Phase wird iiber die peritektische Reaktion 8 + v =
~+' gebildet. Das B/«' Eutektikum bei 75.5 at.% Ni hat entscheidende Konse-
quenzen fiir das Kristallwachstum: Die zur ~v'-Phase inkohirente [-Phase ver-
hindert ein geordnetes Kristallwachstum von stdchiometrischem NisAl. Einpha-
sige v'~Kristalle lassen sich daher nur auf der Ni-reichen Seite (76 at.% Ni
{ ¢ {77 at.% Ni) schmelzmetallurgisch herstellen. In diesem Konzentrations-—
bereich fithrt eine Bor-Dotierung (2> 100 wtppm) zu einer erheblichen Steige—

rung der strukturellen Perfektion, die mit Hilfe der Gammadiffraktometrie

ermittelt wurde.

Fig. 0.3: Das in dieser Arbeit TieC]

vorgeschlagene Ni-Al-Fhasendia-

gramm im relevanten Konzentra- w50 |
tionsbereich. LB
1340 +
1320 -

65




Ein weiterer Schwerpunkt dieser Arbeit bestand in der Bestimmung der
Ordnungs-Unordnungs—Ubergangstemperatur Tc von NigAl. Dabei wurde als MeB-
methode die GCammadiffraktometrie eingesetzt, die es erlaubt, aufgrund der
geringen Wechselwirkung von Cammastrahlen mit Materie, Proben in Ofen zu
untersuchen. Der prinzipielle Aufbau des Gammadiffraktometers ist aus Fig.
0.4 ersichtlich. Der Bragg-Williams Ordnungsparameter S (0 ¢ S ¢ 1} 1l#8t
sich iiber die integralen Reflexintensitdten der Haupt- und Uberstrukturre-
flexe ermitteln. Im Falle von NigAl sind bei villiger Ordnung (S = 1) die

Uberstrukturreflexe etwa um einen Faktor 10 schwicher als die Hauptreflexe.
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Fig. 0.4! Prinzipskizze des Gammadiffraktometers.

Die Temperaturabhéngigkeit des Ordnungsparameters wurde an zwei Einkri-
stallen unterschiedlicher Zusammensetzung gemessen! Ni77 8A123 5 (2 phasig

/') und Ni + 500 wtppm B (phasenrein ~'). Fig. 0.5 zeigt das Ergeb-

76™104
nis fiir den zweiphasigen Kristall. S nimmt fiir den unteren und mittleren
Temperaturbereich den fir die Konzentration maximalen VWert an. Vollige Un-

ordnung wird 30 °C unterhalb des Schmelzpunktes bei T, = 1330 %C erreicht.
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Fir den phasenreinen «'-Kristall zeigt der Verlauf des Ordnungsparameters,
Fig. 0.6, einen Ordnungs-Unordnungs-Ubergang 1. Ordnung, dessen Ubergangs—

temperatur TC im Rahmen der Aufldsung mit dem Schmelzpunkt gleichgesetzt

werden kann (T = T_ = 1363 °c).
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Fig. 0.5: Temperaturabhiingigkeit des Ordnungsgrades flir einen
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Die morphologische Konsequenz des Ordnungs-Unordnungs-Uberganges von
NisAl wurde mit Hilfe der schnellen Erstarrung durch "splat-cooling” ('I°' =
106 K/s) sichtbar gemacht: Es bildeten sich Geflige aus Antiphasendominen
{¢ ¥ 0.2 pm), die darauf schlieBen lassen, daB NiszAl zunichst ungeordnet

erstarrt und anschlieBend iiber Keimbildungsprozesse in den geordneten Zu-

stand iibergeht.




1. EINLEITURG

Die Faszination, die von einem beherrschbaren Feuer ausgeht, war wohl dafir
verantwortlich, daB der Mensch bereits vor 5000 Jahren Metalle erschmelzen
und gieBen konnte. Der bronzezeitliche Werkstoffachmann legierte bereits
Kupfer mit anderen Elementen, um eine Schmelzpunkterniedrigung und eine
bessere VergieBSbarkeit 2zu erreichen. Man erlernte durch sinnvolle
Kombination von Materialien deren mechanische Eigenschaften zu optimieren.
Einer der Hohepunkte in der Herstellung von Kompositwerkstoffen bildet
sicherlich die Schwertschmiedekunst der Japaner um ca. 1000 n. Chr. Die
sagenumwobenen Samurai-Schwerter bestanden aus bis zu 16.000 Lagen ab-
wechselnd harten und weichen Stahls.

Damals wie heute gilt, daB die Synthese aus interessanten Werkstoffen
und innovativer Technologie zu genau definierten Gefiigen und Strukturen
fiihrt, wodurch das Eigenschaftspotential der Materialien in hohem MaBe aus-
genutzt wird. Hier kann als Beispiel die Kristallziichtung hervorgehoben wer-
den, bei der durch die Beherrschung von Materie— und Wdrmestrome Elementar-
zellen auf makroskopischer Skala aneinandergereiht werden. Die jahrliche
Produktion von Kristallen hat weltweit inzwischen die 10.000 Tonnen-Grenze
iiberschritten. Der Hauptanteil wird von Silizium (4000 T}, Nickel-Basis-
Legierungen (4000 T) und Rubine (700 T) gestellt. In der Zukunft wird es
durch die Weiterentwicklung in der ProzeB— und Verfahrenstechnik modglich
sein, gezielt Imperfektionen (Dotierungen, gewiinschte Mosaikstruktur) in den
wachsenden Kristall einzubringen, um perfekt imperfekte Werkstoffe mit hoher
Reproduzierbarkeit ihrer Eigenschaften zu erhalten,

Kristalle aus Nickel-Basis-Legierungen enthalten die ausscheidungshir-
tende NisAl-Phase, der aufgrund ihrl'er hervorragenden Hochtemperaturfestig-

keit eine zentrale Bedeutung zukommt.
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1.1 Mechanische Eigenschaften von NisAl

Bereits im Jahre 1957 fiel Westbrock /1/ anhand von H&rtemessungen ein
im Rahmen der allgemeinen Metallkunde anomales Verhalten von NiaAl
(v'~Phase) auf: Die Hirte steigt mit steigender Temperatur bis ca. 600 °c
an, bevor sie wieder abfHllt. Trotz dieser guten Hochtemperatureigenschaft
und hoher Oxidationsbestdndigkeit verhinderte die intrinsische Sprodigkeit
des polykristallinen Materials eine technische Anwendung. NisAl wird bisher
als ausscheidungshiirtende Phase in Ni-Basis-Legierungen bis ca. 70 Vol.%
eingesetzt. Erst 1979 gelang Acki und Izumi /2/ durch eine Mikrolegierung
mit Bor (eca. 0.1 wt %) eine erhebliche Duktilisierung. Im Zugversuch
erreichten sie bei Raumtemperatur Dehnungen von ca. 35 %. Der Bruchmodus
dndert sich vom intergranularen flir reines NisAl zum transgranularen Typ fir
Bor-legiertes NigAl.

Das Ziel vieler Forschungsaktivitdten besteht seither in der Weiterent-
wicklung der reinen ~'-Phase hinsichtlich einer Verstdrkung der FlieBspan-
nungsanomalie durch Gefiigeoptimierung und Legierungszusammensetzung. Dabei
wird moglichst auf den Einsatz von strategischen Elementen wie Cr und Co
verzichtet.

Die intermetallische Verbindung NiszAl zeigt bis Temperaturen nahe dem
Schmelzpunkt (ca. 1370 °C) die Lla-Struktur (CusAu-Struktur), die in Fig.
1.1 dargestellt ist. Die geordnete Atomverteilung verleiht dem Werkstoff
hinsichtlich seiner Hochtemperaturfestigkeit eine besondere Eigenschaft. Die
Burgers-Vektoren des normalen fcc-Gitters sind keine Translationsvektoren
des Llz-Gitters. Die Bewegung einer einzelnen Versetzung zerstort daher die
Ordnung entlang ihres Weges und hinterl#B8t in ihrem "Kielwasser™ eine

Antiphasengrenze (APB). Der dazu notwendige Energieaufwand wird durch eine
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Fig.

'3A1 mit Ni-Atomen auf den Fl&chenmitten und

Elementarzelle von Ni

Al-Atomen auf den Wiirfelecken. (L12-Struktur}.

zweite Versetzung, die die Ordnung wiederherstellt und damit die APB be-

Die beiden Teilversetzungen mit der eingschlossenen APB

minimiert.

grenzt,

1.2 veran-

die durch Fig.

nennt man eine Superversetzung der Llz-Struktur,

100 X.

schaulicht wird. Die Linge einer Superversetzung betrédgt ca.

)
A

Fig. 1.2: {100}-Ebene der-le-Struktur mit Superversetzung.

Entsprechend den Regeln fiir das fce-Gitter kimnen die Teilversetzungen

s0 kamn z.

in ihre Shockley-Partialversetzungen (PY) aufspalten,

B, der

Burgers—Vektorzg_=.%-ad [101] in der (111)-Gleitebene dissozieren zu: . . .-



—é—ao [101] » éao [211] + -éao [112] a, = Gitterparameter
Dies fiihrt zu einem Stapelfehler zwischen den beiden Shockley-PV, deren Aus-
einanderdriften durch die aufzubringende Stapelfehlerenergie verhindert
wird.

Aus der Betrachtung der Wechselwirkung zwischen ndchsten Nachbaratomen
leitete Flinn /3/ ab, daf die APB-Energie anisotrop ist, und zwar am nie-~
drigsten auf den (100)-Ebenen. Die Anisotropie der APB-Energie giit als Vor-
aussetzung fiir den Kear-Wilsdorf-Mechanismus /4/. Danach erkléirt sich der
Anstieg der FlieBspannung bei steigender Temperatur mit dem thermisch akti-
vierten Quergleiten von Schraubenversetzungen von (111)-Ebenen, auf denen
sie beweglich sind, auf (100)-Ebenen, auf denen sie in einem Energieminimum
festgehalten werden ('cross—slip-pinning”, Fig. 1.3 nach /4/). Die treibende

~ TRACE OF
[ {100)

TRACE OF:

/ CROSS- SLHa T T
‘\ r-AhTiPHQSE :\J .
\  BOUNDRY S
aY e I
..-—a»—j@)a\—-—- B

DISSOCIATED 77, . S
SCRL W R S RN
DISLOCATION TR

Fig. 1.3: "c:ross—slip-pinning"ébio_deil nach Kear und W_}llsdorf.

Kraft fiir die Quergleitung ist also die APB-Energiedifferenz zwischen den
(111)~ und den (100)-Ebenen. Damit die Quergleitung erfolgen kann, muf zu-
mindest eine der beiden Teilversetzungen ihre Shockley-PY rekombinieren.
Eine vollstidndige Rekombination ist unwahrscheinlich, so daB8 eine Superver-
setzung nach dem "cross—slip” immobil ist und so zu einer Erhohung der

Festigkeit beitrdgt. Erst nach Erreichen der Peak-Temperatur (:max FlieB-
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spannung) konnen sich die festgehaltenen Versetzungen wieder bewegen und die

Festigkeit sinkt.
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Fig. 1.4: Temperaturabhingigkeit der FlieBspannung einiger lemLegierungen.

Neben NiszAl weisen nach Wee et al. /5/ auch andere Llz-Legierungen, wie

Fig. 1.4 zeigt, dieses anomale Verhalten auf. Die notwendige Bedingung ist
die Aufrechterhaltung der Ordnung, denn sie erlaubt erst die Bildung von
Jjedoch

Antiphasengrenzen. Im Prinzip gehort auch CusAu in diese Kategorie,

fiel der Nachweis wegen der niedrigen Ordnungs-Unordnungs-Ubergangstempera-

tur (TC = 390 °C) schwer /6/.

Mikrolegierung mit Bor

Die von Aocki und Izumi ermittelte Duktilisierung der ~'-Phase durch eine

gab Anlaf, den

Bor-Zugabe, unter Beibehaltung der FlieBspannungsanomalie,
Wechselwirkungsmechanismus von Bor im NisAl-Gitter genauer zu untersuchen.
Der positive Boreffekt bleibt nach /7/ auf untersttchiometrisches NigAl
(NizgAlLz4) beschrankt. Bor wird dabei interstitiell geltst und bildet erst
oberhalb 0.3 wt % die NizoAlsBs-Phase. Auger-Elektronenspektroskopie an Bor-
legierten NivsAlza-Bruchflichen zeigte eine starke Segregation von Bor zu
den Korngrenzen und nicht zu freien Oberflidchen und eine iiberproportiocnale

Anreicherung von Ni an den Korngrenzen, Offenbar verstidrkt dort der Elektro-

nendonator Bor die Ni-Ni-Bindungen, wodurch die Korngrenzenkohision signifi-




kant erhoht wird.

Die Diffusion von Bor zu den Korngrenzen wird nach /8/ allerdings bei
genau stochiometrischem NizAl verhindert und es kommt nicht zum Duktilisie-
rungseffekt. Verantwortlich dafiir ist das Festhalten der Bor-Atome an den
Leerstellen ("Boron clustering”)}, deren Konzentration im stéchiometrischen
NisAl nach Positronenvernichtungsmessungen hoher ist als im unterstfchiome-
trischen NizAl. Die Argumentation wird schwer verstidndlich, wenn vom glei-
chen Autor eine Leerstellenkonzentration im stdchiometrischen NiaAl voﬁ nur
ca. 2 ppm angegeben wird. Dies hidtte Bor-Cluster von ca. 100 Atomen pro
Leerstelle zur Konsequenz. Diffusionsmessungen von Ni und B in NisAl-Einkri-
stallen verschiedener Ni~ und B-Konzentrationen kiénnten hier Klarheit schaf-
fen. Vegen der geringen Leerstellenkonzentration und nach den Dichte— und
Gitterparametermessungen von Acki und Izumi /9/ kann davon ausgegangen wer-—
den, daB bei Abweichungen von der StBchiometrie stubstitutionelle Umbe-
setzungen {"Antisite” -~ Defekte}) und nur vernachliéssighar wenig

konstitutionelle Leerstellen im Homogenit&#tsbereich der NizAl-Phase

auftreten.

Weitere lLegierungselemente in der ~'-Phase

Zur Vermeidung der extrinsischen Sprodigkeit von NisAl, hervorgerufen
z. B. durch die Segregation von $ zu den Korngrenzen, kinnen weitere Elemen-
te wie z.B. Ti, Hf, Ge, ¥Mn hinzulegiert werden, die schidliche Verunreini-
gungen an harmlosen Ausscheidungen binden {(z. B. ManS} /10/. Hf und Mn ver-
bessern die Bearbeitbarkeit von B-dotiertem NisAl. Dariberhinaus fiihrt Hf,
wie aus Fig. 1.5 ersichtlich, =zu einer erheblichen Erhthung sowohl der
FlieBspannung als auch der Peak-Temperatur. Der Hartungseffekt durch Hf ist
noch nicht verstanden. Wahrscheinlich erniedrigt Hf die APB-Energie auf
(100)~Ebenen, wodurch die treibende Kraft fur die Querleitung der Versetzun-

gen von (111)- auf (100)-Ebenen erhtht wird /10/. Ebenfalls unklar scheint
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die Gitterplatzbesetzung von Hf in NisAl zu sein /11 - 14/.

Tab., 1.1: Loslichkeiten von Drittelelementen in ~' nach /15/

Element: Ti Zr Hf 1) Nb Ta Cr Mo W

at.% in ~': 17 25 9 10 10 >8 =10 6 6

Wie die Tab. 1.1 zeigt, hesitzen neben Hf auch viele andere Elemente eine
hohe Ldslichkeit in der ~'-Phase. Ti, Nb und Ta erhbhen ebenfalls die APB-
Energiedifferenz zwischen (100)- und (111)~Ebenen /16/. Man erkennt, auch

aus Fig. 1.5, welches Entwicklungspotential in dieser intermetallischen Ver-

bindung steckt.
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1.2 Die v'-FPhase in einkristallinen Superlegierungen

In den ersten Dekaden dieses Jahrhunderits waren Legierungen, die gute
mechanische Eigenschaften besitzen sollten, im wesentlichen auf Fe- oder
Ni-Basis aufgebaut. Ein geniigend hoher Cr-Anteil sorgte fiir entsprechende
Oxidationsbestindigkeit. Gegen Ende der zwanziger Jahre fiihrten Zugaben von
Al und Ti zu einer erheblichen Erhchung der Kriechfestigkeit, die durch Bil-
dung der ausscheidungshirtenden ~'-Fhase verursacht wurde. Nachgewiesen wur-
de die Phase allerdings erst 1940 und ihre feine Morphologie erst durch die
Entwicklung des Elektronenmikroskops in den fiinfziger Jahren. Man verstand
nun die Bedeutung nicht nur der Form sondern auch der Verteilung der harten,
koh#irenten ~'-Partikel in einer duktilen ~v-Matrix (Ni-Mischkristall)} flr
eine optimale Behinderung der Versetzungsbewegung: Das Schneiden der geord-
neten 7' -Teilchen durch Versetzungsbewegung erfordert das Aufbringen der
APB~Energie und einer zus#tzlichen Grenzfldchenenergie.

Die treibende Kraft fiir die Entwicklung der Ni-Basis-Superlegierungen
bestand aus der Forderung nach immer leistungfdhigeren Flugturbinen, deren
Turbinenschaufeln mittlerweile Temperaturen oberhalb von 1000 °C ausgesetzt
sind. Wegen der auftretenden Zentrifugalkraft liegt die Hauptkomponente der
Spannung in Schaufelachse. Man beohachtete bei steigender Einsatztemperatur
und Spannung bei konventionellen GuBstiicken ein RiBwachstum entlang der
Korngrenzen, die senkrecht zur Schaufelachse orientiert waren. Die Konse-
quenz, ndmlich die Vermeidung der Korngrenzen, fithrte um 1565 zur Herstel-
lung von zunichst gerichtet erstarrten und spZter von einkristallinen Turbi-
nenschaufeln (Pratt & Whitney Aircraft Corp.)}. Korngrenzenverfestigende Ele-
mente wie C, B, Zr und Hf sparte man ein. Die thermisch stabile ~’'-Phase
stellt in einkristallinen Ni-Basis~Legierungen den entscheidenden Triger der
Hochwarmfestigkeit dar.

Neben dem Vakuumschmelzen, das um 1940 erstmalig aufkam, stellt die
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Kristallzﬁéhtung die wohl bedeutendste ProzeBentwicklung der Materialtechno-

logie unseres Jshrhunderts dar.

Die Kristallziichtung mehrphasiger Legierungen setzt eine gewisse
Koh#renz im Gitter der beteiligten Phasen voraus. Das ist im Falle der
v/v'-Erstarrung erfiillt. Die Fehlpassung ("misfit”, "mismatch") &, definiert

als

a (+') - a (1)

a (")

5= ao(i} -~ Gitterparameter der Phase i

3

nimmt Werte von hochstens 1 % an und ist meist negativ /16 - 18/. Ist &
klein, so daf keine Fehlpassungsversetzungen auftreten, flthrt die auftreten-
de KohHrenzspannung um die ~v'-Partikel zu einem zusH#tzlichen Hartungsbei-
trag. Neben der Fehlpassung beeinflussen der Anteil der +'-Phase, die Kompo-
sition der Phasen v und 7', Form und Verteilung der Ausscheidungen sowie die
Wachstumsrichtung die mechanischen Eigenschaften von ~/v'-Kristallen. Die
dendritisch erstarrenden Kristalle weisen meist eine inhomogene Struktur
auf. Geschickte Temperaturbehandlungen folgen der Ziichtung., wobei die ~v'-
Phase meist vollig aufgeldst wird (Losungsglithen}, um beim Abkiihlen die Form
und Verteilung der Phase optimal zu gestalten. Gilinstig sind nach 716/ z. B.
0.25 . PartikelgridBe, 0.08 u Zwischenraum bei einem ~'-Anteil von ca. 65
Vol.%. Unter einer angelegten Spannung verformen sich die zundchst kubischen
7'—Ausscheidungen =zu ldnglichen Platten {("rafted structure”), die meist
senkrecht zur Zugrichtung liegen. Dies erschwert den Versetzungen das Um—
klettern der Ausscheidungen und trigt zur Verfestigung bei /18/.

Die Anisotropie der mechanischen Eigenschaften wvon Superlegierungen
macht die Auswahl glinstiger Richtungen méglich. Meist stellt sich bei der
Kristallzlichtung die schnell wachsende < 100 > -Richtung ein. Werden andere

Richtungen gewlinscht bzw. zur Erhthung der Reproduzierbarkeit empfiehlt sich
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der Einsatz von Impflingen. Die Kristallziichtung von Turbinenschaufeln wird
z. B. in /20/ beschrieben.

Die aufwendige und damit kostenintensive Herstellung von einkristallinen
Turbinenschaufeln auf +/+'-Basis findet ihre Rechtfertigung in der mdglichen
Erhohung der Gaseintrittstehperatur bei Gasturbinen und der damit verbun-
denen Steigerung von Wirkungsgrad und Leistung. Der Anteil der «+'-Phase in
den Schaufeln stieg auf mittlerweile 70 Vol.%. Die geringe Kriechfestigkeit

verhindert (noch) den Einsatz von Werkstcffen aus phasenreinem, legiertem

Yo,

Der Sprodigkeit von polykristallinem NisAl steht wahrscheinlich die Duk-
tilitdt von Einkristallen gegeniiber. Nach /21/ zeigen Kristalle aus Nit7r e
Alz2 a4 in Zugversuchen Dehnungen bis zu 150 % bei Raumtemperatur. Unklar
biieb, ob diese Kristalle noch einen Rest ~~Phase enthielten, die filir die
enorme Duktilitdt verantwortlich ist. Eigene Biegeversuche an Ni-reichen,

phasenreinen NisAl-Kristallen bestitigen eine hohe Duktilitit.
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2. KRISTALLZUCHTUNG VON NisAl

2.1, Schmelzmetal lurgische Legierungsherstel lung

Als Ausgangsmaterial zur Herstellung der Ni-Al-Legierungen wurde Reinst-—
Nickel (Hersteller: Société Métallurgique le Nickel - SLN, Paris, QualitH#t:
HP) mit einem Reinheitsgrad von 95.99% und Reinst-Aluminium (Hersteller:
Yereinigte Aluminiumwerke VAW-Bonn, Qualitdt¢: OZ1) mit einem Reinheitsgrad
von 99.990% verwendet. Nachdem bei ersten Kristallzuchtversuchen unter UHY
Gasblasenbildung becbachtet wurde, erwies sich ein Vakuum- Induktionsschmel-
zen des Nickels als unumginglich. Bei diesem Reinigungsschritt werden nach
/22/ geloste Gase und bestimmte Spurenelemente im wesentlichen entfernt. Das
Umschmelzen wurde in einer kleinen Mittelfrequenz-GieBanlage unter einem
Druck von ca. 7°10"6 mbar durchgefiihrt. Yor dem AbgieBen in eine wasserge-
kithlte Kupfer—Kokille (Fassungsvermdgen ca. 2 kg Ni) konnte die Schmelze
mind. 30 Min. entgasen. Eine chemische Analyse ergab fiir das auf diese Weise
umgeschmolzene Nickel den Reinheitsgrad von 99.897%, wobei die Hauptverun-
reinigung Aluminium war. Inshesondere lag der Kohlenstoff- und Schwefelge-
halt unter 0.001% bzw. unter 0.0002%. Der Nickel-Barren wurde nach dem AbguB
zersdgt, mechanisch gesHubert und ebenso wie das in stangenform vorliegende
Aluminium mit einer Schlagschere zerkleinert. Vor der Einwaage erfolgte ein
chemisches Atzen mit HNOz:Hf = 1:1 fiir Ni und Konz. NaOH fiir Al. Die Metall-
stlicke wurden anschlieBend im Athanol- Ultraschallbad gespiilt und nach dem
Trocknen zu Chargen von Jeweils ca. 20-25 g im gewiinschten AtomverhZltnis
auf 0.1 mg genau eingewogen. Hier erfolgte eine ggf. gewinschte Bor-Dotie-
rung (Reinheit 99.8%)}, wobei Bor-Pulver in ausgebohrte Locher der Ni-Stiicke
gefiillt wurde.

Die eigentliche Legierungsbildung fand in einem "kalten Schmelztiegel”

statt, in dem die Charge induktiv {iber eine Hochfrequenzspule (300 kHz)} in
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einem wassergekilhlten Cu-Tiegel erhitzt wird. Der Rezipient aus Quarz wurde
vorher auf IOH5 mbar evakuiert und mehrfach mit hochreinem Argon (Mindest-
reinheit 99.9997%) gespiilt. Vor dem Aufschmelzen war es moglich, durch Er-
hitzung eines Ti-Getters auf ca. 800°C den Sauerstoffpartialdruck in der
Ar-Atmosphiire zu senken /23/. Trotzdem konnte beim Aufschmelzen eine leichte
Oxidhautbildung festgestellt werden. Es wird vermutet. daB ein Restsauer-
stoff in Ni zur Bildung von Al20s; beitrdgt. Um eine mdglichst hohe Homogeni-
tdt zu erreichen, wurden die Proben 2-3 mal gewendet und wieder erschmolzen.
Dabei tragen auch die durch eine Uberhitzung der Schmelze entstehenden Tur-
bulenzen zur Durchmischung bei. Die Abkilhlung der Probe erfolgte verhiltnis-
miBig langsam mit etwa 500 K/h. Die Oxidhaut wurde anschliefend mechanisch
durch Sandstrahlen entfernt.

Dieses Verfahren produzierte die besten Ergebnisse hinsichtlich Homoge-
nitdt, Oxid- und Lunkerfreiheit. Die so hergestellten Vorlegierungen waren

Ausgangsmaterial fiir die im folgenden beschriebenen Kristallzichtungsverfah-

rern.

2.2. Verwendete Kristallziichtungsverfahren

2.2.1. Kristallziichtung nach dem Czochralski~Verfahren

Dieses Verfahren, das seinen Ursprung in einer Arbeit von J. Czochralski
/247 findet, dient mittlerweile u.a. zur groBtechnischen Herstellung von
elektronischen Materialien. Es liefert bei optimierten Zichtungsparametern
Kristalle von hochster Perfektion, die allerdings durch einen grofen Aufwand
an MeB- und Regelelektronik erkauft werden muB. Ausfiihrliche Beschreibungen

dieser Technik finden sich z.B. in /25, 26, 27, 32/.
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Fig. 2.1: Prinzipskizze der verwen- \ﬁb
7
deten Czochralski-Apparatur. .
T
b
— i @
1 Hubdrehspindel Tcm ;:E:;
\
2 Impfling ]
3 Diinnhals

4 Wachsender Kristall
5 Fest/flissig-Phasengrenze
6 Schmelze

7 Tiegel

8 Suszeptor

9 HF-Spule
10 Kreamiktriger

11 Drehspindel

Zu Begimnn des Zichtungsprozesses wird, wie in Fig. 2.1 dargestellt, ein
Impfling mit vorgegebener Orientierung, der an einer rotierenden Zugspindel
befestigt ist, in eine Schmelze getaucht. Beheizt wird iber eine Hochfre-
gquenzspiule ein Suszeptor, der den Tiegel mit der Schmelze enthilt. Durch
geeignete Dosierung der Induktionsleistung und Ziehgeschwindigkeit Vo wachst
beim Hochziehen der Spindel der Kristall an der Phasengrenze fest/fliissig,
die sich, bedingt durch das Ausbilden eines Schmelzenmeniskus, stets ocher-
halb der Schmelzoberflache befindet. Die Phasengrenze kamn durch den Hellig-
keitskontrast zwischen Schmelze und Kristall (unterschiedliche Emissionsgra-
de) via Fernsehmeniter direkt beobachtet werden, wedurch eine genaue Durch-

messerfiihrung wihrend der Zichtung gewidhrleistet ist., Der Durchmesser des
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wachsenden Kristalls wird iilber die Schmelzentemperatur und damit iber die
Hf-Leistung eingestellt. {Eine Temperaturinderung der Schmelze von nur 1°¢c
verursacht bei Cu eine Durchmesseridnderung von ca. 10%1).

Wegen der stets vorhandenen Temperaturunsymmetrie und wegen der Forde-
rung nach axialsymmetrischen Kristallen erfolgt eine Rotation des Kristalls
mit Wy 2 30 U/Hin. Dariiberhinaus bewirkt dieser Rifhreffekt bei Mehrkomponen-
tensystemen den Abbau des Konzentrationsaufstaus einer Komponente und ver-
ringert so die Gefahr der konstitutionellen Unterkiihlung, die Instabilitéiten
an der Phasengrenze hervorruft.

Un die durch die Art der Heizung bedingte asymmetrische Temperaturver-
teilung in der Tiegelwand auszugleichen, hat sich eine zum Kristall gegen-
ldufige Tiegelrotation als giinstig erwiesen. Die Rotationsgeschwindigkeit
sollte allerdings nicht viel hoher als @, ~ 1 U/Min. gewghlt werden, da es
sonst zur Ausbildung der Taylor—Proudman-Zelle in der Schmelze kommt, wo-
durch eine gute Durchmischung der Komponenten verhindert wird /28, 289/. Zu-
sammenfassend sind folgende Vorteile des Czochralski-Verfahrens zu nennen:

» Kristall und Phasengrenze beriihren keine Tiegelwinde.

- Die Phasengrenze kann beobachtet werden.

° Eine Stabilisierung der Phasengrenze gegen Zellenbildung

bzw. Dendritenwachstum ist durch Rilhren der Schmelze
mittels Kristallrotation moglich.

« Starke Konvektion bedingt hohe StabilitHt der Phasengrenze.

Bei der NisAl-Czochralski-Ziichtung kamen Ni-Impflinge (¢ 4 mm,

L=40 mm) mit vorgegebener Orientierung (z.B. <100>, <110>} zum Einsatz, die
funkenerosiv aus grofien Ni-Kristallen herausgebohrt wurden. Der Nickeliiber—
schuf in der Schmelze durch das Anschmelzen des Impflings betrug weniger als
1900 und wurde bei der Einwaage beriicksichtigt. Etwa 2/3 der Schmelzen-

charge befand sich vor dem Aufschmelzen bereits im Al20a-Tiegel (¢ 36 mm.
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h=34 mm). G&nzlich gefiillt wurde der Tiegel allerdings erst durch Abschmel-
zen elnes préparierten Stabes, der durch einen Schwenkmechanismus bewegt
werden konnte. Eine oxidfreie Schmelzenoberfliche als Voraussetzung zu einem
gelungenen Ziichtungsversuch war nur unter UHV-Bedingungen realisierbar. Eine
Turbomolekularpumpe in Kombination mit einem LNZ-Kﬁhlschild im Rezipienten
erbrachten einen Druck von ca. 10“8 mbar. Zichtungsversuche unter einer 100
mbar Ar-Atmosphiire ({I ppm Oz), die zusdtzlich durch einen Zr-Getter ge-
reinigt wurde, fihrten zu einer leichten Oxidhautbildung auf der Schmelzen-
oberfldche. Die Ziehgeschwindigkeiten v, betrugen zwischen 3 mm/h und c¢ca. 20
mm/h. Bei der Ermittlung der effektiven Wachstumsgeschwindigkeit Veps ist

die Absenkgeschwindigkeit k der Schmelzenober{ ldche gemiB

Veff = Vo + h (2.1)
. P 2
zu beriicksichtigen. Mit h = (—) v_ {r, - Kristallradius, r., -
re’ o k T
Tiegelradius) ergibt sich:
Ty oz
Vaopg = Vo(l + (Fu) ) (2.2)

Da die Impflinge aus prédparativen Griinden meist von miBiger QualitHt
waren, schloB sich nach dem Impfen der Schmelze ein "Dilnnhals"-Ziehen an, um
das Weiterwachsen etwaiger Subkorner zu behindern. Dabei ist es mbglich, den
Durchmesser des Diinnhalses auf einige Zehntelmillimeter zu beschrinken. Als
endgiil tiger Durchmesser wurden ca. 12 mm angestrebt, da bei dieser Dicke die
Reflektivitfit bei der Beugung mit Gammastrahlen (dazu Kap. 6.1) ein Maximum
erreicht. Der Ziichtungsversuch wurde meist beendet, wenn die Phasengrenze
unter den Tiegelrand abgesunken war, da nun keine Beobachtung der Grenzfli-
che und damit keine Durchmesserregelung mehr durchgefithrt werden konnte. Es

erstarrten also nur etwa 10-20% der Schmelzenmasse einkristallin.
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Ein geringes Abdampfen der Komponenten aus der Schmelze wurde bei den
Ziichtungen unter UHV in Kauf genommen. Hier sei auf eine Dampfdruckanomalie
im System Ni-Al hingewiesen. Da bisher nur die Aktivitdt von Ni im System
Ni-Al bekannt war /33/, wurden in Zusammenarbeit mit dem Inst. fir Reaktor-
werkstoffe der KFA Jilich auech Dampfdruckuntersuchungen hinsichtlich Al
durchgefiihrt. Tabelle 2.1 zeigt einige Werte fir Ni und Al bei Temperaturen

um den Schmelzpunkt (ca. 1363°C).

Tab. 2.1 Dampfdriicke P, und Aktivitdten Qi (= p?/p?) bei verschiedenen Tem-

peraturen einer N175A125—Probe. Dampfdriicke der reinen Komponenten

pg sind entnommen aus /30/; Dampfdriicke iiber die Legierung p? aus

/31/.
r s 5

T {°C] pﬁi [Torr ] pzl [Torr] Py; [Torr] Pal [Torr] QNi QAl
1277 11.13-107% |2.78:1072 |1.24-10° |7.42-1078 [0.110 |2.67-107°
1315 |2.47-107% 14.87-1072 |2.54-10° |2.56:1077 |0.103 |5.26-107°
1352 |5.08-107% 8.95-10 2 [4.89-107° 8.10°10_7 0.0064|9.82-107°

3

1455 |3.32-10°> 13.20-107% 12.08-107° |1.78-107% J0.627 |5.56-107%

Bemerkenswert ist die erhebliche Abweichung vom Raoult’schen Gesetz fiir Al.
Als Folge davon dampft wesentlich mehr Ni als Al aus NisAl ab.

Nach allen erfolgreich abgeschlossenen Ziichtungsversuchen wurden die
Kristalle hinsichtlich ihrer strukturellen Perfektion und Phasenmorphologie
mittels Gammadiffraktometrie, metallographischer Methoden und ggf. chemi-

scher Analyse untersucht.
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2.2.2. Kristallziichtung nach dem Bridgman-Verfahren

Die urspriingliche Anordnung =zur Kristallziichtung nach dieser Methode
besteht aus éinem Rohrofen, durch den ein mit dem zu erstarrenden Material
gefiillter Tiegel abgesenkt wird. Dieses von P.W. Bridgman 1525 eingefiihrte
Verfahren /34/ zeichnet sich durch einen einfachen apparativen Aufbau und
durch im allgemeinen wenig Regelaufwand aus. Der entscheidende Vorteil hier-
bei besteht in der Moglichkeit, auch komplizierte Kristallgeometrien durch
einen entsprechend geformten Tiegel vorzugeben. So werden z.B. einkristal-
line Turbinenschaufeln aus Nickel-Basis-Legierungen nach dieser Methode her-
gestellt /35/.

Die Bridgman-Kristallziichtung wurde in der gleichen UHV-Anlage wie die
Czochralski-Kristallziichtung durchgefithrt. Fig. 2.2.a erldutert den experi-
~mentellen Aufbau und Fig. 2.2.b zeigt den fertigen Kristall. Der mit dem
vorlegierten Rohling und Impfling gefiillte Alz03-Tiegel steht auf einem was-
sergekiihlten Cu~FuB. Die Tiegel wurden aus dem GieBereiinstitut der RWIH
Aachen bezogen. Die Technik der Herstellung ist beschrieben in z.B. /36/.
Der obere Teil wird induktiv iiber einen Graphitsuszeptor geheizt. Um Ab-
strahlungsverluste zu vermeiden, ist die Ziichtungseinheit von einer ZrOaz-—
Isolierung umgeben, in die der Suszeptor eingehdngt wird. In der oberen Ab-
deckplatte ist eine Bohrung angebracht, durch die ein Thermoelement in ver-—
schiedene Hohen der Schmelze abgesenkt werden kenn. Die Heiz- und Isola-
tionseinheit steht im Rezipienten fest montiert. In Fig. 2.2.a ist der Be-
ginn des Ziichtungsversuches angedeutet: Nach dem Aufschmelzen sinkt die Fha-
sengrenze fest/fliissig in den Impfbereich des Tiegels ab. Der wird nun bei
konstanter Heizleistung mit der Geschwindigkeit vo (ca. 5 ... 20 mm/h} abge-
senkt. Um ein axialsymmetrisches Temperaturfeld im Kristall zu erzeugen,
rotiert man dabei den Tiegel mit ca. 15 U/Min. Im Bezugsystem der Heizung

bleibt die Phasengrenze nach Verlassen des Selektorbereichs im Verlauf der
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a o}

Fig. 2.2: Prinzipskizze der verwendeten Bridgman-Apparatur (a) und fertiger
Kristall (b}
1,2 ZrO2—Isolierung: 3 Graphit-Suszeptor; 4 HF-Spule; 5 A1203—
Tiegel mit Schmelzgut; 6 Selektor: 7 Position der Phasengrenze var
der Ziichtung; 8 A1203—Isolation; 9 Halterung; 10 Wassergekiihlter

Cu-FuB mit Hubdrehspindel

Zichtung in etwa an der gleichen Position. Da nur polykristalline Impflinge
zum Einsatz kamen, muBte im Verlauf der Erstarrung eine Kornauswahl getrof-
fen werden, Dies geschieht beim Durchwachsen eines helixformigen Selektors,

wobei: meist niedrig indizierte Wachstumsrichtungen (z.B. <100>) favorisiert
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werden.

Bei den ersten Versuchen stellte sich heraus, da8 die Phasenmorphologie
der Kristalle entsprechend dem Phasendiagramm HuBerst empfindlich auf kleine
Konzentrationsunterschiede {ca. 0.2 at¥%) reagierte. Wegen der stark einge-
schriankten Konvektion in der Schmelze werden Konzentrationsgradienten nur
wenig ausgeglichen. Es wu?de daher bei der Bridgman-Ziichtung auf den Einsatz
von Impflingen verzichtet, die eine vom Rohling abweichende Zusammensetzung
aufwiesen. Dabei stand weniger die Produktion von guten Kristallen im Yor-
dergrund, als vielmehr Erkenntnisse iiber den Erstarrungsablauf der verschie-
denen Phasen zu sammeln, um damit einen Beitrag zur Kldrung des Ni-Al-Pha-
sendiagramms zu liefern.

Alle Zichtungsversuche fanden unter einem Druck von hichstens lO_7 mbar
statt. Sowie bei der Czochralski- als auch bei der Bridgman-Ziichtung wurde

eine HF-Leistung von ca. 20 KW bendtigt.

2.3. Transportvorginge in Metallschmelzen

Warme- und Materiestrome in Kristallziichtungsschmelzen prégen durch
ihren EinfluB an der Phasengrenze fest/fliissig ganz entscheidend die chemi-
sche und strukturelle Beschaffenheit des erstarrenden Kristalls. DaB dabei
je nach verwendeter Kristallziichtungsanordnung (Bridgman oder Czochralski}
prinzipielle Unterschiede auftreten, wird im folgenden diskutiert.

Grundlage zur quantitativen Erfassung der Strimungs— und Temperaturfel-
der 3(?,t) und T{?,t) bildet die Navier-Stokes— Gleichung und die konvektive
Warmeleitungsgleichung /37,38,39/, die fiir inkompressible Fliissigkeiten

(diu_ﬁ = 0) die Form annehmen:

-5
g%% = ~(Tv)3 - -;l;gmd D+ VAU + B (2.3)
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_g:rt_ = -0 grad T + kAT , (2.4)

wobei p - Dichte, p - Druck, v - kinematische Viskosit&t, § -~ Erdbeschleuni-

gung, Kk — Warmediffusivitdt = ~%~, A~ Wdrmeleitfdhigkeit, cp - Wdrmekapazi-

P

tdt bei konstantem Druck.

Dieses gekoppelte Differentialgleichungssystem 1ist analytisch nicht
l16sbar. Die Gleichungen werden daher meist getrennt betrachtet und zur
analytischen Losung stark vereinfacht. So erhdlt man fir ruhende

Fliissigkeiten bzw. Festkdrper aus Gleichung (2.2) die bekannte Fouriersche

Gleichung:

(2.5)

&1
1l
B
2

In wenigen Fillen ist es gelungen, mit vereinfachten Randbedingungen das
obige Gleichungssystem numerisch zu 1dsen und dber Computersimulation Stro-
mungen in Czochralski-Kristallziichtungsschmelzen sichtbar 2zu  machen
/40,41,42/.

Un trotz der mathematischen Schwierigkeiten ein Gefithl fiir den Wirme-
und Materietransport zu bekommen, ist eine phinomenclogische Betrachtungs-
weise angebracht. Czochralski Anordmungen sind im Ggs. zu Bridgman-Anord-
nungen hydrostatisch instabil, da die Richtung des Schwerefeldes der des
Warmef lusses entgegengesetzt 1ist und die meisten Substanzen positive
thermische Ausdehrungskoeffizienten besitzen. Daraus resultieren
Konvektionsstromungen, die Warme und Materie schnell transportieren konnen.
Wdrme—- und Materiestrome sind also miteinander gekoppelt.

Wirme wird in Metallschmelzen durch Leitung und Konvektion, Materie
durch Diffusion und Konvektion iibertragen. Welcher Hechanismus im jeweiligen

System zum Tragen kommt, hingt vom Strémungszustand sowie von materialspezi-

fischen KenngroBen ab.
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Freie Stromungen werden durch Auftriebskr#fte hervorgerufen, die durch
Dichteunterschiede verursacht werden. Letztere beruhen auf Temperaturgra-
dienten (thermische Konvektion), Konzentrationsgradienten (konstitutionelle
Konvektion) wund Oberfldchenspannungsgradienten (Marangoni-Konvektion).
Erzwungene Strémungen werden zusdtzlich durch Kristall- und/oder Tiegelrota-
tion erzeugt. Eine Charakterisierung des Stromungszustandes kamn mittels

folgender hydrodynamischer Kennzahlen durchgefiihrt werden:

Crashof—7Zahl Cr = gB1°AT _ Auftriebskraft
B 2 - Reibungskraft
o) Ry
_k _ Trégheitskraft
Reynolds—Zahl Re = D - Reibungskraft
Wirme: Pew _ ul, _ Impulsdiffusion
) B Ky - Warmedif fusion
Peclet-Zahl
..o M ul _ Impulsdiffusion
Materie: Pe = DL - Materiediffusion

B = %-g%-— thermischer Ausdehnungskoeffizient; L - Gef#Bdimension, z.B. Tie-
gelradius; v - kinematische Viskosit&t; g - Erdbeschleunigung; i Winkel-

geschwindigkeit der Kristallrotation; Rk = Kristallradius.

Die Grashofzahl nimmt fiir eine angenommene Temperaturdifferenz AT = 80 K
zwischen Tiegelrand und der Phasengrenze den Wert Gr = 2-10° an. Die Auf~
triebskridfte iiberwiegen also bei weitem <die Reibungskréfte. Hit
U ~ VGr v/L = 4 cm/s 188t sich die Stromungsgeschwindigkeit ungefzhr ab-
schidtzen., Die Gr@Benordnung der Reynoldszahl ist etwa 10®>>1, so daB die
Stromung als diinnflissig betrachtet werden kamm. Wegen Pe' % 10 hat die
Stromung auf das Temperaturfeld einen entscheidenden EinfluB. Tab. 2.1 ent-

h#lt die hier verwendeten Materialparameter fiir NisAl.
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Tab. 2.1

Materialparameter fir NisAl

B=1.5- 10K mi) pp = 6.7 g/em® (A)
L= RTiegel =2 em p, = T.4 g/cm”
v =06.2- 10—3 em®/s (Ni) Ky = 0.2 cm®/s (Ni)
A = 0.83 WenK ¢, = 0.62 Ws/gk
. = 0.36 W/omk D =4 - 107 en/s (Ni)
29 = 0.001 dyn/emk (A) AT = 80 K (A)

(A) - Anmabhme; (Ni) - Wert filir Ni; o - Oberfldchenspannung.

Die Materie wird wegen des kleinen Diffusionskoeffizienten in Metallschmel-
zen nur Uber Stromungen transportiert: PeM ~ 10°. Die relative Bedeutung von
thermischer und erzwungener Konvektion auf die Stromungsgeschwindigkeit kann
grob durch das Verh#ltnis Gr/Re® charakterisiert werden. Da hier Gr/Re®>1,
iiberwiegt in diesem Anwendungsbeispiel die thermische Konvektion.

Fig. 2.3.a zeigt die Projektion einer Computersimulation der Stromung im
Tiegel einer NigAl-Schmelze filir die in dieser Arbeit verwendete Czochralski-
Geometrie /43/; links der Symmetrieachse Geschwindigkeitspfeile, deren Lin-
ge dem Betrag der Stromungsgeschwindigkeit proportional ist, rechts Strom—
linien. Zusdtzlich zur Auftriebskonvektion wurde noch die Marangoni-Konvek-
tion (g%j berlicksichtigt, die verstdrkend heifiles Material von der Tiegelwand
zum Kristall transportiert. Daraus resultiert eine konvex gekriimmte Phasen-
grenze, die experimentell bestHtigt werden konnte, Fig. 3.4. Die Kristallro-
tation beeinflufit das Stromungsfeld im Tiegel nur wenig. Sie macht sich nur
durch einen kleinen Wirbel rechts unten im Stromungsbild von Fig. 2.1.a be-

merkbar. Die Stromungsgeschwindigkeit ist unter dem Kristall am griften und
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ist dort abwirts gerichtet. Insgesamt 1HBt das Stromungsmuster auf eine gute

Durchmischung der Schmelze schlieBen. In Fig. 2.3.b sind die korrespondie-

renden Isothermen dargestellt. Ihr Abstand im Kristall betridgt 100°C, in der
Schmelze 10°C. Als Randbedingung wurde die Temperatur des oberen Kristall-
randes auf 20°C festgesetzt. Die zu den Isothermen senkrecht verlaufenden
Warmestrome sind im oberen Bereich des Tiegels auf die Phasengrenze gerich-

tet. Im unteren Bereich wird auch Wiarme durch den nicht beheizten Tiegelbo-

den abgefihrt.

Die Kombination von freier und erzwungener Konvektion an der FPhasengren-—
ze iibt zwar einen stark ausgleichenden EinfluB auf die Konzentrationsver-
teilung aus, kann jedoch selbst bei villiger Rotationssymmetrie zu instabi-
len asymmetrischen Stromungsmustern an der Phasengrenze fiihren, die in die-
nachgewiesen werden

ser Arbeit im Gedichtnis der Schmelze, dem Kristall,

konnten (Fig. 3.6}.

R RS
SO DB
RAAERE, ELLERAN
SGEBI

SRBIBIE,

COSBOEAN

SEBOBEENS

SBBBEBINES

B

BBEOEBAAS

5 SRS
BB R
RN RIBENL

%

Fig. 2.4 Strogmungsmuster in Bridgman-Tiegeln fiir

Temperaturverlidufe

verschiedene
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Bei der hydrodynamisch stabilen Bridgman—Anordnung, die kaum zum Schwer-
feld entgegengesetzte Dichteunterschiede aufweist, ist die Konvektion, ins-
besondere bei kleinen Tiegelradien ({ 2 cm}, stark eingeschrénkt. Fig. 2.4
zeigt mogliche Stromungsmuster fiir ein senkrechtes Erstarrungssystem. Die
Stromungsbehinderung durch die Tiegelwand in Fig. 2.4b fithrt zu unerwlinsch-

ten radialen Konzentrationsgradienten.

2.4, Der Einfluf von Stromungen auf die Segregation

Bei der Ziichtung von Legierungskristallen ktnnen Temperatur— und Konzen-
trationsverlauf in der Grenzschicht fest/fliissig nicht unabhidngig voneinan-
der betrachtet werden. Ihre Wechselwirkung bedingt die Phasengrenzenstabili-
tit. Die Phasengrenze als Randbedingung fir die Schmelze bedeutet fiir die
Stfﬁmungsgeschwindigkeit ISI, daB sie dort gegen einen konstanten Wert W,
strebt, der durch die Rotationsgeschwindigkeit des Kristalls festgelegt ist.
Es 1#Bt sich eine Stromungsgrenzschicht 55 definieren, in der IGI von u, auf
einen mittleren Wert <u> ansteigt. In dieser Grenzschicht der schwachen
Stromung werden Wirme und Materie verstdrkt diffusiv transportiert, so daB
sich auch entsprechende Wdrme- und Materiediffusionsgrenzschichten ﬁw und 5M

angeben lassen, die den Wiarme- bzw. Materiediffusionskoeffizienten berilick-

sichtigen:

65 R (0.1 mm} L - charakteristische Linge, z. B.
vRe Kristallradius

5 xx/g—

w Kk
. D

5M’“‘/<T

Fig. 2.5 stellt die verschiedenen Grenzschichten bei einer Kontinuumsstro-

mung dar. Das Stromungsfeld kann Fluktuationen enthalten, die wiederum Fluk-
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18,7 c

T« Uy
e i

Schmelze ]

& L

<f{> <C> <> § z

Fig. 2.5 Grenzschichtdicken 5i bei einer Kontinuumsstromung und die sich
einstellenden Mittelwerte fiir Temperatur, Konzentration wund

Stromungsgeschwindigkeit vor der Phasengrenze.

tuationen des Kristallisationsvorgangs hervorrufen konnen /44/. Schwankungen
der Grenzschichtdicke als Folge von instationidren Stromungen filhren zur
Mikrosegregation.

Je nach Konvektionszustand der Nihrfliissigkeit wird bei Legierungsziich-
tungen der Aufstau einer Komponenten vor der Phasengrenze, gegeben durch das
Phasendiagramm, mehr {Czochralski) oder weniger (Bridgman) stark abgebaut
und in die Schmelze transportiert. Fig. 2.6 veranschaulicht die Segrega-
tionsverh#ltnisse. Die Konzentration im Kristall cs(z) ist bei vernachlds-
sigbarer Festkérperdiffusion durch die die Makrosegregation beschreibende

Scheil-Gleichung /45/ gegeben:
k-1
eff
cs(z) = keff co(l—fs) (2.6)
mit
o Jeff!
s L

(Veff:_ effektive Erstarrungsgeschwindigkeit, L - gesamte Erstarrungslénge).

- erstarrter Bruchteil (2.7)




A

T
Fig. 2.6: Phasendiagramm eines bi-
niren Systems mit dem sich
vor der Phasengrenze bil-
’denden Konzentrationsaufstau.
L
Z
Phasen-{
grenze

Der effektive Verteilungskoeffizient keff = CslPh/Ce (CslPh - B-Konzen- -
tration im Kristall an der Phasengrenze, Eé - mittlere B-Konzentration in
der Schmelze)} hingt von den Stromungsverhiltnissen in der Schmelze und damit

von der Materiegrenzschichtdicke GM ab. Die Abhidngigkeit wird beschrieben

durch die Burton-Prim-Slichter-Beziehung /46/:

-1
koep = ko[ ko+{1~ko)} exp(-vefféM/DL)] : ._ (2.8)

Die gute Durchmischung bei der Czochralski-Ziichtung bedeutet im allgemeinen,

D

daB §,, <

M . S0 daB keff = ko. Die Anfangstransiente in Fig. 2.6 erstreckt

eff

sich sehr weit in den Kristall hinein. Dariberhinaus erstarrt nur ein
kleiner Teil der gesamten Schmelze (fS € 0.3), so daB sich die Arbeitskonode

im Phasendiagramm nur wenig verschiebt.
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Anders ist die Situation bei der durch wenig Konvektion gekennzeichneten

. Der Diffusionsaufstau kann sich aus-

Bridgman-Ziichtung. Hier gilt 5H ? D
v

eff
D

bilden und filhrt zu einer kurzen Anfangstransiente der Lange TR

Fig.
et X0

2.7 zeigt die Konzentrationsverteilung im Kristall als Funktion von fS fur
unterschiedliche Schmelzendurchmischung. Im allgemeinen entspricht Fall A

der Bridgman- und Fall C der Czochralski-Ziichtung.

/
cslz) /)
o ®

- o ]

Fig. 2.7: Konzentrationsverteilung nach der Erstarrung flr verschiedene

Konvektionsgrade, KonvektionseinfluB steigt von A nach C.

2.5. Temperaturfeldanalyse bei der Bridgman—Zichtung

Wie aus Fig. 2.2.a ersichtlich, bestand bei der Bridgmanziichtung die
Moglichkeit, durch Einfiihrung eines Thermoelements durch die Zirkonoxid-Iso-
lierung das Temperaturfeld T(z) in der Schmelze bei verschiedenen Tiegelho-
hen im Ofen auszumessen. Als Referenzpunkt z=0 wurde das untere Ende des
Suszeptors gewsdhlt. Die Position des Tiegels im Suszeptor wird mit Zp be-

zeichnet. So bedeutet z.B. ZT=1O cm, daB die Oberkante des Tiegels 10 cm
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iiber dem unteren Ende des Suszeptors steht.

10F
8_
E sl
el
N L
[’_
2..
| o | L |
1300 T 1400 1500
Ti°C]

Fig. 2.8: Gemessene Temperaturprofile in der Schmelze eines Bridgman-Tiegels
fiir verschiedene Tiegelpositionen: 1 ZT = 11.5 cm, 2 ZT = 9.5, 3

Z.=7T7.5, 4 Z. = 5.5cm; Der Tiegel wurde von 1 nach 4 im Ofen

T

gesenkt,

T

Die Temperaturmessungen wurden mit der eutektischen Konzentration
cE=75.5 at¥% Ni durchgefithrt. Die Ergebnisse sind in Fig. 2.8 eingezeichnet.
Bei hohen Tiegelstellungen erkennt man eine Inversion des Temperaturprofils,
so daB hier Konvektion im oberen Teil auftreten kamn. Die Tiegelgeometrie
1#8t allerdings vermuten, daB die Konvektion keinen EinfluB auf die Phasen-
grenze fest/fliissig hat. Die Lage der Phasengrenze &ndert sich im Bezug-
system Ofen wihrend der Tiegelabsenkung nur wenig. Berlicksichtigt man die
jeweils letzten MeBpunkte in Fig. 2.8, ergibt sich der Temperaturgradient in
der Schmelze nahe der Phasengrenze grad Tlg in Abhingigkeit von der Stellung
des Tiegels im Ofen, dargestellt in Fig. 2.9. Die verwendete Bridgman-Anord-
nung fihrt also im oberen Teil des Tiegels, dem eigentlichen-Kristallwachs—

tumsbereich, zu einem linearen Temperaturgradienten. Der Temperaturgradient
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grad T, [Kfcm]
0
grad Tl [K/cm]

20

10 it :
z; em]

Fig. 2.9: Temperaturgradient an der Phasengrenze in Abhingigkeit von der

Position des Tiegels im Ofen. [} - aus Fig. 2.8 ermittelt, o -

durch Messung der Abkilhlgeschwindigkeit bestimmt.

im Kristall, nahe der Phasengrenze grad TIS 1828t sich uUber die Wdrmebilanz-

gleichung
A, grad T[S - A, grad T]g = paH v (2.9)

ermitteln. Die Schmelzwidrme AHm von NisAl betrdgt nach /31/

AHm = 81.78 kJ/mol

Der Schmelzwidrmeterm in Gleichung (2.9) kann daher nach einer einfachen. Ab-

schitzung vernachléssigt werden. Aus Gleichung (2.9) folgt dann

grad T A | .
s . & o 8 S S (2.10)

ma-ﬁ:.
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Fiir die Abkihlgeschwindigkeiten %i nahe der Wachstumsfront gelten die Bezie-

hungen
Ts =v grad T|_ .
S (2.11)
TE = v grad TIE .
A
Das Verhd#ltnis der WarmeleitfZhigkeiten o das filir NisAl nicht bekannt

S

war, ld8t sich demnach mit

e

(2.12)

>
w [3-)

1]
o la

durch die Bestimmung der %i festlegen. Letzteres ist durch Einfrieren eines

Thermoelements durchgefiihrt worden. Fiir v = Bmm/h ergab sich: %s = 37.9 K/h,
%8 = 16.3 K/h. Nach {2.12) resultiert daraus Rglks = 2.3 {zum Vergleich: fir

Ni ist AQ/K = 1.7} und
s

grad T[S = 2.3 grad T[B : (2.13)

Diese Beziehung fihrt zu einem Knick im Temperaturverlauf an der Phasengren-

ze, der in Fig. 2.8 gestrichelt angedeutet ist.
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3. DAS Ni-Al-PHASENDIAGRAMH TH BEREICH DER ~+'-PHASE

3.1 Diskussion der vorhandenen Ni—Al Phasendiagramme

Die nun fast 80 Jahre wihrende Diskussion um das Ni-Al-Phasendiagramm
ist gekennzeichnet durch zahlreiche Untersuchungen und immer wieder korri-
gierte Ergebnisse. Der folgende Riickblick auf die Entwicklung beschrénkt
sich auf den Konzentrationsbereich um die v'-FPhase.

Erste Konstitutionmsuntersuchungen wurden 1908 von Gwyer /47/ durchge-
fithrt. Das verwendete Ni war jedoch mit 1.9% Co verunreinigt. Mittels Ab-
kithikurven konnte er ein Phasendiagramm erstellen, in dem die NigAl-Phase
noch fehlte. Sie konnte erst 1924 von Ilitaka nachgewiesen /48/ und von West-—
gren und Ekman 1930 bestHtigt werden /49/. 1937 erfolgten gleich von mehre-
ren Autoren grundlegende Untersuchungen zum Ni-Al-Phasendiagramm. Zunichst
ergaben rontgenographische Analysen an langsam abgekiihlten und abgeschreck-
ten Proben von Bradley und Taylor /50/ einen Homogenit#tsbereich der v'-Pha-
se bei 700°C von 73~76 at% Ni. Man fand jedoch auch eine Mischungsliicke un-
terhalb ca. 1100°C, in der die Ni-reiche v-Phase in (+v+v') aufspaltet. Mit
dieser Vorstellung standen sie im Widerspruch zu Alexander und Vaughan /51/:
Ihre Ergebnisse aus dem gleichen Jahr weisen darauf hin, daB die ~v'-FPhase
bis zur Soliduslinie stabil ist und iiber die peritektische Reaktion S+§ -+ ~'
gebildet wird. Bei 75 at% Ni wurde das «/v'-Eutektikum ermittelt und liegt
damit oberhalb des Homogenitdtsbereichs der ~'-Phase (Fig. 3.1.a). Die heu-
tigen Standardwerke iiber Phasendiagramme, Metals Handbook /52/ und Hansen
/31/, haben diese Version von Alexander und Vaughan leicht modifiziert liber-
nommen, obwohl sie nicht unwidersprochen blieb. So konstatierte Schramm /54/

1941 aufgrund thermischer, mikroskopischer und rontgenographischer Unter-
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Fig. 3.1: Relevanter Ausschnitt aus dem Ni-Al-Phasendiagramm nach Alexander

u. Yaughan (a) und Schramm (b).

suchungen ein (/v '-Eutektikum und die peritektische Reaktion S48 -+ «'. Da-
rilberhinaus liegen die charakteristischen Temperaturen um ca. 20°C niedriger
als bei den vorherigen Autoren.

Obwoh! das Schramm’sche Diagramm, dargestellt in Fig. 3.1.b, den Ergeb-
nissen dieser Arbeit sehr nahe kommt, soll nicht verschwiegen werden, daf
die damaligen Materialien einen um GroBenordnungen htheren Verunreinigungs—
pegel aufwiesen als die heutigen. Insbesondere enthielt das vor 50 Jahren
verfligbare Karbonylnickel mindestens 1000 atppm C.

Groeber und Hauck /55/ erkldrten 1950 das Phasendiagramm nach Schramm im
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Bereich hoher Temperaturen fiir giiltig. Bereits ein Jahr spiter wird die Dis-
kussion von Floyd /56/ erneut aufgenommen. Er versuchte qualitativ den Bil-
dungsmechanismus der v'~Phase allein iiber eine Morphologieanalyse von abge-
schreckten Proben zu klidren, ohne Aussagen iiber charakteristische Tempera-

turen machen zu wollen. Um eine Verzdgerung der ablaufenden Festkorperreak-
tionen zu erreichen, legierte er seine Ni-Al-Proben mit ca. 2.5 at¥ Cr. Nur
mit diesem Cr-Zusatz war es ihm moglich, in den Schliffbildern die peritek-
tische Reaktion S+B8 - +' nachzuweisen und damit die Version nach Alexander

und Vaughan zu unterstiitzen.

Es folgte 1952 eine Arbeit von Taylor und Floyd /57/, in der die Phasen-—

grenzenlinien der Ein- und Zweiphasenrsume im Bereich 5, 7' und v beschrie-

ben sind. Ihre Ergebnisse haben in die oben angefiihrten Standardwerke Einzug
gehalten.

Schtbel und Stadelmaier /58/ beschiftigten sich 1962 mit dem Dreistoff-
system Ni-Al-B, wobei sie erstmalig ein terndres Borid bei Konzentrationen
oberhalb 1.5 at% B nachweisen konnten. Sie bestédtigten im Randsystem Ni-Al
in abgeschreckten Proben das ~/v'~Eutektikum bei 75 at¥ Ni.

Neben diesen ausfiihrlichen Untersuchungen am Ni-Al-System gibt es weit-
ere, die Morphologie betreffende Hinweise in der Literatur, die Riickschliisse
auf das Phasendiagramm zulassen. So wiesen Baker et al. /59/ in schnell er-
starrtem Pulver stodchiometrischer NisAl-Konzentration martensitische Lamel-
len der B~Phase in einer ~'-Matrix mittels Transmissions— Elektronen-Mikro-
skopie nach. Sie vermuteten, daf aus der Schmelze zundchst B-Dendriten aus-—
geschieden werden und die Ni-reichere Restschmelze anschlieBend in das
B/7'=Futektikum zerfi#llt. Diese Beobachtungen werden von Chang et al. /60/
an schnell erstarrten Bindern bestitigt. Sie zeigten auch, daB die Bildung

der B-Phase durch Zulegieren von B (£ 2 at%) vollsté@ndig unterdriickt werden

kann.
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Zusammenfassend ergibt die Literaturiibersicht, da8

1. der Reaktionsmechanismus, durch den die ~'-Phase @gebildet
wird, zu Beginn dieser Arbeit ungeklirt war:
entweder S + B = 7' und S o7+ 7'

oder S+ v und S ->58 + 7'

2. die geringe Temperaturdifferenz {AT:IOOC bei Alexander und Vaughan,
AT=2°C bei Schramm) zwischen der eutektischen und peritektischen Linie

thermische Analysen sehr erschwert,

3. ein Futektikum in der N#he der stdchiometrischen Konzentration (75 atX

bei Alexander und Vaughan, 75.5 at¥% bei Schramm) éxistiert,:'

Da das Auftreten der zur ~v'-Phase inkohirenten B—Phase“én_der Phasengrenze
withrend der Erstarrung zu Schwierigkeiten bei der Git;aranpassungJuﬁd da~
durch zu einem vermehrten Einbau von Versetzungen fﬁhrt;iﬁar;ein¢ Klérung
des Phasendiagramms im relevanten Bereich fir eine ey£o}grei§ﬁgigr;§tall_

ziichtung von besonderer Bedeutung.

3.2. Morphologieanalyse der geziichteten Kristalle und neues Fhasan- f

diagramn

Die Betrachtungen zum Ni-Al-Phasendiagramm in Kapﬁ?3{i %eigt§£;faaB die
Temperaturdifferenz zwischen der eutektischen und peritektischen Linie nur
wenige Grad betr#gt, wodurch eine thermische Analyse erschwert wird. Hinzu
kommt die hohe Anforderung an die Homogenit#t der dabei zu verwendenden Pro-

ben. Die Kristallzucht bietet sich hier als Erstarrung nahe dem Gleichge-
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wichtszustand als Ausweg an: In Schliffbildern von Kristallen sollten ent-
sprechend dem Segregationsverhalten alle beteiligten Phasen entlang der Kri-
stallisationsachse sichtbar werden. Im allgemeinen erh#lt man so sehr genaue
Informationen iber die Topologie eines Phasendiagramms.

Um den Konzentrationsbereich der v’'~Phase wurden Kristalle unterschied-
licher Stdchiometrie nach den beiden Verfahren Czochralski und Bridgman ge-
zogen, Es schloB sich eine metallographische Untersuchung der Kristalle an.
die zundchst funkenerosiv zerlegt, poliert und dann chemisch ge#tzt wurden.

Das Atzmittel, HNOz (1.4): H2SO0s (1.84): HaPOs {1.71): Eisessig = 3:1:1:5,

Fig. 3.2: Schliffbild parallel zur
Erstarrungsrichtung einer Ni75A125~
Czochralski-Probe mit v = 3mm/h;

= -30 U/min: @, = 30 U/min; hell:

YT K
«'~Phase, dunkel: p-Phase; al

Gesamtansicht, b: Ausschnittver—-

griBerung.
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greift auf 90 °C erhitzt sowohl die B~ als auch die +—Phase an. Nach einiger
Erfahrung ist es leicht mdglich, B/~'- von ~/~'-Morphclogien im Schliffbild
zu unterscheiden. Zus#tzlich wurden zur Phasenidentifizierung rdntgenogra-
phische Pulverdiffraktogramme aufgenommen.

Fig. 3.2 zeigt einen Lingsschliff durch eine aus einer stochiometrischen
Schmelze (Ni75A125) nach dem Czochralski-Verfahren mit 3 mw'h gezogenen Pro-
be. Der gesamte Erstarrungshereich zeigt eine eutektische Struktur der bei-
den Phasen f§ und +’'. Das Auftreten der zur ~'-Phase inkohHrenten pP-TPhase
verhindert ein einkristallines Wachstum. Korngrenzen verlaufen hiufig zwi-
schen den fB-Lamellen (Fig. 3.3b). Das B/+ -Eutektikum konnte im Konzentra-
tionshereich 7> at %2 Ni { ¢ < 76 at % Ni immer wieder bestdtigt werden.

Querschliffe eines N175‘5A124‘5~Czochralski—Kristalls sind in Fig. 3.3 dar-

gestellt. Bei den hier eingestellten kleinen Erstarrungsgeschwindigkeiten

[ e |

?00@

b

a imm

Fig. 3.3: Schliffbilder senkrecht zur Erstarrungsrichtung eines Ni75'5A124.5
Czochralski-Polykristalls; hell: ~'-Phase, dunkel: [B-Phase;

Op = -1 U/min, wK = 30 U/min; a' v = 3 mv/h; bt v = 15 mm/h.
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(Fig. 3.3a) konnen sich entsprechend dem hzv—Gesetz filr Eutektika grofe
B/4’-Lamellen entwickeln, die nur durch langes Tempern in phasenreines ~’
iibergehen. Hohere Wachstumsgeschwindigkeiten filhren zu kleinen Lamellen
(Fig. 3.3b), die schneller durch Festktrperdiffusion verschwinden konnen.
Die Konzentration der B-Phase betrigt nach dem Phasendiagramm ca. 70 at.%
Ni, die der v'~Phase ca. 77 at.% Ni.

Die Problematik der Detektion des [/’ -Eutektikums liegt also darin be-
griindet, da8 es bezgl. der Temperatur oberhalb des Homogenitidtsbereiches der
v'-Phase liegt. Nur sehr kleine (groBe Lamellen) oder sehr hohe
Abkithlgeschwindigkeiten (kaum Festkorperdiffusion) lassen einen Nachweis zu.
Letzteres wird anhand von Klatschkiihl - Proben in Kap. 3.3.1 diskutiert. Die
folgende Abschitzung zeigt, daB die Festkorperdiffusionsliénge < XD > = vﬁﬁ;?
(DS-Diffusionskoeffizient im Festkdrper nahe dem Schmelzpunkt, t-Zeit) bei
der Kristallzucht des B/~v’-Eutektikums éhnlichg Yerte annehmen kann, wie der
Lamellenabstand Aei Flir Ni ist DS = 4 - _10-9 cm2/s /61/. Bei einer
Ziichtungsgeschwindigkeit von 15 mm/h ldBt sich fiir t ¥ 2 h ansetzen, so daB
< XD > % 75 n. Es ist daher anzunehmen, daB die B/v -Horphologie in Fig.
3.3b, die einen mittleren lLamellenabstand veon Ke X 45 p zeigt, schon durch
Festkorperdiffusion beeinfluBt ist. Dies mag ein Grund dafiir sein, daB das
AZV*Gesetz beim f(/v'-Eutektikum nicht ganz bestdtigt werden . konnte. De;

£
2 . -9 3 -8 3
Aov-¥Wert schwankte zwischen 8 "« 10 cm_/sec und 2 - 10 © cm {sec.

2
Erhéht man die Schmelzenzusammensetzqng auf 76 at # Ni, so égdert-ﬁigh
die Phasenmorphologie vollkommen. Wie in”Fig._B.é dargestel;t,.éntwickeit
sich nach dem Impfen zunichst ein zweiphasiges ~/v’~Wachstum. Im weiteren
Erstarrungsverlauf wird jedoch nur noch die reine v’'-Phase gebildet. Bei der
Bridgman-Ziichtung erstreckt sich die /v -Anfangstransiente bei der
Ni.,.Al, —Konzentration nur iiber wenige Millimeter. Die Erstarrungsfolge /v’

1767 24
-+ v’ ist mit einem ~v/7 ~Eutektikum nicht in Einklang zu bringen. Ein System,




Fig. 3.4: Schliffbild parallel zur
Erstarrungsrichtung eines N176A124—
Czochralski-Kristalls; v = 3mm/h,
Wp = -1 U/min, W = 30 U/min,
dunkel: +/v', hell: ~',

Nach dem Impfen mit einem <100>
Ni-Kristall entwickelt sich ein-
kristallines ~/~'-Wachstum, das
sich tiber den Diinnhals {a) bis zu
dem eigentlichen Kristall (b) er-
streckt. Beim Ubergang zur reinen
7v'-Phase setzt polykristallines
Wachstum ein. Dabei markieren die
bandartig auftretenden ~+/v'-
Bereiche die konvex gekriimmte

Phasengrenze.

-30-

1 mm
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das den eutektischen Punkt erreicht hat, erstarrt iiber dem gesamten Proben-

bereich zweiphasig.

= T[°.C] o Ni3Ai
1380 |-
| _ 1AT=3°C
0L ;

1340
gl
1320 |
I .l I L ] i 1 L L l I L £ X 1

65 70 75 80
at% Ni —

Fig. 3.5: Vorgeschlagenes Ni-Al-Phasendiagramm im Bereich der NiBAl—Phase.

ﬁpg'fDie:wahrend der:Kristailzucht aufgetretenen Phasenmorphologien und die
' erginzenden ‘Untersuchungen in Kap. 3.3 veranlaBten die Erstellung eines
_.'_n_euen_ NI—AI f?hasendi__agramms. Fig. 3.5, das gegenilber dem herkommlichen,

:Fig.f3,ia,ffolgendguﬁnderungen beinhaltet:

 5“j+gdie:CharakteriSFischen Temperaturen liegen ca. 20 °C

©oniedriger i
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- bei 75.5 at ¥ Ni tritt die eutektische Reaktion auf:

S+ B+

7die.1’—Phase wird iiber die peritektiscﬁe Reakti0n
.'S + 7T = 1’=gebildet :
_'3_der ﬁeritektische Punkt liegt bei 76 at % Ni
- der ﬁomogenitﬁtsbereich der «’-Phase verlagert sich bei-: T

3 ~hohen Temperaturen auf die Ni-reiche Seite.

Wie schon angedeutet zeigt das Ni-Al-System jedoch eine Abweichung vom
idealen peritektischen Verhalten: Bevor der peritektische Punkt (Tp, cp)
wihrend der Erstarrung erreicht wird, sollte im Idealfall nur ~v-Phase und
beim Unterschreiten von Tp nur 7'-Phase ausgeschieden werden. Dieses Segre-
gationsverhalten konnte nicht beobachtet werden. Stattdessen zeigen Einwaa-
gen mit 77 at # Ni > ¢ > 6p ‘zunichst iwgiphasiges &/1'—Wachstum, das beim
Uberschreiten des peritektischen Punktes;&n.reines +' tibergeht. Kristalle
mit ¢ > 77 at % erstarrgn_yollsténdigjzvgiphasig v/~'. Hier erhebt sich die
Frage nach der peritektischen Erstarruﬁg :Zweier Phasen an einer ebenen
Phasengrenze. Dazu wird in=Kgp. 5,2{éin_ﬁpaell vorggsthagen.

Die 7/7’—M0rphologié.3reagiert 'gehr: empfindlich “auf Fluktuationen des
Stromungsfeldes, die bei der Czochralski-Ziichtung sehr ausgeprdgt sein kon-
nen, obwohl die fiir die Konvektion verantwortlichen Kr#fte zeitlich konstant
bleiben. Die Fluktuationen bewirken Temperaturschwankungen, die zu Schwan-
kungen der Wachstumsgeschwindigkeit /44/ und der Konzentrationsverteilung an
der Phasengrenze fithren. Die Stromungsmuster lassen sich anhand von Schliff-
bildern im Kristall sichtbar machen. Ein Beispiel zeigt Fig. 3.6a. Der hell/
dunkel-Kontrast wird durch verschieden groBe <’ Bereiche geliefert. Die
dunklen Gebiete in der AusschnittvergréBerung Fig. 3.6b bestehen aus zwei-~

phasigem +/v'. Sie sind in Fig. 3.6c in einem Transmissionselektronenmikro~
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skopbild aufgelsst dargestellt. Der Gefligetyp des feinverteilten ' in r ist
oft beschrieben /62,63/ und dient, wie bereits in der Einleitung disku-
tiert, in Ni-Basis-legierungen der Ausscheidungshirtung. Die quadratische
Form der ~'-Teilchen wird durch die Anisotropie der Grenzflichenenergie ver-—
ursacht. Sie ist auf den {100)-Ebenen am geringsten /64/.

Die Erfahrungen mit der Czochralski-Zichtung zeigen, daB schnelle, ge-
genldufige Kristall- und Tiegelrotationen (wK = 30 U/min, wp = -30 U/min) zu
Zellenbildung in der Schmelze und asymmetrischen Stromungsmustern fiihren.
Bei kleinen, gegenlHufigen Tiegelrotationen (wT % -1 U/min} werden nahezu

stationdre, axialsymmetrische Strdmungen initiiert.

29F
29r
f o
I ;
27 F _
| R &
3t I
] i
23} : 23| :
! © | :
21! . i 21+
E ; I : : : 5 ! | | i ! ! 1 E |
r 2 4 6 8 10 0r 2 4 & 8 10 12 1%
: x imm] — : Probenrand x{mm] —— Probenrand
Probenrand Ax= 250},1 Probenrand Ax=25%0 m
a b

Fig. 3.7: Radiale Konzentrationsverteilung von Al in der < '-Fhase eines

Czochralski-Kristalls (a) und eines Bridgman-Kirstalls (b).

‘Im Ni-Al-System wirken sich beide Stromungsarten nachteilig auf eine
homogene Konzentrationsverteilung im wachsenden Kristall aus. In Fig. 3.7
ist das an Querschliffen mit der Hikrosconde ermittelte radiale Al-Konzentra-

tionsprofil eines Czochralski-Kristalls dem eines Bridgman-Kristalls gegen-
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ilber gestellt. Beide Tiegeleinwaagen betrugen 76 at % Ni. Die absolute Al-
Konzentration der Bridgman-Probe liegt etwas hoher als die Einwaage, da ent-—
sprechend dem Phasendiagramm eine Anreicherung an Al stattfindet und die
Probe aus dem zuletzt erstarrten Bereich entnommen wurde. Die konvektionslo-
se Bridgman-Anordnung filhrt zu einem homogenen Verteilungsprofil, wihrend
die Konzentrationsamplitude im Czochralski-Kristall 2 at % erreicht. Zur
Unterdriickung der fiir die inhomogene Konzentrationsverteilung verantwort-

lichen Konvektion in Czochralski-Schmelzen ist der Einsatz eines axialen

Magnetfeldes geplant.

Es sei darauf hingewiesen, daB alle Querschliffe keine Momentaufnahme

der Phasengrenze darstellen, da diese bei beiden Ziichtungsverfahren konvex

gekriimmt ist.

3.3 Ergénzende Untersuchungen zum Ni-Al-Phasendiagramm

3.3.1. Schnelle Erstarrung

Wie bereits erwdhnt, bestehen Schwierigkeiten bei der Festlegung des peri-
tektischen (S + v » +’) bzw. eutektischen Punktes (S » f + '), da sie hin-
sichtlich Temperatur und Konzentration nur wenig voneinander abweichen. Eng
damit verbunden ist die Kl#Zrung des Homogenititsbereichs der ~’'-Phase nahe
dem Schmelzpunkt. Diese Probleme wurden u.a. im Rahmen zweier Diplom-Arbei-
ten /65, 66/ versucht zu ldsen.

In einer Klatschkiihl - Apparatur wurden Proben um den Konzentrationsbe-
reich der v ~Phase (Ac = 1 at.%) aus der Schmelze unter einer Reinstargon-
Atmosphire abgeschreckt, wodurch ein Nichtgleichgewichtszustand direkt un-
terhalb der Soliduslinie eingefroren wurde. Die Abkihlungsgeschwindigkeit
hiéngt dabei stark von der Probendicke ab. Sie betrdgt z. B. bei einer

Probendicke wvon 60 pum ca. 10° K/s. Die Proben wurden anschlieBend

transmissionselektronen-mikroskopisch {(TEM) untersucht, wobei
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unterschiedliche Phasen durch energiedispersive Rontgenanalyse (XEDS)
identifiziert werden Lkonnten. Die Phasenanteile in den Abschreckproben
lassen sich allerdings durch TEHM nur ungenau bestimmen. Dariiberhinaus kénnen
sowohl geringe lokale Konzentrationsschwankungen als auch kurzreichende
Seigerungen wihrend der Erstarrung nicht ausgeschlossen werden. TEM-Bilder

liefern hier nur qualitative Hinweise.

Die Ergebnisse der schnellen Erstarrung lassen sich wie folgt zusammen-

fassen:

~ Alle Proben im relevanten Konzentrationshereich waren 2-phasig.

- Kleiner Homogenitdtsbereich der ~’-Phase.

- Die martensitische B-Phase trat mit abnehmendem Volumenanteil zwischen

65 at.% und 77 at.% Ni auf.

- Homogenistiétsbereich der ~'-Phase liegt auf der Ni-reichen Seite.

- Durchmesser der Antiphasendominen innerhalb der ~’-Phase ist kleiner

als der Korndurchmesser.

- Ordnungs-Unordnungs-Ubergangstemperatur liegt unter der Schmelztem-

peratur.

Auf den letzten Punkt wird in Kap. 6 noch ausfihrlich eingegangen. Die aus
den Proben resultierenden Ergebnisse sind in dem Phasendiagramm, Fig. 3.5,

bereits implementiert.

3.3.2. Prézisions-Dichtemsssungen

Der Unterschied zwischen dem in dieser Arbeit vorgestellten Phasendiagramm
und dem von Alexander und Vaugham besteht u.a. im Vorzeichen der Liquidus-

bzw. Soliduslinie der v'-Phase (Fig. 3.5 und Fig. 3.la)}). Obwohl der Segre-
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gationskoeffizient in dem betrachteten Konzentrationsbereich nahe 1 ist,
sollte sich eine geringe Ni bzw. Al-Anreicherung im Verlauf der Erstarrung
durch Prézisionsdichte- und Gitterparametermessung ermitteln lassen.

Mit der vorhandenen Dichtemesseinrichtung /67,68/ kann die Dichte p von
Fliissigkeiten und Festkorpern (2 1 cms) mit einer absoluten Unsicherheit %ﬂ

<4 - 10_5 gemessen werden.

lnter der Voraussetzung, daB im Ni-reichen NisAl
— Uberschissiges Ni nur Al Pl&tze /9/
- Al nur Al-PlHtze
— Bor nur Zwischengitterplédtze

belegt, ergibt sich die makroskopische Dichte zu

(NiNi + NiAl) MNi + AlAIMAl + BIMB
L
mit NiNi - Konzentration der Ni-Atome auf Ni-Untergitterplitzen
NiAl ~ Konzentration der Ni-Atome auf Al-Untergitterpldtzen
BI - Konzentration der B-Atome auf Zwischengitterpldtzen
Mi - Atomgewicht der Atomsorte i
N - Loschmidt'sche Zahl = (6.0221367 + 6 + 107 ') mol "

Konzentration bedeutet hier die Zahl der Atome pro Volumeneinheit. Fir die
Al-Atome gelten analoge Beziehungen.
Der entsprechende Ausdruck fiir die aus der Gitterparametermessung zu be-

stimmende Rontgendichte Py lautet:

iy, Myy + (Alyy + NI M,y 3 By, + My,
Px T NL ) a® N
o L

(3.2)
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mit a - Gitterparameter

Leerstelleneffekte konnen hierbei wvernachlidssigt werden: Die in NisAl
experimentell festgestellte Leerstellenkonzentration betrdgt nach /8/
hochstens 3 - 10"6. Nach theoretischen Berechnungen /69/ ergibt sich bei
1273 °C eine Gleichgewichts—Leerstellenkonzentration auf dem Ni- und Al-
Untergitter von nur ca. 5 - 10_8 baw. 10_10, wobei eine schwache Abhingig-
keit von der Stéchiometrie registriert wurde. Um also Leerstelleneffekte in

NisAl nachweisen zu konnen, miiBte die Aufldsung der DichtemeBvorrichtung um

mehrere GréBenordnungen gesteigert werden.

Der gesuchte Ni-Molenbruch XNi kann nun aus der Dichte—~ und Gitterparameter-

messung wie folgt ermittelt werden:

3
4 HAI —a P NL(I + CB)

. (3.3)
e (My) = My) (& + al pegh; /)

mit cg - Massenbruch von Bor.

Entsprechend ergibt sich chne eine Bor-Dotierung (CB = 0)

4M,, -a%pN
X = Al c L (3.4)

Niwé”&l'h%ﬁ

Die Dichtemessungen wurden an zwei nach der Bridgman-Methode hergestellten
phasenreinen Proben durchgefiihrt:
Probe 1: NitzgAlza - polykristallin

Probe 2: Ni7eAlzs + 1000 witppm B - einkristallin
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Die Zichtungsgeschwindigkeit betrug bei beiden 11 mw/h. Das Material wurde
funkenerosiv in mehrere Teile zerlegt und anschlieBend poliert. In Fig. 3.8
sind die Dichtewerte in Abhingigkeit vom erstarrten Bruchteil fs aufgetra-
gen. Die Bor-dotierte Probe zeigt eine deutlich geringere Dichte, was auf
eine Gitteraufweitung durch B hindeutet. Eine Schwierigkeit bestand in der
genauen Gitterparameterbestimmung der polykristallinen Probe. Als Ausgangs-
wert wurde flr XNi = 0.76 der Gitterparameter a, = 3.5_640 X gemessen und zur
Berechnung der Konzentrationsabhingigkeit wvon a, die in /S/ éngegebene

Steigung benutzt:

a (Xy,) = (3.7979 - 0.312 Xy,) * 1078 cn (3.5)
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Mit Hilfe des in /68/ aufgezeigten Iterationsverfahren lassen sich nun die
HMeBwerte p(XNi) und ao(XNi) dem Molenbruch XNi zuordnen. XNi ist in Fig. 3.9
fur Probe 1 Uber dem erstarrten Bruchteil aufgetragen. Die groBen Fehlerbal-

ken resultieren aus der Unsicherheit im Gitterparameter. Ebenso eingetragen

7650 - | o Dichtemessungen
o chemische Analysen

76.25

Fig. 3.9:
Ni-Molenbruch aus den Dichtemes-
:§ 7000
o sungen im Yergleich zur
=z
= chemischen Analyse fiir Probe 1
75 |
(N176Al24) in AbhiEngigkeit vom
erstarrten Bruchteil f .
7550 5
7525

sind die Ergebnisse der chemischen Analyse (Atom-Emissions—Spektroskopie}.
Beide Kurven zeigen eine Abnahme der Ni~Konzentration, was auf eine positive
Liquidussteigung im Bereich der +'-Phase hinweist und das hier vorgeschia-
gene Phasendiagramm unterstiitzt.

Der Bor-dotierte Kristall, Probe 2, erlaubte eine genaue Gitterparame-

Aa,
terbestimmung nach der Bondmethode (5—9 =3 - 10—5). Der Verlauf von a_ und
o

p in Probe (2) zeigt Fig. 3.10. Mit Hilfe von Gleichung (3.3) und dem aus
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Fig. 3.10: Verlauf von Gitterparameter und Dichte in Probe 2 (Ni76A124+lOOO
wtppm B)

Fig. 4.4 zu entnehmenden Bor-Gehalt c, folgt daraus der Ni-Molenbruch, dar-

B
gestellt in Fig. 3.11. Auch hier zeigt der Kristall eine Abnahme der Ni-Kon-
zentration, die mit der chemischen Methode nicht aufgeldst werden kann. Ein
Problem besteht allerdings in der Genauigkeit des Borgehalts: Der Fehler in
XNi bzgl. Cp
AXNi(ao). Der durch die Bor-Analyse verursachte Fehler ist in der Auftragung

betridgt AXNi(cB) = 0.02 und ist um den Faktor 20 groBer als
in Fig. 3.11 nicht beriicksichtigt.
Die verwendeten Atomgewichte sind aus /70/ entnommen und mit ihren

mittleren Fehlern in Tab. 3.1 aufgelistet.

Tab. 3.1: Atomgewichte der hier relevanten Elemente

Element Atomgewicht [g/mol]
Ni 58.69 + 0.01

Al 26.981514 + 0,000004
B 10.811 + 0.005
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Fig. 3.11: Ni-Molenbruch aus Dichte- und Gitterparametermessung im Ver-

gleich zur chemischen Analyse fiir Probe 2 (Ni +1000 wtppm

76A124
B) in Abh#ngigkeit vom erstarrten Bruchteil.

Wie aus Fig. 3.8 ersichtlich, fihrt die Bor-Dotierung zu einer Dichteernie-
drigung bzw. Gitteraufweitung in NisAl, #hnlich dem ebenfalls interstitiel-
len Wasserstoff in Metallen /87/. Die Dichte pp von NizAl mit gelGstem Bor

1#8¢t sich wie folgt ausdriicken:

mo(l + ¢ MB/HNi3Al)

m, + Am
PR = Py * 4p = AR AR A G (3-6)

mit pd —~-Dichte von NisAl ohne Bor

53;C'~'— Zahl ‘der Bor-Atome/Zahl der NisAl-Atome
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AV’ - Volumenzunzshme der Probe durch Bor-Dotierung = Voc AV/Q
Am - Massenzunahme der Probe durch Bor-Dotierung

AV - Volumenzunahme der Probe durch Einlagerung eines Bor-Atoms

Q mittleres Gitterplatzvolumen in NisAl

AV/! ~ Raumbedarf eines Bor-Atoms/Gitterplatzvolumen = Gitteraufweitung

Aus Gleichung (3.6) kann man die Gitteraufweitung AV/} direkt entnehmen:

Pl e MB/MNiBAl) - Pp

C

:ﬂb'
-

(3.7)

B
Setzt man {lr Py und Py Werte aus den Ausldufern der Kurve in Fig. 3.8

(gleiche Ni-Molenbriiche) und fiir ¢ % 1500 wtppm (aus Fig. 4.4} folgt flir die

Gitteraufweitung in NisAl durch die Bor-Dotierung:

(Zum Vergleich: Fiir Wasserstoff in Vanadium ergibt sich éz = 0.186.) Unklar
bleibt, warum die Dichte des Bor-dotierten Kristalls (Probe 2) nicht mit
steigendem Bor-Gehalt abnimmt. Ein Grund kidnnte in der Abweichung von der
Linearitidt der Volumenzunahme bzgl. der Borkonzentration liegen, so da8 hier

evt., SHttigungseffekte eine Rolle spielen.

3.3.3. Differential-Thermo-Analyse

Phasenumwandlungen 1. Ordnung lassen sich wegen der auftretenden latenten

Warme mit Hilfe der Differential-Thermo-Analyse (DTA) quantitativ

untersuchen. Dabei befinden sich Probe und Inertsubstanz in einem gut regel-
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baren Ofen. Durch Vergleich der Widrmefliisse (AT-Signal) kinnen Phaseniiber-
ginge wihrend des Heizens bzw. Abkilhlens analysiert werden. Die Temperatur-—
filhrung an der Probe T{t) wird ebenfalls aufgezeichnet, wodurch mit geeich-
ten Thermoelementen eine absolute Zuordnung des AT-Signals gegeben ist. Die
Topologie des Phasendiagramms ergibt sich durch Messungen mit verschiedenen
Konzentrationen.

Wegen Unterkithlungseffekten lieferen Abkiihlkurven nur bedingt Informa-
tionen iiber die Lage des Phaseniibergangs. Es werden daher meist Aufheizkur-
ven ausgewertet.

Insbesondere im Bereich der <'-Phase stellt das Ni-Al-Phasendiagramm
hohe Anforderungen an die Homogenit#t der Proben. Einzelheiten iiber die hier

diskutierten DTA-Messungen finden sich in /65/ und /71/.

117

1650~

Atom% Ni

Fig. 3.12: Ergebnisse der DTA-Untersuchungen aus /65/.

Fig. 3.12 zeigt die ermittelten Solidus— und Liquiduskurven. Der eutek-
tische Punkt befindet sich bei ca. 75.6 at.% Ni und 1363 °C und liegt in

guter Ubereinstimmung mit den Ergebnissen von Schramm. Eine zus#tzliche pe-
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ritektische Reaktion komnte nicht aufgeldst werden. In Zusammenarbeit mit
dem Institut fiir Reaktorwerkstoffe der KFA sind daher Prézisions—-DTA-Mes-
sungen in einer strdmenden Helium-Atmosphidre (Reinheit 99.9999 Vol.%) durch-
gefilhrt worden. Das Helium wurde zus&#tzlich durch einen auf 230 °C erwdrmten
Calcium-Sauverstoffgetter geleitet, bevor es in den Analysator eintrat. Da-
durch konnte die Oxidhautbildung auf den Ni-Al-Proben weitgehend vermieden
werden, die einen intensiven Wirmekontakt mit dem Tiegelboden sonst verhin-

dert. Fig. 3.13 enthilt die Ergebnisse dieser DTA-Messungen. Sie bestitigen

)

1650

TIK

1600f 077

075 076

1550 F

e}

DTA .
118 KEMS

07 08 09 1

Fig. 3.13: Ni-Al-Phasendiagramm nach DTA-Untersuchungen aus /71/.

das B/~ -Eutektikum bei 1365 °C und 75.2 at.% Ni sowie den peritektischen
Punkt bei 75.5 at.% Ni und 1372 °C. Der HomogenitZtsbereich der <+’ -Phase
verlagert sich daher bei hohen Temperaturen auf die Ni-reiche Seite. Letzte-

res wird auch durch Dampfdruckuntersuchungen mit Hilfe von Knudsen-Effusion-




55—

Massen~Spektrometrie (KEMS) belegt.

Die Schwierigkeit bei der Kristallzucht von reinem NijAl sind also auch
in dem kleinen Liquidusbereich (0.3 at.% bzw. 3 K) begriindet, der nur Ni-
reiches v’ erstarren ld8t. Das in dieser Arbeit vorgeschlagene Phasendia-

gramm erfidhrt durch die diskutierten Prizisions-DTA-Messungen eine zusitz-

liche Bestdtigung.
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4. KRISTALLWACHSTUMSPROBLEME. DER ~’—-PHASE UND DIE AUSWIRKUNGEN DER BOR-

DOTYERUNG

Das vorgestellte Phasendiagramm in Fig. 3.5 zeigt, da8 es auf schmelzme-
tallurgischem Weg nicht midglich ist, genau stochiometrische NisAl-Kristalle
zu gewinnen: durch die eutektische Reaktion bei 75.5 at.% Ni{(S » B + ')
tritt an der Phasengrenze die zur ~'-Phase inkohirente S~Phase auf, die ein
geordnetes Kristallwachstum verhindert. Alle Autoren, die sich bisher mit
der Kristallzucht von NisAl beschiftigt haben /72 - 76/, arbeiten daher auf
der Ni-reichen Seite (» 76 at % Ni), ohne die Problematik des Phasendia-

gramms zu diskutieren. Die Erfahrungen dieser Arbeiten lassen sich mit fol-

gendem Zitat aus /7b/ zusammenfassen:

"Tt is known that a single crystal of NisAl with o non-stoichiometric
composition always contains a small amount of the -~-phase and
stoichiometric NiazAl with a single phase does not grow into a single

crystal.”

Der einzige stdchiometrische NisAl-Kristall, von dem in der Literatur
berichtet wird /77/, enthdlt 0.2 % Verunreinigungen {insbesondere Schwefel},
die erhebliche Auswirkungen auf das Phasendiagramm haben konnen.

Die in Kap. 3.2 diskutierten Phasenmorphologien zeigen bei einer Konzen-
tration zwischen 76 at % und 77 at % Ni <zundchst einkristallines
{geordnetes) v/~ "' -Wachstum, das nach einer Anfangstransiente in
polykristallines ~' Ubergeht. Ein Querschliff dieses Ubergangs ist in Fig.
4.1 an einem Czochralski-Kristall dargestellt. man erkennt einen
polykristallinen ~'-Kern, der von einem einkristallinen Ring aus ~/7’

umgeben ist. Der Rand der Probe besteht ebenfalls aus polykristallinem v'.
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Fig. 4.1: Schliffbild senkrecht =zur Erstarrungsrichtung <100> eines

N Al ~Czochralski-Kristalls; v = 3 mmh, wT = -1 U/min,

176. 64194 4
= 30 U/min.

“k

.Die Kristallwachstumsprobleme der +'-Phase lassen sich auch anhand von
gammadiffraktometrischen Aufnahmen demonstrieren. Fig. 4.2 zeigt einen
Langsschliff durch einen mit v = 10 mm/h gewachsenen Ni76_8A123‘2~Bridgman—
Kristall. Im Bereich I bhat sich nach Passieren des Selektors ein ein-
kristallines ~/v'-Wachstum eingestellt (Wachstumsrichtung: < 111 >). Die
ebene Phasengrenze geht von I nach II iiber eine zellular-dendritische Form.
Entsprechend den Ausfithrungen zur Temperaturfeldanalyse in Kap. 2.5 herrscht

an dieser Stelle (ZT = 10.7 cm) ein Temperaturgradient von 34.5 K/cm.Daraus

erhdlt man fiir das StabilitHtskriterium’

grad T
2 AT
( v )krit. 2 51. (4.1)

AT - Schmelzintervall

grad Tg

_ 2
- )krit = 34,5 Kh/cm

den Wert: {
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Fig. 4.2: a: Gammadiffraktometer-Rocking-Kurven in Abhingigkeit wvon der
Erstarrungsrichtung z; (111)-Reflex; 468 keV.
b: Schliffbild parallel ZUur Erstarrungsrichiung ~eines
Ni?ﬁ_8Al23.2—Bridg;man—Kristalls; v= 10 mwh; hell: /7",

dunkel: ~°'
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Verglichen mit ~/+'-Superlegierungen, liegt der Wert fiir reines v/7' wegen
des kleinen Schmelzintervalls um einen Faktor 8 niedriger /36/. Das

Schmelzintervall fir Cy = 76.8 at.% Ni ergibt sich aus Gleichung (4.1) mit

-5
D = 4-10

cmz/s in guter Ubereinstimmung mit dem Phasendiagramm zu AT =

Der;Fig. 4.2 entnimmt'ﬁan, daB8 die instabile Phasengrenze keine_Agswir-
kugnen:éuf die Mosaikstruktur des Kristalls zeigt. Erst im Bereich “II, in
dem dep V0lumenantei1 der «v—Phase begimnnt abzunehmen, verschlechtert sich
der Kristall signifikant. Der obere Teil des Kristalls (Bereich III, dunkel)
besteht aus phasenreinem, . polykristallinem %'.. Die Auswertung des
Schwe;éunktes der Rocking-Kurven zeigt eine leichte Anderung @ der
Wachstumsrichtung um ca. 80 "/mm.

Die Ursache flir die Defektenstehung in der ~'-Phase kann neben dem Auf-
treten der B-Phase widhrend der Kristallisation auch in der Abkithlphase lie-
gen' Die konvex gekriimmte Phasengrenze und die damit verbundenen radialen
Temperaturgradienten filhren zu einer ungleichm#Bigen Kontraktion des Mate-
rials beim Abkithlen. Die resultierende Spannung ¢ = ¢E (e-Lingeninderung,
E-Elastizitdtsmodul) 5Bt sich mit

g X a < AT » E a-Ausdehnungskeoeffizient

5

ungef&dhr abschitzen. Mit E = 1011Pa, e~ 10 K_l und AT © 10 K als Tempera—

turdifferenz zwischen der Oberfléche und Mitte des Kristalls ergibt o =
IOTPa; ein Wert, der die Flie8spannung von NizAl am Schmelzpunkt erreichen
ktnnte. Zum Vergleich: die 0.2 %-Spannung 9y 5 Von NisAl bei ca. 1200 °C ist
% o PAY 108Pa. Die ~/~’-Anordnung wiirde demnach i{iber eine wesentlich hdhere
FlieBspannung am Schmelzpunkt verfiigen, die eine Versetzungsmultiplikation

bzw. Subkornbildung nicht zul#dBt. Eine Kldrung dieser Fragestellung wire mit

der Bestimmung der mechanischen Eigenschaften nahe dem Schmelzpunkt in Ab-

héingigkeit von der Stichiometrie moglich.

" Die Zichtungsversuche zeigen, daB8 einkristallines ~' nur auf der Ni-
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reichen Seite {76.5 < ¢ < 77.0 at % Ni) herstellbar ist. Es erstarrt in die-
sem Konzentrationsbereich zundchst v/~ iber den gesamten Kristall, wie Fig.

4.3a zeigt. Nach einer anschlieBenden Glithung bei 1300 °C fiir ca. 50 h er-

3
f}z{‘;t Xy

AR RS
‘)kbﬂ.‘y-}_* 3

Fig. 4.3: Schliffbild parallel =zur Erstarrungsrichtung eines N177A123~
Bridgman-Kristalls; v = 20 mm/h; a' wie erstarrt; b: nach einer

Glithung bei 1300°C fiir 50 h.

h#lt man wegen des auf die Ni-reichen Seite verschobenen Homogenit&tsbe-
reichs groBe einkristalline v'-Bereiche, dargestellt in Fig. 4.3b). Die ge-
naue Konzentrationseinstellung und die nachfolgende Temperaturbehandlung
sind noch zu optimieren.

Zur Herstellung von genau stdchiometrischen «'-Kristallen wird vom Autor
die gerichtete Rekristallisation vorgeschlagen, wobei das kritische Recken

wegen der Sprodigkeit des polykristallinen Ausgangsmaterials problematisch

erscheint.

Bor-Dotierung

Ebenfalls untersucht wurden die Auswirkungen einer Bor-Zugabe (ca.

1000 wtppm) auf das Kristallwachstum von NisAl. Bor wird bis ca. 3000 wtppm
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(¥ 1.5 at.%) interstitiell gel®dst und erhdht in polykristallinem Material

erheblich die Duktilitdt. Fig. 4.4 zeigt die Abhingigkeit der Bor—Konzentra-

fs
0 o1 07 s 10
T T T LR} T LI L A B
Fig., 4.4: i r
]
Bor-Konzentration in Abhingig- ?g 2600 [ :
i /
keit vom erstarrten Bruchteil 8 60 F f
f
in einem Ni76A124+1000 wippm— %g 1200 + 5, } j&
. . £ F— — e — — —— — — —
Brid, =K tall. ¥ ’
ridgman-Krista ég 800 - ] é /s
‘C_)[ 1‘\ At
@ 40 r vy et
|\‘-_,?’
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tion von der Kristalldnge in einem NivgAlz4-Bridgman-Kristall. Die obere
Skala berlicksichtigt den erstarrten Bruchteil fS. Impfling und Rohling ent-
hielten in der Vorlegierung 1000 wtppm Bor. An der Anschmelzstelle sinkt der
Bor-Gehalt auf etwa 200 wtppm ab. Der Verteilungskoeffizient von Bor bzgl.
NizAl kann daher zu 0.2 abgeschdtzt werden. Insgesamt zeigt das Profil be-
sonders im Selektorbereich stark schwankenden Verlauf. Das zun#chst nicht in
den Kristall eingebaute Bor bildet vor der Phasengrenze einen Aufstau, der
gegen Ende der Kristallisation zu einer Anreicherung fiihrt.

Durch die Bor-Dotierung tritt eine erhebliche Verbesserung des Kristall-
wachstums der ~'-Phase ein. Dabei reicht eine effektive Konzentration von
100 wtppm im Kristall aus. Phasenreine NivsAlzs4-Kristalle komnten so ohne
anschliefende Temperaturbehandlung mit hoher struktureller Perfektion selbst
mit Zichtungsgeschwindigkeiten bis zu 40 mn/h {Czochralski} gezogen werden.
Als Mag fir die strukturelle Perfektion dient hier die gammadiffraktome-
trisch ermittelte Rocking~Kurven-Halbwertsbreite n (Kap. 6.1). Sie betrigt

fiir zweiphasige ~/v’'-Kristalle ca. 7 - 20 Winkelminuten, fir Bor-dotierte
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einphasige v’ -Kristalle ca. 20 - 100 Winkelsekunden (zum Vergleich sc-Super-

legierungen: n~ 1 - 2 0).

Die positiven Auswirkungen der Bor-Dotierung auf das Kristallwachstum

konnten in folgenden Punkten begriindet sein:

~ Bor verschiebt das B/v’-Eutektikum auf die Al-reiche Seite, so da8 das
Auftreten der inkohdrenten SB-Phase an der Phasengrenze verhindert
wird. Zur KlZrung des Ni-Al-B-Phasendiagramms werden in kiirze Pr&zi-

sions-Differential-Thermo—-Analysen durchgefihrt.

- Bor erhtht die FlieBspannung der ~'-Phase am Schmelzpunkt, wodurch die

Versetzungsentstehung bzw. die Subkornbildung vermieden wird.

Eine Kombination beider vorgeschlagenen Mechanismen ist ebenfalls denkbar.
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5. BIE PERITEKTISCHE ERSTARRURG DER ~'-PHASE

Die Ausfiihrungen zum Phasendiagramm zeigten, daB ein ~/v'-Eutektikum in
der reinen Ni-Al Legierung nicht existiert. Trotzdem beobhachtet man in den
Schliffbildern von Kristallen mit Schmelzenkonzentrationen Cy 2 76 at % Ni
ein gekoppeltes Wachstum der beiden Phasen auf einer Skala von ca. 10 n
(z.B. Fig. 3.6). Es wird dazu in diesem Kapitel ein Modell vorgeschlagen,
daB das gekoppelte Wachstum der Phasen v und v’ an einer ebenen Phasengrenze
wihrend einer peritektischen Erstarrung erklirt. Ausgangspunkt ist die Ana-
lyse des eutektischen Wachstums nach Jackson und Hunt /78/ und die Erweite-
rung auf Peritektika von Bottinger /79/. Interessante Beitrdge zu diesem

Thema finden sich auch in /80/ und /81/.

5.1. Euotektische Erstarrung

Die Bewegung einer ebenen Phasengrenze, an der zwei Phasen a und f§ mit

unterschiedlicher Konzentration gleichzeitig erstarren, erfordert

- die laterale Diffusion vor der Phasengrenze

- den Aufbau von Grenzflachen zwischen den Phasen.

Die treibende Kraft dafilir, die Differenz der freien Energie AG, entsteht

durch eine entsprechende Unterkilhlung AT. Fiir ein I-Komponentensystem gilt:

AH

AG = T—E-AT (5.1)
1l

(AHmuSchmelzwérme, Tm—Schmelztemperatur)

Die Unterkithlung setzt sich aus einem Diffusions-, ATD, und einem
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Grenzflédchenanteil, ATG. Zusammen:
AT = ATD + AT {(5.2)

Der kinetische Anteil der Unterkiihlung, der nur einige mK betrégt, kann ge-
geniiber den beiden anderen Termen (ATD und ATG) vernachlissigt werden und
wurde in der Beziehung (5.2) nicht beriicksichtigt. Fig. 5.1 veranschaulicht
die Verh#ltnisse fiir ein typisches Eutektikum. Die Temperatur der Grenzfld-

che T. liegt also deutlich unter der eutektischen Gleichgewichtstemperatur

G
TE'
Fig. 5.1 tt{:i\\\\\\\
Futektisches Phasendiagramm @
TG---—--a-——-sf——*e,——_—c ———————
mit der Lage der unterkiithlten
Phasengrenzenkonode. o+
=
Cu Gl & G Cp
A B

Die Losung der Diffusiongleichung vor der Phasengrenze

(5.3)

<

[e]

+
Ul <
Seby

i3

[e]

liefert fiir die Unterkiihlung eines Futektikums:

™

L =a
AT = m(vA,Q" + X, ) . (5.4)
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m
. __alp s .
mit Moo= e m_ mg Liquidussteigungen, {(5.5)

= Lamellenabstand, (5.6)

Q = Bll_i_ﬁfl.(c -c) , (5.7)
€D
@« nllS
P =) (=) sin® G—%) - (5.8)
a B
n=1
§ =Sys, . (5.9)
aL aL
al = 2(1 + £) o §£_) , (5.10)
o B
T
aL =L o L sin 6 L , (56.11)
a AH;II a 84
T
L E L L
und a’, = —= 0o, sin 8, . (5.12)
5 AHg B B

Die Liquidussteigungen m und m’B bei der eutektischen Konzentration g sind
hier positiv definiert. Der Lamellenabstand Re und die Definition von Sa und
SB lassen sich aus Fig. 5.4 entnehmen. Die a% enthalten die Materialkonstan-
ten Schmelzwirme (AH;), fest~flissig Grenzfldchenenergie (0%) und der Grenz-
fldchenwinkel 8?, der ebenfalls aus Fig.5.4 ersichtlich ist.

Ila in Gleichung (5.4) nur positive GroBen vorkommen, gilt fiir Eutektika

stets AT > 0. AT zeigt an der Stelle -
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N, = (B)? (5.13)

ein Minimum. Die Hquivalente Schreibweise

L
AZV = ér-: const (5.14)

£

ist als fundamentales Wachstumsgesetz fiir Eutektika bekannt geworden. Bei
vorgegebener Wachstumsgeschwindigkeit v wihlt das System denjenigen Lamel-
aus, der die Unterkithlung minimiert. Flir viele eutektische

£
legierungen gilt nach /82/: sz P 10_10 - 10_110m3/s.

lenabstand A
Zur Einstellung eines regelmiBigen Lamellengefiiges ist es nodtig, dafB

beide Phasen bei gleicher Unterkiihlung gleich schnell wachsen. Diese Voraus-

setzung wird bei Metall-Metall-Eutektika meistens erfiillt.

5.2. Peritektische Erstarrung

Als charakteristisches Merkmal der peritektischen Erstarrung gilt, daf
die beiden festen Phasen das gleiche Vorzeichen in der Liquidussteigung auf-
weisen. Das fiihrt bei der Erweiterung des obigen Modells auf das "+/v'-Peri-

tektikum" in Gleichung (5.4) zu einem Vorzeichenwechsel in m:

m= — m >m., >0 (5.15)
m , —. L i S o N :
und in aLi
L L
L a_ &, SR .
2’ =2(1 + &) (— - §m.) (5.16)

T Y
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. . . . . , L. c
Die GroBe m ist also hier immer negativ und Q immer positiv.

Fiir aL gile:

L L
L 2y By
a >0 fir —> (5.17)
n Em_,
5 v
L L
L &y By
a <0 fir — <
m Em_,
¥ ~

Da die fur eine Abschitzung ndtigen Materialkonstanten nicht bekannt sind,

muB auch flir die Unterkiihlung

L
AT = m (vA,Q° + 2 5, m < 0 (5.18)
£ Ag
eine Fallunterscheidung durchgefiihrt werden:
L o= %
AT >0 fir a < Ound A, > (- =) {(5.19)
2 VQL

AT < 0 fiir & > 0

AT

~ eutektisch

- kl

peritektisch, at<0

peritektisch, at=0

Fig. 5.2: Beziehung zwischen Unterkiihlung und Lamellenabstand fur

eutektische und peritektische Systeme.
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Fig. 5.2 zeigt die Abhingigkeit der Unterkithlung vom Lamellenabstand hg fiir
eine konstante Wachstumsgeschwindigkeit. AT kann also fir peritektische
Systeme negative Werte annehmen. Die Frage, ob auch flir Peritektika ein sz—
Cesetz existiert bzw. ob es eine peritektische Erstarrung zweier Phasen an
einer ebenen Phasengrenze gibt, ist in der Literatur offen. Insbesondere
scheint es schwierig zu sein, alternierendes von gekoppeltem Wachstum zu
unterscheiden (z.B. Sn-Cd in /79/). Die bandartigen ~/~v’'-Strukturen in Fig.
3.4 weisen allerdings hier auf das gekoppelte Wachstum der beiden FPhasen
hin.

Unabhiingig vom Vorzeichen fithren Unterkiihlungen immer 2zu wmetastabilen
Koexistenzlinien im Phasendiagramm, die fiir den relevanten Ni-Al-Konzentra-
tionsbereich in Fig. 5.3 dargestellt sind. Ausgangspunkt der Betrachtungen
sind die beiden metastabilen Teilphasendiagramme (a) und (b} , die die ~'-
bzw. v-Phase in Koexistenz mit ihrer Schmelze zeigen. Flr die ~'-Phase er-
gibt sich dabei die kongruente Schmelztemperatur Tk' die oberhalb der peri-
tektischen Gleichgewichtstemperatur Tp liegt. Fir eine mittlere Schmelzen-
konzentration c:0 sei die Temperatur der Phasengrenze mit TG angegeben. Dem
metastabilen Gesamtphasendiagramm, Fig. 5.3c, entnimmt man, da8 die zu TG
gehorende Arbeitskonode eine zweiphasige Erstarrung zul&ift: Beide Phasen
sind gegeniiber ihrer (metastabilen) Liquiduslinie unterkiihlt. Die sich ent-
wickelnden Konzentrationsfelder sind in Fig. 5.4 gezeigt. Die ~v-Phase ist
dabei {ibertrieben breit eingezeichnet. Die Konzentrationen der ~'-Fhase im
fliissigen, ci, und festen, ci. unterscheiden sich nur wenig voneinander bzw.
nur wenig von der mittleren Schmelzenkonzentration .- Die hohe Ni-Konzen-
tration in der v-Phase, ausgedriickt durch ci . bewirkt jedoch, daB sich die
Schmelze an Al anreichert. Der Arbeitspunkt (TG,co) verlagert sich daher im

Verlauf der Erstarrung nach (T., cp), bei dessen Uberschreitung die v-Phase




—-650-

Fig. 5.3:

Teilphasendiagramme der Phasen

7'(a) und v (b) und resultieren-—
des Gesamtphasendiagramm (c) mit
der metastabilen v'~Phase. Die
Konode der Phasengrenze liegt cber-

halb der peritektischen Temperatur TP'

B+y' x ¥y

e e GGGy 5

verschwindet. So erkldrt sich die in den Schliffbildern von Kristallen mit
e, 2 Cp (cp = 76 at % Ni) nachgewiesene ~/v'—-Anfangstransiente, nach der
sich einphasiges ~’'-Wachstum entwickelt,

Fig. 5.4:

Zweiphasige ~/~'-Erstarrung
an einer ebenen Phasengrenze
fest/flissig mit den sich

einstellenden Konzentrations—

verhil tnissen.
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Es konnte nach den obigen Ausfithrungen moglich sein, die einphasige Kri-
stallziichtung von v° durch Kristallisation am kongruenten Schmelzpunkt des
metastabilen Phasendiagramms zu erreichen. Erste Versuche mit hohen Wachs-
tumsgeschwindigkeiten bis zu 100 mmm/h und Schmelzenkonzentrationen um 76.5
at % Ni schlugen jedoch fehl: eine ~/v’-Anfangstransiente lieB sich nicht
vermeiden. Fiir weitere Versuche sollte daher auf den Einsatz von Ni-Impflin-
gen verzichtet werden. Das Kristallisieren am kongruenten Schmelzpunkt Tk
der «’'-Phase setzt allerdings eine hohe Unterkiihlung der ~-Phase AT1 = TA -
T. voraus, wobei die exakte Schmelzenkonzentration und die Breite des meta-

G

stabilen v -Bereichs noch unklar sind.
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6. DER_ORDNUNGS-UNORDNUNGS—UBERGANG DER ~'-PHASE

Als Voraussetzung zur FlieBspannungsanomalie der ~'-Phase gilt die Auf-
rechterhaltung der Ordnung, denn sie bedingt die Moglichkeit der Bildung von
Antiphasengrenzen, die die Versetzungsbewegung erschweren. Der Ordnungsten-—
denz entgegen wirkt die Temperatur. Es stellt sich daher die Frage, unter-
halb welcher kritischen Temperatur TC noch COrdnung vorhanden ist. Diese Pro-
blemstellung wird im folgenden diskutiert.

Der Ilangreichweitige Fernordnungsgrad S wird nach Bragg-Williams /83/

flir eine AsB-Legierung definiert als
S = -7 08 ¢1. (6.1)

ry ist die Wahrscheinlichkeit, daf ein A-Platz von einem A-Atom besetzt ist.
N ist der Molenbruch von A in der Legierung. Fir die B-Atome gilt Analoges.
S kann die Werte zwischen O fir vbllige Unordnung und 1 fiir vollige Ordnung
annehmen. Fig. 6.1 zeigt die moglichen Extremwerte des Ordnungsparameters.
Bei einer Abweichung von der stdchiometrischen Konzentration, z.B. cy =
0.72, und unter der Voraussetzung, daB alle A-Atome die Flichenmitten be-

setzen (rA = 0.72/0.75), wird S = 0.84.

@Ni QA @&75%Ni, 25% Al

Fig. 6.1: Mogliche Extremwerte des Ordnungsparameters S in NiSAl.
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Die Tendenz zur Einstellung von Ordnungsvorgingen ist energetisch be-
griindet: Der Konfigurationsanteil der inneren Energie Uk 188t sich als Summe

aller Paarwechselwirkungen V,,, VBB und VAB mit den nichsten Nachbarn aus-

driicken:

(6.2)

N ist die Anzahl der A-A-Paarungen. Flr NAB und NBB gilt Entsprechendes.

AA
Hit N als Gesamtzahl der Atome, z als Koordinationszahl (z=12 fur kfz-Git-

ter) und Cy als Molenbruch der Atomsorte A ergibt sich mit

1
i : Npp =3 Nz(l—cA)2 i Nyp = Nzg, (1-¢,) (6.3)

fiir den Konfigurationsanteil:

1
U, = i-Nz[cAVAA + (1me, )Vpg + ¢, (176, )(2V,p = V), ~ VBB)]. (6.4)
Die beiden ersten Terme reprisentieren die Energien der reinen Komponenten.
, . . 1 .

Der dritte Term, der die Ordnungsenergie V = VAB ﬁ{VAA + VBB) enth#lt,
beschreibt die Tendenz, durch Platzwechsel der Atome die Zahl der Paare
ungleicher Atome zu erhthen (Ordnung) oder zu erniedrigen (Entmischung}. Im
ersten Fall ist V<O. Fir V=0 liegt eine statistische Mischung vor, und die
innere Energie ist unabhingig von der Verteilung der Atomsorten.

Die Ordnungsenergie V ist nach Flinn /3/ korreliert mit der Antiphasen~

grenzen-Energie OsPR auf verschiedenen Ebenen {(hkl)}::.

2
aiggl) _ _2[v|ns . - (6.5)
aevhZ+k=+1
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{(hkl) sind die Millerschen Indizes (h)k} und ao ist der Gitterparameter. V
und 8 sind experimentell zugingliche GréBen und kinnen durch Ermittlung der
Funktion S(T) bestimmt werden. V ist direkt proportional der kritischen Tem-
peratur Tc. Allerdings variiert der Proportionalitidtsfaktor je nach theore-
tischem Modell. Fir die in jlingster Zeit erfolgreich angewandte Cluster~Va-

riations-Methode /84,85/ gilt die Beziehung
V = ~0.520 kTC , (6.6)

wobei k die Boltzmann-Konstante angibt.

Nach der Bragg-Williams Theorie kann in einer AsB-Legierung nur ein dis-
kontinuierlicher Ordnungs-Unordnungs-Ubergang stattfinden., der =zu einem

Sprung in der Funktion S(T) fithrt, dargestellt in Fig. 6.2a. Diese Phasen-

a b

Fig. 6.2: Temperaturabhéngigkeit der freien Enthalpie G und des Ordnungs-—

parameters S fiir Ubergiinge 1. Ordnung (a) und 2. Ordnung (b).

transformation gehdrt zu den Ubergingen 1. Ordnung: Die freie Enthalpie G(7T)

ist an der Stelle T:Tc nicht stetig differenzierbar; es tritt eine latente
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Warme auf. Darliberhinaus wird fiir S(T) ein Hystereseverhalten vorhergesagt:
Fir TC>T>TC. verschwindet die Riickstellkraft des Ordnungsparameters, so daB
gsich eine Ordnung beim Abkithlen erst bei T:Tc. ausbilden kann.

Fir AB-Legierungen zeigt die freie Enthalpie ein kontinuierliches Ver-
halten mit der Temperatur (Fig. 6.2b). Der Ordnungsparameter nimmt auch

schon flir niedrige Temperaturen einen von 1 verschiedenen Wert an.

6.1 Cammadiffrakiometrie als HeBmethode zur Bestimmung der Ordnungs-—

Unordnungs—tUbergangs—Temperatur

Die Beugung von Gammastrahlen an Kristallen liefert sehr genaue Informa-
tion iber deren strukturelle Perfektion {Netzebenenverkippungen}. Die gerin-
ge Wechselwirkung der Strahlung mit Materie erlaubt eine Untersuchung nicht
nur von massiven Kristallen, sondern auch von Proben in Ofen, Kryostaten
etc. Anwendungsbeispiele finden sich in /86,87,88/. In dieser Arbeit wird
die Gammadiffraktometrie erstmalig dazu benutzt, die Temperaturabhingigkeit

des langreichweitigen Ordnungsgrades von NisAl zu bestimmen.

6.1.1. Das Gammadiffraktometer

Beim normalen Gammadiffraktometer befindet sich nur der zu untersuchende
Kristall zwischen Strahlungsquelle und -empfZEnger. Die wesentlichen
Bestandteile sind in Fig. 6.3 dargestellt. Es sind dies’ die Gammaquelle,
ein Strahlrohr mit Kollimator zur Verrringerung der Prim#Zrsirahldivergenz,
das Goniometer mit Probe (evtl. in einem Ofen) und ein in horizontaler
Richtung verschiebbarer NaJ SzintillatiomszEhler als Detektor fir den
Primdrstrahl bzw. den gebeugten Strahl.

Die CGammaquelle besteht aus einem Iridiumblech (0.2x4x5 mm°), das in

einer Uran-Abschirmung so positioniert ist, daf nur Strahlung in Richtung
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DETECTOR

coLLimaTor 1T 192
FURNACE Ey: 316 KeV, 468 KeV

SAMPLE SPACE A 00392 A, 00265 A

. _ ! AE _4n-6
Ni; Al (200): £5=10

20 = 085° T
z

Fig. 6.3: Prinzipskizze des Gammadiffraktometers.

der Probe austreten kann. Als Ausgangsmaterial wird natiirliches Ir {38.5%
191 193 . .

77 771?) verwendet, das nach einer Bestrahlung von ca. 80d mit
thermischen Neutronen in einem Reaktor eine Aktivitdt von ca. 3.7-10'2 Bg

(= 100 Ci) erreicht. Das entstehende Radioisotop 1??Ir geht durch B-Zerfall

mit einer Halbwertszeit von 74d iiber in angeregte Zustinde des Isotps lggPt,

Ir, 61.5%

das die eigentliche Gammastrahlung beim Ubergang in den CGrundzustand emit-

tiere:

192, B 192

77 78Pt +e + v+

Die Tabelle 6.1 enthdlt die intensitdtsreichsten Gammalinien der hier ver—

wendeten Ir-Quelle.
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Tab. 6.1 Die intensitdtsstirksten Linien der Ir-Quelle. GH ist die absolute

Gammahziufigkeit = Zahl der emittierten Photonen pro 100 Zerfille.

E [kev] | 205 | 308 | 316 |468 | 484 | 604

GH 30.2 | 31.7 | 87.0 | B1.7 | 3.3 8.9
Die Energieunschirfe der Cammastrahlung von é% = 10_6 macht ein

Monochromatorsystem iiberfliissig. Meist wird mit der 468 LkeV-Linie
gearbeitet, wobei die anderen Linien elektronisch diskriminiert werden. Da
die Energieaufldsung des Detektors nur ca. é%- = 10% betrdgt, gelangen
benachbarte Linien ebenfalls zum Nachweis. Dies muB insbesondere bei sehr
guten Kristallen bei der Interpretation der Messkurven berlicksichtigt
werden. Bei Verwendung eines hochauflosenden Halbleiter-Detektors mit o <
1% tritt die Schwierigkeit nicht auf. Wegen der im Vergleich zum NaJ-Zdhler
sehr viel geringeren Nachweiswahrscheinlichkeit wurde auf den Einsatz eines
solchen Detektors verzichtet.

Die zu untersuchenden Kristalle werden rontgenographisch vororientiert
und so auf das Goniometer befestigt, daB nur noch kleine Drehbewegungen not-—
wendig sind, um den gewiinschten Braggreflex zum Nachweis zu bringen. Der
Betektor wird vor der Messung um 28B entsprechend der Bragg’schen Gleichung
ausgelenkt:.

AN=2d 5inB (6.7)

(A - Wellenldnge, d — Netzebenenabstand, BB - Braggwinkel).

hk1

Wahrend der Messung wird der Kristall in kleinen Schritten Aw durch den
Braggwinkel gedreht und die Intensitdt aufgezeichnet (w-scan). Wird die ge-

beugte Intensitit IB(w) iiber den Drehwinkel o aufgetragen, erh#lt man eine
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sogenannte Rocking—Kurve, die die Verteilungsfunktion der Verkippungen der

Netzebenen wiederspiegelt. Die gemessene Reflektivit#tsverteilungsfunktion
rm(m) ist gegeben durch:
IB(w)—IU

I‘m(m) = I
P

(6.8)

IU - Untergrundintensitét, Ip - Primdrstrahlintensitit.
Zur Messung der Primirstrahlintensitit wird der Detektor nach Aufnahme der
Rocking-Kurve in seine Nullpunktstellung verschoben und die Zihlrate abge-

fragt. Der Kristall bleibt dabei im Strahl.

Das Integral

Rm = J}m(w)dw (6.9)
bezeichnet man als das gemessene integrale Reflexionsvermigen, das eine rei-
ne Kristalleigenschaft wiedergibt und nicht etwa von der einfallenden Inten-
sitdt abh#ingt., Da wegen der hohen Energie der Strahlung immer in Transmis-
sion gearbeitet wird (Laue-Fall), erhdlt man Aussagen iiber Netzebenenverkip-

pungen bzw. Subkorngrenzen vom gesamten Kristallvolumen. Wie aus der diffe-

renzierten Bragg~Bedingung

Ad AN
== —CthB ABB (-—5\- = 0) (6.10)

ersichtlich, wird das Reflexprofil wegen der kleinen Bragg-Winkel nur unwe-
sentlich durch eine Variation im Gitterparameter beeinfluBft. Die Gammdif-

fraktometrie verhilt sich somit komplementir zur Rontgenbeugung unter hohen

Winkeln.
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6.1.2. Beugungstheorie fiir Gammastrahlen

Die Theorie der Beugung von Rontgen— und Gammastrahlen liefert zwei cha-
rakteristische GrenzfZlle: die dynamische und die kinematische Beugungs-
theorie /89/. Inwieweit welcher Grenzfall zur Anwendung kommt, hingt sowohl
von Kristalliperfektion und Kristalldicke., als zuch von der Wellenldnge der
untersuchenden Strahlung ab /90/. Kleine Wellenlinge und imperfekte Kristal-
le fithren zur Anwendung der kinematischen Theorie. Wie die nachfolgenden
Ausfilhrungen zeigen werden, fallen die in dieser Arbeit gezichteten
Kristalle in diese Kategorie. Die kinematische Theorie wird daher als
Grundlage fiir die Bestimmung des Ordnungsgrades im folgenden diskutiert.

Ausgangspunkt dieser Theorie ist das Darwinsche Mosaikmodell /91/, das
den Kristall in viele perfekte Blockchen unterteilt, die alle gegeniiber

einer Vorzugsrichtung leicht verkippt sind. Fig. 6.4 veranschaulicht die

=R o )

ﬂé& I,

Fig. 6.4: Beugungsbedingung im reziproken Raum an einem Mosaikkristall.

Beugungsbedingung im reziproken Gitter anhand eines solchen Mosaikkristalls.
Die Gesamtintensitdt des gsbeugten Strahls erh#lt man durch Summieren der

Intensitdten der einzelnen Blockchen, die nacheinander durch Drehen des Kri-
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stalls zur Reflektion gebracht werden. Die Verkippungen der Bldckchen unter-
einander wird durch die Mosaikverteilungsfunktion W(w)} beschrieben. W{w) ist
im Idealfall eine Gauss-Funktion. Ihre Halbwertsbreite ist der Mosaikwinkel
7. Im kinematischen Fall ist das gemessene Reflexprofil direkt proportional

zu W{w). Fir die Reflektivitdts-Verteilungsfunktion rkin(u) ergibt sich

uTo

Tq " Zoso
5550, W(w) e B (6.11)

rkin(w) -

(To ~ effektive Kristalldicke, p - linearer Absorptionskoeffizient)

Die exponentielle Abh#ngigkeit von der Dicke T0 beriicksichtigt die Absorp-

tion des Strahls im Kristall. Wegen
SW(e)do = 1 (6.12)

erhdlt man flir das integrale Reflexionsvermdgen {mit coseB ~ 1, sin28B ~

A

dhx1
T d
hkl T
R, = [fr. (0)do = tz e Mo (6.13)
ext
mit
P | (6.14)

ext TORIFHIE_M
(dhkl - Netzebenenabstand, V -Volumen der Elementarzelle, ro- klassischer
Elektronenradius, FH - Strukturfaktor, e:':—M - Debye-Waller-Faktor).
Rk' stellt eine obere Grenze fiir das integrale Reflexionsvermigen dar und
gilt fir den idealen Mosaikkristall. Die gemessenen Werte Rm liegen meist

zwischen den nach der dynamischen (Rdyn) bzw. kinematischen Theorie (Rkin)

berechneten. Es gilt die Relation:




_80_
LIRS WES (6.15)

Fir sehr kleine Probendicken (To ¢ 10u) liefern beide Beugungstheorien die

gleichen Werte:

lim R (6.16)

Tom0 dyn = Rkin ’

Ob nun ein Kristall dynamisch oder kinematisch beugt, h3ngt von der cben

eingefiihrten Extinktionslidnge text und von der in Fig. 6.4 dargestellten

GroBe der defektfreien Bereiche to ab. Fir t°>>text (perfekter Kristall)

kommt die dynamische Theorie und fir to<<tex (ideal imperfekter Kristall)

t
die kinematische Theorie zur Anwendung. Kleine Wellenléinge fithren nach
Gleichung (6.14} zu groBen Extinktionsldngen, so daB die Kristalle bei der
Gammdil fraktometrie eher kinematisch beugen.

Zur Abschiitzung der Relation (6.15) sei hier noch das dynamische

integrale Reflexionsvermggen flir Gammastrahlen angegeben (mit cosSBxI.

sin2GB - R/dhkl}:
2
R = Adhkl[l+(kA) ] e—uTo (6.17)
dyn 2To '
mit
ror|F, Je T =
A = ! -1 (6.18)
v ' B 2rthH ) '
Rdyn ist um einige Zehnerpotenzen kleiner als Rkin {(vergl. Tab. 6.2b)und

wird nur von (versetzungsfreien) Idealkristallen erreicht. Die meisten
Kristalle liegen in einem Zwischenbereich, in dem sog. Extinktionsthegrien
bemiiht werden missen, um cquantitativ die Abweichung gemessener integraler

Reflexionsvermdgen von den theoretisch berechneten zu erkléren. Daher wurde
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bei der Bestimmung der Temperaturabhingigkeit des  weitreichenden

Ordnungsgrades darauf geachtet, daB sich die verwendeten Kristalle moglichst

ideal imperfekt verhielten, d.h. Rm ™ Rkin' Dartiberhinaus sollten sie eine

moglichst hohe Reflektivitdt und eine kleine Halbwertsbreite zeigen, um den
Fehler bei der Messung des Integrals gering zu halten. Nach Gleichung (6.13)

wird fir T0 = uml maximale Reflektivitdt erreicht. Fig. 6.5 stellt die

24 1
2| ; 316 keV
;
j
I
16 + !
i
o f
e | | 468 keV
o ] :
! I
8k ] !
1 I
! i
I i
i 1
4t ! !
i i
i 1
} t
0 1 ! | | | EI |; ! 1 L 1 '
0 4 8 12 | 16 1 20 24 28
Has  Hies Tolmm]

Fig. ©€.5: AbhidAngigkeit des Kinematischen integralen Reflexionsvermigen von

der effektiven Probendicke von N13A1 fiir verschiedene Energien.

Abh#ingigkeit des integralen Reflexionsvermdgens, berechnet nach (6.13), von

der Dicke To der Probe fiir zwei verschiedene Strahlungsenergien dar. Glinstig

bel NiBAl sind also Kristalldurchmesser von 12 - 18 mm. Der Tabelle 6.2b

lassen sich die theoretischen Werte R und R . und der Tabelle 6.3 der
dyn kin

Messwert Rm entnehmen.

Die Absorptionskceffizienten fiir die 316 keV und die 468 keV-Linie wur-

den experimentell nach dem Absorptionsgesetz:

I = Ige M (6.19)
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(I - Intensitdt des transmittierten Strahls mit Probe, Io - Intensitét des

transmittierten Strahls ohne Probe, x - Dicke der Probe) bestimmt:

. -1
u316(N13A1) 0.753 £ 0.004 cm ~ ,

(N1,A1) = 0.608 + 0.003 —

H468

Die Abhingigkeit des integralen Reflexionsvermdgens von der Energie zeigt
einen erheblichen Reflektivitdtsgewinn fiir die 316 keV-Linie. Allerdings
werden die benachbarten Energien, 296 keV und 308 keV (Tab. 6.1}, wegén des
schlechten Aufltsungsvermdgens des Detektors ebenfalls zur Beugung beitra-
gen. Dies muB bei der Berechnung von Rkin beriicksichtigt werden.Fir den

Energiebereich um 316 keV ergibt sich fiir das integrale Reflexionsvermigen:

Ges 286 308 316
Risn =21 Rgn ¥ 29 Rpgn * 23 R - (6.20)
Die a; sind die aus der absoluten Gammah#ufigkeit (Tab. 6.1) ermittelten

Wichtungsfaktoren der einzelnen Energien mit Eaizi.
i

Man erh#lt z.B. fiir den (200)-Reflex an einem 12 mm dicken NiSAl—Kristall

nach Gleichung (6.13) folgende Werte:

Ri?ﬁ - 2.98 - 107, a, = 0.202

in 1

RS =2.16 + 1070, a, = 0.213
in 2

RO = 2.07 + 107F, a, = 0.584 .
in 3

Nach Gleichung (6.20) ergibt sich damit: Ry = 2.13 ° 107%,

Die der 468 keV~Linie benachbarte 484 keV-Linie der Gammaquells weist

eine so geringe Gammahdufigkeit auf (vergl. Tab. 6.1), daB sie bei der
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468 . . "
Berechnung von Rkin nur eine unwesentliche Korrektur verursachen wiirde.
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Fig. 6.6: (200)-Reflex eines Bor-dotierten N176A124 -Kristalls fiir die

Energiebereiche um 316 keV (a) und um 468 keV (b).

Die Energieaufspaltung in den Rocking-Kurven zeigt Fig. 6.6 an einem
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B~dotierten NET6A124—Kristall fir die beiden Energiebereiche 316 keV (a) und
468 keV (b). Die Winkelabstidnde der Maxima entsprechen der Bragg’'schen Glei-
chung. Die Trennung der Gammalinien kann nur an Kristallen demonstriert wer-
den, deren Halbwertsbreite { 50 " betrdgt. Zur Beurteilung der HMosaikstruk-
tur solcher Kristalle sollte daher unbedingt mit der 468 keV-Linie gearbei-
tet werden. Zur Bestimmung des integralen Reflexionsvermdgens empfiehlt sich
wegen der hoheren Intensitdt (Quelleneigenschaft) und wegen der htheren Re—
flektivitdt (Kristalleigenschaft) die 316 keV-Linie.

Tabelle 6.2 enthdlt eine Zusammenstellung von rontgenographischen Daten
Al bei Raumtemperatur. Die den Strukturfaktoren zugrunde liegenden

3
atomaren Streufaktoren sind entnommen aus /92/. Alle gemessenen integralen

fir Ni

Reflexionsvermogen lagen zwischen den beiden theoretischen Werten, so da8

die Relation (6.15) bestiHtigt werden kamn.

6.1.3. Ableitung des Ordnungsparameters aus dem integralen Reflexions-

vermggen

Die relativen IntensitHten der Bragg-Reflexe hidAngen vom Inhalt der Ele-
mentarzelle ab. Enthidlt sie verschiedene Atomsorten konnen zusHtzliche Re-
flexe auftreten, deren Intensitdten vom Ordnungsgrad bestimmt werden. Der
Zusammenhang wird im folgenden entwickelt,

Das integrale Reflexionsvermbgen hingt vom Strukturfaktor FH ab, flr den
nach /93/ der Ausdruck gilt

-27i(hx +ky .+1z,)

(fj ~ atomarer Formfaktor (Streuvermdgen) des j—ten Atoms in der Einheits-

zelle, x_, Yj‘ Zj - Koordinaten des j-ten Atoms in der Einheitszelle}.




Tab. 6.2a: Rontgenographische Werte fir Ni

Q
Al, ac = 3.567 A.

3
Reflex §i§§-[i_1] fAl fNi FH e_M text[um] text[um] eB
316 keV 468 keV 316 keV | 468 keV
{200) 0.2802 8.10 1 19.37] 66.21 | 0.959 64.7 o5.7 0.6303 0.4256
(100} 0.1401 10.26 | 24.33] 14.07 { 0.9801 295.0 436.3 0.3152 0.2128

Tab. 6.2b: Integrales Reflexionsvermogen eines NisAl-Kristalls mit T0 = 12 mm.

R, -10° R, -107 R, «10° R, <107
Reflex 1n yn mn yn

316 keV 316 keV 468 keV 468 keV
(200) 20.75 6.55 11.26 5.00
(100} 1.99 2.93 1.08 2.22

fi —~- atomare Streufaktoren

H

.F,, — Strukturfaktor (FH = 3fNi+f

Al

. _ e _
fiir Hauptreflexe, FH = Iy

t - Extinktionslange bei Raumtemperatur

ext
M
e

~ Debye~Wal ler-Faktor

Rkin - Integrales Reflexionsvermégen fiir die kinematische Theorie

Rdyn - Integrales Reflexionsvermogen fiir die dynamische Theorie

fAl fiir Uberstrukturref lexe)

_98.-.
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F,; ist im allgemeinen eine komplexe Grofle und beschreibt sowohl Amplitude

H
als auch Phase der resultierenden Streuwelle. iFHl gibt das Verhdltnis der

Amplitude der Streuwelle, die durch alle Atome der Einheitszelle erzeugt
wird, zur Amplitude der Streuwelle eines Elsktrons an. Die IntensitdHt der
Braggreflexe ist proportional iFH[z.

Im Falle einer ungeordnet vorliegenden kfz ABB—Legierung nimmt der
Strukturfaktor nach Gleichung (6.21) die einfache Form an:

H BfA + fB fur (hkl) gerade oder ungerade,

hea!
[H

(6.22)
F,=0 fir (hkl)} gerade und ungerade gemischt.

Liegt die A B-Legierung geordnet vor, erhdlt man flir die gemischten Reflexe

3

FH # 0. Man spricht von Uberstrukturreflexen, deren Strukturfaktor vom Ord-

nungsgrad S abh#ngt:

= S{fA - f fiir Uberstrukturreflexe. (6.23)

Py B)
Die Differenz der atomaren Streufaktoren bestimmt ebenfalls die StHrke der
Uberstrukturreflexe, die daher wesentlich schwicher als die Hauptreflexe
sind. Ordnung 188t sich nur fiir fA # fB rontgenographisch sichtbar machen.
Fir fA = fB (z.B. KCl) miiBte eine andere Strahlungsart, z.B. Neutronen, ein-
gesetzt werden.

Fiir NiaAl ergibt sich nun der Strukturfaktor zu:

F,=23f,. +f fiir Hauptreflexe z.B. {200), (220},
H Ni Al (6.24)

= S(fg, - £,,) fur Uberstrukturreflexe z.B. (100), (110)

T}
H

Setzt man den Strukturfaktor fiir die Uberstrukturreflexe aus Gleichung

(6.24) in Gleichung (6.13)} ein, ergibt sich die Abhi#ngigkeit des integralen
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Reflexionsvermdgens vom Ordnungsgrad:

-M
r MS(f,.~f, ) ]e
_ o Ni "Al 2 -uT
Rkin = { 7 ) Todhkle o . (6.25)

Man erhilt daraus den Ordnungsgrad S:

3 - i
Y “kin_ HToy% (6.26)
- T
re Alf . -f
o] Ni

S =
d L
1
All hkl ‘o
S 188t sich also direkt durch Messen der Uberstrukturreflexe ermitteln, wenn
Rm ™ Rkin' Gleichung (6.26) setzt allerdings die Kenntnis aller verwendeten
Parameter voraus. Das lH8t sich umgehen, wenn mit den Hauptreflexen normiert
wird. Die Bildung des Quotienten der integralen Reflexionsvermodgen aus Glei-

chung (6.13) fiir die Hauptreflexe (Index: H) und Uberstrukturreflexe (Index:

U) ergibt fiir R = Rkin mit sinf, % 8y

s --2 __.Uz 2 _
R I e W P S R
in H B Ni "Al B
q = — = T (6.27)
R z2 U M2 U
I RO - S A O
Daraus errechnet sich der Ordnungsparameter zu
2 _ 2 i
2 RSISfNi+fAII (e MH) N
$? = . (6.28)
H 2 _yzy
Ryt (7 ) &

Neben den beiden temperaturunabhingigen GroBen Streufaktor und Braggwinkel
enthdlt die obige Gleichung nur noch die Messwerte R; und den noch zu be-
stimmenden Debye-Waller-Faktor, der die intensititsmindernde Wdarmeschwingung

der Atome um ihre Gleichgewichtslage beriicksichtigt.
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Bei kubischen Kristallen werden die Intensitidten der Reflexe um den

Debye-Waller-Faktor

sinf, =

-B
e =) (6.29)

vermindert.
B ist eine materialcharakteristische Konstante, die vom mitileren Verschie-
bungsquadrat < u®> der Schwingungen abhingt:

B = 81% < u® (6.30)

Nach /94/ gilt fir B der Ausdruck

B = “‘S;;D [q’f{x) . .}d . (6.31)

h - Plank'sches Wirkungsquantum, m, - Atommasse, BD - Debye- Temperatur).

P(x) ist die Debye-Funktion:

1%z dz
M(x) = " J . mit x = 6./T (6.32)
0

Sie liegt z.B. in /95/ fir verschiedene x tabelliert wvor. Die Debye -
Temperatur fir NiBAl (GD = 360 K } kann aus /96/ entnommen werden. Der so
ermittelte Debye~Waller-Faktor e“M ist in Fig. 6.7 fir die heiden Reflexe

(200) und (100}, die zur Bestimmung von S(T) gemessen wurden, aufgetragen.
_ sinB
Der Uberstrukturreflex nimmt wegen des kleineren ~— Wertes nur schwach

mit der Temperatur ab.
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Fig. 6.7: Temperaturabhiingigkeit des Debye-Waller-Faktors von NiBAl fir

verschiedene Reflexe (hkl).

6.1.4. Durchfihrung der Messungen

Die gammadiffraktometrischen Messungen zur Bestimmung des temperaturab-

hiéngigen Ordnungsparameters wurden an zwei Kristallen unterschiedlicher Zu-

sammensetzung durchgefihrt.

Kristall 1: Ni77'8A122'2

- zweiphasig v/v', Orientierung <110>
Kristall 2: N176.0A124.O + 500 wtppm B

- phasenrein ~+', Orientierung <100>.

Die Ni-reichen Einwaagen ergaben sich, da es aufgrund der Topologie des Pha-

sendiagramms entsprechend den Ausfithrungen in Kapitel 3 nicht moglich war,
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einen genau stdchiometrischen Kristall (N175A125) zu zlichten. Die beiden
Kristalle wurden nach der Czochralski-Methode mit 3 mm/h gezogen und an-
schlieBend funkenerosiv bearbeitet. Die so hergestellten Zylinderstiicke wa-
ren 20 mm lang und 10 mm (Kristall 1) bzw. 12 mm (Kristall 2) im Durchmes-
ser.

Der im Rahmen dieser Arbeit aufgebaute Probentisch am Gammadiffrakto-
meter besteht aus einem wassergekiihlten Rezipienten, in den eine Drehdurch-
fithrung fiir einen ebenfalls wassergekilhlten Kupferdrehteller hineinragt.
lLetztere ist im Rezipienten gelagert und trégt die Graphit-Heizelemente so-—

wie den Probenaufbau, dargestellt in Fig. 6.8. Die Kristalle konnten mittels

C»Heizelemente

«

7
%
4 2
Kristall 'f
_____ 2 4 T Gamma-
% o strahl
L)
)
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% Iy A{zoa- Kleber
7
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? g
7 ¢ / 7
4 / / 7
7B &
Thermo-/\ C-Finger
element Cu-Halterung
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[

M

Fig. 6.8: Prinzipskizze des Probentisches am Gammadiffraktometer zur

Aufnahme von Rocking-Kurven bis ca. 1400°C.
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eines Al203~Klebers (Durapot 801, Fa. Cotronics Corp., N.Y.) auf einem
Graphit-Finger befestigt werden, der seinerseits in einem Kupferschuh sitzt.
Uber ein in der Nidhe des Kristalls befestigties Thermoelement wurde die Tem-
peratur iiberwacht. Zur Aufnahme von Rocking-Kurven wird die Drehvorrichtung
von einem auBerhalb des Rezipienten liegenden Schrittmotor mit I18"/Schritt
und einer Reproduzierbarkeit von 14" angetrieben.

Mit den plattenfdrmig ausgearbeiteten Graphit-Heizelementen (40 V., 8 KVW)
war es moglich, iber einen PID-Regler die Temperatur bei ca. 1300°C auf #1°C
konstant zu halten. Um Abstrahlungsverluste zu vermeiden, wurde die Heizzel-
le inmerhalb des Rezipienten mit 20 mm Graphitfilz isoliert. Wegen der ge-
ringen Ordnungszahl von Kohlenstoff wird der ~-Strahl beim Durchringen des
Ofens wenig absorbiert (p % 24, Z - Ordnungszahl}. Die in der Rezipienten-
wand eingebauten Gammastrahl-"fenster” bestanden aus 1.5 mm starkem Alu-
Blech. Insgesamt sank die Primidrstrahlintensitdt durch den Ofenaufbau auf
75%. Die gesamte Anlage ist so konzipiert, daB in einer weiteren Ausbaustufe
die Kristallzucht von Ni-Legierungen direkt am Gammadiffraktometer betrieben
werden karm, um Aussagen iiber das Stadium des Auftretens von Kristallimper-
fektionen gewinnen zu kdnnen.

Die um den Faktor 10 geringere Reflektivitdt der Uberstrukturreflexe im
Vergleich zu den Hauptreflexen gebot die Aufnahme von Rocking-Kurven nur mit
"frischer" Gammaquelle.

Die Messzeit pro Rocking-Kurve variierte je nach Kristallgualitdt, Re-
flektivitdt und PrimHrstrahlintensitdt zwischen 0.3 und 8 h. Dabei wurden
mindestens 1000 Impulse im Maximum der Beugungskurve angestrebt {ca. 3% Feh-
ler}. Der Druck im Rezipienten betrug ca. 10'6 mbar. Meist wurden in 100°C-

Schritten bei konstanter Temperatur der Haupt- und Uberstrukturreflex nach-

einander vermessen.
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5.1.5. Ergebnisse und Diskussion

Die Rocking-Kurven der fiir Ordnungsparameterbestimmung ausgewihlten Kri-

stalle sind dargestellt in Fig. 6.9. Aufgrund der Zweiphasigkeit (v/7') des

Nizs ghlog o

-Kristalls zeigt dieser eine inhomogene Mosaikstruktur. Dagegen

zeigt der B-dotierte {phasenreine) N176.OA124_O—Kristall eine ideal gauss-

formige Reflexionskurve. Die Form der Uberstrukturreflexe stimmen bei beiden
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Fig. 6.9: Haupt- und Uberstrukturreflexe Raumtemperatur flir die
Kristall Ni Al und Ni.._.A + 500 wippm B (b);
ristalle Nig, gAlyy o (2) 76" 94 12 (b)

316 keV.

Kristallen mit der des Hauptreflexes iiberein, obwohl sich die Extinktions-

lingen um einen Faktor 4.6 (Tab. 6.2) unterscheiden. Es liegen also keine
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{sekunddren) Extinktionseffekte vor. Wie der Tabelle 6.3 zu entnehmen, er-
reichen die bei Raumtemperatur gemessenen integralen Reflexionsvermidgen Rm

fast die nach der kinematischen Theorie berechneten (Gleichung 6.20 und

6.25) Werte.

Tab. 6.3 Gemessenes (Rm) und errechnetes (Rkin) integrales Reflexionsvermd-

gen der verwendeten Kristalle.

Nioo ghloo o Nijg oAly, o +0.05 wi% B
Rm Rkin Rm Rkin
(200) | (1.87£0.06)-107 %} 2.07-107% [(1.910.05)-107% | 2.13-107%
(100} | (1.48£0.08)-107°| 1.99-107° |(1.9840.07)-107° | 2.05-107°
Te = 10 mm To = 12 mm

Eine Ausnahme bildet der (100)-Reflex des Ni77'8A122‘2—Kristalls. Hier macht
sich der EinfluB8 der ~-Phase bemerkbar. Sie tridgt zum Hauptreflex, jedoch
wegen ihrer ungeordneten Struktur nicht zum Uberstrukturreflex bei. Der An-
teil der +-Phase wurde nach Auswertung von licht- und elektronenoptischen
Bildern zu ca. 12% bestimmt. Die gemessenen integralen Reflexionsvermbgen
R(;kl) in Abh#Engigkeit von der Temperatur fir den N177_8A122'2—Kristall sind
in Fig. 6.10 dargestellt. Die Intensitét des Hauptreflexes nimmt entspre-
chend dem Debye-Waller-Faktor ab. Der Uberstrukturreflex zeigt wegen der
schwidcheren Temperaturabhéngigkeit (Fig. 6.7) und wegen des gréﬁeren Fehlers
in der Bestimmung des Integrals ein zunidchst konstantes Verhalten. Erst
oberhalb von 1200°C tritt eine signifikante Verringerung der Uberstruktur-
intensitédt ein. Sie indiziert den Beginn der Unordnung. Vollige Unordnung

wird 30 °C vor dem Schmelzpunkt bei Tc = 1330°C erreicht. Setzt man die
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Fig. 6.10: Temperaturabhingigkeit des integralen Reflexionsvermdgens fiir den
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Rrghkl)—%’erte in Gleichung {6.28) ein, ergibt sich die gesuchte Temperaturab-
hi#ngigkeit des langreichweitigen Ordnungsgrades S(T), dargestellt in Fig.
6.11. Der Durchschnittswert fiir den unteren und mittleren Temperaturbereich
betrigt Sexp = 0.95 und liegt damit hoher als der nach Gleichung (6.1)
errechnete theoretische Wert Sth = 0.86. Die Abweichung kann durch die bei
diesem Kristall vorliegende inhomogene Mosaikstruktur aber auch durch die
Fehler in den verwendeten Konstanten (Atomformfaktoren, Debye—Waller-Faktor
bzw. Debye-Temperatur)} hervorgerufen werden. Ein nach der Bragg-Williams-
Theorie vorhergesagten Hystereseeffekt in S{T) konnte nicht bestétigt
werden: :die Intensitdten des Uberstrukturreflexes (Fig. 6.10) 'enthalten

sowohl Abkiihlungs-. als.auch Aufheizpunkte und liegen im Rahmen des Fehlers

auf einer Kurve.
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An dieser 8telle erhebt sich die Frage, worin der strukturelle
Unterschied zwischen der ungeordneten ~'-Phase und der <+-Phase besteht.
Neben einer evtl. vorhandenen Nahordnung der ~'-Phase scheinen die beiden

Phasen nur im Gitterparameter voneinander abzuweichen.

1073
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[
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{100) - Uberstrukturreflex
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Fig. 6.12: Temperaturabhingigkeit des integralen Reflexionsvermigens.{iir den

Bor-dotierten Ni76A124—Kristal 1.
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Fiir den phasenreinen Ni76A124 + 500 wtppm B ~ Kristall sind die analogen
Funktionen in Fig. 6.12 und Fig. 6.13 dargestellt. Das Reflexionsvermogen
des (200)-Reflexes zeigt eine zu schwache Abnahme mit der Temperatur. Dies
tduscht bei mittleren Temperaturen die Verringerung des Ordnungsgrades vor.
Erst bei Temperaturen in der Ndhe des Schmelzpunktes verringert sich die

Intensitidt des {200)-Reflexes entsprechend dem Debye-Waller-Faktor. Der

5
B
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[\ ¥]
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400
L =-T=1363°C

i L 1 L L 2 | £ 1 1
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Fig. 6.13: Temperaturabhingigkeit des Ordnungsgrades {ir den Bor-dotierten

N176A124~Kristall.

starke Abfall des Ordnungsgrades setzt bei T = 1351°C ein und ist typisch
fir einen Ordnungs-Unordungs-Ubergang 1. Ordnung. Die hichste Temperatur,
bei der die Reflexe gemessen wurden, betrug 1362°C. Eine Intensitdt im Uber-
strukturreflex konnte nicht mehr registriert werden. Aufgrund von Tempera-
turschwankungen schmolz die Probe kurz danach, so daB evtl. vorhandene
Hystereseeffekte nicht beobachtet werden konnten. Im Rahmen der Temperatur—
konstanz von +1°C wird daher die Ordnungs-Unordnungs-Ubergangs-Temperatur Tc

fiir phasenreines NiSAI mit dem Schmelzpunkt gleichgesetzt (Tcsz).
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Fir zukiinftige Untersuchungen ist eine Temperaturkonstanz von =0.1°C
anzustreben, um detaillierte Aussagen {iber den Verlauf von S(T) in der Nihe
des Schmelzpunktes zu erhalten. Bei dem B-dotierten Ni76Al24—Kristall wird
Sexp = 1 bei Raumtemperatur. Der theoretische Wert fiir maximale Ordnung die-—
ser Konzentration liegt mit Sth = 0.95 ebenfalls etwas niedriger.

Auch ohne eine spezielle Temperaturbehandlung zeigten die Kristalle we-
gen des langsamen Herstellungsprozesses eine fiir die jeweilige Konzentration
maximale Ordnung. Dariiberhinaus stellt sich die Ordnung in NiBAl so rasch
ein, daf es selbst mit Schnellerstarrungsmethoder wie z.B. Klatschkithlung
(Abkiihlgeschwindigkeit % 10° K/s) nicht moglich ist, ungeordnetes ~' abzu-
schrecken /65/.

Das Einstellen der volligen Unordnung am Schmelzpunkt von NiBAl reicht
jedoch aus, um in splat-Proben AntiphasendomZinen (APD) zu erzeugen, die in

Fig. 6.14a dargestellt sind. Die GrgBe der APD betrégt ca. 0.1-0.3 um und

ist damit um einen Faktor 10 geringer als die der Kgrner (1-2 um), Fig.

Fig. 6.14: TEM-Aufnahmen einer NiTsAlzéwsplat"Probe; Kornstruktur (a) und

Antiphasendominen (b).
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6.14b. Es erstarrt also aus der Schmelze zundchst ungeordnetes +'. Innerhalb
der Korner entstehen anschlieBend in einem Keimbildungsvorgang Ordnungs-
domdnen, die Antiphasengrenzen (APB) bilden, wenn sie aneinanderstoBen.
Dieser Zustand wird in den splat-Proben eingefroren. Bei einem weiteren
Temperprozess wiirde sich das Dominengeflige durch Ostwald-Reifung zum
APB-freien Kristall vergrobern.

Ebenso trat fir den N177.8A122.2—Krista11 eine Morphologiefinderung beim
Uberschreiten von TC ein. Fig. 6.15 zeigt Querschnitte dieses Kristalls. Die
v/~ '-Morphologie nach der Kristallziichtung (a) ist gepridgt durch die an der
Phasengrenze herrschenden Stromungsbedingungen. Die ~'-Bereiche sind ca.
10-20um groB8. Nach Temperaturerhshung auf T)TC und anschlie8endem Abkiihlen
(durch Abschalten des Ofens) ergibt sich ein wesentlich feineres und homoge-
neres </v'—-Geflige mit einer mittleren Grofe der ~'-Teilchen von 3.7um. Auch
hier wachsen die ungeordneten, evtl. noch nshgeordneten, ~'-Bereiche iber
Keimbildungseffekte bis sie, entsprechend der Konode im Zweiphasengebiet,
durch die v-Phase begrenzt wurden. Da die Temperaturbehandlung im Hochvakuum
durchggfﬁhrt wurde, dampfte Material aus dem Randbereich der Probe ab. das

in Fig. 6.15b zu dem hellen Ring im oberen Bild fithrt..’
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2mm

Fig. 6.15: Schliffbilder senkrecht Zur Erstarrungsrichtung des
ZMQQ.m>Hmm.wlwﬂanmHHm“ wie gewachsen (a) und nach Uberschreitung

von Ho {(b); dunkel: ~v/v'-Phasen, hell: ~'-Phase.

6.2. Vergleich mit der Literatur

Die in der Literatur beschriebenen Ordnungs-Unordnungs-Untersuchungen an
Ni,Al sind mit Rontgenbeugung bis ca. 1000°C /9,97,98/ bzw. 1306°C /96/
durchgefihrt worden. Einen Hinweis auf den Verlust der Fernordnung ist dabei

nicht aufgetreten, so daB sich die Auffassung durchgesetzt hat, Ni,Al ist

3
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bis;?uh Schme1zpunkt geordnet. Dabei gibt es zwei Arbeiten, die das Errgi-
chen,aer_Uhordnung vor dem Schmelzpunkt andégten. Corey und Lisowsky /98/
stellten-Bei Widerstandsmessungen an einer Ni7%Al23—Probe ein scharfes Mini-
mum bei~i330°C fest, das sie als Beginn der Unordnung interpretierten. Pha-
senreineSZQ' wurde in ihrer Arbeit nicht untersucht. Der einzige direkte
Hinﬁeis'auf ungeordnetes v' wird von Corey und Potter /100/ geliefert: Sie
schrgék;gn eine Ni74_8A125.2-Probe in Wasser ‘von 1350°C ab und beobachteten
mittels Rﬁntgenbeugung ein starkes Anwachsen des Uberstrukturreflexes beim
Anlasgen auf 250°C.

Eine sehr indirekte Methode zu Bestimmung von Tc wdhlte Cahn /101/. Um
der schwierigkeit der hohen Temperaturen aus dem Weg zu gehen, legierte er
Fe zﬁ.Ni3A1, um TC zu senken. Dilatometrisch bestimmte er Tc in Abhéingigkeit
Vom:Eisengehait und extrapolierte anschlieBend die Werte f{iir unlegiertes
Ni3A1. Er kam zu dem SchluB, daf fir stdchiometrisches N13A1 die Ordnungs-—
Unordnungs-Ubergangs-Temperatur 65°C oberhalb des Schmelzpunktes liegt. Nur

fiir Ni-reiches N13Al (CN1277 at%) findet das Einsetzen der Ordnung erst nach

dem Erstarren statt.

6.3 Bestimmmg der Ordnungs— und Antiphasengrenzenenergie

Nach Gleichung (6.5) und (6.8) ist es moglich, die Ordnungsenergie V und
damit auch die Antiphasengrenzenenergie OspB fir verschiedene (hkl) zu be-
stimmen. %\PBR reprisentiert die Energie pro Einheitslénge, die eine Verset-
zung bei der Bewegung in einem geordneten Material =zusHtzlich aufbringen

muB.

c-Mit'T¢=1363°C fiir phasenreines v' ergibt sich fiir die Ordnungsenergie:

Vv = -1.17-102° J pro Atom
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Maximzle Ordnung vorausgesetzt, erhZlt man damit fir die {(111)- Ebenen die

APB-Energie:
o,pp(111) = 107 mJ/m® .
Zum Vergleich ergibt sich fir CuBAu (TC=BQO°C) nach /102/:

V = -4.76-1021 J pro Atom

Cu3Au { .
GAPB(lll) = 39 mJ/m

Wie die Tabelle 6.4 zeigt, weicht der in dieser Arbeit erstmalig durch Be-
stimmung der Ordnungs-Unordnungs-Ubergangs-Temperatur errechnete Wert fir

GAPB in N13A1 nicht von dem anderer Autoren ab.

Tab. 6.4 APB-Energie %spp fir (111)-Ebenen in NiBAl.

GAPB[mJ/mz] Referenz
112 Cahn, /101/
140 Veyssiere, /103/
83 Hillier, /104/
140 Ardell, /105/
107 diese Arbeit

6.4. Auswertung der Rocking-Kurven-Halbwertsbreite

~Die homogene Mosaikstruktur des Bor-dotierten NiTsAlzéfKristalls_erlaubf
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te eine Auswertung der Rocking-Kurven-Halbwertsbreite (HWB), die in Fig.
6.16 iiber der Temperatur fiir den Haupt- und Uberstrukturreflex aufgetragen

ist. Zu erwarten wire ein leichter Anstieg der HWB bei steigender Tempera-
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Fig. 6.16: Temperaturabhingigkeit der Rocking-Kurven-Halbwertsbreite fiir den
Haupt— (4A) und Uberstrukturreflex (o) des Ni76A124+500 wippm

B-Kristalls.

tur, da die thermisch diffuse Streuung eine leichte Erhdhung des Untergrun-
des verursacht. Man erkemnt allerdings eine starke Erhshung der HWB ab ca.
1300 °C. Dies kann wie folgt interpretiert werden:

Nachdem in dieser Arbeit vorgeschlagenen Phasendiagramm (Fig. 3.5) liegt
der Homogenitidtsbereich der ~'-Phase so stark auf der Ni-reichen Seite, daB
sich der Legierungszustandspunkt fiir Ni76A124 oberhalb ca. 1300 °C in das
Zweiphasengebiet B + ~’ verlagert. Es bilden sich also in der ~'-HMatrix Aus-
scheidungen der B-Phase, die zundchst zum Matrixgitter koh#rent sein konnen.
Hetastabile Ausscheidungen werden hier bevorzugt entstehen, da die thermo-

dynamische Gleichgewichtsphase (B, bece) mit der Matrix inkohirent ist, so
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da8 ihre Bildung durch eine Oberfldchenenergie zwischen den Phasen erschwert
ist. Die metastabllen kohZrenten Ausscheidungen wachsen, bis sie durch Ver-
setzungsbildung in den inkoh#renten Gleichgewichtszustand ubergehen. Fig.

6.17 veranschaulicht die VerhZltnisse.

4
[ [N

i
S
|
|

|

Fig. 6.17: Koh#rente (a) und inkohdirente (b) Ausscheidungen der pB-Phase in

der v'-Matrix.

Das Auftreten der metastabilen fB-Phase ist mit einer Gitterverzerrung
der ~’'-Matrix verbunden, da es wegen der verschiedenen Gitterparameter zu
Anpassungsschwierigkeiten kommt. Die Gitterverzerrungen filhren zu einer Ver-
breiterung der Rocking-Kurven und damit zu einer Erhthung der HWB. Dadurch
findet das neue Phasendiagramm unter der Voraussetzung, daB die Bor-Dotie-

rung keinen signifikanten EinfluB ausiibt, eine zusidtzliche Bestidtigung.
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