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Elektronenmikroskopische,
metallurgische und mechanische
Untersuchungen der dekagonalen
Phase im System Al - Co — Cu( — Si)

Rolf Wittmann



”Vos philosophes qui se complaignent
toutes choses estre par les anciens escrites
{En quel lieu, a quel but.}, rien ne leur estre
laissé de nouveau a inventer, ont tort trop
évident.”

RABELAIS, GARGANTUA ET PANTAGRUEL

” Tenez, mon philosophe, j’ai dans la téte que
la physique sera toujours une pauvre science;
une goutte d’eau prise avec la pointe d’une
aiguille dans le vaste ocean; un grain détaché
de la chaine des Alpes;”

DiperoT, LE NEVEU DE RAMEAU
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Zusammenfassung

Quasikristalle sind vollig neuartige metallische Materialien. Sie stellen, neben den klas-
sischen kristallinen und den amorphen Phasen, die dritte Form des festen Zustandes der
Materie dar. Quasikristalle sind hochgeordnete Strukturen mit sehr scharfen Beugungsrefle-
xen, obwohl ihre Atomanordnung aperiodisch (quasiperiodisch) ist. Diese Quasiperiodiziit
erlaubt nun auch Symmetrien fiir die Beugungsbilder der Quasikristalle, die bei normalkri-
stallinen Materialien verboten sind.

Die dekagonale Phase ist eine besondere Form der Quasikristalle, die eine zehnzéhlige
Achse enthilt. In den Ebenen senkrecht zu dieser Achse sind die Atome quasiperiodisch
angeordnet; entlang der zehnzahligen Achse sind diese Ebenen periodisch gestapelt. Diese
Struktur erlaubt es, in ein und demselben Material den Einfluf, den periodische und quasi-
periodische Atomabfolge auf das Verhalten des Festkorpers haben, zu untersuchen und zu
vergleichen. Aus diesem Grund sind die dekagonalen Phasen von besonderem Interesse.

Ziele dieser Arbeit waren einmal eine genauere Kenntnis der Realstruktur der dekago-
nalen Phase, einschlieBllich ihrer Defektstruktur. Zum anderen sollten die metallurgischen
Entstehungsbedingungen gekliart werden, mit dem Ziel einer Verbesserung der Ziichtungs-
methoden fiir Quasikristalle. Besonderes Augenmerk wurde auf Zusammenhinge zwischen
Stochiometrie, Temperaturbehandlung und Struktur der dekagonalen Phase gelegt. SchlieB-
lich wurden Untersuchungen der Eigenschaften, insbesondere von deren moglichen Aniso-
tropien durchgefiihrt.

Die wichtigsten Ergebnisse dieser Arbeit sind:

¢ Es wurden metallurgische Untersuchungen des Phasendiagramms und des Erstar-
rungsverhaltens von Al-Co~Cu(-Si) durchgefiihrt. Dazu wurden Réntgendiffrakto-
metrie, differential scanning calorimetry und transmissions— und rasterelektronenmi-
kroskopische Methoden, einschlieBlich energiedispersiver Réntgenspektroskopie einge-
setzt. Besonderes Augenmerk wurde auf eine sorgfdltige Charakterisierung der deka-
gonalen Phase gelegt. Die Zusammensetzung der quasikristallinen Phase im thermo-
dynamischen Gleichgewicht weist eine starke Abhdngigkeit von der Temperatur auf.
Bei sehr hohen Temperaturen (um 1000°C) hat die Gleichgewichtskonfiguration der
dekagonalen Phase einen sehr geringen Kupferanteil. Die beim Erstarren der Legie-
rung ablaufenden Reaktionsprozesse wurden untersucht. Silizium hat weniger Einflu
auf die Stabilitdt des Quasikristalls als bisher angenommen, aber verdndert signifikant
das Abkiihl- und Erstarrungsverhalten. Zwei neue kristalline Strukturen mit starker
Verwandschaft zur dekagonalen Phase wurden identifiziert.

e Im kupferarmen Stabilitatsbereich der dekagonalen Phase wurden erstmalig Verlet-
zungen der bisher bekannten Ausléschungsregeln fiir die Beugungsreflexe entdeckt
und mit der Annahme einer Uberstrukturordnung erklart.

e Durch langsames Abkiihlen einer Alg;Coyi5CujSis-Schmelze konnten relativ grofie
Ein—Quasikristalle in der Form von Nadeln mit dekagonalem Querschnitt (Dekapris-
men) hergestellt werden. Sie wurden und werden fiir eine Vielzahl von Experimenten
verwendet, die z.T. bei Quasikristallen bisher nicht méglich waren.
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Die dekagonale Phase wurde durch die Aufnahme der Elektronenbeugungsbilder aller
Hauptzonenachsen sowie Prazisionsmessungen der Winkel zwischen ihnen charakteri-
siert. Ein Vergleich mit den Ergebnissen, die an dekagonalem Al-Mn erzielt wurden,
zeigt deutliche Unterschiede. Electron Channeling Patterns wurden im Rasterelektro-

nenmikroskop aufgenommen.

An den grofien Dekaprismen konnten (erstmalig an Quasikristallen iberhaupt) Ionen-
Gitterfihrungs-Experimente durchgefiihrt werden, die eine direkte Bestimmung der
dekagonalen Symmetrie erlaubt haben. Die Messungen bestatigten die hohe struk-
turelle Qualitit der Dekaprismen. Die Methode hat eine detailliertere Untersuchung
der atomaren Struktur, insbesondere die Unterscheidung der Cu- und Co-Positionen
ermoglicht.

In der dekagonalen Phase wurden mit Hilfe der konventionellen Transmissionselek-
tronenmikroskopie zwei Typen von Versetzungen beobachtet und untersucht. Ihre
Burgersvektoren stehen parallel bzw. senkrecht zur zehnzihligen Achse. Die bisher
unbekannte Linienrichtung ersterer wurde bestimmt; es handelt sich demnach um
Stufenversetzungen. Kleinwinkelkorngrenzen, die aus diesen Stufenversetzungen auf-
gebaut waren, wurden ebenfalls beobachtet. Eine ”schwachen Ausléschbedingung”
konnte nicht gefunden werden.

An den Dekaprismen wurden erstmals Harte und abrasiver Reibungskoeffizient gemes-
sen, sowie Elastizititsmodul und kritische Rifzahigkeit abgeschatzt; demnach sind die
mechanischen Eigenschaften der Quasikristalle vergleichbar denen von Silizium. Zwar
wurden plastische Anteile bei der Verformung beobachtet, allgemein erwies sich der
Quasikristall bei Zimmertemperatur jedoch als recht spréde. Beim abrasiven Rei-
bungskoeffizienten wurden Anisotropien gefunden.

Mit einem Transmissionselektronenmikroskop mit energiedispersivem Elektronenfilter
wurden Plasmonenanregungen in der dekagonalen Phase untersucht. Die Plasmafre-
quenz liegt, trotz des hohen Anteils an Ubergangsmetallen, bei dem Wert fiir reines
Aluminium. Es wurde kaum Dispersion der Plasmonen beobachtet. Weder bei der
Plasmafrequenz noch bei der Dimpfung konnten Anisotropien festgestellt werden.
Zum Vergleich wurden auch Messungen an dekagonalem Al-Co-Ni und ikosaedri-
schem Al-Pd-Mn durchgefiihrt, bei denen jedoch das gleiche Verhalten beobachtet
wurde.

Im System Al-Pd-Mn konnten ebenfalls grofie Ein—Quasikristalle geziichtet werden;
hierbei handelt es sich um die ikosaedrische Phase.



Kapitel 1

Einleitung

Jahrzehntelang wurde der Begriff von ’Ordnung’, insbesondere raumlicher Ordnung, in der
Festkorperphysik beinahe synonym mit "Periodizitit’ verwendet. Festkérper wurden in zwei
Klassen unterteilt: Einmal die perfekt geordneten Kristalle (mit periodischem Gitter), zum
anderen die amorphen Festkorper, die keinerlei (Fern-)Ordnung aufweisen. Die schon seit
langem bekannten inkommensurablen Kristalle, bei denen die Atome eines Kristallgitters
der Periode a; durch eine Modulation der zu a; inkommensurablen Periode a, verriickt
werden, pafiten zwar nie in dieses Bild, wurden aber weithin ignoriert. Deren spezielle
Art der Ordnung (’Quasiperiodizitit’) ist auch aus der Theorie nichtlinearer dynamischer
Systeme bekannt.

Beispiele fiir raumlich quasiperiodische Strukturen, die nicht durch Modulation aus ei-
nem periodischen Gitter entstehen, gaben zuerst Penrose [222, 223] fiir den zweidimensiona-
len (das Penrose-Gitter, s. Abb. 2.1) und Kramer und Neri [163] fiir den dreidimensionalen
Fall an. Diese Gitter haben die interessante Eigenschaft, daB sie eine langreichweitige Ori-
entierungsordnung mit kristallographisch verbotenen Symmetrien aufweisen: Beide Gitter
enthalten fiinfzahlige Achsen, die in periodischen Kristallen verboten sind. Mackay wies
1982 durch optische Beugungsexperimente nach, dafl das Penrose-Gitter Beugungsbilder
mit zehnzihliger Symmetrie liefert [197]. ! Diese Resultate wurden jedoch zunéchst nur als
mathematisches Kuriosum ohne physikalische Relevanz betrachtet.

Dies anderte sich 1984, als Shechtman et al. [253] Beugungsbilder einer Al-Mn-
Legierung veroffentlichten, die eine Ikosaedersymmetrie, wie vom Modell von Kramer und
Neri vorhergesagt, aufwiesen. Fiir die Erklarung dieser Symmetrie wurde eine quasiperi-
odische Atomanordnung vorgeschlagen, die zum Begriff ’Quasikristalle’ [182] fiir diese Art
von Strukturen fiihrte. 1985 wurden dann Quasikristalle mit dekagonaler [19], dodekagona-
ler [136] und 1987 solche mit oktogonaler Symmetrie [295] entdeckt. Mittlerweile sind iber
hundert Legierungssysteme bekannt, in denen Quasikristalle auftreten [282]. Sie kénnen mit
den verschiedensten Methoden hergestellt werden, unter anderem durch Schmelz-Spinnen
[253, 301], Aufdampfen [13, 284], langsame Erstarrung [111, 303], oder iiber Festkorperre-
aktionen [39]. Quasikristalle sind mittlerweile als dritter Strukturzustand des Festkorpers
neben der kristallinen und der amorphen Form etabliert. IThre besondere Bedeutung liegt
darin, daB die hier zum Teil bereits gewonnenen, zum Teil erwarteten Ergebnisse und Er-

1Dije Symmetrie muB nach dem Friedel’schen Gesetz immer gerade sein.

3



4 KAPITEL 1. EINLEITUNG

kenntnisse ein tiefergehendes Verstindnis der Ursachen und Wirkungen von struktureller
Ordnung im Festkorper allgemein erwarten lassen. .

Aufgrund ihrer Neu- (Anders-)Artigkeit ist es sehr schwierig, zu gesicherten Erkenntm.s-
sen iiber Quasikristalle zu gelangen. Die klassische, auf Kristalle bezogene Festkorperphysik
muB letztlich in jedem Aspekt auf ihre Giiltigkeit hin iberprift und teilweise neu entwickelt
werden. Ein Beispiel ist das Bloch-Theorem, das mit dem Wegfall der Periodizitat verlo-
ren geht; dementsprechend sind die elektronischen Eigenschaften bis heute theoretisch noch
weitgehend unverstanden. Obwohl in den ersten Jahren bei der Interpretation von Ergebnis-
sen vielerlei Analogieschliisse zu kristallinen oder amorphen Materialien gezogen wurden,
hat sich in letzter Zeit experimentell gezeigt, daff strukturell wirklich perfekte Quasikri-
stalle in vielen Fallen (z.B. in Bezug auf die elektrische Leitfahigkeit) durchaus generisches
Verhalten zeigen.

Die Entwicklung unseres experimentell erzielten Wissens iber Quasikristalle wurde sehr
stark von den bei der Probenherstellung gemachten Fortschritten geprigt; Durchbriiche im
Verstindnis beruhten meist auf der Entdeckung neuer Legierungssysteme, in denen sich
'bessere’ Quasikristalle herstellen lieBen. Dabei kommt es einmal auf méglichst perfekte
Strukturen an, zum anderen sind viele Methoden (z.B. Neutronenstreuung) auf gewisse
Mindestabmessungen der Proben angewiesen und iiberhaupt erst dann einsetzbar, wenn
diese Proben auch zur Verfiigung stehen.

In der Anfangsphase wurden die Erkenntnisse iiber Quasikristalle vornehmlich an Al-Mn
oder anderen binidren Legierungen gewonnen. Dort treten die Quasikristalle jedoch nur als
relativ kleine (typischerweise 10 pm), metastabile und strukturell relativ stark gestorte Aus-
scheidungen in einer Aluminium-Matrix auf [248, 253]. Einige Zeit spiter wurden ternare
Quasikristalle (z.B. AlI-Cu-Mg [39]) entdeckt, die sich durch schnelles Abschrecken immer-
hin einphasig, aber noch nicht ein-quasikristallin herstellen liessen. Makroskopisch grosse
Ein-Quasikristalle zu wachsen gelang zuerst im System Al-Cu-Li [73]. Aufgrund der relativ
stark fehlerbehafteten Struktur ihrer ikosaedrischen Phase erhielt diese Legierung jedoch
nie dieselbe’ Bedeutung wie die kurz darauf entdeckte, ebenfalls ikosaedrische Al-Cu-Fe
Phase [285]. Auf den in den letzten vier Jahren daran gewonnenen Ergebnissen beruht ein
wichtiger Teil unseres derzeitigen Verstandnisses der Quasikristalle. Die andere, fiir unsere
Vorstellungen grundlegende Legierung ist Al-Co—Cu(-Si), in der eine dekagonale quasi-
kristalline Phase vorkommt, die in dieser Arbeit behandelt wird. Schlieflich wurde mit
Al-Pd-Mn ein weiteres, dulerst erfolgversprechendes System entdeckt [287].

In dieser Arbeit werden Untersuchungen an dekagonalen Al-Co—Cu(-Si) Quasikristallen
vorgestellt. Aufgrund der Neuartigkeit des Materials und der Erfolge bei der Quasikristall-
Zichtung war es maglich, eine ganze Reihe neuer und wichtiger Erkenntnisse zu erzielen.
Dementsprechend umfassen die Ergebnisse ein weites thematisches und methodisches Spek-
trum. Ein Beibehalten der iiblichen Gliederung in Theorie, Experimentelles, Ergebnisse und
Diskussion héatte dem Leser ein stindiges Hin- und Herspringen zwischen den einzelnen
Kapiteln abverlangt. Stattdessen wurde die Arbeit thematisch gegliedert; spezielle Bemer-
kungen zu Theorie und experimenteller Vorgehensweise wurden den jewiligen Resultaten
vorangestellt und die Diskussion gleich im Anschlufl vorgenommen.



Kapitel 2

Quasikristalle

"Nature is not organized as universities are.”
(A.L. Mackay [196])

Dieses Kapitel soll eine knappe Einfithrung in die Physik der Quasikristalle bieten; be-
sondere Beriicksichtigung finden hierbei Begriffe und Problemstellungen, auf die in den
spateren, die eigenen Ergebnisse beinhaltenden Kapiteln Bezug genommen wird. Fiir De-
tailinformationen und die genauen Begriindungen bzw. mathematischen Beweise wird auf
Monographien [67, 140, 141, 142] und Ubersichtsartikel [103, 117, 137, 138, 139, 272] oder
die zitierte Spezialliteratur verwiesen.

2.1 Allgemeines

Kristalle sind Festkorper, in denen die Atome auf wohldefinierten Platzen mit hoher raumli-
cher Ordnung sitzen. Das dieser Anordnung zugrundeliegende Gitter entsteht durch periodi-
sche Translation eines Strukturmotivs (Einheitszelle). Die Symmetrien dieser Einheitszelle
werden durch ihre Punktgruppe beschrieben; 32 verschiedene Punktgruppen erweisen sich
als kompatibel mit der Forderung nach Translationssymmetrie [3, 149]. Diese 32 Punkt-
gruppen enthalten jedoch nur eine kleine Anzahl von Symmetrieelementen, insbesondere
nur ganz bestimmte Zihligkeiten der Rotationsachsen. Dementsprechend sind auch fiir die
Beugungsdiagramme von Kristallen nur bestimmte, nimlich zwei-, vier- und sechszédhlige
Achsen erlaubt.

Experimentell wurden jedoch auch Beugungsbilder mit sehr scharfen Reflexen (also ei-
nem hohen Ordnungsgrad), aber anderen, fiir Kristalle verbotenen Symmetrien gefunden.
Dieser scheinbare Widerspruch 1ait sich dadurch auflésen, da man sich vor Augen fiihrt,
dafl die Intensititsverteilung im Beugungsdiagramm nicht zur Fouriertransformierten der
Dichtefunktion des Festkorpers proportional ist, sondern zur Fouriertransformierten der
Pattersonfunktion (s. Abschn. 2.2.4). Aus einer (beispielsweise) achtzdhligen Symmetrie
des Beugungsbildes folgt daher nicht zwangslaufig, daB die Struktur in Realraum eine echte
achtzihlige Symmetrieachse aufweist, sondern nur, da die Pattersonfunktion diese Sym-

metrie besitzt.
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Allerdings muB ein durch schwache (’kinematische’) Streuung erzeugtes Beugungsbild
nach der Friedel’schen Regel immer eine Punktsymmetrie aufweisen [53]. Daher haben bei-
spielsweise trigonale Kristalle nicht dreizihlige, sondern sechszihlige Beugungsbilder: Kippt
man in diesem Fall jedoch um eine Achse, einmal um +90°, einmal um -90°, erhélt man
zwei nicht dquivalente zweizihlige Achsen mit verschiedenen Beugungsbildern. Erst durch
das Lokalisieren anderer Zonenachsen lafit sich also die dreizdhlige Symmetrieachse von
einer sechszahligen unterscheiden. Fiir die vollstindige Bestimmung der Kristallsymmetrie
zeichnet man alle Zonenachsen in eine stereographische Projektion ein. Auch bei Quasi-
kristallen tritt ein analoger Fall auf: Es existieren sowohl Quasikristalle mit fiinfzidhligen,
als auch solche mit zehnzihligen Achsen. Die Beugungsbilder dieser Achsen sind in beiden
Fallen zehnzéhlig, was in ersterem Fall aber eine Konsequenz der Friedel’schen Regel ist.
Zur Unterscheidung miissen wieder andere Zonenachsen herangezogen werden.

Zur Erklarung der experimentellen Beugungsbilder wird also eine hochgeordnete
Festkorperstruktur benétigt, deren Pattersonfunktion eine mit einem normalen Kristall-
gitter unvereinbare Symmetrie aufweist. Dies 1a8t sich erreichen, indem man statt einer
periodischen eine quasiperiodische Atomanordnung wéahlt.

Eine Funktion f(z) heifit quasiperiodisch in z, wenn sie sich schreiben 148t als Super-
position periodischer Funktionen mit inkommensurablen Periodizititen, also:

flz) = Z a(ny,...ny)exp2ri(niq1 + ... + nygn)z] (2.1)

ni,..nN

mit > n;q; # 0 Y(ny,...,nn).

Ein erstes Beispiel fiir quasiperiodische Atomordnungen bilden die inkommensura-
blen Kristalle [9, 55, 304]. Ihre Atomanordnung basiert auf einem periodischen Gitter
der Periode a, das durch eine Verriickung mit Amplitude A und zu a inkommensurabler
Periode ¢ - a (wobei ¢ eine irrationale Zahl ist) moduliert wird. In einer Dimension kénnen
die Atompositionen z, folgendermaBen beschrieben werden:

Tn =n-a+ Asin(2rn - q). (2.2)

Dabei treten jedoch unendlich viele verschiedene Nichstnachbar-Abstinde auf. Uber-
dies schrankt die periodische Basisstruktur die méglichen Symmetrien der Beugungsbilder
wieder auf die iiblichen kristallographisch erlaubten ein.

Um ein Gitter mit nur endlich vielen Nichstnachbar-Abstinden und nicht—
kristallographischer Symmetrie (von Pattersonfunktion und Beugungsbild) zu erhalten, ist
es zweckmafBiger, von Einheitszellen auszugehen. Bei Verwendung von nur einer einzigen
Einheitszelle wird man wieder auf einen normalen Kristall gefithrt; benotigt werden also
(mindestens) zwei.

In Abb. 2.1 (a) sind zwei rautenférmige Kacheln gezeigt, eine dicke ("oblate’) und eine
diinne (’prolate’), beide mit gleicher Kantenldnge. Aus diesen 148t sich das in Abb. 2.1
(b) gezeichnete ebene Penrose—Gitter [222, 223] aufbauen, mit dessen Hilfe man eine
quasiperiodische Flachenbedeckung (Parkettierung oder engl. ’tiling’) erreichen kann.

Das Pe.nrose—Muster 1a8t sich, ausgehend von einem ersten Element, dadurch konstruie-
ren, dafl dieses Element nach dem in Abb. 2.2 gezeigten Algorithmus durch kleinere ersetzt
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Abbildung 2.1: (a) Die beiden rautenférmigen Elemente, aus denen das in (b) abgebildete
Penrose-Muster aufgebaut ist (aus [137]).

wird. Diese miissen dann wieder auf die Gréle der urspriinglichen Raute expandiert und
jede von ihnen wiederum nach der gleichen Methode ersetzt werden. Dieses Verfahren heifit
Deflation. Die durch den Algorithmus erzeugte Invarianz des Penrose-Gitters gegeniiber
Léngenskalenanderungen heifit Selbstdhnlichkeit. Es 148t sich zeigen, daB diese Struktur
quasiperiodisch [290] und daB deren Beugungsbild zehnzéhlig [197] und ebenfalls selbstihn-
lich ist. Weitere Beispiele fiir periodische wie quasiperiodische Parkettierungen bietet das
Buch von Griinbaum und Shephard [93].

Das Penrose-Muster liefert eine Struktur, die quasiperiodisch in der Ebene ist. Tatsach-
lich wurden bereits Quasikristalle experimentell gefunden, deren Atomanordnung quasi-
periodisch in einer Ebene und senkrecht dazu periodisch ist. Man unterscheidet hier zwi-
schen oktagonalen, dekagonalen und dodekagonalen Quasikristallen, entsprechend der acht-
, zehn— bzw. zwdlfzdhligen Rotationssymmetrie der periodischen Achse. Pattersonfunktion
und Beugungsbild weisen ebenfalls diese Symmetrien auf. Diese Typen von Quasikristallen
werden unter dem Begriff 'zweidimensional’ zusammengefafit, wobei sich ”Dimension”
nicht auf die reale Ausdehnung (Dimensionalitit) bezieht, sondern nur auf die quasiperi-
odische Struktur. Derartige zweidimensionale Quasikristalle kann man sich als mit Atomen
dekorierte und periodisch libereinandergestapelte Parkettierungen vorstellen.

Daneben gibt es noch Quasikristalle, die in allen drei Raumrichtungen quasiperiodisch
sind (dreidimensionale Quasikristalle) und ikosaedrische Symmetrie aufweisen; sie las-
sen sich analog dem Penrose-Muster aus einem dicken und einem diinnen Rhomboeder
aufbauen. Auflerdem sind noch eindimensionale Quasikristalle mit tetragonaler Sym-
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Abbildung 2.2: Deflationsalgorithmus zur Konstruktion eines Penrose-Musters aus einzel-
nen rautenféormigen Elementen (aus [197}).

metrie bekannt.

2.2 Die Struktur von Quasikristallen

2.2.1 Die Konstruktion quasiperiodischer Gitter und deren An-
regungen

Im vorigen Abschnitt wurde das Penrose~Muster durch einen Deflationsalgorithmus erzeugt.
Mit einer solchen Methode lassen sich jedoch nur spezielle Gitter aufbauen [262]; {iberdies
erweist sich ihre dreidimensionale Verallgemeinerung auf ikosaedrische Quasikristalle als
sehr viel komplizierter als der zweidimensionale Fall [261]. Als viel praktischer insbesondere
fiir Berechnungen hat sich die im folgenden vorgestellte Schnitt—-Methode zur Konstruktion
quasiperiodischer Gitter bewihrt.

Man betrachte nochmals die Definition von Quasiperiodizitiat (Gleich. 2.1) und stelle
sich vor, alle Wellenvektoren g¢; wiren Projektionen von Vektoren éj in einem N-
dimensionalen Hyperraum. Die @j seien dabei so gewahlt, daB sie linear unabhingig sind.
f(@) =2 a(m,.. .nn)exp[27i(nQy + ... + nyQn)X] ist dann eine periodische Funktion
in X, wobei X der N-dimensionale Ortsvektor ist. Eine quasiperiodische Funktion 148t sich
demnach aus einer periodischen Funktion in einem héherdimensionalen Raum ableiten.

Darauf basiert die Schnitt~Methode [10], mit der ein quasiperiodisches Gitter in einem
d-dimensionalen physikalischen Raum aus einem periodischen Gitter in einem Hyperraum
mit hoherer Dimension D abgeleitet werden kann. Der Riickgriff auf den héherdimensiona-
len Hyperraum ist jedoch nur ein praktisches mathematisches Hilfsmittel, das eine relativ
einfache Beschreibung erméglicht. Physikalische Realitit kommt dem Hyperraum nicht zu.

Zur Veranschaulichung ist es zweckmafig, sich die Konstruktion eines ein dimensionalen
Quasigitters durch Ableitung aus einem zweidimensionalen Hypergitter H vorzustellen
(Abb. 23) Daf zweidimensionale periodische Hypergitter H wird von den Einheitsvek-
toren Dy und D, aufgespannt:
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H = {R% = (ri, rd) |7 = iD; + j D,}. (2.3)

An jeden Gitterpunkt wird dann eine Linie angeheftet, mit anderen Worten: Das Punkt-
gitter wird mit einer Dekoration versehen!. Die Form und Orientierung wird noch zu
diskutieren sein. Nun legt man den eindimensionalen physikalischen Raum X|| mit einem

Neigungswinkel o gegeniiber der Richtung von D1 quer durch das Hypergitter (Abb. 2.3).
Entlang von X, sei dann die Koordinate z;; und senkrecht dazu z, aufgetragen. Die Ko-
ordinaten (ry,7;) lassen sich somit eineindeutig in (z,z,) transformieren. Der von {z, }
aufgespannte Raum heifit Orthogonalraum X, . Die Abbildung (ry,72) — (z),zL) stellt
eine einfache Drehung der Vektoren dar. Wahlt man den Winkel o zwischen X, und D,
so, daf tan « irrational ist, enthalt X (maximal) einen Punkt des Hypergitters H. Man
erhilt dann die Quasigitterpunkte als Menge aller Schnittpunkte des physikalischen Raums
X|| mit den Dekorationselementen von H.

Die Dekorationsfigur war bisher vollig frei wahlbar. Wahlt man dafiir eine gerade Linie
senkrecht zu X)), deren Lange die Ausdehnung der Wigner-Seitz-Zelle des Hypergitters,
d.h. die Lange des "Schattens” der Wigner-Seitz-Zelle bei Beleuchtung (Projektion) paral-
lel zu X)) ist, so wird gewahrleistet, dafl im Realraum nur zwe: verschiedene Langenskalen
(im eindimensionalen Fall) bzw. zwei verschiedene Typen von ’Einheitszellen’ (im dreidi-
mensionalen Fall) auftreten.

Wie in jedem Gitter lassen sich auch im Quasikristall Gitteranregungen untersuchen.
Dabei unterschiedet man zwei Typen, fiir deren Charakterisierung man wieder auf das Hy-
pergitter zuriickgreift. Verschiebungen U eines Hypergitterpunktes 7 parallel zu X haben
eine entsprechende kontinuierliche Verschiebung des entsprechenden Quasigitterpunktes im
Realraum zur Folge. Derartige Verriickungen nennt man phononische Anregungen.

Dagegen haben Verschiebungen U senkrecht zu X|| eine ganz andere Konsequenz fiir
die Lage der Quasigitterpunkte: Man betrachte nochmals Abb. 2.3 und stelle sich vor, ein
Vektorfeld U = @, verschiebe alle abgebildeten Hypergitterpunkte (mit den zugehérigen
Dekorationen) parallel zu z, nach rechts unten. Sehr kleine Verriickungen haben keinen
Effekt auf die im Bild sichtbaren Gitterpunkte im Realraum; bei einem bestimmten Be-
trag |@, | schneidet jedoch plotzlich die Dekoration von Hypergitterpunkt 1, wiahrend der
Schnittpunkt von Punkt 2 verschwindet. Daraus resultiert ein diskontinuierlicher Sprung
des Quasigitterpunktes von der einen zur anderen Position. Eine derartige Anregung des
Hypergitters @, wird als phasonische Anregung oder kurz als Phason bezeichnet.

In beiden Fillen, phononischem wie phasonischem, kann von einer Gitteranregung nur
gesprochen werden, wenn das Verschiebungsvektorfeld ortsabhéngig ist. Eine Verschiebung
der Hypergitterpunkte um jeweils den selben Vektor U wiirde ein véllig dquivalentes Real-
gitter erzeugen.

Analog zu diesem anschaulichen Fall eines eindimensionalen Quasigitters in einem zwei-
dimensionalen Hyperraum lassen sich auch Quasigitter in hherdimensionalen Raumen kon-
struieren. Fiir die Konstruktion eines zweidimensionalen Quasigitters bendtigt man ein

1Djese Dekoration des Hypergitters dient nur der Erzeugung eines quasiperiodischen Gitters im Real-
raum und darf nicht mit der atomaren Dekoration der Einheitszellen in diesem Realraum verwechselt

werden.
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NUAN NN

Abbildung 2.3: Die Konstruktion des (eindimensionalen) Quasigitters durch Schnitt mit

einem (zweidimensionalen) periodischen Hypergitter (nach [305]). D; und D, sind die Ba-
sisvektoren des zweidimensionalen Gitters.
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2 x 2-dimensionales Hypergitter, fiir ein dreidimensionales Quasigitter 2 x 3 Dimensionen.
Zur Konstruktion von realen Quasikristallen braucht man vier Dimensionen im Falle eines
’eindimensionalen’ (= quasiperiodisch in nur einer Richtung) Quasikristalls, fiinf fir einen
"zweidimensionalen’ und sechs fiir einen dreidimensionalen ikosaedrischen.

Bei dem einfachen Beispiel des eindimensionalen Quasigitters war fiir & nur gefordert
worden, dafl tan « irrational sein sollte. Verlangt man jedoch bei der Konstruktion héher-
dimensionaler Quasigitter auch spezielle Symmetrieeigenschaften der Paarkorrelationsfunk-
tion, so legt diese Forderung die entsprechenden Werte fiir tan a eindeutig fest. Durch die
Symmetrie wird die Inkommensurabilitdt auf bestimmte Werte festgelegt, wahrend sie bei
den inkommensurablen Kristallen frei und sogar temperaturabhingig ist [55]. Fiir deka-
gonale und ikosaedrische Quasikristalle wird man dabei auf den Wert fiir das Verhaltnis
der beiden riumlichen Perioden 7 = (1 + v/5)/2 gefiihrt. 7 ist der Wert des Goldenen
Schnitts [22].

Das Beugungsbild des Quasigitters 148t sich ebenfalls aus einem periodischen Hyper-
raum ableiten (Abb. 2.4). Dabei wird der reale reziproke Raum der Dimension d wieder mit
einem dekorierten D-dimensionalen Hyperraum geschnitten; Dekorationselemente sind in
diesem Fall die Fouriertransformierten der urspriinglichen Dekorationselemente. Wir hat-
ten fiir diese angenommen, dafl sie aus Linien, d.h einer einfachen Stufenfunktion bestehen;
die Fouriertransformierte davon ist eine sin z/z-Funktion. Die Intensitidt des Beugungsre-
flexes ist durch die Amplitude der entsprechenden Fouriertransformierten auf dem realen
reziproken Raum bestimmt. Da es bei sin z/z keinen endlichen Bereich gibt, aulerhalb des-
sen die Funktion den Wert Null annimmt, tragen im Prinzip alle Punkte des Hypergitters
zum Beugungsbild bei. Aufgrund der irrationalen Steigung des Schnitts liegen die Beu-
gungspunkte also unendlich dicht. Allerdings wird die Funktion nur fiir einen beschriankten
Bereich nennenswerte Intensititen liefern: Man kann also ein Beugungsbild erwarten, das
auf den ersten Blick aus lauter einzelnen Reflexen besteht, bei dem sich jedoch bei ge-
nauerem Hinsehen (experimentell: lingerem Belichten des Films) immer mehr schwéchere
Reflexe erkennen lassen. Dies entspricht genau dem, was experimentell beobachtet wird.
Auflerdem sagt diese Theorie unendlich scharfe Beugungsreflexe voraus.

Hervorzuheben ist, dal die unterschiedlichen Intensititen der Beugungsreflexe zustan-
degekommen sind, obwohl jeder Hypergitterpunkt gleich dekoriert wurde. Eine Dekoration
des physikalischen Gitters, insbesondere mit verschiedenen Atomsorten, ist hier noch gar
nicht enthalten und wird die Intensitdtsverhéltnisse nochmals verdndern.

Neben den bisher vorgestellten Konstruktionsmethoden fiir quasiperiodische Struktu-
ren gibt es noch eine Reihe anderer, wie etwa die 'pentagrid’'-Methode [28, 29] oder die
Klotzkanstruktion [164].

2.2.2 Die Indizierung der dekagonalen Phase

Wie schon im vorigen Abschnitt erwahnt, 148t sich die Struktur dekagonaler Quasikristalle
durch die Schnitt-Methode aus einem fiinfdimensionalen Gitter ableiten. Ebenso 1afit sich
auch jeder Beugungsreflex bei gy auf einen bestimmten reziproken Hypergitterpunkt Q) ein-
eindeutig zuriickfiihren. Zur Indizierung der Beugungsbilder der dekagonalen Phase werden
demnach fiinf ganzzahlige Indizes benétigt.
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Im folgenden wird ein Indizierungsschema mit fiinf Indizierungsvektoren erlautert, das
auf den theoretischen Arbeiten von Ishihara und Yamamoto {134, 311] basiert und (mit
anderer Skalierung) von Steurer zur Indizierung der dekagonalen Phasen in Al-Mn [271,
273], Al-Co-Cu [273, 275), Al-Co-Ni [273, 274] und Al-Pd-Mn [273] verwendet wird?. Kek
hat mit diesem Indizierungssystem erstmals Elektronenbeugungsbilder indiziert [146, 147].

Fiir die Indizierung der von den quasiperiodischen Ebenen senkrecht zur zehnzéhligen
Achse verursachten Reflexe werden vier Indizierungsvektoren in diese Ebene gelegt. Dabei
wihlt man von den fiinf in die Ecken eines regelméBigen Fiinfecks zeigenden Vektoren vier
(@ ...a;) aus. Der fiinfte fiir die Indizierung bendtigte Vektor a5 wird zweckmafBigerweise
in die periodische Richtung zeigen und steht somit senkrecht auf @i ...a3. In Abb. 2.5
sind die fiinf Indizierungsvektoren dj} ... d; schematisch aufgezeichnet; der Vektor aj in der
Ebene wird zur Indizierung nicht benotigt, da er sich darstellen 1Bt als:;

4

Qy=—-) @ (2.4)

i=1

Er ist hier nur aus Symmetriegriinden aufgefiihrt. Dieser Fall entspricht dem hexagonaler
Kristalle, wo drei Vektoren in die Ecken des Hexagons weisen, von denen aber nur zwei
fir eine Indizierung beno6tigt werden. — Die volle dekagonale Symmetrie ergibt sich durch
Einbeziehung der Vektoren —dj... — aj. /

Aufgrund der Selbstdhnlichkeit des Quasikristalls 148t sich in der quasiperiodischen
Ebene die Langenskala nur bis auf einen Faktor 7" festlegen. In praxi wird die Linge
1/a von @7 ... a4 so gewihlt, daB 1/a einem der starken Beugungsreflexe und a einem phy-
sikalisch sinnvollen Nichst—Nachbar-Abstand entspricht. Die Periodizitit der dekagonalen
Phase entlang der zehnzihligen Achse wird mit ¢ bezeichnet. Mit diesen Gréflen 148t sich
nun jeder Beugungsreflex ¢ in einem dreidimensionalen kartesischen Koordinatensystem im
reziproken Gitter folgendermaBen schreiben:

(hcos 72° + k cos 144° + I cos 216° + m cos 288°)/a
g= 1| (hsin72°+ ksin144° + Isin216° + msin288°)/a |, (2.5)
nfc

wobel hklmn die fiinf Indizes sind.

Vielfach werden zur Indizierung der dekagonalen Phase auch Systeme mit sechs Indizes
verwendet (z.B. [46, 198, 212, 232]). Die hierbei gebrauchten Einheitsvektoren gehen dabei
aus den sechs zur Indizierung der ikosaedrischen Phase verwendeten dadurch hervor, daf
das definierende lkosaeder leicht deformiert wird und die dabei leicht verkippten Vektoren
zur Indizierung der dekagonalen Phase benutzt werden. Hintergrund dieser Prozedur ist die
Annahme, da dekagonale und ikosaedrische Quasikristalle starke strukturelle Ahnlichkei-
ten aufweisen. Diese Auffassung wurde anhand von Beobachtungen an Quasikristallen in
Al-Mn entwickelt [125]; in diesem Legierungssystem treten (im Gegensatz zu Al-Co-Cu,
wo nur die dekagonale Phase existiert) auch tatsichlich beide Typen auf.

2;Steurer verwendet aber ein anderes Einbettungsschema in den Hyperraum als Yamamoto et al. [134
311 ,
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Abbildung 2.4: Berechnung des Beugungsbilds eines Quasigitters mit der Schnitt—-Methode
(aus [137]).

Abbildung 2.5: Definition der zur Indizierung der dekagonalen Phase verwendeten Vektoren
aj bis a;.
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Die Verwendung von sechs Indizes bei der dekagonalen Phase fiihrt dazu, dafl jeder
Reflex auf verschiedene Arten (mit verschiedenen Indizes) indiziert werden kann. Zwar
gibt es Moglichkeiten, iiber die Einfiihrung von Zusatzbedingungen die Eindeutigkeit der
Indizierung sicherzustellen; meist wird das Problem jedoch einfach ignoriert.

2.2.3 Raumgruppen

In den vorangegangenen Abschnitten war bereits viel von den Symmetrien des Festkorpers
die Rede. In-der Kristallographie werden die die Symmetrie charakterisierenden Punkt— und
Raumgruppen der untersuchten Strukturen durch eine spezielle Terminologic bezeichnet,
deren wichtigste Begriffe im folgenden erlidutert werden.

Ein (Quasi-)Kristall kann verschiedene Symmetrieelemente aufweisen: die einfachsten
sind Spiegelebenen, Inversionszentren und Drehachsen. Durch gleichzeitige Ausfithrung von
Drehung und Inversion entsteht eine Drehinversionsachse, wogegen eine Gleitspiegelebene
aus der Kopplung von Spiegelung und Translation entlang einer Kristallachse um die halbe
Periodenlinge besteht [149]. Eine Schraubenachse wird durch eine Drehung mit gleichzei-
tiger Verschiebung um eine bestimmte Distanz gc¢/z entlang der Drehachse erzeugt, wo-
bei ¢ die Periodenlinge entlang der Drehachse, z deren Zahligkeit ist und ¢ die Werte
g=1,2,...,(z — 1) annehmen darf {149]. Man spricht dann von einer z-zahligen Schrau-
benachse sub q [106]. Jedes Symmetrieelement wird durch bestimmte erlaubte Symmetrie-
operationen charakterisiert; bei einer dreizéhligen Achse wéaren das Rotationen von 120°,

240° und 360° um diese Achse. Alle Symmetrieelemente werden durch Symbole abgekiirzt
(106, 149]:

|| Symmetrieelement | Abkiirzung ||
Identitat 1
z-zdhlige Drehachse z
z-zahlige Schraubenachse sub 1 2
Inversionszentrum 1
z-zédhlige Drehinversionsachse z
z-zahlige Drehachse mit Symmetriezentrum z/m
z-zdhlige Schraubenachse sub 1 mit Symmetriezentrum zi/m

Gleitspiegelebene (Translation entlang a-, b-, c-Achse) | a, b oder ¢

Punkt- und Raumgruppen werden dann in der Nomenklatur von Hermann und Mau-
guin durch Hintereinanderschreiben aller in der Gruppe enthaltenen und nicht redundanten
Symmetrieelemente charakterisiert. (Mit redundant sind Elemente gemeint, die sich durch
Hintereinanderausfithren anderer Elemente ersetzen lassen.) Das Internationale Symbol ist
eine teilweise Verkiirzung des Hermann-Mauguinschen. Den Raumgruppen wird ein Grof-
buchstabe vorangestellt, wobei P, F und I primitive, flichen- und raumzentrierte Gitter be-
zeichnen. Genaue Beschreibungen der Kristallgruppen und ihrer Symmetrieelemente sind
in den ”International Tables for Crystallography” enthalten [106]. Rabson et al. [229] und
Mermin [206] haben eine Erweiterung auf Raumgruppen von Quasikristallen vorgenommen.
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2.2.4 Strukturbestimmung und —modellierung

Modelle fiir quasikristalline Phasen werden dadurch gewonnen, indem man von einem be-
stimmten Quasigitter ausgeht und dessen Einheitszellen dann mit Atomen dekoriert. In
der einfachsten Bauart wird fiir jede Einheitszelle eine einzige Dekoration angegeben; reali-
stische Modelle miissen allerdings mehrere mogliche Konfigurationen vorgeben, von denen
dann eine, je nach der Umgebung der betreffenden Einheitszelle, ausgewdhlt wird. Diese
Dekoration wird meist so gewahlt, dal sich aus den gleichen Strukturbausteinen auch wohl-
bekannte, in der Nachbarschaft der Quasikristalle auftretende kristalline Phasen aufbauen
lassen. Besonders gut geeignete Lieferanten fiir Strukturbausteine ikosaedrischer Quasikri-
stalle sind die Frank-Kasper-Phasen — Kristalle, die aus groflen, ikosaedrische Atomagglo-
merate enthaltenden Einheitszellen zusammengesetzt sind [83, 84]. Auf diese Weise wurden
die Modelle von Audier und Guyot [5] sowie Henley und Elser [119] fiir die ikosaedrische
Phase konstruiert.

Umgekehrt kann man auch von bestimmten Strukturbausteinen oder Atomagglomera-
ten ausgehen und damit eine Parkettierung konstruieren [31]. Die Bausteine kann man ver-
wandten Kristallen entnehmen oder man 148t sich bei deren Konstruktion von den in hoch-
auflésenden Transmissionselektronenmikroskop—Aufnahmen erkennbaren Strukturen leiten.

Mit einem solchen Modell ist es dann moglich, Beugungsbilder und andere Mefiwerte zu
berechnen und mit dem Experiment zu vergleichen, um die Qualitdt der Modellvorstellung
zu testen. Das Modell kann dann weiter mit einer ’trial-and—error’~-Methode verfeinert wer-
den. Daneben ist es aber auch mdglich, ausgehend von den gemessenen Streuintensititen,
die quasikristalline Struktur zu bestimmen.

Fiir eine derartige modellfreie Strukturanalyse eines Quasikristalls wird mit den Streuin-
tensititen, die bei Réntgenbeugung an einem Ein-Quasikristall erhalten werden, eine Pat-
tersonanalyse im D-dimensionalen Hyperraum durchgefiihrt [272].

In kinematischer Niherung (d.h. schwache Streuung) ist die Amplitude A(q) einer ab-
gebeugten Welle gegeben durch [53]:

A() ~ / o(F)eiTdF. (2.6)

Dabei ist p(7) die Dichte des Streuers; da Rontgenstrahlen hauptséchlich an den Elektro-
nen gestreut werden, ist p(7) die Elektronendichtefunktion. Die Streuintensitdt I(g) ergibt
sich dann durch Betragsquadratbildung I(k) = |A(§)|?. Durch die Betragsbildung geht die
Information iiber die Phase verloren und eine direkte Rekonstruktion von p(7) ist nicht
méglich. Was sich aber durch eine einfache Fourierriicktransformation berechnen 1aft, ist
die (verallgemeinerte®) Pattersonfunktion [53, 149]:

—

P(7F) = / p(R)p(7 + R)dR. (2.7)

P(7) hat dann ein Maximum, wenn 7 zwei Maxima der Elektronendichtefunktion ver-
bindet. Da sich die Elektronen bevorzugt in der Nahe der lonenriimpfe aufhalten, entspricht

3Der Begriff *Pattersonfunktion’ wird manchmal fiir kristalline Systeme reserviert [53].
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das dem Abstand zweier Atome. Durch die Pattersonfunktion werden also die Distanzvek-
toren zwischen den Atomen einer Struktur abgebildet [149].

Mit der Pattersonfunktion kann man nun ein Strukturmodell aufstellen; die Kenntnis des
Aufbaus normalkristalliner, aber aus den gleichen Strukturbausteinen wie die Quasikristalle
aufgebauter Phasen bietet zusatzliche Hilfen. Die Atompositionen dieses Modells dienen als
Startsatz fiir eine Strukturverfeinerung mit dem Ziel, die Ubereinstimmung zwischen expe-
rimenteller und simulierter Pattersonfunktion zu verbessern. Das endgiiltige Strukturmodell
erlaubt auch die Berechnung der Elektronendichtefunktion p(r).

2.2.5 Die Realstruktur

Bei der bisherigen Diskussion wurde davon ausgegangen, dafl Quasikristalle: vollkommen
deterministisch aufgebaut sind; insbesondere liefert die Schnitt-Methode (Abschn. 2.2.1)
einen Algorithmus, der die Position jedes einzelnen Gitterpunktes exakt festlegt. Derartige
Quasikristalle werden im folgenden ’ideal’ genannt - nicht zu verwechseln mit den ’per-
fekten’ Quasikristallen, die experimentell als Strukturen mit vollkommener - Symmetrie der
Beugungsbilder und sehr scharfen Beugungsreflexen definiert werden.

Motiviert wurde diese Konstruktionmethode durch die im Experiment beobachteten
scharfen Beugungsreflexe, die auf ein hohes Mafl an Ordnung hinweisen; mit diesem' Ar-
gument kann ein beschranktes Mafl an Unordnung aber nicht ausgeschlossen werden*. An-
dererseits boten die bisher erwihnten Konstruktionsverfahren keinen Anhaltspunkt,-wie
der physikalische Entstehungs— und Wachstumsmechanismus von Quasikristallen aussehen
konnte. Tatsdchlich scheint es unmoglich zu sein, ’ideale’ Quasikristalle mit Hilfe eines lo-
kalen und deterministischen Wachstumsmechanismus’ zu erzeugen [219, 224, 243]. In Kon-
kurrenz zum idealen Quasikristall wurden daher zwei weitere Modelle vorgeschlagen, die
scharfe Beugungsreflexe erkldren konnen, aber einen stochastischen Anteil enthalten.

Das von Shechtman und Blech vorgeschlagene [254] und dann von Stephens und Gold-
man [269, 270] entwickelte Modell eines ikosaedrischen Glases geht aus von Atomagglo-
meraten mit Ikosaedersymmetrie, die dann so aneinandergefiigt werden, daB alle die gleiche
Orientierung haben. Damit ergibt sich eine Pattersonfunktion mit Ikosaedersymmetrie. Es
handelt sich um ein stochastisches Modell (was durch das Wort Glas betont wird), das
aber die Symmetrie der Beugungsbilder erkliren kann und auch, wie Simulationen zeigen,
scharfe (allerdings endlich scharfe) Beugungsreflexe erzeugt [269]. Eine Verallgemeinerumg
auf Quasikristalle mit anderen Symmetrien miiite entsprechend mit anderen Atomagglo-
meraten arbeiten.

Das Modell des random tiling (118, 267, 299] bildet eine Mittelposition zwischen dem
vollig deterministischen, mit der Schnitt-Methode erhaltenen Quasikristall und dem ikosa-
edrischen Glas mit seinem sehr hohen Anteil an Unordnung; dementsprechend liegen auch
die vorhergesagten Linienbreiten unterhalb denen des ikosaedrischen Glases, sind aber im-
mer noch endlich gro. Beim random tiling werden die (mindestens) zwei Einheitszellen
h'%ckenlf)s, aber ohne spezielle Aufbauregeln aneinandergefiigt [118]. In der Sprache héher-
dimensionaler Hyperraume kann das random tiling jedoch als Konfiguration, die zufillige
Fluktuationen der phasonischen Spannungsfelder um den Wert Null enthalt, charakterisiert

4Anders gesagt: Ein perfekter Quasikristall muf immer noch nicht ideal sein.
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werden [118]. Wie bei der Schnitt-Methode kénnte man wieder von einem héherdimensio-
nalen Hypergitter ausgehen und dann statistische Variationen fiir die Linge der Dekorati-
onslinie zulassen. Dies wiirde aber die Existenz eines ’'idealen’ Quasikristalls als Referenz
implizieren, der vom random tiling nicht benétigt wird [118].

Da durch den Verzicht auf Aufbauregeln die einzelnen Atompositionen nicht mehr deter-
ministisch festgelegt sind, existiert eine sehr grofle Zahl von dquivalenten Konfigurationen,
die sich alle durch nur eine beschrinkte Anzahl von Atomen betreffende Umordnungen
unterscheiden und daher energetisch (nahezu) entartet sind.

Obwohl] es sich dabei nicht um ein Modell fiir den quasikristallinen Zustand handelt,
sei der Vollstindigkeit halber noch das Modell der mikrokristallinen Phase [52, 169,
176, 211] angefiithrt. Hierbei handelt es sich eine Struktur, die aus lauter mikroskopisch
kleinen kristallinen Doménen mit einer Ausdehnung von wenigen 10 nm besteht. Durch die
kohérente Aneinanderlagerung dieser Doméanen mit ganz bestimmten Orientierungen lassen
sich Beugungsbilder erzeugen, die denen von Quasikristallen sehr nahe kommen. Dieses
Modell wird manchmal zur Beschreibung von Ubergangszustinden verwendet, bei denen
man davon ausgeht, daB sie durch unvollstindige Transformation aus einer quasikristallinen
Phase entstanden sind. Mit unvollstindig ist gemeint, dafl die Zeit nicht ausreichend war
fiir die Erlangung des thermodynamischen Endzustands; die mikrokristalline Phase hat
also noch die langreichweitige Orientierungsordnung des Quasikristalls, lokal wurden jedoch
schon Atomanordnungen realisiert, die der einer kristallinen Phase entsprechen.

2.3 "Die Stabilitdt von Quasikristallen

Eine der interessantesten Vorhersagen des random tiling-Modells betrifft die Stabilitat des
Quasikristalls: Nach dieser Theorie erfolgt die Stabilisierung durch einen entropischen Bei-
trag S zur Freien Energie F' = E—T'S, die letztendlich minimiert werden mu8l. Die Entropie
eines Zustands 1afit sich aus dessen Wahrscheinlichkeit P zu S = —kglnP berechnen. Bei
Gleichverteilung gilt P = 1/n, wobei n die Anzahl der erreichbaren Zustinde bezeichnet.
Damit erhalt man S ~ Inn. Fiir einen idealen Quasikristall, bei dem nur ein exakt defi-
nierter Zustand existiert, ware S = 0; der ideale Quasikristall mufi/kann also nur durch
Minimierung der Energie stabilisiert werden. Bei einem random tiling mit seiner Vielzahl
aquivalenter Konfigurationen hat S einen endlichen Wert; die Minimierung von F kann
daher durch Maximierung von T - S erfolgen, auch wenn der quasikristalline Zustand ener-
getisch nicht favorisiert ist. Demzufolge sind Quasikristalle aber nur oberhalb einer be-
stimmten Temperatur T, stabil, wihrend unterhalb T eine elastische Instabilitat auftritt,
die eine kristalline Phase begiinstigt [82, 118, 298].

Tatsichlich wurden in Al-Cu-Fe [65, 71] und Al-Co-Cu(-Si) (s. Abschn. 2.4.2) bereits
Ergebnisse mittels Réntgen— und Neutronenstreuung, sowie DSC (differential scanning ca-
lorimetry) und hochauflésender Elektronenmikroskopie erzielt, die darauf hinweisen, daf}
unterhalb einer bestimmten Temperatur eine Umwandlung von der quasikristallinen in eine
mikrokristalline Phase stattfindet. Diese Interpretation ist jedoch nicht unumstritten; ins-
besondere ist nicht klar, ob sich die fiir nur jeweils eine Elementzusammensetzung erzielten
Ergebnisse auf das gesamte Verhalten der quasikristallinen Phase verallgemeinern lassen.
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In einer Reihe von Versffentlichungen wird die energetische Stabilitdt von Quasikristal-
len im Rahmen des Hume-Rothery-Modells diskutiert. Hume—Rothery—Phasen bilden
sich in metallischen Legierungen, wenn die Zusammensetzung so gewéhlt wird, dafl die
7Zahl von Valenzelektronen pro Atom e/a einen ganz bestimmten Wert annimmt. Dieser
e/a-Wert wird dadurch bestimmt, daB bei ihm die die Valenzelektronen enthaltende Fer-
mikugel gerade so groff ist, daB sie die Brillouin-Zone berithrt. Durch die Wechselwirkung
zwischen elektronischem System und Kristallgitter entsteht dann eine Bandliicke oder zu-
mindest ein Bereich mit deutlich erniedrigter Zustandsdichte (Pseudo-gap) .in der Nahe
der Fermienergie. Durch die energetische Absenkung des elektronischen Systems wird die
betreffende Phase stabilisiert [86]. Der genaue e/a—Wert, bei dem dies der, Fall ist, hingt
natiirlich von Grée und Form der Einheitszelle ab. In Quasikristallen exisitiert zwar streng
genommen keine Brillouin-Zone, der Mechanismus 148t sich jedoch auch auf Quasikristalle
iibertragen [86, 105]. Die ”Brillouin”-Zone wird hierbei mit den zu den starksten Beugungs-
reflexen gehdrenden reziproken Gittervektoren konstruiert.

Eine ganze Reihe experimenteller Untersuchungen hat bereits Hinweise dafiir ergeben,
dafl der Hume-Rothery-Mechanismus einen Beitrag zur Stabilisierung von Quasikristallen
liefert. Zum einen kann man derartige Schliisse aus der Untersuchung der strukturellen
Stabilitit als Funktion der Zusammensetzung und der Korrelation mit dem e/a-Verhiltnis
ziehen (s. unten). Zum anderen wurde mit einer Reihe von Methoden die elektronische
Zustandsdichte an der Fermikante untersucht; dabei ergab sich eine deutliche Absenkung
gegeniiber dem Wert eines freien Elektronengases [121, 209, 293].

Neben der Hume-Rothery-Theorie gibt es auch Versuche, eine stabile quasikristalline
Struktur durch geeignete Wahl der Wechselwirkungspotentiale zwischen den Atomen zu er-
zeugen [244]. Daraus resultierenden Simulationen zufolge hingt die Stabilitit sehr empfind-
lich von der genauen Form der gewahlten Potentiale ab. Einfache Lennard—Jones—Potentiale
reichen nicht aus; fiir die Stabilisierung werden Potentiale mit mehreren Minima, dhnlich
den Potentialverlaufen mit Friedel-Oszillationen, benétigt.

Neben der in dieser Arbeit behandelten dekagonalen Al-Co-Cu(-Si)- und der von
Kek untersuchten [146] Al-Co-Ni-Phase gibt es nur noch eine weitere Verbindung, iko-
saedrisches Al-Cu-Fe, bei der die Lage der quasikristallinen Phase im Phasendiagramm
(11, 89, 92, 178] bereits gut untersucht wurde. Insbesondere existieren in Al-Cu-Fe de-
taillierte Untersuchungen {iber die Stabilitit 20, 78], strukturelle Perfektion [33] und die
Zerfallsreaktionen [89, 189] der ikosaedrischen Phase.

Die wesentlichen, die quasikristalline Phase betreffenden Erkenntnisse sollen hier zum
Vergleich mit den Ergebnissen bei Al-Co-Cu (s. Absch. 4.1) kurz angefiihrt werden.

Die ikosaedrische Phase in Al-Cu-Fe ist stabil in einem Bereich um die Zusammenset-
zung Als;CuzsFey3 [92]. Einen strukturell perfekten Quasikristall erhdlt man jedoch nur
in einer sehr kleinen Region des Phasendiagramms. Daneben gibt es einen Bereich, im
dem die Reflexprofile der ikosaedrischen Phase eine Lorentz— statt einer Gauss— Form an-
.nehrnen, planare Defekte auftreten und manche Reflexe stabformig ausgedehnt sind; die
ikosaedrische Phase ist in diesem Bereich offensichtlich gestort. Auflerdem existiert eine
”modulier.te”‘ikosziedrische Phase, deren Elektronenbeugungsbilder Satellitenreflexe zeigen
[4], und die einen Ubergangszustand zwischen der ikosaedrischen und einer eng benachbar-
ten rhomboedrischen Phase darstellt. Ihre genauen Entstehungsbedingungen sind jedoch
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noch nicht geklart. Neben der rhomboedrischen wurde kiirzlich noch eine zweite sogenannte
Approximanten— Phase entdeckt {11, 92], deren Zusammensetzung, wie die der rhomboe-
drischen, nur gering von der des Quasikristalls abweicht.

Als Approximanten werden kristalline Phasen bezeichnet, deren Beugungsbilder
starke Ahnlichkeiten mit denen quasikristalliner aufweisen und die die gleichen Struktur-
bausteine enthalten. Diese Ahnlichkeit der Gitterdekorationen wird manchmal durch den
Begriff "kristalline Approximanten” betont. Im Hyperraum-Bild werden Approximanten
oft als diejenigen Strukturen angesehen, die aus den Quasikristallen dadurch (oder durch
dquivalente Algorithmen) entstehen, dafl die Neigung des Realraums vom irrationalen Wert
T zu einem benachbarten rationalen Wert p/q verkippt wird [8, 322]. Dieser, das Gitter be-
treffende Aspekt wird durch den Namen ”"rationale Approximanten” betont. Beispiele fiir
Approximanten in Al-Co-Cu werden im Anhang B gezeigt.

In Al-Co-Ni [146] existiert eine stabile dekagonale Phase mit ungefihrer Zusammenset-
zung AlzgCo15N1;5. Die genaue Lage des Existenzbereichs verschiebt sich mit zunehmender
Temperatur leicht (um einige Atomprozent) zu Co-reicheren Zusammensetzungen; seine
Ausdehnung ist maximal bei 850°C und hat dort eine langliche Form, die einer Linie mit
konstantem Aluminiumgehalt und, da Co und Ni gleiche Valenzen haben, auch konstantem
e/a-Wert folgt.

Dafl die Hume-Rothery-Theorie die Stabilitit der Quasikristalle nicht vollstindig
erklaren kann, folgt schon aus der Tatsache, daB die Existenzbereiche quasikristalliner Pha-
sen nicht entlang der ganzen Linie mit konstantem e/a ausgedehnt sind. Die Betrachtung
der Phasendiagramme, wie auch eine Fiille weiterer experimenteller Ergebnisse, zeigt aber
sehr klar, daB die chemische Zusammensetzung des Quasikristalls sehr wesentliche Bedeu-
tung hat; monoatomare theoretische Modelle [259] vernachlissigen wesentliche Aspekte.

2.4 Quasikristalle im System Al-Co—Cu(-Si)

Wie bereits in der Einleitung erwadhnt wurde, hat sich herausgestellt, daB im Legierungs-
system Al-Co—Cu(-Si) eine dekagonale Phase existiert, die sich als duflerst wichtig fiir
unser Verstindnis der Quasikristalle erwiesen hat. Da sich recht grofie und zugleich per-
fekte Quasikristalle ziichten lassen, konnten eine ganze Reihe von Experimenten erstmalig
durchgefiihrt werden, die teilweise recht spektakulare Resultate geliefert haben. In diesem
Abschnitt werden die wichtigsten dieser Ergebnisse, die von anderen Gruppen erzielt wur-
den, vorgestellt; insbesondere jene, auf die in den folgenden Kapiteln bei der Diskussion der
eigenen Resultate Bezug genommen wird.

2.4.1 Strukturmodelle

Eine hoherdimensionale Pattersonanalyse dekagonaler Quasikristalle wurde erstmals von
Steurer fiir Al-Mn durchgefithrt [271] und dann fiir Al-Co-Cu (275, 276]. Diese Analyse
liefert Information iiber die Struktur im Realraum und bildet die Basis fiir alle weiteren ex-
perimentellen Strukturuntersuchungen und theoretischen Berechnungen fiir dekagonales Al-
Co—Cu(-Si). Die dekagonale Phase ist demnach aus zwei verschiedenen quasiperiodischen
Schichten aufgebaut, die abwechselnd entlang der zehnzahligen Achse in einem Abstand
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von 0.2 nm iibereinandergestapelt werden. Die mit Hilfe der gemessenen Pattersonfunk-
tion simulierte Elektronendichtefunktion (s. Abschn. 2.2.4) beider Schichten ist in Abb. 2.6
zu sehen. Die Stapelung ergibt die zehnzahlige Symmetrie mit Schraubenachse. Die Punkt-
gruppe des Quasikristalls ist 10/mmm, die Raumgruppe des Hypergitters. P10s /mmec (oder
P10sme, wenn die vorausgesetzte, aber noch nicht zweifelsfrei bewiesene Zentrosymmetrie
nicht vorliegt).

Verfeinerungen dieses Modells betreffen einmal die Untersuchung der in den Beugungs-
bildern immer, auBer in der zehnzihligen Orientierung, beobachteten Schichten mit diffuser
Streuung [85), sowie die-Untersuchung einer-Modulation, die durch leichte Verriickungen
der Al-Atome aus den quasiperiodischen Ebenen heraus entsteht [274]°.

Auf den Daten von Steurer sowie auf hochauflésenden: Transmissionselektronenmikro-
skop-Bildern basiert das Modell .von Burkov-{31, 32]. Grundbaustein dieses Modells sind
im Realraum ebene Atomagglomerate mit-110 Atomen und fianfzéhliger Symmetrie. Diese
werden dann, um jeweils 180° verdreht, aufeinandergestapelt, wodurch sich’'die zehnzahlige
Schraubenachse ergibt. In der quasiperiodischen-Ebene wird die Struktur durch Anein-'
anderlegen der Atomagglomerate mit teilweiser: Uberlappung fortgesetzt. Eine Ableitung
aus dem fiinfdimensionalen Hyperraum mit der Schnitt-Methode ist ebenfalls méglich. Die
abgeleitete Zusammensetzung des Quasikristalls ist jedoch Algo(Co; Cu)yo, was signifikant
vom experimentell bestimmten Al-Gehalt von 65-68% abweicht.

Auch Daulton et al. [60, 63] gehen bei ihrem Modell von Atomagglomeraten aus, um aus
diesen dann den Quasikristall aufzubauen. In ihrem Fall handelt es sich:bei diesen allerdings
um etwas entlang einer fiinfzahligen Achse zusammengedriickte Ikosaeder. Durch diese Ver-
zerrung wird die Symmetrie der fiinf anderen fiinfzihligen Achsen gestért, erhalten bleibt
nur noch die fiinfzahlige Achse, entlang der gedriickt wurde. Die Ikosaeder werden dann, mit
ihren verbliebenen fiinfzahligen Achsen parallel, um jeweils 36° gedreht aufeinandergesetzt
(um die zehnzahlige Schraubenachse zu erhalten), wobei sie sich teilweise iiberschneiden.
Die Periodizitit der dadurch modellierten dekagonalen Phase variiert je nach Uberschnei-
dungstiefe; dadurch besteht die Moglichkeit, dekagonale Quasikristalle mit verschiedenen
Periodizititen zu beschreiben.

Strukturmodelle fiir die mikrokristallinen Phasen wurden von Launois et al. [176], Dong
et al. [70] und Song et al. [264] vorgeschlagen.

2.4.2 Einzelbeobachtungen zu Stabilitit und Realstruktur

Fiir Quasikristalle im System Al-Co-Cu(-Si) existiert eine Fiille von Einzelbeobachtungen,
von denen im folgenden nur die wichtigsten angefiihrt werden sollen. Eine umfassende und
konsistente Interpretation dieser Daten fehlt bislang; mit der Aufstellung eines Phasendia-
gramms (s. Abschn. 4.1) sind jedoch wichtige Grundlagen geschaffen, von denen ausgehend
eine gezielte Uberpriifung der verschiedenen Ansitze méglich wird.

Daulton und Kelton [58] berichteten iiber AnlaB-Experimente an AlgsC 020Cu;s bei 1200
K, bei denen niemals eine dekagonale Phase beobachtet wurde, sondern immer nur mikrokri-
stalline Approximanten. Erst durch Zulegieren von Silizium konnten Quasikristalle erhalten
werden. Die Autoren schlossen daraus, da8 Si fiir die Stabilitit der quasikristallinen Phase

Diese Modulation ist véllig verschieden von der in Abschn. 4.2 untersuchten Uberstruktur.
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Abbildung 2.6: Schnitte durch den AlgsCo15Cuz0— Quasikristall im Realraum (aus [275]).
Das Hohenliniendiagramm gibt die Funktionswerte der Elektronendichtefunktion an. (a)
und (b) zeigen die beiden im Abstand ¢/2 = 0.2 nm {ibereinanderliegenden quasiperiodi-
schen Schichten. Die in (a) eingezeichneten Pentagone haben eine Kantenldnge von 0.47
nm; die in (b) sind um den Faktor 7 kleiner (0.29 nm). Die Grofle der Bildausschnitte ent-
spricht ca. 2.2 x 2.2 nm. In (b) ist auBerdem die Basisfliche der Einheitszelle von Aly3C 04

gestrichelt eingetragen.
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in Al-Co-Cu(-Si) (gleich welcher Zusammensetzung) unverzichtbar ist. Diese Interpreta-
tion kann inzwischen als klar widerlegt gelten (s. Abschn. 4.4); auch die Autoren selbst
schrinken ihr Ergebnis inzwischen auf spezielle Zusammensetzungen ein [64]. Zudem hat
ihre Behauptung auch fiir die Zusammensetzung AlgsC020Cu1s Widerspruch hervorgerufen:
Hiraga et al. [124] und He et al. [114] haben durch Tempern dieser Legierung bei 800°C fiir 5
Std. bzw. 550°C fiir 62 Tage (!) quasikristalline Proben erzielt. Allerdings berichten Hiraga
et al. von AnlaB-Experimenten bei 550°C fiir nur 46 Std., bei denen eine kristalline Phase
entstand [124]. Diese Beispiele konnen die Schwierigkeiten einer konsistenten Interpretation
bei Untersuchung von nur wenigen Zusammensetzungen illustrieren. Ohne Kenntnis des
Phasendiagramms 148t sich {iberdies kaum abschétzen, ob nicht fiir die untersuchte Zusam-
mensetzung der Abkithlprozess nach der Wirmebehandlung wesentlichen Einflu auf das
Endergebnis haben kann.

Eine Reihe von Einzelergebnissen, bei denen Hinweise auf eine Instabilitdt der dekago-
nalen Phase bei niedrigeren Temperaturen gefunden wurden [7, 69, 124], werden gern als
Beleg fiir die Richtigkeit des random tiling Modells angefithrt. Wirklich aussagekraftig wire
auch hier aber nur eine Betrachtung des gesamten Phasendiagramms.

Atomauflésende Rastertunnelmikroskop—Bilder der quasiperiodischen Ebene von deka-
gonalem Al-Co-Cu wurden als Beleg fiir die Giiltigkeit des ’ideal’ quasiperiodischen Mo-
dells interpretiert [16, 158]. Dagegen wurde eingewendet, dafl durch die endliche Zeitdauer
fir die Abrasterung des Bildes phasonische Fluktuationen herausgemittelt wiirden [108].
Chen et al. [44] und He et al. [114] kamen durch das Einzeichnen von Parkettierungen
in hochauflésende Transmissionselektronenmikroskop-Bilder und deren héherdimensionale
Analyse im Hyperraum zu dem SchluB, dal dekagonales Al-Co~Cu in Form eines random
tiling vorliegt. Dafl dieses Ergebnis jedoch invariant ist von der Art der verwendeten Par-
kettierung, ist nicht selbstverstdndlich. Da auflerdem Hochauflésungsbilder kein direktes
Abbild der (Quasi)Kristallstruktur darstellen, sondern durch komplizierte Interferenzpro-
zesse von mehreren abgebeugten Strahlen zustandekommen, ist die unkritische Verwen-
dung derartiger Aufnahmen nicht unbedenklich. Bildsimulationen, mit denen die Struktur-

modelle getestet werden konnen, fehlen bei Quasikristallen aber mit wenigen Ausnahmen
(17, 122, 135, 186).

Mittels hochauflésender Transmissionselektronenmikroskopie und Rontgenbeugung an
Einkristallen wurden mikrokristalline Phasen identifiziert 6, 80, 176]. Die Existenz dieser
Phasen wurde auch von anderen Gruppen bestatigt [58, 69, 265). Hinweise auf das Vorhan-
densein von Verzwilligungseffekten wurden bereits zuvor von Zhang und Urban gefunden

[327].

Neben den mikrokristallinen Approximanten, die sich von der dekagonalen Phase nur
durch eine sehr sorgfiltige Analyse unterscheiden lassen, gibt es noch eine Reihe weiterer,
bereits auf den ersten Blick als kristallin zu erkennender Approximanten [184, 195]. AuBer-
dem existieren eindimensionale Quasikristalle. Deren Beugungsbilder dhneln ebenfalls sehr
stark denen der dekagonalen Phase; das scheinbar zehnzahlige Beugungsbild weist jedoch

bei genauer Inspektion eine periodische Abfolge der Reflexe in einer Richtung auf (vgl.
Abb. 4.13).
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Abbildung 2.7: Temperaturabhingigkeit des elektrischen Widerstands von dekagonalen
Quasikristallen in Alg;Co15CuzS5i5. 0 Messung entlang der zehnzihligen (periodischen)
Achse; o: Messung in der quasiperiodischen Ebene senkrecht dazu (aus [187)).

2.4.3 Gemessene Eigenschaften

Seitdem Quasikristalle bekannt sind, stellt sich die Frage, ob diese neuartigen Strukturen
ebenso neuartige Materialeigenschaften besitzen. Seit langem ist bekannt, dafl viele (auch
technisch interessante) Eigenschaften mafgeblich von der Gittersymmetrie beeinfluit wer-
den.

Als Eigenschaft perfekter Quasikristalle (z.B. in Al-Cu-Fe [104, 151] oder Al-Pd-Mn
[170]) hat sich in den letzten drei Jahren eine extrem hoher elektrischer Widerstand bei
tiefen Temperaturen (bis zu 11000 gQcm bei 4 K [150]) herausgestellt. Obwohl bisher alle
diese Quasikristalle aus ca. 65% Aluminium sowie anderen metallischen Elementen beste-
hen, weisen ihre Widerstandskurven halbleiterahnliches Verhalten auf. Dies wurde als Folge
der Lokalisierung der Elektronen in einem quasiperiodischen Gitter, wie von der Theorie seit
langem vorhergesagt [47], interpretiert. Einige Messungen deuten auf einen Metall-Isolator-
Ubergang hin [150]. Die Lokalisierung der Elektronen ist verkniipft mit der Existenz eines
Pseudogaps (eines tiefen Minimums der elektronischen Zustandsdichte). Dieses Pseudogap
liegt, {ibereinstimmend mit der Idee der Hume-Rothery—Phasen (s. Abschn. 2.3), bei der
Fermienergie [104, 226). Interessanterweise sinkt der Widerstand, je stdrker die quasikristal-
line Struktur gestért ist 151, 170, 226). Anderungen der Zusammensetzung der Probe von
nur 0.5 at.% konnen den Verlauf der Widerstandskurven sogar qualitativ verdndern [104].

Auch in durch langsames Abkiihlen (s. Abschn. 4.3) hergestelltem dekagonalem Al-
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Co-Cu(-Si) wurden erstaunlich niedrige elektrische Leitfahigkeiten gemessen [187, 201] —
allerdings nur in der quasiperiodischen Ebene senkrecht zur zehnzahligen Achse. Parallel
dazu sind die Proben normal metallisch leitend (Abb. 2.7). Fiir dekagonales Al-Co-Ni wurde
qualitativ gleiches Verhalten beobachtet [201, 255]. In der dekagonalen Phase kann man
somit den unterschiedlichen EinfluB von periodischer und quasiperiodischer Atomanordnung
auf den elektrischen Widerstand direkt ablesen. Messungen, bei denen die elektronischen
Eigenschaften mit struktureller Perfektion und Zusammensetzung korreliert wurden, fehlen
jedoch bisher.

Eine Zusammenfassung bisheriger experimenteller Ergebnisse und ihrer Interpretations-
ansitze enthalt der Ubersichtsartikel von Poon [226].

Aufféllige Anisotropien wurden bei dekagonalen Al-Co~Cu(-Si) und Al-Co-Ni Quasi-
kristallen auch beim Hallkoeffizienten {321], der Warmeleitfahigkeit [320] und der Suszep-
tibilitdt [194] beobachtet. Hinweise auf eine Anisotropie der mechanischen Eigenschaften
wurden im Rahmen dieser Arbeit gefunden (s. Abschn. 7).



Kapitel 3

Experimentelle Grundlagen der
Transmissionselektronenmikroskopie

Aufgrund der zentralen Bedeutung fiir diese Arbeit ist der Transmissionselektronenmikro-
skopie ein eigenes Kapitel gewidmet. Im folgenden werden Probenpraparation, Mikroskop-
aufbau und Kontrastentstehung erlautert.

3.1 Probenpraparation

Fiir die Transmissionselektronenmikroskopie benétigt man Proben, die fiir den Elektronen-
strahl transparente Bereiche aufweisen. Je nach Material und Beschleunigungsspannung des
Mikroskops bedeutet das, daB die Probe Stellen mit Dicken von maximal 50 — 500 nm haben
muf} [128]. Die Praparation solcher Proben erfordert spezielle Methoden. In dieser Arbeit
wurden zwei verschiedene Praparationsverfahren verwendet: Ionendiinnen und Pulverisie-
ren. Detailliertere Beschreibungen ersterer Methode und weiterer Verfahren finden sich in
dem Buch von Goodhew [91].

Fir die Jonendiinnung miissen die Probenstiicke zunidchst mechanisch vorgediinnt
werden. Dazu wird der Schmelzling mit einer Diamantsige in Scheiben zerschnitten, die ge-
gebenenfalls noch auf eine Dicke von weniger als 1 mm heruntergeschliffen werden miissen.
Aus diesen werden mit einer Ultraschallsige Scheibchen mit dem Durchmesser 3 mm (vorge-
geben durch den Probenhalter des Mikroskops) ausgestanzt. Diese werden auf einer Schleif-
scheibe auf ca. 100 pm abgediinnt und poliert, dann wird mit einem, 'Dimpler’ genannten,
Spezialgerit eine Mulde in die unpolierte Seite geschliffen. Die Probe sollte danach an ihrer
diinnsten Stelle etwa 20 — 30 pm dick sein. In einer lonendiinnung wird dieses Scheibchen
schlieflich von beiden Seiten mit je einem Argonstrahl beschossen; dabei wird gleichmiBig
Material abgetragen, bis ein kleines Loch in der Mitte entsteht. Der Diinnungsvorgang
kann automatisch beendet werden, wenn ein Laser auf die Ionendiinnungsanlage gesetzt
wird, dessen Stahl von oben auf die Probe fillt; entsteht ein Loch, wird der lonenstrahl
durch einen optoelektronischen Schalter, der sich unter der Probe befindet, abgeschaltet.
Die Rinder des Lochs sind jetzt fiir den Elektronenstrahl transparent.

25
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Bei Al-Co-Cu(-Si) bildet sich unter BeschuB mit Argonionen einer kinetischen Energie
von 5 keV eine storende Oberflichenschicht [324, 325]. Derartige Effekte wurden auch bei
anderen quasikristallinen Proben beobachtet [74, 129, 207, 234]. Vermutlich werden beim
Sputtern bevorzugt Aluminium-Atome abgel6st [74, 234, 324] und damit die Zusamn'len—
setzung der Oberfliche verandert. Um dies zu vermeiden, wurden die Proben nur bei einer
Beschleunigungsspannung von 3 kV gediinnt. Sobald sich das erste Loch zeigte (nach ty-
pischerweise um die 15 Stunden), wurde der Einschufiwinkel von 18° auf 12° herabgesetzt,
bis das Loch die gewiinschte EndgroBe von etwa 300 pm hatte. Danach wurde noch ca. 60
min bei 9° nachgediinnt. Um thermische Schiden wihrend des lonendiinnungsprozesses
moglichst gering zu halten, wurden die Proben iiber einen Kiihlfinger, der in eine Kanne
mit fliissigem Stickstoff eintauchte, gekiihlt.

Eine spezielle Problematik ist das Vorhandensein von kleinen Poren im Schmelzling (s.
Abschn. 4.4). Beim Herausstanzen muf darauf geachtet werden, daf die Proben mdglichst
wenig dieser Hohlriume enthalten. Die automatische Abschaltung der Ionendiinnungsan-
lage, die beim Auftreten eines Lochs anspricht, 188t sich nur dann beniitzen, wenn die
Probe nicht schon von vorneherein 16chrig ist. Uberdies konnen die Poren auch zum Aus-
brechen von Probenabschnitten fiihren; entlang der Bruchkanten ist die Probe aber dann
nicht durchstrahlbar.

Die Praparation mittels Ionendiinnung ist in der Lage, Proben hoher Qualitit zu pro-
duzieren; bei einem Vergleich mit anderen Methoden schnitt sie am besten ab [251]. Die
Beschreibung hat aber bereits deutlich gemacht, daB8 dies eine relativ komplizierte und sehr
zeitaufwendige Methode ist. Fiir Routineuntersuchungen, bei denen es weniger auf Proben-
qualitat als auf -durchsatz ankam, wurde daher die Probe in einem Mérser pulverisiert, dann
mit Alkohol aufgeschwemmt und entweder der Alkohol auf ein mit einem Kohlenstoff~Film
iiberzogenes Kupfernetzchen (Durchmesser wieder 3 mm) aufgetropft oder dieses Netzchen
in die Flissigkeit eingetaucht. In beiden Fillen bleiben dabei kleine Schwebeteilchen aus
Probenmaterial auf dem Kohlenstoff haften, die oft an ihren Rindern hinreichend transpa-
rent waren, um Beugungsbilder aufnehmen zu kénnen. Dem Auftropfen ist der Vorzug zu
geben, da die Metallteilchen sich hierbei nur auf einer Seite befinden und die Probe dann so
ins Mikroskop eingebaut werden kann, da diese Seite nach oben weist. Dies verringert die
Gefahr, daB Partikel in der Mikroskopsdule verloren gehen und dort eine Blende verschmut-
zen oder durch Veranderung der Magnetfelder die Abbildungseigenschaften verschlechtern.

3.2 Aufbau eines Transmissionselektronenmikro-
skops

Wie ein konventionelles Lichtmikroskop benutzt auch ein Elektronenmikroskop ein mehrstu-
figes Linsensystem fiir die Bilderzeugung. Das abbildende System besteht aus drei Haupt-
komponenten (Beleuchtungssystem, Objektivlinse und VergroBerungssystem), die hinter-
einander in die evakuierte Mikroskopsiule integriert sind. Die Strahlengénge fiir die bei-
den Hauptbetriebsfille der konventionellen Transmissionselektronenmikroskopie (im Unter-
schied zur hochauflésenden, die hier nicht behandelt wird) sind in Abb. 3.1 schematisch zu
erkennen. Die konstruktive Ausfiihrung ist in Abb. 3.2 am Beispiel des JEOL 2000EX (ma-
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ximale Beschleunigungsspannung 200 kV) ersichtlich; nicht gezeigt sind Hochspannungs-
versorgung, Steuerungselektronik, Bedienungspult, Schwingungsdampfung, Kiihlkreislaufe
und Vakuumkomponenten.

Das Beleuchtungssystem dient der Erzeugung des Elektronenstrahls. Durch thermi-
sche Emission einer Haarnadelkathode entstehen freie Elektronen, die dann durch einen
Wehnelt-Zylinder gebiindelt und beschleunigt werden. Als Kathodenmaterial wird meist
Wolfram oder, wie in diesem Fall, Lanthan-Hexaborid (LaBs) verwendet. Je nach Beschleu-
nigungsspannung unterteilt man Nieder— (bis 100kV), Mittel- (bis 400 kV) und Hochspan-
nungsmikroskope (bis 1.2 MeV). Mit diesem Elektronenstrahl, der je nach Anregung der
Kondensorlinse(n) stark gebiindelt (konvergent) oder parallel ist, wird dann die Probe be-
leuchtet, die in einem Halter sitzt. In den fiir diese Arbeit verwendeten Doppelkipphalter
kann die Probe um zwei zueinander senkrechte Achsen gekippt werden.

Ausser dem aus den ungestreuten Elektronen bestehenden Nullstrahl verlassen die
Probe auch abgebeugte Strahlen. Die Objektivlinse erzeugt ein Beugungsbild, indem sie
alle unter dem gleichen Winkel an der Objektunterseite austretenden Strahlen auf den sel-
ben Punkt in der hinteren Brennebene des Objektivs fokussiert. Dort befindet sich auch die
Objektiv(apertur)blende, mit deren Hilfe man gezielt Strahlen fiir die Bilderzeugung
auswihlen kann (s. Abschn. 3.3). In der ersten Bildebene entsteht ein vergrofiertes Bild der
Probe. Durch die hier eingebaute Feinbereichsbeugungsblende (engl. selected area diffrac-
tion = SAD) kann dann ein kleiner Bereich des Bildes ausgewahlt werden, sodafl das am
Ende aufgezeichnete Beugungsbild genau dieser Region zuzuordnen ist.

Das aus Zwischen— und Objektivlinsen bestehende Vergroflerungssystem erzeugt nun
ein dreistufig vergroBertes Bild bzw. ein zweistufig vergréfiertes Beugungsbild vom unter-
suchten Objekt, das auf einem Leuchtschirm oder, iiber eine CCD-Kamera iibertragen, auf
einem Videobildschirm betrachtet werden kann. Die Bildaufzeichnung erfolgt durch eine
Kamera mittels Negativfilm.

Neben diesen abbildenden Linsen gibt es noch eine Vielzahl weiterer (s. Abb. 3.2),
die zur Astigmatismus-Korrektur dienen. Ihre richtige Regelung ist fiir die Qualitit des
aufgenommenen Bilds von grofler Bedeutung.

3.3 Beugung und Kontrastentstehung im Transmis-
sionselektronenmikroskop

3.3.1 Beugungsbilder

Beim Durchgang durch die Probe streuen die Elektronen des Strahls elastisch und inela-
stisch. Fiir die abbildende Transmissionselektronenmikroskopie und die Beugungsanalyse
sind die elastisch gestreuten Elektronen von Interesse. Die inelastisch gestreuten Elektro-
nen und die bei diesen Prozessen entstehende Rontgenstrahlung werden fiir die analytische
Mikroskopie verwendet, etwa zur Elektronenenergie-Verlustspektroskopoe (EELS, s. Ab-
schnitt 8.2) oder zur energiedispersiven Rontgenspektroskopie (EDX oder EDS), die durch
Detektion der charakteristischen Rontgenquanten eine Elementanalyse der Probenstelle
durchfithrt [191]. In diesem Abschnitt sollen kurz die wichtigsten Elemente der Theorie
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Abbildung 3.1: Schematischer Strahlengang in einem Transmissionselektronenmikroskop: .
a) fiir dreistufige Hellfeldabbildung, b) fiir Feinbereichsbeugung (SAD) (aus [116]).
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Abbildung 3.2: Querschnitt durch die Mikroskopsiule des JEOL 2000EX (aus [133)).
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Abbildung 3.3: Ewald-Konstruktion zur Bestimmung der Streuvektoren Eg, die die Bragg-
Bedingung erfiillen. Die Punkte des reziproken Gitters sind in TEM~-Proben wie gezeigt
entartet (aus [268]).

fir die elastische Streuung am Festkdrper beschrieben werden.

Fillt ein Elektronenstrahl! mit dem Wellenvektor ko auf einen (Quasi)Kristall, so erhalt
man als Bedingung fiir konstruktive Interferenz aller elastisch an den Punkten des Gitters
L gestreuten Strahlen, dafl deren Wellenvektor k, folgender Gleichung gehorchen mu$ [3]:

R.-(kp—k)=2rm VRelL (3.1)

Dabei ist m eine ganze Zahl. Die Gesamtheit aller Vektoren § = ko — Eg bildet das
reziproke Gitter. Gleichung 3.1 ist dquivalent (3] zur bekannten Bragg-Beziehung:

2dsind =m)\, = 1/|7€‘o| = I/IEgl, d : Netzebenenabstand (3.2)
9 = 90° — £(ko, k,): Braggwinkel (3.3)

!Gleiches gilt fiir Réntgen— und Neutronenstahlung.
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Sie hat aber den Vorteil, daf sie sich mit Hilfe der Ewald—Konstruktion [3] gut veran-
schaulichen 148t (Abb. 3.3). Hierbei wird ko ins reziproke Gitter eingezeichnet; konstruktive
Interferenz tritt dann auf, wenn die Ewald—-Kugel mit Radius |ko| durch einen reziproken
Gitterpunkt geht. Aufgrund der endlichen Ausdehnung der Probe (des Gitters im Realraum)
sind die reziproken Gitter’punkte’ in der Realitdt jedoch ausgeschmiert [76], und zwar umso
stirker, je geringer die Gréfle der Probe ist. Da Transmissionselektronenmikroskop-Proben
in Einfallsrichtung immer besonders diinn sind, sind in diesem Fall die Beugungspunkte zu
Stibchen wie in Abb. 3.3 entartet, die parallel zur Probennormale orientiert sind. Daher
lassen sich die Reflexe auch dann noch beobachten, wenn ko — k; = § nur ndherungsweise
gilt. Die Differenz §, := Eg — ko — § heiBt Anregungsfehler. Je grofier sg wird, desto
mehr nimmt die Intensitat des Reflexes § ab. Bei einem stark angeregten Reflex (s, ~ 0)
spricht man von dynamischen, bei schwach angeregtem (s; 3> 0) von kinematischen
Anregungsbedingungen.

Wird die Orientierung der Probe (durch die Einstellung des Doppelkipphalters) so
gewihlt, daB auBer dem Nullstrahl nur noch ein weiterer Reflex angeregt ist, spricht man
von einem Zweistrahlfall. Fiir die bei Transmissionselektronenmikroskopen verwendeten
Elektronenenergien ist die Kriimmung der Ewaldkugel sehr klein. Ist ko parallel zu einer
niedrig indizierten Richtung gewihlt, liegen viele reziproke Gittervektoren g in der Nahe der
Ewaldkugel und man erhilt in diesem Lauefall ein Punktmuster aus vielen Beugungsrefle-
xen. Dabei ist jedoch zu beachten, daBl bei bestimmten Kristallgittern auch spezielle Reflexe
systematisch ausgeloscht sein kénnen. Diese Ausléschungsregeln sind wichtige Hinweise auf
die im Gitter enthaltenen Symmetrieelemente [149].

3.3.2 Kikuchilinien

Ausser den scharfen Beugungsreflexen tritt bei dicken Probenstellen auch ein System aus
hellen und dunklen Linien im homogenen diffusen Streuhintergrund auf. Diese Kikuchili-
nien werden durch Elektronen verursacht, die zweifach, zuerst inelastisch, dann elastisch
gestreut werden [76, 128, 116).

Entstehung und geometrische Lage der Kikuchilinien kénnen anhand von Abb. 3.4 gut
veranschaulicht werden. Die Probe ist hierbei so orientiert, daff die Braggbedingung Gl. 3.3
nicht erfiillt ist. Die einfallenden Elektronen werden am Punkt O inelastisch gestreut. Da-
bei ist die Streuintensitit in Vorwirtsrichtung am gréBten und nimmt mit zunehmendem
Streuwinkel stark ab. Fiir die in Richtung A bzw. B gestreuten Elektronen sei dann die
Braggbedingung erfiillt; sie werden an den eingezeichneten Gitterebenen X .elasti.sch abge-
beugt und in die Richtungen C bzw. D gestreut. Da die Streuwahrscheinlichkeit fiir den
Pfad OB(C) sehr grof ist, wird bei C eine gegeniiber dem -ansonsten (aufgrur.ld des grofien
Winkels) relativ dunklen diffusen Hintergrund hohe Intensitit beobachtet. Die entlang des
Pfades OAD gestreute Intensitit kann die in Richtung D/E ff:hlenden. (da nach .C abge-
beugten) Elektronen jedoch, wieder wegen des groBeren Streuw.mkels, nicht ausg.lelcl.len; D
erscheint dunkel vor einem (relativ) hellen Untergrund. Da die Elektronen bei O in alle
Richtungen, auch aus der Zeichenebene von Abb. 3.4 heraus. gestreut und c.lann an den
Ebenen X gebeugt werden, sind die dunklen und hellen Be.relche nicht auf die Punk.te. C
und D/E beschrinkt, sondern bilden ganze Kegelschnitte. Diese dunklen und hellen Linien
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specimen

Abbildung 3.4: Schematische Zeichnung zur Entstehung einer dunklen bzw. hellen Kikuchi-
linie bei D/E bzw. C durch Elektronen, die bei O inelastisch gestreut wurden (aus [76]).

heifen Kikuchilinien.

Kikuchilinien sind fiir die Bestimmung des Anregungsfehlers sehr niitzliche Hilfsmittel.

Ist der Anregungsfehler 5; exakt gleich Null, liegt der Reflex g genau auf der dazugehorigen
Kikuchilinie [76, 128, 116].

3.3.3 Beugungskontrast im Realbild

Wie bereits erwihnt, lassen sich mit Hilfe der Objektivaperturblende gezielt Strahlen fiir
die Bilderzeugung auswihlen. Tragt nur der Nullstrahl zur Bildentstehung bei, spricht man
von einer Hellfeldabbildung. Wird ein anderer Reflex § benutzt, nennt man dies Dun-
kelfeldabbildung. Da die Schirfe des Bildes aufgrund der Bildfehler nur fiir Strahlen
optimal ist, die nahe der Mikroskopachse laufen, wird in der Praxis dabei nicht die Blende
so weit verschoben, dal der gewiinschte Reflex in ihre Mitte gelangt. Stattdessen wird mit-
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Abbildung 3.5: Anregungsfehler im Fall einer weak-beam Abbildung (aus [268]).

tels Ablenkspulen der einfallende Strahl so weit verkippt, daBl der Nullstrahl dort zu liegen
kommt, wo zuvor —g war, und der Reflex § sich dann in der zentrierten Blende befindet.
Um eine ausreichende Belichtung zu gewahrleisten, ist es im Dunkelfeldmodus auBerdem
nétig, einen Zweistrahlfall mit dem zur Abbildung verwendeten § einzustellen. Um gut in-
terpretierbare Abbildungsbedingungen zu gewéhrleisten, wird dies aber iiblicherweise auch
bei Hellfeldbildern gemacht.

Im Hellfeldbild erscheinen Bereiche, in denen sehr stark abgebeugt wird, dunkel - hier
fehlt Intensitit. Dagegen tritt in den Bereichen, in denen die Braggbedingung nicht erfiillt
ist, praktisch kein Intensitdtsverlust auf, die die Strahlintensitat vermindern kann. Im Dun-
kelfeldbild erscheinen jedoch alle Bereiche, die in Richtung des fiir die Abbildung benutzten
g abbeugen, als hell, alle anderen dunkel.

Die abgebeugte Intensitit hingt sehr sensitiv vom Anregungsfehler ab. Insbesondere
konnen Probenverbiegungen oder lokale Gitterverzerrungen zu einer Verdnderung der An-
regungsbedingungen fiihren, die sich im Bild in Intensititsunterschieden bemerkbar macht.
Besonders bedeutsam ist dies fiir die Verzerrungsfelder in der Nadhe von Versetzungen, die
auf diese Weise sichtbar gemacht werden kénnen (s. Abschn. 6.2).

Zwar nimmt die Intensitit bei zunehmenden Anregungsfehler ab, dafiir aber die
Bildschirfe zu [75]. Dies versucht die von Cockayne entwickelte [49, 235] weak—-beam
Technik [48], insbesondere bei der Versetzungsabbildung, auszuniitzen. Dabei wird die
Dunkelfeldabbildung mit einem Reflex § durchgefiihrt, obwohl n - § (n € N) angeregt ist,
was natiirlich einen extrem starken Anregungsfehler zur Folge hat (Abb. 3.5). Eine detail-
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lierte Anleitung zur Durchfithrung solcher Aufnahmen findet sich im Buch von Edington
[75]2.

Fiir weitergehende Informationen iiber die Transmissionselektronenmikroskopie wird
auf die Literatur verwiesen: Als Einfiihrungen konnen die Biicher von Hornbogen [128]
und Heimendahl [116] dienen. Der Band von Chescoe und Goodhew [45] beschiftigt sich
schwerpunktmiflig mit der Bedienung des Gerats und ist, ebenso wie die umfassende und
empfehlenswerte Darstellung von Edington (75, 76, 77], fiir Anwender geschrieben. Theoreti-
sche wie praktische Aspekte werden in dem von Bethge und Heydenreich herausgegebenen
Band behandelt [21]; das sehr kompakt geschriebene Werk von Reimer [236] bietet eine
Fiille weiterer Detailinformationen.

2Allerdings ist Fig. 1.12 (d) fehlerhaft: Das Kikuchiband miifite beim Reflex -3 laufen.



Kapitel 4

‘Metallurgische Untersuchungen im

System Al-Co—Cu(-Si)

4.1 Das Al-Co—Cu Phasendiagramm

Bei Beginn dieser Arbeit gab es nur eine, sehr kurze Veréffentlichung mit einem vollstandi-
gen Al-Co-Cu Phasendiagramm (bei 600°C) [258]. Die Phasenanalyse wurde jedoch al-
lein auf der Grundlage von Réntgendiffraktogrammen durchgefiihrt. Die dekagonale Phase
taucht in diesem Phasendiagramm als ”X”-Phase auf; ihre Struktur bzw. ihr Diffrakto-
gramm wird falschlich als 'vermutlich zhnlich der von y-Messing’ bezeichnet. Uberdies steht
das Diagramm in ciner Reihe von Punkten im Widerspruch zu anderen Untersuchungen.
Insbesondere weist das binire Al-Cu Phasendiagramm [202] bei 600°C {iber einen relativ
grofien Bereich hinweg die fliissige Phase aus; diese fehlt in dem Phasendiagramm von Sko-
lozdra et al. [258] véllig. Eine Ubersicht iiber den ’vor-quasikristallinen’ Kenntnisstand und
einen Versuch, die Widerspriiche zwischen den Artikeln aufzul6sen, gibt der Ubersichtsarti-
kel von'Ran [231]. Erstaunlicherweise ignoriert dieser Artikel, obwohl erst 1991 erschienen,
vollig die inzwischen langst bekannte und bereits etablierte [112, 286] dekagonale Phase und
ibernimmt stattdessen die falsche Strukturbestimmung von Skolozdra et al. {258). (Deren
”X”-Phase verwandelte sich allerdings in eine ”«”-Phase.)

Angesichts dieser Unstimmigkeiten erschien eine genauere Untersuchung des ternaren
Phasendiagramms angeraten. Eine detaillierte Kenntnis bietet die einzige Moglichkeit, die
vielen, sich oftmals widersprechenden Einzelergebnisse (s. Abschn. 2.4.2) in ein geschlosse-
nes Gesamtbild einzufiigen. Erst auf dieser Basis ist es moglich, fundierte Schliisse z.B. zur
Stabilitit der quasikristallinen Phase in Abhéngigkeit von der Temperatur zu machen; die
Untersuchung nur einer oder zweier Zusammensetzungen reicht hierzu nicht aus. Um eine
Vorstellung von den méglicherweise ablaufenden Reaktionen und Umwandlungsmechanis-
men zu erhalten, ist die Anfertigung von isothermen Phasendiagrammen bei verschiedenen
Temperaturen nétig.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde zur Bestimmung des Phasendiagramms fir Al-
Konzentrationen von mehr als 50% [94, 95, 96, 100] eine genaue lokale Strukturanalyse
der dekagonalen Phase mit Hilfe der Transmissionselektronenmikroskopie durchgefiihrt. In
Abb. 4.1 wird der isotherme Schnitt bei 600°C durch das vorldufige ternire Phasendia-
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Abbildung 4.1: Ausschnitt des vorlaufigen Phasendiagramms von Al-Co-Cu bei 600°C
(nach [95]). "D” bezeichnet die dekagonale Phase, "L” die fliissige.

gramm gezeigt. Systematische Strukturuntersuchungen der kristallinen Phasen wurden nur
mittels Rontgendiffraktometrie durchgefiihrt [97, 99] und werden hier nicht behandelt. In-
teressanterweise stellt man fest, daB§ entlang der Linie AICu-AlCo eine grofiere Anzahl von
Phasen existiert. Diese Linie entspricht, unter der Hypothese der Valenzen 3 fiir Al, 0 fiir Co
und 1 fiir Cu, einer Linie mit konstantem e/a = 2, was die Annahme von Hume-Rothery-
Phasen (s. Abschn. 2.3) unterstiitzt. Auch in Al-Co~Ni und Al-Cu-Fe wurden Hinweise
auf Hume-Rothery-Effekte gefunden (s. Abschn. 2.3).

Bei der Transmissionselektronenmikroskop-Untersuchung wurde besonderes Augenmerk
auf eine Unterscheidung zwischen zwei~ und eindimensionalen Quasikristallen sowie deren
'Approximanten’ gelegt. Dafiir eignet sich am besten eine genaue Analyse der Beugungs-
bilder mit vermuteter zehnzihliger Symmetrie. In Abb. 5.1 (a) ist das perfekte zehnzahlige
Beugungsbild als Referenz zu sehen, dagegen in Abb. 4.13 die entsprechende Zonenachse
eines eindimensionalen Quasikristalls. Die eindimensional-quasikristalline Phase [110, 327]
wurde jedoch nie als Gleichgewichtsphase beobachtet. Bis auf die im nachsten Abschnitt be-
sprochenen Verdnderungen bei Cu-armen Proben wiesen alle fiir die Erstellung von Abb. 4.1
untersuchten Proben Beugungsbilder auf, die mit denen von Abb. 5.1 iibereinstimmten.

Mit der Bestimmung der Zusammensetzung der dekagonalen Phase im thermischen
Gleichgewicht (s. Abb. 4.1 und 4.2) ist eine wichtige Voraussetzung fiir die Entwicklung ei-
nes genauen Strukturmodells geschaffen. Ein zweiter interessanter Aspekt betrifft jedoch die
Verdnderungen des thermodynamischen Existenzbereichs des Quasikristalls in Abhingigkeit
von der Temperatur. Das in Abschn. 2.2.5 erwdhnte 'random-tiling’ Modell {118, 298] sagt
voraus, dafl Quasikristalle unterhalb einer kritischen Temperatur instabil werden sollten
[298]. In Al-Cu-Fe wurde experimentell bereits eine Zusammenschniirung des Stabilitéts-
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\ 60
At.% Co 25 20 15 10

Abbildung 4.2: Detailausschnitt des vorliufigen Phasendiagramms von Al-Co-Cu (nach
[96]). Gezeigt ist der Existenzbereich der dekagonalen ("D”) und der monoklinen ("M”)
Phase bei 800°C (waagrecht schraffiert) mit ihren Verbindungslinien, sowie der der de-
kagonalen Phase bei 900°C (senkrecht schraffiert) und 1000°C (schrig schraffiert). ”C”
bezeichnet die Al(Co,Cu)-Phase mit CsCl-Struktur.

bereichs mit abnehmender Temperatur nachgewiesen [78], ebenso in Al-Co-Ni [146].

Abb. 4.2 zeigt die Veranderungen des Stabilitatsbereichs der dekagonalen Phase im
Al-Co-Cu Phasendiagramm. Im untersuchten Temperaturbereich findet eine starke Ver-
schiebung statt: Je hoéher die Temperatur, desto mehr wandert der Bereich in Richtung
der monoklinen Al;3C 04~ Phase. Ausserdem beobachtet man eine Vergrosserung des Sta-
bilitdtsbereichs mit abnehmender Temperatur. Dies ist jedoch ein typisches Verhalten bei
Phasen, die, wie die dekagonale (s. unten), durch eine peritektische Reaktion entstehen
(kénnen). Moglich ist, daBl sich der Bereich bei noch niedrigeren Temperaturen (bei denen
das thermodynamische Gleichgewicht jedoch aufgrund mangelnder Atombeweglichkeiten
nur noch schwer innerhalb experimentell zuganglicher Zeiten erreicht wird) wieder, wie bei
Al-Cu-Fe, verkleinert.

Die Verschiebung des Stabilititsbereichs hat zur Folge, daB sich die dekagonale Phase,
die bei hohen Temperaturen gebildet wird, beim Abkiihlen je nach Temperaturverlauf ent-
weder in ein Phasengemisch aus dekagonaler und monokliner Al;3C04~Phase umwandelt
oder stark {ibersittigt ist. Der Mechanismus der Entmischungsreaktion kann in Legierun-
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Abbildung 4.3: Schematische Veranschaulichung des Erstarrungsverhaltens von
AlgsCo15Cug0— (o) und AlgsCo20Cuys- (A) Legierungen im terndren Phasendiagramm (aus
[98]). o: Gemessene Zusammensetzungen der jeweiligen Phasen in as—cast AlgsC015Cuz0, A:
in as-cast AlgsCo20Cu;s, X: in langsam abgekiihltem AlgsC0,5Cu20.

gen, die nach der Entnahme aus dem Schmelzofen nicht weiter nachbehandelt wurden (”as-
cast”), durch das Auftreten von monoklinen Ausscheidungen in den dekagonalen Kérnern
nachgewiesen werden [97]; Effekte aufgrund von Ubersittigung werden im folgenden Ab-
schnitt behandelt.

Viele der bisherigen Untersuchungen an der dekagonalen Al-Co-Cu Phase wurden an
Proben durchgefiihrt, die durch schnelles Abkiihlen aus der Schmelze hergestellt wur-
den und dann weder einphasig noch im thermodynamischen Grundzustand waren. Zum
genaueren Verstindnis der dabei ablaufenden Prozesse wurden auch Untersuchungen
zum Erstarrungsverhalten durchgefiihrt [98]. Demnach entsteht die dekagonale Phase in
AlgsCo015-20Cug0-15-Legierungen durch eine peritektische Reaktion zwischen der zuerst ge-
bildeten Also(Co,Cu)so-Phase mit CsCl-Struktur und der Schmelze. Durch eine weitere
peritektische Reaktion des Quasikristalls mit der fliissigen Phase entsteht dann eine andere
CsCl-Phase (7' in Abb. 4.1), diesmal jedoch mit einer leerstellengeordneten Uberstruktur
(40, 192, 288]. Zuletzt entstehen die AICu- und dann die Al;Cu~Phase aus der verbliebe-
nen Schmelze. Die Reaktionspfade sind in Abb. 4.3 schematisch durch gestrichelte Pfeile
markiert.

4.2 Die Cu—arme dekagonale Phase

Wie im vorigen Abschnitt bereits erwihnt, weisen die Beugungsbilder von dekagonalen
Proben mit geringem Kupferanteil signifikante Besonderheiten im Vergleich zu den bisher

bekannten und in Abschn. 5.1 im Detail untersuchten auf. Diese Veridnderungen [102] werden
im folgenden erlautert.
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4.2.1 Experimentelles

Die Herstellung der AlgsC021Cu1; und AlgsCoa5Cuyo Legierungen erfolgte in der Schwebe-
schmelze unter Argonatmosphére. Teile der Schmelzlinge (von jeweils etwa 10 g) wurden
dann bei 1000°C bzw. 1065°C wirmebehandelt und danach in Wasser abgeschreckt. Po-
lierte Querschnitte wurden im Rasterelektronenmikroskop metallographisch untersucht und
die Zusammensetzung der Phasen mit EDX bestimmt. Die Untersuchungen im Transmis-
sionselektronenmikroskop wurden an pulverisierten und auf Netzchen aufgebrachten Proben

durchgefiihrt (s. Absch. 3.1).

4.2.2 Ergebnisse

AlggC0y7Cuy; wurde fiir 24 Std. bei 1000°C getempert und war danach gréfitenteils ein-
phasig dekagonal; die Anwesenheit geringer Mengen von sekundaren Phasen resultierte in
keinen meBbaren Unterschieden der Zusammensetzung von Einwaage und Quasikristall.
Abb. 4.4 (a) - (c) zeigt die Elektronenbeugungsbilder der dekagonalen Phase. Die Reflexe
werden im folgenden mit dem von Kek [146, 147] ausgefiihrten Schema (s. Abschn. 2.2.2)
mit fiinf Indizes (hklmn) bezeichnet, wobei @ = 0.38 nm und ¢ = 0.41 nm gewahlt wur-
den. Abb. 4.4 (a) zeigt perfekte zehnzahlige Symmetrie. Die Beugungsbilder der zwei ver-
schiedenen zweizahligen Achsen weisen eine periodische Abfolge der Reflexe parallel zur
[00001]-Richtung und eine quasiperiodische senkrecht dazu auf. Alle Beugungsbilder zeigen
scharfe Reflexe. Die [00001]- und [00110]-Zonenachsen (Abb. 4.4 (a) und (b)) entsprechen -
denen in Alg;Co15CuszSis (Abb. 5.1 (a) und (j)). Dagegen zeigt die [12100]-Orientierung
(Abb. 4.4 (c)) Reflexreihen mit ungeradem und geradem n, in deutlichem Gegensatz zu
den bisher bekannten Aufnahmen dieser Zonenachse, wo die erste, dritte, ... Schicht jeweils
systematisch ausgeldscht waren (Abb. 4.4 (d) = Abb. 5.1 (g)). Stattdessen wurde dort nur
diffuse Streuuung beobachtet [58, 124, 275). In AlggCo02:Cun sind diese Reflexreihen jedoch
deutlich sichtbar, obwohl sie in der Intensitit schwicher sind als die Reihen mit geradem
n. :
Die Beugungsbilder zeigen kein periodisches Netz von schwachen Reflexreihen; ein Ap-
proximant ahnlich dem von Daulton et al. in as—cast Material beobachteten [58, 64] liegt
also nicht vor, obwohl die dort fiir die Approximanten angegebenen Zusammensetzungen
mit den hier verwendeten iibereinstimmen. In den Hell- und Dunkelfeldaufnahmen konn-
ten auch keine Verzwilligungseffekte beobachtet werden. Die benachbarte monokline Phase
Ali3Co, hat eine ausgepragte Neigung zur Verzwilligung [146] und wiirde sich daher fiir
einen derartigen Mechanismus anbieten. Tatsachlich wurde bereits beobachtet, dafl das
isotype Aly3Fes zehnfach verzwillingt [331]. Die Rontgenbeugungsdiagramme entsprachen
jedoch denen der bekannten dekagonalen Phase und waren deutlich von denen von Al13C 04
unterscheidbar. :
Zwischen den Reflexreihen wird noch diffuse Streuung mit einer 0.82 nm entsprechenden
Periodizitit beobachtet (Abb. 4.4 (b) und (c)). Die Intensitét ist in diesen Schichten jedoch
nicht homogen verteilt, sondern weist eine innere Modulation auf. Ein Vergleich von Abb. 4.4
(c) und (d) zeigt, daB diese Modulationen in AlggCo021Cuy; starker ausgepragt sind als in

Ales 00150U20.
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Abbildung 4.4: Elektronenbeugungsbilder der dekagonalen Alﬁgcogl C'uyq Phase entlar}g der
(a) [00001], (b) [001T0] und (c) [12100] Zonenachse. (d) zeigt die [12100] Zonenachse in as-
cast AlgsCo0,5Cuz0 zum Vergleich (s. Abb. 5.1).
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Lingeres Tempern fiir 43 Stunden ergab eine Erhohung der Intensitdt der diffusen
Schichten, aber keinen weiteren Veranderungen.

Alterungsexperimente an den 24 Stunden bei 1000°C getemperten AlesCo21Cuii—
Proben durch anschlieBende Wirmebehandlung bei 700°C und 600°C (in beiden Fallen
fiir 2 Stunden) lassen die Reflexreihen mit ungeradem n in [12100]-Orientierung nicht ver-
schwinden. Anlassen bei 700°C fiir 17 Stunden verringert die Intensitat dieser Reflexe jedoch
soweit, daB sie im Untergrund der diffusen Schicht kaum mehr auszumachen sind (Abb. 4.5).

Extrapoliert man den Stabilititsbereich der dekagonalen Phase im Phasendiagramm
Abb. 4.2 zu Temperaturen héher als 1000°C, erhilt man einen Quasikristall mit noch ge-
ringerem Kupferanteil. Aus DSC-Messungen (differential scanning calorimetry) ergibt sich,
daB die peritektische Reaktion bei etwa 1065°C einsetzt. Da sich der Bereich jedoch dort
auf einen Punkt zusammenzieht, ist die Herstellung einphasiger Proben in der Praxis nicht
mehr moglich. Zur Bestimmung der ungefdhren Zusammensetzung der dekagonalen Phase
wurde eine AlggC 021 Cuji—Probe bei 1065°C fiir 20 Stunden getempert. Die Probe enthielt
einen erhohten Anteil an Fremdphasen, die sich aus der bei dieser Temperatur koexistieren-
den Schmelze bildeten. Réntgendiffraktogramme wiesen die dekagonale Phase jedoch wieder
als dominant aus; die Zusammensetzung wurde mit EDX zu Alge 5C 095 sCug bestimmt. Da
jedoch nicht auszuschliessen ist, daf} ein Teil der quasikristallinen Phase erst beim Abkiihlen
aus der Schmelze entstand, wurde stattdessen eine AlgsC 0y5Cu1g~Probe verwendet , die bei
1065°C vollstandig erstarrt ist. Die Zusammensetzung der dekagonalen Phase war wie oben ;
ausserdem trat eine kubische Phase der Zusammensetzung AlsgCo29C 1,5 auf. Eine kleine
Menge monokliner Phase wurde in den Korngrenzen identifiziert.

Die Elektronenbeugungsbilder der dominanten Phase sind in Abb. 4.6 gezeigt. Das
'zehnzéhlige’ Beugungsbild (Abb. 4.6 (a)) zeigt sehr deutliche Unterschiede zu dem der
bekannten dekagonalen Phase (Abb. 5.1 (a)) oder dem in AlgsC 021Cu1y (Abb. 4.4 (a)). Da-
gegen sind die Unterschiede zwischen den in Abb. 4.6 (b) vs. Abb. 5.1 (j) oder Abb. 4.4 (b)
gezeigten zweizdhligen Orientierungen gering. Dagegen wies die zweite zweizahlige Orientie-
rung (Abb. 4.6 (c)), zusétzlich zum gleichen Grundmuster wie in AlesCoq1Cuzq (Abb. 4.4),
weitere schWa,ﬁl"u«z3 aber scharfe Reflexe in Reihen senkrecht zur zehnzzhligen Achse auf,
dere? Abstand einer Entfernung von 0.8 nm entspricht (im folgenden als ’0.5n-Reihen’
bezeichnet).

lntez‘eﬁmnterw?ise zeigt as—cast AlesCoyCuyy Beugungsbilder aller "Varianten’ der de-
kagonalen Phase, je nachdem, welches Korn betrachtet wird. Dies ist ein Resultat der fur
schnell abgekiihlte Proben typischen Unterschiede von Zusammenset
scher Vergangenheit der einzelnen Regionen im Schmelzling. Die star
aus dem Rasterelektronenmikroskop-Bild von Abb. 4.7 deutlich zu er

zungen und thermi-
ke Inhomogenitat ist
kennen.

4.2.3 Diskussion

Die in diesem Abschnitt behandelten quasikristallinen Proben sind bej Raumtemperatur
stark unterkiihlt oder in einem nicht vollstandig relaxierten Zwischenzystand [94} }:I)) bei
niedrigen Temperaturen beobachteten Strukturen sind das Resul svorhal
tens des Schmelzlings, des Temperprozesses und des Abkiihlvo
Fiir eine korrekte Interpretation der Ergebnisse miissen die Ei

tat des Erstarrungsverhal-
rgangs nach dessen Ende.
nfiisse dieser drei Faktoren
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Abbildung 4.5: [12100]-Orientierung der dekagonalen Phase in AlesC'0y1Cur1, 24 Stunden
bei 1000°C und dann 17 Stunden bei 700°C warmebehandelt.
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Abbildung 4.6: Elektronenbeugun
der den (a) [00001]-, (b) [00110)

entsprechenden Orientierungen.

gsbilder der dekagonalen Algg 5C 049 5Cug—Phase entlang
- und (c) [12100]-Zonenachsen der dekagonalen Phase
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Abbildung 4.7: Rasterelektronenmikroskop-Aufnahme von as—cast AlggCo091Cuqy mit ritck-
gestreuten Elektronen im kompositionellen Kontrast. Dunkel: monokline Phase; grau: deka-
gonale Phase; hell: dekagonale Phase mit hoherem Cu- und geringerem Al- Gehalt aufgrund
der spiteren Erstarrung (aussen um die grauen Kérner) bzw. aufgrund von Unterkiihlungs-
effekten (an der Grenzschicht zwischen grauer und dunkler Phase).

voneinander getrennt werden.

Zunéchst seien die Beugungsbilder von AlgsCoy1Cuyy (Abb. 4.4) erdrtert. Wie erwahnt,
gibt es hier keine systematische Ausléschung fiir Reflexe mit ungeradem n; folglich auch
keine Schraubenachse mehr [149]. Sowohl das Strukturmodell von Steurer [275] als auch
das von Burkov [31] weisen jedoch eine solche Schraubenachse auf. Beide Modelle basieren
auf Daten, die an durch langsame Abkiihlung einer AlgsCo;5Cuz0-Legierung entstandenen
Dekaprismen gewonnen wurden. Diese Dekaprismen haben eine Zusammensetzung von etwa
AlgsCOlgcul'y [98]

Die Unterschiede der Beugungsbilder als Funktion der Zusammensetzung kénnen als
Resultat einer Ubergitterordnung, wie aus kristallinen Materialien bekannt [14, 53, 247],
interpretiert werden. Dabei bildet sich in einer Legierung ein Ubergang aus zwischen einem
Kristallgitter, bei dem die einzelnen Atome statistisch auf die Gitterplitze verteilt sind, und
einem, in dem Atome einer bestimmten Sorte nur ganz bestimmte Positionen annehmen.
Durch die Ausbildung nichtdquivalenter Ebenen (z.B. die Transformation zweier statistisch
gleich besetzter Ebenen zu einer Ebene aus Atomen der Sorte A und einer der Sorte B)
kommt es zum Auftreten von Ubergitterreflexen anstelle der durch die Unordnung erzeugten
diffusen Streuuung. Die Intensitat der Uberstrukturreflexe kann dabei als Ma8 fiir den Grad

an chemischer Ordnung genommen werden.
Das Paradebeispiel fiir Uberstrukturphinomene ist das Cu-Au System [200], aber auch
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bei Aluminiumlegierungen ist die Ubergitterordnung ein bekannter und haufig auftretender
Mechanismus [247). Insbesondere tritt in Al-Co-Cu eine Reihe leerstellengeordneter CsCl-
Phasen (7,~Phasen) auf [95]. In diesen auch aus anderen Legierungen bekannten 7,—Phasen
entsteht eine Superzelle aus n kubischen Einheitszellen, indem sich in [111]-Richtung eine
Leerstellenordnung mit der Periode n ausbildet [40, 192, 288]. Da experimentell n immer
eine Fibonacci-Zahl ist, wurde ein Zusammenhang mit den Quasikristallen vorgeschlagen
[40]. Ubergitterordnungsphanomene wurden in ikosaedrischen Quasikristallen bereits pro-
pagiert, um den beobachteten Ubergang von P- zu F-Gittern zu erklaren {213, 214].

Gegen eine Uberstrukturordnung in meinem Fall spricht, daB sich diese diblicherweise
bei niedrigen Temperaturen ausbildet [14], nicht wie in unserem Fall bei hohen. Dies ist
jedoch nicht zwingend [173].

In der dekagonalen Al-Co-Ni-Phase wurde ebenfalls eine nicht ausgel6schte (hklm1)-
Reihe beobachtet [312]. In diesem Fall entsprechen die relativen Intensitédtsunterschiede
zwischen den Reflexen mit geradem n nicht den entsprechenden in der Reihe mit ungeradem
n. Dies ist ein signifikater Unterschied zu den in dieser Arbeit beschriebenen Ergebnissen.

Die dekagonale AlggC0,3C ug Phase wies Beugungsbilder auf, die noch weit mehr Reflexe
enthielten. Ein weiterer Ordnungsprozess kann nicht ausgeschlossen werden. Andererseits
lassen sich die neuen Reflexe nicht mehr dekagonal indizieren; diese Erklirung wiirde dem-
nach ein hypothetisches und véllig unbekanntes Ubergitter erfordern. Allerdings ist auch
fraglich, ob die beobachtete Struktur {iberhaupt das Resultat der Warmebehandlung oder
der speziellen Zusammensetzung ist — immerhin wurden derartige Beugungsbilder auch in
as—cast AlggC011Cuz; gefunden. Im Gegenteil verschwinden diese Reflexe ja beim Tempern
dieser Probe, was auf einen metastabilen Charakter der dafiir verantwortlichen Struktur
hindeutet.

Die Erklarung, die neu auftretenden Reflexe dem Abkiihlprozess nach dem Tempern
zuzuschreiben, erscheint daher plausibler. Da mit abnehmendem Cu—Gehalt die Solvustem-
peratur der dekagonalen Phase zunimmt, tritt auch die Ubersittigung bei immer hoheren
Temperaturen ein. Daher ist zu erwarten, da8 die fiir die Unterdriickung der Relaxation in
einen metastabilen Ubergangszustand (der fiir die Beugungsbilder in Abb. 4.6 verantwort-
lich wire) erforderliche Abkiihlrate fiir 11% Cu niedriger ist als fiir 8% Cu. Dies spricht
ebenfalls fiir die Annahme, dal zwar Abb. 4.4, nicht aber Abb. 4.6 Beugungsbilder der bei
der Anlasstemperatur existierenden Struktur zeigt.

4.3 Die Herstellung der dekagonalen Phase

Wie schon angesprochen, stellt die Ziichtung grosser und gleichzeitig perfekter Quasikristalle
bis heute eine Herausforderung dar.

Grosse dekaprismatische Proben konnten durch die Methode des langsamen
Abkiihlens aus der Schmelze gewonnen werden [111]. Die in dieser Arbeit verwende-
teten dekagonalen Quasikristalle wurden folgendendermafien hergestellt [303]: Erst wurde
etwa 13 g Material der Zusammensetzung Alg;Co;5CugSis in der Schwebeschmelze legiert.
Dieser sehr homogene Schmelzling wurde dann in einen Aluminiumoxid-Tiegel mit Innen-
durchmesser 2.5 cm gegeben, unter Argon-Atmosphire in einem horizontalen Rohrofen
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bis 1100°C erhitzt und dadurch aufgeschmolzen. Mit einem Temperaturregler wurde die
Ofentemperatur linear mit einer Kiihlrate von 10°C/Std. auf 900°C abgesenkt. Nach Ende
dieses Programms wurde der Tiegel mit einem Greifer aus dem Rohrofen herausgezogen und
konnte knapp neben diesem stehend weiter (aber schneller als der Ofen selbst) abkiihlen.
Bis Zimmertemperatur erreicht war, blieb das Material jedoch unter Argonatmosphére.

Durch das langsame Abkiihlen einer relativ grofien Probe schlieflen die bereits erstarr-
ten oberflichennahen Bereiche schmelzfliissige Phase in ihrem Innern ein. Beim weiteren
Abkiihlen schrumpft dieses Material und bildet dabei Poren; gleichzeitig kann die dekago-
nale Phase aus der Schmelze wachsen [248).

Als Ergebnis des Prozesses erhalt man einen ”brotlaib”fé6rmigen Schmelzling. Die
Rasterelektronenmikroskop—Aufnahme eines Querschnitts zeigt seine grofile Porositit
(Abb. 4.8). Diese Poren werden von Nadeln durchquert (Abb. 4.9), die sich durch Zerbre-
chen des Schmelzlings isolieren lassen (Abb. 4.10). Diese Nadeln haben dekaprismatische
Morphologie, die makroskopischer Ausdruck fiir die mikroskopische Struktur des Materi-
als ist (Korrespondenzprinzip [149]). Die so gewonnenen Dekaprismen® haben Lingen bis
zu mehreren Millimetern und, wie insbesondere Abb. 4.10 zeigt, Durchmesser von bis zu
einem Millimeter. Aus ihrer nadelférmigen Morphologie 1a8t sich ableiten, dal die Wachs-
tumsgeschwindigkeit entlang der zehnzihligen Achse des Dekaprismas erheblich gréfier ist
als senkrecht dazu.

Das Herauspriparieren durch elektrolytisches Atzen mit einer 2%igen Kaliumjodid-
Lasung in Methanol [54], das bei Al-Mn sehr erfolgreich war [204, 277], gelang nicht; bei
dem Prozess wurden auch die Dekaprismen sehr stark angegriffen. Vermutlich sind die
Unterschiede in-den Elektronegativititen zwischen der dekagonalen Phase und den koexi-
sitierenden terniren kristallinen Phasen in Al-Co-Cu(-Si) viel geringer als die zwischen
dekagonalem Al-Mn und der Al-Matrix.

Zur strukturellen Untersuchung wurden Dekaprismen zusammen mit Kupferlitze und
Klebstoff in einen Messingzylinder mit Aussendurchmesser 3 mm eingebettet und davon
Querschnitte mittels Ionendiinnen (s. Abschn. 3.1) prépariert. Der Klebstoff wird jedoch
wesentlich schneller gediinnt als der (sehr harte) Quasikristall . Daher kann es sehr leicht
vorkommen, daB8 die Einbettmasse bereits vollig 1chrig ist, obwohl das Dekaprisma noch
keine fiir den Elektronenstrahl transparenten Stellen aufweist. Der Effekt wird durch die
Beigabe von Kupferlitze verlangsamt. Trotzdem ist die Qualitat der praparierten Proben
relativ schlecht. Deshalb ist das in Abb. 4.11 gezeigte zehnzahlige Beugungsbild des Deka-
prismas weniger detailreich als das in Abb. 5.1 (a). Die dekagonale Struktur der pekapris-
men wurde jedoch auch mit Elektronenchanneling-Muster im Rasterelektronenmikroskop
(s. Abschn. 5.2) und Ionen-Gitterfithrung (s. Abschn. 5.3) nachgewiesen.

Es muf betont werden, daB die so hergestellten Quasikristalle keine homogene Zusam-

mensetzung aufweisen [98, 101]. Da die zentralen Bereiche des Dekaprismas frither erstar-

1Fiir Anderungen der Morphologie sind allerdings auch makroskopische Umordnungen erforderlich, die
entsprechend langsamer ablaufen als die mikrostrukturelle Umwan('ilung. I?S kann d.aher vorkomme.n,‘daB
die duBere Form noch der Symmetrie einer Phase entspricht, die zu einem frl?here.n Zeitpunkt zwar ?Xl?tlel‘.t,
sich aber dann umgewandelt hat. Daher kann die Morphologie zwar als Indiz, nicht aber als Beweis fiir die
kristallographische Symmetrie dienen. , L .

2Der kristallographisch korrekte Ausdruck wire streng genommen ’dekagonales Prisma’, in der ein-

schligigen Literatur wird jedoch der Ausdruck 'Dekaprisma’ verwendet.
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Abbildung 4.8: Rasterelektronenmikroskop-Aufnahme des Querschnitts durch den langsam

abgekiihlten Alg;Coys5Cus0Siz—Schmelzling in Schréagsicht. Man erkennt die vielen Poren mit
den sie durchquerenden Dekaprismen.

Abbildung 4.9: Rasterelektronenmikrosko
gEkﬁhItﬁﬂ AISZ»COls CUZ{)Si3

Bildmitte zu sehen.

p-Aufnahme von Dekaprismen im langsam ab-
-Schmelzling. Die betrachtete Stelle ist in Abb. 4.8 links von der
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Abbildung 4.10: Rasterelektronenmikroskop-Aufnahme zweier miteinander verwachsener

Dekaprismen.

zehnzihligen Achse, gewonnen durch Quer-

Abbild 4.11: Elektronenbeugungsbild der :
ok : del in AlggCO}jCUggSIg.

schnittpraparation einer dekaprismatischen Na
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ren als die Randschichten und sich in der Zwischenzeit die Zusammensetzung der Schmelze
aufgrund der Kristallisationsprozesse verdndert hat, bestehen Konzentrationsunterschiede
zwischen Zentrum und Rand, die durch Diffusionsprozesse nicht mehr ausgeglichen wurden.
Konsistent mit der Form dess Phasendiagramms und den ablaufenden Erstarrungsprozessen
verschiebt sich mit zunehmendem Abstand vom Zentrum die gemessene Zusammensetzung
zu héheren Cu- und niedrigeren Co—-Anteilen [98]. Ein derartiger Aufbau des Kristalls wird
Zonarbau genannt [149].

Um GroBe und Qualitdt der Quasikristalle zu verbessern, wurden Ziichtungsversuche mit
dem Bridgman- oder Czochralski-Verfahren unternommen. Die Ergebnisse waren in bei-
den Félle unbefriedigend. P roblematisch ist die hohe Keimbildungsrate, verbunden mit der
starken Anisotropie der Wachstumsgeschwindigkeiten (langs und senkrecht zur zehnzahligen
Achse), die sich bereits aus der auBeren Morphologie ablesen 148t [149]. Es bilden sich nach
Einsetzen der Kristallisation gleich mehrere Keime, die sich dann aber aufgrund der hohen
Wachstumsrate in dieser Ruichtung bevorzugt entlang der dekagonalen Achse vergrofiern,
statt miteinander zu verwachsen. Zwischen den Nadeln hilt sich jedoch noch Schmelze
anderer Zusammensetzung, die dann beim Erstarren kristalline Phasen bildet [23]. Auch
Versuche, durch Einstellen eines Gleichgewichts zwischen dekagonaler und fliissiger Phase
und langes Tempern ('Fliiss igphasensintern’) grosse Quasikristalle zu wachsen, ergaben aus
den gleichen Griinden nicht den erwiinschten Erfolg [81].

4.4 Der Einfluf3 von Silizium auf das Erstarrungsver-
halten von Al-Co-Cu(-Si)

Zu den aktuellen, in Abschn. 2.4.2 bereits besprochenen Problemen gehért die Frage, inwie-
weit die Zugabe von Silizium zur Legierung einen EinfluB auf die Stabilitit der quasikristalli-
nen Phase hat. Basierend aufden Untersuchungen zum Al-Co-Cu Phasendiagramm wurden
daher auch vergleichende Untersuchungen an Si-haltigen Proben durchgefiihrt [101].

Bei dieser Untersuchung wurde das Erstarrungverhalten von Legierungen der Zusam-
mensetzungen AlgsCo15Cuzq (s. Abschn. 4.1), AlgyCoy5Cuy0Sis und Alg1Co0145Cu195575
miteinander verglichen. Sowohl metallographische Untersuchungen wie auch Réntgen‘beu«
gungsanalysen ergaben fiir alle drei Zusammensetzungen sehr Zhnliche Ergebnisse, sowohl
fiir schnell abgekiihlte as—cast Proben als auch fiir langsam (10°C/Std., s. Abschn. 74.3) ab-
gekiihlte Legierungen. Die R.éntgendiffraktogramme sind in Abb. 4.12 21; sehen. Alle Proben
sind mehrphasig, wobei die dekagonale Phase jedoch deutlich dominiert. EDX-Analysen
zeigen, daB das Silizium in die dekagonale Phase eingebaut wird. Der Si-Gehalt steigt von
etwa 2.8 at.% bei der Algz(l'algCuggSigaLegierung auf etwa 3.5 at.% bei Alg;Coy4 5Curg 557
Uberschiissiges Si wird zum Teil in die kristallinen Phasen eingebaut; in bei('isen Pff)beslll
wfarden aber af;zch Sﬂizium—«Augsche%dungen beobachtet, deren Menge m?it zunehmender Si—
Einwaage zunimmt. Das Voxliegen von freiem Silizium bedeutet, dafl dessen Loslichkeit in
den hier existierenden Phasen auf maximal wenige Prozent beschrankt ist.

Die as—cast Schmelzlinge weisen eine grofle Anzahl kleiner Poren auf, deren Ausdeh-

nungen jedoch wesentlich getinger waren als bei den langsam abgekiihlten Proben (s. Ab-
schn. 4.3). :



4.4. DER EINFLUSS VON SILIZIUM

r #
a) CoKgyyrad “
; - = AL,Cu
| =) by
a ot o= ™ .
b)

Intensity (arb.units)




52 KAPITEL 4. METALLURGISCHE UNTERSUCHUNGEN
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Abbildung 4.12: Rontgendiffraktogramme von Pulverproben aus: (a) as—cast AlgsCo15Cuq0
(b) as—cast AlgzCoy5Cus0Sis und (c) as—cast Alg1Co145Cu19 5515, (d) langsam abgekﬁhlten;
AlesCo15Cuz, (e) langsam abgekiihltem AlgC015Cuy0Si3 und (f) langsam abgekiihltem
Alg1Co145Cu195S%5. Die in (a) mit Pfeilen markierten Reflexe gehéren zur dekagonalen

Phase.
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Abbildung 4.13: Beugungsbild der der [00001]-Achse der dekagonalen Phase entsprechen-
den Orientierung eines ’eindimensionalen Quasikristalls’ in as—cast AlgyCoy5Cuq0Sis. Die
Abfolge der Reflexe erweist sich in einer Richtung als periodisch; dies 18t sich mit Hilfe
der eingezeichneten Pfeilen verifizieren.

Die Struktur der dekagonalen Phase wurde mit Hilfe der Transmissionselektronenmikro-
skopie untersucht (s. Abschn. 5.1). Die zehnzihlige Symmetrie konnte dabei meist bestétigt
werden. In sehr seltenen Fillen erwies sich ein vermeintlich zehnzihliges Beugungsbild bei
genauer Analyse als das einer als 'eindimensionaler Quasikristall > bezeichneten [110, 327]
Phase (Abb. 4.13).

Abb. 4.14 (a) zeigt ein TEM-Hellfeldbild in as—cast Alg;Co15Cus05is. Deutlich zu er-
kennen ist, dafl die verschiedenen Kérner der dekagonalen Phase ("D”) durch eine Phase
getrennt sind, deren Elektronenbeugungsbild in Abb. 4.14 zu sehen ist. Anhand dieses Bil-
des 1afit sich die Phase als eine leerstellengeordnete r3-Phase identifizieren [40, 288].

Die Reaktionspfade sind in den siliziumhaltigen Legierungen analog denen in silizium-
freien Legierungen. Der Einbau von Si in die verschiedenen Phasen verédndert jedoch deren
Umwandlungstemperaturen, wie durch DTA-Experimente (differential thermal analysis)
nachgewiesen wurde. Insbesondere sinkt die Temperatur, bei der die peritektische Reaktion
zur Formung der dekagonalen Phase einsetzt, von 955°C in AlgsCo15C ug0 [98] auf 928°C
in AiGQCOlscHQQSig und 900°C in A2510014.5C%19.5Si5. Dies koénnte eine Erkléirung fiir die
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Abbildung 4.1‘4: (a) TEN.PHeH‘feldbild einer as—cast A162C015CuzgSig—Legierung. Die deka-

gonali ‘I;élasi 1§t d%];:h eine kristalline 73~Phase getrennt. (b) zeigt deren typisches Beu-
ungsbi i 1 i

iie i il ;ixe ¢ jeu erstrukturreflexen in [111]~Rmhtung des zugrundeliegenden raumzen-
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in anderen Arbeiten gefundenen Effekte durch Zulegieren von Silizium sein: Si beeinflufit
nicht die strukturelle Stabilitdt der dekagonalen Phase, sondern deren temperaturabhangi-
ges Wachstumsverhalten. Je nach dem (immer sehr unzureichend definierten) Temperatur-
verlauf bei der Herstellung kann sich das positiv oder negativ auf die Quasikristall-Bildung
auswirken.



Kapitel 5

Strukturelle Untersuchungen der

dekagonalen Phase in
AIGQ C015 Cu208i3

5.1 Beugungsbilder und Zonenachsen der dekagona-
len Phase

Obwohl die dekagonale Phase im System Al-Co-Cu(-Si) bereits seit langerem bekannt ist
[112], fehlte bislang eine systematische Untersuchung der Elektronenbeugungsbilder. Im
Gegensatz dazu sind die Zonenachsen der dekagonalen Phase im System Al-Mn bereits
seit langerem gut bekannt [62, 204]. Dort treten beispielsweise pseudo-fiinf- und pseudo-
dreizahlige Achsen auf, bei denen eine enge Verbindung mit den finf- bzw. dreizéhligen
Achsen der ikosaedrischen Al-Mn-Quasikristalle besteht. Nun existiert in Al-Co-Cu(-5i)
aber keine ikosaedrische Phase. Man hat daher die Frage gestellt, ob damit nicht auch die
Pseudo-Achsen wegfallen [162]. Zur Klarung derartiger Fragen wurde eine Transmissionsel-
ektronenmikroskop-Untersuchung aller wichtigen Beugungsbilder mit praziser Bestimmung
der Winkel zwischen den einzelnen Zonenachsen durchgefiihrt. -

Zur Herstellung der untersuchten Proben wurden ca. 15 g der Einwaage Alg;CoysCug05is
aus Ausgangsmaterialien mit Reinheiten von mindestens 99.99 % in der Schwebeschmelz-
anlage mit kaltem Tiegel zusammenlegiert. Das Material kithlte nach dem Abschalten der
Heizspulen innerhalb einiger Minuten in einem wassergekiihlten Kupfertiegel ab. Aus diesem
Schmelzling wurden dann Proben ohne weitere thermische Nachbehandlung durch Schnei-
den, mechanisches Polieren und lonendiinnen (s. Abschn. 3.1) hergestellt.

Fiir die Transmissionselektronenmikroskopie wurde ein JEOL 4000FX benutzt. Zur Ver-
meidung von Strahlenschidigungen, die bei 400 kV auftreten [113, 241, 323], wurde nur eine
Beschleunigungsspannung von 200 kV verwendet.

Im Allgemeinen erlaubt die Konstruktion von Transmissionselektronenmikroskopen
nicht die Bestimmung der Kippwinkel mit einer Prazision, die ausreichend wire fiir eine
Diskussion der strukturellen Feinheiten. Dies ist darauf zuriickzufithren, daB beim Doppel-
kippgoniometer nur die Kippung um die Probenhalterachse (im folgenden als d, bezeich-

56
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net) genau einstellbar ist, wahrend bei der Kippung um die Achse senkrecht dazu (c?m) ein
Schlupf auftreten kann. Von Mayer [203] wurde jedoch gezeigt, daB eine ausreichend prizise
Bestimmung der Kippwinkel durch Beschrankung auf Kippungen um die d_;mAchse moglich
ist. Dieses Verfahren wurde auch im vorliegenden Fall angewendet.

Der Winkel © zwischen zwei Zonenachsen wurde aus den am Mikroskophalter bei der
Drehung von einer Zonenachse zur anderen gemessenen Winkeln A¢, und A¢, und dem
Anfangskippwinkel qﬁg’”““l nach folgender Formel berechnet:

© = 2arcsin 1/sin? (|A4,|/2) + sin?(|Ad,|/2) cos gl cos g™ (5.1)

Diese Formel wird im Anhang A hergeleitet. Der Fehler der Methode wurde von Mayer
[203] zu £0.5 °abgeschitzt.

Die fiir die Kippexperimente ausgewihlten Stellen muBten also mehrere Bedingungen
erfiillen: Neben der dekagonalen Struktur war auch eine Orientierung in der Probe erfor-
derlich, bei der es moglich war, von der zehn- in eine der zweizéhligen Achsen zu gelangen,
und das unter méglichst geringer Benutzung der (ungenauen) d,-Kippachse. Der benétigte
Kippbereich war hierbei 90°, der Kippbereich um die d-;*AChSG betrug beim JEOL 4000FX
aber nur +48°. AuBerdem mufBte die Probenstelle natiirlich noch gut transparent sein und
markante Charakteristika aufweisen, da die Probe beim Kippen immer aus dem Gesichts-
feld auswandert und daher nachgefithrt werden muf. Diese Bedingungen konnten an einigen
Kornern erfiillt werden.

Da bei den Experimenten darauf geachtet wurde, daB sowohl die zehn- als auch die
zweizihlige Achse am gleichen Korn erreichbar waren, konnte eine Stiickelung der stereo-

graphischen Projektion vermieden werden.

5.1.1 Beugungsbilder der dekagonalen Phase

Abb. 5.1 zeigt die wichtigsten Zonenachsen der dekagonalen Phase in Alg;CoysCuzoSis.
Im folgenden werden die Orientierungen als (a) - (j) wie in Abb. 5.1 bezeichnet. Hierbei
handelt es sich um alle hochsymmetrischen und mehrere starke Reflexe aufweisenden Elek-
tronenbeugungsbilder. In einigen Féllen lagen zwei Kreuzungspunkte von Kikuchilinien. (s.
Abschn. 3.3.2) so nah beieinander, daf die dazugehorigen Zonenachsen aufgrund der im-
mer vorhandenen Strahldivergenz nicht mehr aufgeldst werden konnten und ein Beugungs-
bild entstand, dessen Intensitatsverteilung wegen der Anregung durch die danebenliegende
Achse keine Punktsymmetrie mehr aufwies. Ein Beispiel, das aufgrund der Bedeutung als
Pseudoachse (s. unten) aufgenommen wurde, zeigt Abb. 5.1 (f); alle anderen solchen Beu-
ungsbilder sind hier jedoch weggelassen.

: ibb. 5.1 (a) zeigtJ die zehnzgéighlige Achse des Quasikristalles, Abb. 5.1 (g) und (j) ‘die
beiden zweizihligen. Die Orientierungen dieser zweizé,hiigefl Zontﬁ:n&chsen, die von Tsai et
al. [286] vertauscht wurden, sind in Abb. 5.1 (a) richtig emgezez‘ci’met, Alle Zonenachsen
kénnen anhand der stereographischen Projektion (Abb. 5.2) lokalisiert werden.
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Abbildung 5.1: Die Beugungsbilder der dekagonalen Phase in Alg;Coy5Cug0Sis.
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Abbildung 5.2: 36°~Segment der stereographischen Projektion. Eingezeichnet sind die Po-
sitionen der Beugungsbilder von Abb. 5.1 und die hellsten Kikuchibénder (”1” —”3”). Die

Strichdicken der Linien deuten die unterschiedlichen Helligkeiten der verschiedenen Kiku-
chibinder an.

Die Schirfe der Beugungsreflexe im zehnzdhligen Beugungsbild von Abb. 5.1 ist ein
Hinweis auf die hohe strukturelle Perfektion der dekagonalen Phase. Die zehnzahlige Sym-
metrie ist auch aus der CBED-Ausnahme (CBED: convergent beam electron diffraction)
in Abb. 5.3 zu ersehen. Dafiir wird der Elektronenstrahl bei einer Probenorientierung ent-
lang der Zonenachse (a) stark fokussiert, wodurch auch Bereiche des reziproken Gitters zur
Beugung beitragen, die in héheren Laue-Zonen liegen.

Mit Ausnahme der dekagonalen Achse (a) zeigen alle Beugungsbilder eine Richtung,
entlang derer die Reflexe periodisch aufeinanderfolgen, und senkrecht dazu eine quasiperi-
odische Abfolge von Reflexen.

In Orientierung (e) erkennt man ein Beugungsbild mit zehn hellen Reflexen, die auf
einer Ellipse rund um den Nullstrahl angeordnet sind. In Analogie zum Fall von Al-Mn
[62, 204] sei dies als pseudo-fiinfzihlige Achse bezeichnet. Der Winkel zur zehnzahligen
Achse ist 65.6°; dies entspricht bei ikosaedrischen Quasikristallen dem Winkel von 63.43°
zwischen zwei fiinfzahligen Achsen. Es sei jedoch auf zwei wichtige Unterschiede zwischen
Al-Co-Cu-5i und Al-Mn hingewiesen: In Al-Mn liegen die pseudo—fiinfzahligen Achsen im
Kreuzungspunkt von starken Kikuchibéndern; im Fall von Al-Co-Cu-Si sind diese jedoch
recht schwach. Dementsprechend sind auch die Reflexintensititen bei Al-Mn héher. Weiter
ist die aus den zehn hellen Reflexen gebildete Ellipse in A1-Mn aufgrund der anderen Peri-
odizitdt entlang der dekagonalen Achse (s. unten) weniger weit von der ’idealen’ Kreisform
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Abbildung 5.3: Konvergentes Elektronen-Beugungsbild (CBED-Bild) der dekagonalen
Phase in as—cast Alg;Coy5CuySis, aufgenommen entlang der zehnzéhligen Achse.

der fiinfzahligen Achse entfernt. Orientierung (f) entspricht der pseudo-dreizahligen Achse
bei Al-Mn Quasikristallen. Der Winkel zur zehnzihligen Achse betragt 79.2° gegeniiber
79.9° im ikosaedrischen Fall.

Diese Ergebnisse sind deswegen so interessant, weil Simulationen von Knupfer und Kra-
mer [156] gezeigt haben, daf die Veranderungen der Beugungsbilder bei Variation der struk-
turellen Parameter bei den Pseudoachsen durchaus deutlicher ausgepragt sein kénnen als
bei den zehnzahligen Achsen. Hier wurde ein vergleichbares Ergebnis experimentell erzielt.
Es scheint daher wichtig zu sein, beim Vergleich von dekagonalen Phasen nicht allein die
zehnzahligen Beugungsbilder, wie oft getan, zu betrachten, sondern auch die Pseudoachsen.

Die Punktgruppe der dekagonalen Phase wird allgemein als 10/mmm angenommen [111,
275]. Beachtet man, dafl im zweizéhligen Beugungsbild (g) jede zweite Reihe ausgeloscht
ist, wird man auf die Existenz einer Schraubenachse [149] und die Punktgruppe P10s/mme
gefithrt [146, 275]. Diese Ausloschungsregeln lassen sich nicht durch einen verzwillingten
Kristall erkliren [273, 274].

Vergleicht man die Beugungsbilder mit den fiir AI-Mn publizierten, stellt man eine Reihe
charakteristischer Unterschiede fest: In der zehnzihligen Orientierung (a) sind die Reflexe
im Fall von Al-Co~Cu-Si sehr viel schirfer und ohne die bei Al-Mn beobachteten dreiecki-
gen Verzerrungen [62, 204], die auf die Existenz eines "phason strain’ zuriickgefiihrt werden
konnen [12]. Diese grofere strukturelle Perfektion wurde auch durch Réntgenstrukturmes-
sungen bestatigt [275, 276]. Die Periodizitét entlang der zehnzéhligen Achse (c-Achse) 148t
sich aus Bild (j) zu 0.4 nm bestimmen. Dagegen weist die dekagonale Phase in Al-Mn eine
Periodizitit von 1.2 nm auf. Die von He et al. [112] beschriebenen Varianten mit Periodi-
zititen von 0.8 nm, 1.2 nm und 1.6 nm wurden nie beobachtet.
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Firr die zu Al-Co-Cu-Si isotype dekagonale Phase in Al-Co wurden bereits friither
einige Beugungsbilder publiziert [283]; diese Bilder finden sich natiirlich auch unter denen
in Abb. 5.1. Allerdings fehlen insbesondere die Pseudoachsen; stattdessen wurde, da in jener
Arbeit die Winkel nicht gemessen wurden, die Orientierung (d) (I in der Nomenklatur von
Van Tendeloo et al.) filschlich als pseudo—fiinfzahlige Achse bezeichnet. Ebenfalls starke
Gemeinsamkeiten bestehen mit der dekagonalen Phase in Al-Co-Ni [146, 147]; allerdings
sind doch quantitative Unterschiede in den Reflexintensititen zu sehen.

Neben den scharfen Reflexen sind in den Orientierungen (b) — (j) auch Schichten diffuser
Streuung zu sehen. Die Schichten sind senkrecht zur zehnzihligen Achse angeordnet wie bei
Al-Mn [19] oder Al-Co-Ni [146, 147]; nur bei Al-Fe enthalten die diffusen Schichten die
zehnzahlige Achse [88]. Die diffuse Streuung ist zwar schon seit Entdeckung der dekagonalen
Phase bekannt [19], wurde jedoch erst in letzter Zeit erforscht [85]; ihr mikrostruktureller
Ursprung ist noch unklar.

5.1.2 Winkel zwischen den Zonenachsen

Die in der folgenden Tabelle aufgefithrten Winkel wurden zwischen den in Abb. 5.1 gezeigten
Zonenachsen und der zehnzahligen Achse (a) gemessen, mit Ausnahme der Werte in der
letzten Zeile, die den Winkel zwischen beiden zweizihligen Achsen angibt. Zum Vergleich
sind die seitdem von anderen Gruppen publizierten Ergebnisse zur dekagonalen Phase in

Al-Co-Cu(-5i) und der dazu isotypen in Al-Co-Ni angefiihrt. Die Winkel wurden in Grad
angegeben:

Bild Zonenachse Winkel Winkel Winkel Winkel bei
nach [146, 147] | (diese Arbeit) | nach [60, 61] | nach [241] | AlCoNi [146, 147]

(a) 00001] 0 0 0 0

(b) [0 %_0 11 29.7 29.85 - 30.1

(¢) [0 g 012] 34.8 35.24 36 35.5

(d) 222717 61.1 62.27 63 61.6

(e) 65.9 66.03 - 66.4

{f) ~ 80.2 80.81 80 -

(g) 12100] 90.3 91.19 90 (90)

(h) ~ 30.1 31.14 - 36

(1) 010 _Q 1] 43.1 44.12 46 46

() 00110 89.3 90.49 90 (90)
(g)-() 18.1 18.10 18 (18)

Fir die in dieser Arbeit verwendete Indizierung (s. Abschn. 2.2.2) wurden Quasigitterkon-
stanten von a = 0.38 nm und ¢ = 0.41 nm verwendet. Fiir dje spezielle Zusammensetzung

{4365]00150&29 wurden die Werte genauer zu a = 0.3787 nm, und ¢ = 0.4134 nm bestimmt
146]. ‘ |

*Index im Rahmen dieser Arbeit bestimmt, fehlt in [146, 147
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In der folgenden Tabelle sind auflerdem die Werte der dekagonalen Phase in Al-Mn
und der dazu isotypen in Al-Mn-Pd angefiihrt. In der ersten Spalte findet man die Bilder
der Al-Co—Cu(-Si)-Phase, die den Al-Mn-Zonenachsen am besten entsprechen (abgesehen
von der in den Bildern natiirlich immer sichtbaren verschiedenen Periodizitat entlang der
zehnzahligen Achse, die einen direkten Vergleich der Winkel verbietet).

Bild Winkel bei Indizes von Winkel bei Winkel bei Indizes von
Al-Mn [204, 232] Ref. [232] | Al-Mn [62] | Al-Mn-Pd [59] | Ref. [59, 62]
(a) 0 000001 0 0 000001
- 22.7 133142 21.74 20.49 018180118
- 27.2 3883104 26.08 24.99 01111074
(b) 31.5 255262 31.68 29.47 077042
(c) 36.6 133141 37.03 34.96 044031
(d) 51.7 821218264 52.84 50.97 02929018 4
- 58.0 51313516 2 58.85 56.81 018180112
(e) 62.3 3883101 63.96 62.53 01’1‘11’ 071
f) - 78.7 821218261 80.32 78.98 029290181
(g) 89.7 000010 91.51 90.51 000010
- - - 21.75 21.35 085584
(h) - - 31.79 32.91 0 _:'3'_2 231
(i) - - 45.59 43.31 053351
- - - 59.36 57.91 085581
- - - 70.49 68.18 01388131
(3) - 100000 90.59 88.91 001100
(g)-0) 17.9 18.1 18.24

Hier wurden die von den Autoren der jeweiligen Artikel verwendeten sechszahligen Enfii»
zes angegeben (vgl. Abschn. 2.2.2). Dabei erkennt man einerseits, daff hierbei ungewdhnlich
hohe Indizes bendtigt werden, andererseits fallt sofort die Redundanz eines Index’ ins Auge.

5.2 Electron Channeling Patterns

Zur Charakterisierung der in den Abschn. 4.3 erwahnten, durch langsames fibkﬁhien her-
gestellten Dekaprismen wurden u.a. Electron Channeling Patterns (ECPs) im Rasterelek-
tronenmikroskop aufgenommen. o

In erster Naherung ist der Bildkonstrast im Rastere}ektrone‘nmikroskop unabhangig von
der kristallographischen Struktur der untersuchten Probe. Bei genauerer Betra,c.htung er-
gibt sich jedoch, besonders bei den riickgestreuten Elektronen, ein s‘f:hwaci'}er ”Exnﬂu‘ﬁ auf
das detektierte Signal. Abb. 5.4 zeigt die Streuung der Elektronen fiir zwei Félle mit un-
terschiedlicher Verkippung des Strahls gegeniiber der Zonenachse und macht anschaulz?h,
wie der Einfallswinkel auf Eindringtiefe und Riickstreurate einwirkt [215]. Abb. 5.5 zeigt
quantitativ die Abhingigkeit der Riickstreurate vom Einfallswinkel (’rocking curve’). Es
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muB jedoch betont werden, dafi die relativen Anderungen nur in der Groflenordnung von
einigen Prozent sind.

Bei der Aufnahme eines ECP wird der Kippwinkel des Elektronenstrahl beim Abrastern
im Rasterelektronenmikroskop systematisch variiert und die Anderungen der Riickstreu-
rate detektiert. Das ECP-Bild entsteht also essentiell durch den Prozess der Abrasterung
und nicht schon bei feststehendem Strahl (wie bei der Kikuchikarte oder dem CBED-Bild
im Transmissionselektronenmikroskop). Obwoh! auf den ersten Blick sehr dhnlich, haben
die ECP- und CBED-Bilder ganz unterschiedliche physikalische Ursachen: ECP-Bilder
entstehen aus inelastisch gestreuten Elektronen, wahrend fiir CBED-Bilder hauptséchlich
elastisch gestreute beitragen.

Abb. 5.6 zeigt ein in einem JEQL-840A-Rasterelektronenmikroskop auf der unbehandel-
ten Bruchfliche einer dekaprismatischen Nadel aufgenommenes ECP-Bild. Die zehnzahlige
Achse steht hierbei senkrecht zur Bildebene, die mit der Bruchflaiche in etwa iibereinstimmt.
Die dekagonale Symmetrie des ECPs ist gut erkennbar und bestatigt das Resultat, daf die
auf die erwdhnte Weise hergestellten Dekaprismen tatsichlich eine dekagonale Struktur
aufweisen. Interessant ist auch die Tatsache, daf} jeweils zwei parallel verlaufende Bander
existieren, deren Breiten sich wie 1 : 1.59 4 0.03 ~ 1 : 7 verhalten, d.h. es werden beide
inkommensurablen Langenskalen abgebildet. Diese lassen sich iiber die Braggbeziehung aus
den Breiten der ECP-Bander von 20p,44, zu 0.13 nm und 0.21 nm berechnen. Diese Werte
korrespondieren in etwa mit den {01220}~ bzw. {10100}-Gitterabstinden.

Da der Channeling-Effekt sehr sensitiv auf Gitterverzerrungen reagiert, ist es im Prinzip
auch moglich, einzelne Versetzungen (bzw. deren Verzerrungsfeld) abzubilden [210]. Dafiir
ist jedoch eine Feldemissionskathode notwendig. Fiir die im Rahmen dieser Arbeit durch-
gefiihrten Versetzungsuntersuchungen (s. Abschn. 6) wurde ausschlielich die Transmis-
sionselektronenmikroskopie verwendet. Interessant kénnte die Ausnutzung des Channeling-
Effektes zur Untersuchung deformierter Proben [319] werden.

5.3 Ionen-Gitterfithrungs—Experimente

Die mit der Methode des langsamen Abkiihlens aus der Schmelze (s. Abschn. 4.3) herge-
stellten ein-quasikristallinen Nadeln hatten Abmessungen, die sie fiir die Durchfithrung von
Ionengitterfiihrungs- (engl. Channeling) Experimenten geeignet erscheinen liessen. Derar-
tige Untersuchungen waren zuvor noch nie an Quasikristallen durchgefithrt worden, zumal
lange Zeit auch gar nicht klar war, ob lonen-Gitterfiihrung dort iiberhaupt moglich ist.
Bei der lonen-Gitterfithrung [266] handelt es sich um eine Methode der nuklearen
Festkorperphysik, bei der die zu untersuchende Probe mit einem Strahl von leichten lo-
nen mit hohen Energien beschossen wird. Aufgrund der extrem kurzen Wellenldngen (der
Gréﬁen{)rdnung 107 pm) wird der Kristall nicht als Beugungsobjekt (wie etwa in der
Trz?,nsmlssiogseiektrouenmikroskcpie) gesehen; lonen-Gitterfithrung bildet die Struktur des
Kristalls im Realraum, nicht im reziproken Raum ab. Betrachtet man die Wechselwirkung
der Ionen mit den Atomen entlang einer Kristallachse (s. Abb. 5.7), die parallel zum ein-
fallenden Strahl sei, so werden die Ionen zuerst durch die Atome d’er Oberflichenschicht
abgelenkt und bilden um jedes dieser Oberflichenatome einen Schattenkonus. Im Innern



5.3. IONEN-GITTERFUHRUNGS-EXPERIMENTE 67

==

9

o

e e © o o o

® © © & o o ©

® © © & ®© o © o © o ¢
® © ® @ ¢& @& & © @ e e
® © ® ® © © © o o © o
® © ¢ e ¢ o © o © ¢ o
® © &6 ©®© o © ¢ o o © o
® ® ¢ © o © e © © o ©

® © o6 © © @ © © O o

Abbildung 5.4: Schematische Illustration des Channeling-Effekts von Elektronen in der
Probe und dem EinfluB auf die Riickstreurate (aus [215]).
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Abbildung 5.5: Abhéingigkeit der Intensitit der riickgestreuten Elektronen vom Einfalls-
winkel des Elektronenstrahls. Der Intensititsabfall tritt bei n0p,q, auf (nach [237]).
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= SHADOW

Abbildung 5.7: Trajektorien von Ionen, die an der Oberfliche gestreut und im Volumen dann
vom Gitter gefiihrt werden (schematische Zeichnung; Tiefe gegeniiber der Kanalbreite stark
verkiirzt gezeichnet; aus [266]).

des Festkérpers ergibt sich eine korrelierte Folge von Kleinwinkelablenkungen, die zu mit
der Tiefe oszillierenden Trajektorien der lonen (Wellenlingen der GréSenordnung 10 nm))
fithren (s. Abb. 5.7 und 5.8). Die Ionen werden so von der Atomanordnung gebiindelt. Man
unterscheidet hierbei planare Ionen—Gitterfithrung, bei denen der Ionenstrahl entlang
von Gitterebenen, und axiale Ionen—Gitterfithrung, bei denen er entlang von Gitter-
achsen gefithrt wird. Liegt die Einfallsrichtung des Strahls nicht in einer der Hauptebenen
des Kristalls, sondern weicht deutlich davon ab, tritt keine Gitterfiihrung auf und praktisch
alle Jonen werden vom Festkorper zuriickgestreut (normales Rutherford backscattering =
RBS). Hat der Strahl dagegen die richtige Orientierung fiir die lonen-Gitterfithrung, er-
niedrigt sich die RBS-Ausbeute drastisch.

Der Gitterfithrungs-Effekt reagiert sehr sensitiv auf Details des atomaren Aufbaus der
untersuchten Probe, die sich durch den Vergleich der experimentellen Daten mit Compu-
tersimulationen [38] erschlieBen. Die Methode liefert sowohl detaillierte Informationen iiber
das Kristallgitter, aber auch (da die Rutherford-Streuung stark von der Kernladungszahl
abhiéngt) iiber dessen Dekoration. Letzteres vermogen Beugungsmethoden (mit Ausnahme
der Neutronenbeugung) nur in beschranktem Umfang. Insbesondere wird die diesbeziigli-
che Aussagefihigkeit durch die Kombination mit PIXE (particle induced x-ray emission)
[266] erhoht. Dabei wird die durch die Wechselwirkung der lonen mit der Probe (genauer:
mit den Elektronen der inneren Schalen) erzeugte charakteristische Réntgenstrahlung de-
tektiert. Da die Wechselwirkung im Fall von Ionen-Gitterfiihrung reduziert ist, zeigen sich
auch in den PIXE-Spektrum deutliche Abhéngigkeiten von der Probenorientierung.

Die bisherige Darstellung des Ionen~Gitterfithrungs—Prozesses geht von ein~er krista.i-
linen Atomanordnung im Festkorper aus. Bei einem Quasikristall stellt sich jedoch' die
Frage, ob dieser iiberhaupt fiir die Gitterfilhrung geeignete Gitterebenen und Atomreihen
aufweist (im Dreidimensionalen, nicht im Sechsdimensionalen!). Diese Frage wurde zuerst
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Abbildung 5.8: Ionen-Gitterfithrung in einem Kristall (aus [27]).
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mit Hilfe von Computersimulationen positiv beantwortet [168]. Dafiir wurden zunéchst in
einem ikosaedrischen Modellgitter lineare und planare Atomanordnungen identifiziert und
deren Belegungsdichten berechnet. Die Existenz solcher Atomketten und —ebenen in einem
Quasikristall ist ein durchaus nichttriviales Ergebnis. Mit diesen Informationen konnten
RBS- Profile berechnet werden, die deutlich die Existenz von axialer und planarer Git-
terfihrung zeigten.

Fiir die Gitterfiihrungs-Experimente [36, 37] wurde das in Abschn. 5.2 bereits mittels
ECPs vorcharakterisierte Dekaprisma mit den Abmessungen 0.8 x 0.8 x 0.8 mm aus-
gewihlt und (zur Vermeidung von Stérungen durch das Haltermaterial) auf einem amorphen
Kohlenstoff-Film befestigt. Die Experimente [36, 37] wurden mit einem *He*-Ionenstrahl
bei Energien von 2 MeV (fiir die RBS-Messungen) bzw. 3 MeV (fiir die PIXE-Messungen)
am Pelletron-Beschleuniger des MPI fiir Metallforschung, Stuttgart [35], durchgefiihrt.

Abb. 5.9 zeigt einen Vergleich der RBS-Spektren im nichtorientierten bzw. parallel
zur zehnzihligen Achse orientierten Fall. Die Absenkung der RBS-Rate durch axiale Git-
terfithrung ist deutlich erkennbar. Die Orientierungsabhdngigkeit ist in Abb. 5.10 aufge-
tragen. Fir die getrennte Auswertung der Co/Cu- bzw. Al/Si-Spektren wurden die in
Abb. 5.9 schraffierten Energiefenster gesetzt. Beide Profile weisen ausgeprigte Minima auf.
Normiert man die Ausbeuten y so, daf fiir den normale RBS-Fall ohne Auftreten von
Gitterfithrung y = 1 gilt, erhdlt man Minimalausbeuten Xmi» von 0.13 bzw. 0.25, und
Linienbreiten (HWHM) ¢/, von 0.51° bzw. 0.37°. Diese Werte zeigen die relativ gute Qua-
litit des Quasikristalles; das Auftreten von lonen-Gitterfihrung entlang der (periodischen)
zehnzahligen Achse ist aber weniger iiberraschend.

Zur Untersuchung der quasiperiodischen Gitterebenen wurden Experimente durch-
gefiihrt, bei denen der einfallende Ionenstrahl bei festem Neigungswinkel ©, um die dekago-
nale Achse taumelt. Dabei tritt bei bestimmten Azimutwinkeln ©, planare Gitterfihrung
entlang aller Ebenen auf, die die zehnzihlige Achse enthalten (Abb. 5.11). Aufer den tie-
fen Hauptminima gibt es eine ganze Reihe schwicher ausgepragter Nebenminima. In Abb.
5.12 wurde durch Auftragung der Minima in einem (©,0,)-Graphen ein Orientierungsdia-
gramm erstellt. Dieses bietet zugleich eine direkte Bestatigung der dekagonalen Symmetrie
der untersuchten Probe. Ein Vergleich der Winkel zwischen den Nebenminima mit den Win-
keln zwischen den am dichtesten belegten linearen Vertexketten im Penrose-Muster ergibt
gute Ubereinstimmung [36, 37).

Wie bereits erwihnt, eignet sich die Ionen-Gitterfithrung auch fiir die Untersuchung der
Gitterdekoration mit den verschiedenen Atomsorten. Erste Ergebnisse seien im folgenden
vorgestellt.

In Abb. 5.13 sind die Riickstreuprofile fiir Gitterfihrung entlang der Hauptebenen und
in Abb. 5.14 fiir Gitterfithrung entlang der N ebenebenen aufgetragen. In ersterem Fall ergibt
ein Vergleich der Al/Si- mit den Co/Cu-Profilen in etwa die gleichen Werte fiir Xmin und
fiir ¥,/,, im anderen Fall jedoch einen Unterschied in Ymin von etwa 1:2. o

Weitergehende quantitative Vergleiche [37] von gemessenen RBSwProﬁlen mit simulier-
ten, fiir die das quasikristalline Atommodell von Steurer [275] (s. Abschnitt 2.4.1) zugrun-
degelegt wurde, zeigen zwar gute Ubereinstimmung der Co/Cu~ und A1~Pr?ﬁle fur den
Fall von axialer Gitterfilhrung entlang der zehnzahligen Achse und planare Gftterfuhrung
in den diese enthaltenden Hauptebenen, jedoch deutliche Diskrepanzen fiir Gitterfilhrung
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Abbildung 5.9: RBS-Spektrum von 2 MeV lonen im nichtorientierten Fall ("random’) und
fiir den Fall von axialer Gitterfihrung entlang der zehnzdhligen Achse (’aligned’). Die Auf-
tragung auf der Ordinate entspricht der lonenenergie.
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Abbildung 5.10: RBS-Profile in Abhingigkeit des Winkels zwischen Ionenstrahl und deka-
gonaler Achse (0.0°).



5.3. IONEN-GITTERFUHRUNGS-EXPERIMENTE 73

BACKSCATTERING YIELD

O, (DEG)

Abbildung 5.11: RBS-Profile fiir Streuung an Co oder Cu fiir verschiefiene Neig‘gﬂgsw%nkei
©, des einfallenden lonenstrahls zur dekagonalen Achse in Abhangigkeit vom Azimutwinkel
©,. Neben den Haupt- sind diverse Nebenminima erkennbar.



74 | KAPITEL 5. STRUKTURELLE UNTERSUCHUNGEN

72° 54° 36° 18° 0°
2L 1.
i
0k .
2
o -r
“)\
@
AN
-6 ..; \ \
-6 -k -2 0 2 b 6

O, (DEG)

Abbildung 5.12: Orientierungsdiagramm eines dekagonalen Quasikristalls. Dicke Linien ver-
binden die Hauptminima, diinne Linien Zwischenminima im Winkel von 18°zu ersteren,
gestrichelte Linien weitere Nebenminima.
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Abbildung 5.13: Winkelabhingigkeit der RBS-Profile fiir Gitterfihrung entlang der die

zehnzahlige Achse enthaltenden Hauptebenen.
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entlang der Zwischenebenen: Hier liefert das Modell ein Verhaltnis der Tiefen der Cu/Co-
und der Al-Profile von 4:1, statt 1:2 wie gemessen. Dies legt leichte Korrekturen an der
bisherigen Modellvorstellung nahe.

Soweit war noch keine Unterscheidung zwischen Co~ und Cu-Atomen moglich. (Auch
das mittels Rontgenbeugung erhaltene Steurer’sche Modell erlaubt hier keine Aussage.) Die
Kombination von Gitterfiilhrung mit PIXE ermdéglicht es jedoch, zwischen diesen Atomsor-
ten zu diskriminieren [37]. Zu diesem Zweck wurde ein PIXE- Spektrum aufgenommen
(Abb. 5.15) und damit Energiefenster um die Al K,-, Co K, und Cu K,- Spitzen fiir
anschlieBende Gitterfihrungs-Experimente gesetzt.

Beispiele dafiir zeigen die Abb. 5.16 und 5.17. Im Fall der Gitterfihrung entlang der
dekagonalen Achse stimmen die Profile fiir Co und Cu sehr gut iiberein, deutliche Unter-
schiede treten jedoch im Fall von Gitterfilhrung entlang der Hauptebenen auf. Dies weist
darauf hin, daB beide Atomsorten nicht beliebig gegeneinander substituierbar sind. Die
Gitterfithrung liefert somit qualitativ neue Information iiber den atomaren Aufbau des
dekagonalen Quasikristalles.

Nach der hier besprochenen eigenen Untersuchung wurde nur eine weitere Arbeit (ei-
ner hollandischen Gruppe) iiber Ionen-Gitterfithrungs-Experimente an ikosaedrischem Al-
CuFe veréffentlicht [199]. Beim Vergleich beider Untersuchungen fallt auf, daB die in [199]
bei den RBS-Spektren angegebenen Werte fiir xmin und Wy, etwas schlechter sind als
bei unseren AlCoCuSi-Experimenten, was auf deren schlechtere Probenqualitat hinweist.
PIXE-Messungen und Simulationen fehlen dort véllig.
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Abbildung 5.14: Winkelabhangigkeit der RBS-Profile fiir Gitterfithrung entlang der die
zehnzahlige Achse enthaltenden Nebenebenen im Winkel von 18° zu den Hauptebenen.
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Abbildung 5.15: Mit 3 MeV “He*-Ionen erzeugtes PIXE- Spektrum. Die Ordinate ent-
spricht wieder der Energieskala. Die fiir die in Abb. 5.16 und 5.17 verwendeten Energiefen-
ster wurden schraffiert.
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Abbildung 5.16: Winkelabhéngigkeit der PIXE-Profile fiir axiale Gitterfithrung entlang der
zehnzihligen Achse. Zum Vergleich ist auch das RBS-Profil fir Co/Cu eingezeichnet.
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Kapitel 6

Versetzungen in der dekagonalen
Phase

6.1 Versetzungen in Quasikristallen

In Abschn. 2.2.1 wurden bereits Storungen des ’idealen’ quasiperiodischen Gitters disku-
tiert, namlich Phononen und Phasonen. Dabei handelte es sich um Punktdefekte. In Quasi-
kristallen existieren jedoch auch linienhaft ausgedehnte Defekte, vergleichbar Versetzungen
in Kristallen [42, 329].

Eine Versetzung in einem Kristall wird mathematisch durch den Volterra—Prozess [26]
erzeugt: Dabei wird der Kristall entlang einer, von der Linie L berandeten Flache ’ "aufge-
schnitten” und die beiden Schnittflichen um den Gittervektor b gegeneinander verschoben.
Fiihrt dies zu einem Leerraum zwischen den beiden Schnittflichen, so ist dieser mit kri-
stallinem Material aufzufiillen, {iberlappen dagegen die beiden Halften, so ist entsprechend
Material zu entfernen, bevor die beiden Schnittflichen miteinander "verklebt” werden. Da
b ein Gittervektor sein sollte, ist das Gitter danach in weiter Entfernung von L wieder
vollig perfekt. Der eigentliche Defekt ist linienhaft entlang der Versetzungslinie L (auch
Versetzungskern genannt) ausgedehnt, erzeugt jedoch noch ein Verzerrungsfeld in seiner
Nihe [130]. Der Tangentialvektor an L heifit Linienrichtung I; vielfach sind die beobach-
teten Versetzungslinien Geraden und I damit eindeutig bestimmt. Die zweite Kenngroe zur
Beschreibung von Versetzungen ist der Burgersvektor b. Versetzungen mit b L [ heifien
Stufenversetzungen, mit b|| ! Schraubenversetzungen. Daneben gibt es Mischtypen.
In Abb. 6.1 ist ein Beispiel fiir eine Stufenversetzung in einem Kristallgitter gezeigt.

Zur Bestimmung des Burgersvektors einer gegebenen Versetzung durchlduft man einen
geschlossenen Weg C (den Burgersumlauf} von Gitterpunkt zu Gitterpunkt und addiert
alle dafiir notigen Gittervektoren. In einem perfekten Gitter ergibt sich als Summe Null.
Enthélt C jedoch den Versetzungskern, ergibt die Vektorsumme den Burgersvektor b. Ma-
thematisch 148t sich dies folgendermaflen schreiben:

P = f dii(7). (6.1)
c
Dabei ist #() das durch die Versetzung erzeugte Verschiebungsvektorfeld.

78
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Abbildung 6.1: Eine Stufenversetzung in einem Kristallgitter. Eingezeichnet sind Burgers-
umlauf und Burgersvektor b (aus [148]).

Zur Konstruktion einer Versetzung in Quasikristallen greift man wieder auf das hoherdi-
mensionale Hypergitter zurtick und baut in diesem eine Versetzung mittels Volterra-Prozess
ein [26, 153, 154, 305, 307]. Der Burgervektor ist dann nicht mehr ein dreidimensionaler
Vektor im Realraum, sondern ein Gittervektor im Hyperraum [109, 152, 154, 155, 181, 220,
260, 307]. Der Burgersumlauf ist wie folgt durchzufiihren:

B= fg dU (&), (6.2)

Dabei sind B und U jetzt Vektoren im hoherdimensionalen Hyperraum. Fir U wur-
den von Kléman und Sommers analytische Ausdriicke angegeben [154]. Die Definition von
Schrauben- und Stufenversetzungen erfolgt wie beim Kristall, aber unter Verwendung von
b” und TH [154}.

Aufgrund der inkommensurablen Steigung des Realraums kann es keinen Hypergitter-
vektor geben, der nur eine 513- Komponente im Realraum, aber keine b y—Komponex’nte im
Orthogonalraum hat (vgl. Abb. 2.3). Daher wird eine Versetzung im Quasikristall immer
von phononischen und phasonischen Verschiebungsvektorfeldern begleitet. Das Gitter wird
nicht nur durch den phononischen Anteil verzerrt, sondern es findet auflerdem durch die
Phasonen noch eine Umordnung der verschiedenen Einheitszellen (z.B. von dicken und
diinnen Rauten beim Penrose-Gitter in Abb. 2.1) statt [260]. Da vermutet wird, daB zur
Erzeugung von Phasonen wesentlich geringere Energien benotigt werden als zur Erzeugung
von Phononen, ist sogar ]E”} & |by| zu erwarten [154]. ‘ '

Obwohl Anfangs- und Endzustand bei einer Phasonbildung energetxsj:h praktzsch. ent-
artet sind, bedingt doch der Platzwechsel des Atoms kurzzeitig erhebliche topologische
Umordnungen und ist daher stark unterdiickt. Theoretische Abschatzungen ergeben, daf
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Phasonen extrem langsam relaxieren [193]. Damit kénnte der phasonische Anteil des Ver-
schiebungsvektorfeldes einen stark behindernden Einflufl auf die Versetzungsbewegung ha-
ben [260]. Der Versuch, Versetzungen mit Burgersvektoren zu konstruieren, die keinen Pha-
sonenanteil mehr haben, fiihrt aber auf Widerspriiche [26, 260]. Es gelingt in diesem Fall
nicht mehr, die Gitterstérungen auf einen endlichen Bereich um die Versetzungslinie zu
beschrianken; es handelt sich also nicht mehr um einen (im Realraum) linienhaften Defekt.
Ein derartiger Gitterdefekt wird nicht mehr als Versetzung bezeichnet.

6.2 Theorie des Kontrastverhaltens von Versetzun-
gen

Die Transmissionselektronenmikroskopie ist eine der besten Methoden zur Analyse von
Versetzungen. Einmal gibt es die Moglichkeit, eine Versetzung mit Hilfe der hoch-
auflésenden Transmissionselektronenmikroskopie durch eine direkte Gitterabbildung sicht-
bar zu machen, was in geringem Umfang auch schon fiir Quasikristalle versucht wurde
[66, 123, 294, 330]. In Verbindung mit einer Fourierfilterung der Bilder kénnen dabei je-
doch Artefakte entstehen [227]. Zum anderen kann eine Versetzung auch konventionellen
Beugungskontrast aufweisen. Dabei wird aber nicht der Versetzungskern sichtbar gemacht,
sondern das von der Versetzung erzeugte Verzerrungsfeld. Im folgenden soll erliutert wer-
den, wie man aus der Analyse der Bildkontraste Aussagen iiber den Burgersvektor der
Versetzung gewinnen kann. Dies geschieht zunichst fiir den Fall einer Versetzung im kri-
stallinen Material [128, 116].

In kinematischer Naherung (d.h. bei schwacher Streuung, s. Abschn. 3.3.1) gilt fur die
Amplitude der an den Atomen (mit Formfaktor f; und Atomposition 7;) gestreuten Elek-
tronenwellen:

Ak, — ko) = Z f; exp[2mi(k, — ko)F;]. (6.3)

Die Atome streuen genau dann alle in Phase, wenn fc; —ky = g. Befindet sich die Probe

in einer Orientierung, bei der die Braggbedingung gerade nicht mehr erfiillt ist, 1aBt sich
Gleichung 6.3 schreiben als:

Ak, = ko) = 3 frexpl2mi(§ + 3)7;), (64)

wobei § der Anregungsfehler ist (s. Abschn. 3.3.1). Die ungestorten Kristallbereiche
beugen kaum noch ab und erscheinen im Hellfeldbild hell. Befinden sich jedoch Gitterfehler
in der Probe, so erzeugen diese ein Verzerrungsfeld @;, das die Atome aus ihrer Ruhelage
verschiebt. 7; ist dann durch 7; + @; zu ersetzen. In diesem Fall ist es jedoch moglich, daB
die Phasenschiebung 27ii;(§ + §) die durch die Fehlorientierung erzeugte Phasenschiebung
2mi7;§ kompensiert; die Braggbedingung wird dann lokal erfiillt und die entsprechende Stelle
erscheint im Hellfeldbild dunkel. Dies ist jedoch nicht moglich, falls @; und § senkrecht

aufeinander stehen; der abgebeugte Strahl "sieht” dann nur Gitterebenen, die unverzerrt
1st.
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Betrachtet man fiir kubische Materialien das durch eine Versetzung verursachte Verzer-
rungsfeld, so stellt man fest, dafi man eine Hauptverzerrungsrichtung definieren kann, d.h.
daff das Verzerrungsvektorfeld @ im wensentlichen parallel zum Burgersvektor steht [130].
(Bei einer idealen Schraubenversetzung gilt dies sogar exakt.) Die Versetzung 138t sich da-
mit nur sichtbar machen, solange ¢ und b nicht senkrecht aufeinander stehen. Dagegen
findet Ausléschung statt, falls gilt:

G-b=0. (6.5)

Diese Beziehung wurde erstmals fiir Kristalle von Alexander aufgestellt [1]. Wollgarten
konnte dann zeigen, daf die Beziehung analog auch fiir Quasikristalle gilt, wenn man § und
b durch die entsprechenden Vektoren G und B im Hyperraum ersetzt [305, 307].

Findet man experimentell, dafi die betrachtete Versetzung unsichtbar wird, wenn mit
einem der Vektoren §i, ..., §, oder einer Linearkombination aus diesen abgebildet wird, 148t
sich daraus Aufschlu8 iiber die Richtung des Burgersvektors gewinnen. Bei einem Kristall
werden zwei Ausléschbedingungen (mit nicht-kollinearen Vektoren) benétigt, um die Rich-
tung von B vollstandig zu bestimmen, bei Quasikristallen bedarf es D — 1 Bedingungen,
wobei D die Dimension des Hyperraums ist. Der Absolutbetrag des Burgersvektors l1aBt
sich mit dieser Methode nicht bestimmen.

Ein Ersetzen von G - B = 0 durch gy - g” = 0, wie verschiedentlich praktiziert [56,
57, 296, 313], ist unzulissig und fiihrt auf Widerspriiche. Das Argument [296], daf fiir die
experimentell verwendeten Abbildungsvektoren G der Anteil im Orthogonalraum g, relativ
klein und deshalb §, - b, ~ 0 ist, iiberzeugt insofern nicht, als die Lénge von b, per se nicht
bekannt ist und sogar einiges dafiir spricht, daB b, relativ grof sein sollte.

Gleichung 6.5 148t sich bei Quasikristallen aufspalten in:

G- by +du-b=0 (6.6)

Man sieht, daB bei Quasikristallen die Ausléschbedingung auf zwei verschiedene Arten
erfiillt werden kann: Einmal kénnen beide Summanden fiir sich zu Null werden, zum anderen
kann gelten: g'ﬂ-g“ = "91*5 .. Ersterer Fall wird ’starke’, letzterer ’schvffaché’ Ausié‘sc}:be&if
gung genannt. Fiir den Fall ikosaedrischer Quasikristalle konnte gezeigt werden ”{30(3, 307],
daB, hat man mit dem Beugungsvektor gj eine Ausléschung erzielt, deai: Vektor 7 nur dann
ebenfalls Ausléschung hervorruft, wenn fiir g die starke Ausléschbedingung gegolten hat.
Die schwache Bedingung impliziert also die Existenz koﬂin.ea;rer Beugungsvektm:en, von
denen einer Ausléschung und der andere keine hervorruft. Dies konnte auch experimentell

verifiziert werden [308, 309].

6.3 Experimentelle Versetzungsanalyse

Bisher wurden in as—cast AlgsCoysCugeSis zwei verschiedene Typen von Verse'tzungen iden-

tifiziert, die mit ”Typ A” und "Typ B” bezeichnet wurden. Als weiterer Gitterdefekttyp
H §

treten planare Defekte auf, die von " Typ B"—Versetzungen begrenzt werden [302, 326, 328].

In Abb: 6.2 sind alle drei Sorten von Gitterdefekten sichtbar.
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Abbildung 6.2: Hellfeldaufnahme einer as—cast Alg2Coy5CuygSiz—Probe:

Typen (mit ”A” und ”B” bezeichnet) und planare Defekte (”s”
den Knick in der "Typ A”-Versetzung.

Versetzungen beider
) sind zu sehen. Man beachte
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In den Grenzflichen zwischen dekagonaler Phase und kubischer Oberflachenschicht
konnen misfit—Versetzungen existieren; sie befinden sich jedoch in der kristallinen Phase
[324, 326] und sind deshalb hier nicht von Interesse. Um Verwechslungen zwischen Verset-
zungen in der Deckschicht und im Volumen der dekagonalen Phase auszuschlieflen, wurden
die Proben bei niedrigen Beschleunigungsspannungen gediinnt, wodurch sich die Bildung
der kristallinen Oberflichenschicht vermeiden lief (s. Abschn. 3.1).

6.3.1 ”Typ A”-Versetzungen

Kontrastexperimente mit Zweistrahlanregungen an "Typ A”- Versetzungen ergaben ein
Ausléschungsverhalten analog dem zu Versetzungen in kristallinen Materialien (Abb. 6.3).
Die Versetzung ist unsichtbar fiir alle Anregungsvektoren g L [00001]; fiir G1/[00001] ist die
Versetzung am besten erkennbar. Daraus folgt fiir den Burgersvektor B = [00000n].

Die Periodizitit entlang der [00001]-Achse betrdgt 0.4 nm; ein Burgersvektor dieser
Lange erzeugt ein, jedenfalls fiir kristalline Materialien, ungewohnlich starkes Verzerrungs-
feld. Es wire daher zu erwarten, daB die Versetzung in zwei Partialversetzungen mit der
Lange 0.2 nm aufspaltet, die durch einen Stapelfehler verbunden wéren [130]. Dies wurde in
Zweistrahlbildern nie beobachtet. Bei hohen Stapelfehlerenergien ist die Aufspaltungsweite
jedoch sehr gering, sodal die Auflésung hierbei fiir eine Beobachtung der Aufspaltung nicht
mehr ausreichen kann. Deshalb wurden weak-beam— Aufnahmen (s. Abschn. 3.3) angefer-
tigt. Auch damit konnte jedoch keine Aufspaltung beobachtet werden (Abb. 6.4).

In Abb. 6.4 sichtbar sind auBerdem aus vielen parallelen "Typ A’-Versetzungen auf-
gebaute Strukturen, die eine Kleinwinkelkorngrenze darstellen. Dies 1a8t sich haufig im
untersuchten Probenmaterial beobachten; Abb. 6.5 und 6.6 zeigen weitere Beispiele.

Bei diesen Aufnahmen ist die beobachtete ”Linienrichtung” der Vesetzung immer eine
Projektion der wahren Linienrichtung [ entlang der Beobachtungsrichtung. Durch Aufnah-
men entlang verschiedener, moglichst gut definierter Richtungen laBt sich [ jﬁedo'{:h hestifn-
men [115, 116]. Dazu wurden einzelne Versetzungen (die nicht Bestandteil einer K}exry
winkelkorngrenze waren) in oder nahe mehrerer Zonenachsen im Hellfeldﬁmedus abgebildet
(Abb. 6.7). Deutlich bevorzugte Linienrichtung war dabei (bis auf wenige Grad) entlang
von zweizahligen [00170]-Achsen. Selten und meist in der Nihe von Korngrenzen traten
auch gréfiere Abweichungen und teilweise auch gekriimmte Versetzunge}l (s. f’}b'b. 6:4) auf.
Auch fiir die Versetzungen in Kleinwinkelkorngrenzen galt jedoch, daB ihre Linienrichtung
bevorzugt senkrecht zur zehnzéhligen Achse verlief.

6.3.2 ”Typ B”-Versetzungen

Die Durchfiihrung von Kontrastexperimenten fiir die "Typ B”- Versetzungen ergab eine
Ausléschung fiir § || [00001]. Weitere Ausléschungen konnten nicht nach‘ge‘t\/wsen V{erden.
Insbesondere konnte keine ’schwache’ Ausléschbedingung, wie sie etwa in ikosaedrischem

Al-Cu-Fe [309] oder Al-Pd-Mn [308] nachgewiesen wurden, beobachtet werden.
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Abbildung 6.3: Versetzungsanalyse einer "Typ A’-Versetzung im Hellfeldmodus. Abb. (a)
zeigt die Versetzung mit § = [00001] in Kontrast, Abb. (b) und (c) mit § = [10T10] bzw.
g = [01220] (bis auf einen unwesentlichen Restkontrast) ausgeloscht. Die Abbildungsbedin-
gungen sind durch die gezeigten Beugungsbilder dokumentiert. Die Blickrichtung ist etwa
entlang einer [12100]-, [00170]- bzw. [12100]-Achse in (a), (b) bzw. {c).

6.4 Diskussion

Aufgrund der bestimmten Linien— und Burgersvektorrichtungen handelt es sich bei den "Typ
A’~Versetzungen um Stufenversetzungen. Reine "Typ A’-Schraubenversetzungen konnten
nicht beobachtet werden. In Al-Co-Ni treten interessanterweise jedoch beide Arten von
"Typ A’-Versetzungen auf [330], obwohl die Struktur der beiden Phasen isotyp ist [274]. In
dekagonalem Al-Co-Fe sind alle "Typ A’-Versetzungen Schraubenversetzungen [330].

Die Linge des Burgersvektors einer vollstindigen (nicht aufgespaltenen) *Typ A’-
Versetzung hitte mit 0.4 nm einen fiir Versetzungen ungewdhnlich grofien Wert. Man
kénnte also annehmen, dafl die Versetzung lieber in zwei Partialversetzungen aufspaltet,
die dann durch einen Stapelfehler miteinander verbunden sein mifiten. Eine derartige Auf-
spaltung konnte jedoch auch in weak-beam Aufnahmen nicht beobachtet werden, was als
Indiz dafiir gewertet werden konnte, daB der durch eine solche Dissoziation erzeugte Sta-
pelfehler energetisch sehr ungiinstig wire. Dagegen behaupteten Yan et al. [314] aufgrund
von Experimenten mit konvergenter Elektronenbeugung, da in Al-Co-Ni Versetzungen
mit b = 3/4(00001) existieren (bei einer behaupteten Periodizitat von 0.8 nm}, zeigten aber
keine Bilder mit aufgespaltenen Versetzungen und Stapelfehlern.
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Abbildung 6.4: "Typ A’-Versetzungen, mit der weak-beam-Technik mit G|/ [00001] aufge-
nommen.
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Abbildung 6.5: Kleinwinkelkorngrenze in AlgsCoy0Cuss, aus "Typ A”-Versetzungen auf-
gebaut und im Hellfeldmodus abgebildet. Die Abbildungsbedingungen wurden so gewahlt,
daB der mittlere Bereich abbeugt und deshalb an der Kleinwinkelkorngrenze ein Kontrast-
umschlag von dunkel nach hell erfolgt. Abb. (a) zeigt eine Ausschnittvergrofierung von (b);
dort ist erkennbar ist, welche Ausdehnungen solche Korngrenzen haben konnen.
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Abbildung 6.6: Kleinwinkelkorngrenze in Alg;Co15CugSis, aus " Typ A”— Versetzungen auf-
gebaut und im Hellfeldmodus abgebildet. An der Lange der Versetzungen 1aBt sich die
Keilform der Probe gut ablesen.

Von Yan und Wang [313] wurden Kleinwinkelkorngrenzen in dekagonalem Al-Co-Ni
untersucht und in drei verschiedene Gruppen unterteilt: Kleinwinkelkorngrenzen aus "Typ
A’-Schrauben—, aus 'Typ A’-Stufenversetzungen und Versetzungsnetzwerke aus 'Typ A’-
und 'Typ B’-Versetzungen. In Al-Co-Cu(-Si) wurde nur der erste Fall bebachtet; das
Fehlen von Kleinwinkelkorngrenzen aus 'Typ A’- -Schraubenversetzungen entspricht dem
erwahnten Fehlen einzelner *Typ A’~Schraubenversetzungen in den Koérnern.

Aufgrund der UnregelmaBigkeit der Kleinwinkelkorngrenzen a8t sich keine Ausssage
iiber die raumliche Abfolge der Versetzungen treffen; die Theorie von Hatwalne et al. [107],
der zufolge die Abstinde zwischen den Einzelversetzungen einer Kleinwinkelkorngrenze ei-
ner quasiperiodischen Sequenz folgen, 148t sich nicht bestatigen. Zur Uberpriifung derartiger
Theorien wiirden Proben benotigt, bei der die Kleinwinkelkorngrenzen durch Deformation
eines homogenen Ein-Quasikristalls unter genau definierten Bedingungen erzeugt worden
waren. Ob dieser Mechanismus der Versetzungserzeugung durch mechanischen Einfluf} in
Quasikristallen iiberhaupt moglich ist, ist jedoch noch nicht geklart, sondern aktueller Ge-
genstand des Interesses [306].

Wahrend von theoretischer Seite her Konsens dariiber besteht, daf eine Versetzung in ei-
nem Quasikristall immer von einem nicht vernachlassigbaren phasonischen Verzerrungsfeld
begleitet wird und eine sinnvolle Versetzungsanalyse deshalb nur im héherdimensionalen
Hyperraum moglich ist [109, 152, 154, 155, 180, 181, 220, 260, 307], gibt es eine Reihe von
experimentellen Arbeiten, die dies nicht beriicksichtigen [56, 57, 296, 313]. In dieser Ar-
beit wurde der Versuch unternommen, eine vollstandige Burgervektoranalyse der "Typ B’-
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Abbildung 6.7: Eine Versetzungsanordnung entlang (a) der [12100] und (b) der {()}Dl 1]_~
Zonenachse aufgenommen. Zwischen beiden Aufnahmen wurde um 60° um die zwe;zghixge
Achse senkrecht im Bild gekippt. In (a) ist gut zu erkennen, da‘ﬁ al*le‘Ver'setzungen in der
(00001)-Ebene liegen. Aus der Schrigansicht in (b) 148t sich die Linienrichtung ableiten,
die parallel zu [00110]-Achsen verlauft.
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Abbildung 6.8: Versetzungsanalyse einer ” Typ B”~Versetzung. Abb. (a) zeigt die Versetzung

mi‘t ¢ = [01220] in Kontrast, Abb. (b) mit § = [00002] ausgelsscht. Die Blickrichtung ist
beide Male etwa entlang einer [12100]-Achse.
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Versetzungen im Hyperraum durchzufiihren. Dafiir konnten jedoch nie genug Ausléschbe-
dingungen gefunden werden; insbesondere konnte nie eine 'schwache’ Ausléschbedingung
beobachtet werden.

Folgende Erklarungen fiir das Nichterfiillen der theoretisch erwarteten Ausléschbedin-
gungen sind moéglich: Einmal setzt die Annahme, daB Burgersvektor b und Verzerrungs-
vektorfeld @ immer anndhernd parallel sind, implizit voraus, daB sich das Material von
den elastischen Eigenschaften her isotrop verhilt; ansonsten kann es zu dem Fall kom-
men, dafl Spannungen durch Verzerrungen entlang von "weicheren” Richtungen abgebaut
werden und daher die Verzerrungsvektorfelder weitaus kompliziertere Formen annehmen
[77, 130]. Bereits in kristallinen Materialien kann dies dazu fithren, daB es keine wohldefinier-
ten Ausloschbedingungen mehr gibt [77]. Wie jedoch in Abschn. 7 gezeigt wird, weisen die
mechanischen Eigenschaften von dekagonalem Al-Co-Cu(-5i) tatséchlich Anisotropien auf.
Versetzungen mit komplizierten Versetzungsfeldern, die {iberhaupt nicht durch einen einfa-
chen Burgersvektor beschreibbar sind, sind ebenfalls denkbar [155, 305, 310]. Komplizierte
Verzerrungsfelder kénnten durch Uberlagerung und Wechselwirkung der Spannungsfelder
der Versetzung und der insbesondere durch die Inhomogenitéten des Materials bedingten
Spannungen entstehen. In normalkristallinen Materialien findet man ebenfalls einen so-
genannten Restkontrast (die Versetzung kann unter keiner Bedingung véllig ausgel6scht
werden), wenn im Versetzungskern Fremdatome eingelagert sind.

Bisher ist eine komplette Bestimmung der Burgersvektorrichtung im Hyperraum einzig
in ikosaedrischem Al-Pd-Mn gegliickt [308], das gleichzeitig eine groBe chemische Homo-
genitat und strukturelle Perfektion aufweist. Dagegen konnte in ikosaedrischem Al-Cu-Fe
keine widerspruchsfreie Bestimmung des Burgersvektors erfolgen [306]. In ikosaedrischem
Al-Cu-Li wurden zwar Kontraste wie von Versetzungen beobachtet, es konnten aber keine
systematischen Ausléschbedingungen gefunden werden [42]. Ein spéitere Arbeit [317] konnte
zwar die Richtung eines Burgersvektors in Al-Cu-Li bestimmen, jedoch nur fiir eine von
vier untersuchten Versetzungen; bei den anderen drei konnte ebenfalls kein Burgersvektor
angegeben werden.

Die Mbglichkeit einer Aufspaltung von Versetzungen in Quasikristallen wurde bereits
theoretisch untersucht [154, 220]; der dabei zwischen diesen entstehende "planare” Defekt
bestiinde demnach aus einer Wolke von Phasonen [154]. Da das detaillierte atomare Bau-
modell der dekagonalen Phase jedoch noch nicht in allen Einzelheiten geklart ist (s. Abschn,
2.4.1, 2.4.2 und 5), wird die Aufklirung der atomaren Struktur der planaren Defekte wohl
noch einige Zeit bendtigen. . ‘

Theoretisch ist es auch fiir eine Versetzung in einem Quasikristall moglich zu gleiten
[154, 208, 220]. In Simulationen eines abgescherten Quasikristalls konnten \’fersetzun.gsenb
stehung und -bewegung wie in Kristallen beobachtet werden [208]. Dabel wurde’.jedoch
offen gelassen, auf welcher Zeitskala sich diese Versetzungsbefveggng beobacht.en Iaﬁf,. [3&
Phasonen vermutlich sehr langsam relaxieren [193], konnte dies ein starkes Hindernis fir
die Versetzungsbewegung darstellen [220].

Bei normikrista,lglinegn Materialien kann der Fall auftreten, dafl c.ﬁe durch den Elek-
tronenstrahl verursachte, z.T. betrichtliche [2] Erwarmung (und damit Ausdehnung) von
Probenregionen zu Spannungen fithrt, die eine in-situ Bew‘egung von Versetzungen 1m
Transmissionselektronenmikroskop zur Folge haben [205]. Eine derartige Versetzungsbe-
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wegung wurde weder bei 'Typ A'- noch bei "Typ B’- Versetzungen beobachtet. Auch bei
Aufheizexperimenten an ikosaedrischem Al-Cu-Fe wurden keine Versetzungsbewegung be-
obachtet [306]. Andererseits sind wahrend des Wachstums eingewachsene Versetzungen, wie
sie hier vermutlich vorliegen, auch in Kristallen oftmals nicht gleitfahig, da sie nicht in ei-
ner notwendigerweise Gleitebene liegen. Dafl beim Abkiihlen Versetzungen im Quasikristall
entstehen konnen, wird auch durch Simulationen eines Lennard-Jones Systems nahegelegt
[180]. Dariiber hinaus findet man in Halbleitern, z.B. GaAs, in denen ebenfalls eingewach-
sene Versetzungen beobachtet werden, daf diese kaum beweglich sind; in diesem Fall liegt
die Ursache in einer Fremdatomeinlagerung im Versetzungskern. Aus der Tatsache, da8 in
den untersuchten Proben keine Versetzungsbewegung beobachtet wurde, 138t sich also noch
nicht der Schluf} ziehen, daB eine solche Versetzungsbewegung in Quasikristallen verboten
oder zumindest prinzipiell stark behindert ist. Die beobachtete und fiir Quasikristalle all-
gemein typische Sprodigkeit (s. Abschn. 7) spricht aber gegen eine sehr gute Beweglichkeit
der Versetzungen.



Kapitel 7

Mikromechanische Experimente an
quasikristallinen Dekaprismen

Seit der Entdeckung der Quasikristalle stellt man sich die Frage, ob diese unter struktu-
rellem Gesichtspunkt véllig neuartigen Materialien auch besondere Materialeigenschaften
aufweisen. Fiir die ersten diesbeziiglichen Messungen standen jedoch lediglich Proben zur
Verfiigung, in denen die Quasikristalle nur als mikrometergroBe Ausscheidungen in einer
Aluminjummatrix existierten; wollte man hier etwa die elektrische Leitfahigkeit der Qua-
sikristalle bestimmen, so muBte man diese aus dem Gesamtwiderstand der Proben zuriick-
rechnen [221]. Spater konnten derartige Messungen bereits an einphasigen, aber immer noch
polyquasikristallinen Proben vorgenommen werden [301]. Erst seit relativ kurzer Zeit ist es
méglich, auch an perfekten Ein-Quasikristallen zu messen. Leitfahigkeitsmessungen haben
bereits spektakulare Resultate geliefert (s. Abschn. 2.4.3).

Besonders selten waren Messungen der mechanischen Eigenschaften von Quasikristallen.
Bisherige Experimente beschrankten sich auf polyquasikristalline Proben [24, 72, 233, 249,
252, 280, 289, 318] und die ikosaedrische Phase in Al-Cu-Li [25, 157, 242, 246] bzw. AlICuRu
[256]. Ein Gutteil dieser Arbeiten beschiftigte sich mit der Ultraschallausbreitung (25, 157,
242, 246, 289], insbesondere bei tiefen Temperaturen, und 1afit folglich nur ernig Schh:is:se
auf die Werkstoffeigenschaften bei Zimmertemperatur zu. Mit Ausnahme einiger Ark')eiten
[72, 144, 145, 146, 281], die nach Abschluf8 der hier beschriebenen Experimente e?sa}nenenﬁ
wurden keine Ergebnisse iiber mechanische Eigenschaften von dekagonalen Quasikristallen
verdffentlicht. o

Die durch langsames Abkiihlen aus der Schmelze hergestellten éekapr:matische'n Qua-
sikristalle (s. Abschn. 4.3) hatten bereits Abmessungen, die es erlau‘bten, (.ia.ran mikrome-
chanische Messungen mit besonderem Augenmerk auf mdgliche Ar{xsotrop}eeffekte durch-
zufithren. Diese Experimente [303] werden in diesem Kapitel beschrieben.

7.1 Experimentelle Methoden

Unter ’mikro’mechanischen Testmethoden [30] versteht man solche, dieﬁ fiir Tests kijeiner
Proben (wie in diesem Fall) bzw. kleiner Probenregionen (z.B. Ausscheidungen) gefaxgnet
sind. Diese Methoden werden oft jedoch auch fiir Untersuchungen an makroskopischen
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Werkstiicken verwendet, da sie — aufgrund der nur mikroskopisch kleinen Eindriicke - de-
ren Funktionstiichtigkeit nicht in Frage stellen. In diesem Sinne bezeichnet man diese Ver-
fahren als ’zerstorungsfrei’. So 1aBt sich die mechanische Ermiidung von Zahnradern zeit-
lich verfolgen, indem immer wieder auf Zahnen eine Hartemessung durchgefiihrt wird. Das
Zahnrad muB ausgetauscht werden, wenn die Harte einen bestimmten Erfahrungswert er-
reicht hat [30]. Die mit diesem Methoden zugénglichen und hier behandelten mechanischen
Eigenschaften sind Mikrohirte, Elastizitatsmodul, kritische RiBzahigkeit und abrasiver Rei-
bungskoeffizient.

7.1.1 Vickershirte

Zur Bestimmung der Hirte H eines Materials wird ein speziell genormter Priifkérper (In-
denter) mit definierter Kraft F auf die Oberfliche der Probe gedriickt und dann wieder
abgehoben. Ein Beispiel fiir ein kommerziell erhaltliches Mikrohartetestgerit zeigt Abb.
7.1. Die GroBe des durch plastische Verformung entstandenen Eindrucks wird mit einem
Mikroskop ausgemessen. Die Hérte ist definiert durch:

H=F/S. (7.1)

Hier ist S jedoch nicht die Querschnittsfliche des Eindrucks, sondern dessen Oberflache.
Allgemein gebrauchlich sind fiir Mikrohéartetests zwei verschiedene, von Vickers bzw. Knoop
genormte Diamant-Eindringkorper (ersterer s. Abb. 7.2). Wahrend die Knoop-Form rau-
tenformige Eindriicke mit einem Seitenverhdltnis von 1:7.11 hinterlafit, deren lange Diago-
nale man sehr gut ausmessen kann, ist der Querschnitt des Vickers— Diamanten quadratisch
und die Spannungsverteilung im getesteten Material daher etwas homogener. Die unter-
schiedlichen Diamanten kdnnen auch zu geringfiigig unterschiedlichen MeBiwerten fiihren.
Im Vickers-Fall berechnet sich die Oberfliche des Eindrucks aus der gemessenen Halb-
diagonalen a* zu: § = (2a")?/cos22° [30]. Oft wird die gemessene Vickershirte in der
Form HV, =y dargestellt, was bedeutet, daB bei einem Auflagegewicht von z Gramm eine
Harte von y kg/mm?® gemessen wurde. Die Angabe des Priifgewichtes ist deshalb notwen-
dig, weil gerade bei kleinen Gewichten die Mikrohéarte noch eine deutliche Abhingigkeit von
ihr hat. Voraussetzungen fir reproduzierbare Mikrohirtemessungen ist eine glatt polierte
Oberflache, die genau senkrecht zur Indenterachse orientiert sein mu8.

Das theoretische Verstandnis der beim Hérteeindruck ablaufenden mikroskopischen Pro-
zesse ist noch sehr unvollstindig, da ein analytischer Zugang nicht méoglich ist und Simula-
tionen duflerst aufwendig sind [127].

Fiir die Hartemessungen wurden mehrere Serien von jeweils etwa 10 Harteeindriicken
auf verschiedenen Dekaprismen durchgefithrt. Verwendet wurde hierzu ein herkdmmlicher
Vickers-Indenter vom Typ Leitz Durimet. Die Hirteeindriicke wurden im Licht— und im
Rasterelektronenmikroskop ausgewertet.

Fir die Messungen wurden die dekagonalen Nadeln in Zweikomponentenkleber (Araldit
F) eingebettet. Hartemessungen wurden sowohl an unbehandelten wie auch an polierten
Seitenflichen der Dekaprimen ausgefithrt. In beiden Fillen wurden die Vickerseindriicke
so angeordnet, dafl eine der Diagonalen parallel zur zehnzahligen Achse des Quasikristalls
orientiert war. Da die Nadeln keine planen, sondern muschelférmige Bruchflichen senkrecht
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Abbildung 7.1: Mikrohértepriifer '‘Durimet’ der Firma Leitz (aus [30]).
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Abbildung 7.2: Formen der Diamant-Priifkdrper nach Vickers (aus [30]).

zur dekagonalen Achse aufwiesen, muBten die Querschnittsflichen immer fiir die Hartemes-
sungen poliert werden.

7.1.2 Messung des Elastizitatsmoduls

Betrachtet man einen Stab mit der Linge [ und der Querschnittsfliche A, an dessem ei-
nen Ende eine Kraft F parallel zur Stabachse angreift, so wirkt auf den Querschnitt die
Spannung o = F/A. Sie fiihrt zu einer Dehnung (oder Kompression) des Stabes um &;
¢ = 61/l nennt man dann die relative Langendnderung. Analog zum Hooke’schen Gesetz
findet man fiir kleine Verformungen ohne plastischen Anteil einen linearen Zusammenhang
zwischen o und € [131]:

o = Fe. (7.2)

Die Proportionalititskonstante £ heit Elastizitatsmodul und wird in Einheiten
von Pascal gemessen. Im Gegensatz zu den anderen in diesem Abschnitt behandelten
MeBgroflen, die von der Werkstoffkunde zur Probencharakterisierung eingefiithrt wurden,
handelt es sich beim Elastizitdtsmodul um eine echte physikalische GroSe.

Gleichung 7.2 wurde bisher nur fiir einen sehr einfachen und speziellen Fall (Dehnung
entlang einer Achse) hergeleitet. F' kann jedoch auch Komponenten haben, die tangential

an der Fliche A angreifen, d.h. es treten auch Schubspannungen auf. Im allgemeinsten Fall
[172, 263] ist Gleichung 7.2 durch:

Tij = Lv5ki€kl (7-3)
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Abbildung 7.3: Seitenansicht des Vickerseindrucks; ¢ ist der halbe Offnungswinkel des In-
denters, v ist definiert als v = z/Z (aus [177]).

zu ersetzen, wobei o und € zu Tensoren 2. Stufe, E zu einem Tensor 4. Stufe wird. ¢ heifit
dann Verzerrungstensor. Experimentell beschrinkt man sich jedoch meist auf Gleichung 7.2.

Normalerweise mifit man das Elastizititsmodul in Zug- und Druckexperimenten, d.h.
durch einen direkten Test von Gleichung 7.2. Interessanterweise gibt es jedoch auch eine
Méglichkeit, E aus der genauen Vermessung des Mikrohirteeindrucks zu bestimmen. Wie
man sich leicht vorstellen kann, federt eine elastische Probe nach dem Abheben des Priifdia-
manten etwas zuriick und fiihrt zu einer teilweisen Erholung des Materials. (Im Extremfall
von Gummi wire iiberhaupt kein Eindruck erkennbar.) Lawn und Howes [177] haben nun
gezeigt, dafl das "Zuriickfedern’ bei Verwendung eines Vickers-Indenters hauptséachlich ent-
lang der Tiefe des Eindrucks erfolgt; die Linge der Diagonalen verdndert sich dagegen nur
unbedeutend. (Das ist natiirlich Voraussetzung fiir die Vergleichbarkeit von Héartewerten.)
MiBt man die Tiefe d des Hirteeindrucks nach dem Entlasten des Materials, kann dessen
Elastizitatsmodul nach folgender semiempirischer Formel berechnet werden [177]:

H/E = —[2(1 — v*)y* cot 9] (d/a")? + cot1p /(2 — 20%). (7.4)

Dabei ist a* wieder die Halbdiagonale des Vickerseindrucks, v ein geometrischer Fak-
tor, der die Schirfe der Kanten des Indentereindrucks charakterisiert (s. Abb. 7.3) und
1 der halbe Offnungswinkel des Diamanten. Bei Verwendung des Vickers-Indenters ist
¥ = 74.05°. v ist das Poisson—Verhiltnis, auch Querkontraktionszahl genannt, das an-
gibt, um wieviel eine Probe diinner wird, wenn man sie dehnt. Bei Dehnung einer isotropen
Probe entlang der z—-Achse erhilt man v = —€z; /€. [172]. Im ide’aien isotropele Fesﬁifér}?er
ist v = 0.25; genauere Rechnungen und Experimente ergeben jedoch materialabhéngige
Werte, die typischerweise um zwischen 0.25 und 0.3 liegen. ‘

Die Tiefe des Eindrucks 1aBt sich dadurch bestimmen, daf die Probe im Mikroskop
um eine der Diagonalen des Harteeindrucks gedreht wird. d kann dann aus der Linge der
scheinbaren Halbdiagonalen a} und a3 senkrecht zur Kippachse (s. Abb. 7.4) aus folgender,

rein geometrischen Formel berechnet werden [177]:
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Abbildung 7.4: Schemazeichung der Geometrie beim Vickerseindruck einmal im Fall der
Probenoberfliche senkrecht zur Blickrichtung (links) und fiir eine leicht um die Horizontale
gekippte Probe (nach [177]). Links sind auBerdem noch Risse der Lange [, die von den
Ecken des Eindrucks ausgehen, eingezeichnet.

d/a” = (a5 — a3)/2a7) /{1 = [(a] + a3)/2a"]"}'/2. (7.5)

7.1.3 Messung der kritischen Rifizdhigkeit

Bekanntlich reagieren Materialien bei héheren Spannungen nicht mehr rein elastisch, son-
dern zeigen auch plastische (irreversible) Verformungen; im Extremfall kommt es zum
Bruch. Um die Tendenz eines Materials zum Bruchverhalten, die Sprodigkeit, zu charakteri-
sieren, hat man die kritische Rifizdhigkeit eingefithrt. Zu ihrer Bestimmung wird an eine
eingekerbte Probe mit Rifitiefe b eine Spannung o angelegt. Je nach Richtung von b und
o unterscheidet man drei verschiedene Versuchstypen oder Moden (Abb. 7.5). Man mift
dann die Spannung o., bei der RiBpropagation (d.h. Sprédbruch) einsetzt. Die kritische
RiBzahigkeit fiir die Mode I ist dann definiert durch [131]:

K. =o.Vrb (7.6)

und wird in Einheiten von [N m™3/?] gemessen. Entsprechend sind auch die Werte Ky,
und Kjyr. fiir die Moden II und III definiert, die jedoch technisch von weitaus geringerer
Bedeutung sind [120].

Treten bei einer Mikrohéartemessung Risse auf, so kann aus der Rifilinge [ ein Wert fir
K. bestimmt werden. Man mufl jedoch zwei verschiedene Fille fiir die RiBbildung rund
um einen Vickerseindruck unterscheiden: Palmqvist—Risse, die vom Rand des Eindrucks
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ausgehen, und Medianrisse, die unter dem gesamten Eindruck hindurchlaufen (s. Abb.

7.6). Fir den Fall von Palmqvist-Rissen besteht folgende empirische Beziehung zwischen
K;. und der RiBlange ! [217]:

Kr.=0.035- (a*/VI)(H/E)™4®°¢H, (7.7)

wobei & = H/o, =~ 3 der ’constraint factor’ ist. (o, ist die FlieBspannung (s. unten).)
Fiir median cracks erhilt man dagegen [217]:

Kr.=0.129 - (a**/V3)(H/E) ¢~ ¢H. (7.8)

7.1.4 Messung des abrasiven Reibungskoeflizienten

Fiir viele technischen Anwendungen ist das Verschleiiverhalten eines Materials von groter
Bedeutung. Eines der Verfahren, um diesbeziigliche Informationen zu erhalten, ist die metal-
lographische Ritzmethode [218, 249]. Dabei wird wieder ein (jetzt tetraedrischer) Diamant
auf das Probenstiick mit definierter Kraft F,, aufgedriickt, dann aber mit konstanter Ge-
schwindigkeit iiber die Oberfliche gezogen (s. Abb. 7.7). Der dabei entstehende Kratzer,
die Ritzspur, kann dann einmal qualitativ auf die Art des VerschleiBmechnismus untersucht
werden: Wird das Material durch Scherung zu beiden Seiten hin weggedriickt, wobei es
dort Wiilste bildet, sprickt man von Pfliigen; Materialabtrag tritt hierbei nicht auf. Wird
dagegen Material durch den Schervorgang abgel6st, nennt man dies Spanen. Beim Mikro-
brechen wird das Material durch Sprédbruch abgetrennt. Pfliigen ist demnach mit einer
Verformung der Probe verbunden, im Gegensatz dazu tritt beim Spanen kaum plastische
Deformation auf. Quantitativ kann aber auch die zum Ritzen notwendige Tangentialkraft
Fr gemessen werden. Das Material wird dann charakterisiert durch den abrasiven Rei-

bungskoeffizienten p,;, der definiert ist [218] als:

fab = FT/FN. (7~9)

Der adhisive Anteil von Fr ist vernachlaBigbar; es handelt sich um eine echte Reibungs-
kraft [249].

Bei unseren, mit M. Schandl am Lehrstuhl Werkstoffwissenschaft der Universitat Bo-
chum durchgefiihrten Versuchen wurde die Diamantnadel mit Fy = 1 N und v = 1.8 um/sec
iiber die Probenoberfliche gezogen. Die Ritzspuren wurden danach im Rasterelektronen-
mikroskop untersucht. ,

Aus der Breite der Ritzfurche 138t sich auch die FlieBspannung des Materials bestim-
men [167]. Dazu nimmt man néherungsweise an, dafl nur die dreieckigefrontﬁ%che des
Ritzdiamanten die Krifte auf die Probe iibertragt. Das zum Ritzen benc’itlgt‘ie Fr ist dann
immer so groB, daf die Frontfliche auf die Probe eine Spannung ausiibt, die gerade aus-

reicht, damit das Material seitlich 'wegflieft’. Diese Spannung heifit Flieispannung o,

(engl. yield stress). o, ist nun der Quotient aus der senkrecht zur Frontflache wirkenden

Kraftkomponente F,y und der Beriihrungsfliche Aw:

o, = Fyn/Aw (7.10)
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Abbildung 7.5: Die Geometrien der drei Hauptbeanspruchungsfille bei der Rifipropagation
(aus [120]).
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Abbildung 7.6: Schemazeichnung der RiBgeometrien fiir Palmqvist und Medianrisse (nach
[216]).
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Abbildung 7.7: Schemazeichnung des Ritzversuchs (aus [218]). Der EinfluB des Materials
auf das Aussehen der Ritzspur wird hier anhand eines Gefiiges aus einem weichen, duktilen
Material (Al) und einem harten, sproden (Si) dargestellt. Die Geometrieparameter des
tetraedrischen Diamanten waren bei unseren Versuchen a = 115°, = 5.3° und 6 = 90°.
Der Ritzkérper wird an einem Schlitten iiber die Probe gefiihrt; die MeBwerte Fr(z) werden
iiber einen PC ausgelesen.

Ritz-

diamant

f F, Probe

Abbildung 7.8: Schema der beim Pfliigen wirkenden Kréfte (aus (249)).
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Mit dem in Abb. 7.7 definierten Winkel « ergibt sich:
Aw = b*/4tan(a/2). (7.11)
Wie aus Abb. 7.8 ersichtlich, gilt:

Fyn = Fycosp=+/F} + Fcosp. (7.12)

Setzt man Gleichung 7.11 und 7.12 in Gleichung 7.10 ein, erhdlt man:

o, = (4 F& + F2cos ptan(a/2))/b%, (7.13)
Der Winkel p ergibt sich wieder aus Abb. 7.8:

p = 180° — § — B — arctan(Fr/Fn). (7.14)

Bei variierendem Fy und b kann auch eine raumliche Variation von o, gemessen werden,
die etwa bei einem Zug~und-Druck-Experiment nicht zugénglich ist.

7.2 Experimentelle Ergebnisse

Im folgenden werden die mit den gerade beschriebenen Methoden erzielten Ergebnisse [303]
vorgestellt. Es handelt sich um die bisher einzigen mechanischen Messungen an dekagonalen
Ein-Quasikristallen iiberhaupt.

7.2.1 Harte

Die optische Auswertung der Vickers-Eindriicke auf polierten Oberflichen fiir verschiedene
Belastungen F ergab folgende Ergebnisse:

[FNJ [ H) [GPa] [ Hy [GPa] ]
025 | 1228 | 9.3
2 9.8 9.4

Hj und H, sind dabei die Werte von Messungen, bei denen die Indenterachse parallel
bzw. senkrecht zur zehnzahligen Achse des Quasikristalls orientiert war. Da die Nadeln fir
die Hartemessungen eingebettet werden mufiten, konnten Hj und H, allerdings nie an der
gleichen Probe gemessen werden. Die Hartewerte streuten mit einer Standardabweichung

von S = 0.15 GPa. Die Hérte, die auf unpolierten Oberflichen gemessen wurde, wich von
der auf polierten Oberflachen nicht ab.
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7.2.2 Elastizitatsmodul

Die mit einer Last von 0.5 N erzeugten Vickers-Eindriicke wurden fiir eine Bestimmung des
Elastizitdtsmoduls £ nach der Methode von Lawn und Howes [177] (s. oben) verwendet. Auf
diese Weise wurde ein Wert von H/E = 0.07 berechnet. Mit einem Wert fiir H ~ 9.5 GPa
erhélt man F ~ 140 GPa. Aus mehreren Griinden kann dies jedoch nur als eine Abschitzung
der Groflenordnung angesehen werden: Zunichst ist die Methode bei so kleinen Eindriicken
wie unseren und der dabei relativ grofen Unschérfe der Eindruckskanten unweigerlich recht
ungenau. Bhaduri und Sekhar kamen in ihrer Arbeit iiber Al-Cu-Li zum gleichen Schluf§
[24]. Dieses Problem koénnte durch die Verwendung von Eindriicken, die durch grofiere
Belastungen erzeugt wurden, umgangen werden, wiirden keine Risse auftreten. Bereits bei
der geringen Last von 0.5 N war jedoch schon Rifibildung zu beobachten. Da dadurch die
Spannungsverhaltnisse geindert werden, fithrt dies zu Verfdlschungen der gemessenen E-
Werte. Andererseits waren die mit 0.25 N erzielten Eindriicke so klein und die Werte von
a; und a} streuten so stark, daf der damit erhaltene Wert von H/E = 0.09 nicht als
zuverlissiger als der bei 0.5 N berechnete eingestuft werden kann. SchlieBlich mufiten, da
keine experimentellen Werte fiir v und v bekannt sind, der Poisson’sche Wert v = 0.25 [263]
und der von Lawn und Howes [177] bestimmte Wert von v = 0.9 benutzt werden.

7.2.3 Kritische Rifizihigkeit

Wie bereits erwihnt, trat bei Lasten von 0.5 N oder mehr Rifibildung auf. Bei Belastungen
kleiner -als 2 N war die Riflinge ! (s. Abb. 7.4) immer I < 2.5a". Daher kann davon
ausgegangen werden, daB es sich um Palmgqvist- Risse handelt [217]. Mit Gleichung 7.7
erhalt man Werte von K. ~ 1 MPam!/2. Da in Gleichung 7.7 wieder das Verhiltnis H/E
eingeht, pflanzt sich der dabei gemachte Fehler weiter fort, und der Wert von Kj,. kann
ebenfalls nur als Abschitzung der GroBenordnung angesehen werden. Zudem streute auch
die Riflinge [ sehr stark, sogar bei Vergleich von Rissen des selben Vickers-Eindrucks.

Auf den Seitenflichen der Dekaprismen pflanzten sich Risse, die an der Ecke des Ein-
drucks begannen, die in Richtung der zweizahligen Achse wies, auch entlang dieser Achse
fort. Risse, die von den anderen zwei Ecken ausgingen, wurden dagegen selten beobachtet.
Dagegen begannen viele Risse nicht an einer Ecke, sondern an einer 'Ka,nte des Eindrucks und
verliefen dann in leichtem Bogen unter ungefédhr 45° zur zehnzahligen Achse (s. Abb. 7.9).

Erginzend zu diesen Untersuchungen zum Bruch- und Verformungsiverh&ilten wurden
mit einer Last von 4.9 N hergestellte Vickerseindriicke im Interferenz~Lufhtm}kmskop un-
tersucht [159]: In Abb. 7.10 sind Héhenlinien zu sehen, die einer topographmchen Karte ent-
sprechen. Die Auswertung der Interferenzringe ergab, daB eine plastische :\/?rf()rmungszone
mit einem Radius von ca. 85 wm vorliegt. Unterbrochene und uﬁregeh.naﬁzg? I{nterferen:.z»
ringe weisen bereits auf entstehende Ausbriiche hin. Daneben ergab S}Ch‘ R}ﬁbi'ldung"mxt
Riflingen bis zu 1 mm. Die Untersuchungen bestatigen, 'da,ﬁ der Qljla,SIkr}stail ein sprodes
Verhalten, allerdings mit nachweisbaren plastischen Anteilen, aufweist.
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Abbildung 7.9: Rasterelektronenmikroskop-Bild eines Vickerseindrucks mit Last 1 N auf
der Seitenfliche des Dekaprismas. Die zehnzdhlige Achse liegt waagrecht im Bild.

Abbildung 7.10: Vickers-Eindruck in einem Al-Co~Cu-Si Dekaprisma mit Fy = 4.9 N und
einer Einstellung des optischen Keiles auf den Offnungswinkel 0°.



7.3. DISKUSSION 105

7.2.4 Ritzexperimente

Auf unpolierten Seitenflichen der Dekaprismen wurden abrasive Reibungskoeffizienten von
ygb = 0.07 bzw. pX = 0.05 gemessen, wenn der Diamant parallel bzw. senkrecht zur
zehnzahligen Achse gefithrt wurde. Die statistische Standardabweichung betrug S = 0.01.
Diese Streuung der Messwerte ist jedoch hauptsichlich auf die Unterschiede zwischen ver-
schiedenen Proben zuriickzufiihren. Vergleicht man dageﬁen nur Ritzspuren auf der selben
Facette, stellt man fest, daB pk immer kleiner ist als ;JLLb. Abb. 7.11 zeigt ein Beispiel fiir
eine Ritzkurve.

Die Rasterelektronenmikroskop-Bilder der Ritzspur (s. Abb. 7.12) weisen Mikropfliigen
als dominanten VerschleiBmechanismus aus. Sprodbruch wurde nicht beobachtet. Die
Oberflichen der Dekaprismen zeigen betrichtliche Rauhigkeit; da der Diamant jedoch deut-
lich tiefer eindringt, ist kein Einflu der Unebenheiten auf die Ritzspur zu erkennen.

Die nach Formel 7.13 berechneten Werte fiir die FlieBspannung streuen ebenfalls recht
stark; als Mittelwert ergibt sich o, o~ 33 GPa mit einer Standardabweichung von S = 9 GPa.
Die an anderen Materialien gefundene empirische Beziehung H/o, =~ 3 bleibt auch in
unserem Fall giltig.

7.3 Diskussion

Zur besseren Beurteilung der Hirtewerte seien in folgender Tabelle Vergleichswerte ver-
schiedener anderer Materialien zusammengestellt:

[ Material [ Harte [GPa ||
geharteter Stahl [24] 7.7
G-AlSi12 [249] 0.55
GK AlSi10Mg [249] 1.0
amorphes FegoBao [249] 11.0
amorphes Co755%15Bio [249] 9.1
Silizium [24] 10.0

Das an den Dekaprismen gemessene H =~ 9.5 GPa erweist sich a;ls.o als ein erste?t}n’}ich
hoher Wert, der deutlich iiber dem von gehartetem Stahl und etwa gleich dem von Silizium
ist.

In folgender Tabelle werden noch die
ten erschienenen Literatur entnommenen
aufgefithrt:

aus der, iiberwiegend nach Abschlufi meiner Arbei-
Hirtemessungen an Quasikristallen zum Vergleich
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Abbildung 7.11: Die raumliche Variation von p,; entlang einer Ritzspur parallel zur
zehnzéhligen Achse.

4

Abbildung 7.12: Rasterelektronenmikroskoprufnahme einer Ritzspur auf der Seitenfliche
des Dekaprismas.
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|| Material | Harte [GPa] |

dekagonales Al-Co-Cu(-Si)* [144] 8.30
dekagonales Al-Co~Ni [146] 11.70
dekagonales Al-Co-Ni (H)) [281] 8.95
dekagonales Al-Co~Ni (H,) [281] 9.60
ikosaedrisches Al-Mn [249] 4.45
ikosaedrisches Al-Mn-Si [249] 6.45
ikosaedrisches Al-Cu-Li [24] 3.41 - 3.821
ikosaedrisches Al-Cu-Li [281] 5.20
Al-Cu-Fe™ [144] 7.15
ikosaedrisches Al-Cu-Fe [249] 9.10 - 10.501
ikosaedrisches Al-Cu-Fe [160] 9.95
Al-Cu-Fe~Cr* [72] 5.4 — 5.51
dekagonales Al-Cu-Fe-Cr [160] 8.50
ikosaedrisches Al-Cu-Ru [188] 10.60
ikosaedrisches Al-Cu-Ru [281] 10.70
ikosaedrisches Al-Pd-Mn [281] 9.50

Mit Ausnahme von Al-Cu-Li liegt die Harte stabiler quasikristalliner Phasen (ein-
schliefllich Al-Co-Cu-Si) folglich weit iiber den Werten metastabiler quasikristalliner Le-
gierungen.

Die Werte von Takeuchi et al. [281] fiir H) und H bei dekagonalem Al-Co-Ni haben
Anisotropien ergeben, die sogar noch geringer sind als die zuvor im Rahmen dieser Arbeit
gemessenen. Angaben zum MeBfehler wurden jedoch keine gemacht.

Kang und Dubois berichteten vor kurzem, daf sich eine Alg3C017.5CU17.551-Probe nach
Anlegen einer Spannung von 200 MPa partiell in eine kristalline Phase umwandelte [145]. In
diesem Fall wurde die Spannung jedoch fiir mehrere Stunden angelegt, bis eine Verformung
von € &~ 13% erreicht war, iiberdies wurde eine as-cast Probe verwendet. Riickschliisse auf
unseren Fall sind daher kaum mdglich.

Die starke Streuung der Hartewerte H und RiBlangen ! kann durch die An‘nahme von
inneren Verspannungen erkldrt werden. Diese Spannungen konnten einma% ein Resultat
des recht schnellen Abkiihlvorgangs unterhalb 900°C bei der Herstellung sein (s Abschn.
4.3), andererseits auch eine Folge der Tatsache, daB die so hergestellten Quas‘xknsta,ﬂe che-
misch inhomogen sind (s. Abschn. 4.3). Kek hat bereits nachgewiesen, da,i} ch‘e Vtirwandﬁen
Quasikristalle im System Al-Co-Ni eine Variation der Gitterparame?te.r mit szc'h a,ndernde?r
Zusammensetzung zeigen [146, 147]. Gleiches gilt fir dekagonale wie 1kosaedrzscl}e C;ua§1~
kristalle im System Al-Cu-(Fe,Cr) [190]. Andererseits sollten Verspannungen, die sxd% in
Verzerrungen von mehr als 0.5° duflern, im Ionen-Channeling (s. Abs?hn. 53) deﬂte}?mert
werden. Die durchgefiihrten Experimente haben bisher aber noch keine diesbeziiglichen

Informationen geliefert [34].

*anders hergestellt und nicht ein-quasikristallin
**Phasengemisch aus der ikosaedrischen und zwei kristallinen Phasen

1\. -
Je nach Herstellungsbedingungen ' ) . .
1Oberﬂachenbeschi§hcung mit einem Phasengemisch incl. ca. 30% ikosaedrischer Quasikristalle.



108 KAPITEL 7. MIKROMECHANISCHE EXPERIMENTE

Das H/E-Verhiltnis liegt in der gleichen Gréfenordnung wie bei anderen Werkstoffen
[24, 177]. Mit H/E = 0.07 erhilt man ein Elastizititsmodul von E = 140 GPa, das wie-
derum vergleichbar ist mit dem von Silizium (E = 168 GPa [24]). Unsere Abschitzung von E
ist ungefihr doppelt so hoch wie der Wert von 84 GPa bei ikosaedrischem Al-Cu-Li [24, 242]
und deutlich héher als der Wert bei AlgsCugyFeyy von E = 110 & 10 GPa [160]. Selbst bei
Verwendung des Wertes E = 120 GPa, der bei Lasten von 0.25 N gemessen wurde, bleibt
ein grofler Unterschied bestehen. Dagegen ergibt sich aus den an poly—quasikristallinem
AlgzCo17.5C 1175512 durchgefithrten Kompressionsexperimenten ein Elastizitdtsmodul von
E = 87 GPa [144].

Zwischen der Schmelztemperatur 7,, und dem Elastizititsmodul E wurde fiir normal-
kristalline intermetallische Legierungen auf Aluminium-Basis empirisch folgender Zusam-
menhang gefunden [257]:

T, = 8.16K(E/GPa) + 276.8K. (7.15)

Falls sich diese Beziehung unverdndert auch auf Quasikristalle {ibertragen 148t (wie das
von Koster et al. in ihrer Bestimmung des Elastizititsmoduls von ikosaedrischem Al-Cu-Fe
angenommen wurde [160]), so wiirde sich aus den in Abschn. 4.4 bestimmten peritektischen
Schmelztemperaturen fiir die dekagonale Phase in Alg;Coy5CugSizein Wert von 113 GPa
ergeben, was relativ gut mit der obigen Abschitzung iibereinstimmt. Fiir AlgsCo15Cuz0
erhélt man E = 117 GPa und fiir Al;C0145Cu1955is E = 110 GPa.

Soweit wire dekagonales Al-Co-Cu-Si ein Material, das fiir mechanische Anwendun-
gen durchaus interessant sein kénnte. Dem entgegen steht jedoch der Wert der kritischen
Rifizahigkeit K;. = 1.0 MPa m!/2, der das Material als ziemlich sprode ausweist. Die
Sprodigkeit von Quasikristallen ist (qualitativ) seit langem bekannt. Der Wert bei Al-Co-
Cu(-Si) ist wieder mit dem von Silizium-Einkristallen vergleichbar (K. = 0.7 MPa m'/?
[24]), aber um mindestens eine GréBenordnung geringer als der bei typischen Werkstoffen
[120]. Es bleibt abzuwarten, ob sich durch die Verbesserung der Zuchtverfahren (inklusive
eventueller thermischer Nachbehandlungen) und ein besseres Verstindnis der Rolle von
Versetzungen in Quasikristallen bei der plastischen Verformung eine Verbesserung der me-
chanischen Eigenschaften erreichen 1a8t. Selbst jetzt sind Harte, Elastizitiat und kritische
RiBzahigkeit jedoch vergleichbar mit denen von einkristallinem Silizium.

Bhaduri und Sekhar haben fiir ikosaedrisches Al-Cu-Li eine ahnliche Untersuchung
durchgefithrt [24]; ihre Arbeit liefert, zusammen mit erst kiirzlich verdffentlichten Da-
ten [160], die einzigen Vergleichswerte fiir die kritische Rifizahigkeit. K. ist demnach in
Al-Co-Cu-5i und Al-Cu-Li vergleichbar (1.0 MPam!/? gegeniiber 1.02 MPam!/?). Da-
gegen treten bei ikosaedrischem Al-Cu-Fe (K, = 1.64 MPam?'/?) [160] und Al-Cu-Ru
(K1c = 0.89 MPam'/?) [188] etwas andere Werte auf, aber auch in diesen Fillen sind die
Quasikristalle sehr sprode. In einer weiteren Arbeit [318] wurden zwar ebenfalls Werte fiir
die kritische RiBzahigkeit von Al-Mn von 1 — 8 MPam!/? (je nach Mn-Gehalt) angege-
ben, jedoch nur fiir Proben, die aus einem Gemisch von ikosaedrischen Quasikristallen und
kristallinen Phasen bestanden.

Die Anisotropien bei der Rifibildung (kaum Risse entlang der zehnzihligen Achse)
kénnen einmal durch eine anisotrope strukturelle Stabilitit der dekagonalen Phase erklart
werden. Eine weitere Méglichkeit wire eine anisotrope Verteilung der inneren Spannungen.
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Dies kénnte durch die aus der Morphologie der Dekaprismen ableitbaren Anisotropie der
Wachstumsgeschwindigkeiten bedingt sein oder dadurch, daB die Spannung in verschiedenen
Richtungen unterschiedlich gut abgebaut werden kann, weil beispielsweise die Versetzungs-
bewegung auf bestimmte Gleitebenen eingeschrankt ist.

Bei der Vickers-Harte deuten die Ergebnisse nur auf eine sehr schwache Abhangigkeit
von der gewahlten Druckrichtung. Die Werte fiir die Querschnittsflichen der Dekaprismen
(in denen die Struktur also zweidimensional-quasiperiodisch ist) sind etwas hoher als die
fiir die Seitenflichen, die die periodische Achse enthalten. Andererseits erzeugt ein Vickers—
Eindruck natiirlich ein dreidimensionales Spannungs— und Verzerrungsfeld, das wenig ge-
eignet ist, eventuelle Anisotropien des plastischen Verhaltens, falls iiberhaupt vorhanden,
in ahnlich markanter Weise wie bei den Leitfahigkeitsmessungen [187, 320] hervortreten
zu lassen. Zudem konnen eingewachsene Spannungen diese Anisotropien verschleiern. Der
gemessene Unterschied in den Harten kann bei der vorhandenen Streuung der Messwerte
nicht als verlaBliches Indiz fiir das Vorhandensein von mechanischen Anisotropien dienen.

Im Gegensatz zu den Hartemessungen zeigt sich jedoch bei den Ritzexperimenten
eine deutliche Anisotropie des abrasiven Reibungskoeffizienten. Ritzspuren entlang der
zehnzahligen Achse erforderten grofere Krafte als Ritzspuren auf der selben Facette, aber
entlang der zweizahligen Achse. Die Unterschiede zwischen verschiedenen Proben waren im
Vergleich zu diesen Anisotropien betrichtlich, was entweder von Unterschieden zwischen der
Mikrostruktur der einzelnen Proben (etwa durch verschiedene Zusammensetzungen oder
Abkiihlraten) oder der mesoskopischen Rauhigkeit der gewachsenen Oberflachen herriihrt.

Die Tatsache, da Mikropfliigen den dominanten Verschleimechanismus darstellt, weist
auf duktiles Verhalten hin. Die Hartemessungen lassen jedoch erwarten, dafl bei hoheren
Belastungen F auch bei den Ritzexperimenten Bruchverhalten auftritt. Der Unterschied
der kritischen Werte fiir RiBbildung bei den Ritzexperimenten (Fg5 > 1 N) und Hértemes-
sungen (F° ~ 0.5 N) erklart sich aus der Tatsache, daB in einem Fall die Last dynamisch

und im anderen statisch wirkt.

In duktilen Materialien wichst der Reibungskoeffizient mit abnehmender }jliirte auf-
grund der groBeren Eindringtiefe des Ritzkdrpers. (Eine einfach'e Bezie‘hung“zwxsd?en Lab
und H besteht jedoch nicht [143, 185].) Da Quasikristalle iblicherweise ?arter s'md als
kristalline, aber weicher als amorphe Phasen [250], 1a8t sich die Tatsache eines geringeren
Reibungskoeffizienten in quasiperiodischer als in periodischer Richtung gut versiei:xen. '

Das Vorhandensein von duktilen Anteilen bei Hérte- wie Ritzexperimenten konnte in
Zusammenhang stehen mit dem Auftreten von Versetzungen im Quasik,rista,}l (S,.AbSQ}}n, 6).
Theoretische Simulationen einer abgescherten quasikristallinen Parkettierung zeigen die Bil-
dung von Versetzungen bzw. Versetzungsdipolen [208]. Dagegen koxmte.n Suzuki et ai'. [28?}
bei ihren in-situ-Verformungsexperimenten an ikosaedrischem Al-—l}fin im Transmissionsel-
ektronenmikroskop weder Versetzungsbildung noch plastische Aﬂntezle beot?achten. N Euiaste
daB Quasikristalle typischerweise ausgepragtes plastisches Verhalten

erst bei hohen Temperaturen (T' > T;,/2) aufweisen [144, 145, 256]. Vo'n *K“ang und‘ Dubo%s
(144] wurde die bei ihren Kompressionsexperimenten beobachtete ?iast;zxrtat allerdings mit

der Porésitit des Materials in Zusammenhang gebracht. Da sich der Voluumhenax.}t;l;‘der
Poren jedoch nach Kompressionsexperimenten bei hohen Temperaturen frhﬂ t, W}if fiese
Porenbildung mit dem AnlaB-Effekt der hohen Temperatur und den beim Druck auftre-

Experimente zeigen,
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tenden Phasenumwandlungen in Zusammenhang gebracht. Bisher existieren jedoch weder
genaue Modellvorstellungen noch eindeutige experimentelle Resultate, die ein Verstandnis
der Plastizitit in Quasikristallen ermoglichen.

Ritzexperimente an Quasikristallen wurden bisher nur noch an ikosaedrischem Al-Cu-
Fe und dekagonalem Al-Cu-Fe-Cr [72] sowie Al-Mn [233] durchgefithrt. Allerdings wurden
in beiden Fillen mehrphasige Proben verwendet, im zweiten bestand die Probe aus einer
Oberflichenschicht auf normalkristallinen Substraten. Rao und Sekhar [233] geben den
quasikristallinen Anteil in ihrem Teststiick {iberhaupt nicht an; Dubois et al. [72] stellen
die quasikristalline Struktur ihrer dekagonalen Phase selbst in Frage. In letzter Arbeit
werden Werte fiir den abrasiven Reibungskoeflizienten von p,, = 0.19 — 0.34 angegeben,
die geringer sind als die ebenfalls bestimmten Werte fiir Stahl g, = 0.30 — 0.40 [72]. Die
in dieser Arbeit bestimmten Reibungskoeffizienten von g, = 0.05 — 0.07 sind erheblich
kleiner. Ein Teil dieses Unterschieds 18t sich durch die wesentlich grofiere Auflagekraft von
Fy = 80 N bei Dubois et al. [72] erklaren; die Tatsache, dafl es sich bei deren Phase um ein
mehrphasiges Gefiige handelt, wird ebenfalls erheblichen Einfluf haben. Ein Riickschluf
auf die Reibungskoeffizienten der Quasikristalle selbst ist nicht moglich.

Als Anwendungsmoglichkeit fiir quasikristalline Materialien wurde von dieser franzdsi-
schen Gruppe der Einsatz als diinne Pfannenbeschichtung vorgeschlagen [68]; einerseits sind
Quasikristalle sehr viel hirter als Teflon, andererseits hofft man vermutlich, von der gerin-
gen Gleit- auf eine geringe Haftreibung schliefien zu kénnen und behauptet, das Anhaften

des Bratguts an der Pfanne mit einer quasikristallinen Oberflichenvergiitung verhindern zu
kénnen.



Kapitel 8

Experimente zur
Plasmonendispersion in
Quasikristallen

Wie bereits in Abschn. 2.4.3 erwihnt, zeichnen sich dekagonale Quasikristalle in
Al-Co-Cu(-Si) und AI-Co-Ni durch sehr interessante und markante Anisotropien in der
elektrischen Leitfihigkeit aus. Es stellt sich daher die Frage, ob diese neuartigen Eigen-
schaften auch auf das Verhalten von Plasmonen (die ja Schwingungen des Elektronengases
darstellen) durchschlagen. In der Literatur ist nur sehr wenig iiber Plasmonen in Quasikri-
stallen zu finden [41, 183, 245, 291, 292]; speziell iiber die Plasmonendispersion ist nur eine
Veréffentlichung bekannt [292]. Es wurden daher Messungen mit dem Ziel, die Plasmonen-
dispersion und eventuelle Anisotropien in verschiedenen quasikristallinen Legierungen zu

bestimmen, durchgefiihrt.

8.1 Theoretische Uberlegungen zur Plasmonen-
dispersion

Fiir das Verstindnis von Plasmonen geht man von einem Elektronengas vor einem homo-
genen, positiv geladenen Hintergrund aus. Bei der Behandlung eines Plaszfms [43] bej:stehi
dieser aus den positiv geladenen lonen, in einem Festkorper aus de? Ionenru@pfen, Die Be-
wegungsgleichung fiir das Elektron z lautet dann fiir nicht wechselwirkende Teilchen (Modell

freier Elektronen = FE-Modell):

7 a
m""a'z‘z’" e ”“fSE’ (81)

wobei m die Elektronenmasse ist und E das elektrische Feld, das d}e Vif’ecbselwir’kung
der Elektronen mit der Hintergrundladung beschreibt. Durch Summation u.ber aH&T ¢ und
Einfiihrung der elektrischen Stromdichte ] = (—e/V) Y., 0r:/0t und der Teilchendichte n

erhalt man:

111
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e

9%
m—g—i— = ne’E (8.2)

und mit der Kontinuititsgleichung fiir die Ladungsdichte p und den Maxwell’schen Glei-
chungen die Differentialgleichung fiir die Plasmaschwingung:

pr + wiopr = 0. (8.3)
Dabei wird:

2
Wpo = 4| — (8.4)
€gm

als Plasmafrequenz bezeichnet. Man kann sich diese Plasmaschwingung so vorstellen,
daB hierbei die Elektronen zu einer kollektiven Oszillation angeregt werden: Eine Verschie-
bung der Elektronen aus ihrer Ruhelage fithrt zu einer riicktreibenden Kraft, die die Elek-
tronen auf die lonen zu beschleunigt. Die Tragheit verursacht jedoch ein *UberschieBen’ der
Elektronen; es kommt damit zu einer Schwingung. Es handelt sich um eine quantisierte
Anregung des gesamten Elektronengases.

Eine alternative Ableitung [171, 230, 278] geht von der dielektrischen Funktion € aus
und ist zur Interpretation der experimentellen Ergebnisse gut geeignet. ¢ verkniipft die
dielektrische Verschiebung D mit dem elektrischen Feld E. D beschreibt die duBeren Felder,
E das _gesamte Feld. Da man an den Eigenschwingungen des Systems interessiert ist, setzt
man D = 0; ein endliches E ist demnach nur mit der Bedingung:

e(k, wi) =0 (8.5)

vereinbar. Eigenschwingungen eines Dielektrikums werden also durch den Nulldurchgang
der dielektrischen Funktion beschrieben. Die Berechnung und Auswertung von ¢ fiir das
FE-Modell fihrt wieder auf Gleichung 8.3.

Im néchsten Abschnitt wird eine Methode vorgestellt, Plasmonenanregung durch
Elektronenstreuung nachzuweisen. Dabei wird der doppelt differentielle Streuquerschnitt
do/dS}dE gemessen, der proportional zum inelastischen Strukturfaktor S (E,w) ist (£ =
hw). Aus dem Fluktuations-Dissipations-Theorem erhilt man [279], daf:

- -1
S(k,w) ~ Im( 7 w)) (8.6)

m(—1/¢) heiBt Energieverlustfunktion. Gibt das im Festkérper gestreute Elektron also
genau die Energie E ab, die der Resonanzfrequenz des Plasmons entspricht (AE = fiw,),
fihrt dies zu einer Polstelle im Streuquerschnitt, analog zum Response bei der Anregung
eines klassischen Oszillators.

Die Annahme eines homogenen positiven Hintergrundes ist sicherlich nur dann gerecht-
fertigt, wenn der mittlere Abstand der Ionen klein ist gegeniiber der Wellenlinge des Plas-
mons; Gleichung 8.3 beschreibt also den Grenzfall £ — 0 (wobei k der Wellenvektor 1st)
Fiir den Fall kleiner k 188t sich Gleichung 8.3 dadurch modifizieren, daB man wpo durch w,
ersetzt, wobel w_r nach k entwickelt wird. w, gehorcht also einer Dispersionsrelation.
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Ist das Kristallpotential V bzw. seine einzelnen Fourierkomponenten V; schwach, d.h.
V; < Ep, wobei Ep die Fermienergie ist (Modell niherungsweise freier Elektronen = NFE-
Modell), lassen sich ebenfalls noch analytische Berechnungen der Plasmonen durchfiihren.
Fir die Dispersionrelation erhilt man [225):

Wyt = wpo(1 + 0.3k%0} /w0 +...). (8.7)

v bezeichnet hierbei die Fermigeschwindigkeit. Wichtig ist hier die (in erster N dherung)
parabolische Abhéangigkeit der Plasmafrequenz w, z vom Wellenvektor k.

Das FE-Modell ist véllig isotrop; folglich lassen sich auch bei der Plasmafrequenz und
deren Dispersionskoeffizienten keine Anisotropien erwarten. Durch die Einfihrung eines
Kristallpotentials in der NFE-Naherung erhalt ¢ jedoch eine Abhingigkeit vom Vektor k.
Damit wird plausibel, daB auch w, Anisotropien aufweisen kann [87, 230].

Auch nach Modifikation durch Gleichung 8.7 ist Gleichung 8.3 insofern noch eine Nihe-
rung, als sie eine vollig ungedimpfte Schwingung beschreibt. In der Realitdt kénnen die
Plasmonen jedoch in Teilchen-Loch-Paare zerfallen [90]. Die Lebensdauer der Plasmonen
148t sich aus der (endlichen) Linienbreite der Plasmonenanregungen bestimmen.

Zum Versténdnis der Dispersionskurven von Plasmonen ist es noch wichtig, sich vor Au-
gen zu fiihren, dafl Plasmonen nicht mit beliebig groflen Wellenvektoren k erzeugt werden
kénnen. Oberhalb eines kritischen Wellenvektors k. ist die Anregung einzelner Elektronen
giinstiger und die kollektive Schwingung zerfallt in ein Elektron-Loch-Paar [230]. k, ist in
erster (FE-)Naherung der Wellenvektor, bei dem die Phasengeschwindigkeit der Plasmaos-
zillationen w, /k. gerade gleich der Fermigeschwindigkeit vp ist [230]:

k. = wp/vp, (8.8)

Trotz der starken Vereinfachungen des NFE-Modells lassen sich bei der Berechnung
von Plasmonen in einer ganzen Reihe von Systemen sehr gute Ergebnisse erzielen. Typische
Beispiele sind einfache Metalle (d.h. Metalle ohne offene d-Schalen), wie die Aikaiimetialle,
Aluminium oder Magnesium. Da fiir die Plasmonen, die aus Va,lenze‘i?kjaronen gebfidet
werden, hw, > E,4p erfiillt ist [278], lassen sich auch Halbleiter wie Silizium oder CxafAs
gut durch das NFE-Modell beschreiben. Fiir das genaue Verstandnis der Plasmonen sind
jedoch detaillierte Kenntnisse der Bandstruktur notwendig.

8.2 Messung der Plasmonendispersion mittels eines
energiedispersiven Elektronenfilters

Im folgenden wird eine Methode geschildert, wie man den Verlauf de.:r %)ispersionskurve{ von
Plasmonen direkt abbilden kann. Hierzu verwendet man ein Tran,smissm‘nselektronenmxkr0~
skop, béi dem ein abbildender Energiefilter zwischen Probe und Sichtschirm bzw. Fotoplatte
in den Strahlengang eingesetzt wurde. ' ' .
Beim Durchtritt durch die untersuchte Probe erleiden die Eiekt‘ronen picht nur elasti-
sche Stofe, die zur Abbeugung des Strahls fiihren, sondern auch inelastische, bei denen
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Abbildung 8.1: Schemazeichnung des Strahlengangs in einem Transmissionselektronenmi-
kroskop mit Q-Fil

ter zur energiedispersiven Analyse der in der Probe gestreuten Elektronen
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ein Teil ihrer kinetischen Energie im Festkorper deponiert wird. Die wichtigsten Verlust-
prozesse sind die Erzeugung von Phononen und Plasmonen, sowie die Intra- und Inter-
bandiibergdnge, bei denen Elektronen innerhalb einer Atomschale bzw. von einer Schale
zur néchsten angehoben werden [300]. Die unten aus der Probe austretenden Elektronen
haben durch diese Prozesse also Energieverluste und Impulsiibertrige erlitten. Die Energie-
verluste werden bei der konventionellen Energieverlustspektroskopie (engl. Electron energy
loss spectroscopy = EELS) integral iiber ausgeleuchtete Probenfliche und Beugungswin-
kel gemessen. Aufgrund der beschrankten Aufldsung lassen sich allerdings Elektronen, die
nur Phononen erzeugt haben, nicht von rein elastisch gestreuten Elektronen unterscheiden
[300] ~ die Phononenenergie von &~ 20 meV liegt um GréBenordnungen unter der Energie-
unschirfe des Elektronenstrahls von einigen eV. Plasmonenanregungen und Bandiiberginge
sind jedoch deutlich detektierbar; letztere werden aufgrund ihrer starken Abhidngigkeit von
der Kernladungszahl zur Elementanalyse verwendet [300].

Ein Magnetfeld wirkt auf ein senkrecht dazu bewegtes geladenes Teilchen als Energie-
separator: Verschieden schnelle Teilchen folgen verschiedenen Trajektorien. Durch Hinter-
einandersetzen von vier Magnetsegmenten und Einschalten in den Strahlengang des Trans-
missionselektronenmikroskops erhilt man ein Energiefilter, bei dem die Elektronen an der
Unterseite an der gleichen Position, aber unter je nach Energieverlust unterschiedlichem
Winkel, austreten, an der sie an der Oberseite eingetreten sind, d.h. man hat ein Filter
mit rdumlicher 1:1 Abbildung [174]. Abb. 8.1 zeigt die Magnetfeldkonfiguration im Fall des
(2-Filters - so genannt, weil die Trajektorie der Elektronen die Form eines griechischen
Omega beschreibt. Bei dem fiir diese Arbeit verwendeten Gerit handelt es sich um eine
Variante mit vier 90°~Ablenkmagneten, bei dem die Trajektorie eher einer Maanderkurve
als einem Omega adhnelt. Der Filter ist in ein Siemens Elmiskop 102A Transmissionselek-
tronenmikroskop mit einer Beschleunigungsspannung von maximal 100 kV eingebaut. Der
konstruktive Aufbau wurde von Kujawa et al. beschrieben [166].

Ein mit diesem Filter ausgestattetes Mikroskop eréffnet eine Vielzahl von Anwen-
dungsméglichkeiten [87, 161, 179, 238, 239], von denen im folgenden nur die wichtigs’ten
erwihnt werden: Blendet man die inelastisch gestreuten Elektronen aus, lassen sich Bild-
kontrast und —auflésung, sowie die Schérfe der Beugungsreflexe steigern. Werden zur }?ilderv
zeugung nur Elektronen verwendet, die einen fiir ein bestimmtes Element charakteristischen
Energieverlust erlitten haben, ist die Erstellung von Elementverteilungskarten (engl.. che-
mical mappings) méglich. EELS-Spektren lassen sich von ganz speziellen Probinberexchen
aufzeichnen. Zu Untersuchung der Plasmonendispersion kénnen winkelaufgeléste E?er-
giespektren aufgenommen werden. Dies wurde erstmalig 1955 von Watanabe durchgefiihrt

[297] und sei im folgenden erlautert.

Zuniachst wird im Transmissionselektronenmikroskop der Beugungsmodus éinges'te}lt,
In die Eingangsebene des Energiefilters wird eine Sc@litgblende senkrecht zur Dispersions-
richtung des Filters eingebracht, die eine definierte k-Richtung aus d‘er azzmu.talen Inten-
sititsverteilung selektiert. Das Filter erzeugt dann in der .achroma;tlschen‘ Bx%debene‘ an
seinem unteren Ausgang ein Abbild des Schlitzes, bei dem dle. Elektronen mit uﬂtersehxefi»
lichem Energieverlust AE unter verschiedenen Winkeln zur Mikroslﬁopafchie auftreffen. f‘Em
defokussiertes Bild dieser Ebene produziert ein EELS-Spektrum zu jedefn k Vat:;f der Schlitz-
blende, d.h. ein (,ic‘, AE)-Diagramm [161, 238). Abb. 8.2 zeigt schematisch die dort zu er-
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Abbildung 8.2: Schematische Zeichung der Intensititsverteilung der gestreuten Elektronen
(entsprechend dem doppelt differentiellen Streuquerschnitt bzw. der Energieverlustfunk-
tion) in Abhangigkeit von Beugungswinkel © und Energieverlust AE. Im folgenden interes-
sant ist der Plasmonenverlust. Man beachte die parabolische Kriimmung der dazugehdrigen
Streuintensitit. (aus [240])

wartende Intensitatsverteilung. Gut zu erkennen ist, dafl w, eine parabolische Abhéangigkeit
von k hat. Weitergehende theoretische Uberlegungen zu den anderen Streuprozessen und
~wahrscheinlichkeiten findet man in dem Ubersichtsartikel von Inokuti [132]. Ein in der Pra-
xis jedoch auftretendes Problem ist die geringe Energieauflosung von einigen eV [161, 297],
die maBgeblich von der Energieverteilung der aus dem Mikroskopfilament austretenden
Elektronen herriihrt.

Die Leistungsfahigkeit der Methode wird durch die in Abb. 8.3 gezeigte Aufnahme
des (k AF)- Diagramms eines polykristallinen Aluminiumfilms gezeigt. Man erkennt cha-
rakeristische Energieverluste aufgrund von Plasmonenanregungen, die eine quadratische
Abhingigkeit vom Streuvektor & haben.

Aluminium ist aufgrund der Tatsache, daB es einerseits experimentell gut handhabbar
und andererseits durch das NFE- Modell theoretisch gut beschreibbar ist, ein oft benutztes
Material fiir derartige Untersuchungen; daher existiert eine Reihe gesicherter Mefidaten.
Da insbesondere bekannt ist, dal der Plasmonenpeak bei 15 eV liegt [15, 165, 79, 297],
lafit sich diese Aufnahme fiir die Eichung der AFE-Skala verwenden. Alle im folgenden
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Abbildung 8.3: Gemessenes (E, AF)-Diagramm eines ca. 20 nm dicken polykristallinen Alu-
miniumfilms. Die Helligkeit entspricht der in Abb. 8.2 nach oben aufgetragenen Intensitit.
Die Symmetrieachse des Spektrums entspricht der Energieverlust-Skala AE; der Beugungs-

winkel @ wird senkrecht dazu aufgetragen.

vorgestellten Messungen wurden bei den gleichen Mikroskopparametern ! durchgefiihrt; die
Bilder wurden alle beim Entwickeln um den gleichen Faktor nachvergrofiert und sind daher

direkt miteinander vergleichbar.

8.3 Experimentelle Resultate und Diskussion

As—cast Al;gCoy5Niys besteht zum GroBteil aus dekagonalen Quasikristallen. An solchen
Ko6rnern wurden nach der oben beschriebenen Methode Messungen zum Dispersionsverhal-
ten der Plasmonen durchgefihrt. In den Abb. 8.4 und 8.5 sind (, AFE)-Diagramme mit
k parallel bzw. senkrecht zur zehnzdhligen Achse gezeigt. Da die Schlitzblende genau auf
die Dispersionsrichtung des Filters ausgerichtet und daher fixiert ist, muBiten dafiir in den
Proben Kérner gefunden werden, bei denen in den entsprechenden Zonenachsen die Ori-
entierung von Blende und gewiinschtem k-Vektor iibereinstimmten. In beiden Aufnahmen
sind Plasmonenverluste bei ~ 15 eV zu erkennen, jedoch kein parabelférmiger Ast dieser
Plasmonenverluste und keine Anisotropien. Das gleiche Verhalten wurde auch bei der de-
kagonalen Phase in AlgCoy5Cug0Sis (Abb. 8.6) und der ikosaedrischen in AlroMngoPdio

(Abb. 8.7) beobachtet.

1orlinsenstrom = 265.6 mA, Transferlinsenstrom = 315.0 mA, Kameralinge 400 mm, Projektiv 1,

Belichtungszeit 15 sec
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Abbildung 8.4: (iemessenes (g,AE)wDiagramm der dekagonalen Phase in as—cast
AZ;’QCO}gNi}g mit k”(OOOOl)

Abbiiéung‘&ﬁ: (iemessenes (g, AFE)-Diagramm der dekagonalen Phase in as—cast
Af';'gCOigN?,}s mit kl(ﬂ@ﬂﬂi)
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Abbildung 8.6: Gemessenes (g,AE)wDiagramm der dekagonalen Phasef in as—cast
Alg2Co15CuySis. Zur besseren Vergleichbarkeit ist das_’Diagramm aus zwel Aufnahmen
zusammengesetzt; nach oben ist k||(00001), nach unten k.1 (00001) aufgetragen.

Abbildung 8.7: Gemessenes (k, AE)-Diagramm der ikosaedrischen Phase in as-cast
AZ’{QMTLzople.
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Aus diesen Aufnahmen kann geschlossen werden, dab sich die Plasmonen (im Vergleich
zu Aluminium) in den untersuchten Quasikristallen nur mit sehr kleinen Streuwinkeln (ent-
sprechend kleinen reziproken Gittervektoren) anregen bzw. beobachten lassen.

Da sich durch das Substituieren von 30 at.% Al durch andere Metalle mit anderen
Valenzelektronenzahlen auch die Elektronendichte andert, wiren nach dem NFE-Modell
auch Anderungen der Plasmafrequenz w,o zu erwarten. Bereits in Abschn. 4.1 wurde eine
Valenzelektronenanzahl von 3 fiir Al, 1 fiir Cu und 0 fiir Co angenommen. Im Experiment
liegt die Plasmafrequenz jedoch in allen Substanzen (im Rahmen der Messgenauigkeit) etwa
beim gleichen Wert wie bei reinem Aluminium (15 eV). Dies 1a8t sich mit dem NFE-Modell
nur durch die Annahme vereinen, daf die Niveaus der d-Elektronen von Co, Cu, ...im
Quasikristall stark gegeniiber denen in reinem Co, Cu, ...verschoben sind, sodaf} sich die
Anzahl der Valenzelektronen nicht mehr mit der der Elemente gleichsetzen 1a8t.

Im NFE-Modell ist das Quadrat der Plasmafrequenz proportional zur Anzahl der Lei-
tungselektronen und diese wiederum proportional zur Leitfahigkeit. Da bei Zimmertempe-
ratur fiir Al-Co-Cu-Si p%/p° ~ 3.4 [187] bzw. 8 [201] und fiir Al-Co-Ni p?%/p° =~ 25 [255]
bzw. 7 [201] gemessen wurden, waren Unterschiede in den Plasmafrequenzen von 1.8 — 2.8
bzw. 2.6 — 5 zu erwarten. Derartig groBle Anisotropien in w,o waren in den Abb. 8.4 und
8.5 bzw. 8.6 leicht zu erkennen gewesen.

Das Fehlen von Anisotropien trotz drastischer Unterschiede bei den Leitfahigkeitsmes-
sungen 148t sich jedoch dadurch erkliren, daf fiir die Leitfahigkeit nur die Elektronendichte
an der Fermikante wesentlich ist, wihrend bei der Plasmaschwingung auch tieferliegende
Niveaus beitragen. Eine kleine, aber bei Er liegende (Beweglichkeits)Liicke reicht aus, um
den elektrischen Widerstand stark ansteigen zu lassen; dagegen ”sehen” die mit w, schwin-
genden Elektronen die vermutlich relativ kleine Bandliicke mit E, < hw, nicht mehr,
die nur im Fall w ~ 0, insbesondere also fiir die (Gleichstrom—)Widerstandsmessungen eine
Rolle spielt. Bei Messungen der optischen Leitfahigkeit von ikosaedrischem Al-Cu-Fe wurde
bereits eine ungewdhnlich starke Absenkung der elektronischen Zustandsdichte bei tiefen
Frequenzen nachgewiesen [126].

Der markanteste Unterschied der Aufnahmen von Aluminium und von Quasikristallen
ist die Tatsache, dafl bei letzteren nur Plasmonen mit k£ ~ 0 beobachtet wurden. Auch in
der einzigen weiteren Arbeit zur Plasmonendispersion in Quasikristallen [292] wurden nur
Mefiwerte bis zu einem reziproken Gittervektor von 27 /6A gezeigt; allerdings ist nicht klar,
ob dies aufgrund methodischer Einschrinkungen geschah oder tatsichlich das Verhalten
der Plasmonen widerspiegelt.

Eine Méglichkeit, diese Resultate zu erklren, wire eine starke Dampfung der Plasmonen
mit zunehmendem k. Das Abschneiden der Plasmonen bei kleinen k wire demnach nicht
durch die bei k. einsetzenden Intrabandzerfille bedingt, sondern durch diese Dampfung.
Bereits in der ersten Arbeit iiber Plasmonen in Quasikristallen [41] wurde beobachtet,
daB die Linienbreiten der Plasmonenpeaks fiir ikosaedrisches AIMn gréBer waren als fiir
kristalline }md amorphe Substanzen, die Plasmonen also stirker gedimpft waren.

‘ Sollte eine h.ohe Déampfung tatsachlich ein fiir Quasikristalle typisches Kennzeichen sein,
liegt es nahe, dies als Folge der Quasiperiodizitit des Gitters zu interpretieren. Uberlegun-
gen, welcher genaue Zusammenhang hier bestehen kénnte, fehlen bis jetzt jedoch.

Eine alternative Erklarung wire ein Abschneidevektor k., der sehr viel kleiner ist als
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der von Aluminium. Andererseits sind die Plasmafrequenzen in beiden Materialien aber
vergleichbar. Da im FE-Modell k; und w, nur von der Elektronendichte abhingen, kann
man starke Unterschiede in k. bei vergleichbarem w, nicht mit diesem Modell vereinen.

Da die Halbwertsbreite des Plasmonenpeaks, jedenfalls bei einfachen Metallen, durch
Interbandiiberginge dominiert wird [278], wurde in der oben erwahnten Arbeit [41] die
grofle Lininenbreite bereits so interpretiert, daff die im quasiperiodischen Gitter verdnderte
elektronische Bandstruktur den Plasmonen mehr Zerfallskanile fiir Interbandiiberginge
ermoglicht. Levine et al. [183] konnten die erwidhnten Daten fiir Al-Mn zwar bestétigen,
fanden jedoch fiir A1-Cu-~V und U-Pd-Si ebensowenig Unterschiede wie Sainfort und Guyot
[245] fiir Al-Cu-Li. Verger-Gaugry et al. [291, 292] interpretierten die Unterschiede in Al-
Mn dann als Folge der in den verschiedenen Phasen verschiedenen Konzentrationen von
Mn-Streuzentren.

Da diese in der Literatur untersuchten Substanzen bei Leitfahigkeitsmessungen keine
charakteristischen Unterschiede zu verwandten Phasen im gleichen Legierungssystem, ins-
besondere nicht das charakteristische und mittlerweile als typisch fiir sehr perfekte Quasi-
kristalle angesehene Verhalten gezeigt haben, sind wohl auch fir das Verhalten der Plas-
monen keine spektakuldren Unterschiede zu erwarten. Dies schlieBt nicht aus, dafl es diese
Unterschiede nicht in Al-Co—Cu(-Si) oder anderen Systemen mit dhnlich perfekten quasi-
kristallinen Phasen gibt. Fiir diese Systeme fehlen aber Vergleiche der Plasmonenspektren
mit komplexen kristallinen (z.B. Frank-Kasper-Phasen oder Al;3C04) oder amorphen Pha-
sen. Bis diese Untersuchungen durchgefiihrt wurden, muB offen bleiben, ob es sich bei dem
beobachteten Verhalten der Plasmonendispersion tatsichlich um einen von der Quasiperi-
odizitat der Struktur herrithrenden Effekt handelt.



Kapitel 9
Ausblick

Aufbauend auf den im Rahmen dieser Arbeit erzielten Ergebnissen ist eine Reihe von wei-
teren Experimente moglich:

e Die grofien Ein-Quasikristallen, deren Herstellung in Abschn. 4.3 beschrieben wurde,
eignen sich fiir eine Vielzahl von neuen Experimenten. Interessant ist etwa die Unter-
suchung von dynamischen Gitteranregungen mittels inelastischer Neutronenstreuung,
wie fiir Al-Cu-Fe bereits durchgefiihrt [228]. In der dekagonalen Phase erdffnet sich
zudem die Moglichkeit, direkt den Unterschied zwischen Anregungen in der quasipe-
riodischen Ebene und entlang der periodischen Achse zu untersuchen. Erste Experi-

mente an im Rahmen dieser Arbeit hergestellten Proben wurden bereits erfolgreich
durchgefiihrt [175].

e Durch Neutronenstreuung mit Flugzeitspektrometer konnten bereits in Al-Cu~Fe An-
zeichen fiir ein "hopping’ von Phasonen festgestellt werden [50, 51]. Analoge Experi-
mente waren auch an Al-Co-Cu(-Si) moglich.

e Das lonenchanneling (s. Abschn. 5.3) erméglicht eine Verfeinerung des Strukturmo-
dells von Steurer insbesondere durch eine experimentelle Unterscheidung von Co— und
Cu-Atomen.

e Von besonderem Interesse waren Aufheizexperimente mit in-situ Ionenchanneling-
Messungen. Ein struktureller Ubergang von perfektem Quasikristall oder Mikrokri-
stall zu einem random tiling miiBte sich hier bemerkbar machen.

¢ Die Frage nach dem Zusammenhang zwischen den genauen metallurgischen Herstel-
lungsbedingungen und der Mikrostruktur des Quasikristalls konnte in dieser Arbeit
nicht erschopfend behandelt werden. Hier ist sicher noch eine groBe Anzahl von Un-
tersuchungen nétig, um ein klares und umfassendes Bild iiber die Vielzahl der ab-
laufenden Prozesse, ihre thermodynamischen Ursachen und ihre mikrostrukturellen
Veranderungen zu erhalten.

e Interessant wire eine Untersuchung der strukturellen Perfektion der quasikristalli-
nen Phase in Abhéngigkeit von der genauen Zusammensetzung analog den Unter-
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suchungen an Al-Cu-Fe [92]. Dafiir miifite eine grofiere Anzahl von Proben mittels
Synochrotronstrahlung untersucht werden.

Ein besseres Verstandnis des Zusammenhangs zwischen genauen Herstellungsbedin-
gungen und mikrostruktureller Perfektion wird auch die Mdglichkeiten der Quasikri-
stallzucht entscheidend verbessern.

Die Untersuchung von Keimbildung und Wachstum der dekagonalen Phase durch
schnelles Abschrecken aus der Gasphase in einer UHV-Aufdampfanlage ist geplant.

Die hergestellten Al-Pd-Mn Quasikristalle (s. Anhang C) eignen sich auch fir
Rastertunnelmikroskop-Messungen, mit denen bereits begonnen wurde.

Ein noch ungeklirtes Problem ist die Ursache des in Quasikristallen beobachteten
plastischen Verhaltens (s. Abschn. 7). Die Grofie der ikosaedrischen Al-Pd-Mn Proben
erméglicht die erstmalige Durchfiihrung von Druckexperimenten [306].



Anhang A

Berechnung des resultierenden
Kippwinkels

Wir berechnen jetzt den Winkel © zwischen zwei verschiedenen Zonenachsen @; und a; aus
den am Doppelkipphalter des Elektronenmikroskops abgelesenen Winkeln. Es werde um die
Achsen d, (in der (x,z)-Ebene liegend) und d (parallel zur y-Achse) gekippt, wobei d die
Achse des Kipphalters sei. Der einfallende Elektronenstra,hl sei parallel zur (-z)- Achse (s.
Abb. A.1).

Ohne Einschrankung der Allgemeinheit nehmen wir an, daf @; bereits parallel zum Elek-
tronenstrahl ausgerichtet wurde, also @; = (0,0,1). Transformiert man dies in das Koordi-
natensystem (d;, d:” cz;.), erhélt man fiir @; die Darstellung: @; = (sin qbi,“‘““’ , 0, cos qSij‘”"“’).
d, werde durch Drehungen um Winkel A¢, und A¢, um die J;-~ bzw. Jy—Achsen erreicht.
Folglich gilt @, = D.(A¢.)Dy(A¢,)dy, wobei D;(A¢;) die iiblichen 3x3 Drehmatrizen um
die d;~Achsen bezeichnen.

Da wir am Winkel © zwischen d@; und @, interessiert sind, berechnen wir nun das Ska-
larprodukt zwischen beiden Vektoren:

cos © = dyd, = cos Ag, sin? ¢;‘Initm: + sin A¢, cos Qs;niziaz sin ¢z‘yniﬁa1__
cos A¢; sin Ad, cos ¢y sin ¢ + cos Ag, cos A, cos? ginitial, (A.1)

Durch Anwendung der iiblichen Additionstheoreme fiir trigonometrische Funktionen
erhélt man die etwas tibersichtlichere Formel:

© = 2arcsin \/sinz(Ad)y/Z) + sin*(Ag¢, /2) cos ginitial cos(girtial + A, ), (A.2)

die (von einer suggestiveren Vorzeichenkonvention abgesehen) mit der von Mayer [203]
ibereinstimmt. In dieser Arbeit wurde die Formel jedoch auf eine andere, mehr geometrische
Weise hergeleitet.
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Abbildung A.1: Schematische Zeichnung der Probenhaltergeometrie mit den verwendeten

Kippwinkeln.



Anhang B

Neu entdeckte kristalline
Approximanten

Im Rahmen dieser Arbeit wurden auch zwei bisher unbekannte Approximanten der deka-
gonalen Phase entdeckt, die im folgenden vorgestellt werden sollen.

Statt mit den tiblichen 15 g-Schmelzlingen wurde auch einmal der Versuch unternom-
men, einen as—cast Schmelzling mit 90 g Gewicht herzustellen. Ein metallographischer
Querschnitt zeigte jedoch deutlich, dal Entmischungsreaktionen stattgefunden hatten. Im
unteren Teil des Schmelzings wurde ein Beugungsbild eines Approximanten beobachtet
(Abb. B.1), das Ahnlichkeit sowohl mit einer zehnzihligen [00001]-Orientierung der deka-
gonalen Phase als auch mit einer [010]-Orientierung der orthorhombischen Al3;Co-Phase
[195] aufweist. Fiir die Gitterparameter ermitteln sich a = 2.00 nm und ¢ = 2.06 nm, wenn
man das beobachtete Bild ebenfalls mit einer [010]-Orientierung einer orthorhombischen
Phase identifiziert. Beim Vergleich der Gitterparameter mit denen von Al3Co fillt auf, dafl
die Werte des Approximanten genau 7-mal so gro sind wie die entsprechenden Werte von
Al3Co [195]. Analog haben Ma und Kuo schon einen Approximanten in einer Al-Co Le-
gierung gefunden, dessen Gitter in der (010)- Ebene mit 72 gegeniiber dem von Al;3C04
skaliert war [195].

Bei der Untersuchung einer 400 Std. bei 1000°C getemperten AlggC 09 Cuy—Probe wur-
den Beugungsbiider beobachtet, die auf den ersten Blick die einer [00001)-Orientierung der
dekagonalen Phase zu sein scheinen (Abb. B.2). Bei genauem Hinsehen entdeckt man je-
doch ein unterlegtes Netz von sehr schwachen periodischen Reflexen; die Phase ist demnach
nicht mehr quasikristallin, sondern kristallin. Die Gitterparameter lassen sich aus Abb. B.2
zu 9.3 nm und 10.5 nm bestimmen; der Winkel zwischen den Achsen betragt 72° wie beim
Mikrokristall-Modell (s. Abschn. 2.2.5). Senkrecht zu dieser Orientierung hat der Approxi-
mant die Periodizitdt von 8.0 nm, die der des Quasikristalls entspricht.

Es bedarf noch weitergehender Untersuchungen, um zu entscheiden, ob dieser Appro-
ximant tatsichlich durch den langen Anlaf-Prozess erzeugt wurde oder ob er durch zu
langsames Abkiihlen aus der dekagonalen Phase entstand.
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Abbildung B.1: Elektronenbeugungsbild eines Approximanten in Alg;CoysCugSis. Das Bild

entspricht dem um 7 skalierten Bild einer [010]-Orientierung der orthorhombischen Al3Co-
Phase.
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Abbildung B.2: Pseudo-zehnzahlige Orientierung eines Approximanten der dekagonalen
Phase in AlggCoy1Cuy;.



Anhang C
Zichtung von Al- Pd—Mn

Quasikristallen mit dem
Czochralski—Verfahren

Ausgehend von Berichten, denen zufolge sich von der ikosaedrischen Phase in Al-Pd-Mn re-
lativ grosse Ein—Quasikristalle herstellen lassen [18, 316] wurden Versuche zur Czochralski-
Ziichtung unternommen. Wihrend dieser Arbeiten kam eine Verdffentlichung von Yokoyama
et al. [315] heraus, in der derartige Versuche (allerdings sehr vage) beschrieben wurden.
Basierend auf dem verdffentlichten Ausschnitt des terniren Al-Pd-Mn Phasendiagramms
(Abb. C.1) konnten jedoch erfolgreiche Ziichtungsversuche durchgefiihrt werden. Die iko-
saedrische Phase entsteht demnach in einem schmalen Temperaturbereich direkt aus der
Schmelze (Abb. C.2).

Fir die Ziichtung zusammen mit M. BeyB (Institut fiir Materialentwicklung, KFA
Jiilich) wurde die Zusammensetzung Al7s s PdaoMng s eingewogen, bei der die ikosaedrische
Phase der Zusammensetzung von etwa AlzgPdyMnye im Gleichgewicht mit der Fliissig-
keit steht. Die fliissige Phase dominiert, damit die Erstarrung nicht zu schnell fortschreitet
und es insbesondere zu moglichst wenig Kristallisation im Tiegel selbst kommt. Angekeimt
wurde mit einem durch KokillenguB hergestellten Stab oder einem zuvor gezogenen Ein-
Quasikristall. Zur Keimauslese wurde bei der Ziichtung anfangs ein diinner Hals gezo-
gen. Abb. C.3 zeigt einen so hergestellten Ein-Quasikristall von betrachtlichen Ausmaflen.
Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen bestatigten die Abwesenheit von
Fremdphasen oder ausgepragten Korngrenzen; teilweise konnten jedoch Kleinwinkelkorn-
grenzen und deren charakteristische Versetzungen nachgewiesen werden.

An ikosaedrischem Al-Pd-Mn wurde bereits eine Reihe von sehr interessanten Ergeb-
nissen gewonnen. Ein ausfiihrlicher Literaturiiberblick wird an anderer Stel‘le gegeben [306].
Mit den oben beschriebenen Quasikristallen wird es moglich sein, eine Reihe von Un-tersu—
chungen durchzufiihren, fiir die Proben dieser Abmessungen unbedingt erforderlich sind.

129



130 ANHANG C. CZOCHRALSKI-ZUCHTUNG VON AL-PD-MN

Pd at% —

Abbildung C.1: Teil des isothermen Schnitts durch das Al-Pd-Mn Phasendiagramm bei
1123 K (aus [315]).
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Abbildung C.2: Gleichgewichtsphasendiagramm des pseudobiniren Algg_rPdaoMmnz—
Systems. "L” bezeichnet die Fliissigkeit, "I” die ikosaedrische Phase, 8 kubisches AlPd
und v Al Pd; Cs und Cp, sind die Zusammensetzungen der bei 1123 K im Gleichgewicht
miteinander stehenden ikosaedrischen und fliissigen Phasen.
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Abbildung C.3: Ein mit der Czochralski-Methode hergestellter Ein-Quasikristall auf Mil-

limeterpapier.
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