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Abstraet:

Die Unterkiihibarkeit und das Erstarrungsverhalten von Schmelzen der quasikristalibildenden
Legierungssysteme Al-Cu-Fe und Al-Cu-Co wurden mit Hilfe der elekiromagnetischen
Levitationstechnik untersucht. Hierbei konnten erstimalig tiefe Unterkiihlungen an quasikri-
stallbildenden Legierungsschmelzen direkt gemessen werden. Die levitationsunterkiihiten
Proben wurden nach den Unterkiihlungsexperimenten durch transmissionselekironenmikro-
skopische und rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen sowie durch Réntgenbeugung
' in Hinblick auf die Phasenselektion bei der Erstarrung aus der unterkihlten Schmelze
untersucht. Um die Auswirkungen der Unterkilhlung auf die Phasenselektion sowie anf die
Gefiigemorphologie zu studieren, wurden zum Vergleich entsprechende Untersnchungen an
weniger tief unterkiihlten Proben durchgefiihri. Neben den Levitationsexperimenten wurden
Al-Cu-Co- und Al-Cu-Fe-Schmelzen rasch (mit Abkiihlraten von ca. 10° K/s) mit Hilfe eines
in die Levitationsanlage integrierten Splatkiihlers abgeschreckt, wodurch tiefe transiente
Unterkithlungen der Schmelzen erreicht werden kOnnen.

Die experimentellen Ergebnisse wurden im Rahmen der klassischen Keimbildungs-
theorie ausgewertet. Diese Auswertung weist auf eine niedrige Aktivierungsschwelle fiir die
Bildung eines kritischen Keims der quasikristallinen Phasen verglichen mit der von {ein-
fachen) kristallinen Phasen hin. Hierbei ist die Akiivierungsschwelle fiir die Bildung eines
kritischen Keims der ikosaedrischen I-Phase in Al-Cu-Fe niedriger als die der dekagonalen
D-Phase in Al-Cu-Co. Diese Ergebnisse lassen sich unter Annahme einer ikosaedrischen
Nahordnung in der unterkiihlten Schmelze erkléren, weiche der Nahordnung der quasikristal-
linen Phasen dhnelt und somit zu einer geringen Grenzflichenenergie zwischen quasikristalli-
nem Keim und Schmelze fiihrt. Eine solche ikosaedrische Nahordnung in unterkiihlien

Schmelzen wurde durch verschiedene molekulardynamische Kalkuiationen vorausgesagt.
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1. Eﬁﬁ%ﬁmﬁg

In zahlreichen Experimenten [1] konnte gezeigt werden, daf Metailschmelzen s1gn1ﬁkant
unter ihre Liquidustemperatur T, unterkiihlt werden konnen. Dabei wurden bei einer
Vielzahl von Metallen relative Unterkithlungen AT/T; in der Gréfenordnung von 20%
erreicht. Bereits Anfang der 50er Jahre wies Frank [2] darauf hin, da8 eine ikosaedrische
Nahordnung in der unterkithlten Schmelze fiir die experimentell beobachteten tiefen Unter-
" kithlungen mitverantwortlich sein kdnnte. Franks einfache Uberlegungen zeigten, dafB eine
solche ikosaedrische Nahordnung in der unterkiihlten Schmelze energetisch bevorzugt sein
sollte. Eine charakteristische Eigenschaft der ikosaedrischen Nahordnung ist ihre fiinfzihlige
Symmetrie, die inkompatibel mit der Translationsinvarianz kristalliner Phasen ist. Daher
wiirde eine ikosaedrische Nahordnung in der unterkiihiten Schmelze zu einer Erhdhung der
Aktivierungsschwelle fiir die Keimbildung kristalliner Phasen iiber den nach der klassischen
Keimbildungstheorie [3,4] zu erwartenden Wert hinaus fithren, denn die Nahordnung muf
aufgebrochen werden, bevor eine kristalline Phase gebildet werden kann. Somit wiirde eine
ikosaedrische Nahordnung in der unterkiihlten Schmeize tiefe Unterkiihlungen begiinstigen.
 Neuere molekulardynamische Computersimulationen an Lennard-Jones-Fliissigkeiten [5]
unterstiitzen die von Frank vorausgesagte energetische Beglinstigung einer ikosaedrischen
Nahordnung in der unterkithlien Schmelze. Die energetische Bevorzugung ikosaedrischer
Nahordnung wird experimentell durch Clusterspektren freier Edelgas- und Metallcluster
[6,7,8,91 untermauert, in denen iiberproportional viele Cluster mit Atomzahlen, die den
(hoheren) Mackay-Tkosaedern entsprechen, gefunden wurden. '

" Nach der Entdeckung einer neuen Klasse von Festkérpern, den Quasikristallen, durch

Shechtman et al. [10], erlangte die Frage nach einer ikosaedrischen Nahordnung in der
unterkiihlien Schmelze eine neue Bedeutung. Mit den (ikosaedrischen) Quasikristallen stehen
FestkGrper zur Verfiigung, die ebenfalls eine ikosaedrische Nahordnung aufweisen. Auf
Grund der strukturellen Ahnlichkeit von Quasikristall und Schmelze sollte die Grenzflichen-
energie zwischen quasikristallinem Keim und Schmelze verglichen mit der kristalliner Keime
niedrig sein. Somit wiirde die Nukleation quasikristalliner Phasen durch die Anwesenheit der
postulierten ikosaedrischen Nahordnung in der unterkiihiten Schmeize erleichtert, d.h. an
Schmelzen quasikristallbiidender Legierungen sind geringere . relative Unterkuhlungen zu
erwarten als bei Systemen, die kristalline Phasen bilden.
_ Neben ikosaedrischen Quasikristallen existieren u.a. auch dekagonale Quasikristalle, d:e
qaasxpunodls\,u in zwei Raumrichtungen (zehnzihlige Symmetrie} und periodisch in der
dritten Raumrichtung sind. Diese nchmen eine Zwischenstellung zwischen ikosaedrischen
Quasikristallen und normalen Kristallen ein. Entsprechend ist fiir dekagonale Phasen eine
bessere Unterkuhlbarkelt als bei 1kosaednschen Quamknstallen aber cme schlechtere als bei
Kristallen zu erwarien, -

Um diese Uberlegungen zu iiberpriifen, bieten sich Untersuchungen zur Unterkiihl-
barkeit quasikristallbildender Legierungsschmelzen an. Obwohl solche Studien wichtige
Erkenntnisse zur noch immer offenen Frage nach einer ikosaedrischen Nahordnung in unter-
kiihlten Schmelzen und deren Auswirkungen auf die Nukleation liefern kénnen, sind bislang
nur indirekte Untersuchungen (z.B. Falirohr- und Schmelzverdiisungsexperimente [11,12])
zur Unterkihlung und Nukleation an Al-Mn Legierungen bekannt. Ein Versuch, die Unter-
kithlbarkeit quasikristalibildender Al-Mg-Zn-Schmelzen unter Anwendung einer Emulsions-
technik durch direkte Messung der Unterkiihlung zu untersuchen, scheiterte an der Unzu-
langlichkeit der verwendeten Methode [13].
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Ziel dieser Arbeit war es, die Unterkiihlbarkeit quasikristallbildender Legierungen durch
direkte Messung der Unterkiihlung zu untersuchen. Um die geforderte direkte Tempe-
raturmessung zu erméglichen, muf eine tiefe Unterkihlung der Schmelze durch einen
vergleichsweise langsamen Prozef erreicht werden. Bei langsamer Abkiihlung der Schmelze
sind tiefe Unterkithlungen jedoch nur dann erreichbar, wenn heterogene Keimbildung an
Fremdphasen wirkungsvoll unterdriickt wird [14]. Mogliche heterogene Keimstellen sind
dabel insbesondere Probenverunreinigungen und Tiegelwinde. Um ProzeBbedingungen zu
erreichen, die eine Unterkiihlung der Proben ermdglichen, wurde im Rahmen dieser Arbeit
eine elektromagnetische Levitationsanlage aufgebaut, die es erlaubt, Metallschmelzen unter
hochreinen Bedingungen tiegelfrei zu prozessieren und dabei die Probentemperatur pyrome-
trisch zu messen. Mit vergleichbaren Anlagen konnten bereits an massiven Proben ver-
schiedener reiner Metalle und elmger Legl\,rbngen relative Unterkiihlungen in der GrGfen-
Ufui‘ﬂ.ii‘ig von AT/ J.L~U 2-0.3 erreicht werden [14 13 10 1 lj .

- Fiir die Unterkilhlungsexperimente in der Levitationsanlage wurden die Probensysteme
Al-Cu-Fe und Al-Cu-Co ausgewihlt. Al-Cu-Fe bildet eine thermodynamisch stabile ikosa-
edrische quasikristalline Phase [18,19], Al-Cu-Co eine stabile dekagonale quasikristalline
Phase [20]. Bei den in dieser Arbeit vorgestellten Unterkhlungsexperimenten an Al-Cu-Fe
und Al-Cu-Co konnten erstmalig tiefe Unterkithlungen an quasikristallbildenden Legierungs-
schmelzen direkt gemessen werden. Die levitationsunterkiihlten Proben wurden nach den
Unterkiihlungsexperimenten durch transmissionselektronenmikroskopische und rasterelek-
tronenmikroskopische Untersuchungen sowie durch Réntgenbeugung in Hinblick auf die
Phasenselektion bei der Erstarrung aus der unterkiihiten Schmelze untersucht. Um die
Auswirkungen der Unterkihlung auf die Phasenselektion sowie auf die Gefiigemorphologie
zu studieren, wurden zum Vergleich entsprechende Untersuchungen an weniger tief unter-
kiihiten Proben durchgefithrt. Die Frgebnisse der Unterkithlungsexperimente wurden im
Rahmen der klassischen Keimbildungstheorie ausgewertet und mit an kristallinen Systemen
beobachteten Unterkiihlungen verglichen.

“Neben den Levitationsexperimenten wurden Al-Cu-Co- und Al- CunPe Schmelzen rasch
(mit ‘Abkiihlraten von ca. 10° K/s) mit Hilfe eines in die Levitationsanlage integrierten
Splatktihlers abgeschreckt, wedurch tiefe transiente Unterk 'hl‘lu*zgen der Schmelzen erreicht
werden konnen ‘[21]. Diese Unterkilhiungen lassen sich zwar nicht direkt messen; die
Auswertung der in den schnell abgeschreckten Proben vorliegenden Quasikristallitdichte
erlaubt jedoch . Riickschliisse auf die maximale Keimbildungsrate. Die Ergebnisse der
Splatkiihiversuche wurden mit denen der Levi tatleqsunterkumungsexpDrlr“en ten verglichen.

- ‘Da das Erstarrungsverhalten (insbesondere die Phasenumwandlungstemperaturen) der
Legierungssysteme Al-Cu-Fe und AI-Cu-Co vor Beginn dieser Arbeit nur unzureichend
bekannt war, wurden die Unterkiihlungsexperimente durch thermoanalytische und metallurgi-
sche Untersuchungen begleitet. Hierdurch wurden die Grundlagen fiir die erfolgrelche
Durchfuhrung und Interpretatlon der Unterkuhlungsexpenmente geschaffen -
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2. Quasikristalle

Planum locum perfectissime explent, Plana Q}HSC]S]I[ figurae tantum tna, Trigoni
- senmi, Tetragoni quaterm, Hexagom term

{Johannes Kepler)

Bis zur Entdeckung der Quasikristalle wurden die Festkdrper beziiglich ihrer Struktur in
Zwei Ki_a_s_sen_._u_._mterteilt: : _

1) " Kristalle (Von ihnen wurde lange Zeit angenommen, daB ausschiieflich sie in Beu-
" gungsexperimenten scharfe Reflexe hervorrufen kbnnen.) '
2.3 amorphe Festkorper (Sie zeigen breite, verschwommene Beugungsintensititsmaxima.)

Wihrend der amorphe Festkorper keine langreichweitige Ordnung aufweist (eingefrorene
Fliissigkeit), ist ein Kristall durch eine periodische Ordnung seiner Bausteine (Atome, lonen,
Molekiile) charakterisiert [22,23]. Die Bausteine bilden ein Gitter, bestehend aus identischen
Einheitszellen, die periodisch und raumfiillend angeordnet sind. Die Crte der einzelnen Git-
terpunkte lassen sich mathemansch mzt Hﬂfe von Glttervektoren t und einer Gitterbasis u,
v und w wie folgi beschreiben:. B A

t=meutnvtow o, e 2.1)
wobei m,n und o ganze Zahlen sind. Das Gitter ist sornit mvarlant gegeniiber Translationen
um ganzzahhge Vielfache der Gitterbasis. Aufgrund dieser Translationsinvarianz gibt es
genau 230 verschiedene Gittertypen. Insbesondere 146t sich zeigen, daB es ausschilieBlich vier
Drehungen (definiert durch Drehachse und Drehwinkel) gibt, die ein durch Gleichung (2.1)
definiertes Gitter in sich selbst dberfithren, nimlich Drehungen um 180° (2-zéhlige Sym-
metrieachse), 120° (3-zihlige Symmetneachse), o0° (4 zahhge Symmcmcachse) und 60° (6-
zihlige Symmetrieachse) [22,23]. e

Diese Symmetriecigenschaften des Kﬁstallgnters spiegeln 51ch in Beugungsexperimenten
in der Symmetrie der Beugungsbilder wieder. Fallt ein Elektronen- oder Rontgenstrahl mit
Wellenvekior k, auf einen Kristall, so gilt fiir die Strevintensitit I(k)

f@= l A@ E 2 3 (2'2)

wobei die Streuamplitude A (k) in kinematischer Naherung gemif

Alk) ~ J p(e E gy (2.3

von der Streudichte p(r) abhingt [22,24,25,26]. Diese ist zum Beispiel bei Rénigenbeugung
eine Funktion der Elekironendichte, bei Elektronenbeugung eine Funktion der Ladungsver-
teilung (Kernladung und Elektronen) und spiegelt somit die Kristallstruktur wieder.
Aus diesem Zusammenhang zwischen Kristallstruktur und Beugungsbild folgt, daB Kristalle
nur Beugungsbilder mit 2-, 4- und 6-zihliger Symmetrie Hefern kénnen.

Um so erstaunlicher war es, als Shechtman und Mitarbeiter [10] im Jahre 1984 bei dex
Untersuchung von schnell abgeschreckten AlgMn-Proben Elektronenbeugungsbilder

beobachtet haben, die dhnlich dem in Abb. 2.1 gezeigten Beugungsbild einer Alg,Cus,Feq-
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Probe waren. Man erkennt eine 10-zihlige Symmetrie das Beugungsbildes, die auf eine S-
zihlige Tkosaedersymmetie (Abb. 2.2) im Festkdrper (genauer der Paarkorrelationsfunktion
der Streudichte (vgl. Abschnitt 2.1.1)) schliefien 1a8t. Eine derartige Symmetrie ist nach dem
zuvor Gesagten im Normalkristall verboten.

Offensichtlich wurde hier eine dritte Klasse von FestkOrpern entdeckt, die neben der
kristallinen und der amorphen Materie existiert. Sie besitzt Eigenschaften von Kristallen
(scharfe Beugungsmaxima), wobei es sich jedoch nicht um Normalkristalle handeln kann.
Levine und Steinhardt [27] haben vorgeschlagen, diese Klasse von Festkdrpern durch ein

"quasiperiodisches Gitter zu beschreiben (vgl. Abschnitt 2.1.1). Basierend auf diesem
Vorschlag wurde ihr der Name "Quasikristalle” gegeben.
Neben den zunichst enideckien 5-zihligen ikosaedrischen Quasikristallen wurden im

Laufe der Zeit auch Quasikristalle mit oktogonaler (8-zihliger) [28], dekagonaler (10-
zihliger) 1297 und dodekagonaler (12-zdhliger) [30] QVm‘mPfﬁP oeﬁmden Bis zum 18&1281‘1

EAlliad ok § it ULOCRGR I Iaaaea QAL TALNLI SR S A23R22L0 At SR FRALY LWL P B 118

Zeifpunkt smd bereits in Uber hundert Legzerungssys_temen quamknstaihne Phasen gefunden
worden [31]. -

Abb. 2,1: Elektronenbeugungsbild mit 10-zihliger Symmetrie, gewonnen an einer
AlgCu,FesProbe (Ikosaedrische Phase).

| 20 dreieckige Seitenflichen
15 zweizihlige Achsen
10 dreizihlige Achsen
- 6 flnfzdhlige Achsen

A_bb. 2.2; Ikosaeder.
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2.1 Modelle fiir Quasikristalie

Zur Erklirung des Phinomens von scharfen Beugungsbildern mit kristallographisch ver-
botener Symmetrie wurden im wesentlichen 4 Modelle diskutiert [32]:

1.) Modell des guasiperiodischen Kristalls (Quasikristall)
2.} Ikosaedrisches Glas-Modell

- 3.) Zwillingsbildung

4.) Random-Tiling-Modell

Zfﬁ;.i M&d&eﬁ. des quasiperiodischen Kristalis (Quasikristail)

Wie bereits anfangs erwihnt, ist ein Kristall raumfiillend aus identischen Einheitszellen
aufgebaut. Dies 146t sich nur mit solchen Bauelementen erreichen, die eine kristallographi-
sche Symmetrie besitzen (nur 2-, 3-, 4- und 6-zihlige Symmetrieachsen), wihrend mit
anderen Bauelementen (z.B. mit Ikosaedern), der Raum nicht vollstindig ausgefiillt werden
kann. Fiir die Entstehung von Beugungsbildern ikosaedrischer Quasikristalle (z.B. desjenigen
aus Abb. 2.1} ist es jedoch gar nicht notwendig, dafl die Atomanordnung im Festkdrper eine
ikosaedrische Symmetrie aufweist. Dies wird durch folgende Uberlegungen verstindlich:

Trifft bei einem Beugungsexperiment z.B. ein Ronigen- oder Elektronenstrahl auf einen
FestkOrper, der eine Streudichte ofr) besitzt, so ist die Amplitude A(k) der unter dem
Wellenvektor k gebeugten Welle in kinematischer Niherung gleich der Fouriertransformier-
ten der Streudichte, d.h. A(k) 148t sich durch Gleichung (2.3) berechnen [22,24,25,26]. Die
Streudichte ist bei Ronfgenbeugung eine (vom Streuwinkel abhiingige) Funktion der Elek-
tronendichte und bei Elektronenbeugung eine Funktion der Ladungsverteilung (Kernladung
und Elekironen} im FestkOrper, d.h. sie ist an den Orten der Atome maximal. Die im Beu-
gungsexperiment beobachtete Intensitdt I(k) ist das Betragsquadrat von A(k) (Gleichung
(2.2)). Daher geht im Beugungsbild jegliche Information iiber die Phase der gebeugten
Wellen verloren. Bei einer Analyse des Beugungsbildes durch Fourierriickiransformation 148t
sich scmit nicht mehr die Streudichte p(z), sondern nur noch deren Paarkorrelationsfunktion
(veraligemeinerie Pattersonfunktion)

glnn\\ P(J..J \: E}d‘ (24)

berechnen. Diese gibt die Wahrscheinlichkeit an, daB sich in einem bestimmten vektoriellen
Abstand von einem willkiirlich herausgegriffenen Streuer ein weiterer Streuer befindet.
Umgekehrt ist die Fouriertransformierte dieser Paarkorrelationsfunktion gleich der Intensitit
Ik: . -

I@ ._:.‘?_(P@)____J;_'_'_‘__'__'_'._'__' e 2.5)

‘Gleichung (2.5) zeigt, daB nur die Paarkorrelationsfunktion der Streudichte eine Ikosae-
‘dersymmetrie besitzen muB, um z.B. das 10-zihlige Beugungsbild aus Abb. 2.1 zu erzeugen.
‘Dies ist eine deutlich schwéchere Forderung als eine ikosaedrische Symmetrie der Streudich-
tefunktion und damit des "Gitters”. Ein Modell fiir einen Quasikristall muf3 offenbar Ord-
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nungsprinzipien beinhalten, die schwicher sind als die des Normalkristalls, die jedoch
hinreichend stark sind, um in den Beugungsbildern scharfe Reflexe hervorzurufen.

Die Tiling-Modelle versuchen dies dadurch zu erreichen, daf} stati eines einzigen Typus
von Gitterbausteinen, wie es beim Normalkristall der Fall ist, zwei Typen von Bausteinen
zugelassen werden, mit denen ein raumfiillendes sogenanntes Quasigitter aufgebaut wird.
Zur Vereinfachung der Darstellung beschrinken wir uns zunichst auf zweidimensionale

Quasigitter.

2.1.1.1 Das Penrose-Muster

iy Nl mefmla Avafinn A4 1 '8 TH
Ein Verfahren zum Aufbau eines zweidimensionalen Quasigitters wurde schon Anfang der

70er Jahre, d.h. vor der Entdeckung der Quasikristalle, von Penrose {33} entwickelt. Das
Penrose-Muster ist aus zwei verschiedenen rautenformigen Elementen aufgebaut, deren
Winkel ganzzahlige Vielfache von 36° sind (siche Abb. 2.3). Dabei miissen die wie in
Abbildung 2.3 mit Markierungspfeilen versehenen Kacheln lickenlos derart zusammengefiigt
werden, dafB zwei aneinandergrenzende Kachelseiten gleichartige Markierungspfeile (Ein-
fach- bzw. Doppelpfeil) besitzen und die Pfeile zudem in die gleiche Richtung zeigen. Legt
man diese Elemente entsprechend der beschnebenen Regeln zusammen, so. erhdlt man das
in Abb. 2. 4 oezeigte Penrose—Muster

‘_A

\/
.\/

1

-
~

1/7
36° '

8
R

[72° /

By
-

Abb. 2.3: Die Elemente des Penrose-Musters, ciie “dicke" und die "diinne" Raute.

Bei ‘genauerer Betrachtung des Penrose-Musters erkennt man folgende Symmetrieeigen-
schaften:
-~ Auf Grund der Wahl der Winkel der Rauten (ganzzahlige Vielfache von 36°) weisen
: alle Kanten zu den Ecken eines regelmifligen Zehnecks (Abb. 2.5a).
- Markiert man alle Kacheln mit parallelen Seiten, so erhdlt man Systeme von
. unregelméBigen Streifen (Abb. 2.5b-e). Diese Sireifen umgeben eine Schar von
- Aquidistanten Linien. Insgesamt gibt es 5 derartige Liniensysteme, die sich unter
L Wnﬂ_cein von 72° schneiden, d.h. das Muster besitzt eine langrczchwemge fiinfzih-
. lige Orientierungssymmetrie. Die Streifen haben im Quasigitter eine &hnliche Be-
- deutung wie die Netzebenen des Normalkristalls und sind fiir die scharfen Beugungs-
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reflexe verantwortlich [35].
- Das Verhiltnis der Anzahl von dicken Rauten zu der von diinnen Rauten (siche
Abb. 2.3) ist gleich der Zahl des Goldenen Schnitis 7:

=l . e

Die Zahl des Goldenen Schnitts 7 ist eine irrationale Zahl, die fiir die Physik der Quasi-
. kristalle von herausragender Bedeutung ist. So betrdgt die Lange der grofen Diagonale der
dicken Raute das r-fache der Kantenlinge, sowie die Linge der kleinen Diagonale der
diinnen Raute das 1/7-fache der Kantenldnge. In diesem Zusammenhang sei erwihnt, daf das
Abstandsverhiltnis aufeinanderfolgender Beugungsreflexe einer Reflexreihe in Beugungs-
bildern ikosaedrischer Quasikristalle eine Potenz von 7 ist [32]. i L
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Abb. 2_3.4: Penmse‘Muster . .__. T

Das Penrosemuster ist ein Beispiel fiir ein zweidimensionales Quasigitter. Zweidimensionale
quasiperiodische “Gitter 'sind nicht nur von theoretischer, sondemn auch-von praktischer
Bedeutung, denn es wurden quasikristalline Phasen :gefunden, die quasiperiodisch in zwei
Raumrichtungen .und periodisch in der dazu orthogonalen Richtung sind. Das ‘zugehdrige
Gitter ‘'kann somit als Schar von parallelen zweidimensionalen Quasigittern verstanden
werden, die den gleichem Abstand haben. Beispiele fiir derartige "zweidimensionale Quasi-
kristalle® sind die oktogonalen, dekagonalen und dodekagonalen Quasikristalle, die Beu-
gungsbilder mit 8-, 10- bzw. 12-zdhliger Symmetrie liefern.
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Ahnlich wie beim Penrose-Muster im zweidimensionalen Raum ist es auch im dreidi-
mensionalen Raum mdglich, ein Quasigitter aus zwei Bauelementen aufzubauen. Zuerst
gaben Kramer und Neri [36] im Jahre 1983 eine Methode an, ein Quasigitter mit ikosa-
edrischer Symmetrie aus zwei Rhomboedern (siehe Abb. 2.6) aufzubauen. Das von Kramer
und Neri entwickelte Muster wird auch "dreidimensionales Penrose-Muster" genannt. Die
Seitenflachen der Kramerpolyeder sind Rauten mit Winkeln von 63.47° und 116.53° (Abb.
2.7). Aus 10 dicken und 10 diinnen Kramerpolyedern 146t sich ein Triakontaeder (Abb. 2.8)
. zusammensetzen. Dieses besitzt tkosaedrische Symmetrie und entspricht den Zehnecken im
zweidimensionalen Penrose-Muster.

Abb. 2.6:  Die Kramerpolyeder, das "dicke" (links) und das "flache” (rechts)
Rhomboeder. ' '

Abb. 2.7 Seitenfliche der Kramerpolyeder.

Abb. 2.8: Triakontaeder.
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Ein Modell fiir einen ikosaedrischen Quasikristall erhédlt man, indem man das dreidimen-
sionale Penrosemuster derart dekoriert, daB die Atome auf den Ecken der Rhomboeder
liegen. Abb. 2.9 zeigt Projektionen des so gewonnenen Modellquasikristalls entlang der
fiinf-, drei- und zweizihligen Richtung. Zum Vergleich zeigt Abb. 2.10 Aufnahmen eines
ikosaedrischen AlgMn,,-Quasikristalls entlang der gleichen Achsen in atomarer Aufldsung,
die mit hochauflésender Elektronenmikroskopie gewonnen wurden. Die Ahnlichkeit beider
Abbildungen ist verbliiffend und stiitzt das theoretische Modell.
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Abb. 2.9: Unterschiedliche Projektionen eines dreidimensionalen quasiperiodischen
Gitters (aus [37]).

Abb. 2.10:  Elekironenmikroskopische Hochaufldsungsaufnahmen, gewonnen an Al Mn,,
(aus [377). o : o
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2.1.1.2 Bie Projektionsmethode

Risher haben wir Quasigitter erzeugt, indem wir nach gewissen Regeln den ebenen Raum
mit geeigneten Kacheln bzw. den dreidimensionalen Raum mit geeigneten Bausteinen
ausgefiillt haben. Diese Methode, ein Quasigitter zu erzeugen, wird Tiling-Methode (Tile:
(engl.) Ziegel) genannt. Sie ist zwar auf den ersten Blick anschaulich und einfach, erweist
sich jedoch in der Praxis als recht unhandlich.
) ‘Die Projektionsmethoden zur Erzeugung von Quasigittern brachten entscheidende
Verbesserungen. Bei diesen Methoden wird ein Quasigitter durch Projektion eines héherdi-
mensionalen translationsinvarianten Gitters in einen Raum mit niedrigerer Dimension
erzeugt. Im hoherdimensionalen Raum liegt dann wieder die fiir eine mathematische Be-

el LA LI/ LA er i N A LA LIRS L INAL Wi d A wiaiedaa as

schreibung vorteilhafte Translationsinvarianz vor. Mit Hilfe von Projektionsmethoden lassen
sich alle mit der Tiling-Methode erzeugten Quasigitter herstellen. So erhdlt man z.B. das
dreidimensionale Penrose-Muster auch durch eine geeignete Projektion eines sechsdimensio-
nalen hyperkubischen Gitters in den dreidimensionalen Raum. Aufgrund dieser Dualitat kann

man, je nach Anforderung, das Projektions-Bild oder das Tiling-Bild verwenden.

e 3 & é @ ° ] ® & ° &
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Abb. 2.11: Erzeugung eines eindimensionalen Quasigitters durch eine Projektion (nach [38]).

Um die Projektionsmethoden néher zu erlautern, wollen wir zundchst den einfachsten Fall
betrachten, nimlich die Konstruktion eines eindimensionalen Quasigitters. Eindimensionale
Quasigitter ‘sind durchaus auch von praktischer Bedeutung, denn es wurden (im Legie-
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rungssystem Al-Cu-Co) eindimensionale Quasikristalle gefunden, die quasiperiodisch in nur
einer der drei Raumrichtungen sind {39].

Ausgangspunkt der Konstruktion ist ein zweidimensionales quadratisches Gitter (Abb.
2.11), dessen Gitterbasis das Koordinatensystem mit den Achsen x1 und x2 aufspannt. In
dieses Gitter wird die sogenannte Parkettierungsgerade x eingezeichnet, dic den physikali-
schen Raum reprisentiert. Die Steigung der Geraden 1st glelch der Zahl -des Goldenen
Schmtts T gewahit Fiir den kael 0 gilt:

6 = arctan(r) . 2.7
Verschiebt man nun die Einheitszelle des quadratischen Gitters entlang einer Parallelen zur
Gerade xﬂ , SC berstrelch diese einen Streifen der Breite - - ' '
R S : 2.8)

B = A-{sin(@)+cos(f)) .

Alle innerhalb dieses Streifens liegenden Punkte des quadratischen Gitters werden nun auf
die Gerade x; projiziert. Man erhélt entlang der Geraden x| gine quam?sm}dlsche Struktur,
bestehend aus kurzen Sirecken der Linge s=A-sin(f) und langen Strecken der Lénge
t=A -cos(f). Die soeben konstruierte eindimensionale guasipericdische Abfolge von kurzen
und langen Strecken ist schon lange unter dem Namen Fibonacci-Folge bekannt. Sie geht auf
den italienischen Mathematiker Leonardo Fibonacci von Pisa (1170-1230) zuriick, der ein
Modell iiber die Vermehrung von Kaninchen entwickelte.

Der Abstand des Streifens zur Geraden x ist in Abb. 2.11 willkirlich gewahlt. Wiahlt
man einen zum urspriinglichen Streifen parallel verschobenen Streifen, so erhilt man nach
der Projektion im betrachteten endlichen Abschnitt von x; eine andere Abfolge von kurzen
und langen Intervallen. Jeder endliche Ausschnitt des neuen Musters ist aber im alten Muster
an anderer Stelle enthalten. Die Muster sind also lokal isomorph, global in der Regel jedoch
verschieden. Aufgrund der lokalen Isomorphie haben beide Systeme die gleichen physikali-
schen Eigenschaften.

Entscheidend fiir die Entstehung elner qu asxpunudrlschen Struktur durch die Projektions-
methode ist eine irrationale Steigung der Parkettierungsgeraden x, . Wire die Steigung der
Geraden x rational, so wiirde man anstatt einer quasiperiodischen Struktur eine penodlsche
Struktur erhalten. Wihlt man eine rationale Steigung, die nahe 7 liegt, so erhélt man eine
periodische Struktur (mit groBer Einheitszelle), die sich nur leicht von der quasiperiodischen
unterscheidet {32,40,41,42,43]. Man spricht dann von einem rationalen Approximanten des
Quasikristalls. Derartige kristalline Approximanten der quasikristallinen Phase werden haufig
in quasikristalibildenden Legierungssystemen gefunden [42,43,44]. Aufgrund der strukturel-
len Ahnlichkeit zwischen Quasikristall und Approximant ist zu erwarten, daff Transformatio-
nen zwischen beiden Phasen besonders leicht méglich sind. In der Tat wurden solche Trans-
formationen zwischen quasikristalliner Phase und kristallinen Approximantenphasen (Zerfall
des Quasikristalls in den Approximanten) experimentell beobachtet [42,45,46].

Hoherdimensionale quasiperiodische Gitter konnen auf analoge Weise erzeugt werden:
Das zweidimensionale Penrose-Muster 138t sich durch Projektion von Gitterpunkten eines
fiinfdimensionalen hyperkubischen Gitters auf eine zweidimensionale Ebene erzeugen, die
das Gitter unter irrationalen Winkeln schneidet. Die projizierten Gitterpunkte liegen dabei
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in einem Streifen, der durch Entiangfahren der Emhe;tszelle des hyperkubzschen Gitters an

der Schnittebene umrissen wird, - .
S Um das dreidimensionale Penrose-Muster zu erzeugen w1rd ein sechsdmensmnales
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hyperkubisches Gitter in analoger Weise auf eine dreidimensionale "Schnittebene” projiziert.

2.1.2 Random-Tiling-Modell

Das Random-Tiling-Modell ist eng mit dem Modell des quasiperiodischen Kristalls (auch
. "deterministisches Tiling-Modell" genannt) verwandt und zur Zeit das bedeutsamste Alterna-
tivmodell. Ebenso wie beim Modell des Quasikristalls wird auch bei diesem Modell ein
Gitter raumfiilllend aus mindestens zwei Typen von Einheitszellen (z.B. den Rauten des
Penrose-Mustiers) aufgebaut [47]. Allerdings wird auf strenge Aufbauregeln verzichtet, so
dafl das Gitter einen geringeren Grad an Ordnung besitzt als das eines streng deterministisch
aufgebauten Quasikristalls. Als Folge hiervon wird im Rahmen des Random-Tiling-Modells
eine endliche Halbwertsbreite der Beugungsreflexe erwartet, jedoch eine deutlich geringere
als beim Modell des ikosaedrischen Glases (vgl. 2.1.3). Zudem ist die Entropie S eines
Random-Tiling-Gitters grofer als Null, wihrend sie bei einem idealen deterministischen
Quasikristall gleich Null ist. Daher ist die Gibbssche freie Energie G = H- TS (H:
Enthalpie} eines Random-Tiling-Quasikristalls durch den entropischen Beitrag T'S ver-
mindert, und zwar um so stirker, je hoher die Temperatur T ist. Dies bedeutet, da8 ein
Random-Tiling-Quasikristall entropisch stabilisiert werden kann.

Zur Zeit wird kontrovers diskutiert, ob reale quasikristalline Phasen besser durch ein
deterministisches Tiling-Modell oder durch ein Random-Tiling-Modell beschrieben werden
kénnen. Verfechter des Random-Tiling-Modells weisen auf experimenielle Beobachtungen
hin, bei denen einige quasikristalline Phasen nur bei hohen Temperaturen stabil sind und bei
niedrigen Temperaturen in eine kiistaliine Phase zerfallen [46,48}, was durch die entropische
Stabilisierung des Quasikristalis bei hohen Temperaturen erklirt werden kann. Jedoch
wurden die Untersuchungen nur bei wenigen Zusammensetzungen durchgefiihrt, so dall bis
heute nicht geklirt ist, ob der Zerfall von Quasikristailen bei niedrigen Temperaturen. in
allen Legierungssystemen bzw. bei allen Zusammensetzungen auftritt. Zudem besteht die
Moglichkeit (Im-System Al-Cu-Co wurde dies beobachiet: [45]!), daf sich der Konzen-
trationsbereich des Einphasengebiets der quasikristallinen Phase mit der Temperatur ver-
schiebt. Eine quasikristalline Phase, deren Zusammensetzung bei hohen Temperaturen-der
Gleichgewichiszusammensetzung entspricht, kann somit bei niedrigen Temperaturen iiber-
sattigt sein und sich in die bel diesen Temperaturen stabilen Gleichgewichisphasen um-
wandeln [50]. Ein solcher Zerfall der guasikristallinen Phase bedeutet keineswegs, daff die
quasikristallinen Phasen bei niedrigen Temperaturen prinzipiell instabil sind, da bei einer
anderen Zusammensetzung mdglicherweise eine stabile quasikristalline Phase existiert.
© "Atomar auflésende rastertunnelmikroskopische bzw. transmissionselektronenmikrosko-
pischge Untersuchungen lieferten widerspriichliche Ergebnisse: Einige Autoren ziehen ihre
Untersuchungen zur Stiltzung des Modells eines deterministischen Quasikristalls heran
151,52], wihrend ‘andere Autoren ihre Ergebnisse als Hinweis auf ‘ein Random-Tiling
interpretieren [53,54]. Derartige Untersuchungen konnten som1t bislang : kemen Aufschluﬁ
'daruber geben, welches der beiden Modelle das geeignetere ist.

“Hingegen sprechen neueste Beugungsexperimente an grofien, nahezu perfekten Al- Pd—
Ivm—mnqudSImSLauen, welche erst seit kurzer Zeit geziichtet werden koénnen (vgl. Abschnitt
-2.2.2), eher fiir ein deterministisches Modell. Die beobachteten Halbwertsbreiten der
Beugungsreflexe entsprechen der Instrumentenauflésung [55]. Wahrend das Modell des
+-deterministischen Quasikristalls solche scharfen Reflexe voraussagt, kann diese Beobachtung
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im Rahmen eines Random-Tiling-Modells nur dann erkldri werden, wenn das Modell um
zusitzliche Ordnungsmechanismen erweitert wird. Eine solche Erweiterung stellt aber einen
Schritt in Richtung eines deterministischen Tiling-Modells dar [55].

2.1.3 Modell des ikosaedrischen (lases

Ein weiteres Konkurrenzmodeli, welches zur Beschreibung der neuen FestkOrperklasse
diskutiert wurde, ist das Modell des ikosaedrischen Glases. In diesem Modell wird angenom-
men, daf} in Quasikristallen ikosaedrische Cluster vorhanden sind [56,57,58]. Nimmt man
weiter an, daB die Tkosaeder sich bevorzugt an gewissen ausgezeichneten Stellen (Scheitel-
punkte, Ecken, Seitenflichen) aneinanderlagern, so erhdlt man einerseits eine langreich-
weitige Orientierungsfernordnung, andererseits eine kurzreichweitige ikosaedrische Ordnung.
Unter diesen Voraussetzungen sind in Beugungsexperimenten verhdlinisméBig scharfe
Beugungsreflexe zu erwarten. Da durch aneinandergrenzende Ikosaeder der Raum nur zu
etwa 50% ausgefiillt werden kann, wiirde ein ausschlieflich aus Ikosaedern aufgebauter Fest-
korper eine Dichte besitzen, die weit niedriger als die experimenteli ermitteiten Dichten ist.
Daher muf der Raum zwischen den Ikosaedern in geeigneter Weise (im einfachsten Fall
durch eine amorphe Matrix) ausgefiilt werden.

Das Ikosaederglas nimmt eine Zwischenstellung zwischen den amorphen FestkOrpern
(mit ausschlieflich kurzreichweitiger Nahordnung) und den kristallinen Festkorpern (strenge
translaiorische Fernordnung) ein. Entsprechend ist die Halbwertsbreite der fir das Ikosae-
derglas erwarteten Beugungsreflexe deutlich geringer als beim amorphen Fesikorper, jedoch
sxgmﬁk_ant grofer als bei guten Normalknstalliten.

“Das Modell des ikosaedrischen Glases erwies sich in den Anfingen der Quasikristall-
forschung als recht erfolgreich. Es konnte die auftretenden Beugungsreflexe erkldren. Zudem
entsprachen die erwarteten relativ grofien Halbwertsbreiten der Beugungsreflexe durchaus
den experimentelien Beobachtungen an den zundchst untersuchten metastabilen Quasikristai-
len (Al-Mn, Al-V ...). Dieses Bild inderie sich jedoch mit der Entdeckung von Legie-
rungssystemen mit stabiler quasikristalliner Phase (Al-Li-Cu, Al-Cu-Fe, Al-Cu-Co, Al-Ni-
Co, Al-Pd-Mn...). Bei Beugungsexperimenten an diesen Probensystemen fand man sehr
scharfe Reflexe, die dem Modell des ikosaedrischen Glases widersprachen [32]. Dieses
Modell konnte sich daner trotz Anfangser’olgen Zur allgenvmen Beschreibung von Quasikri-
stalfen nicht durchsetzen.

* Allerdings werden Modelle ikosaedrischer Gliser auch heute noch von einigen Autoren
zur Beschreibung von metastabilen quasikristallinen Phasen herangezogen. Insbesondere
lieBen sich die Beugungsbilder von Quasikristallen auf Titanbasis, in denen Bégen diffuser
Intensitiit auftreten, erfolgreich durch ein solches Modell beschreiben [59]. -

- Den Versuch eines Briickenschlags zwischen dem Model! des ikosaedrischen Glases und
den -bei “stabilen quasikristallinen Phasen heute allgemein akzeptierten - Tiling-Modelien
unternahmen Robertson und Moss [60]. Da auch stabile Quasikristalle bei Herstellung durch
schnelles Abkiihlen gestort sind (und die Reflexe eine endliche Halbwertsbreite besitzen),
schlugen Robertson und Moss vor, daB sich bei der Nichtgleichgewichtserstarrung zundchst
- ein Ikosaederglas bildet, Bei Wirmebehandlung der Proben kann dieses dann durch Relaxa-
tionsprozesse in ein perfekteres Random-Tiling-Gitter (vgl. 2.1.2) iibergehen. Dieser
“Vorschlag ist sicherlich nicht uninteressant, insbesondere da es Hinweise darauf gibt, daB
sich in ‘der unterkiihiten Schmelze eine ikosaedrische Nahordnung ausbiidet (vgl. 3.3). Die
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in der unterkihiten Schmelze erwarteten ikosaedrischen Cluster kénnten bei der Erstarrung
der Probe verglexchsweme leicht ein Ikosaederglas bilden.

Z.E;é Zwillingsbildung/Mikrokristallmedell

Das Modell der Zwillingsbildung wurde mafigeblich von Linus Pauling [61] vertreten. Zur
. Erkldrung der nichtkristallographischen Beugungsbilder mit ikosaedrischer Symmetrie wurde
angenommen, dafl die Quasikristalle aus mehrfach verzwillingten Normalkristallen bestehen.
Mit Hilfe dieses Modells lieflen sich die Beugungsbilder jedoch nicht ohne Widerspriiche zu
experimentelien Ergebnissen [62,32] erkléren. Dieses Modell ist somit zur Beschreibung von
perfekten Quasikristallen nicht geeignet.

Selbst bei Annahme verzwillingter Mikrokristallite konnen die an stabilen Quasikristallen
beobachteten scharfen Beugungsmaxima nicht erklart werden, ohne da8 die Kristallitgrofie
derart klein gemacht wird, daB de facto eine quasiperiodische Struktur entsteht [55].

Das Mikrokristalimodell wird jedoch von einigen Autoren zur Beschreibung von Uber-
gangen vom Quasikristall zum Normalkristail herangezogen [63,64,65]. Es wurde berichiet,
daff sich bei der Umwandlung einiger Quasikristalie (z.B. im Sysiem Al-Cu-Fej in den
kristallinen Zustand mikrokristalline Doménen bilden, deren Orientierung noch der Orientie-
rungsfernordnung des urspriinglichen Quasikristalls entspricht. Die Beugungsbilder eines
derartigen mikrokristallinen Festk&rpers zeigen zwar noch eine nichtkristallographische (z.B.
5-zdhlige) Symmetrie, die Reflexe in den Elektronenbeugungsbildern sind jedoch verschmiert
und haben vielfach eine dreieckige Form [65,66]. Durch sorgféltige transmissionselek-
tronenmikroskopische Untersuchungen konnen diese mikrokristallinen Strukturen daher von
perfekien (uasikrisiallen unterschieden werden.

2.2 Quasikristallbildende Legierungssysteme:
Stabilitidt, Herstellung und Kigenschaften

Die quasikristallinen Phasen k&nnen beziiglich ihrer Stabilitdt in 2 Klassen eingeteilt werden:

- metastabile Quasikristalle
. - stabile Quasikristalle.

2 2 1 Metastabile Quasikristalle

Metastabﬂe Phasen sind dadurch gekennzeichnet, daB ihre Gibbssche freie Energie nicht, wie
bet: stabﬂen Phasen, minimal ist, sondern nur in einem lokalen Mmlmum liegt (Abb 2.12
Punkt B).

-Zu den Legierungssystemen, die metastabile quamknstallme Phasen bilden, zahlt da.s
klassische System Al-Mn, an dem erstmalig eine -quasikristalline ikosaedrische 7107 -und
wenig spiter auch eine guasikristalline dekagonale Phase {291 entdeckt wurde. Neben dem
System Al-Mn ist eine Vielzahl anderer Legierungssysteme bekannt, die metastabile quasi-
kristalline ‘Phasen bilden, z.B.: Al-V (ikosaedrische Phase) [67], Pd-U-Si (ikosaedrische
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Phase) [68], Ti-Ni-Si (ikosaedrische Phase) [69], Cr-Ni-Si (oktogonale Phase) [28], Ni-Cr
(dodekagonale Phase) [30].

Grundsétzlich kdnnen metastabile Phasen aus der Schmelze nur dann gebildet werden,
wenn die Schmelze unter die virtuelle Liquidustemperatur der metastabilen Phase unterkiihlt
wurde [21], denn nur dann ist eine treibende Kraft zur Bildung dieser Phase vorhanden (vgl.
auch Kapitel 3.1). Eine solche Unterkithlung kann einerseits auf transiente Weise durch
schnelles Abschrecken erreicht werden (Melt-Spinning, Laserschmelzen, Splat-Kihlen,

~ Verdiisung im Fallrohr ...), andererseits aber auch quasi-stationdr (langame Abkithlung)
durch Ausschaltung heterogener Keimstellen hoher katalytischer Wirksamkeit (elektromagne-
tische Levﬁatlon, Glasembettung, ) (vgl. Abschnitt 4. 1) = :

gl

freie Em‘tha.;lpie' G

\tomanordnung

Abb. 2.12  Schematische Darstellung der Gibbsschen freien Energie als Funktion der
Atomanordnung (Anordnung A: stabile Phase, Anordnung B: metastabile
Phase}.

Da eine metastabile Phase eine héhere Energie besitzt als eine stabile Phase, ist ein in einem
metastabilen Zustand befindliches System bestrebt, sich in den stabilen Gleichgewichts-
zustand umzuwandeln, Dies geschieht, sobald dem System geniigend Energie (z.B. in Form
von thermischer Energie) zur Verfiigung steht, um die Energiebarriere AG (vgl. Abb. 2.12)
zur Phasenumwandlung zu iberwinden. Als Konseguenz hiervon diirfen metastabile quasikri-
stalline Phasen nicht zn stark (abhéngig von der Hohe der Energiebarriere AG) erwirmt
werden {z.B. durch Aufheizung der Probe wihrend einer elektronenmikroskopischen Unter-
suchung). Zudem muf bei der Herstellung der metastabilen Quasikristalle aus der Schmelze
die Temperatur ausreichend schnell vermindert werden, um zu verhindern, daff sich die
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metastabile Phase kurze Zeit nach ihrer Bildung wieder urawandelt. Wahrend dies bei den
Methoden des schnellen Abschreckens in der Regel gewihrleistet ist, besteht bei den
langsamen Unterkiihlungsmethoden stets die Moglichkeit einer solchen Umwandlung.

Bedingt durch die Herstellungsbedingungen (rasche Erstarrung, schnelle Warmeabfuhr)
sind metastabile Quasikristallite vergleichsweise klein (typischerweise einige um grof) und
verglichen mit langsam erstarrien (oder getemperten) stabilen Phasen strukturell stark
gestort.

2.2.2 Stabile Quasikristalle

Stabile quasikristaliine Phasen zeichnen sich dadurch aus, daf sie thermodynamisch stabil
sind, d.h. eine minimale Gibbssche freie Energie besitzen (vgi. Abb. 2.12 Punkt A). Dies
bedeutet nicht notwendigerweise, daff sie bei Raumtemperatur stabil sind, sondern vielfach
handelt es sich um stabile Hochtemperaturphasen. Erstmalig wurde eine stabile quasikristal-
line (ikosaedrische) Phase im System AI-Li-Cu [70] entdecki. Im Laufe der Zeit wurden
weitere Legierungssysteme gefunden, die stabile quasikristalline Phasen bilden. Unter
anderem bilden die in dieser Arbeit untersuchten Legierungssysteme Al-Cu-Fe (ikosaedrische
Phase) [18,19] und AI-Cu-Co (dekagonale Phase) [22] stabile quasikristalline Phasen.
Andere Systeme, die derartige Phasen bilden, sind z.B. Al-Ni-Co (dekagonale Phase) [71],
Ga-Mg-Zn (ikosaedrische Phase) [72] und Al-Pd-Mn (ikosaedrische Phase) [73,74].

Zur Bildung stabiler quasikrisialliner Phasen aus der Schmelze sind, im Gegensatz zu
den metastabilen Phasen (wo unter die virtuelle Liquidustemperatur der metastabilen Phase
unterkiihlt werden muB), keine tiefen Unterkithlungen der Schmelze notwendig. Daher sind
Verfahren mit Keinen Kiihlraten zur Herstellung stabiler quasikristalliner Phasen méglich.
Dies bedeutet, dall man den Quasikristallen Zeit zum Wachsen geben kann. Entsprechend
lieBen sich durch geeignete Kristallzuchttechniken (z.B. Bridgmantechnik, Czochralskiver-
fahren) nahezu perfekte Eingquasikristalle mit Abmessungen von einigen Millimetern bis
neuerdings sogar Zentimetern ziichten [44,74,75]. Hierbei erwies sich das System Al-Pd-Mn
als besonders geeignet zur Ziichtung grofier Einquasikristaile.

Diese makroskopisch groBen Einquasikristalle machen es mdglich, die Eigenschaften
von Quasikristallen ohne stérende Fremdphasen und Xomgrenzen zu studieren (z.B. elek-
¢rischer Widerstand, Anisotropieeffekie, mechanische Eigenschaften [75]).

Dariiber hinaus rufen die stabilen Quasikristalle, da sie im allgemeinen perfekter herge-
stelit werden konnen als die metastabilen, in Beugungsexperimenten sehr scharfe Beu-
gungsreflexe hervor. Dies steht im Widerspruch zu den Verhersagen des Modells des ikosa-
edrischen Glases (vgl. 2.1.3).

Betrachtet man die chemischen Zusammensetzungen der bislang gefundenen quasikristal-
linen Phasen, so fallt auf, daf fiir fast alle quasikristallinen Phasen das Verhiltnis von
Valenzelekironen zu Atomen einen Wert e/a = 1.8 annimmt. Daher ist die Vermutung
naheliegend, dafl ein Hume-Rothery-Mechanismus einen Beitrag zur Stabilitit quasikrisialli-
ner Phasen liefert [76,77]. Die Hume-Rothery-Theorie sagi voraus, daf eine intermetallische
Phase energetisch besonders giinstig ist, wenn ihr e/a-Verhiltnis einen Wert annimmt, bei
dem die Fermikugel den Rand der Brillouin-Zone {iber weite Bereiche im reziproken Raum
beriihirt. Als Folge der Wechselwirkung von Kristallgitter und elektronischem System
entsteht unter dieser Voraussetzung eine Bandliicke an der Fermikante. Die Ausbildung
dieser Bandliicke filhrt zu einer Absenkung der elektronischen Energie und damit zur
Stabilisierung der sogenannten Hume-Rothery-Phase [78].
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Obwohl in Quasikristallen eigentlich keine Brillouinzonen existieren, kann das Modell
auf quasikristalline Systeme tibertragen werden, indem die stirksten Beugungsreflexe zur
Konstruktion einer Pseudo-Brillouin-Zone (Joneszone) herangezogen werden [77,79].

"Neben der Abhingigkeit der Stabilitdt quasikristalliner Phasen von der chemischen
Zusammensetzung sprechen Messungen der Zustandsdichte an der Fermikante fiir das
Modell einer Stabilisierung quasikristalliner Phasen durch einen Hume-Rothery-Mechanis-
mus. In der Tat wurde in Quasikristallen experimentell eine verminderte Zustandsdichte
_ (Pseudo-Randliicke) an der Fermikante nachgewiesen [80,81].
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3. Unterkiihiung von Metallschmelzen

Die im vorausgehenden Kapitel vorgestellten Quasikristalle zeichnen sich durch eine polyte-
traedrische (z.B. ikosaedrische) Nahordnung aus. Eine dhnliche Nahordnung wird, wie in
Abschnitt 3.3 niher erldutert wird, auch in unterkithlten Schmelzen vorausgesagt, Es wird
erwartert, dafB diese Ahnlichkeit der Nahordnungen Auswirkungen auf die Unterkithlbarkeit
. von Schmelzen quasikristalibildender Legierungen hat, die in dieser Arbeit untersucht
werden sollen. '

Wie bereits in den grundlegenden Arbeiten von Turnbull [1] systematisch gezeigt wurde,
ist es moglich, metallische Schmelzen signifikant unter ihre Liquidustemperatur T, zu unter-
kiihlen. Hierbei wurden bei einer Vielzahl von Metallen experimentell relative Unterkithlun-
gen AT/T erreicht, die in der GroBenordnung von 20% liegen. Im Laufe der Zeit konnten
bei einigen Sysiemen sogar noch grofiere relative Unterkithlungen beobachtet werden, z.B.
fiir reines Fe AT/T; =0.3 [15] und fiir reines Ni AT/T, =0.28 [17]. In diesem Kapitel sollen
die theoretischen Grundlagen zur Beschreibung der Unterkithiungsphdnomene dargesteilt
werden, in Abschnitt 4.1 die experimenteilen Methoden zum Unterkithlen von Metallschmel-
zen.

3.1 Thermodynamik des Phaseniibergangs fliissig-fest

Der makroskopische Zustand eines Systems sowie die Richtung von Zustandsinderungen
Iassen sich mit Hilfe von thermodynamischen Zustandsgrofien und den zugehérigen Zu-
standsvariablen beschreiben. Sind Temperatur T und Druck p die Zustandsvariablen, so ist
die freie Enthalpie G die entsprechende Zustandsgréfe.

freie Emhalpie

Temperatur

Abb. 3.1 Schematische Darstellung der freien Enthalpie G fiir Schmelze ( G, ) und
Festkorper ( G ) als Funktion der Temperatur T.
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Zur thermodynamischen Beschreibung des Phaseniibergangs fliissig-fest betrachten wir
daher zunichst die freie Enthalpie (Gibbssche freie Energie) der fliissigen und der festen
Phase. Am Schmelzpunkt { T, ) schneiden sich die Kurven fiir die freie Enthalpie der
fliissigen Phase ( G, ) und der festen Phase ( G ) (vgl. Abb. 3.1). Oberhalb des Schmelz-
punkts ist die fliissige Phase energetisch giinstiger, unterhalb entsprechend die feste Phase.
Unterkiihlt man eine Schmelze auf eine Temperatur Ty, unterhalb der Schmelztemperatur T,
(Unterkiihlung AT=T,-T,), so befindet sich das System in einem energetisch ungiinstigen,
_ metastabilen Zustand, in dem die Differenz AGy = Gy - Gg grofier als Null ist. Da bei einer
Erstarrung diese Differenz der freien Enthalpien freigesetzt und somit die Energie des
Systems vermindert wiirde, liefert das positive AGy die thermodynamische "treibende Kraft"
fiir.den anepnﬁhprgap_g_

LEL Wb hrlE jta Bl PR EL VLY

Fir die Differenz AGy der freien Enthalpien von fliissiger und fester Phase gilt enispre-

chend elementarer thermodynamischer Uberlegungen:

AGD=AH(D)-T-AS(T) . (3.1

Hierbei lassen sich die Differenz AH der Enthalpie sowie die Differenz AS der Entropie von
fliissiger und fester Phase durch die Schmelzenthalpie AH,, die Schmelzentropie AS; und die
Differenz der spezifischen Wirme AC, von fliissiger und fester Phase ausdriicken. Damit
gilt:

T,

L

AH(T) = AH, - i[Acp(:f) dT (3.2)
AS(T) = AS, - {AC;f” ir (3.3)

Zwischen AH, und AS; besteht der elementare Zusammenhang:

AH = T,-AS, . (3.4)

Die Temperaturabhingigkeit von AC, ist, insbesondere bei tiefen Unterkiithlungen, nur sehr
schwer experimentell besiimmbar, so dal man AG, meist nur unier Zuhilfenahme von
Modellansdtzen berechnen kann. Einige dieser Ansitze zur Beschreibung von AGy in
metallischen Systemen sollen im folgenden vorgestellt werden.

Die Niherung vor Turnbuil:

Der einfachste dieser Ansitze ist die Turnbullsche Niherung {11, bei der angenommen wird,
daB AC, verschwindet: AC(T)=0. Dann ergibt sich AGy gemal Gleichung (3.1-3.4) direkt
ATH
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AH AT
AGAT) = ; :

L

(3.5

Die Turnbullsche Niherung ist bei einigen reinen Metallen gerechtfertigt, bei denen eine
Kieine Differenz der spezifischen Wirme von Schmelze und Festkdrper beobachtet wurde
[821.

P

Jones und Chadwick {83] nehmen im Gegensatz zu Turnbuil [1] einen konstanten Wert von
AC, an, der dem Wert am Schmelzpunki entspricht: AC(T)=AC,(T7) - '
Unter dieser Annahme folgt:
AH » AT T, '
= f - . _ Lyy . oo e .
AGAD) = —& AC,- (AT Tln(?)) L | (3.6)

L

Die Abschitzung von Thompson und Spaepen:

Grundlage des Ansatzes von Thompson und Spaepen [84] ist die Annahme, dafl die En-
tropiedifferenz AS zwischen Festkdrper und unterkiihiter Schmelze bei der ideaien Glas-
temperatur Ty verschwmdet (Kauzmann Paradoxon) [85]:: ST

T

AS(T) =AS,f—l_f,£dr=o A <)

Nimmt man ein konstantes AC, an, so folgt daraus:

AS, | AH, AH, L
AC, = Tf = — = = o R !
@ T L

Die Néherung in Gleichung (3 8) ist fur Systeme gerechtfertigt, bei denen TO = L/3_.. gil_t.

Dle Enthalpledlfferanz AGV laﬁt sich damit durch den Ausdruck : : e e

AH, AT Yo
TL AT

L

3.9

AGT) =
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Der Ansatz von Singh und Holz:

Eine zhnliche Struktur wie die Formel von Thompson und Spaepen hat der empirische
Ausdruck von Singh und Holz [86]:

AH AT 77 (3.10)

T, T,+6T

AGT) =

" Diese Bezichung liefert eine gute Beschreibung der experimentell durch Messung von C, an
unterkithiten Metallschmelzen bestimmten freien Energiedifferenz [82].

Die Niherung von Gillessen und Heriach:

Der Ansatz von Gillessen und Herlach [87] basiert auf den Uberlegungen von Thompson und
Spaepen. Jedoch wird auf die Niherung in Gleichung (3.8), die nur fiir den Fall T, = T /3
gliltig ist, verzichiet. Fiir AGy ergibt sich aus den Gleichungen (3.1)-(3.4) und (3.8) der
etwas komplexere Ausdruck:

AG, = AS, AT -[1n(.§§)1”‘ ‘A8 [AT-TIn(®)] . (3.11)

Insbesondere bei quasikristallbildenden Legierungssystemen ist dieser Ansatz besser zur
Reschreibung von AGy geeignet als die Naherung von Thompson und Spaepen. Zum Beispiel
wird fiir das System Al-Mn in der Literatur eine ideale Glastemperatur T, = 658 K [88]
sowie eine Ligquidustemperatur der ikosaedrischen Phase T,' = 1081 X [89] angegeben. Die
in der Abschitzung von Thompson und Spaepen vorausgesetzte Beziehung T, = Tp/3 ist
hier offensichtlich nicht erfiillt. Eine Analyse von Herlach et al. [11] zeigte, dal} diese Nahe-
rung von allen Ansitzen am besten mit experimentellen Messungen der spezifischen Wirme
von Al-Cu-V-Schmelzen [90] libereinstimmt,

Die Theorie von Dubey und Ramachandrarao:

Dubey und Ramachandrarao [91,92] haben AGy im Rahmen des freien Volumenmodells fiir
Flissigkeiten [93,94] berechnet. Dabei wird die Fliissigkeit durch ein "Gitter” beschrieben,
welches mit Atomen und Leerstellen besetzt ist, wobei die Fliissigkeit eine im Vergleich zum
Kiristall hohe Leerstellendichte aufweist. Betrachtet man die Leerstellen als zweite Atomsor-
te, so 14Bt sich analog zu entsprechenden thermodynamischen Uberlegungen fiir bindre
Legierungen ein Ausdruck fiir AGy herleiten: '

AHJ;AT _ ﬂCP(T’)GATZ.,(l—E‘) n (3.12)
T 27 6T

£

AGD) =

In diesen Ausdruck geht nur die Liquidustemperatur Ty, die Schinelzenthalpie AH; und die
Differenz der spezifischen Wirme am Schmelzpunkt AC(T,) ein.
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3.2 Keimbildung

Thermodynamische Betrachtungen, wie die vorausgegangenen, vermogen zwar den Gleichge-
wichtszustand eines Systems zu beschreiben sowie Aussagen lber die Richtung von Zu-
standsdnderungen (Aufschmelzen, Erstarren) zu machen. Die in zahlreichen Experimenten
(z.B. [1,15,17]) beobachtete signifikante Unterkiihibarkeit von Metallschmelzen ist jedoch
entsprechend der makroskopischen thermodynamischen Uberlegungen nicht denkbar,

- Offenbar spielen bel der Erstarrung einer Schmelze mikroskopische Prozesse eine ent-
scheidende Rolle. Hier sind insbesondere Keimbildungsvorgdnge zu nennen, die eine
Erkidrung fiir die Unterkilhlbarkeit von Schmelzen liefern.

3.2.1 Homogene Keimbildung

Grundiage der klassischen Keimbildungstheorie ist ein Modell von Volmer und Weber [95],
das urspriinglich zur Beschreibung der Kondensation aus der {iberséttigten Dampfphase
entwickelt wurde. Hierbei wird davon ausgegangen, daf im Dampf durch statistische
Dichtefluktuationen Cluster gebildet werden. Bei der Bildung eines solchen Clusters wird
einerseits Kristallisationsenergie ¢ (proportional zum Volumen des Clusters) frei, anderer-
seits muf Grenzflichenenergie @ (proportional zur Clusteroberfliche) aufgebracht werden.
Somit ergibt sich die freie Enthalpie eines kugelférmigen Clusters mit Radius r zu:

AG = 840 = -%MAGVMW% : (3.13)

wobei o die Grenzﬂéchenenergie (0>0) und AG, die Kristallisationsenergie (AG, >0) ist.
Volumen- und Oberflichenterm ( @ bzw. (), sowie deren Summe AG, sind in. Abb. 3.2

dargestellt.
‘Embryo | Keim /Q

Abb. 3.2 - "Schematische Darstellung des Grenzflachen- (f)) und Volumenterms (®) eines
o Clusters, sowie deren Summe (AG), als Funktion des Clusterradius r.
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Die Anderung der freien Enthalpie AG durchlduft ein Maximum bei einem Clusterradius T,
dem kritischen Keimradius. Cluster, die kleiner als r” sind, zerfallen mit einer groBen Wahr-
scheinlichkett, da sie dadurch ihre Energie vermindern kdnnen. Sie werden als Embryonen
bezeichnet. Hat ein Cluster jedoch durch statistische Fluktuationen den kritischen Keimradius
r* Uberschritten, so kann er seine Energie durch weiteres Wachstum vermindern, so daf} eine
Tendenz zum Wachstum besteht. Es liegt ein wachstumsfdhiger Keim vor. Durch elementa-
res Losen der zugehorigen Extremwertaufgabe ergibt sich fiir den kritischen Keimradius 1™

20
*= ) 3.14
r e (3.14)

v

Die Hoéhe AG™ des Maximums ist die Aktivierungsschwelle zur Bildung eines kritischen
Keims. Es gilt:

6 0
AG =7~ . 3.15
37 YR (3.15)

Zur Bildung eines Embryos mit n Afomen ist eine Energie AG(n) noiwendig {(Abb. 3.2).
Versteht man die Keimbildung als thermisch akiivierten ProzeB, so ist es naheliegend, die
Zahl N, der Cluster mit n Atomen in einem System aus N; Atomen durch einen Boltzmann-
Ansatz zu beschreiben:

N =N,exp(- Af(;)) . (3.16)
B

Eine derartige Beschreibung fihrt jedoch bei grofien Clusterradien zu Widerspriichen. Fiir
r>r1° wiirde N, wegen des wieder abfallenden AG stark ansteigen. SchiieBlich wird AG fir
r>T1, negativ, so daB sich aus Gleichung (3.16) ein N, ergeben wiirde, dafl grofier ist als N
- ein sicherlich unsinniges Ergebnis. Um diese Probleme zu umgehen, wird die Verteilungs-
funktion im Modell von Volmer und Weber [95] bei r abgeschnitten. Dies wird dadurch
begriindet, daB Cluster, die den kritischen Keimradius 1° erreicht haben, selbstindig wachsen
konnen und somit durch Wachstum aus dem Gesamiensemble verschwinden. Um jedoch
weiterhin ein stationdres dynamisches Gleichgewicht zu gewdhrleisten, miissen die dem
System entnommenen Atome kontinuierlich durch neue ersetzt werden, d.h. es wird eine
quasi-stationdre Clusterverieilung angenommen.

Sei nun k die Anlagerungsrate fiir ein weiteres Atom an einen Cluster, so ergibt sich
nach Volmer und Weber fiir die Keimbildungsrate Iy im quasi-stationéren Zustand der Aus-
druck: :

I =k N, =kN,exp(- Aff) . (3.17)

B

Das Modell von Volmer und Weber wurde von Becker und Doring [96] verfeinert. Becker
und Doring verwenden eine medifizierte Verteilungsfunktion, die auch Cluster zuldft, die
grofer als r” sind, Dadurch wurde es ermdglicht, den Zerfall von iiberkritischen Clustern im
Keimbildungsmodell zu beriicksichtigen. Im Rahmen dieses Modells erhdlt man einen
Ausdruck fiir die Keimbildungsrate I, der sich nur durch den sogenannien Zeldovich-Faktor

[, von Gleichung (3.17) unterscheidet:




3.2 Keimbildung 31

AG®, . _lAG‘ 3.18
ook Ny T rexp(-57) mit Tn 2o (3.18)

Da der Zeldovich Faktor nur eine unwesentliche Korrektur darstellt [2 11,. sei er im folgenden

vernachlissigt.

) - Zur Beschreibung der Anlagerungskonstante nimmt Becker [97] an, daf} die Anlagerung
der Atome durch Diffusionsprozesse kontrolliert wird. Das zundchst zur Beschreibung der

Kondensation aus der Dampfphase entwickelte Modell wurde von Tumbull und Fischer [98]
Erstarrung einer Schmelze tibertragen. Hierbei wurde angenommen, dab ein Atom

- Al
aur i CIsiaTTung €Imer Schm UDLIrag

bei der Anlagerung an den Embryo zunichst durch die Grenzfidche fliissig-fest diffundieren,
und dazu die Aktivierungsschwelle AG, fiir die atomare Diffusion Gberwinden muf. Die
Anlagerung der Atome ist imm Rahmen dieses Modells somit ein thermisch akiivierter ProzeB,

so daB die Anlagerungskonstante k¥ durch einen Boltzmannansatz beschnebcn werden kann.
Fiir die Keimbildungsrate I folgt dann :

_ AG” AG,
ISS;NL'yO'exP(_ T )'exP(“ﬁ) 5 e (3.19)
e - R R

B

wobel v,=kgT/h die Vibrationsfrequenz der Atome ist und h das Plancksche Wirkungs-
quantum. Nimmt man an, da AG, gleich der Akiivierungsenergie fiir die atomare Selbst-
Diffusion ist, so 148t sich AG, aus dem D1ffu51onskoefﬁ11enten I und dem interatomaren

Abstandaogemaﬁ PP
(3.20)

D=alyexp(- kB;

bestimmen. Der Daffusmnskoefﬁnent D kann mit. Hﬂfe der. Emstnm Stokes—GIelchung aus
der Vlsxosﬂat n(T) berechnet werden: - - :

p=_fT . @2
._37:’?;(7)&0:__ . R

Insgesamt ergibt sich damit der folgende Ausdruck fiir die Keimbildungsrate Ig:

k, TN,

AG®
- N 3.22
I (1) = —-—‘—'—“—" -V exp( 3 T) . ( )

Neben einigen Konstanten und dem in der Regel hinreichend bekannten interatomaren
Abstand a, gehen in GIe1chung (3.21) im wesentlichen die V1sk051tat n(T) und die Aktlwe-
rungsenerg;e fiir die Bildung eines kritischen Keims AG'(T) ein. - :

' Die Temperaturabhingigkeit der Viskositit kann, wie von Turnbull [99] fur reine
Metalle und von Batiezzati et al. [88] auch fiir quasﬂmstaﬂbﬂdende Systeme vorgeschlagen
-ﬁdu einen e.umnscheﬂ Vogel- Fx.lcher—Ansatz beschneben werden e
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> . (3.23)

A
=y .&
D =1,ExP (=

0

Hierin ist T, die ideale Glastemperatur, wéhrend #, und A freie Parameter sind.

Die Aktivierungsschwelle AG(T) zur Bildung eines kritischen Keims héngt geméiB Glei-
chung (3.15) vom Quadrat der freien Enthalpiedifferenz AGy(T) und von der dritten Potenz
. der Grenzflichenenergie o(T) zwischen fester und flilssigen Phase ab. AG(T) kann durch
die in Abschnitt 3.1 vorgestellten Ansitze beschrieben werden. o konnte bislang in metalli-
schen Systemen nicht als Funktion der Temperatur direkt experimentell bestimmt werden.
Es existieren jedoch einige &odeﬂe- ur’ BESf‘hrezbuﬂg von a{T} die im folgenden Kapltel
kurz vorgestellt werden sollen. o S -

3.2.2 Grenzfiichenenergie zwischen fester und fiiissiger Phase

Die Energie ¢ der Grenzfliche zwischen fester und fliissiger Phase wird durch einen
enthalpischen und einen entropischen Beitrag bestimmt. Der Enthalpieterm beriicksichtigt die
Energiedifferenz zwischen den Atomen, die im Kristall allseitig gebunden sind, und den
Grenzflichenatomen, die unabgesittigte Bindungen besitzen. Der Entropieterm tragt der Ver-
ringerung der Entropie von Atomen aus der Schmelze bei der Anlagerung an die Grenz-
fliche Rechnung.

Skapski [100] licferte die einfachste Abschiizung der Grenzflichenenergie o zwischen
fester und fliissiger Phase, indem er ¢ als Differenz der Grenzflidchenenergie o, von Festkor-
per und Vakuum und der Grenzflichenenergie ¢, von Fliissigkeit und Vakuum ansetzt:
G = 00

Ewing [101] gibt einen Ausdruck fiir die Grenzfldchenenergie an, bei dem der entropi-
sche Beitrag basierend auf experimentell ermittelten radialen Verteilungsfunktionen abge-
schitzt wurde. Dabei wurde angenommen, da8 die Anlagerung eines Atoms aus der Flissig-
keit an den Festkdrper mit einer Verminderung der Entropie verbunden ist. Zur Berechnung
des enthalpischen Beitrags wurden Wechselwirkungen zwischen nichsten Nachbarn in der
festen Phase und zwischen Atfomen an der Phacengre“ize betrachtet. Diese Uberlegungen
fiihrten zu einem Ausdruck fiir die Grenzflichenenergie:

A. w
o= gl 7T 629

Fiir den Parameter A wurde ein Wert A = 2.5-10° angegeben, wihrend die Grenzflichen-
entropie S materialabhingig Werte zwischen 2- 10% /K und 3.1-10® ¥/K annimmt.
 Miedema [102] bestimmte S*-durch Anpassen von Gleichung (3.24) an die durch
Messungen ‘der maximalen Unterkuhlbarkelt von Schmelzen remer Metalle abgeschatzten
Grenzﬂachenenerg1en zu §'=5-10%3/K.

rowme  wvomee ey s e o tm i1~ o nwe At me {eanefln 18 o Adie

Die zuvor genannten M odelle 5eueu eine nus\hatzung ém Grenzfldchenene gw g, QIS
unabhingig von der Struktur der festen Phase ist. Im Gegensatz dazu berlicksichtigt ein
Modell vom Spaepen und Thompson [103,104,105,106] auch Struktureinfliisse an der Grenz-
flache. Hierbei wird der Kristall durch eine dichteste geordnete Kugelpackung, die Fliissig-
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keit durch eine dichteste ungeordnete Kugelpackung beschrichen. Die zwischen beiden
Phasen befindliche Grenzschicht wird so konstruiert, daB tetraedrische Nahordnung bevor-
zugt und oktaedrische Nahordnung verboten ist. Die Bevorzugung der tetraedrischen
Ordnung flihrt zu einer Maximierung der Dichte in der Grenzschicht und zu einem &uferst
geringen Dichtedefizit an der Phasengrenze. Dieses verschwindend kleine Dichtedefizit steht
in Einklang mit den Ergebnissen von wihrend der Kristallisation metallischer Gliser
durchgefiihrien Positronen-Anihilations-Messungen {107]. Die im Modell von Thompson und
. Spaepen konstruierte Atomanordnung der ersten Flissigkeitsschicht weist parallel zur
Grenzflache bereits keinerlei Translationsordnung auf, wihrend die Ordnung in der dazu
senkrechten Richtung vergleichsweise langsam abnimmt.

Auf Grund des verschwindend kleinen Dichtedefizits in der Grenzschicht kann der
enthalpische Beitrag zur Grenzilichenenergie verpachléssigt werden, wihrend die Konfigura-
tionsentropie den Haupibeitrag liefert. Die Berechnung des eﬁtfﬁpiauuvu Beitrags Liefert die
Beziehung fiir die Grenzflichenenergie o: S

o AS,T A
'_.o‘=oz-—-———-_..._ e (3.25)

2,13 -

Ny Va )

Hierin bezeichnet AS; die Schmelzentropie, V,, das molare Volumen und N, die Loschmidt-
sche Zahl, Die Strukturabhingigkeit der Grenzflichenenergie ¢ wird durch den Faktor o
beriicksichtigt. Die Rechnungen lieferten fiir einen Keim mit kubisch-flichenzentrierier
Strukiur {fcc) oder hexagonal dichtester Packung (hcp) oo, =0.86 [104], filr einen Keim
mit kubisch-raumzentrierter Struktur (bee) oy, =0.71 [105].

3.2.3 Heterogene Keimbildung

Bei den bisherigen Uberlegungen zur homogenen Keimbildung haben wir Systeme betrach-
tet, die nur aus einer Schimelze und einer daraus gebildeten festen Phase bestanden. In der
Praxis ist ein solches System jedoch meist nicht isoliert, sondern steht in Kontakt mit
Fremdphasen (TiegelwZnde, Oxidhdute, Verunreinigungen, ... ). Durch eine katalytische
Wirkung der Fremdphasen kann die Aktivierungsschwelle zur Bildung eines kritischen
Keims empfindlich herabgesetzt werden. In einem solchen Fall spricht man von "heterogener
Keimbildung". Die katatytische Wirkung einer Fremdphase wird verstindlich, wenn man den
besonders einfachen Fall der heterogenen Keimbildung auf einem planaren Substrat betrach-
tet, der erstmals von Volmer [108] beschrieben wurde. Ein kalottenfdrmiger Keim auf einem
ebenen Substrat, wie er in Abb, 3.3 dargestelit ist, befindet sich nur dann im Kréftegleich-
gewicht, wenn sich die zum Substrat parallelen Komponenten aller Grenz,ﬂachenspannungen
kompen51eren

‘Dann gilt fiir die Grenzflichenspannungen o zw1schen kristatlinem Ken’n (s}, Subsi;rat
(w) und-Schmelze (l) und fiir den Benetzungswinkel &: S .

Gf,w = gs,w+d{,scos(§) . . . (326)

Der in Abb. 3.3 gezeigte heterogene Keim mit Kriimmungsradius r” hat ein Volumen, das
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um den Faktor f(3) kleiner ist als das eines kugelférmigen homocenen Keims mit gleichem
Krummungsradzus wobel fiir f(a?) gilt:

: ﬂ:})=z(2—3coszﬂ+cos3.§) . (3.27)

Schmelze (1)

Kristall (s)

N Si{{{{\{i\\i\\\ N

Abb. 3.3 Wachstum eines heterogenen Keims (s) auf einem Substrat (w).

Im Falle heterogener Keimbildung ist die Akiivierungsenergie zur Bildung eines kritischen
Keims um den gleichen Faktor f() im Vergleich zur homogenen Keimbildung verringert:

AG,, = AG, .- . (3.28)

Der Fakior f() wird katalytischer Faktor genannt und nimmt, abhingig vom Benetzungs-
winkel ¢ :(0°<¢=<180°), Werte zwischen ¢ und 1 an. Hierbei entspricht der Grenzfall
$#=180° (d.h. keine Benetzung) der homogenen Keimbildung mit f(#)=1. Fur den Fall
vcllstaﬂdlgﬂr Benetzung (¥= G"\ gilt hingegen f(#)=0, d.h. es wird keine Aktivierungs-
energie zur Biidung eines kritischen Keims bendtigt. In diesem Fali wéchst der Kristall
Pp'ltaki"i sch anf das Substrat auf,

= Der fiir den Fall hornogener Keimbildung hergeleitete Ausdruck fiir die Keimbildungs-
rate I, (Gleichung (3.22)) kann direkt auf den Fall der heterogenen Keimbildung {ibertragen
werden, Hierzu ist statt der Keimbildungsschwelle fiir die homogene Keimbildung AG” die
um den katalytischen Faktor f(¢) reduzierte Keimbildungsschwelle fiir die heterogene
Keimbildung AG,,, = AG™f($%) zu verwenden. Gleichzeitig ist zu beriicksichtigen, daB bei
heterogener Keimbildung nur Atome, welche sich an der Grenzfliche von Fremdphase und
Schmelze befinden, an der Keimbildung beteiligt sind. Die Zahl N, dieser Atome ist um
einen Faktor {<1 geringer als die Gesamtzahl N; aller Atome der Schmelze: N={"N;.
Damit ergibt sich die Keimbildungsrate 1™

ETHN AG, k T{N,
g to TN 20y L BTN o AGASy 329

37 (D) a;’ ks T' 3a (D) g kg T
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Fiir-den Grenzfall homogener Keimbildung gilt {=1 und N, =N,.

Da f(8%) in Gleichung (3.29) im Exponentialterm steht, kann heterogene Keimbildung
drastische Auswirkungen auf die Kefmbildungsrate und damit auf die Unterkihibarkeit
haben. Der katalytische Faktor héngt stark von der ProzeSfiihrung sowie vom untersuchten
Probensystem ab. Bei konventioneller Erstarrung im Tiegel liegt in der Regel ein derart
kleines (&) vor, daB die Schmelze nicht signifikant unterkiihlt. Rei unter hochreinen
Bedingungen mit Hilfe der elektromagnetischen Levitationstechnik durchgefiihrten tiegel-
_ freien Unterkilhlungsexperimenten an Ni, Cu, Fe sowie den Legierungssystemen Fe-Ni und
Cu-Ni bestimmten Willnecker et al. katalytische Faktoren zwischen 0.19 und 0.24
[16,109,110]. Katalytische Faktoren dieser GroBenordnung konnen bei gleicher Temperatur
zu einer um mehr als 20 Grofenordnungen héheren Keimbildungsrate im Vergleich zu
homogener Keimbildung [16,111] fiihren.

3.2.4 Transiente Keimbildung

Bei den bisherigen Uberlegungen zur Keimbildung wurde eine quasi-stationire Verieilungs-
funktion N, (siehe Gleichung (3.16)) der Cluster mit GréBe n vorausgesetzt, d.h. das System
befindet sich im (dynamischen) Gleichgewicht. Dies ist sicherlich bei langsamer ProzefBfiih-
rung (z.B. dem langsamen Abkiihlen der Proben in einer Levitationsanlage) gerechtfertigt,
jedoch in der Regel nicht beim schnellen Abschrecken der Schmelze (z.B. beim Schmelz-
spinnen oder beim Splatkiihlen). Da im Rahmen dieser Arbeit einige Proben durch Splatkiih-
len hergestellt wurden, sollen an dieser Stelle beim schnellen Abschrecken auftretende
transiente Effekie ndher erliutert werden.

Zur Beschreibung der transienten Keimbildung wird angenommen, daf in einem System
zur Zeit t=0 keine Cluster vorhanden sind { N (t=0)=0 ) [112]. Die Bildung eines Clusters
bendtigt Zeit, so daf die Verteilungsfunktion N, erst nach einer charakteristischen Zeit 7, die
Transiente genannt wird, im dynamischen Gleichgewicht ist. Dies bedeutet, daf ein kriti-
scher Keim erst nach Ablauf einer Inkubationszeit gebildet wird. Sind die Experimentierzei-
ten, was beim schnellen Abschrecken der Fall sein kann, kleiner als , so kann die Schmelze
durch transiente Effekie unterkiihit werden.

Bei allen Modellen zur quantitativen Beschreibung der transienten Keimbildung ist die
Transiente 7 abhéngig von der atomaren Diffusion D liber die Grenzfliche Schmelze-Keim.
Der wohl erfolgreichste dieser Ansdtze zur Beschreibung der transienten Nukleationsrate I,
stammt von Kashchiev [113}:

1 = Iss”“"'z (“l)m'exp(——-"-’-z—f—t)] mir T~D"' . (3.30)
m=1 v

Die meisten Ansitze zur Beschreibung transienter Effekte wurden fiir den Fall homogener
Keimbildung hergeleitet. Diese Uberlegungen kénnen jedoch auf den in der Praxis besonders
wichtigen Fall der heierogenen Keimbildung tibertragen werden {114] (Bei vielen Methoden
des schnellen Abschreckens, z.B. beim Schmelzspinnen oder beim Splatkiihlen, wird die
Schmelze auf einem kalten Substrat erstarri!). Die Auswirkung transienter BEffekte auf
homogene und heterogene Keimbildung ist schematisch in Abb. 3.4 dargestelit.
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Im wesentlichen fithren die transienten Effekte zu einer Verschiebung der zeitlichen Ent-
wicklung der Keimzahl um die Transiente r. Sind die Experimentierzeiten groB gegeniiber

7, S0 konnen transiente Effekte vemachlass1gt werden. -
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3.3 Nahordnung in unterkiihlten Schmelzen

Wird die Erstarrung aus der unterkithlten Schmelze im Rahmen der klassischen Keimbil-
dungstheorie beschricben, so bleiben strukturelle Einfliisse unberticksichtigt. In der unter-
kithlten Schmelze bilden sich jedoch durch Dichte- und Konzentrationsfluktuationen Atom-
cluster und damit auch eine strukturelle Nahordnung. Es gibt Hinweise, dafl diese Nahord-
. nung einen Einfluff anf die Keimbildung hat.

Zur Beschreibung der Nahordnung kann davon ausgegangen werden, daB in der unter-
kithlten Schmelze bevorzugt solche Atomcluster vorhanden sind, die eine minimale Energie
besitzen. In entsprechenden Modellen wird die Wechselwirkungsenergie V -zwischen-zwei
Atomen eines Clusters liblicherweise durch ein Mie-Potential beschrieben: = 3

V) =CI(H™-(2)T . T X5

Hierbei bezeichnet 1 den Abstand der Atome, C, ¢, und ¢, sind Konstanten. Ein Spezialfall
eines Mie-Potentials ist das hdufig verwendete Lennard-Jones-Potential (m=12, n=6}.

Der energetisch giinstigste Zustand liegt bei dem Atomabstand D vor, bei dem die
potentielle Energie nach Gleichung (3.31) minimal ist. Nimmt man vereinfachend an, daf
die Atome harte Kugeln mit dem Atomdurchmesser D sind, so ist der energetisch giinstigste
Zustand derjenige mit der gréBtmoglichen Raumfiillung bzw. der héchsten Dichte.

Abb. 3.5: Bildung von Clustern mit ikosaedrischer Symmetrie.
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Um diesen Zustand zu erreichen, werden sich in der Schmelze zunichst Paare von
Atomen bilden. Die Energie der Schmelze kann dadurch weiter minimiert werden, daf} sich
an ein Atompaar zwei weitere Atome unter Bildung eines Tetraeders anlagern (Abb. 3.3).
Das Tetraeder ist der einfachste Cluster mit vergleichsweise hoher Packungsdichte. Diese
Tetraeder konnen sich zu grofieren Clustern zusammenfiigen. Aus 20 solcher Tetraeder kann
unter leichter Verformung ein Ikosaeder aufgebaut werden, das den giinstigsten Raumfiil-
lungsgrad und damit die niedrigste Energie besitzt. Sie ist um circa 8% geringer als die von
~ Clustern mit ebenfails 13 Atomen und hcp- oder fee-Struktur. Bereits im Jahre 1952 postu-

lierte daher Frank [2], daf sich in Systemen mit ndherungsweise sphérischer Symmetrie der
Atome (z.B. Edelgase oder Metalle) eine ikosaedrische Nahordnung in der unterkihlten
ths‘i olkeit aushildet

A AL it SRSV,

Geht man davon aus', daf die ikosaedrischen Cluster durch sukzessive Anlagerung von
Atomen wachsen und berechnet die Energie pro Clusteratom unter Zugrundelegung von
Wechselwirkungspotentialen der Form (3.31) mit m=14 und n=7, so erhilt man den in
Abb. 3.6 gezeigten Verlauf der Energie pro Clusteratom als Funktion der Clustergrofie
[115]. Auffallend sind Energieminima bei bestimmten "magischen” Atomzahlen (13, 55, 147
...). Diese Zahlen entsprechen gerade den abgeschlossenen Schalen der Mackay-Tkosaeder

hoherer Ordnung [116] (Abb. 3.5).

N Tetrahedron

fcosahedrony

=

Energy per alom

:
0 10 20 30 S0 50 GO
Number of aloms in c]usler

Abb. 3.6: Energze pro Clusteratom als Funktlon der Ciustergroﬁe aus [115]

Ini der Tat konnte ein solches Verhalten an frelen Ato*nclustem beobavhtet erden. Cluster-

spektren zeigten, vorwiegend bei freien Edelgasclustern, iiberproportional viele Cluster mit
den magischen Atomzahlen (13, 55, 147 ...) und somit das in Abb. 3.5 skizzierte Verhalten
[5,6,7,8,9]. Obwohl freie Atomcluster sicherlich nur eingeschrinkt mit den Clustern in einer
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unterkiihifen Schmelze vergleichbar sind, konnen diese Experimente als ein deutlicher
Hinweis auf die energetische Bevorzugung ikosaedrischer Nahordnung angesehen werden.

Neuere molekulardynamische Computersimulationen [5,117,118,119] an Lennard-Jones-
Fliissigkeiten unterstiitzen die Voraunssagen von Frank. Erstmalig beobachteten Steinhardt et
al. [5] in einer monoatomaren Lennard-Jones-Fliissigkeit die Ausbildung von ikosaedrischer
Nahordnung. Wihrend die Simulationen in der Schmelze bei Temperaturen oberhalb von T
keine ikosaedrische Ordnung zeigten, stellte sich ab circa 10% relativer Unterkiihlung eine
. ikosaedrische Ordnung ein, wobei der Ordnungsparameter mit wachsender Unterkiihiung
zunahm, Dabei ist die ikosaedrische Nahordnung um so ausgeprigter, je langsamer die
Schmelze ‘abgekithit wurde. Nosé und Yonezawa [117,119] beobachteten in dhnlichen
Simulationsexperimenten ebenfalls eine ausgeprigte ikosaedrische Nahordnung in der
unterkiihlien Schinelze. Bei Kristallisation der Flissigkeit in die stabile fee-Struktur nimmt
der ikosaedrische Ordnungsparameter schlagartig ab. Jdonsson und Andersen {118] unter-
suchten eine zweikomponentige Lennard-Jones-Fliissigkeit, die zu 20% aus einer gréfieren
Atomsorte bestand. In der aus 1500 Atomen bestehenden, tief unterkiihlten Flissigkeit
wurden 138 sich teilweise iberlappende Ikosaeder gefunden d.h, ca. 61% aller Atome
befanden sich in einem Ikosaeder.

Maret et al. haben Neuironenbeugungsexperimente an Schmelzen von AlggMn,, [120]
und AlgNi, [121} beil Temperaturen oberhalb von T, durchgefiinrt. Basierend auf diesen
Untersuchungen wurden interatomare Paarpotentiale berechnet, die einer molekulardynami-
schen Analyse zu Grunde gelegt wurden [122]. Diese Simulationen zeigten im Falle der
Legierung AlgMn,, bereits oberhalb von T, in der Schmelze Anzeichen von ikosaedrischer
Nahordnung, wihrend in der Al Ni,-Schmelze keine nennenswerte ikosaedrische Nahord-
nung ausgebildet wurde. In der unterkithiten Schmelze (T =0.8T}) zeigten die Berechnungen
bei Al-Mn eine ausgeprigte ikosaedrische Nahordnung, bei Al-Ni den Beginn der Aus-
bildung von ikosaedrischer Nahordnung. Die Autoren erkldren die stirkere Neigung der Al-
Mn-Schmelze zur Bildung ikosaedrischer Nahordnung dadurch, daff Al-Mn ein quasikristall-
bildendes System ist, Al-Ni aber nicht. Diese Interpretation ist nicht vollig unumstritien,
denn in schnell abgeschreckten AI-Ni-Proben wurde eine metastabile quasikristalline Phase
[67,123] beobachiet. Es handelt sich hierbei zwar nicht um eine ikosaedrische, sondern um
eine dekagonale Phase, jedoch bleibt es dennoch fraglich, ob sich das System AI-Ni so
signifikant in Bezug auf Quasikristallbildung und Ausbildung von ikosaedrischer Nahordnung
vom System Al-Mn unterscheidet, wie es in diesen Arbeiten angenommen wurde. Unabhén-
gig von dieser Frage zeigen die Computersimulationen die auch in den anderen molekulardy-
narischen Analysen beobachtete Ausbildung von ikosaedrischer Nahordnung in der unter-
kithlten Schmelze, wobei die zugrundegelegten, aus den Neuironenbeugungsexperimenten
bestimmten 'Paa:potentiale wahrscheinlich eine realistischere Beschreibung der Wechsel-
wirkungsenergien i in einer Schmelze liefern, als dle in den anderen Slmulatmnen verwende-
ten Mie-Potentiale.

... Da offensichtlich ikosaedrische Nahordnung energetlsch gunstig ist, stellt sich die Frage,
weshalb keine makroskopischen Festkorper mit ikosaedrischer Struktur gefunden wurden.
Selbst - die - ikosaedrischen Quasikristalle sind keineswegs "Riesen-Mackay-Tkosaeder",
sondern besitzen nur ein. Quasigitter mit ikosaedrischen Symmetrieclementen (vgl. Kapitel
'2). Eine genaue Analyse der Tkosaederstrukiur liefert eine Antwort auf diese Frage. Der
interatomare “Abstand zwischen den Atomen an der. Qberfliche eines aus gleich groBen
Atomen bestehenden Tkosaeders ist etwa 5% groBer als der Abstand der Oberflichenatome
. zum Zentralatom [124]. Beim Auffiillen hoherer Tkosaederschalen potenziert sich diese
‘Packungsliicke. Wihrend die ikosaedrische Struktur bei kleinen Clustern energetisch am
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giinstigsten ist, ist e¢ine ikosaedrische Struktur ab einer gewissen Clustergrdfe aul Grund
dieser, mit der GroBe des Clusters zunehmenden, "Raumfrustration” energetisch ungiinstiger
als eine geordnete fee- oder hep-Struktur mit gleich vielen Atomen. Die Clustergrdfe, ab der
die fce- bzw. hep-Struktur glinstiger ist als eine Ikosaederstruktur, kann unter Annahme von
Potentialen der Form (3.31) abgeschitzt werden. Fiir ein solches Potential mit m=14 und
n=7 wurde berechnet [115], daf die ikosaedrische Struktur bis zu Clustergréfen von ca.
600 Atomen energetisch bevorzugt ist.
) Hochauflosende elekironenmikroskopische Untersuchungen an Gold-Clustern zeigten
Phasenfluktuationen zwischen ikosaedrischer und fcc-Ordnung bei Clustergréfen von ca.
20 A, was einer Atomzahl von ca. 300 Atomen entspricht [125]. Dieses experimentelle

Ergebnis 148t daher vermuten, daff bei einer Clustergréfie von ca. 300 Atomen die Energie
von ikosaedrischem Cluster und fee-Cluster ungefihr gleich ist. Die theoretisch abgeschitzte
ClustergréBe wird somit groflenordnungsmaBig bestitigt.

Nach der klassischen Keimbildungstheorie (vgl. Kapitel 3.2) liegt die zu erwartende
Grofle kritischer Keime ebenfalls in der GréBenordnung von einigen hunderi Atomen, selbst
wenn tiefe Unterkiihlungen angenommen werden. Es stellt sich daher die Frage, welche Aus-
wirkungen eine ikosaedrische Nahordnung in unterkihlien Schmelzen auf die Keimbildung
und damit auf die Unterkihibarkeit der Sysieme hat. Inwieweit sich die ikosaedrische
Nahordnung auf die Keimbildung auswirkt, diirfte u.a. auch davon abhéngen, ob die kriti-
sche Keimgrofe grofier oder kleiner ist als die Clustergrfe, oberhalb derer eine kristalline

St;'uktur energetisch giinstiger ist als die ikosaedrische.

3,3.1 Erwartete Auswirkungen einer ikosaedrischen Nahordnung in der
- unterkithlten Schmelze auf die maximale Unterkiihlbarkeit

Die vorausgesagte ikosaedrische Nahordnung in der unterkiihlten Schmelze kénnte fiir die
beachtliche Unterkiihlbarkeit vieler Metallschmelzen (relative Unterkithlungen AT/T; 0.2
[1D verantwortlich -sein [2]. Da die ikosaedrische Nahordnung inkompatibel zur Trans-
lationssymmetrie von Kristallen ist, miifite sie zundchst aufgebrochen werden, bevor sich
eine kristalline Phase bilden kann. Dies wiirde zu einer Erhdhung der Akfivierungsenergie
zur Bildung eines kritischen Keims fiihren, so daf die Unterkithlung der Schmelze erleichiert
wird. Insbesondere konnte ein Unterkiihlungsexperiment [15], bei dem eine Fe-Schmelze mit
Hilfe der elektromagnetischen Levitationstechnik um 538 K unterkiihlt werden konnte, fiir
diese ‘Annahme sprechen. ‘Nach. der klassischen Keimbildungstheorie sind selbst bei An-
nahime homogener Keimbildung fiir reines Fe nur Unterkiihlungen von maximal 420 K zu
erwarten [110]. Allerdings ist es bislang nicht bekannt, daB die in [I5] erreichte. tiefe
Unterkiihlung von einem anderen Experimentator repreduziert werden konnte.

" Die Frage nach dem Vorhandensein einer. ikosaedrischen Nahordnung in der unter-
kiihlten Schmelze und ihren Auswirkungen auf die Unterkihlbarkeit der Schmelze erweckte
neues Interesse durch die Entdeckung quasikristalliner Festkérper ( vgl. Kapitel 2 ). Mit den
(ikosaedrischen) Quasikristallen existieren Festkorper, die ihrerseits eine ikosaedrische
Nahordnung besitzen. Da die postulierte ikosaedrische (oder polyietraedrische) Nahordnung
in der Schmelze der der quasikristallinen Phase #hnelt, ist die Annahme naheliegend, daB die
Grenzflichenenergie zwischen quasikristailinem Xeim und Schmelze herabgesetzt wird {126].

-Die daraus resultierende niedrige Aktivierungsenergie zur Bildung eines kritischen Keims
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hitte in quasikristallbildenden Systemen eine schlechtere Unterkiihlbarkeit der Schmelze in
Bezug auf die Liquidustemperatur der quasikristallinen Phase zur Folge als bei Systemen mit
kristallinen Phasen. Fir Schmelzen, die dekagonale quasikristalline Phasen bilden, welche
quasiperiodisch in zwei Raumrichtungen und periodisch in der dritten Richtung sind, ist
entsprechend eine bessere Unterkithibarkeit als bei den ikosaedrischen Systemen zu erwarten,
jedoch eine schlechtere als bei kristallinen.

~ Uber die Reduktion der Grenzflichenenergie hinaus, wire es ebenfalls denkbar, daB in
~ der Schmelze vorhandene ikosaedrische Cluster zum Aufbau eines guasikristatlinen Keims
"verwertet" werden. Da es Hinweise gibt, daff quasikristalline Phasen {iber eine ausgeprigte
chemische Ordnung verfiigen (vgl. 2.2.2), ist es jedoch fraglich (aber selbstverstindlich
nicht ausgeschlossen), ob in der Schmelze vorhandene ikosaedrische Cluster dieser chemi-
schen Ordnung enisprechen. Troiz &hnlicher topologischer Ofdmmg kdnnte eine unzureichen-
de Ahnlichkeit der chemischen Ordnung von Quasikristall und Ikosaedercluster die direkte
Verwertung der Cluster unmdglich machen. Dariiber hinaus miifiten sich die ikosaedrischen
Cluster in geeigneter Orientierung aneinanderlagern, die Zwischenrdume zusitzlich geeignet
ausgefiillt werden, um einen Quasikristall zu bilden. Die Wahrscheinlichkeit fiir eine solche
Anlagerung von Clustern in richtiger Orientierung ist méglicherweise gering. Es sei an
dieser Stelle bemerkt, dab das Modell des Einbaus vorhandener ikosaedrischer Cluster in den
Quasikristall eine gewisse Verwandtschaft zum Modell des ikosaedrischen Glases besitzt,

~ Eine Sonderstellung unter den kristallinen Phasen nehmen die Xasper-Frank-Phasen
[127] ein. Diese Phasen haben eine komplexe Struktur mit einer grofien Einheitszelle (z.B.
162 Atome bei (Al,Zn),oMg,,) und besitzen polyietraedrische (ikosaedrische) Symmetricele-
mente innerhalb dieser Einheitszelle. Kasper-Frank-Phasen treten hiufig in quasikristall-
bildenden Systemen auf und stellen kristalline Approximantenphasen (vgl. 2.1.1.2) der
guasikristallinen Phasen dar. Da die Kasper-Frank-Phasen wie die quasikristallinen Phasen
eine ikosaedrische Nahordnung besitzen, ist aus den gleichen Griinden wie bei den quasikri-
stallinen Phasen eine niedrige Aktivierungsschwelle zur Bildung eines kritischen Keims und
damit eine schlechte Unterkiihibarkeit der Schmelze zu erwarten, - : 3

3. § Z stherage Experimente zur Unterkiihlibarkeit und zum Nakﬁeaﬁmms=
veﬁaﬁen von Schmelzen guasikristallbildender | y@gaemﬁgen SRR

Vor den im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrien Untersuchungen gab es nur indirekie
experimentelle Untersuchungen zur Unterkihlbarkeit und zum Nukleationsverhalten von
Schmelzen quasikristallbildender Legierungssysteme. Die Ergebnisse dieser Untersuchungen
stiitzen die zuvor dargestellten Uberlegungen und sollen im folgenden vorgestelit werden.

- 'Die ersten dieser Experimente wurden von Bendersky und Ridder am System -AlgsMny,
durchgefiihrt [12]. Es wurden mit einer elektrohydrodynamischen Schinelzverdiisungsaniage
fliissige Tropfchen mit Durchmessern von 20 nm bis 2 um hergestelit und unter Vakuum im
freien Fall erstarrt, wobei die Abkiihlgeschwindigkeiten abhéngig von der Tropfchengrofe
zwischen 10* K/s bei den groBten und 10° K/s bei den kieinsten Tropfchen lagen. Mit Hilfe
“von TEM-Untersuchungen wurde in den Tropfchen eine feinkrnige Strukiur besiehend aus
der ikosaedrischen Phase nachgewiesen. Die Dichten der quasikristallinen Korner lagen
“zwischen 10" m™® in den groBten Tropfchen und 10 m™ in den kieinsten Tropfchen. Diese
Korndichten sind weit hoher als die Korndichten, die {iblicherweise in nicht quasikristall-
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bildenden Systemen beobachtet werden. Derari hohe Korndichten sind ein Hinweis auf eine
hohe Nukleationsrate und deuten auf eine niedrige Aktivierungsschwelle fiir die Bildung
eines ikosaedrischen Keims hin. Gleichzeitig kdnnen diese hohen Dichten der quasikristalli-
nen Komer als ein Indiz fiir homogene Keimbildung angesehen werden, denn sie sind einige
GroéBenordnungen hoher als die iiblicherweise zu erwartende Konzeniration von heterogenen
Keimstellen [99]. In der Tat diirfte homogene Keimbildung in solchen Systemen leichter zu
beobachten sein, in denen ohnehin eine niedrige Aktivierungsschwelle zur Bildung eines
. (homogenen) kritischen Keims iiberwunden werden muf. Die Untersuchungen von Benders-
ky und Ridder sind somif ein erster Hinweis, der fiir die Richtigkeit der zuvor vorgesieliten
Uberlegungen spricht. ' '

" Holzer und Xelion [(}O} untersuchien die Kinetik der Umwandlune von amgrphen

ESA Vv ] XReriiirl [ESIRACIELAS SETVE SRR N S LW & WE LS U U §-L v § ~ia N LASLE =

Al;Cu, sV, -Proben in die ikosaedrische quasikristalline Phase durch isotherme und nichtiso-
therme DSC-Messungen sowie durch isotherme Messungen des elektrischen Widerstands.
Die Auswertung dieser Messungen im Rahmen der klassischen Keimbildungstheorie unter
Beriicksichtigung transienter Effekte erlaubte es, die Grenzflichenenergie ¢ zwischen amor-
pher und ikosaedrischer Phase abzuschitzen zu 0.002 J/m® < ¢ < 0.015 J/m’. Betrachtet
man die amorphe Phase als eingefrorene unterkiihlte Schmelze, so 148t sich diese Grenz-
flichenenergie mit den fiir kristailine Festkorper typischen Grenzfléchenenergien zwischen
FestkOrper und Schmelze vergleichen. Zum Beispiel betriigt die Grenzflichenenergie von
reinem Aluminium (der Hauptlegierungskomponente) am Schmelzpunkt ¢,,=0.108 J/m®
[90], d.h. das fiir die quasikristalline Phase abgeschitzte o ist deutlich niedriger. Dieses
Ergebnis entspricht den oben beschriebenen Vorstellungen.

‘Ebenso stlitzen Fallrohr- und Verdisungsexperimente von Herlach et al. {111 das
Modell. In diesen Experimenten wurden AlgMn,,-Tropfchen mit Durchmessern zwischen
20 pmund 1 mm im freien Fall unter He-Schutzgasatmosphére erstarrt. Die dabel erreichten
Kiihlraten lagen zwischen 800 K/s fiir die Imm grofen Tropfchen und 3-10° K/s fir die
20 pm grofen Teilchen. AnschlieBend wurde der Volumenanteil der unterschiedlichen in den
Tropfen gebildeten Phasen als Funktion der TropfengroBe (und damit der Abkiihlgeschwin-
digkeit) mit Rontgenbeugung, differentieller Thermoanalyse, Transmissions- und Rasterelek-
tronenmikroskopie bestimmt. Es wurde fiir dic einzelnen Phasen ein Temperatur-Zeit-
Umwandlungs-Diagramm (TZU-Diagramm) ersiellt, welches die experimentellen Ergebnisse
beschreibt. Diese Analyse basiert auf der klassischen. Keimbildungstheorie, wobei die
Keimbildungsrate durch Gleichung (3.29) beschricben wurde. AG, wurde entsprechend
Gleichung (3.11) angesetzi, die Viskositit durch einen Vogel-Fulcher-Ansatz (3.23) be-
schrieben. Die Grenzflichenenergie ¢ wurde entsprechend dem Modell von Spaepen und
Thompson durch Gleichung (3.25) ausgedriickt, wobei der strukturabhéngige Fakior o der
ikosaedrischen bzw. der dekagonalen quasikristallinen Phase ein freier Parameter war. Es
zeigte sich, daf} das TZU-Diagramm die experimentellen Ergebnisse gut beschrieb, wenn fiir
die -ikosaedrische Phase : (homogene Keimbildung vorausgesetzt) «;,=0.36 und fiir die
dekagonale Phase «4,=0.45 angesetzt wurde. Diese strukturabhingigen Faktoren sind
deutlich kleiner als die von Spaepen und Thompson berechneten strukturabhingigen Faktoren
fiir Kristalle mit fcc- bzw. hep-Struktur (oeme, =0.86) bzw. fir Kristalle mit bee-Struktur
(5. =0.71), wobei der fiir die ikosaedrische I-Phase bestimmte strukturabhingige Fakior
‘niedriger ist, als der fiir die dekagonale T-Phase. Die Fallrohruntersuchungen deuten somit
‘darauf hin, daB gemiB Gleichung (3.25) die Grenzflichenenergie ¢ zwischen ikosaedrischer
Phase und Schmelze niedriger ist als die zwischen dekagonaler Phase und Schmelze, welche
‘wiederum niedriger ist als die Grenzflichenenergie zwischen kristalliner Phase und Schmel-
ze. Dies entspricht genau dem im Rahmen der vorausgehenden Uberlegungen zu erwarten-
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den Verhalten.

3.3.3 Zielsetzung dieser Arbeit

Bei den zuvor vorgesiellten Arbeiten handelt es sich um sehr indirekte Untersuchungen zum
- Unterkiihlungs- und Nukleationsverhaiten quasikristalibildender Legierungssysteme. Bislang
sind keine erfolgreichen direkien Messungen der maximalen Unterkithibarkeit quasikristall-
bildender Legierungsschmelzen bekannt.

Zielsetzung dieser Arbeit ist es daher, das Unterkiihlungsverhalten quasikristallbildender
Legierungsschmelzen durch eine direkte Messung der Unterkithlung zu untersuchen. Eine
Auswertung der maximalen Unterkithibarkeit im Rahmen der klassischen Keimbildungs-
theorie erlaubt es, die Grenzflichenenergien zwischen fllissiger und fester Phase bzw. die
strukturellen Fakioren or von unterschiedlichen quasikristallinen (ikosaedrischen und dekago-
nalen) und kristallinen Phasen zu bestimmen und miteinander zu vergleichen. Hierdurch wird
es méoglich, die in diesem Kapitel vorgestellten Uberlegungen zur Nahordnung in unter-
kiihiten Schmelzen und deren Auswirkung auf die Unterkithlbarkeit experimentell zu iiber-
priifen, - A . L bt e e e
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4. Experimentelles

a0

4.1 Experimentelle Methoden zur Unterkithiung von
Metallschmelzen

. Es gibt zwei unterschiedliche Verfahren, eine Schmelze tief zu unterkiihlen:
- Schnelles Abschrecken SR
- Reduktion bzw. Ausschaltung von heterogener Keimbildung. -

Bei den Methoden des schnelien Abschreckens (Meit-Spinning, Spiat-Kiihien, Laserschmel-
zen ...} wird eine tiefe Unterkiinlung dadurch erreicht, daB die Schmelze in einer Zeit abge-
kiihlt wird, die kleiner als die Zeit ist, die zur Bildung von Kristallisationskeimen benotigt
wird. Bei gegebener Keimbildungsrate I muf ndmlich eine gewisse Zeit ty, die Nuklea-
tionszeit, verstreichen, bis die Bildung des ersten Keims im Probenvolumen V wahrschein-
lich wird: I+ V «ty> 1. Dariiber hinaus sind auch transiente Effekte (vgl. Abschnitt 3.2.4)
zu berticksichtigen, die dazu filhren, da8 die Keimbildungsrate selber erst mit einer zeitli-
chen Verzogerung um die Transiente 7 anwéchst. Die Verfahren des schnellen Abschreckens
sind einfach in ihrer Anwendung und kénnen zum Teil bereits industriell genutzt werden. Sie
haben jedoch den entscheidenden Nachteil, daB die Erstarrung der Schinelze nicht in situ be-
obachtet werden kann (keine Temperaturmessung moglich).

Im Gegensatz dazu erlaubt es die Reduktion heterogener Keimbildung die Keimbil-
dungsrate I (T) klein zu halten, so daB eine Schmelze auch bei langsamer Abkiihlung tief
unterkiihif werden kann. Da Tiegelwinde sowie Volumen- und Goerflichenverunreinigungen
{z.B. Metalloxide) der Probe als heterogene Keimstellen fungieren, miissen die Unter-
kiihlungsexperimente quasitiegelfrei oder tiegelfrei unter hochreinen Bedingungen durch-
gefithrt werden.

Bei den quasitiegelfreien Methoden wird die Probe in eine Glas- oder Salzschmelze
eingeiagert, die den Kontakt der Probe mit der Tiegelwand verhindert {128,129]. Ein kriti-
scher Fakior bei diesen Techniken ist die Wahl des Einbettmaterials, denn dieses mub
einerseits eine niedrige katalytische Wirksamkeit auf das Probenmaterial haben (daher Gliser
bzw. Schmelzen), andererseits darf das Einbettmaterial die Proben nicht kontaminieren oder
gar mit ithnen chemisch reagieren. Fir die in dieser Arbeit untersuchten Aluminiumlegierun-
gen scheiden z.B. alle Gliser auf Si(),-Basis als Einbettmaterial aus, da Aluminium bei
hohen Temperaturen das Glas unter Bildung von ALQO; reduziert,

Eleganter, jedoch experimentiertechnisch aufwendiger, sind die vollstindig tiegelfreien
Methoden. Um eine Berilhrung der Schmelze mit Tiegelwanden zu verhindern, muf die
Probe entweder im freien Fall erstarren kénnen oder aber die Wirkung der Gravitationskraft
auf die Probe durch ILevitationskrdfte kompensiert werden [130]. Fallexperimente
[111,131,132] sind in ihrem Prinzip einfach, haben jedoch die Nachteile, daff die Experi-
mentierzeit durch die Falizeit auf wenige Sekunden beschrinkt ist und daB die Unterkiihlung
nicht oder nur sehr schwierig bestimmt werden kann.

Im Gegensatz dazu ist es durch Levitationstechniken moglich, eine Probe fast beliebig
lang frei schwebend an einem Ort zu positionieren und zu prozessieren. Dabei ist die Probe
frei zugdnglich z.B. fir die Temperaturmessung oder die externe Stimulation der Erstarrung.
Eine tiegelfreie Positionierung kann durch unterschiedliche Verfahren erreicht werden [130]:
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Gasfilm-Levitation

akustische Positionierung
aerodynamische Levitation
elekirostatische Positionierung
elektromagnetische Levitation.

Bei der Gasfilm-Levitation [133], der akustischen Positionierung und der aerodynamischen
~ Levitation wird die Levitationskraft durch Stéfe von Gasatomen auf die Probe {ibertragen.

Die elekirostatische Levitation ermdglicht das Positionieren von elekirostatisch geladenen
oder polarisierten Proben durch geeignete elektrische Felder [134,135]. Dieses Verfahren
erfordert jedoch einen gwﬁeu steuerungstechnischen Aufwand zum Erreichen einer stabilen
Probenposition. -

Beim Verfahren der elekiromagnetischen Levitation wird eine elekirisch leitende Probe
durch Wechselwirkung mit hochfrequenien elektromagnetischen Feldern positioniert. Das
Verfahren zeichnet sich durch eine gute Stabilitdt der Positionierung aus und kann {(zu-
mindest prinzipiell) auch im Vakwum angewandt werden, Neben der Positionierung der
Probe wird diese durch das elektromagnetische Wechselfeld gleichzeitig induktiv geheizt, so
da keine zusitzliche Heizquelle noiwendig ist. Die Technik der elekiromagnetischen
Levitation wurde bereits in zahireichen Fillen erfolgreich zum tiegelfreien Prozessieren und
zum Unterkiihlen metallischer Schmelzen eingesetzt [14,15,16,17,136] und kann im Gegen-
satz zur elekirostatischen Levitation als zuverldssig und ausgereift angeschen werden. Sie
erscheint somit als das geeignetste Verfahren zur Durchfilhrung der beabsichtigien Unter-
kiihlungsexperimente an Schmelzen quasikrisialibildender Legierungssysteme.

Zum experimentellen Aufgabenteil dieser Arbeit gehdrie daher der Aufbau einer
elekiromagnetischen Levitationsanlage. Mit dieser Anlage konnen metallische Schmelzen
tiegelfrei unter hochreinen Umgebungsbedingungen prozessiert und unterkiihlt werden. Dabei
ist die Probe gut beobachtbar, z.B. zur pyrometrischen Temperaturmessung, zur Messung
der Erstarrungsgeschwindigkeit {137] oder zur Untersuchung von Probenoszillationen zwecks
Bestimmung der Oberflichenspannung [138,1391. Ein in die Anlage. mtegnerter Splatkuh}er
ermoghcht glelchzemg das schnelle Abschrecken der Schmelzen. _ .

4.1.% Das Prinzip der elekiromagnetischen Levitation

Das Verfahren der elektromagnetischen Levitation geht zuriick auf ein deutsches Patent von
C. Muck aus dem Jahre 1923 [140] und wurde ca. 30 Jahre spiter erstmalig von Okress
[141] praktisch angewendet. Die Funktionsweise einer eiektromagnetlschen lﬁvztanonsaniage
ist schematisch in Abb. 4.1 dargestellt.

Eine konusfOrmige Levitationsspule wird von einem hochfrequenten Wechselstrom der
Frequenz f durchflossen und erzeugt daher ein magnetisches Wechselfeld B(,t) =
B,(z,t)-sin(2xft). Eine metallische Probe befindet sich in der Hohe z auf der Symmetrieachse
der Spule . Als Folge des sich zeitlich dndernden magnetischen Feldes werden in die Probe
Wirbelstréme induzieri (VXE = -0B/0t). Einerseits bewirken diese Stréme durch ohmsche
Verluste eine Aufheizung der Probe. Andererseifs erzeugi die Wechselwirkung des magneti-
schen Dipolmoments m der von den Wirbelstromen durchfiossenen Probe mit dem &ufleren
Feld B eine auf die Probe wirkende Kraft F;, die auf Grund der Lenzschen Regel in Rich- -
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tung niedrigerer magnetischer Feldstirke zeigt [142,143,144,145]. Bei geeigneter Wahi der
Anordnung kann diese Kraft so eingestellt werden, daB sie die Schwerkraft G kompen51ert
E, = -G. Die Probe schwebt dann kréftefrei in der Levitationsspule.

Abb. 4.1 - Schematische Darstellung der Funknonswelse einer elekiromavneaschen
g ' I_cwtatmnsanlage

Meist besitzen Levitationsspulen, wie auch die in Abb. 4.1 gezeigte Spule, neben den
eigentlichen Tragwicklungen, die die Levitationskraft erzeugen, eine oder mehrere Gegen-
wicklungen oberhalb der Tragspule. Hierdurch wird die Lage der Probe vertikal und
horizontal stabilisiert [145].

Um ~das Verfahren der elekiromagnetischen Levitation quantitativ zu beschreiben, sei
im folgenden zur Vereinfachung des Problems vorausgesetzt, daB sich die Probe auf der
Symmetrieachse einer rotationssymmetrischen Spule in der Héhe z befindet und da8 ihr
Radius r klein gegenitber dem Spulendurchmesser R ist. Eine allgemeinere Theorie der
elektromagnetischen Levitation, die insbesondere auf die Niherung r<R verzichtef, wurde
von Lohdfer [146] entwickelt. Das Magnetfeld B, sein Gradient VB und das magnetische
Moment m der Probe kdnnen unter diesen Vorraussetzungen als niherungsweise konstant
iiber dem Probenvolumen angeschen werden. Fiir die Levitationskraft F, am Ort z gilt
dann:

F,=@vV)B. . @D

Berechnet man unter Berucksmhtlgung des Skmeffekts das magnetlsche Moment m, so folgt
[ 142} : _ : _

3 sinh()-sin(x) (4.2
'Z_x cosh(zx).fcos(gx) ." SR

L(Z)

2 3G(_—;)(B(Z)?)B(z) mit' GG) =

ra‘q'(]' !

Hierin bezeichnet p, die magnetische Feldkonstante, y, die Permeabilitit der Probe (fiir nicht
ferromagnetische Proben gilt . = 1) und 6= (xfpu,0)*” die Skintiefe. Die Funktion G(x) ist
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eine Korrekturfunktion, die die Auswirkungen des Skmeffektes berucksmnt:lgt
Fiir die. Lelstungsaufnahme der Probe gilt [142]: :

-- 3w oD r . _ x(sinh@o)+sin@0) _ (.,
P(z) W F(= )B(z) mit  Fx) osh(2) ~cosZ) 1 (_4.3):

p(T) bezeichnet den spezifischen elektrischen Widerstand der Probe bei der Temperatur T,

F(x) ist wiederum eine Korrekturfunkiion, die dem Skineffekt Rechnung trégt
" Wihrend die Leviiationskraft sowohl von der Stirke des magnetischen Feldes B(z) als

auch vom Feldgradienten VB(z) abhéngt, ist die Leistungsabsorption proportional zu B¥z).
Dieser Unterschied der Funktionen fiir Levitationskraft und Leistungsabsorption erméglicht
es, die Leistungsabsorption, und damit die Probentemperatur, in gewissen, durch die Anord-
nung gegebenen Grenzen, zu variieren und gleichzeitig die Probe stabil zu positionieren.
Bei einfachen Levitationssystemen (mit einem HF-Generator) kann die Probenternperatur
durch Variation des Orts z der Probe in der Spule geregelt werden. Dieser liegt an dem
Punkt in der Spule, an dem Levitationskraft und Schwerkraft im Gleichgewicht sind
( F(z)=-G ) und kann durch Varation des Spulenstroms I eingestellt werden. Da im
unteren Bereich einer konischen, vom Strom I durchflossenen Spuie eine grofiere magneti-
sche FluBdichte B herrscht als im oberen, ist im unteren Bereich die Leistungsabsorption
hoher als im oberen [142,144]. Die Einstellmdglichkeit der Probentemperatur ist bei gegebe-
ner Spulengeometrie einerseits durch die zur Verfiigung stchende HF-Leistung begrenzt,
andererselts durch die Bedingung F,(z)=-G, die zur Levitation erfiilli werden muB.
- Der Bereich, in dem die Leistungsabsorption variiert werden kann, kann duzch die Ver-
wendung eines Levitationsspulensystems, das aus zwei Spulen besteht, erweitert werden.
Hierbei werden die einzelnen Spulen von unterschiedlichen HF-Generatoren gespeist, deren
Ausgangsleistungen unabhdngig eingestellt werden kdnnen, Bei den Zwel—Spulen Systemen
kann. zwzschen zwei Konzepten unterschieden, werden: L :

* Zwei—Frequenz-Verf&ren
* Gleichfrecuenzverfahren.

Beim Lwe1-rrequenz~Verfanreﬁ 1143} werden zwei konzentrische Spulen von Strdmen vnter-
schiedlicher Frequenz durchflossen und erzeugen zwei sich iberlagernde magnetische
Wechselfelder hoher (f > 100 kHz) und mittlerer Frequenz (10 kHz < f < 100 kiz). Durch
Variation beider Felder kann ‘die Probentemperatur in einem weiten. Bereich eingestellt
werden [143]. Derartige Anlagen sind seit Anfang der siebziger Jahre im Einsatz. Nachteil
dieses Konzepts ist der schlechte Wirkungsgrad durch Abschirmung des Feldes der dufieren
Spule durch die innere Spule sowie durch wechselseitige indukiive Erwdrmung der Spulen.
Da der Mittelfrequenzgenerator mit vergleichsweise niedriger Frequenz betrieben wird,
besteht die Gefahr, daB die an unterschiedlichen Punkien des Schmelztropfens wirkenden
Levitationskrifte sich so stark unterscheiden, daf die Oberﬂachenspannung der- Schmelze
nicht ausreicht, um den Tropfen zusammenzuhalten [143].

" Das Gleichfrequenzverfahren [147] ist ein neuartiges Verfahren, bei dem zwei axial
angeordnete Spulen mit gleicher Frequenz und einer Phasenverschiebung von 180° betrieben
werden. Dabei bringt die untere Spule die Levitationskraft auf, wéhrend die obere Spule eine

einstellbare entgegengerichtete Kraft auf die Probe erzeugt. Einerseits stabilisiert das Feld
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der oberen Spule, wie das der Gegenwicklungen herkémmlicher Levitationsspulen, die
Positionierung der Probe; andererseits kann durch Variation des Gegenfeldes die Position der
Probe im Spulensystem und damit auch die Heizleistung konirolliert werden. Bei einspuligen
Systemen werden die Schwebewicklungen und die Gegenwicklungen vom gleichen Strom
durchflossen, so daB das von beiden Spulen erzeugte magnetische Wechselfeld bei Anderung
des Spulenstroms zwar eine andere Stirke, jedoch die gleiche Geometrie hat. Beim Gleich-
frequenzverfahren 146t sich das Verhiltnis der Stréme durch die Tragwicklungen und die
. Gegenwicklungen variieren und damit die Geometrie des resultierenden Gesamtfeldes
dndern, Diese groBere Flexibilitdt erlaubt es, die Leistungsabsorption in einem deutlich
groéBeren Bereich zu regeln. Verglichen mit dem Zwei-Frequenz-Verfahren zeichnet sich das
Gleichfrequenzverfahren durch einen hoheren Wirkungsgrad aus. Da zudem nur bei hohen
Frequenzen gearbeitet wird, unterscheiden sich die an verschiedenen Probenstellen wirken-
den Levitationskrafte nur in geringem, so daf die Oberflichenspannung der Schrnelze in der
Rpgel ausrelcht um den Schmelztropfen sicher zusammenzuhalien.

4.1.2 Die elektromagnetische Schwebeschmelzaniage

Abb. 4.2 zeigt ein Foto der im Rahmen dieser Arbeit aufgebauten Schwebeschmelzanlage.
Thr Aufbau soll anhand der schematischen Darstellung (Abb. 4.3) erliutert werden. Kern-
stiick der Anlage ist ein selbstentwickeltes Levitationsspulensystem, welches aus zwei Spulen
besteht und in Abschnitt 4.1.3 niher beschrieben ist.

Das Spulensysiem wird von einem Gleichfrequenz-Schwebeschmelz-Aggregat Typ SSI
260 [148] der Firma Systemtechnik Skorna mit hochir requenten WechselstrOmen gespeist.
Dieses Aggregat besteht aus zwei HF-Generatoren mit 6kW (untere Spule) sowie 3kW
(obere Spule} Ausgangsleistung, die in Halbleitertechnologie aufgebaut sind.

- Da die Proben unter hochreinen Bedingungen prozessiert werden sollen, befindet sich
das Levitationsspulensystem in einem Ultra-Hoch-Vakuum- (UHV-) Rezipienten. Die Xam-
mer ist aus Edelstahlkomponenten gefertigt und ausheizbar bis 150 °C (bei Verwendung von
Cu-Dichtungen bis 400 °C). An den Rezipienten sind UHV-kompatible Komponenten
angeschlossen, wobei CF-Flanschverbindungen {meist kupfergedichtet) verwendet wurden.

Das Pumpsystem besteht aus einer Turbomolekularpumpe (TPUS510 der Firma Balzers)
mit einer Sat.glexsn.ng von 500 I/s und einer zweistufigen Drehschieberpumpe (Typ 2033 der
Ehlua nlcawl}, die das Vorvakuum uﬁx 1U1uumu1m(‘u1d.t pumpe erzeugt.

'Der Kammerdruck wird durch diverse VakuummefBgerdte kontrolliert, wobei der
komplette Druckbereich zwischen 10 mbar und 2 bar abgedeckt wird. Zur Restgasanalyse
ist ein Massenspektrometer an die Anlage angeschiossen Nach Aushexzen der Anlage sind
Driicke < 10”° mbar erreichbar,

~Vor dem Experiment wird die Probe iiber einen Teller aus Al,O; oder Bornitrid (oder
auf einem Dreibein aus Mo-Drihten) mit Hilfe eines Probenmanipulators (Abb. 4.4) in die
Spule eingefahren. Sobald die Probe nach Einschalten des HF-Feldes schwebt, kann der
Teller nach unten aus der Spule herausgefahren werden. Der Probenteller selber ist auf
einem AlLO;- ’{ohr plaziert, welches vertlkal an einem von v1er Armen des Probenmampula-
tors befestigtist. -

- Der Manipulator erlaubt es, diesen Teller in alle drei Raumrichtungen translatorisch zu
bewegen sowie durch eine Drehung um die Manipulatorachse wegzuschwenken. Nach einer
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Abb. 44 - .-Der -Probenmanipulator.

Drehung der ‘Achse um 45° (selbstverstdndlich nur mdglich, nachdem der Probenteller aus
der Spule herausgefahiren wurde) befindet sich kein Teil des Probenmanipulators unterhalb
der ‘Spule. Somit kann in dieser Stellung des Probenmanipulators die ‘Probe beim Aus-

_schalten_des Levitationsfeldes ungehindert herabfallen (z.B. zum Splatkiihlen, s.u.). Durch
Drehen der Manipulatorachse um weitere 45° befindet sich ein anderer ‘der vier Arme des

Manipulators unterhalb der Spule. An diesen kann bei Bedarf z.B. ein weiterer Probenteller
(mit aufliegender Probe) oder eine Triggernadel zur Stimulation der Erstarrung einer unter-

_k_iihl_t_en_-Schmelze montiert werden. Der Probenmanipulator ist vollstindig aus Edelstahl
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gefertigt. :

Obwohl die Lexstungsabsorptlon der Probe durch das verwendete Gleichfrequenzver-
fahren in weiteren Grenzen als bel einer Einspulenanordnung geregelt werden kann, ist die
minimale zur Levitation notwendige Leistungsabsorption noch immer. so grof, dafl die in
dieser Arbeit untersuchten Aluminiumlegierungen nicht im Vakuum erstarrt werden konnen.
Daher ist eine konvektive Kiihlung der Probe notwendig. Hierzu konnen tiber das Gasver-
sorgungssystem Reinstgase in die Kammer eingelassen werden. Bei den hier durchgefithrten
. Experimenten wurde ‘ausschlieflich reines He und das Gasgemisch HelO%H, (beide der
Reinheit 6.0) verwendet. Die Gase wurden durch ein ‘Gasreinigungssystem (Oxisorb der
Firma Messer-Gnesheim) ‘sowie durch eine - Stickstoffkiihlfalle nachgereinigt. Zur Ver—
stirkung der Kihlwirkung kann die Probe durch drei oberhalb der Levitationsspule rin
mig angebrachte Diisen direkt mit Gas angeblasen werden {erzwungene Konvektion). Da bei
dieser Art der 'rrooenKumung 'smnaig Gas 'in den Rezipienten strémt, wodurch dort ein
Uberdruck erzeugt ‘wiirde, muB Gas -iber: ‘ein Uberdruckventil ‘abgelassen werden, Kon-
ventionelle Uberdruckventile erwiesen sich auf Grund ihrer hohen Leckrate nicht als UHV-
tauglich. Zudem besteht die Gefahr, daB Sauerstoff beim Offnen des Uberdruckventils von
der Auflenluft in den Rezipienten hineindiffundiert. Daher wird bei dieser ‘Anlage ein UHV-
kompatibles elektropneumatisches Ventil zum Ablassen des liberschiissigen Gases verwendet,
welches durch eine elektronische Schaltung gedffnet wird, sobald der Rezipientendruck einen
einstellbaren Schwellwert (typischerweise 1030 mbar) tiberschritten hat. Als DruckmeBgerét
fir diese Steuerung dient ein piezoelekirisches Vakumeter, welches den Rezipientendruck in
einem Bereich. zwischen -1 mbar 'und 2000 ‘mbar gasartunabhangig mifit -und iber einen
Schaltausgang verfiigt. Um zu verhindern, dafl Luft bei gebdffnetem Uberdruckventil ent-
gegen dem Gasstrom in den Rezipienten diffundiert, wird das iiberschiissige Gas nicht direkt
in die AuBenluft, sondem in die Vorvakuumleitung abgelassen. Hier ist der Sauerstoff-
partialdruck im Vergleich zur Aufienluft um mehr als 6 GréSenordnungen vermindert, so
daf} eine Kontamination des Schutzgases im Remplenten ‘beim Abblasen wirkungsvell
verhindert wird. o

Die Probentemperatur wird beruhrungsios mltteis Dyrorne:trle {149] gemessen. Hierzu
dgient ¢in Einfarben-Pyrometer der Firma Dr. Maurer (Typ TMR 485-d). Dieses wurde
oberhalb des Rezipientendeckels montiert und hat durch ein Saphirfenster freie Sicht auf die
Probe. Das verwendete Pyrometer mift bei einer ‘Wellenldnge von 900 nm. Der Durch-
messer des MeBflecks h@tragt 3.4 mm, der meBbare Temperaturbereich liegt zwischen
550 °C und 2000 °C. Da die Strahlungsleistung der Probe von deren Emissivitit abhingt
[149], muB diese am Pyrometer eingestelit werden. Diese wurde derart eingestellt, daf die
mit dem Pyrometer gemessenen Phasenumwandiungstemperaturen der Probe (Plateaus im
Temperatur-Zeit-Profil) mit den durch differentielle Thermoanalyse unabhéngig ermittelten
Ubergangstemperaturen iibereinstimmen. Es hat sich hierbei gezeigt, da8 bei den in dieser
Arbeit prozessierten Al-Cu-Fe und Al-Cu-Co-Proben ein Emissivititswert e =0.2 zu guten
Ergebnissen fiihrt. Dabei konnte eine MeBgenauigkeit von +10 K im fiir die Analyse
relevanten Temperaturbereich zwischen 700 °C und 1500 °C erreicht werden. Hierbei ist
bemerkenswert, daB, ‘anders als bei anderen Probensystemen (z.B. reinen Meiallen), bei
Phasenumwandlungen nur ein minimaler Emissivititssprung (fithrt zu einer Unstetigkeif im
Temperatur-Zeit-Profil bei der Umwandlungstemperatur) festgestelit wurde. Vermutiich ist
hierfiir die Tatsache verantwortlich, daB bereits unterhalb von 600 °C die ersten Nieder-
temperaturphasen (ALCu und AlCu) aufschmelzen, so daf die Proben im 1nteressa.nten
Temperaturbereich bereits teilweise fliissig sind. Die bei den hier untersuchten Proben be-
obachteten Emissivititsinderungen am Schmelzpunkt der quasikristallinen Phase filhrten zu
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einem Sprung im MeBsignal von nur ca. 10 K. Cbwohl dies nur ein geringer Fehler ist,
wurde der Emissivitdtssprung bei der Auswertung der Mefkurve beriicksichtigt. Zum
Beispiel wurde zur Bestimmung von Unterkiihlungen die Emissivitit der Schmelze ver-
wendet, da die Probe bis zur Nukleationstemperatur fliissig ist.

Die TemperaturmeBwerte, die Leistung des HF-Generators sowie der Kammerdruck
konnen mit einem Rollenschreiber und/oder durch ein Mefwerterfassungssystem auf PC-
Basis als Funktion der Zeit registriert werden. Die maximal erreichbare Zeitauflésung
. betrégt in beiden Fillen 0.01 s (100 Hz Abtastrate).

Unterhalb der Levitationsspule ist ein Splatkiihler [150,151] installiert, mit dem eine
fliissige Probe schnell abgeschreckt werden kann. Hierzu wird das Levitationsfeld abgeschal-
tet, und die Probe fillt in den Splatkiihler. Dieser wird in Kapitel 4.1.4 ndher beschrieben,

4.1.3 Das Levitationsspulensystem

4,.1.3.1 Besonderheiten der Spulensysteme von Gleichfreguenz-Schwebeschmelz-Anlagen

Da das Gleichfrequenz-Verfahren ein neuartiges Konzept darstellt, sollen in diesemn Ab-
schnitt die Besonderheiten dieses Verfahrens in Hinblick auf das Levitationsspulensystem
beschricben werden.

Das Spulensystem des Gleichfrequenz-Schwebeschmelz-Aggregats besteht aus zwel
Spulen, die von zwei unterschiedlichen HF-Generatoren gespeist werden. Eine elekironische
Steuerung erzwingt, daf} der obere Generator mit der gleichen Frequenz arbeitet wie der
untere und daf die Phasenverschiebung der Spulenstrdme 180° beirdgt. Die Arbeiisirequenz
der Anlage ist somit gegeben durch die Resonanzfrequenz des Schwingkreises des unteren
Generators. Um einen guten Wirkungsgrad des oberen Generators zu erreichen, sollie die
Resonanzfrequenz seines Schwingkreises moglichst gleich der Arbeitsfrequenz des unteren
Generators sein. Die Levitationsspulen, die Teil der sonst identischen Generatorschwing-
kreise sind, sollten somit moglichst die gleiche Induktivitdt besitzen.

Da beide Spulen direkt libereinander angeordnet sind, induzieren die Spulen wechselsei-
tig Stréme in die jeweils andere Spule. Diese Wechselwirkung wiirde den reibungsiosen
Betrieb der Anlage in Frage stelien und kann im Extremfall sogar zur Zerstérung der Gene-
ratorendstufen flihren. Daher ist eine Kompensation der Indukijonssirdme notwendig. Um
dies zu erreichen, befindet sich in den Zuleitungen zu den Levitationsspulen ein Kom-
pensationsspulensystem. Dieses ist so ausgelegt, daB die Stréme, die die Kompensations-
spulen wechselseitig ineinander induzieren, den Induktionsstromen in den Levitationsspulen
entsprechen, jedoch beziiglich letzterer eine Phasenverschiebung von 180° besitzen. Somit
addieren sich die wechselseitigen Induktionsstrome der Levitationsspulen mit denen der
Kompensationsspulen zu Nuil. Da die wechselseitigen Induktionsstrome empfindlich von der
Geometrie. und vom Abstand der beiden Levitationsspulen abhdngen, muB bei jeder Ver-
dnderung am Spulensystem dic Kompensation neu eingestellt werden. Zudem muB beriick-
sichtigt werden, daf sich die beiden Levitationsspulen beim Betrieb der Anlage auf Grund
der Lorentz-Kraft abstofien, was zu einer elastischen Verbiegung ihrer Zuleitungen und
damit zu einer Vergrofierung des Spulenabstandes fiihrt. Da dies eine Fehlkompensation des
Spulensystems verursachen wiirde, miissen geeignete Versteifungen an den Spulenzuleitungen
eingebaut werden, die einer zu siarken Aufweitung des Spulensysiems entgegenwirken.
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4.1.3.2 Entwicklung eines geeigneten Spulensystems

Da sich das vom Hersteller des Gleichfrequenz-Schwebeschmelz-Aggregats vorgeschlagene
Spulensystem als ungeeignet fiir unsere Anwendungen erwies, muBte ein Spulensystem
entwickelt werden, welches folgenden Anforderungen geniigt: '

1.) Die obere und die untere Levitationsspule miissen ungefihr gleiche Induktivitit haben
. (vgl. Abschnitt 4.1.3.1). '
2.) Eine stabile Levitation von quasikristallbildenden Legierungen (Al-Cu-Fe, Al-Cu-Co)

mufl moglich sein.

3.) Das Spulensystem sollte moglichst "kalt" sein, aber gleichzeitig miissen Probentempe-
raturen T~ 1800 K (zur Reinigung der Proben vgl. Kapitel 4.3.4) erreichbar sein.

4.) Der minimale Durchmesser der unteren Spule sollte gréfer als ca. 9 mm sein, damit die

roben ohne Spulenberiihrung sicher in den Splatkiihler fallen k&nnen.

5.) Dadie Spulenstréme typischerweise einige 100 A betragen, muB auf ausreichende Kih-

lung bzw. ausreichende Spulenquerschnitte geachtet werden.
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Um die letzte dieser Forderungen zu erflillen, wurden die Levitationsspulen entsprechend der
Empfehlung des Generatorhersiellers aus Cu-Rohr mit 3 mm Durchmesser und einer
Wandstirke von 0.5 mm gewickelt. Durch dieses Rohr wird iiber die ebenso als Rohr
gestalteten elektrischen Zuleitungen Kihlwasser geleitet. Der Wasserdurchfull wird durch
einen im HF-Generator eingebauten DurchfluBwichter {iberwacht. Die relativ geringe
Wandstirke des Rohres erlaubt einen hohen Kiihlwasserdurchfluf und hat zudem keinen
nachteiligen Einfluf auf die ohmschen Verluste im Spulensystem, da der hochfrequente
~ Strom auf Grund des Skineffektes ohnehin nur nahe der Spulenoberfliche (Skintiefe
o < 0.2 mm) flieBt,

Zur Entwicklung einer geeigneten Spulengeometrie wurden Versuche mit unterschiedli-
chen Spuiendesigns durchgefiihrt. Bei diesen Versuchen hat sich gezeigt, daB das in Abb.
4.5 gezeigie System von allen getestefen Spulensystemnen die obigen Anforderungen am
besten erfiillt. In Abb. 4.5 sind zudem die berechneie magnetische Flufidichte B(z) sowie der
Feldgradient dB(z)/dz als Funktion der Ortes z eingezeichnet, wobei angenommen wurde,
daf durch obere und untere Spule ein Strom von I,=I,=250 A {lieBt. Verglichen mit
anderen Levitationsspulen, wie z.B. den in [152] gezeigien, zeichnet sich dieses System
durch einen hohen Feldgradienten bei niedriger Feldstirke aus, so daf es sich um ein
"kaltes” Spulensystem handeit (vgl. 4.1.1), was angesichis der niedrigen Schimelztempera-
turen der zu untersuchenden Proben vorteilhaft ist (Forderung 3).

Unter den getesteten Spulensystem befand sich ein Spulensystem, bei dem die obere und
die untere Spule aus zwei gleichartigen Spulen bestanden, die beide eine mit der oberen
Spule des in Abbildung 4.5 gezeigten Systems vergleichbare Geometrie besafien (Forderung
1 ist in idealer Weise erfiillt). Dieses System erlaubte zwar prinzipiell die Levitation der
Proben. Die Positionierung erwies sich jedoch als dufierst instabil gegeniliber zufilligen
Bewegungen der Probe, so dafl es sich als in der Praxis unbrauchbar erwies. Eine bessere
Stabilitét lief sich durch Verwendung von unteren Spulen mit konischer Form erzielen.
Hierbei erwiesen sich insbesondere Spulen mit groBem Offnungswinkel auf Grund ihrer
groferen Tragkraft und niedrigen Leistungsabsorption [145] als vorteilhaft. Leider ist der
Offnungswinkel durch die Forderung eines minimalen Durchmessers der unteren Wicklung
begrenzt. Um iroiz relativ grofen Durchmessers der unteren Wicklung eine hohe Tragkraft
der Spule zu erreichen, wurde beim in Abb. 4.5 gezeigten Spulensystem die untere Wick-
lung als Doppelwicklung ausgestaltet. :

Die grundlegenden Eigenschaften eines Spulensysiems (z.B. scine Tragkraft und seine
Leistungsabsorption) kdnnen zumindest gualitativ berechnet bzw. durch Erfahrung vor-
ausgesagt werden [142,143,144,145,146]. Dariiber hinaus entscheiden jedoch Feinheiten
{iber den praktischen Gebrauchswert einer Levitationsspule. Zum Beispiel wirkt sich nachiei-
lig auf die Stabilitdt der Levitation aus, dal bei realen Spulensystemen das Magnetfeld nicht
vollig rotationssymmetrisch ist. Verantwortlich fiir diese Asymmetrie des Magnetfeldes sind
unter anderem die Spiralenform der Spulen (keine idealen, horizontal ausgerichteten Leiter-
schleifen), die Spulenzuleitungen sowie Wicklungstoleranzen. Um dennoch zu gewéhrleisten,
dafl die Probe in der Spule ruhig (d.h. ohne stark zu taumeln, zu oszillieren oder zu rotie-
ren) levitiert wird, ist eine sorgfiltige Feinabstimmung des Spulensystems notwendig, Dazu
wurde das Spulensystem so lange durch Kippen und Verbiegen modifiziert, bis eine Test-
probe (z.B. Aluminium) sowochl im festen als auch im fiusmgen Zustand ruhig levitiert

I8 k]

werden konnte.
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€.1.4 Der Spiatkiihler

In die Levitationsanlage wurde ein Splatkiihler (Abb. 4.6) integriert, der es ermdglicht, eine
Schmelze sowohl im iiberhitzten, als auch im unterkiihlten Zustand schnell abzuschrecken.
Das in dieser Arbeit eingesetzte System geht auf eine Entwicklung von Herlach et. al. [151]
zuriick. Zum Splatkiihien einer schmelzfliissigen Probe wird zunidchst das Levitationsfeld
ausgeschaltet, so daf die Probe in den unter der Levitationsspule installierten Splatkiihler
- herabfdlit. Dabei passiert sie zundchst eine Lichtschranke (Abb 4.6a). Gesteuert durch diese
Lichtschranke, werden zwei Kupferstempel des Schiagbolzensysiems (Abb. 4.6b) genau zu
dem Zeitpunkt aufeinandergeschossen, zu dem sich die Probe zwischen, den Stempeln
befindet. Hierdurch wird die schmelzfliissige Probe zwischen den Stempeln zusammien-
geprefit ("gesplattet”) und die Warme rasch in die Kupferstempel abgefiihit. Auf diese Weise
werden Abkiithlraten der Probe in der GroBenordnung von 10%-107 /s erreicht [1531.

Die beiden Kupferstempel sind beim hier verwendeten System auf jeweils einem
Beschleunigungsteller aus Aluminium (leicht, hohe Leitfahigkeit und UHV-tauglich) montiert
{Abb. 4.6b). Die Beschleunigungsteller sind auf die Kerne zweier Beschleunigungsspulen
leichtgéngig (Gleitschienen!) aufgesteckt. Zum Aufeinanderschiefien der Stempel werden
Hochspannungskondensatoren (C= 20 uF, U, =3 kV), getriggert durch die Lichtschranke,
liber die Beschleunigungsspulen entladen (Abb. 4.6b). Durch den Entladungsstrom der Kon-
densatoren erzeugen die Spulen ein sich zeitlich dnderndes Magnetfeld, welches in die
Beschleunigungsteller Wirbelstrome induziert. Entsprechend der Lenzschen Regel erfahren
die Teller eine Kraft, die sie von den Spulen abstdft. Die mit diesem System erreichten
maximalen Stempelgeschwindigkeiten betragen etwa 8 m/s.

Da der Splatkiihler in einer UHV-Anlage eingesetzt werden soll, ist er UHV-kompatibel
aufgebaut. Deshalb sind die Spulen in einen UHV-dichten Edelstahlibehilter eingebaut, um
ein Ausgasen der Spulenwicklungen in den Rezipienten zu vermeiden.

Bei der vor Beginn dieser Arbeit vorliegenden Entwickiungsstufe des Splatkiihlers wurde
die zum Betrieb des Systems notwendige Hochspannung Giber eine UHV-Durchfithrung in
den Rezipienten geleitet, Uber Kabel im Rezipienten und {iber jeweils zwei an den Edel-
stahibehiliern der Spulen befindliche UHV-Stromdurchfiihrungen gelangte die Spannung zur
Beschleunigungsspule. In dieser Form konnte der Splatkilhler im Vakuum oder an Luft
{letzteres ist auf Grund der Probenkontamination ohne prakiischen Nutzen) betrieben
werden. Bei Befrieb unter Helium-Atmosphére traten jedoch entlang der im Rezipienten
befindlichen Zuleitungen Gasentladungen aunf, wodurch die in den Kondensatoren gespeicher-
tc Energie aufgezehrt wurde, ohne die gewiinschte Wirkung zu erzielen. Um die Schmelze
auch bei niedrigen Temperaturen, ggf. sogar im unterkithlten Zustand, abschrecken zu
kdnnen, muf die Probe jedoch durch einen Helium-Gasstrom gekiihlt werden (vgl. Kapitel
4.1.2). Daher bestand die Notwendigkeit, einen Betrieb des Splatkiihiers unter Helium-
atmosphére durch geeignete Mafinahmen zu ermoglichen,

Versuche, die Gasentladungen durch eine verbesserte Isolation der Zuleitungen des
Splatkiihlers zu verhindern, scheiterten. Ebenso erwies sich eine Verminderung der Hoch-
spannung auf U=500 V bei gleichzeitiger Erhdhung der Kondensatorkapazitit (damit die
gleiche Energie gespeichert wird) als ungeeignete MafSnahme, da das System aus Spule und
Kondensator einen Schwingkreis darstellt, dessen Eigenfrequenz sich bei einer Erhdhung der
‘Kapazitat vermindert. Entsprechend verldngert sich die Anstiegszeit des Entladungsstroms,
‘wodurch die zeitliche Anderung @ des magnetischen Flusses sinkt. Daher waren die mit dem
Niederspannungskonzept erreichien Stempelgeschwindigkeiten unbefriedigend.
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Als ebenso einfach wie wirkungsvoll erwies sich die Mafnahme, die elekirischen
Leitungen durch UHV-kompatible Edelstahlwellschiiuche von aufflen zu den Spulen zu
fithren. Innerhalb der Wellschlduche und in den Edelstahlspulenbehéltern befindet sich bei
dieser Anordnung Luft (unter Normaldruck), so daB das gesamte elekirische System des
Splatkithlers in einer Luft-Atmosphire betrieben wird. Da Luft bei Normaldruck gute
elekirische Isolationseigenschaften besitzt, treten keine Gasentladungen oder Funkeniiber-
schlige mehr auf. Das luftgefiillte elektrische System des Splatkithlers ist UHV-tauglich
. gegenliber. dem Rezipienteninneren abgedichtet.

Der AbschuB der Schlagbolzen wird mit einer einstellbaren zeitlichen Verzdgerung
ausgeldst, sobald die herabfallende Probe die Giber dem Splatkihler installierte Lichtschranke

A 15af TYa 17 b if 1 i3 3 1 3
durchlduft. Die Verzdgerungszeit ist fir beide Spulen getrennt einstellbar und wird so

gewdhit, daB die Stempel des Splatkiihlers die Probe mittig trefien.

Um einen guten thermischen Kontakt von Kupferstempeln und Probe zu gewahrleisien,
werden die Kupferstempel vor jedem Experiment plangeschliffen und mit Diamantschleifpa-
ste hochglanzpoliert. '

Werden die beiden Stempel mit gleicher Geschwindigkeit aufeinandergeschossen, so
laufen sie als Folge des nicht vollstindig inelastischen Stofies entsprechend des Impulserhal-
tungssatzes anschliefiend wieder auseinander. Da die gesplattete Probe in diesem Fall keinen
Kontakt zu den Kupferstempeln mehr hat, ist die Kihiwirkung nicht optimal. Um diesen
Effekt zu verhindern, werden die Stempel mit unterschiedlicher Geschwindigkeit (3 kV und
2.5 kV Kondensatorspannung) aufeinander geschossen.
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Abb. 4.7+ Kiihlrate als Funktion der Probentemperatur, berechnet fiir das Splatkihien

einer Tasslrys-Schmelze mit einer Stempelgeschwindigkeit von 4.15 m/s bei
unterschiedlichen Ausgangstemperaturen (aus [153]).
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Die mit dem Splatkiihler erreichbaren Kihiraten hdngen von unterschiedlichen Parametern
ab. Neben den Probeneigenschaften (z.B. Viskositit der Schmelze, Wirmekapazitit der
Probe) und den Eigenschaften der Stempel (z.B. Wirmeleitfahigkeit, Oberfléchenbeschaffen-
heit) hingt die Abkiihlgeschwindigkeit insbesondere von der Stempelgeschwindigkeit und der
Temperatur ab [153]. Selbstverstindlich fiihren dabei hohe Stempelgeschwindigkeiten zu
hohen Kiihiraten. Zunichst etwas {iberraschender ist der Einfluf der Temperatur. Abb. 4.7
(aus [153]) zeigt fiir eine unterschiedlich stark temperierte Taglr,s-Schmelze die berechnete
~ Kiihlrate als Funktion der Probentemperatur. :

Es zeigt sich, dab die Kiihlraten an und unterhalb der Liquidustemperatur Ty mit der
Ausgangstemperatur zunehmen. Um eine tiefe Unterkiihlung der Schmelze zu erreichen, ist
omit eine starke Aufheizung der Schmelze vorteilhaft. '

2

4.1.5 Tiegelfreies elekiromagnetisches Prozessieren unter Schwerelosighkeit
(TEMPUS}

Wie bereits in Abschnitt 4.1.1 niher erlintert wurde, ist die elektromagnetische Levitation
einer Probe immer mit einer induktiven Erwirmung der Probe verbunden. Auf der Erde ist
die minimale Leistungsaufnahme, bei der eine Levitation mdglich ist, bei den meisten
Materialien so groB, daB die Proben ohne konvekitive Kiihlung in einer Gasatmosphére nicht
erstarrt werden kénnen. Beim Prozef in einer Inertgasatmoshére besteht die Gefahr einer
Kontamination der Probe durch Verunreinigungen im Gas, denn selbst Reinstgase der
Qualitat 6.0 haben eine Verunreinigungskonzentration, die der eines Vakuums von 10° mbar
entspricht. Um eine Probenkontamination und damit heterogene Keimbiidung zu verhindern,
ist es somit erstrebenswert, Unterkiihlungsexperimente im Ultrahochvakuum durchzufihren.
Einen Ausweg aus diesem Dilemma bietet das Prozessieren unter reduzierter Schwerkraft,
d.h. im Weltraum. Unter Mikrogravitationsbedingungen (ug) sind nur minimale Positionie-
rungskrifte zur Kompensation der Restbeschleunigung notwendig. Die damit verbundene
Leistungsabsorption in der Probe ist so kiein, daf die Warmeabfuhr durch Wirmestrahiung
ausreicht, um eine Temperatur deutlich unter der Schmelztemperatur zu erreichen, so dab
ein Prozessieren im UHV méglich ist. Gleichzeitig haben die pg-Bedingungen den Vorteil,
daB magnetische Rithreffekte in der Schmelze dank der deutlich geringeren Positionierungs-
felder signifikant vermindert sind. Derartige Effekte kénnten ebenfalls einen Einfluf auf die
Unterkiihlbarkeit der Schmelze haben (dynamische Keimbildung).

Um zusétzlich zu den Unterkithlungsexperimenten in der Bedenlevitationsanlage MeB-
punkte fiir die maximale Unterkiihlbarkeit quasikristallbildender Legierungsschmelzen unter
optimierten Bedingungen zu erhalten, ist ein Weltraumexperiment geplant, bei dem solche
Schmelzen unter UHV-Bedingungen unterkiihlt werden sollen [154]. Dieses Experiment scll
wihrend der IML2-Space-Shuttle-Mission (geplanter Start Mitte 1994) in einer Anlage zum
ticgelfreien elekiromagnetischen Prozessieren unter Schwerelosigkeit (TEMPUS) [155]
durchgefiihrt werden. Die von der Firma Dornier entwickelte und von unterschiedlichen
Experimentatoren aus Deutschland und den U.S.A. genutzte TEMPUS-Anlage erlaubt es,
insgesamt 20 unterschiedliche Proben zu prozessieren. Aus unseren Arbeitsgruppen sollen
davon 3 quasikristalibildende Proben in der Anlage unierkiihit werden.

Fin Teil dieser Arbeit bestand darin, dieses Weltraumexperiment vorzubereiten und
‘begleitende Bodenexperimente durchzufithren. Vor Beginn dieser Arbeit lagen keinerlei
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erfolgreiche Unterkiihlungsexperimente (mit direkter Messung der Unterkithlungen) an
massiven Proben quasikristalibildender Legierungen vor. Bevor ein kostenintensives Welt-
raumexperiment durchgefithrt wird, war es daher notwendig, in der Bodenlevitationsanlage
zu testen, ob und unier welchen Bedingungen quasikristallbildende Legierungsschmelzen
signifikant unterkiihlen. In der Tat (vgl. Kapitel 5) erwies es sich bei geeigneter ProzefBfith-
rung als moglich, solche Schmelzen tief zu unterkithlen. Basierend auf diesen Erfahrungen
und unter Berilicksichtigung der Anforderungen der “Flughardware” mufiten geeignete
 Probenzusammensetzungen fir das Weltraumexperiment gefunden werden, sowie die
Prozeffiihrung und die Experimentparameter definiert werden. Des weiteren wurden im

Rahmen dieser Arbeit die Flugproben pripariert und das hierzu notwendige Priparations-
verfahren und die "Priparationshardware” (Erweiterung der Levitationsanlage) entwickelt.

Die Experimentvorbereitungen und die Flugprobenpriparation werden ndher in den Anhién-
gen A und B beschrieben.
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4.2 Analyse der Proben

Nach Beendigung eines Unterkithlungsexperiments wurde die in der Levitationsanlage (aus
der unterkithiten Schmelze) erstarrie Probe auf den Probenteller abgesetzt und anschliefend
aus der Anlage entnommen. Diese Proben, aber auch die mit dem Splatkiihler angefertigten
Splats sowie, als Referenz, das Probenausgangsmaterial wurden durch diverse Untersu-
chungsmethoden charakterisiert. Im Mittelpunkt des Interesses stand dabei die Untersuchung
" der Phasenselektion wihrend der Erstarrung, die Analyse der Mikrostruktur der Proben
sowie die Ermittlung der Phasenumwandlungstemperaturen. Daher wurden Rdéntgenbeu-
gungsuntersuchungen, fransmissions- und rasterelekironenmikroskopische Untersuchungen

LT R wd N s

sowie thermcanalytmche Untersuchungen durchgefiihrt. Die verwendeten Untersuchungs-

P T A Y
methoden solien in den folgenden Kapiteln lmrz vorgestellt werden.

4.2.1 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) |

Die transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchungen wurden an Mikroskopen vom
Typ JEOL 2000EX [156] und JEOL 4000FX durchgefiihrt. Die verwendete Beschleuni-
gungsspannung betrug 200 kV bzw. 400 kV (beim 4000FX). Beide Mikroskope verfiigen
iiber eine Lanthanhexaborid(LaBg)-Kathode und sind mit Doppel-Kipp-Probenhaltern ausge-
stattet, mit denen die Probe um zwei zueinander senkrechte Achsen gekippt werden kann.
Im folgenden sollen die Funktionsweise eines Transmissionselekironenmikroskops
(TEM), die Grundlagen der Elektronenbeugung sowie die Probenpréiparation kurz erlduiert
werden. Fiir ausfiihrlichere Informatlonen sei auf die emschlag1ge Literatur, z.B.
[24,156,157,158,159], verwiesen. ' - :

4.2.1.1 Funktionsweise eines ’E‘ransm;ssmnseﬁek%wnenm&mskﬂps

Der Auibau eines Lra_nsm1ss1onselektronennukmskeps vom Typ JEOL 2000EX ist in Abb.
4.8 dargestelit. Die Sirahlengénge bei einer Helifeldabbildung bzw. bei Elekironenbeugung
werden in Abb. 4.9 schematisch gezeigt. '

Im oberen Teil der evakuierten Mikroskopsiule befindet sich eine Haarnadelkathode, die
durch Glithemission Elektronen emittiert. Diese Elektronen werden durch die zwischen
Kathede und Ancde anliegende Hochspannung beschleunigt und durch den Wehnelt-Zylinder
gebiindelt. Anschliefend durchlaufen ‘die Elekironen das. Kondensorsystem. Je nach ‘An-
steuerung der Kondensorlinsen entsieht ein paralleler oder ein mehr oder minder stark
konvergenter Elektronenstrahl, welcher die elektroneniransparente Probe beleuchtet. Beim
Durchstrahlen der Probe wird dieser Elekironenstrahl an den Strukturen in der Proben
gebeugt. Befindet sich z.B. ein Kristallit in der Probe, der so orientiert ist, daf er die Bragg-
Bedingung erfiillt, so wird ein Teil der Intensitit abgebeugt. Sowohl der Nullstrahl als auch
dic a‘ﬁgebeugueu Strahlen werden in der hinteren Brennebene der Objektivlinse fokussiert, so
dafl in dieser Ebene ein scharfes Elektronenbeugungsbild der Probe entsteht.
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Abb. 4.9 Schematische Darstellung des Strahlengangs eines Transmissionselekironenmi-
kroskops bei einer He}lfeldabbﬂdung (a) und bel Elektronenbeugung (b)
- (aus [24]) :

Um eine Hellfeldabbildung der Probe anzufertigen, wird die Aperturblende des Cbjektivs in
Hohe der hinteren Brennebene des Objekiivs in den Strahlengang gebracht (Abb. 4.%a).
Hierdurch kOnnen die zu groBeren Winkeln abgebeugten Strahlen ausgeblendet werden. Die
Abbildung erfolgt somit nur mit den von der Aperturblende durchgelassenen Strahlen.
Bereiche der Probe, die viel Intensitit in den ausgeblendeten Winkelbereich beugen (z.B. der
unter dem Braggschen Winkel orentieite Kristallit), erscheinen in diesem Zwischenbild
dunkler als solche Bereiche, von denen kaum Intensitdt zu hdheren Winkeln hin abgebeugt
wird. Das so entstandene kontrastreiche Zwischenbiid wird iiber die nachfolgende Elek-
tronenoptik (mehrere Zwischenlinsen) weiter vergrofiert und schlieflich mit -Hilfe ‘der
Projekiivlinse auf den Leuchtschirm abgebildet. Auf diesem Schirm kann das elektronen—
mikroskopische Bild betrachtet werden.

Um ein Elektronenbeugungsbild der Probe aufzunehmen, wird die Aperturblende des
Objekiivs aus dem Strahlengang entfernt (siche Abb. 4.9b), so daf} die abgebeugten Strahlen
nicht ausgeblendet werden. Wird nun die Brennweite der Zwischenlinse durch Verminderung
des Linsenstroms derart gedndert, dafl die Objektebene der Zwischenlinse mit der hinteren
Brennebene der Objektiviinse zusammenfillt, so wird das Beugungsbild von der Zwischen-

‘linse abgebildet, von den weiteren Linsen nawvergroﬁert und auf den Leuchtschirm proji-
-ziert. Mit Hilfe von Sektorblenden (SAD-Blenden), die in Hohe der Bildebene des Objektivs
“in den Strahlengang gebracht werden, konnen kleine Bereiche der Probe (z.B. einzelne
Kristallite) ‘ausgewihlt werden, die durch Elektronenbeugung untersucht werden sollen
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(Feinbereichsbeugung, selected area diffraction: SAD).

Es sei darauf hingewiesen, daB ein Transmissionselektronenmikroskop neben den
erwihnten Elektronenlinsen {iber weitere Linsen und Ablenkeinrichtungen verfiigt, die u.a.
der Korrektur von Bildfehlern (z.B. des Astigmatismus) dienen (vgl. Abb. 4.8).

Zum Anfertigen eines Fotos von den elektronenmikroskopischen Bildern kann der
Leuchtschirm weggeklappt werden, so daB das Elektronenbild direkt auf eine darunter-
liegende Fotoplatie abgebildet wird und diese belichtet.

A9 1 2 Hlalrfenmnanborzarm
Sossiod FACHIECHRENSCUZUNE

Trifft ein Elekironensirahl mit Wellenvektor k, auf einen Kristall (Bravaisgiiter £), so giit
fiir die Streuintensitit I(k) (fiir den Fall elastischer Streuung):

=402 . 4.4)
Die Strevampliiude A(K) kann durch

AW = WY e

Reﬁff j=1

[Zﬂ_) e EEIL E e "R

Rel
= F . _ G

(4.5)

ausgedriickt werden, wobel der Vektor r; den Ort des j-ten Atoms (j=1,...,n) in der aus
insgesamt n Atomen bestehenden Einheitszelle beschreibt und £(k) (vgl. dazu z.B. [25])
dessen atomare. Strevamplitude [22,24,25]. Der Term F wird Strukiurfakior genannt und
héngt nur von der Anordnung und der atomaren Streuamplitude der einzelnen Atome in der
Einheitszelle ab, wahrend der Gitterterm G von der Periodizitit des Gitters abhéngt.

“Eine Analyse von G zeigt, daﬁ nur bei solchen Wellenvektoren k ein. Inten51tatsmax1-
mum: auftreten kann, fiir d1e gﬂt S T et

. b Reg R'(Eg_:-) :Z_ﬁf? -.’ | (46)

wobei n eine ganze Zahl ist. Dles ist genau dann erfiilli, wenn k-k, glezch einem reziproken

Gittervektor g ist: g,-—k-g,
Gle1chung (4 6) ist eine dquivalente Formulierung der bekannten Bragg-Bedmgung

nohe2-d:sind). e

*Hlerm bezelchnet d den Netzebenenabstand 9 ﬂi(}g ko)/2 den Glanzwmkel und
A=2x/]%,| die Wellenldnge der Strahlung.

- -Da TEM-Proben eine endliche Abmessung haben (’TEM'-P-: cben smd, um-Elekironen-
“transparenz zu gewdhrleisten, sehr diinn), haben die reziproken Gitierpunkie eine endliche
Ausdehnung, die um so groBer-ist, je dinner die Probe ist. Daher kann auch dann noch
Beugungsintensitit beobachtet werden, wenn die Bragg-Bedingung nicht exakt erfiillt ist,
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d.h. wenn ein Anregungsfehler s: =k-k,-g >0 vorhanden ist. Dabei nimmt die Intensitit des
Reflexes um so stirker ab, je grofier der Anregungsfehler s ist.

Ist die Probe so orientiert, dafl neben dem Nullstrahl im wesentlichen nur ein einziger
Reflex auftritt, so liegt der sogenannte "Zweistrahlfall” vor. Fillt der Elektronenstrahl
hingegen mit einem Wellenvektor k, auf die Probe, der parallel zu einer Zonenachse ist, so
entsteht ein symmetrisches Beugungsbild ("Lauefall™). e :

4.2.1.3 Probenpriiparation

Um eine Probe transmissionselekironenmikroskopisch untersuchen zu kénnen, muf} diese
zumindest ‘an einigen Stellen elekironentransparent sein, d.h. die Stellen miissen je nach
Material und Beschleunigunsspannung diinner als 50-500 nm sein [158]. Da die in dieser
Arbeit zu untersuchenden Proben zunfchst massiv vorliegen, miissen die Proben vor einer
TEM-Untersuchung entsprechend gediinnt werden. Um dies zu errewhen wurden - zwei
unterschiedliche Praparauonsverfahren angewendet : :

- Tonendiinnung S =

- Zermorserung. -

Das Verfahren der lonendiinnung, welches bei den meisten Proben angewendet wurde,
erlaubt es, Priparate hoher Qualitidt herzusiellen. Um die Proben fiir die Ionendiinnung
vorzubereiten, wird aus der massiven Probe zunichst eine Scheibe mit einer Dicke von
maximal 1 mm mit Hilfe einer Diamantdrahtsige herausgesigt. - Aus dieser Scheibe wird mit
ginem Ultraschalischneider (Gatan Ultrasonic Disc Cutter, Mod. 601} eine kreisrunde
Scheibe mit 3 mm Durchmesser ausgeschnitien. Diese Scheibe wird mit HeifBklebewachs auf
einen Schleifhalter aufgeklebt und anschlieBend mit Nafischleifpapier auf eine Dicke von ca.
100-150 pm heruntergeschliffen, wobei die Kornung stufenweise von. p800 auf p4000
reduziert wird. (Bei der Priparation von splatgekihlten Proben kann auf das Herunter-
schleifen verzichiet werden, da die Splats bereits dianer als 100 zm sind.) Danach wird die
Probenscheibe mit Diamanischieifpaste poliert. Das Scheibchen wird in den folgenden
Priparationsschritien in seiner Mitte weiter gedinnt, wihrend der Rand der Probe nicht
weiter gediinnt wird, damit die Probe handhabbar bleibt. Zundchst wird daher mit Hilfe
eines Muldenschleifgerits {Gatan Dimple Grinder, Mod. 656), unter Verwendung von 3 ym
Diamantschleifpaste auf der unpolierien Probenseite eine Mulde in die Probe geschliffen, bis
die Prcbe an der diinnsten Stelle eine Residicke von ca. 30 pm besitzt. Danach wird die
Probe ebenfalls mit Hilfe des Muldenschleifgerdts und 1 pm Diamantschleifpaste geldppt und
abschlieBend mit AL O,;-Suspension poliert (jeweils ca. 10 min). Die so vorbehandelte Probe
ist nun bereit fiir. die abschlieBende Dinnung in einer Ionenmiihle (Gatan Dual Ion Mill,
Mod. 600). In dieser Anlage wird die Probe von beiden Seiten unter einem einstellbaren
Winkel mit Ar*-Ionen beschossen, wodurch Material von der Probencberfliche abgetragen
wird. Zunéchst wird die Probe unter.einem Winkel von 18° solange gediinnt, bis das an der
Anlage befindlichen Abschaltgerit ein Loch in der Probe detektiert (das Licht eines Lasers
leuchtet durch das Loch auf einen unter der Probe befindlichen Fotosensor). Wihrend des
folgenden Dinnungsschritts wird dieses Loch durch Diinnung unter einem Winkel von 12°
auf eine GroBe von ca. 300 am vergroBert. Abschliefend wird die Probe mit flach ein-
fallendem Ionenstirahl (unter.cinem Winkel von 9°) fiir ca. eine Stunde nachgediinnt, um die
durch das Ionenbombardement geschidigte Probenoberfliche abzusputtern. Eine solche
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Schidigung (Bildung einer kristallinen Deckschicht) wurde von verschiedenen Autoren bei
der Diinnung quasikristalliner Proben [160,161,162] beobachtet. Da sich eine kristalline
Deckschicht besonders dann bildet, wenn mit Ionen hoher kinetischer Energie (ca. 5 keV
oder mehr) gediinnt wird, wurde bei allen Proben mit einer vergleichsweise niedrigen
Beschleunigungsspannung von 3 kV gearbeitet. Zudem wurde die Probe wihrend der Diin-
nung durch eine LN,-Kithleinrichtung gekiihlt, um eine Schiddigung durch Erwarmung zu
vermeiden.
i Das zweite in dieser Arbeit angewandte Priparationsverfahren erlaubt es, innerhalb
weniger Minuten ein elektronenmikroskopisches Priparat anzufertigen. Bei dieser Methode

wird die Probe mit einem Morser unter Ethanol feingemorsert. Nach dem Zermdrsern wird
ein durch ein Cu-Netz stabilisierter Carbonfilm kurz in das Ethanolbad Pingei‘m!r‘ht_ Tiabei
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bleiben einige im Ethanol schwebende Probenpartikel durch Oberflichenkrifte auf dem

Carbonfilm hafiten. Ein Grofiteil dieser feinen Partikel ist, zumindest an den Réandern, elek-
tronentransparent. Nach dem Trocknen des Priparats konnen diese Partikel im Elektronen-
mikroskop untersucht werden. Dicses Priparationsverfahren hat den Vorteil, daB mit
minimalem Aufwand in kiirzester Zeit ein Priparat hergestelit werden kann. Zudem kann die
Zermdrserung bei solchen Proben vorteilhaft sein, die Texturen (z.B. durch gerichiete
Erstarrung) zeigen, da das feingemdrserie Pulver mit statistischer Orientierung auf dem
Carbonfilm hafiet. Bei texturbehafteten, ionengedlnnten, massiven Proben ist es vielfach auf
Grund des eingeschrinkten Kippwinkelbereichs des Mikroskopprobenhalters nicht moglich,
jede gewinschte Zonenachse (z.B. die 10-zihlige Achse dekagonaler Quasikristalle) im
Mikroskop einzustellen, Bei den Pulverpriparaten finden sich in der Regel immer Partikel,
die so orientiert sind, daB die gewiinschte Achse eingestellt werden kann. Jedoch wird bei
der Zermorserung das Geflige der Probe zerstort, so daf dessen Struktur nicht mehr unter-
sucht werden kann. Daher eignet sich dieses Priparationsverfahren nur fiir solche Unter-
suchungen, bei denen ausschlieBlich eine Phasenanalyse durch Elekironenbeugung durch-
gefiihrt werden soll. Ein weiterer Nachteil des Verfahrens ist, dal meist nur ein vergleichs-
weise kleiner Bereich am Rand der feingemorserten Partikel elekironentransparent ist. Daher
ist die Qualitit der an solchen Pulverpriparaien gewonnenen Elekironenbeugungsbilder oft
schlechier als bei ionengediinnten Proben. Auf Grund dieser Nachteile wurde die Zermorse-
rung nur in Ausnzhmefillen angewandt, z.B. wenn die 10-z3hlige Achse einer dekagonalen
quasikristallinen Phase (diese Achse ist im reziproken Gitter nur einmal vorhanden!) in einer
ionengediinnten, tief unterkihlten und daher texturbehafteten Probe nicht einstelibar war.-

4@-.2,2, Rasterelekironenmikroskopie REM) . SR

Die Gefiigemorphologie der Proben wurde mit Hilfe eines Rasterelekironenmikroskops
(REM) des Typs Cambridge Stereoscan 360 untersucht. Das Mikroskop verfiigt tiber eine
EDX-Einrichtung (Energy dispersive X-ray analysis) der Firma Link, mit der die chemische
Zusammensetzung der Phasen mit einer Genauigkeit von +0.5 at. % bestimmt werden kann.
Bei den EDX-Messungen wurde eine ZAF-Korrektur durchgefiihrt. ' )

- Vor den rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen wurden die zu untersuchenden
Probenstiicke mit einer Warmeinbettpresse der Firma Struers in eine elektrisch leitfahige
Einbettmasse auf Acrylbasis eingebettet. Die eingebetteten Proben wurden mit Schleifpapier
plangeschliffen, wobei die Kormung schrittweise von p800 bis auf p4000 reduziert wurde.
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Anschlieflend wurden die Proben mit 1 pm Diamantschleifmittel poliert.

Der Aufbau eines REM ist schematisch in Abb. 4.10 dargestellt. Anders als beim TEM
wird die Probe beim REM nicht im eigentlichen Sinn elekironenoptisch abgebildet. Vielmehr
wird der in der Elektronenkanone erzeugte Elektronenstrahl auf die Probenoberflache
fokussiert. Mit Hilfe einer Ablenkeinheit wird dieser Elektronenstrahl, dhnlich wie in einer
Fernsehbildrohre, zeilenweise {iber die Probenoberfliche gefiihrt, wodurch diese "abgera-
stert" wird. An der Stelle, an der der Elekironenstrahl auf die Probe auftrifft, werden
_ einerseits Sekundirelektronen und Rontgenstrahlen erzeugt, andererseits wird ein Teil der
auftreffenden Elekironen zuriickgestreut. Die Intensitdt der Sekundirelektronen und der
Riickstreuelektronen sowie das Rontgenspektrum hangen von der Beschaffenheit der Proben-
oberfliche ab. Die Sekundirelekironen (Energien = 50 eV) und die riickgestreuten Elek-
tronen (Energien anndhernd gleich der Energie der einfallenden Elektronen) werden durch
zwel unterschiedliche, filir die jeweilige Energie sensitive Detekioren detektierf. Das Signal
dieser Detektoren kann elektronisch verstirkt an das Steuergitter einer Bildréhre angelegt
werden, deren Ablenkeinheit mit der Ablenkeinheit des Mikroskops synchronisiert ist. Auf
diese Weise entsteht auf dem Bildschirm ein vergrofertes Bild der Probe. In moderneren
Gerdten, wie dem hier verwendeten, werden die Detektorsignale digitalisiert und abgespei-
chert. Sie konnen dann in digital aufbereiteter Form auf einem Ausgabegerit (z.B. Monitor,
Filmbelichter, Videoprinter) ausgegeben werden.
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Abb. 4.10.  Schematische Darstellung éincs Rasterelektronenmikroskops (aus [24]).

Da der Sekundirelektronendetektor asymmetrisch iiber der Probe angebracht ist und die
Emissionscharakieristik Zhnlich dem Lambertschen Gesetz winkelabh&ngig ist, hingt die mit
diesem Detekior. registrierte Tntensitit im wesentlichen vom Winkel zwischen der Ober-
flichennormale und der Detektionsrichtung ab, so-daf bei Verwendung des Sekundarelek—
tronendetektors ein Bild des Oberflachenreliefs entsteht. '

" Die Intensitét der rickgestreuten Elektronen hangt im Gegensatz dazu auch von der Ord-
nungszam der riickstreuenden Atome ab, so daB im REM-Bild Phasen unterschiedlicher
chemischer Zusammensetzung einen.unterschjedlichen Kontrast liefern. Diese Betriebsart des
Mikroskops wurde fiir die in dieser Arbeit durchgefiihrten metallurgischen Untersuchungen
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eingesetz{, da unterschiedliche Phasen nachgewiesen werden sollten.

 Das Spektrum der beim Auftreffen der Elektronen auf die Probenoberfliche durch
Anregung der Probenatome entstehenden charakteristischen Rntgenstrahlung héngt Uber das
Moseleysche Gesetz von der Zusammensetzung der Probe ab. Eine Auswertung der Ront-
genlinien durch die EDX-Einrichtung erlaubt daher die Bestimmung der chemischen Zu-
sammensetzung des mit dem Elektronenstrahl beleuchteten Probenbereichs. Hierbei sind
sowohl Messungen an einem Punki auf der Probenoberﬂache als auch Messungen uber
. groBere mit dem Strahl abgerasterte Flachen moghch o S :

42.3 Rintgenbengung

Zur Bestimmung der in den Proben vorkommenden Phasen wurden die Proben zudem durch
Rontgenbeugung untersucht. Die Untersuchungen wurden mif einem schnellen Pulverdif-
fraktometer vom Typ STADI der Firma STOE durchgefiihrt [163]. Der Strahlengang der
Anlage ist in Abb. 4.11 schematisch dargestellt.

ﬁonochroma?or

BSh

Abb. 4.11  Strahlengang des Rontgenpulverdiffrakiometers (aus [163]).

Die in einer Rontgenrbhre erzeugte Strahlung (in dieser Arbeit wurde Co-K,-Strahlung
VEIN Wci’luct} wird durch einen Kristallmonochromator monochromatisiert \Su da8 nur die Kal
Linie durchgelassen wird) und fallt auf das zu untersuchende Préparat. Dieses besteht aus
feinem Pulver, welches durch Zermérsern eines Probenstiicks gewonnen und mit Vaseline
zwischen zwei diinne Plastikfolien geklebt wurde. Sowohl die Vaseline als auch die ver-
wendeten  Spezialfolien erzeugen im fiir die Untersuchung von Metallen interessanten
Winkelbereich keine Reflexe. Das Préparat ist auf einem Probenhalter montert, der durch
einen Motor um eine Achse parallel zum einfallenden Rontgenstrahl gedreht wird. Die
Intensitit der durch die Probe transmittierten und abgebeugten Rontgenstrahlung wird mit
einem ortsempﬁndhchen Proportionalzihler (PSD) als Punkuon des Streuwmkels gemessen
und mit einem Computersystem erfafit.

Vollig analog zur Elektronenbeugung hingt der Glanzwinkel §, unter dem ein Kristallit
mit Rontgenstrahlen bestrahit werden mu8, damit die reflektierien Strahlen konstruktiv
interferieren, gemédB der Bragg-Beziehung [164] vom Abstand d der beugenden Netzebenen
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ab:
feX = 2:d-sind) . (4.8)

Hierbei ist A die Wellenlinge der Rontgenstrahlung (hier A=A(Co-K_,)=1.78897 A) und n
die Beugungsordnung. Da ein feingemorsertes Pulver untersucht wird, dessen Kristallite eine
statistische Orientierung besitzen und das zur Erhohung der Orientierungsvielfalt noch
gedreht wird, sind in der Probe stets Kristallite vorhanden, deren Orientierung beziiglich des
einfallenden Rontgenstrahls die Bragg-Beziehung hinreichend genau erfiillt. Im Réntgendif-
fraktogramm treten daher alle moglichen Braggrefiexe auf, ohne Texturen zu zeigen.

Die Methode der Rontgenpulverdiffraktometrie erlaubt eine schnelle und einfache
Identifizierung der in einer Probe vorhandenen Phasen durch Messung der Netzebenen-
abstinde d. Anders als bei mikroskopischen Untersuchungsmethoden, wie z.B. der Elek-
tronenbeugung im Transmissionselektronenmikroskop, siellt das Rontgenbeugungsbild eine
Uberlagerung von Informationen aus dem gesamten, vom Réntgenstrahl bestrahlten und
daher makroskopisch grofien Probenvolumen dar.

Die Rontgenpulverdiffrakiometrie und die Elektronenmikroskopie ergénzen sich daher
gegenseitig. Wihrend die Ronigenuntersuchungen geeignet sind, schnell einen Uberblick
tiber die in den Proben vorkommenden Phasen sowie iiber die Phasenanteile zu liefern,
erlaubt die deutlich aufwendigere Elektronenmikroskopie ein detallhertes Studium m1krosk0—

pisch kleiner Probenbereiche.

%.2;,% DBifferentielle Thermoanalyse (8TA)

Zur Bestimmung der Phasenumwandlungstemperaturen wurden thermoanalytische Unter-
suchungen in einer DTA-Anlage des Typs Netzsch DTA 404 durchgefiihri. Bei einigen
Proben sollte iiber die Bestimmung der Umwandlungstemperaturen hinaus auch die Schmelz-
wirme und die spezifische Warme quantitativ bestimmt werden. Fiir diese Untersuchungen
wurde eine Prizisions-DTA-Anlage vom Typ Netzsch Hochtemperatur DSC 404 (der
Hersteller nennt seine Anlage "DSC", obwohi es eigentlich nur eine besonders prizise DTA-
Anlage ist) eingesetzt. Beide Anlagen arbeiten in einem Temperaturbereich zwischen 500 K
und 1800 K, d.h. der gesamte fiir die Uniersuchung der Probensysteme Al-Cu-Te- aud AI—
Cu Co (vgl. Abschnitt 4.3) interessante Temperaturbereich ist abgedeckt. = 7

- Die Funkiionsweise einer DTA-Anlage (vgl. z.B. [165,166]) ist in Abb. 4.12 schema—
tlSCh dargestellt. Ein Probentiegel (P) sowie ein Referenztiegel (R) befinden sich in einem
Ofen (mit homogener Temperaturverteilung), durch den die Tiegel mit konstanter Heiz-
bzw. Abkiihlrate aufgeheizt bzw. abgekiihlt werden. In dieser Arbeit wurde mit Heizraten
von 10 bzw. 20 K/min gearbeitet. Sowohl die Temperatur des Probentiegels als auch die des
Referenztiegels werden durch ein Pt-Rh10/Pt-Thermoelement gemessen. Tritt beim Auf-
heizen oder Abkiihlen der Probe z.B. eine exotherme Reaktionen in der Probe auf (z.B.
durch Freiwerden von Umwandlungswirme bei einer Phasenumwandlungen), so fihrt dies
zu einem Temperaturanstieg im Probentiegel und damit zu einer Temperaturdifferenz
zwischen Proben- und Referenztiegel. Tragt man diese Temperaturdifferenz gegen die
Temperatur (des Referenztiegels) auf, so erhilt man eine DTA-MeBkurve.
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Abb. 4.12  Schematische Darstellung einer DTA-Anlage (aus [166]).

Die Anstiegsflanken der Maxima (endotherme Reaktion) bzw. Minima (exotherme Reaktion)
in der DTA-Kurve entsprechen dabei den Einsatztemperaturen der Phasenumwandlungen.
Diese kdnnen mit einer Genauigkeit von +1 K bestimmt werden. Die Temperatur, bei der
die Phasenumwandlung abgeschlossen ist, kann nicht prizise anhand der abfatlenden Flanke
des entsprechenden Maximums bzw. Minimums bestimmt werden, da das Mefsystem eine
zu grofie Trigheit besitzt. Referenzmessungen an reinen Metallen (z.B. Au) haben gezeigt,
dab der durch die Meflsystemiriigheit hervorgerufene Fehler der abfallenden Flanken bei den
in dieser Arbeit verwendeten Anlagen und Heiz- bzw. Kithlraten von 10 K/s typischerweise
ca. 20 K betrdgt. Daher miissen Solidustemperaturen anhand der Aufhelzkurve quuldustem—
p\,ratun,n anhand der ‘Abkithlkurve bestimmt werden. - -

Die Flache unter-den Maxima bzw. Minima in der: DTAm_urve hangL von der Um-
wandlungswirme ab. Wihrend bei der einfachen DTA-Anlage nur qualitative Aussagen tber
die Umwandlungswirme mdglich sind, erlaubt:die Prizisionsanlage (nach sorgfzlitiger
Fichung) auch eine quantitative Bestimmung der Umwandlungswirmen. Zudem kann die
spezifische Wirme der ‘Probe durch Vergleich der DTA-Mefkurve ‘mit. der einer Probe
bekannter “spezifischer ‘'Wirme bestimmt werden. Nahere Angaben Zur Praz1510ns DTA-
Anlage und zum Meﬁverfahren ﬁndet mar. in [166} ' R .
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4.3 Proben

Entsprechend der in Abschnitt 3.3 vorgesteliten Uberlegungen wird erwariet, daB die
Aktivierungsenergie zur Bildung einer ikosaedrischen quasikristallinen Phase niedriger ist als
die zur Bildung einer dekagonalen quasikristallinen Phase, welche wiederum niedriger ist als
die Aktivierungsschwelle zur Bildung einer kristallinen Phase. Im Rahmen dieser Arbeit
sollen diese Uberlegungen iiberpriift werden, indem die Unterkiihlbarkeit und Phasenselek-
" tion quasikristalibildender Legierungsschmelzen untersucht wird. Um das Unterkithiungs-
verhalten von Systemen mit ikosaedrischer Phase mit dem von Systemen mit dekagonaler
Phase vergleichen zu kdnnen, mubte fiir die Untersuchungen ein Legierungssystem ausge-

wihlt werden, das eine ikosaedrische Phase bildet, und ein weiteres, welches eine dekagona-
le Phase bildet. Legierungssysteme, die metastabile Quasikristalle bilden, sind dabei weniger
geeignet, da bei ihnen stets die Gefahr eines Zerfalls der quasikristallinen Phase wihrend der
Abkiihlung der Probe besteht (vgl. Kapitel 2.2.1). Daher ist es sinnvoll, solche Systeme zu
wahlen, die stabile Quasikristalle bilden. Hierbei fiel die Wahl auf die Systeme Al-Cu-Fe
und Al-Cu-Co. Beide Systeme sind beziiglich ihres Phasendiagramms vergleichsweise gut
untersucht. Sowohl die Phasendiagramme als auch die in den Legierungssystemen gebildeten
Phasen dhneln sich stark [167]. Die beiden Legierungssysteme sclien im folgenden kurz
vorgestellt werden. :

4.3.1 Das Legierungssystem Al-Cu-Fe

Im Jahre 1939 wurde von Bradley und Goldschmidt [168] eine Subsolidus-Projekiion des
Legierungssystems Al-Cu-Fe verdffentlicht, welche durch langsames Abkiihlen (10 K/h) von
Legierungsschmelzen und anschliefende Rontgenuntersuchung gewonnen wurde. In diesem
Diagramm wird bereits eine Phase (¥) erwéhnt, die in einem Konzentrationsbereich um
AlsCuyFe), existiert. Den Autoren gelang es seinerzeit nicht, die Struktur dieser Phase zu
bestimmen. Das Scheitern der Strukturbestimmung ist aus heutiger Sicht verstandlich, da die
¥-Phase offensichtlich die stabile ikosaedrische quasikristalline Phase:(I-Phase) ist, welche
im Jahre 1987 von Tsai [18,19] im Legierungssystem Al-Cu-Fe bei Zhnlichen Legierungs-
konzentrationen entdeckt wurde. Zuriickgehend auf die Arbeit von Bradley benutzen auch
heute noch einige Autoren (z.B. [169]) die Abkiirzung ¥ fiir dic ikosaedrische Phase in Al-
Cu-Fe. In dieser Arbeit wird die gebrauchhchere die Struktur der Phase charaKtenswrenae
Abkurzung "]-Phase" verwendet.

- Das Diagramm von Bradley wurde in den letzten I a.hren durch Arbeiten anderer Autoren
prézisiert [169,170,171,172,173]. Abbildung 4.13 zeigt einen Ausschnitt aus dem von Gayle
et al. [169] aufgesteﬁten Phasendiagramm des Systems Al-Cu-Fe bei 973 K. -

- ~Die ikosaedrische quasikristalline Phase liegt in einem Konzentrationsbereich zwischen
61-66 at. % Al, 22-29 at. % Cu und 9-13 at. % Fe einphasig vor. Durch Nichtgleichgewichis-
erstarrung, z.B. schnelles. Abschrecken, konnte “sie auch: bei anderen Konzentrationen
einphasig -erstarrt werden -[18,19]. Die genaue Lage und die Breite des Konzentrations-
bereichs der I-Phase ist temperaturabhiingig. An das Einphasengebiet der I-Phase grenzen
Mehrphasengebiete, in denen die I-Phase mit anderen kristallinen Phasen im Gleichgewicht
steht. Die von den verschiedenen Autoren angegebenen Schmelztemperaturen der I-Phase
liegen abhingig von der Legierungskonzentration zwischen -ca. 973 K und: 1145 K
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Abb 4.13- - Ausschnitt aus dem Phasendxagramm des Systems Al- Cu—Fe bel 973 K-
' (nach [169]) RN . :

[169,170,174,175], wobei die I-Phase in Fe-reichen Legierungen ho‘iere Schmelzte'nnmau,u—
ren besitzt als in den Fe-armen Zusammensetzungen.

- Neben der I-Phase existieren im Phasendiagramm von Al-Cu-Fe verschiedene kristalline
Phasen. Bei ca. 50 at. % Al liegt das ausgedehnte Phasengebiet der kubischen 8-Phase, einer
Phase mit bsCI-Stru}dur, die auf der AlFe-Phase des bindren Systems Al-Fe basiert, jedoch
bis zu 40 at.% Cu enthalten kann, Die B-Phase hat in diesem Konzentratlonsberemh den
hochsten Schmelzpunkt. Die Liquidustemperatur der B-Phase betrdgt bei der bindren Zu-
sammenseizung AlFe ca. Ty =~ 1573 K [176], und sinkt mit steigender Cu-Konzentration (vgl.
Kapitel 5.1.1). Auf der Cu-armen Seite des Phasendiagramms liegen die (Al,Cu);;Fe,-Phase
{\-Phase), sowie die orthorhombische Al;Fe,-Phase (u-Phase). Sowohl dle )\-Phase als auch
die p-Phase haben einen héheren Schmelzpunkt als die I-Phase. = -

}\-A113Fe4 hat eine monokline Kristallstruktur [177] und ist eine Kasper-Frank-Phase
{127], d.h. sie besitzt eine grofie Einheitszelle (hier 100-Atome pro Einheitszelle) und in
dzeser Einheitszelle Elemente mit polytetraedrischer (ikosaedrischer) Symimetrie [178].

“Im quas&nsmﬁbﬂdenden Konzenirationsbereich des Phasendiagramms startet die
Erstarrung der Schmelze iblicherweise. (sofern die Schmelze nicht signifikant unterkihlt
wurde) mit der Bildung der A-Phase, bei Cu-armen Legierungen auch mit der Bildung der

u-Phase [167,179]. Bei Al-drmeren Leg1erungskonzentratlonen wurde auch pnmare Bildung

der B -Phase beobachtet [167,179],
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Neben den erwihnten Phasen existieren im in Abb. 4.13 gezeigten (und fiir unsere
Untersuchungen interessanten) Konzentrationsbereich des Phasendiagramms noch weitere
Phasen: die w-FPhase mit einer geordneten tetragonalen Struktur und einer Zusammensetzung
von ca. Al CuyFe, (Schmelztemperatur <1001 K [169]), sowie die intermetallischen
bindren Niedertemperaturphasen AlCu und Al,Cu, deren Schmelztemperaturen unterhalb von
897 X bzw. 864 X [176] liegen.

In vielen durch einen Nichtgleichgewichtsprozef erstarrten Proben wurden metastabile
. 7-Phasen {180,167 {in {180] =-Phase genannt) beobachtet, die mit der B-Phase verwandt
sind, jedoch eine Uberstrukturordnung aufweisen. Vergleichbare 7-Phasen wurden auch in
den Systemen Al-Cu-Co {39,181] und Al-Cu-Ni [182] beobachtet. Die Ubergitterreflexe
kénnen dabei auf eine Leerstellenordnung zuriickgefiihrt werden [182]. Die r-Phasen haben
verglichen mit der §-Phase einen hoheren Al-Gehalt von ca. 55 at%, einen niedrigeren Fe-
‘Gehalt von weniger als 7 at.% und ebenso einen niedrigen Schmelzpunkt von weniger als
975 K (vgl. dazu 5.2.2.4). Daher entstehen sie nach der Erstarrung der I-Phase.

Mehrere Autoren berichten, daB sich die I-Phase, zumindest bei einigen Legierungskon-
zentrationen, bei Temperaturen unterhalb von 983 K in kristalline Approximantenphasen,
eine rhomboedrische Phase [183,172] sowie eine pentagonale Phase [172,173] umwandelt.
Von den unterschiedlichen Autoren werden unierschiedliche Angaben iber den Konzen-
frationsbereich dieser Phasen gemacht. Andere Autoren [50] bezweifeln, daf die beobachte-
ten Approximantenphasen stabile Gleichgewichtsphasen sind, und interpretieren die be-
obachteten Approximanten als einen Ubergangszustand wihrend der Umwandlung der
quasikristallinen Phase in eine bei niedrigen Temperaturen stabile kristalline Gleichge-
wichtsphase. Unabhingig davon, welche der beiden Interpretationen sich durchsetzt, diirften
diese Beobachtungen fiir die hier vorliegenden Untersuchungen von untergeordneter Bedeu-
tung sein, da die rhomboedrische Phase bei niedrigen Temperaturen (<983 K) und nach
langen ‘Anlaflzeiten von mehreren Tagen auftrat. Alle in dieser Arbeit untersuchten Proben
‘wurden bei hoheren Temperaturen erstarrt und dann vergleichsweise schnell (mit Abkihlra-
ten von ca. 10 K/s) abgekiihlt. Bei der transmissionselektronenmikroskopischen Unter-
suchung der so prozessierten Proben wurden keinerlei Approximanten gefunden (vgl.
-Abschnitt 5.2.2.2). Die Bildung der pentagonalen Approximantenphase wurde auf der Cu-
armen Seite des ikosaedrischen Phasengebiets bei Temperaturen <1013 K beobachtet
:{172,173]. Im entsprechenden Konzentrationsbereich wurden im Rahmen dieser Arbeit keine
‘Proben untersucht. i

- Abgeschen von den Approximantenphasen unterteilen einige Autoren das Phasengebiet
‘der I-Phase in 3 Teilbereiche [173]. Einer dieser Bereiche zeichnet sich durch eine perfekte
ikosaedrische Symmetrie aus. In den beiden anderen Bereichen liegen gesibric quasikri-
staliine Strukturen vor: Eine modulierte quasikristalline Struktur bzw. eine quasikristalline
Struktur, deren Beugungsreflexe ein Lorentzprofil haben. Die beiden gestdrten quasikristal-
linen Phasen wurden bei Temperaturen unterhalb von 680 °C beobachtet. Bei der modulier-
ten Struktur treten in den 5-zihligen Beugungsbildern um die Reflexe der perfekten I-Phase
herum Sattelitenreflexe auf. Diese Erscheinung kann durch eine Modulation des Quasigitters
mit einer Phasonenwelle beschrieben werden [184,173]. Die genaue Ursache des Autftretens
von Lorentzprofilen in den Beugungsbildern ist noch nicht gekldri. TEM-Untersuchungen
zeigten jedoch in Quasikristallen, die Lorentzprofile lieferten, planare Defekte (dhnlich wie
Stapelfehler), die in den zweizdhligen Ebenen aufiraten und wahrscheinlich die Lorentz-
profile hervorrufen [172,185].

Daten zu den wichtigsten im System Al-Cu-Fe auftretenden Phasen sind in Tabelle 4.1
aufgelistet.
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Phas_e_' ungefahre . Strukturtyp Pearson Raum- Strukiur- Gitterparame-
h StSchiometrie Symbol gruppe bericht ter
I Al,Cu,.Fe,, ikosaedri- - ikosaedrisch - | a=6.3179 A!
' scher Quasi- m35
kristall
B | AlgCu,Fe cscl cP2 Pm3m B2 a=2.909 A
(kubisch) (fiir AiFe)
A | (ALCu),Fe, _ mCi02 | Cm - a=15.489 A
o {monoklin) 1] - - b=8.0831 A
- c=12.476 A
5=107.72°
(fir Alj.Fey)
" AlFe, - oC56 Cmem a=7.675 A
(orthorhom- b=6.403 A
bisch) c=4.203 A
8 AlCu © ALCu 12 14/mem C16 a=6.063 A
(tetragonal) c=4.872 A
T AlCu - oP16 Pbon . 2=4.015 A
(orthorhom- b=12.02 A
bisch) c=8.652 A
Cm jaice | Alce | mc26 | Cm . a=12.066 A
: SRR (wonokdin) | S bt 105 A
¢=6.913 A
B=355.04°
@ | AlyCuyFe,, “AlLCu,Fe, £P40 P4/mnc " E9, a=6.336 A
(tetragonal) b=14.870 A
€ ALCuy, NiAs hP4 P6,/mmc BS, a=8.6899 A
(thombo- o=89.78°
edrisch)
p Al “Cu cF4 - Fm3m Al | a=4.0488 A
(fcc)
T_abelle 4 '1 Daten Zu ‘den w1cht1gsten Phasen im Leglerungssystem Al- Cu—Pe (nach

[186 169,176])
Ynach [185], gemessen an einer 13h bei 745°C angelassenen A163Cu25Fem

?robe (6D Ind1zxerungsschema nach Cahn [2(}9})
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4.3.2 Das Legierungssystem Al-Cu-Co

Das erste Phasendiagramm des Legierungssystems Al-Cu-Co, welches durch Rontgenunter-
suchungen aufgestellt wurde, wurde im Jahre 1971 von Skolozdra et al. [187] vertifentlicht.
In dieser Arbeit wurde eine "X-Phase" erwihnt, deren Strukiur die Autoren filschlicherwei-
se fiir &hnlich der von y-Messing hielten. Wie sich spiter herausstelite, handelt es sich bei
der X-Phase um die erstmalig von He et al. [20] erwihnte stabile dekagonale quasﬂmstalhne
. Phase (im folgenden "D-Phase" genannt).

In den letzten Jahren wurden von Grushko et al. [181,49] genauere Untersuchungen zum
Phasendiagramm von Al-Cu-Co durchgefiihrt. Em Ausschmtt aus diesem Phasendiagramm

oaralof

bei 873 K ist in Abb. 4.14 gCLtigl.

Abb. 4.14 Ausscnmtt aus dem Phase‘ldiagramm von Ai-\_,u -Co bei 873 (aL.s FIS?D

Die Lage und die Grofie des Einphasengebiets der D-Phase ist abhéngig von der Temperatur
{491 und wird in Abb. 4.15 filr Temperaturen von 1073 K (waagerecht schraffiert}, 1173 K
(senkrecht schraffiert) und 1273 X (schrig schraffiert) gezeigt. Zudem ist die Lage der
monoklinen M-Phase ( (Al,Cu);;Co, )} bei 1073 K sowie die der Mehrphasengebiete bei
gleicher Temperatur eingezeichnet. Es ist deutlich erkennbar, daff das Einphasengebiet der
‘D-Phase mit steigender Temperatur in Richtung des Einphasengebiets der M-Phase wandert.
Eine im thermodynamischen Gleichgewicht befindliche D-Phase hat bei hohen Temperaturen
*'somit einen héheren Co- und Al-Gehalt als bei niedrigen Temperaturen. Abhingig von der
- Legierungszusammensetzung beginnt die Erstarrung der D-Phase bei Temperaturen zwischen
ca. 1259 K und 1373 K und - endet ba Temp\,raturen zw1schen 873 K und 973K
_[49 167 188 189,190]. - ' o _ SR e
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Abb. 4.15  Lage des Einphasengebiets der dekagonalen Phase bei Temperaturen von
1073 K (waagerecht schraffiert), von 1173 K (senkrecht schraffiert} und von
1273 K (schrig schraffiert). AuBerdem: Lage der monoklinen Phase M sowie
der Mehrphasengebiete bei 1073 K (aus [49]).

Neben der D-Phase existieren im Phasendiagramm von Al-Cu-Co mehrere kristalline
Phasen, die eine dhnliche Struktur und Zusammensetzung haben wie die kristallinen Phasen
des Systems Al-Cu-Fe (Fe wurde durch Co ausgetauschi, welches auch aus der VIII.
Nebengruppe stammt und daher chemisch verwandt ist.). V8llig analog existiert auch im
System Al-Cu-Co eine 8-Phase mit CsCl-Struktur, welche ca. 50 at% Al besitzt. Diese
Phase ist von AlCo abgeleitet und kann bis zu 40 at. % Cu aufnehmen. Die 8-Phase hat einen
hoheren Schmelzpunkt als die D-Phase {vgl. dazu 5.1.2).

Mit dieser R-Phase sind die 7-Phasen verwandt, die sich durch eine Leersiellenordnung
und einen niedrigen Co-Gehalt auszeichnen [181,39]. In Beugungsbildern besitzen diese
Phasen die gleichen Fundamentalreflexe wie die §-Phase, jedoch dariiber hinausgehend in
[111}-Richtung verschiedene Uberstrukturreflexe. Die r’-Phase hat eine Zusammensetzung
von ca. AlssCuyCo,, die 73-Phase von Al Cu,,Coy, [181]. Die 75-Phase besitzt eine hexago-
nale Struktur, kann aber auch als geordnete CsCl Struktur mit einer Leerstelle auf jedem
dritten Cu- bzw. Co-Platz angesehen werden [191,181]. Die Schmelztemperaturen dieser
Phasen liegen unterhalb von 1003 X (+°) bzw. bei ca. 1045 K (r;) [181], d.h. die 7-Phasen
schmelzen deutlich unterhalb der Liguidustemperatur der D-Phase. Im Gegensatz zu den 7-
“Phasen in Al-Cu-Fe, die metastabil sind, sind die 7’- und die 7;-Phase in Al-Cu-Co stabile
‘Gleichgewichisphasen [181]. Dariiber hinaus wurden jedech auch in Al-Cu-Co verschiedene
“metastabile Varianten der r-Phasen beobachiet, die sich durch eine von 7’ bzw. 73 leicht
abweichende Stichiometrie und andere Uberstrukiurordnungen auszeichnen {39,192].
 Wie bereits zuvor angedeutet, existiert auch im System Al-Cu-Co eine monokline
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(Al,Cu),5Co,-Phase (M). Ihre Struktur [193,194] dhnelt (ist aber nicht vollig identisch) der
der M\-Phase im Legierungssystem Al-Cu-Fe. Die Einheitszelle der M-Phase besteht aus 102
Atomen und beinhaltet 5- bzw. 10-zihlige Symmetrieelemente [193], die Ahnlichkeiten mit
den Symmetrieclementen der D-Phase aufweisen (Frank-Kasper-Phase), Der Schmelzpunki
von Al;Co, betrigt 1266 K [176].

Analog zur AlLCu,Fe;-Phase existiert auch im System Al-Cu-Co eine tetragonale
ALCu,Co,-Phase, welche einen niedrigen Schmelzpunkt besitzt (873 K < T, <1073 K
. [1817). Selbstverstindlich treten die bindren intermetallischen Phasen AlCu und AlL,Cu (vgl.
4.3.1) bei niedrigen Temperaturen auch im System Al-Cu-Co auf.

Daten zu den wichtigsten Phasen sind wiederum in einer Tabelle (Tabelle 4.2) zu-
sammengestellt.
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Phase | ungefihre Strukiurtyp | Pearson Raum- Struktur- | Gitterparame-
' Stochiometrie ' Symbol gruppe bericht ter

D AlCuCoyy dekagonaler - P10,/mme ! - a=3.787 A
Quasikristall c=4.134 A°®
B Alg(Cu,Co)yg CsCl cP2 Pm3m B2 a=2.862 A
: (kubisch) (fiir AICo )
a=2.922 A
(fiir
40 at. %Cu)
7 Al Cuy Co, CsCl . Fundamen-
(kubisch) talreflexe: )
mit a=2.915 A
Leerstellen- + Uberstruk-
ordnung turreflexe 3
Ts AlCuy,Coyy AlNi, P3mt a=4.112 A
(hexagonal) c=4.958 A
M (AL,Cu),,Co, - mC102 Cm - a=15.183 A
(monoklin) b=8.122 A
c=12.340 A
B=107.9°
{fir Al;Co,
nach [195] 9
) AlCo, AlCo, hP28 P6,/mine D8 a=7.6715 A
(hexagonal) c=7.6085 A
8 Al,Cu Al,Cu 112 4/mem C16 a=6.053 A
(tetragonal) c=4.872 A
m AlCu - oP16 Pbon - a=4.015 A
(orthorhom- b=12.02 A
bisch) c=8.652 A
7 AlCu AlCu mC20 C2/m - a=12.066 A
{moncklin) b=4.105 A
c=6.913 A
B=55.04°
) AlyCuyCop ALCwFe, P40 P4/mnc E9, 2=6.3047 A
3 o (tetfagprfg}) _ b=14.756 A
€ AlCu, NiAs P4 P6,/mmec RS, 2=8.6899 A
(thombo- «=289.78°
edrisch)
% Al Cu cF4 Fm3m Al a=4.0488 A
{(fee)
Tabelle 4.2 Daten zu den wichtigsten Phasen im Legierungssystem Al-Cu-Co (nach

[181,196,176])
! Nach Steurer und Kuo [198]
2 nach [213] fiir Al,;Cu,,Co,; (Indizierungsschema von Kek {212,2137)

3 siche [181]

* Gitterparameter von Cu-haltigen Phasen wurden in [197,193] bestimmt
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4.3.3 Priparation des Ausgangsmaterials

Die Levitationsexperimente wurden mit vorlegiertem Probenmaterial durchgefiihrt. Zur
Herstellung dieses Materials wurde eine Einwaage von insgesamt ca. 10 g aus den reinen
Metallen hergestellt und in einem wassergekiihlten Kupfertiegel unter Ar-Schutzgasatmosphé-
re (Reinheit 99.9998 %) induktiv aufgeschmolzen. Vor dem Fillen der Anlage mit Schutzgas
wurde diese mit einem Turbomolekularpumpstand auf einen Druck von ca. 10°° mbar evaku-
. iert. Auf Grund der Levitationswirkung (vgl. dazu auch Abschnitt 4.1.1) der HF-Spule
befindet sich die Schmelze beim induktiven Zusammenschmelzen weitgehend in einem
schwebenden Zustand, so daB sie nur selten Kontaki zu dem gekithiten 'Cu—Tiegel hat.

Hierdurch wird eine starke Erwdrmung des Tiegels verhindert, weiche zu einer Verunreini-
gung der Probe durch Ausgasen des Tiegels (bei hoher Temperatur besonders hohe Aus-
gasrate) oder gar zum Festlegieren der Probe im Tiegel fithren kbnnte. Beim induktiven
Aufschmeizen treten in der Schmelze durch magnetische Riihreffekte starke StrOmungen auf,
die fiir eine gute Durchmischung der Schmelze sorgen. Zur weiteren Steigerung der Homo-
genitdt des Ausgangsmaterials wurden die Proben mindestens dreimal erstarrt, gewendet und
erneut aufgeschmolzen. '

Fir die Levitationsexperimente wurden Probenstiicke einer Masse von 0.8-1.3 g bend-
tigt. Der ca. 10 g schwere Schmelzling muBite somit zerteilt werden. Da das Probenmaterial
sprode ist, konnte der Schmelzling durch einen Hammerschiag in mehrere Bruchstiicke
gespalten werden. Diese Bruchstiicke wurden mit einem sauberen Seitenschneider auf die
gewlinschte Grofe zerteilt. Auf der Oberfléche des Schmelzlings befanden sich Verunreini-
gungen (Oxide schwimmen auf der Oberfliche der Schmeize), die an der grauen Farbung
erkennbar waren. Deshalb wurde bei der Zerteilung der Probe darauf geachtet, daf nur
Probenmaterial aus dem Inneren des Schmelziings fiir die Unterkihlungsexperimente
verwendet wurde. Bevor die geeig"let grofien Bruchstiicke in die Levitationsanlage eingebaut
wurden, wurden SIe unter remem Ethanol (Qualitdt p. a.) in einer Ultraschalldusche gerel—
nigt.

" Die Methode der Zerteilung der Schmelzlinge mit Harnmer und Seitenschneider macht
auf den ersten Blick einen "rustikalen® Eindruck, erweist sich aber auf den zweiten Blick als
eine duferst saubere Zerkleinerungsmethode. Wiirde das Probenmaterial mif einer Trenn-
scheibe oder einer Drahisiige zersdgt werden, so wire es der zum Betrieb der Sige notwen-
digen Kihlflissigkeit ausgesetzt. Hierbei besieht die Gefahr, daf Rickstinde dieser Fliissig-
keit in den Poren der Probe verbleiben und so das Probenmaterial komammele'i ‘Diese
aef&hr beufﬁhf bei der seechnebenen “frockenen ! Mcthode mcht

4.3.4 Reinigung der Proben

Die in dieser ‘Arbeit untersuchten Legierungssysteme sind, wie die meisten quasikristall-
‘bildenden Systeme, ‘Aluminiumbasislegierungen. Aluminium hat jedoch die fiir Unterkiih-
‘lungsexperimente ungiinstige Eigenschaft, dal es mit Sauerstoff binnen kiirzester Zeit unter
Bildung der duBerst stabilen Verbindung Al,O; reagiert (freie Reaktionsenthalpie der Oxida-
‘tionsreaktion bei T=300 K: AG®=~ - 540 kJ/ g.-at.(0) [199]). Die hierdurch gebildete

Oxidhaut schiitzt zwar das darunterliegende Metall wirkungsvoll vor weiterer Korrosion, so
dafl Aluminium ein korrosionsbestindiger Werkstoff ist. Bei Unterkiihlungsexperimenten
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fungieren die auch bei hohen Temperaturen stabilen Cberflachenoxide jedoch als heterogene
Keimstellen. Eine signifikante Unterkiihlung der Proben kann somit nur erreicht werden,
nachdem die auf dem Ausgangsmaterial durch Handhabung an Luft immer vorhandene
Oxidhaut durch geeignete MaBnahmen entfernt wurde. Um eine solche Reinigung der Proben
zu erreichen, bot sich eine Methode an, die bei Emissivitdtsmessungen an Al zur Erzeugung
einer oxidhautfreien Probenoberfliche (ALQ; hat eine deutlich hohere Emissivitit als Al
[200]) erfolgreich angewendet wurde [200]. Diese Methode beruht darauf, dafl bei hdheren
. Temperaturen ALQ, welches durch chemische Reaktion aus AlO, und Al gebildet wird,
einen nennenswerten Dampfdruck besitzt, der z.B bei T=1431 K bereits p(ALO)=10° bar

betriagt [200]. Bei gleicher Temperatur ist der Dampfdruck von Al nur unwesentlich gréfSer
(o(AD) = 5.2-10° bar) [200]. Die Al,O;-Haut kann somit durch Abdampfen von ALO bei

NI4T WAAf. DAL bR LAGR

hohen. Temperaturen entfernt werden. Deshalb wurden die Proben in der Levitationsanlage

onn X 4o P & S, Ny Y JEN-PNPERRPI | W

zunichst mehrere Minuten bei ca. 1800 X in einer Hel0%H,-Atmosphére bei einem Druck
von 40-100 mbar (ein niedriger Druck erhoht die Reinigungswirkung) tiegelfrei prozessiert.
Wihrend vor Beginn der Reinigungsbehandlung auf der Oberflache der Schmelze Oxid-
schollen schwammen, war eine derartige Probenkontamination nach der Behandlung zu-
mindest mit dem bloBen Auge nicht mehr erkennbar. Sofern die Probe dennoch nicht beim
ersten Versuch zufriedenstellend unterkiihiie, konnten tiefe Unterkithiungen nach weiteren
Reinigungszyklen erreicht werden. Probleme bei der Anwendung dieses Reinigungsver-
fahrens bereitet die hohe Abdampfrate der Proben bei den zur Reinigung erforderlichen
hohen ProzeBtemperaturen. Wihrend eines Levitationsexperiments dampfen typischerweise
ca. 0.02 g Probenmaterial von der ca. 1 g schweren Probe ab, wie durch Wiegen der Proben
vor und nach den Levitationsexperimenten bestimmt wurde. Da unter Schutzgasatmosphére
gearbeiiet wird, bildet das abdampfende Material ein Aerosol. Dieser Aerosolnebel schldgt
sich in der Anlage in Form einer schwarzen, ruBartigen Schicht nieder. Dabei wird ins-
besondere das Levitationsspulensystem, welches sich besonders nahe an der Probe befindet,
kontaminiert. In einigen Fillen bildeten sich neben einer dicken Aerosolschicht, vermutlich
auf Grund von elekirostatischen Effekten, zwischen den Spulenwindungen fadenfOrmige
Strukturen aus Aerosol (siche Abb. 4.16). Hierdurch werden Kurzschiiisse der Levitations-
spulen hervorgerufen, weiche im glinstigsten Fall zu einer Notabschaltung des Generators,
im ungiinstigeren Fall sogar zur Zerstdrung der Generator-Endstufen flihren.

. In einigen Fillen ermdglichte ein starker Aerosolnebel um das Levitationsspulensystem
auch Gasentladungen zwischen den Spulenwicklungen (maximale Schwingkreisspannungen
von. 500. V1), was ebenso die Notabschaltung des Generators zur Folge hatte.

Diese Probleme konnten durch vorsichtigeres Uberhitzen der Probe und durch Erhéhung
des Gasdrucks von 40 mbar auf 80-100 mbar soweit gemildert werden, dafl Notabschal-
tungen des Generators selten waren und trotzdem eine optimale Probenreinheit erreicht
wurde.

An dieser Stelle sei darauf hingewiesen, daB das Abdampfen der Proben zu keiner
nennenswerten Anderung der Probenzusammensetzung fihrt. Eine EDX-Analyse des unter
Vakuum von einer Al,Cu,,Coy- und einer Al,CusFe-Probe abgedampfien und auf der
Levitationsspule niedergeschlagenen Materials ergab eine Zusammensetzung von - Al;sCu,s
bzw. AlsCuysFes. Bei einer abgedampften Masse von 0.02 g und einer Probenmasse von 1 g
fiihrt dies zu einer absoluten Konzentrationsverschiebung im Bereich von ca. +0.2 at. %, die
vemnachlidssigt. werden kann, Entsprechend konnte auch durch EDX-Analysen an den

Wl LA R KA WACLILIING  LAUARLATW O

levitierten Proben keine signifikante. Verschicbung der Probenzusammensetzung festgestelit
~werden.. _ T R !
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5. Experimentelie Ergebnisse
5.1 Thermoanalytische und metallurgische Untfersuchungen

In den bislang verdffentlichfen Arbeiten zu den Phasendiagrammen der Systeme Al-Cu-Fe
und Al-Cu-Co (vgl. Abschnitt 4.3) wurde vorwiegend der Bereich niedriger Temperaturen
- {(T=<800 °C) untersucht. Wahrend das Verhalten des Systems Al-Cu-Co bel hohen Tempera-
turen nur bel einigen wenigen Legierungszusammensetzungen untersucht wurde [188], wur-
den fir das System Al-Cu-Fe drei unterschiedliche vertikale Schnitie durch das Phasendia-
gramm verdffentlicht “[170, 171;174]. Hierbei zeigten sich. insbesondere im Schnitt von
Faudot et al. [170], der von den ‘Autoren -als "tentative and simplified vertical section”
bezeichnet wurde, Inkonsistenzen, denn nach der Gibbsschen Phasenregel ist es in einem
terndren System verboten, daB 5 verschiedene Phasen an -einem "Punkt miteinander im
Gleichgewicht stehen. Von der gleichen “Arbeitsgruppe wurde (fast zur gleichen Zeit) in
einer weiteren Verdffentlichung [171] eine vom Diagramin [170] abweichende Version des
gleichen Schnittes publiziert, die cben genannten Mangel nicht aufweist. Die in der Literatur
vorhegenden Daten deckten somit nicht den ganzen Konzentrationsberelch ab und machten
zudem einen wenig verlidflichen Eindruck. : -

Da in dieser Arbeit das Erstarrungsverhalten der Schmelze untersucht werden soll, ist
die genaue Kenntnis des Phasendiagramms bei hohen Temperaturen von fundamentaler Be-
deutfung. Zur Bestimmung der Unterkiihlung (beziiglich der:Schmelztemperatur der jeweili-
gen Phase) miissen fiir die untersuchien Legierungszusammensetzungen die Liquidustempera-
turen sowie die Schmelzpunkte der unterschiedlichen Phasen (insbesondere der quasikristalli-
nen Phasen) bekannt sein. Deshalb wurden die Unterkiihlungsexperimenie durch thermo-
analytische und metallurgische Untersuchungen begleitet. Mittels DTA wurden fiir unter-

schiedliche Legierungszusammensetzungen die Phasenumwandlungsiemperaturen bestimmt
und durch metallurgische - Untersuchungen die. Ursache der emzelnen Wimeténungen
analysiert (siehe Kapitel 5.1.1 und 5.1.2). PR

In aile Modeile zur Beschreibung der Differenz. der Gibbsschen freien Energie AGy
zwischen Festkdrper und Schmelze geht die Schmelzentropie AS; bzw. die Schmelzenthalpie
AH=T, AS; ein (vgl. Abschnitt 3.1). Diese Grofien sind somit fiir die Auswertung der
Unterkiihlungsexperimente von entscheidender Bedeuiung. Daher wurden sie durch thermo-
analytische Messungen fiir die I-Phase im System Al-Cu-Fe und fiir die D-Phase im System
Al-Cu-Co mit Hilfe der Prizisions-DTA-Anlage (vgl. 4.2.4) bestimmt. Zudem konnte die
spezifische Wirme der Probe im festen und fliissigen Zustand ermittelt werden.

5.1.1 Phasenumwandlungstemperaturen im System Al-Cu-KHe

Fiir unterschiedliche Legierungszusammensetzungen im Bereich von 58-69 at. % Al, 14-34
at.% Cu und 6-17 at.% Fe wurden die Phasenumwandlungstemperaturen durch DTA-
Untersuchungen bestimmt. Einige dieser DTA-Abkihlkurven sind in Abb. 5.1 gezeigt. Allen
DTA-Mefikurven gemeinsam ist eine Umwandlung, die bei ca. 1100-1130 K einsetzt, Ver-
schiedene Autoren [174,169,170] geben fiir die Schmelztemperatur der I-Phase Werte an, die
in einem #hnlichen Temperaturbereich liegen. Daher konnen diese Warmetdnungen der
Bildung der I-Phase zugeordnet werden, Zum gieichen Ergebnis filhrten eigene metallurgi-
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sche Untersuchungen, die im weiteren Verlauf dieses Kapitels vorgestellt werden.

Das Erstarren bzw. Aufschmelzen der I-Phase findet in einem breiten Temperaturinter-
vall statt. Die Temperatur, bei der die Erstarrung der quasikrisiallinen Phase beim Abkiihlen
der Schmelze einsetzt, wird in dieser Arbeit als "Liquidustemperatur der I-Phase"” T,
bezeichnet. Die eigentliche Liquidustemperatur T, der Legierung ist hingegen die Tempera-
tur, bei der beim Abkiihlen der Schmelze die erste feste Phase entsteht. Sie entspricht in der
DTA-MeBkurve dem Minimum, das bei der héchsten Temperatur liegt.

Abb. 5.2 REM-Aufnahme der in der Kalttiegei-Anlage erstarrten Alg,Cu,,Feg-Probe.
Die Zusammensetzungen der einzelnen Phasen sind Tabelle 5.1 zu eninehmen.

Punki Al [at. %] Cu {at. %] Fe [at. %] Phase
1 71.9 5.7 22.4 A
2 63.5 24.2 12.3 I
3 57.0 39.8 3.2 7
4 50.1 49.1 0.8 AlCu
5 68.0 315 0.5 ALCu

Tabelle 5.1 An unterschiedlichen Punkten in Abbildung 5.2 mit EDX gemessene
Zusammensetzung und zugehdrige Phase.
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Beziiglich der bei hoheren Temperaturen auftretenden Wirmetnungen sind wesentliche
Unterschiede in den zu den verschiedenen Legierungszusammensetzungen gehérigen DTA-
Kurven zu erkennen. In den DTA-Diagrammen der AlaCuyFee- (Abb. 5.12) und der
Al Cus,Fes-Probe (Abb. 5.1b) existiert neben dem Minimum um 1100 K ein weiteres
Minimum bei einer hoheren Temperatur. Um zu kldren, durch welchen Prozefl diese
Wirmetbnungen hervorgerufen werden, wurden metallurgische Untersuchungen durch-
gefiihrt. Abb. 5.21 (aus Kapitel 5.2.3.2) zeigt ein REM-Bild einer in der Levitationsanlage
. auf Grund von Probenkontamination kaum unterkiihlten Al,Cu,Fes-Probe. Man erkennt
Inseln einer hellen Phase, die offensichtlich primir erstarri ist. Mit EDX wurde die Zu-
sammensetzung dieser Phase zu Aly, sCus Feys, bestimmt, d.h. es handelt sich um die
kubische B-Phase {vgl. Abschnitt 4.3.1). Die B-Phase ist umgeben von einer sekundir
erstarrten grauen Phase der Zusammensetzung Al Cuy, JFeys5. Diese Komposition ist
charakteristisch fiir die I-Phase. Das Minimum in der DTA-MeBkurve bei 1215 X ist somit
der Erstarrung der 8-Phase zuzuordnen, wihrend das bei 1130 K, wie bereits aus den
Literaturwerten fiir die Schmelztemperatur der I-Phase gefolgert wurde, der nachfolgenden
Bildung der I-Phase zugeschrieben werden kann.

Die DTA-Abkdihlkurve der AlyCu,,Fe,-Probe (Abb. 5.1b) dhnelt der der Al,CuyFey-
Probe. Jedoch zeigi das REM-Bild (Abb. 5.2) einer in der Kalttiegelanlage erstarrten
Al Cuy,Fe,-Probe eine andere Gefiigestrukiur als bei AlsCusFeg. In dieser Probe sind
offensichtlich die ‘schwarzen nadelformigen Strukturen (1) der Zusammensetzung {(vgl.
Tabelle 5.1) Al (Cus-Fe,,, primér erstarrt. Anhand der Zusammensetzung ldBt sich diese
Phase als A-Phase identifizieren (vgl. Kapitel 4.3.1). Die A-Phase ist umgeben von der
grauen I-Phase der Zusammensetzung Alg sCu,,Fe;, 5, die sekunddr erstarrt ist (entspricht
dem Minimum in der DTA-Kurve bei 1100 X).

Deutlich komplizierter sind die Verhdltnisse beil der Legierung Al,Cuys sFeyy 5. In der
DTA-Me8kurve (Abb. 5.1¢) erkennt man neben dem Minimum bei 1115 K, das wiederum
der Bildung der I-Phase zuzuschreiben ist, drei weitere Minima bei hoheren Temperaturen.
Dem REM-Bild einer nicht nennenswert unterkithlten Al,Cu, Fe, s-Probe (Abb. 5.23 aus
Kapitel 5.2.3.3), deren Ersiarrung erkennbar an einem Plateau im Temperatur-Zeit-Profil
{Abb. 5.22) an der Liquidustemperatur T; = 1285 K einsetzte, 146t sich entnehmen, daB hier
u-AlFe, primir erstarrt ist. Die p-AlFe,-Inseln sind umgeben von sekundir gebildeter A-
Phase. Die Wirmetdnung bei 1285 X ist somit der Bildung der u-Phase zuzuordnen, die bei
1258 K der der A-Phase. Untersuchungen von Grushko, bei denen Proben bei Temperaturen
zwischen den mit DTA bestimmten Phasenumwandlungstemperaturen angelassen, anschlie-
flend abgeschreckt und metallurgisch untersucht wurden, bestitigen diese Interpretation
[201]. Ebenso zeigten temperaturabhingig durchgefiihrte Neutronenbeugungsexperimente an
AlgsCu,oFe;s [46] ein vergleichbares Verhalten. Die Ursache der Wirmetdnung bei 1220 K
lieB sich anhand der metallurgischen Untersuchungen nicht kliren, da in Abb. 5.23 neben
den erwihnten Phasen nur noch die I-Phase (entspricht dem Minimum bei 1115 K) und die
Niedertemperaturphasen 7 und AICu auftreten. Ebenso konnte in metallurgischen Unter-
suchungen von Grushko keine Phase nachgewiesen werden, die fiir die Warmetdénung in der
DTA-MeBkurve verantwortlich sein kdnnte [201]. In den Neutronenbeugungsexperimenten
[46] wurden jedoch bei vergleichbaren Temperaturen Reflexe einer kubischen Phase (b oder
verwandte Phase) beobachtet, die bei niedrigeren Temperaturen (wihrend der Erstarrung der
I-Phase) wieder verschwanden. Die Autoren fiihren dieses Verschwinden, auf eine peritekti-
sche Reaktion zuriick, bei der I-Phase aus A-Phase, kubischer Phase und Restschmelze
‘gebildet wird. Eine solche Reaktion wiirde auch, sofern sie schnell genug abliuft, erkldren,
warum - keine entsprechende Phase durch die metallurgischen Untersuchungen nachweisbar
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war, Ebenso wird in [170] berichtet, daf nach der Erstarrung der A-Phase (bei ca. 1270 K}
die B-Phase bei Temperaturen um 1220 K gebildet wird. Allerdings wird in {170] die g-
Phase nicht erwihnt, die sowohl in dieser Arbeit als auch in {46,174] in Cu-drmeren Proben
beobachtet wurde.

Die Phasenumwandiungstemperaturen aller mit DTA untersuchten Legierungen sind in
Abb. 5.3 zusammengestelit. Dabei sind die Liquidustemperaturen T, der Legierungen durch
Fettdruck gekennzeichnet, die der I-Phase 7,’ kursiv gedruckt. Die klein gedruckten Tempe-
. ratoren entsprechen den weiteren Phasenumwandlungen zwischen T, und T{}, z. B bei
A162Cu25 sFem 5 oder AléscumFeis der Bﬂdung von A~ und 8- Phase
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R Aile Temperaturen sind in K angegeben. o

Bei den Zuvor beschnebenen Untersuchungen wurde das Gefiige von in der Kalttiegelanlage
erstarrien Proben bzw. von schlecht unterkihiten Levitationsproben analysiert, um her-
auszufinden, welche Phasen bei den mit DTA beobachteten Umwandlungstemperaturen
gebildet wurden. Auf den ersten Blick erscheint es jedoch naheliegender, dic DTA-Proben
selbst metallurgisch zu untersuchen. Derartige Untersuchungen wurden auch durchgefiihst.

Es hat sich jedoch gezeigt, daB sich bei der verglemhswexse langsamen Erstarrung in der
DTA-Anlage (Abkithlraten von 10-20 X/min) einige Hochtemperaturphasen bei niedrigeren
Temperaturen in die bei diesen Temperaturen stabilen Phasen umwandeln, Abb. 5.4 zeigt
z.B. das Geflige einer in der DTA-Anlage erstarrten Al CuaFes-Probe. Die A-Phase, welche
in der in der Kalttiegelanlage erstarrten Probe (Abb. 5.2) und ebenso in schlecht unter-
kiihlten Levitationsproben (vgl. 5.2.3.1, Abb. 5.20) nachgewiesen wurde, ist in dieser Probe
nichi. mehr vorhanden. Jedoch erkennt man im Gefiige noch immer, wenn auch stark ver-




5.1 Thermoanalytische und metallurgische Untersuchungen

87

orébert, nadelférmige Strukturen, die jetzt allerdings aus der I-Phase bestehen. Diese
Beobachtung 1Bt sich durch eine peritektische Reaktion erkldren, bei der aus A-Phase und
Restschmelze die I-Phase gebildet wird. Derartige peritektische Reakiionen wurden von ver-
schiedenen Autoren [46,170,174,202] im System Al-Cu-Fe beobachtet. Bei der in der DTA
langsam erstarrten Probe ist diese Reaktion vollstindig abgelaufen, so daf keine A-Phase
mehr nachweisbar ist. Im Falle der in der Kalttiegelanlage mit einer ca. zwei Grofen-
ordnungen hoheren Abkiihlgeschwindigkeit erstarrien Probe konnte diese peritekiische Reak-
tion nur unvollstindig ablaufen, da die Wirme der Probe schnell genug entzogen wurde.

A’ob54 __ * REM-Aufnahme der in der DTA-Anlage erstarrien Al Cu,,Fe-Probe. Die

Zusammensefzungen der einzelnen Phasen sind Tabelle 5.2 zu entnehmen.

Tabelle 5 2

- Zusammensetzung und zugehdrige Phase.

Punkt Al [at. %3 Cu [at. %] Fe [at. %] Phase
R 644 23.0 12.6 1
2 57.9 37.8 4.4 7
3 50.3 49.1 0.6 AICu -
4 68.4 31.1 0.5 ALCu
An ”ﬁnterschiedlichen Punkten. in Abbildung 54 ..mi_t EDX .gemessene




88 5. Experimentelle Ergebnisse

5.1.2 Phasenumwandiungstemperaturen im System Al-Cu-Co

Im Konzentrationsbereich von 60-70 at. % Al, 8-29 at. % Cu und 10-22 ai. % Co wurden fiir
eine Vielzahl von Legierungszusammensetzungen die Phasenumwandlungstemperaturen
durch DTA-Untersuchungen bestimmt. Exemplarisch sind die DTA-Abkiihlkurven von 5
Legierungen unterschiedlicher Zusammensetzungen in Abb. 5.5 gezeigt.
‘Allen DTA-Kurven der Cu-reicheren Legierungen {Abb. 5.5 a-d) gemeinsam ist ein
- ausgeprégtes Minimum bei ca. 1270 X. Mit Ausnahme der Kurve von Al;;Cu, Co,, (Abb.
5.5d) zeigen die DTA-Kurven neben dieser Warmetdnung eine kleinere Warmetdnung bei
héheren Temperaturen. Es stellt sich nun dle Fragc durch welche Phasenumwandlung diese
Minima hervorgerufen werden.
~Metallurgische Untersuchungen zeigten, daﬁ bei den meisten Leg1erungszusammen-
setzungen_bei konventjoneller Erstarrung der Schmelze (z.B. im Tiegel) primér eine kristaili-
ne Phase erstarrt-und erst anschlieBend die dekagonale Phase (ggf. durch eine peritektische
Reaktion [188]) gebildet wird. Dieses Verhalten ist z.B. im REM-Bild einer nicht nennens-
wert unterkiihlten Alg, sCuyCoyy s-Probe (Abb. 5.6) zu erkennen. Cffensichtlich ist die weille
Phase (1) primdr erstarrt, die sie umgebende graue Phase (2) im Anschluff daran, wobei die
Gestalt der Grenzschicht auf eine peritektische Reaktion zwischen weiBer Phase und Schmel-
ze schlieBen 146t. EDX-Untersuchungen (Tabelle 5.3) ergaben fiir die weiBe Phase eine Zu-
sammensetzung Algg ;Cu,g3C0,; und fiir die graue: Phase Alg, ¢Cuyq,C055.-Anhand dieser
Konzentrationen ist erkennbar (vgl. Kapitel 4.3.2), daB die primér erstarrte weille Phase die
kubische 8-Phase und die anschlieBend erstarrte graue Phase die dekagonale Phase ist.
Das Minimum in den DTA-Abkithlkurven bei ca. 1270 K ist somit der Erstarrung der
quasikristallinen D-Phase zuzuordnen. Ahnlich wie bei der I-Phase in Al-Cu-Fe wird in
dieser Arbeit auch beim Sysiem Al-Cu-Co die Temperatur, dei der die Erstarrung der quasi-
kristallinen D-Phase beim Abkiihlen der Schmelze einsetzt, als "Liquidustemperatur der D-
Phase"” T," bezeichnet. Die kleine Warmetdnung bei hohen Temperaturen, an der die eigent-
liche Liquidustemperatur T; der Legierung abzulesen ist, ist (zumindest bei den hier metal-
lurgisch untersuchten Legierungen) auf die priméare Erstarrung der B-Phase zuriickzufiihren.
Ein identisches Verhaiten wurde auch bei den in dieser Arbeit untersuchten Legierungen
der Zusammensetzung Alg;CuysCoy und Al CuyToy, (vgl. Abb. 5.38 und 5.39 aus Kapitel
5.3.3) sowie an Al;Cu,Coys Chier nicht gezeigt, da das REM-Bild sich nicht wesentlich von
Abb. 5.6 unterscheidet) beobachtet. Grushko [188] berichiet ebenfalls von einer priméren
Ersiarrung der 8-Phase und einer anschlieBenden Biidung der D-Phase durch eine peritekti-
sche Reaktion in Legierungen der Zusammensetzungen Al;Cu,;Co,, sowie Al Cu,yCoys, die
in der Kalttiegelanlage erstarrt wurden. Untersuchungen von Liao et al. [203] an Proben der
gleichen Zusammensetzungen lieferten das gleiche Ergebnis.
- Komplizierier sind die Verh#ltnisse bei Cu-frmeren Zusammensetzungen. Abb. 5.5¢
zeigt exemplarisch eine DTA-Abkiihikurve, die an einer Al CuCo,,-Probe gewonnen
-wurde. Neben einer kleinen Warmetdnung bei 1505 K sind bei niedrigeren Temperaturen
zwei Minima bei 1385 K und 1325 X erkennbar. Die kleine Warmetonung bei hohen
‘Temperaturen diirfte, wie auch bei den anderen Proben, auf die Erstarrung der B-Phase
zuriickzufithren sein. Die anderen in Frage kommenden Phasen im Phasendiagramm von Al-
:_Cu Co, A113Co4 (T M=1366 K [176]), AL;Co, (T,*=1453 K {176]) und AlCo, (T, =1243 K
[176]), besitzen eine niedrigere Schmelztemperatur. Da in Cu-armen Legierungen, z.B. bei
AJ%CIA_HCO21 -Proben, die in der Kalttiegelanlage erstarri sind, neben der DPhase und einigen
Niedertemperaturphasen die monokline M-Phase beobachtet wurde [204,44], ist davon
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e s, e

Abb. 5.6: REM-Aufnahme einer Aly, sCuy;Co,,5-Probe, die in der Levitationsanlage auf
Grund von Probenkontamination nicht signifikant unterkiihlt hat.

Punkt Al [at. %1 Cu [at. %} Co [at. %] Phase
{ 59.1 20.8 20.1 B
2 64.9 16.2 18.8 D
3 57.9 35.7 6.5 T
4 50.5 48.8 0.7 AlCyu
5 67.1 31.7 1.2 ALCu

Tabelle 5.3 An unferschiedlichenr Punkien in Abbildung 5.6 mit EDX gemessene
Zusammensetzung und zugehdrige Phase.

auszugehen, daf die beiden anderen Minima auf die Erstarrung von D- und M-Phase
zuriickzufithren sind. Auf Grund der Schmelztemperatur der M-Phase (T;¥=1366 X [176])
ist ferner davon auszugehen, daB bei 1325 X die M-Phase gebildet wird (durch Losung von
Cu diirfte die Schmelztemperatur etwas absinken}), wihrend bei 1385 X die D-Phase erstarrt
ist. Hierflir spricht auch die in [204,44] gezeigte Gefiigemorphologie von AlgCu,;Coy-
Proben, insbesondere die faserige Struktur der M-Phase und die hellen Rinder aus Co-armer
D-Phase um die M-Phase herum. Beides deutet darauf hin, daB die M-Phase durch Aus-
scheidung aus der D-Phase gebildet wurde.
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Abb. 5.7 Liguidustemperaturen Ty der Legierungen (Fettdruck) und der D-Phase
7,7 (kursiv) in K als Funktion der Legierungszusammensetzung.. -

In Abb. 5.7 sind fiir alle mittels DTA untersuchfen Legierungen sowohl die Liquidustempe-
ratur der Legierung T; (bei der die B-Phase aus der Schmelze primér ersiarrt) als auch die
Liquidustemperatur der quasikristallinen D-Phase T;” als Funktion der Legierungszusam-
mensetzung zusammengestelit. Es ist deutlich erkennbar, daff die Liquidustemperaturen der
unterschiedlichen Legierungen im untersuchten Konzentrationsbereich mit steigendem Co-
Gehalt sowie mit sinkender Al-Konzentration ansteigen. Die Liguidustemperatur ist somit um
sc hoher, je niher die Legierungszusammensetzung am Einphasengebiet der 8-Phase (vgl.
Abb. 4.14) Hegt. B-AlCo selbst hat eine Schmelztemperater T 4°=1921 K [176]. Auch
diese Tendenz spricht fiir die primére Erstarrung der 8-Phase an der Liguidustemperatur. Bei
Konzentrationen, die verglemhswelse weit von den Phasengebieten der §-Phase entfernt sind,
z.B. Al;Cu,Co,,, ist in der DTA-Kurve (vgl. Abb 5.5d) bei hohen Temperaturen ({iber
900 X) nur noch ein Minimum bei ca. 1293 X erkennbar. In diesem Co-armen und. Al-
reichen Zusammensetzungsbereich wird offensichtlich bei der Erstarrung keine B-Phase mehr
gebildet. Vielmehr erstarrt die Schmelze unter primérer Bildung der D-Phase. Diese Inter-
pretation der DTA-Messung steht in Einklang mit Untersuchungen des Gefiiges -konventio-
nell, d.h, langsam im Tiegel, erstarrter Alg;Cu,,Co,p-Proben (siehe Abb. 5.37 aus Kapitel
5.3.3), be1 denen die- pnmare Ersi:a_trung .der -D-Phase und kemerlel B-Phase beobachtet
wurde

Betrachtet man in Abb. 5.7 die Liquidustemperaturen T,” der D‘Phase, 0 erkennt man
einen Anstieg von T;” mit steigendem Co-Gehalt der Legierungszusammensetzung. Diese
Beobachtung 146t sich anhand von Abb. 4.15 erkléren, die die Lage des Einphasengebiets
der D-Phase als Funktion der Temperatur zeigt. Wird eine Legierung mit hoher Co-Konzen-
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tration erstarrt, sc bildet sich auf Grund des Uberangebots an Co eine Co-reichere D-Phase
als bei einer Co-armen Legierung. Eine Co-reiche D-Phase ist jedoch nach Abb. 4.15 bei
einer hoheren Temperatur stabil als eine Co-arme, so dafi T, bei einer Co-reichen Legie-
rung hoher ist als bei einer Co-armen Legierung.

. 5.1.3 Schmelzenthalpie der guasikristallinen Phasen

Die Schmelzenthalpie der quasikristallinen Phasen wurde in der Prizisions-DTA-Anlage
(vgl. 4.2.4) bestimmt. Da aus der Schmelze (z.B. in der Kaliiiegelanlage oder in der
Levitationsanlage) erstarrte Al-Cu-Fe- und Al-Cu-Co-Proben in der Regel mehrere Phasen
entthalten, ist eine Bestimmung der Schmelzwirme der reinen I-Phase im System Al-Cu-Fe
sowie der reinen D-Phase im System Al-Cu-Co an solchem Probenmaterial nicht ohne
weiteres moglich. Daher wurde fir die Bestimmung der Schmelzwirme der quasikristallinen
Phasen einphasiges Material verwendet, welches von Dr, B. Grushko durch Wirmebehand-
lung prépariert wurde. Im Falle von Al-Cu-Fe wurden die Untersuchungen an einer
Als; sCuys sFe,-Probe durchgefiihrt, die 500 h bei 700 °C angelassen wurde. Beim System
Al-Cu-Co wurde eine 530 h bei 800 °C angelassene Aly,Cu,,Co,-Probe verwendet. Beide
Proben erwiesen sich im Rontgenbeugungsbild als einphasig quasikristallin. Da beim
Erstarren der Probe in der DTA-Anlage wieder Fremdphasen gebildet werden, konnte zur
Bestimmung der Schmelzwirmen der quasikristallinen Phasen nur die 1. Aufheizkurve
herangezogen werden.

Die Integration der Fliche unter den Aufschmelzmaxima (Abb. 5.8) lieferte bei der Al-
Cu-Fe-Probe eine Schmelzenthalpie AH/=12.5 kKJ mol! und bei der Al-Cu-Co-Probe
AH=10.1 kJ mol”. Auf Grund der Eigenschaften der DTA-Anlage und insbesondere der
Proben (breite Schmelzintervalle) muB bei diesen MeBwerten mit einem relativen Fehler von
ca..25% gerechnet werden. -

Nimmt man die aus der Abkithlkurve ermittelten Liquidustemperaturen der guasikristalli-
nen Phasen hinzu (Alg, (Cuys sFe,: Ti'=1110 K, Al,Cup;Coypr T P=1326 K), so lassen sich
dgie Schmelzentropien der quasikristalliinen Phasen gemifl AS,=AH/T, abschiizen, wobei
vernachifissigt wird, daf die Phasenumwandlung tatsichlich {iber ein brefieres Temperatur-
intervall erfolgt. ‘Eine Integration iiber das Temperaturiniervall wire nicht sinnvoll, denn
wanhrend des Aufheizens der Probe werden durch peritekiische Reakiionen weitere Phasen

80 daB eine durch Integration iiber die Temperatur bestimmtie Entropieinderung nicht der bei
der direkten Bildung der quasikristallinen Phase (z.B. aus der unterkiihiten Schmelze)
entspricht. Fiir die I-Phase in der Aly, sCu,s sFe,,-Probe folgt AS/=11.3 T mol™ K, und fiir
die D-Phase in der Al,Cu,;Co,,~Probe gilt ASP=7.6 J mol? K.

" Die hier bestimmten Schmelzentropien der quasikristallinen Phasen in Al-Cu-Fe und Al-
Cu-Co sind in ihrer Gr6Be vergleichbar mit Werten, die in der Literatur fiir andere quasikri-
stalibildende Systeme angegeben werden. Battezzati et al. [88] schitzten die Schmelzentropie
der I- und der T-Phase im System Al-Mn ab und erhielten fiir erstere AS;=8.42 J mol! K!
und fiir letztere A4S;=8.45 J mol™ K. Fiir die I-Phase in Al-Cu-Li wird die Schmelzentropie
zu-AS;=7.8 J mol'l K! angegeben [88]. Ferner ergaben DTA-Messungen [88] an der Frank-
Kasper-Phase - A-AlFe, (In [88] wurde die von einigen Autoren benufzte ungenauere
Bezeichnung ALFe verwendet.) eine Schmelzentropie AS;=8.5+£1.5 7 mol" K.
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Es sei zudem darauf hingewiesen, da8 nach der Richardschen Regel fiir die meisten
Metalle AS;=R(=8.3 J mol™ K} giit, wobei R die Gaskonstante ist [4]. Sowohl die in
dieser Arbeit bestimmten Werte als auch die Literaturwerte fiir andere quasikristalline
Phasen liegen nahe am nach der Richardschen Regel zu erwartenden Wert. Offensichtlich
verhalten sich die quasikristallinen Phasen beziiglich ihrer Schmelzentropie &hnlich wie die
meisten anderen kristallinen Phasen. :
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Abb. 5.8 DTA-Mefkurven beim ersten Aufschmelzen.
a.) einphasig ikosaedrische Alg, sCuys sFe;-Probe
b.) einphasig dekagonale AlsCuy;Coyy-Probe
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5.1.4 Spezifische Wirme

Durch Vergleich des DTA-Mefsignals mit dem einer Probe bekannter Wirmekapazitit lief
sich in den Temperaturbereichen, in denen keine Phasenumwandlung stattfand, d.h. fiir die
Alg, sCu,s sFe,-Probe fiir T< 1100 X und T> 1240 X sowie fiir die Al Cu,;Co,5-Probe fiir
T<1070 K und T> 1420 K, die spezifische Wirme der quasikristallinen Phase bzw. der
Schmelze bestimmen. Der relative Fehler betrdgt bei diesem Mefiverfahren ca. 5%. In den

- Abbildungen 5.9 a,b sind die so bestimmten Werte der spezifischen Wéarme der Schmelze
und des Quasikristalls als Funktion der Temperatur aufgetragen.

Holzer und Kelton haben die spezifische Wirme der I-Phase in Al;;CuyVy, im Tempera-
turbereich von 300-800 K bestimmt [90]. In diesem Temperaturintervall stieg C, von ca.
24 J mol? X! (bei 300 K) auf ca. 31 J mol! X! (bei 800 K) an, d.h. die an Al-Cu-V be-
stimmten Werte fiir die spezifische Wirme der I-Phase sind annihernd identisch mit den hier
bei entsprechenden Temperaturen an Al-Cu-Fe gemessenen.

Durch Extrapolation der Kurven iift sich die Differenz der spezifischen Wérme am
Schmelzpunkt der quasikristallinen Phase AC (T,*) abschétzen (vgl. Abb, 5.9). Fir die I-
Phase folgt AC(T))=9.5 ¥ mol! X, fiir die D-Phase AC(T,”)=3 J mol” K.
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5.2 Unterkiihlungsexperimente an Al-Cua-Fe

Das Unterkiihlungsverhalien von Al-Cu-Fe-Proben wurde bei drei unterschiedlichen Legie-
rungszusammensetzungen mit Hilfe der elekiromagnetischen Levitationsanlage untersucht:
Al Cuys sFey, 5, AlgCuyFeg und Al Cus,Feg. Die erste Zusammensetzung entspricht im
wesentlichen der Zusammensetzung der I-Phase (vgl. 4.3.1). Die DTA-Untersuchungen
haben jedoch gezeigt, daf} die Liguidustemperatur der Legierung ca. 170 K hoher liegt als
- die der I-Phase. Es wird sich im Verlauf der folgenden Diskussion zeigen, dall bei dieser
Legierungszusammensetzung keine priméire Nukleation der I-Phase erreicht werden konnte.
Um eine solche, fir die Interpretation der Unterldihlungsexperimente wichtige, primére
Nukleation der I-Phase sicherzustelien, wurden Unterkihiungsexperimente an den Fe-armen
Zusammensetzungen Al CugFe, und Al Cuy,Fe; durchgefiihrt, bei denen eine deutlich
geringere Differenz von Liquidustemperatur der Legierung und der I-Phase vorliegt (vgl.

4.3.1).

5.2.1 Maximale Unterkiihibarkeit

Abb. 5.10 zeigt Temperatur-Zeit-Profile von Unterkithlungsexperimenten, in denen maxima-
le Unterkiihlungen an Proben der Zusammensetzungen Al CusFe, (2), AlszCuyFeg (b) und
Al,Cu,ys sFep, s (©) erreicht wurden. Die gemessenen maximalen Unterkiihlungen konnten
mehrfach im Rahmen der MeBgenauigkeit der Temperaturmessung (410 K) reproduziert
werden, und zwar sowohl an der gleichen Probe als auch an mehreren anderen Proben
gleicher Zusammensetzung.

Alle Temperatur-Zeit-Profile haben einen #hnlichen Verlauf. Die Schmelze wurde
zunichst auf eine Temperatur oberhalb von T, aufgeheizt, anschlieBend durch Anblasen mit
Gas abgekiihit, Bei einer Temperatur Ty setzt die Erstarrung der Probe ein. Als Folge des
Freiwerdens von Kristallisationswarme steigt die Temperatur der Schmelze bis zur Tempera-
tur T, wieder an. Dieser Effekt wird "Rekaleszenz” (Wiedererwidrmung)} genannt. Wih-
rend der weiteren Abkiihlung der Schmelze sind weitere exotherme Reaktionen anhand der
Plateaus im Temperatur-Zeit-Profil erkennbar, die auf die Erstarrung wetterer Phasen
zuriickgefiihrt werden kOnnen (vgl. dazu Abschnitt 5.2.2).

In die Temperatur-Zeit-Profile (Abb. 5.10) sind fir die einzelnen Legierungen deren
Liguidustemperatur T, und die der I-Phase T,' eingezeichnet. Man erkennt, daf die
Al Cu,y,Feg-Schmelze (Abb. 5.108) um AT'= 100 K beziiglich der Schmelztemperatur der
I-Phase T, unterkiihit werden konnte, wihrend beziiglich der Liquidustemperatur der Legie-
rung, bei der unter konventionellen Bedingungen die A-Phase erstarrt (vgl. Abschnitt 5.1.1),
eine Unterkiihlung AT*= 165 X erreicht wurde. Diese Unterkiithlungen entsprechen relativen
Unterkiihlungen ATYT, '~ 0.09 bzw. ATYT, =~0.14. Die Al;;Cu,,Fe;-Probe konnte ebenfalls
um AT'= 100 X beziiglich der Liquidustemperatur der ikosaedrischen Phase T,' unterkihit
werden (relative Unterkiihlung ATY/T,'=0.09). Beziiglich T;, wo bei konventioneller Er-
starrung die 8-Phase gebildet wird (siche Kapitel 5.1.1), wurde eine Unterkithlung von
AT* =185 X gemessen (relative Unterkiihlung AT*/T, =~0.15). Anders sind die Verhilinisse
bei der Zusammensetzung Al,Cu,s sFe;, s. Hier setzie bei Ty=1085 K die Erstarrung ein.
Die Nukleationstemperatur liegt somit nur ca. 30 K unterhalb der Liquidustemperatur der I-
Phase. Wihrend der Rekaleszenz steigt die Temperatur der Schmelze auf 1160 K an, d.h.
auf eine Temperatur oberhaib von T,!. Da die Post-Rekaleszenztemperatur nicht oberhalb
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der Schmelztemperatur der erstarrenden Phase liegen kann (diese wire dann vollstindig
aufgeschmolzen), zeigt bereits das Temperatur-Zeit-Profil, daB eine Phase mit hoherer Liqui-
dustemperatur erstarrt ist. Beziiglich der Liquidustemperaturen der verschiedenen Hoch-
temperaturphasen (vgl. Abb. 5.1a) war die Schmelze zum Zeitpunkt der Nukleation tief
unterkihit.

Die Unterkithlungsexperimente haben gezeigt, daB Al-Cu-Fe-Schmelzen signifikant
unterkiihlt werden konnten. Die an AlgCu,,Fe, und Al Cu,,Fe; erreichbaren Unterkithlungen
. beziiglich der Liquidustemperatur der I-Phase sind im Rahmen der Mefigenauigkeit fir die
Temperaturmessung (+ 10 K) identisch und betragen ca. 100 K, was relativen Unterkihlun-
gen von ATYT,'=0.09 entspricht Ob ‘bei ‘Ty die I-Phase oder eine Konkurrenzphase
nukleiert ist, 148t sich erst nach eingehender Untersuchung der Proben entscheiden, denn
sowohl fiir die Nukleation der I-Phase als auch fiir die der kristallinen Konkurrenzphasen
existiert bei Ty eine treibende. Kraft. Bei AlyCuyssFep, s konnte nur eine geringe Unter-
kithlung bezughch der I-Phase erreicht werden. Hier ist aber mit Sicherheit eine der Konkur-
renzphasen primdr gebildet worden da die Temperatur wahrend der Rekaleszenz {iber T,!
hinaus anstieg. :

Fiir die Interpretation der gemessenen Unterkuhiungen im Rahmen der Ke1mbﬂdungs—
theorie ist von entscheidender Bedeutung, weiche Phasen in den unterschiedlichen Proben
primér bei Ty nukleiert sind. Daher wurde die Phasenselektion der levitationsunterkiihlten
Proben intensiv untersucht. Dle Ergebmsse dleser Untersuchungen smd im folgenden Kapltel

dargestellt

5.2, 2 Qhamﬁeﬂsaemﬁg der E%i&KEE“&E ugﬁ E‘Eﬁé?ﬂi@ﬁ M»Cu»ﬁe—?rebeﬁ '

Zur Charaktenswrung der mammal unterkiihlten Al—Cu Fe—Proben wurden an diesen REM-,
TEM-, Rontgenbeugungs- und DTA-Untersuchungen durchgefiihst.

5.2.2.1 REM-Ugiersuchungen

Um zu iiberpriifen, ob die I-Phase primér gebildet wurde, wurde das Gefilige der Proben
rasterelektronenmikroskopisch untersucht. Die zu den drei Proben gehGrigen REM-Bilder
sind in den Abb. 5.11-5.13 gezeigt.

_In beiden Fe-armen Proben erkennt man ein deutlich ausgeprigtes dendritisches Gefiige,
wobei Abmessungen der Dendriten von mehr als 250 pm (siehe Nebenbild in Abb. 5.12)
'festgesteilt werden konnten. Offensichtlich ist die dunkle Phase (1), welche die Dendriten
bildet, primar erstarrt, wihrend die die Dendriten weitgehend umhiillende helle Phase (2)
sekundir gebildet wurde. In diesem Zusammenhang sei bemerkt, daB eine Unterkiihlung der
Schmelze notwendige Voraussetzung eines dendritischen Wachstums ist [21,205], so daB
auch dies fiir die primére Erstarrung der dunklen Phase spricht. Die Zusammensetzungen der
einzelnen Phasen wurden durch EDX bestimmt. Die Ergebnisse dieser Untersuchungen sind
in den Tabellen 5.4 und 5.5 zusammengestellt. Anhand der mit EDX bestimmien Konzen-
trationen ‘148t sich erkennen, da8 die Dendriten aus der quasikristallinen ikosaedrischen
Phase bestehen, d.h. die I-Phase ist primir erstarrt. Im Anschluf daran wurde, offensichtlich

wihrend des Plateaus im Temperatur-Zeit-Profil bei ca. 950 K, die weibe 7-Phase 2)
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gebildet, welche die I-Phase umhiilit, Bei niedrigen Temperaturen erstarren schlieBlich die
beiden intermetallischen Phasen AlCu (3) und AlL,Cu (4) aus der Restschmelze, Das Platean
bei ca. 870 K ist vermutlich der Erstarrung einer dieser Phasen zuzuschreiben (Im Phasen-
diagramm von Al-Cu [176] hat AlCu einen Schmelzpunkt von 897 X, Al,Cu von 863 K). Es
sei bemerkt, daB die 7-Phase die I-Phase weitestgehend umhiillt. Dennoch grenzt an wenigen
Stellen auch die medng schmelzende Phase ALCu an d1e I-Phase.

10um ?ﬁ; s h

Abb. 5.11 REM-Bild des Gefiiges der maximal unterkiihlien AlgCu,.Fe.-Probe, deren
Temperatur-Zeit-Profil in Abb. 5.10a gezeigt wurde,

Punkt Al [at. %] Cu [at. %] Fe [at. %] Phase

P IR ISP e p
2 57.5 363 6.2 r
3 65.4 33.4 1.1 ALCu
'4 500 ] 485 15 AlCu

Tabelle 5 4 An unterschledhchen Punkten in Abbﬂdung 5.11 mlt

Zusammensetzung und zugehdrige Phase.

EDX gemessene
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Abb. 5.12

REM-Bild des Gefiiges der maximal unterkiihlten Alsg'CuM'Feg-Probe, deren
Temperatur-Zeit-Profil in Abb. 5.10b gezeigt wurde, Das Nebenbild zeigt in

geringerer Vergrdfle

rung einen ausgedehnten, aus der I-Phase bestehenden

Dendriten. .
Punkt Al [at. %] Cu {at. %] Fe [at. %} Phase
1 63.8 20.9 15.7 I
2 53.6 39.9 6.5 T
3 65.9 33.2 0.9 - AlLCu
4 48.4 50.0 1.6 AlCu

Tabelle 5.5 An unterschiedlichen Punkten in Abbildung 5.12 mit EDX gemessene

Zusammensetzung und zugehorige Phase.
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Anders sind die Verhiltnisse bei der Al,Cu,ssFe,, s-Probe. Bereits das Temperatur-Zeit-
Profil zeigte einen Rekaleszenzanstieg liber die Liquidustemperatur der quasikristallinen
Phase hinaus, so daf eine konkurrierende Hochtemperaturphase primir erstarri sein muf.
Dies wird durch die REM-Untersuchung (Abb. 5.13) bestdtigt. Offensichtlich wurde die
"dunkle" A-Phase (1) primér gebildet. Die I-Phase (2) umbhiillt die Bereiche der A-Phase und
ist somit sekunddr erstarrt, gefolgt von der hellen »-Phase (3). An wenigen Stellen in der
Probe (nicht in Abb. 5.13) wurde auch die niedrig schmelzende intermetallische Phase AICu
nachgewiesen. Die in Abb. 5.13 erkennbaren schwarzen Bereiche sind Poren. .

S

Abb .5.13 REM-Bild des Gefiiges der maximal unierkiihlien Al,Cu,; sFe,, s-Probe, deren
Temperatur-Zeit-Profil in Abb. 5.10c gezeigt wurde.

Punkt Al Tat. %] Cu [at. %] Fe {at. %] Phase
1 72.1 4.9 23.0 A
2 63.1 24.3 12.6 I
3 53.6 39.5 6.9 T

Tabelle 5.6 An unterschiedlichen Punkten in Abbildung 5.13 mit EDX gemessene

Zusammensetzung und zugehdrige Phase.
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5.2.2.2 TEM-Untersuchungen

Die im vorigen Abschnitt beschricbenen REM-Untersuchungen erlaubten eine Identifizierung
der in den ‘Proben enthaltenen Phasen durch Messung ihrer Zusammensetzung. Dieser
Zuordnung lagen die ‘in -der -Literatur -angegebenen -typischen :Zusammensetzungen der
einzelnen Phasen zu Grunde {vgl. Abschnitt 4.3.1). Begleitend dazu wurden TEM-Unter-
suchungen durchgefilhrt. Diese unabhingige Untersuchungsmethode diente einerseits der
Verifikation der Ergebnisse der REM-Untersuchungen, andererseits solite die Strukiur der
Phasen genauer untersucht werden, insbesondere in Hinblick auf moghcherwe1se auftretende
Apprommantenphasen Uberstrukturen und Onenuerungskorrelatlonen

Abb. 5.14  TEM-Beugungsbilder der 5-zdhligen Achse der I-Phase, gewonnen an den
maximal unterkithlten Proben, deren Temperatur-Zeit-Profile in Abb. 5.10
gezeigt wurden. a.) AlgCuqyFeg, b.) AlCugyFeg und ¢} Al Cuys sFepys.
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Elekironenbeugungsbilder der 5-zdhligen Achse der I-Phase, die an den maximal unter-
kithlten Proben aus Abschnitt 5.2.1 gewonnen wurden, sind in Abb. 5.14 zusammengestellt.
In den ersten beiden Fillen weist das Beugungsbild eine perfekte 10-zihlige Symmetrie auf,
was zeigt, daB die ikosaedrische quasikristalline Phase wéhrend der Erstarrung der Proben
gebildet wurde. Es ist hierbei auszuschlieBen, daf die Beugungsbilder auf eine mikrokristal-
line rhomboedrische Phase, die von einigen ‘Autoren [183,172] im System Al-Cu-Fe be-
obachtet wurde (vgl. Kapitel 4.3.1), zuriickgefiihrt werden kann. Die Beugungsreflexe in
_ Abb. 5.14 sind scharf und rund, so daB sie sich deutlich von den fir die rhomboedrischen
Mikrokristallite typischen verschwommenen, teilweise dreieckigen Reflexen [65,66] unter-
scheiden. Bei der Al,;Cuys sFey, s-Probe ist eine Asymmetrie der Beugungsreflexe erkennbar,

ie sich zum Beispiel in einem leicht (nur durch Ausmessen erkennbar!) ovalen inneren

d.l.\u Sivvil SUikE Awdopriba i A%riii  ANrARrRR

Reflexring duBert. Hier liegt offenbar ein phasonisch. gestorter Quasikristall vor, ggf. auch
ein Approximant. Nihere ‘Informationen zu -phasonischen Defekten findet man z.B. in
Im TEM-Hellfeldbild (Abb. 5.15), welches an der maximal unterkiihlten Als,Cus,Fes-

Probe gewonnen wurde, sind Bereiche unterschiedlichen Kontrasts erkennbar. Diese Berei-
che wurden durch Elektronenbeugung auf ihre Struktur hin untersucht. In den Nebenbildern
von Abb. 5.15 sind die enisprechenden Elekironenbeugungsbilder gezeigt. Die im Hell-
feldbild erkennbaren dunklen Rereiche (1) bestehen aus quasikristalliner Phase, wobei es sich
offenbar um Arme der in den REM-Untersuchungen beobachteten (vgl. Abb. 5.11) Den-
driten handelt. Wihrend aller TEM-Untersuchungen an tief unterkiihlten AlgCuyFeqs- und
Als;Cu,,Feg-Proben hat sich gezeigt, daB die I-Phase an jeder untersuchten Stelle am Rand
des durch Ionendiinnung entstandenen Lochs (typischer Durchmesser 0.3 mm) die gleiche
Orientierung besaB, Die Dendriten sind offenbar unter Beibehaltung der urspringlichen
Quasikristallorientierung gewachsen, so da8 ausgedehnie, zusammenhingende Strukturen
gleicher Orientierung entstanden sind. Am Rande sei bemerkt, daf in Abb. 5.15 innerhalb
der quasikristallinen Bereiche deutlich Versetzungen erkennbar sind. '

= Zwischen den Dendritenarmen findet man Bereiche, die aus einer rPhase (2) und aus
ALCu (3) bestehen. Das Beugungsbild der [110]-Zonenachse der 7-Phase (2) zeigt in [111]-
Richtung zwischen den Fundamentalreflexen der CsCl-Struktur einen vergleichsweise starken
Uberstrukturreflex, dariiber hinausgehend schwache diffuse Intensititen. Die hier vorliegende
Phase hat, wenn man von der diffusen Intensitit absieht, Ahnlichkeit mit einer r,-Phase
{182]. An anderen Probenstellen wurde auch eine 7y,-Phase [39,182] beobachiet.

' -Insgesamt geschen 1iBt sich somit festhalten, daf die Ergebnisse der TEM-Untersuchun-
gen vollig mit denen der REM-Untersuchungen {vgl. 5.2.2.1) Ubereinstimmen.

In der Al,Cu,s sFe;, s-Probe konnte neben I- und 7-Phase, ebenfalls in vélliger Uberein-
stimmung mit den REM-Untersuchungen, auch die A-Phase durch Elekironenbeugung nach-
gewiesen ‘werden (siche Abb. 5.16). Im Beugungsbild ([110}-Zonenachse) treten Zusatz-
reflexe in den Reflexreihen mit h=2n+1 auf, die zeigen, dal} die A-Phase aus verzwillingten
Teilbereichen besteht. Die Neigung der A-Phase zur Zwillingsbildung wurde bereits von
mehreren ‘Autoren berichtet [177,206,207). - . o T LT
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ADb. 5 .16 = Elektronenbeugungsbild der [110]-Zonenachse der \-Phase, welches an einer
<. i maximal unterkihlten Al,,Cu,s sFey, s-Probe gewonnen wurde.

5.2.2.3 Rontgenbeugungsuntersuchungen

Neben den beiden mikroskopischen Untersuchungsmethoden wurden an den maximal
unferkiihlten Al-Cu-Fe-Proben auch Rdntgenbeugungsuntersuchungen durchgefiihrt. Abb.
5.17 zeigt die an den drei Proben gemessenen Rontgendiffraktogramme. Die zu den einzel-
nen Reflexen gehorigen Phasen sind der Beschriftung zu entnehmen. Hierbei bezeichnet I die
ikosaedrische Phase und o die intermetallische Phase AL Cu. Die r~Phasen unterscheiden sich
in Rontgenbeugungsbildern von der B-Phase nur durch sehr schwache Uberstrukturreflexe.
Diese schwachen Reflexe kénnen nur mit deutlich grdferem Aufwand nachgewiesen werden,
so dafB eine Unterscheidung dieser kubischen Phasen bei den hier durchgefiihrten Messungen
richt mdglich ist. Da in den REM- und TEM-Untersuchungen an den maximal unterkithlien
Proben ausschliefilich 7-Phasen gefunden wurden, diirften die hier mit "C" gekennzeichneten
Reflexe einer kubischen Phase jedoch von einer 7-Phase herriihren.

- Mittels Réntgenbeugung konnten in den Proben die I-Phase, eine kubische Phase C
sowie in den Fe-armen Proben auch ALCu nachgewiesen werden. Bel der Al,Cu,ssFep; s
‘Probe (Abb. 5.17c) deutet sich zudem ein winziger Reflex an, der von der A-Phase ver-
ursacht sein konnte. Diese Phasen wurden auch in den REM- und TEM-Untersuchungen
gefunden. Die mit dem REM in einigen Proben nachgewiesene Phase AlCu konnte auf
Grund ihres geringen Phasenanteils mit Rontgenbeugung nicht detekiiert werden.

In Tabelle 5.7 sind die aus den Rontgendiffraktogrammen (Abb. 5.17) bestimmten Netz-
ebenenabstinde d und relativen Iniensititen I einiger starker Reflexe zusammengestellt. Als
Referenz sind ebenfalls die Netzebenenabstinde einer bei 730 °C wirmebehandelten, ein-
phasig quasikristallinen Alg; sCuy, sFe;,-Probe [175] angegeben. Die an den maximal unter-
kithlten Proben gemessenen Nefzebenenabstinde weichen im Rahmen der Mefigenauigkeit
der Rontgenanlage (Winkelauflosung des ortsempfindlichen Detektors A26=0.2°) nicht von
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denen der Referenzprobe ab.

Auffallend in den Diffraktogrammen ist das Verhdlinis der Hohe der Reflexe von I-
Phase und kubischer (r) Phase. Wihrend bei der Al,CuysFe;, s-Probe die Refiexe der I-
Phase am groBten sind, iberwiegt in den Fe-armen Proben der (110)-Reflex der 7-Phase.
Der vergleichsweise geringe Anteil der I-Phase in den Fe-armen Proben ist im wesentlichen
auf die Diskrepanz von Legierungszusammensetzung und Stéchiometrie der I-Phase zuriick-
zufiihren. Die Al,Cu,s sFe,, s-Probe besitzt hingegen eine Konzentration, die der der I-Phase
_ entspricht, so daB diese hier {iberwiegend gebildet wird.

Bemerkenswert ist dennoch der im Vergleich zum I-Phasenanteil hohe 7-Phasenanteil 1n
den tief unterkiihlten Alg ¢ Cus.Fey s-Proben. In Proben, die in der Kalttiegelanlage erstarrt
sind, ist der (110)-Reflex der 7-Phase zwar ebenfalls der stirkste Reflex, jedoch ist die

;‘unu, 10 Ml L2 AV X Ll WA L4 LN v L

relative Intensitit der I-Phasenreflexe etwas grofer. Allerdings weisen die in der Kalitie-

e A1 niail ale Adia T avifatinnenrnban anf

gelanlage erstarrten Proben einen hoheren AL Cu-Anteil als die Levitationsproben aut.

AlggCus,Feg Al Cus,Feg Al,Cuys sFey, s | Referenz?
Reflex! d [A] 1 d [A] 1 d [A] I d [A]
I (222000) (6,9) | 3.764 5 -3 -3 3.747 13 3.742

131111 (7,11) | 3.409 | 6 | 3409 | 6 | 3.412 | 18 3.401
1(220022) (8,12) | 3.251 | 6 | 3.244 | 7 | 3.246 | 13 3.247
T(422222) (18,29) | 2.109 | 20 | 2.111 | 16 | 2.109 | 84 2.110
I (420024) (20,32) | 2.009 | 26.3 | 2.007 | 21 | 2.006 | 100 | 2.007
1(644202) 38,61) | 1.454 | 6 | 1454 | 6 | 1.453 | 11 1.454
C (110) 2.068 | 100 | 2.070 | 100 | 2.075 | 53 2.057
ALCu (110) 4305 | 6 +3 | 43 - - 4.287

Tabelle 5.7 Netzebenenabstinde d und relative Intensititen I der an den maximal unter-
kiihlten Al-Cu-Fe-Proben gemessenen 6 stirksten Reflexe der I-Phase, sowie
des (110)-Reflexes der kubischen Phase mit CsCl-Struktur (C) und des (110)-
Reflexes von AL,Cu.

! Zur Indizierung der I-Phase wurde das 6-dimensionale Schema nach Elser
[208] bzw. die Kurzschreibweise (N, M) von Cahn [209] verwendet.

2 Angaben fiir die I-Phase nach [175] (bestimmt an einer bei 730 °C angelas-
senen Al sCu,, sFe,,-Probe), fiir die C-Phase aus der Gitterkonstante von
AlFe [186] berechnet und fiir ALCu ebenfalls aus den Gitterparametern
[186] bestimmit. ' '

3 Reflex andeutungsweise vorhanden, aber zu klein fiir eine sinnvolle Aus-
wertung. :
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Abb, 5.17  Réntgendiffraktogramme, gewonnen an den maximal unterkihlten Al-Cu-Fe-
Proben: a.) AlgCuyFeg, b.) AlCusFeg und ¢.) Al CuyssFers s
I: I-Phase, C: kubische Phase (CsCl-Typ), o: ALCu, A: A-Phase.
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5.2.2.4 DTA-Untersuchungen

Abb. 5.18 zeigt die Aufheizkurve einer an der maximal unterkiihlten AlsCus,Feg-Probe
durchgefithrten DTA-Untersuchung. Auffailend ist ein scharfes, ausgeprigtes Maximum bel
950 K. Bei hoheren Temperaturen ist {iber ein ca. 200 X breites Temperaturintervall hinweg
eine Wirmetonung erkennbar, Diese kann dem Aufschmelzen der I-Phase bzw. der peritekti-
schen Umwandlung der I-Phase in 8-Phase und Schmelze zugeschrieben werden. Bel ca.
1150 K ist eine Stufe in der Kurve erkennbar. Beriicksichtigt man die Trigheit des MeBsy-
stems von typischerweise ca. 20 K (vgl. 4.2.4), so entspricht dies der aus der DTA-AD-
kiihIkurve (vgl. Abb. 5.1 aus Kapitel 5.1.1) bestimmten Liquidustemperatur der I-Phase
(T,'=1130 X). Entsprechend ist die sich an die Stufe bis zu einer Temperatur von ca.

1230 K anschliefende Wirmeténung dem Aufschmelzen der durch die peritektische Reaktion
gebildeten B-Phase zuzuschreiben. Auch diese Temperatur entspricht unter Beriicksichtigung
der Anlagentrigheit der in der Abkihlkurve bestimmten Liquidustemperatur.

Das ausgeprigte Maximum bei 950 K muB auf die Umwandlung einer weiteren Phase
zuriickzufiihren sein, die in der levitierten Probe in betrichtlichem Umfang (Gréfe der
Wirmetonung!) gebildet wurde. Betrachtet man das REM-Bild (Abb. 5.12) bzw. das
Rontgenbeugungsbild (Abb. 5.17b) der AlyCusFes-Probe, so stelli man fest, daf die Probe
neben der I-Phase einen erheblichen Anteil einer 7-Phase aufweist. Daher ist es naheliegend,
die Wirmetdnung bei 950 K auf das Aufschmelzen der r-Phase zuriickzufiihren. Die 7-
Phasen (vgl. 4.3.1) sind metastabile Phasen, die offenbar bedingt durch die Nichtgleichge-
wichtserstarrung der Proben gebildet werden. In der Literatur sind bislang keine weiteren
Messungen der Schmelztemperatur dieser Phase(n) im System Al-Cu-Fe bekannt. Es sei
darauf hingewiesen, dab die hier bestimmte Schmelztemperatur der 7-Phase gut mit den in
den Temperatur-Zeit-Profilen bei ca. 950 K erkennbaren Plateautemperaturen (Abb. 5.10)
iibereinstimmt. Diese Plateaus wurden bereits in Kapitel 5.2.2.1 durch Analyse der Phasen-

sequenz der Erstarrung der r-Phase zugeordnet.

Temperaturdifferenz —>

.80 - 900... 1000 1100 . 1200 LadB00
- Temperator [K} —>

Abb. 5.18 : DTA-Aufheizkurve, gewonnen an der ‘maximal unterkihiten AlsgCus Feg-
o Probe, deren Temperatur-Zeit-Profil in Abb. 5.10b gezeigt wurde.
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5.2.3 Phasenselektion und Gefiigemorphologie als Funktion der Unter-
kiihlung

Um den Einfluf der Unterkiihlung auf die Phasenselektion und die Gefiigemorphologie zu
studieren, wurden neben den maximal unterkiihlten Proben auch solche mit geringerer
Unterkiihlung hergestellt und untersucht. '

5.2.3.1 Aly;CogFe;

| AlgoCus, Feg
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Abb. 5.19  Temperatur-Zeit-Profil einer kanm unterkihlten Al Cu, Fes-Probe.

Das Temperatur-Zeit-Profil der Erstarrung einer in der Levitationsanlage prozessierten
Al Cu,, Fe,-Schmelze, die in Folge von Probenkontamination kaum unterkithit hat, ist in
Abb. 5.19 dargestellt. Die Nukleationstemperatur betrigt ca. 1125 K. Dies bedeutet, daf die
Probe zum Zeitpunkt der Erstarrung beziiglich der Liquidustemperatur der Legierung ca.
40 X unterkithlt war, beziiglich der Liquidustemperatur der I-Phase jedoch keine Unter-
kithlung besaB. Entsprechend ist zu erwarten, daB nichi die quasikristaliine Phase primér
erstarrt ist, sondern eine kristalline Konkurrenzphase. Diese Erwariung wird durch das
REM-Bild {Abb. 5.20) bestitigt.

Das Gefiige dieser Probe dhnelt dem der in der Kalttiegel erstarrten Probe gleicher Zu-
sammensetzung (Abb. 5.4), bei der auf Grund von heterogener Keimbildung an den Tiegel-
winden ebenfalls nur eine geringe Unterkiihlung erreicht worden sein diirfte. Man erkennt
schwarze nadelfdrmige Strukturen, die offensichtlich primér gebildet wurden. Aus der mit
EDX bestimmten Zusammensetzung dieser Phase (Tabelle 5.8) folgt, daf es sich um die
monokline A-Phase handelt. Sekundir ist die quasikristalline I-Phase erstarrt, welche die A-
Phase umgibt. Die Abfolge der anschlieBend bei niedrigeren Temperaturen gebildeten Phasen
ist identisch mit der bei der tief unterkithiten Probe beobachteten Sequenz: r-FPhase, AlCu
und schlieBlich ALCu. Die Morphologie des in Abb. 5.20 gezeigten Gefliges unterscheidet
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sich deutlich von der des Gefiiges der tief unterkiihiten Probe (Abb. 5.11). Wihrend die I-
Phase in der tief unterkihiten Probe dendritisch erstarrte, erstarrt die A-Phase, wie auch bei
anderen Proben {(vgl. z.B. auch 5. 2 3 3) baobachtet wurde, unter Bildung fir 31e typlscher
nadelférmiger Strukturen. -

Bei einer nur um AT'=10 K (Abb 5.26) und giner um AT‘ 45K (Abb 5. 25) be-
zliglich der Liquidustemperatur der I-Phase unterkiihiten Probe konate- hingegen bere1ts die
pnmare dendnusche Erstarrung der I-Phase beobachtet werden

Abb. 5.20  REM-Aufnahme der zum Temperatur-Zeit-Profil (Abb. 5.19) gehdrigen, kaum
' unterkiibiten, Al,Cu,Fe;-Probe.

Punkt Al Jat. %] Cu [at. %] Fe [af. %] Phase
1 71.6 6.1 2.3 A
2 62.5 26.5 10.9 I
3 55.3 39.4 5.3 7
4 511 48.1 08 ] alcu
5 6.8 31.6 05 ALCu

Tabelle 5 8. ~An ‘unterschiedlichen Punkten in Abbﬂdung 5 20 mit . EDX gemessene
- Zusammensetzung und zugehorige Phase.
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5.2.3.2 Al Cu, Feg

Abb.5.21  REM-Aufnahme ciner kaum unterkiihlten AlyCit,iFe, Probe (AT=50 K).

Punkt 1 Al [at.%] e Cu fat. %] . Fe fat. %] . E’Phase
1 51.5 30.1 184 B
2 62.1 22.6 15.3 1
3 54.0 41.1 4.9 7
4 48.4 50.0 1.6 AlCu
5 65.9 33.2 0.9 ALCu

Tabelle 5.9 An unterschiedlichen Punkien in Abbildung 5.21 mit EDX gemessene
- Zusammensetzung und zugehOrige Phase.

Abb. 5.21 zeigt eine REM-Aufnahme einer beziiglich der Liquidustemperatur gering (um
50 K) unterkiihlten Al;Cus Fep-Probe. In Tabelle 5.9 sind die an den in Abb. 5.21 gekenn-
zeichneten Stellen gemessenen Konzentrationen und die dadurch identifizierten Phasen zu-
sammengestelit. Man erkennt, daB die helle 8-Phase (1), primdr erstarrt ist, wahrend die sie
umbhiiilende I-Phase (2) sekundir gebildet wurde. Dieses Ergebnis verwundert nicht, denn
die Schmelze war zum Zeitpunkt der Nukleation hinsichtlich der Liquidustemperatur der I-
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Phase nicht unterkiihlt. Bei niedrigeren Temperaturen erstarren schlieflich (in dieser Reihen-
folge) 7-Phase, AlCu und ALCu. Es sei darauf hingewiesen, daB sich die Proben der
Zusammensetzung Al CuyFe; in ihrem Erstarrungsverhalten bei geringen Unterkiihlungen
signifikant von denen der Zusammensetzung AlyCu,,Feg unterscheiden, denn bei der nur
geringfiigig Al-reicheren - Al Cu,,Fes-Probe erstarrie die A-Phase primér ‘(vgl. 5.2.3.2).
Offensichtlich verlduft zwischen beiden Konzentrationen eine Liquiduslinie. .~ .

5.2.3.3 AlgCmsfeys
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Abb. 5.22  Temperatur-Zeit-Profil einer kaum unterkiihlten AQZCuﬁ‘SFem-Probe.

In Abb. 5.22 ist das Temperatur-Zeit-Profil eines Levitationsexperiments an einer
Al Cu,s sFey, s-Probe dargestellt, die auf Grund von Prebenkontamination nicht mefbar
‘unterkiihlt wurde. Die Erstarrung setzt, erkennbar an einem Platean im Temperatur-Zeit-
‘Profil, bei der Liquidustemperatur der Legierung T; =1285 K ein, bei der {iblicherweise die
-p-Phase erstarrt. Beim weiteren Abkithlen sind Plateaus bei Temperaturen erkennbar, die
den durch DTA bestimmten Liquidustemperaturen von A- (1258 X) und ¥-Phase (1115 K)
entsprechen und somit auf die Erstarrung dieser Phasen schlieflen lassen.

Die nach dem Temperafur-Zeit-Profil zu erwartende Phasenselektion wird durch die
REM-Untersuchungen bestitigt. Im Gefiigebild (Abb. 5.23) sind deutlich kernf6rmige,
dunkelgraue Bereiche der Zusammensetzung Alg ;Cu, JFe,, s erkennbar. Diese Kerne sind
offenbar primér bei ca. 1285 X (entspricht dem ersten Minimum in der DTA-Abkiihlkurve
-Abb. 5.1a) erstarrt und bestehen, wie die Zusammensetzung zeigt, aus der p-Phase
‘(AlL,Cu)sFe,. Um ‘die pu-Phase herum ist ‘sekundir die A-Phase der Zusammensetzung
Al ,Cus,Fey, , erstarrt. AnschlieBend wurden die I-Phase, 7-Phase und schiielich AlCu
‘ebildet, eI ettt o Y A e T




112 5. Experimentelle Ergebnisse

Abb. 5.23  REM-Aufnahme der kaum unterkiihlten Al,Cu,; ;Fe,, s-Probe, deren Tempera-
tur-Zeit-Profil in Abb. 5.22 gezeigt wurde. Das Nebenbild zeigt ein stirker
vergrofiertes Bild der Probe.

Punkt Al [at. %] Cu [at. %]} Fe [at. %] Phase
1 68.5 4.9 26.5 "
2 72.4 5.2 22.4 A
3 65.7 9.8 i4.5 I
4 557 37.7 6.6 .
5 5.0.6 47.1 2.2 AlCu

Tabelle 5.10 An unterscmedhchen Punkten in Abbﬂdung 35.23 mit EDX ~gemessene
a Zusammensetzung und zugehonge Phase. B

_Zum Verglelch ist in Abb. 5 24 ein REM-Bild einer Probe gezelgt deren Erstarrung bei ca.
1245 K einsetzte {erkennbar an einer Anderung der Kriimmung der hier nicht gezeigten
“Temperatur-Zeit-Kurve). Aus der leicht unterkihiten Schmelze wurde unter Umgehung der
p-Phase primér die schwarze A-Phase der Zusammensetzung Aly, ,Cu, oFey, ; gebildet, Dabei
zeigt sich die bei der priméren Erstarrung der A-Phase héufig beobachtete (vgl. z.B. Abb.
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5.2 und 5.20) nadelférmige Morphologie. Verglichen mit der aus der tief unterkihlten

Schmelze erstarrten Al,Cuys sFep
gebildet wurde, ist das Gefiig

weiteren Erstarrung wurden wiederum bei niedrigeren Temper
die I-Phase, eine 7-Phase, AlCu und ALCu gebildet. =

e dieser kaum unterkiihlten Probe deutlich gréber.
aturen (in d;esc:r:Relh_enfolge)

-Probe (Abb. 5.13), bei der ebenso die A-Phase primar

Wihrend der

Abb. 5_._24_ REM-Aufnahme einer ca. 40 K bezughch TL unterkuhlten Al Cuys. SFem
Prob.,._--

" Punkt Al [at. %] Cu [at. %] ¢ [at. %] Phase
1 7.4 49 22.7 A
2 65.7 20.3 14.0 I
©3 55.2 34.8 9.9 7

4 50.6 48.4 1.0 AlCu

5 67.9 31.3 0.8 ALCu

Tabelle 5 11 “An unterschiedlichen Punkten in Abbﬂdung 5 24 rmt
Zusammensetzung und zugehonge Phase.

'EDX  gemessene
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Abb. 5.25 . REM—Aufnahme einer bul TN—IOSS K (ATI—45 K) erstamen AIE,OCuMFe&
Probe. Die 5-zihlige Symmetne der I Phase schla.gt s1ch in der Wachstums-
richtung der Dendnten meder.

Abb 5.25 zeigt das REM-Bild einer bei Ty=1055 K (&Tl 45 K) erstarrien AlgCuy,Fe,-
Probe. Bemerkenswert ist, daB in diesem dendritischen Gefiige Strukturen mit 5-z&hliger
Symmetrie existieren. In der Mitte von Abb 5.25 ist deutlich ein "gepunktetes” Fiinfeck,
erkennbar. Die runden dunklen Flecken werden offenbar von Dendritenseitenarmen erzeugt,
die auf den Betrachter zulaufen und dabei die Schnittebene durchkreuzen. An den Ecken
dieses Fiinfecks sind Dendriten erkennbar, deren Stimme Winkel von 72° einschliefen. Die
Seitenarme dieser Dendriten zeigen ebenfalls Wachstumsrichtungen, in denen sich die 5- -
zahlige Symmeirie widerspiegelt. Offensichilich schlégt sich die 5-zéhlige Ikosaedersym-
metrie der quasikristallinen Phase in den Wachstumsrichtungen der Dendritenarme nieder.
Ahnliche Strukturen wie die in Abb, 5.25 gezeigte Struktur, allerdings mit deutlich geringe-
ren Abmessungen von einigen 10 ym, wurden auch in elekironenstrahlgeschmolzenen Al-Mn
Proben beobachtet {210,32]. Derartige Strukturen konnen dadurch erklért werden, daB die
Dendritenarme vom Nukleationspunkt ausgehend entlang der insgesamt 10 dreizihligen Sym-
metrieachsen der ikosaedrischen Phase wachsen [210 32]. '

-In einigen Proben (siche Abb. 5.26) konnte darlber hinaus eine Facettierung der
Dendriten (im gezeigten Ausschnitt nur ansatzweise an den blitenformigen Strukturen
erkennbar, jedoch an anderen Stellen deutlicher ausgepragt) beobachtet werden, in der sich
ebenfalls die 5-zdhlige Symmetrie der I-Phase wiederspiegelt.




5.2 Unterkiihlungsexperimente an Al-Cu-Fe 115

= .
s E 5 £ S %& - 4 HE

Abb. 5.26  REM-Aufnahme einer bei ca. 1090 K (AT,'=10 K) erstarrten Aly,Cus,Fes-
' Probe. Die aus I-Phasen bestehenden Dendriten zeigen eine Facettierung.

Derartige Effekie, bei denen sich die Strukiur eines Kristalls bzw. eines Quasikristalls in der
duBeren Morphologie der Phase niederschldgt, werden hdufig beobachtet (Korrespondenz-
prinzip [211}). Sie rithren von der Anisotropie des Kristalls bzw. des Quasikristalls her.

" Auf Grund der Kristallanisotropie ist z.B. die Packungsdichte verschiedener Ebenen
unterschiedlich {4]. Da die Grenzflichenenergie zwischen fester und fliissiger Phase bei dicht
gepackten Ebenen geringer ist als bei weniger dicht gepackien Ebenen, ist die Grenzfldchen-
energie entsprechend der Kristallanisotropie orientierungsabhingig. Durch Ausbildung einer
facettierten Struktur kann somit die Grenzfléchenenergie minimiert werden. Zudem kdnnen
sich bei Wachstumsprozessen die Wachstumsgeschwindigkeiten der verschiedenen Ebenen
als Folge einer unterschiedlichen Anlagerungskinetik unterscheiden {226]. Eine solche
Anisotropie der Wachstumsgeschwindigkeiten kann ebenso eine Facettierung hervorgerufen.

Im System Al-Cu-Fe wurden vergleichbare Facettierungen auch von anderen Autoren
beobachtet, z.B. bei der Zucht von groferen Einquasikristallen. Die Einquasikristaile haiten
die duBere Morphologie von Pentagon-Dedekaedern [19]. Auch in Al-Cu-Fe-Proben, die im
Lichtbogenofen erstarrt sind, wurden dodekaedrische Formen der ikosaedrischen Quasi-
kristalle festgestellt [206].

Es sei an dieser Stelle bemerkt, daB die Symmetrie der Gefiigemorphologie in einem
REM-Bild nur dann so gut erkennbar ist wie in Abb. 5.25 und 5.26, wenn die Schnittebene
der Probe (anndhernd) senkrecht zu einer Symmetrieachse steht. Da dies beim willkiirlichen
Zersdgen der Probe in der Regel nicht der Fall ist, koénnen die Symmeirien der Gefiigemor-
phologie meist nicht direkt im Gefiigebild erkannt werden.
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5.3 Unterkiihlungsexperimente an Al-Cu-Co

Das Unterkithlungsverhalien von Al-Cu-Co-Schmelzen wurde an Proben der Zusammen-
setzungen Alg,CuyCop, AlCu,sCoyy und AlgCuyCoyy untersucht. Wie die DTA-Unter-
suchungen gezeigt haben, erstarrt bei der ersten Zusammensetzung an der Liquidustempera-
tur der Legierung die D-Phase so daB die primare Erstarrung der D-Phase auf jeden Fall
sichergestellt ist. Bei den anderen Zusammensetzungen erstarrt an der Liguidustemperatur
- der Legierung bei konventioneller Erstarrung iblicherweise die B-Phase primér, wobei die
Differenz zwischen Liquidustemperatur der Legierung und der der D-Phase bei Al;CuysCoyy
15 X und bei AlyCuy,Coyy 150 K betrigt. Bei diesen Zusammensetzungen herrscht, sofern
eine Unterkiihlung unter die Liquidustemperatur der D-Phase erreichi weraen kann, eine
untersc‘ueuhch starke Konkurrenz zw1schen D-und 8- Phase BN

5.3.1 Maximale Unterkiihlbarkeit - b

In Abb. 5.27 sind Temperatur-Zeit-Profile von Unterkithlungsexperimenten zusammen-
gestellt, in denen eine maximale Unterkiihlung an Proben der Zusammensetzung
Al Cu,ysCoyg (8), AlgCu,Coyy (0) und Alk,Cuy,Co,y, (¢) erreichi wurde. Diese maximalen
Unterkithlungen konnten, wie auch bei Al-Cu-Fe, mehrfach im Rahmen der MeBgenauigkeit
(£+10 K) reproduziert werden, und zwar sowohl an der gleichen Probe als auch an anderen
Proben gleicher Zusammensetzung.

Die Kurven dhneln denen, die im Legierungssystem Al-Cu-Fe (vgl. Abschnitt 5.2.1)
gemessen wurden. Jedoch sind die gemessenen Unterkiihlungen deutlich grdfier als im
System Al-Cu-Fe. Im Falle von Al;CuyCo, wurde eine maximale Unterkiihlung von
ATP=210 K beziiglich der Liquidustemperatur der D-Phase {(die hier identisch mit der
Liguidustemperatur der Legierung ist (vgl. 5.1.2)) gemessen. Dies entspricht einer relativen
Unterkiihlung AT/T,P=0.16. Die AlyCu,sCo,-Probe konnte beziiglich der Liquidustempe-
ratur der dekagonalen quasikristallinen Phase um AT"=205 X unterkithlt werden (relative
Unterkithlung ATP/T;P=0.16), beziiglich der Liguidustemperatur der Legierung, bei der
wihrend konventioneller Erstarrung die 8-Phase gebildet wird, sogar um AT=220K
(relative: Unterkithlung AT/T,=0.17). Ahnlich ist auch das Unterkiihlungsverhalien der
Al Cu,,Coy-Probe. Hier wurde eine etwas - geringere Unterkiihlung von AT?=190 X be-
ziiglich der Liguidustemperatur der D-Phase erreicht (relative Unterkihlung AT/ T, °=0.15)
Die Unterkiihlung beziiglich der Liquidustemperatur der B-Phase betrug bei dieser Probe
ATP=340 X, was einer relativen Unterkiihlung ATY/T,*=0.24 entspricht.

 Die in einigen Temperatur-Zeit-Profilen bei niedrigeren Temperaturen auftretenden
Plateaus sind auf die Erstarrung von Niedertemperaturphasen zurickzufithren, '
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Abb. 5.27  Temperatur-Zeit-Profile von Levitationsexperimenten, in denen maximale
Unterkithlungen an Al-Cu-Co-Proben unterschiedlicher Zusammensetzung
erreicht wurden.

a.) AlgCuy Coy,, b.) AlgCuysCoyg und c.) AlgCuyCoy,.
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5.3.2 Charakterisierung der maximal unterkiihlten Al-Cu-Co-Proben

Die maximal unterkiihlten Al-Cu-Co-Proben wurden analog zu den Al-Cu-Fe-Proben durch
REM-, TEM-, Rontgenbeugungs- und DTA-Untersuchungen charakterisiert. Wie auch bei
den Al-Cu-Fe-Proben ist fiir die Interpretation der Ergebnisse entscheidend, welche Phase
primir aus der unterkiihlten Schmelze gebildet wurde. Daher galt bei der Untersuchung der
maximal unterkiihlten Proben besonderes Augenmerk der Analyse der Phasenselektion bei
- der Erstarrung.

5.3.2.1 f-Untersuchungen

Die REM-Aufnahme {Abb. 5.28) der maximal unterkilhlien Al;Cu, Coy,-Probe zeigt ein
dendritisches Gefiige. Die Dendriten bestehen aus der D-Phase, wie die Konzentrations-
bestimmung (Tabelle 5.12) zeigt. Bemerkenswert ist die Anordnung der bei niedrigeren
Temperaturen gebildeten Phasen, die die Dendritenarme umbhiiilen. Man erkennt Bereiche
mit Durchmessern von ca. 40 gm, in denen neben der D-Phase vorwiegend die helie 7Phase
existiert. Sie sind von dunklen Bereichen unterbrochen, in denen die Niedertemperaturphase
Al,Cu sowie ein Al-reiches Eutekiikum (vermutlich Al-AL,Cu), dessen lamellare Struktur nur
bei stirkerer VergrofBerung erkennbar ist, anzutreffen sind. Die Dendritenarme der D-Phase
laufen quer durch den gesamten in Abb. 5.28 gezeigten Ausschnitt und durchkreuzen dabei
die unterschiedlichen Probenbereiche. Offensichilich wurden die aus D-Phase bestehenden
Dendriten primér aus der unterkithiten Schinelze gebildet. Die sekunddr aus der Restschmel-
ze erstartte 7-Phase umhiillt die Dendriten nicht vollstdndig, sondern hat inselférmige
Bereiche gebildet. Ursache hierfiir ist vermutlich das Bestreben des Systems, die Grenz-
flichenenergie durch Bildung kompakierer Bereiche zu minimieren.

Abb. 5.29 zeigt das Gefiige einer maximal unterkiinlten AlgCu,sCo,o-Probe. Auch hier
sind Dendriten bestehend aus D-Phase erkennbar, die primir erstarrt sind. Die weitere
Abfolge der bei niedrigeren Temperaturen gebildeten Phasen ist identisch mit der der
maximal unterkithiten Al,;Cu, Cop-Probe.

Auch bei der Al,Cu,,Co,,-Probe (Abb. 5.30) zeigt sich ein vergleichbares Verhalien.
Wieder ist die D-Phase primér unter Bildung von Dendriten erstarri, gefolgt von der 7-Phase
und Al,Cu. Die schwarzen Bereiche sind Poren.
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Abb. 5.28  REM-Bild des Gefiiges der maximal unterkiihlten Alg;Cu,Coyy-Probe, deren
Temperatur-Zeit-Profil in Abb. 5.27a gezeigt wurde.

Punkt Al [at. %} Cu {at. %} Co [at. %] Phase
1 67.7 15.4 16.8 D
2 59.7 33.6 6.7 7
3 66.1 32.9 1.0 ALCu
4 85.6 12.1 1.5 Al-ALCu Eut.

Tabelle 5.12 * An unterschiedlichen ‘Punkten in Abbﬂdung 5. 28 rmt EDX gemessene
Zusammensetzung und zugehdrige Phase.
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Abb. 5.29  REM-Bild des Gefiiges der maximal unterkiihlten Alg;Cu,sCo,o-Probe, deren
Temperatur-Zeit-Profil in Abb. 5.27b gezeigt wurde.

Punki Al [at. %] Cu [at. %] Co {at. %] Phase
1 67.0 16.4 16.7 b
2 57.5 35.6 6.9 T
3 67.3 32.2 0.5 AlLCu
4 81.5 17.4 1.0 Al-ALCu Eut.

Tabelle 5.13 - An unterschiedlichen Punkten in  Abbildung '5.29 ‘mit EDX gemessene
Zusammensetzung und zugehOrige Phase.
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Abb. 5.30

RExeck
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REM-Rild des Gefiiges der maximal unterkiihlten Al Cuy,Co,-Probe, deren
Temperatur-Zeit-Profil in Abb, 5.27c gezeigt wurde.

Punkt Al[at.%] | Culat%] | Co[at%] Phase
1 66 | s 1189 D
2 56.5 35.8 77 .
3 669 325 1 06 ALCu

Tabelle 5.14 An unterschiedlichen Punkien in Abbildung 5.30 mit EDX gemessene

Zusammensetzung und r;ugehéﬁ_ge Phase.
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5.3.2.2 TEM-Untersuchungen

Wie auch bei den Al-Cu-Fe-Proben wurden die REM-Untersuchungen von TEM-Unter-
suchungen begleitet. Zur Indizierung der Elektronenbeugungsreflexe der D-Phase wurde
dabei das Schema von Kek [212,213] verwendet, bei dem die Reflexe durch fiinf Indizes

Abb. 5.31 TEM-Beugungsbilder der 10-zihligen Achse der D-Phase, gewonnen an den
maximal unterkihlten Proben, deren Temperatur-Zeit-Profile in Abb. 5.27

gezeigt wurden. a.) Alg;Cuy Coyy, b.) AlgsCuysCory und ¢.) AlgCuypyCoy,y.
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Abb.5.32. TEM-Hellfeldbild gewonnen an einer ‘maximal unterkiihlten AlgCu,;Cojp
o Probe. Die Nebenbilder zeigen Elektronenbeugungsbilder, die an verschiede-
nen Bereichen der Probe beobachtet wurden.- " . O T

Abb. 5.31 zeigt an den drei maximal unterkiihiten Al-Cu-Co-Proben gewonnene Elektronen-
beugungsbilder der zehnzihligen [00001]-Zonenachse der D-Phase. Die Bilder weisen eine
perfekte 10-zihlige Symmetrie und scharfe Reflexe auf. Die TEM-Untersuchungen bestitigen
somit die Bildung der dekagonalen Phase wihrend der Erstarrung der Proben. Bei genauerer
_Betrachtung der Beugungsbilder sind die scharfen Reflexe von einer schwachen, diffusen
Intensitit im Hintergrund umgeben, die ihrerseits eine 10-zdhlige Symmetrie aufweist. Die
_genaue Ursache solcher diffusen Intensitiien ist bislang ungeklért. '
" Tm TEM-Hellfeldbild (Abb. 5.32), welches an der Al;Cu,;Co,,-Probe gewonnen wurde,
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sind deutlich Bereiche unterschiedlichen Kontrasts erkennbar, die durch Elektronenbeugung
auf ihre Struktur hin untersucht wurden. Die zugehdrigen Beugungsbilder sind in Abb. 5.32
als Nebenbiider abgebildet. Bei den dunkien Bereichen (1) handeit es sich offensichtiich um
die ‘D-Phase, wie das zugehdrige: Beugungsbild der [00110]-Zonenachse. zeigt. Eine der
Phasen, die an die quasikristalline Phase grenzen, ist eine 7-Phase (2). Im vorliegenden Fall
handeit es sich dabei um die r,;-Phase, welche sich durch Ubergitterreflexe auszeichnet,
deren Positionen durch Teilen des reziproken (111)-Gittervektors in 13 gleichlange Ab-
_ schnitte gewonnen werden kénnen (vgl. [39]). Die einzelnen Ubergitterreflexe sind dabei,

dhnlich wie in [192], abhingig von der jeweiligen Probenstelle unterschiedlich stark ausge-
prégt, so daf} einige dieser Reflexe teilweise nicht sichtbar sind. Neben der 7-Phase grenzen
auch die intermetallische Niedertemperaturphase ALCu (3) (Beugungsbild der {111]-Zonen-
achse) sowie ein Bereich, dessei1 Struktur der eines Evtektikums &hnelf, an die D-Phase.

R Yot R,

Eine Auase aus ‘diesem Bereich mmuu: durch - s:,wnuuucuucuguug als rnz\,u identifiziert
werden, so da8 es sich wahrschemhch um das auch in den REM—Untersuchungen beobachte—
te BEutektikum Al-ALCu ‘handelt. -

" An dieser: Stelle sei darauf hmgemesen, daB dle Ergebmsse der in Abschmtt 5.3.2.1
prasentierten "REM-Untersuchung ‘mit den ‘hier gezeigten TEM-Untersuchungen liberein-
stimmen. Bei den TEM-Untersuchungen wurden ‘durch - Elektronenbeugung die gleichen
Phasen identifiziert, wie bei den REM-Untersuchungen durch Konzentrationsmessung. Da
im TEM-Hellfeldbild (Abb. 5.32) an einer Stelle die 7-Phase, an anderen Stellen AL Cu bzw.
das Eutektikum an die D-Phase grenzten, befindet sich der in dieser Abbildung untersuchte
Ausschmtt offenbar an der Grenze ZWISchen emern im REM Blld “helien" bzw. "dunklem"
Bereich, - :

- Wie. auch bei cien Al- Cu- Fe—Proben wurde bei den Al-Cu-Co-Proben an jeder unter-
suchten Stelle am Rand des Lochs die gleiche Orientierung der D-Phase beobachtet. Dies
zeigt, daB die aus D-Phase bestehenden Dendnten (vgi 5 3 2 1) unter Belbehaltung der
Onennerung des Quasikristalls gewachsen sind. - :

‘Dariiber hinaus existiert zwischen D-Phase und T-Phase eine Gnentierungskorelianon
Abb. 5.33 zeigt exemplarisch an der A165Cu25Com—Probe gewonnene Beugungsbilder der D-
Phase in verschiedenen Orientierungen und die unter gleichen Kippwinkeln aufgenommenen
Beugungsbilder der an die D-Phase angrenzenden 75-Phase. ‘Es ist deutlich erkennbar, daf
in den gezeigten Fillen eine Zonenachse der D-Phase mit einer Zonenachse der benachbarten
rlg-Pha.se zusammenfillt. Hierbei stimmt die Position einiger Reflexe in beiden Beugt.ngs—
bildern tiberein. Die nach der D-Phase gebildete 7,,-Phase ist somit entweder mit einer an
die D-Phase angepafiten Orientierung auf die D-Phase aufgewachsen, oder sie wurde durch
eine peritektische Reaktion aus D-Phase und Restschmelze gebildet, bei der die Orientierung
der umgewandelten D-Phase im wesentlichen beibehalten wurde. Eine solche Orientierungs-
korellation von 7- und D-Phase wurde auch in Al CuysCoy0- und Al Cu, Co,s-Proben be-
obachtet, die einem Tiegel erstarrt wurden [203].

Bemerkenswert sind die an der AlgCuysCoyy- (Abb. 5.33b) und der Ak,Cu,,Co,y-Probe
(Abb. 5.34) in [12100]-Orientierung gewonnene Elekironenbeugungsbilder. Diese Beugungs-
bilder ‘dhneln den von Grushko, Wittmann und Urban [44,204,214,215] an Co-reichen,
wirmebehandelten “AlgCu,Co,-Proben becbachteten Beugungsbildern der D-Phase in
[121001- -Crientierung. Deutlich erkennbar sind quasiperiodische Reflexreihen mit ungeradem
‘Index n..Diese Refiexe sind bei Proben mit mittlerem oder hohem Cu-Gehalt, z.B. bei
AlgsCuys 20(302(“5 [48,114,198], im Herstellungszustand iiblicherweise ausgeldscht, wobei an
den entsprechenden Stellen im Beugungsbild ‘nur-eine schwache, diffuse Streuung zu be-
obachten 1st
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* TEM-Beugungsbild der [1@100}—Zonenachse_'ﬁ¢1f-_m

Abb. 5.34

al unter_k[ihl_ten__

axim

- Alg,Cuy,Coyy-Probe,




5.3 Unterkithlungsexperimente an Al-Cu-Co 127

5.3.2.3 Rénigenbeugungsuntersuchungen

An den maximal unterkiihlien Al-Cu-Co-Proben wurden ebenfalls Réntgenbeugungsunter-
suchungen durchgefiihrt. Die entsprechenden Rontgendiffraktogramme sind in Abb. 5.35
dargestellt, wihrend in Tabelle 5.15 die fiir einige starke Reflexe bestimmten Netzebenen-
abstinde d sowie die relativen Intensititen dieser Reflexe zusammengestellt sind. In allen
drei Proben wurden die D-Phase (D), eine kubische Phase mit CsCl-Struktur (C), die wie
_ bei Al-Cu-Fe prinzipiell die 8-Phase oder eine »-Phase sein kann (wobel in den REM- und
TEM-Untersuchungen nur die 7-Phase gefunden wurde), sowie Al,Cu (o) nachgewiesen. Bei
der Al Cu,,Co,-Probe konnten nur schwache AlLCu-Reflexe festgestellt werden, die auf
einen geringen Anteil dieser Phase hindeuten.

In allen Proben ist der (00002)-Reflex der D-Phase iiberlagert mit dem (1 10)-Reflex der

CsCl-Phase. Die deutliche Uberhdhung dieses Reflexes im Vergleich zur einphasigen

Referenzprobe deutet somit auf einen vergleichsweise hohen Anteil der CsCl- Typ—Phase (7-
Phase) hin, der auch in den REM-Bildern {vgl. Abb. 5.28-5.30) festzustellen ist.

Die {ibrigen Intensititen der D-Phasenreflexe weichen nur geringfiigig von denen der
Referenzprobe ab; die Netzebenenabstinde sind im Rahmen der MeBgenauigkeit (A26=0.2°)
mit denen der Referenzprobe identisch.

Insgesamt gesehen stimmen die Ergebnisse der Rontgenuntersuchungen vollig mit den
Ergebnissen der REM- und TEM-Untersuchungen iiberein.

AlsCu,y5C04, AlCu, Coyy Alg,Cu,,Coy Referenz?
Reflex! d [A] I d [A] I d [A] X d TA] I
D (10000) | 3.797 | 36 | 3.785 | 34 | 3.800 | 38 | 3.781| 43
D (10110) | 3.426 | 13.1 | 3.413 | 18 | 3.424 | 12 |3.419] 10
D@02y | 2.061 | 90°% | 2054 | 743 | 2,061 | 86°% | 2.064 | 17
D (00111) | 2.041 | 100 | 2.036 | 100 | 2.042 | 1060 | 2.037] 100
D(10100) | 1997 | 15 | 1994 | 18 | 1998 | 15 | 1.999| 24

C (100) 2.914 7 2.904 9 2.917 8 |2.909 -
ALCu (110) | 4.280 | 33 | 4282 | 25 | 4.300 | 10 | 4.287 -

~

Tabelle 5.15 Netzebenenabstdnde d und relative Intensitdten I der an den maximal unter-

kiihiten Al-Cu-Co-Proben gemessenen 5 stirksten Reflexe der D-Phase, sowie

des (100)-Reflexes der kublschen Phase mit CsCl-Struktur (C) und der (110)-

Reﬂexes von AlL,Cu.
! Indizierung der Reflexe der D-Phase nach Kek [212,213].

2 Angaben fiir die D-Phase nach [192] (an einphasigen dekagonalen Nadeln
der Zusammensetzung AlgCu;Coy; gemessen), fiir die C-Phase nach [192]
und fiir Al,Cu aus den Gitterparametern [186] berechnet. -

* Reflex iberlagert mit dem - (11(}) Reﬂex der kublschen Pnase mit CsCl-
Struktur (T) .




128

5. Experimentelie Ergebnisse

A €D '
— Al CuyCoyg I 2
D
! .
._D
1 o
o | )
B [+] DO
E 5 - ?n o{ 1 lno n o
1 °C B i B PN
i . ‘h U 1]1 1 Vip °
D i co M 1
o 40 60 26 (Grad] —>
A . b
] AleCuCo, 5 )
= i
[
o
o
o !
.. 1 D D
o o
: i °Cp D :i I 1° D DDD
D oabmhd i BB L ik
: \‘eﬁ}lﬂi . " H |
. 20 1 60 26 [Grad] -->
M1 AlLCu,Coy _ ' 'I? _ 0
= D
. r
..... D
3
C oD ; b DD
‘p ! 0? Jolo | 1D
_.‘5"‘1@%‘*‘% " WLMA‘J l : Riccrom
L - 40 ———— r

B A C

Abb. 5.35 Réntgenbeugungébﬂder der maximal unterkiihlten Al-Cu-Co-Proben
. a.) AlgCuysCoyq, b.) AL;Cu,Coyy und ) Alg,CuyyCoyy
D: D-Phase, C: kubische Phase (CsCl-Typ) und o: ALCu.
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5.3.2.4 DTA-Untersuchungen

Temperaturdifferenz = >

800 900 '_ 1000 1100 1200 - 1300 1400 - 1500 1600

Temperatur [K] —>

Abb. 5.36  DTA-Aufheizkurve gewonnen an der maxzmal ant\,rkuhlten Al CuyCoyym
Probe, deren Temperatur-Zeit-Profil in Abb. 5.27c gezeigt wurde.

Die maximal unterkiihite Alg,Cu,,Co,,-Probe wurde mit DTA untersucht. Die erste Auf-
heizkurve ist in Abb. 5.36 dargesiellt. Das Verhalten dhnelt dem an der maximal unier-
kithlten Al;Cu,,Fe;-Probe beobachteten Verhalten (vgl. 5.2.2.4). Bei 845 K ist eine kleine
Wiarmetdnung erkennbar, die auf das Aufschmelzen der Niedertemperaturphase ALCu
zuriickzufithren sein diirfte (vgl. Phasendiagramm von Al-Cu [176]). Das ausgeprégte Maxi-
mum bei 920 X kann, aus den gleichen Griinden wie das entsprechende Maximum bei der
Al-Cu-Fe-Probe, dem Aufschmelzen einer r-Phase zugeschrieben werden, die auch hier (vgl.
5.3.2.2 und 5.3.2.3) in betrichtlichem Umfang vorliegt. Dieser Umwandlungstemperatur
entspricht wiederum ein Plateau im Temperatur-Zeit-Profil (Abb. 5.27¢). Grushko [181]
berichtet, daB die Schmelztemperatur der 7°-Phase in einer Al;;Cu;4Cos-Probe unterhalb von
1003 X liegt, was mit der hier bestimmten Umwandlungstemperatur konform ist. Die
Wirmetonung, die in einem breiten Temperaturbereich unterhalb von 1300 X erkennbar ist,
entspricht dem Aufschmelzen bzw. der peritektischen Umwandlung von D-Phase. Das
anschlieBende Mefsignal bei hoheren Temperaturen ist (ebenfalls vollig analog zur
Al Cu,,Feg-Probe) bedingt durch das Aufschmelzen der wahrend des Auﬂlelzens durch die
peﬂtektische Reaktion erzeugten 8-Phase. _ :
“Die DTA-Untersuchungen zeigen somit das auf G; und der an deu,n ‘Untersuchungen zu
erwartende Verhalten.. | e
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5.3.3 Phasenselektion und Gefiigemorpholegie als Funktion der Unter-
kiihiung

Abb. 5.37  REM-Aufnahme einer in der Kalttiegel-Anlage erstarrten Al;;Cu,;Coy,-Probe.
Punkt Al [at. %} Cu [at. %] Co [at. %] Phase
1,5 69.3 S.4 21.3 D
B 60.8 34.3 4.9 ’
3 68.3 30.9 0.7 Al,Cu
! 83.6 5.3 1.1 Al-ALCu Eut

Tabelle -5.‘16_ An unterschiedlichen - Punkten in Abbllaung 5. 37 rmt EDX gemessene
e '_.'Zusammensetzung und zugehonge Phase. -

Zum Vergleich mit dem in Kapitel 5.3.2 gezeigien Gefiige einer maximal unterkiihlten
Alg;Cu,,Coy,-Probe wird in Abb. 5.37 das Gefiige einer in der Kalttiegelanlage erstarrten
und durch den Kontakt zu den Tiegelwénden kaum unterkiihlten Probe gleicher Zusammen-
setzung gezeigt. Auf Grund der geringen Unterkiihlung liegt kein dendritisches Gefiige vor.
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Die D-Phase ist auch hier primir erstarrt und bildet lngliche Kérner. Diese Kdmer sind von
einer diinnen Schicht ~Phase umhiillt, die sekundiir erstarrte. Verglichen mit der tief
unterkiihlten Probe (Abb. 5.28) ist der Phasenanteil der 7-Phase deutlich geringer. Nach der
Erstarrung der 7-Phase wurden schlieflich die intermetallische N1edertemperamrphase A12Cu
sowie das Eutektlkum Al-Al,Cu gebildet.

Lo

Abb. 5.38  REM-Aufnahme einer kaum unterkiihiten AlgCuysCo,g-Probe.

Punkt Al fat. %] Cu {at. %] Co [at. %] Phase
1 55.3 21.7 23.1 B
2,5 65.7 15.3 19.0 B
3 57.5 34.5 8.0 7
4 66.7 32.0 1.3 ALCu
Tabelle 5.17 An unterschiedlichen Punkien in Abbi dung-S..SS mit - EDX gemessene

Zusammensetzung und zugehdrige Phase.
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Wahrend bei Legierungen der Zusammensetzung Al;Cu, Cop, an der Liguidustemperatur
direkt die quasikristaliine D-Phase gebildet wird, erstarrt in gering unterkithlien Proben der
Zusammensetzungen AlgCuysCoyy und Al Cuy,Co,, primér die kubische B-Phase. Dies
zeigen Abb. 5.38 und 5.39, in denen deuilich weifle Kerne aus B-Phase erkennbar sind, die
sich innerhalb der sekunddr um sie herum gewachsenen D-Phase befinden. Die Gestalt der
Phasengrenziliche (schwarzer Al-armer Rand um die B-Phase) ist ein Hinweis auf eine
peritektische Reaktion zwischen 8-Phase und Restschmelze unter Bildung von D-Phase.

20um

Abb. 5.36  REM-Aufnahme einer kaum unterkihlten Alg,Cuy,Co,s-Probe.
Punikt Al fat. %] Cu [at. %] Co [at. %] Phase
1 54.1 18.6 27.2 ]
2 65.9 14.4 19.7 D
3 55.6 36.8 7.6 T
4 66.7 31.3 2.0 AlLCu
5 51.0 46.5 2.5 AlCu

Tabelle 5.18 An unterschiedlichen Punkien in Abbildung 5.39 mit

Zusammensetzung und zugehdrige Phase.

EDX gemessene




5.3 Unterkiihlungsexperimente an Al-Cu-Co 133

Untersuchungen von Grushko [49] (vgl. dazu Abb. 4.15) haben gezeigt, daB das Einphasen-
gebiet der D-Phase sich im Gleichgewichtsphasendiagramm mit steigender Temperatur zu
héheren Co-Konzentrationen verschiebt. Bei einer konventionellen Erstarrung (ohne nennens-
werte Unterkithlung der Schmelze) sollte sich demnach zundchst bei der Liquidustemperatur
eine Co-reiche D-Phase bilden. Die anschliefiend bei niedrigeren Temperaturen erstarrte D-
Phase ist Co-&rmer. Wird die Probe hinreichend schnell abgekiihlt, so daB sich die Konzen-
trationen nicht durch Diffusion ausgleichen konnen, so nimmt der Co-Gehalt der gebildeten
~ Koémer von innen nach auflen ab. Ein solches Verhalten konnte experimentell beobachtet
werden [188]. Auch bei den in dieser Arbeit untersuchten kaum unterkithiten Proben ist
dieser Effekt deutlich erkennbar. Zum Beispiel sind die aus D-Phase bestehenden Kdrner in
der schwach unterkiihlten Alg, ;Cu,Co,gs-Probe aus Abb. 5.6 innen dunkler (hoherer Co-
Gehalt) als auBen (niedriger Co-Gehalt). '

Anders sind die Verhdlinisse bei der Erstarrung einer Probe aus der unterkiihlten
Schmelze. Es ist zu erwarten, daf} die zum Zeitpunkt der Nukleation gebildete D-Phase um
so Co-drmer ist, je tiefer die Schmelze unterkihit war. Da bei der Rekaleszenz die Tempera-
tur der Schmelze ansteigt, sollte die Co-Konzentration der wihrend der Rekaleszenz er-
starrerden D-Phase ansteigen und wihrend der anschliefenden Abkiihiphase wieder sinken.
Da bel Proben, die aus einer tief unierkiihlien Schimelzen erstarrt wurden, mehr D-Phase bei
niedrigen Temperaturen gebildet wird als bei schwach unterkiihlten Proben, erwartet man in
diesen Proben einen niedrigeren mittleren Co-Gehalt der D-Phase, sofern die einmal erstarrie
D-Phase ihre Konzentration in der nachfolgenden Zeit nicht nennenswert &ndert, was bei der
vergleichsweise schnellen Abkiihlung der Proben in der Levitationsanlage erfahrungsgemdB
der Fall ist. Um diese Erwartungen zu iberpriifen, wurden an mehreren unterschiedlich stark
unterkiihlten Al-Cu-Co-Proben der Kompositionen Al;Cu,,Coyy,  AksCuysCop  und
AlyCu,,Co,, die Zusammensetzungen der D-Phase an verschiedenen Stelien der Proben mit
EDX bestimmt. Obwohl die an einer Probe gemessenen Konzentrationen, wie nach den
obigen Uberlegungen zu erwarten ist, streuen, konnte deutlich eine mit der Unterkiihlung
ansteigende Tendenz zu niedrigeren Co-Konzentrationen der D-Phase festgestellt werden.
Die Ergebnisse dieser Untersuchungen sind in Abb. 5.40 gezeigt, in der die Abhéngigkeit
der lber mehrere MeBpunkie gemittelten Zusammensetzung der D-Phase von den Nuklea-
tionstemperaturen dargestelit ist.

Neben der Verschiebung der gemittelten Zusammensetzung der D-Phase mit abnehmen-
der Nukleationstemperatur zu geringeren Co-Gehalten ist in Abb. 5.40 ebenfails erkennbar,
daB die Al-Konzentration der D-Phase in den Al;Cu, Co,,-Proben héher ist als bei den
anderen Probenzusammensetzungen. Dies 186t sich durch den vergleichsweise hohen Al-
‘Gehalt dieser Legierungszusammensetzung erkldren, Das gréflere Al-Angebot fiihrt offen-
sichtlich zur Bildung einer Al-reicheren D-Phase als bei den Al-d&rmeren Legierungen.
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5.4 Rasches Abhschrecken

Neben den Levitationsexperimenten, bei denen die Proben mit niedrigen Kithiraten ab- und

unterkiihlt wurden, wurde der in die Levitationsanlage integrierte Splatkiihler verwendet, um

zum Vergleich schnell abgeschreckte Proben anzufertigen. Da die Abschreckraten mit der

Temperatur der Schmelze zunchmen {(vgl. 4.1.4), wurden die Schmelzen vor dem Ab-
schrecken stark aufgeheizt.

5.4.1 Splatkiihiexperimente an A-Cu-Fe

T Alale & A1
In Abb. 5.41 werden Rontgendiffraktogramme zweier splatgekithlter Al-Cu-Fe-Proben der

Zusammensetzungen Al,Cuys sFe;, s (2) und Al CuyFeg (b) gezeigt. Erkennbar sind Reflexe
von I-Phase (I), einer kubischen Phase mit CsCl-Struktur (C) und, bei der AL CusFe; -
Probe, auch von ALCu. Dabei weist die splatgekiihlte Alg,Cu,s sFey, s-Probe einen geringeren
I-Phasenanteil als die levitationsunterkiihlte Al,Cuys Fey, s-Probe (Abb. 5.17¢) auf, wihrend
die splatgekiihlte AlyCuyFes-Probe einen gréferen I-Phasenanteil als die Levitationsprobe
gleicher Zusammensetzung (Abb. 5.17a) besitzt.

Zur Analyse der Gefiigestruktur wurden TEM-Untersuchungen durchgefiihrt. Exem-
plarisch ist in Abb. 5.42 das TEM-Hellfeldbild einer splatgekiihlten Al,Cu,;sFe,, s-Probe
(Temperatur vor dem Abschrecken = 1700 K) gezeigt. Deutlich erkennbar ist ein feinkdrni-
ges Gefiige. Die K&rner bestehen zum groften Teil aus i-Phase und haben Durchmesser zwi-
schen 50 nm und 1 gm (1 pm groBe K&rner sind nicht auf dem Photo, wurden aber verein-
zelt an anderen Stellen gefunden), wobei die typische GroBe ca. 200 nm betrigt. Abb. 5.43
zeigt ein TEM-Beugungsbild, welches an einem ca. 1 pm grofien Korn gewonnen wurde.
Aufgrund der GroBe der Sektorblende kann an kleineren Kémmern keine sinnvolle Unter-
suchung durchgefithrt werden. Das Beugungsbild besitzt eine weitgehend 10-zihlige Sym-
metrie und scharfe Reflexe. Bei genauerer Betrachtung ist erkennbar, daf einige Reflexe
leicht von der idealen Position abweichen, so daf es sich um einen gestdrien Quasikristall,
gef. auch um einen hdheren Approximanten handelt. Berlicksichtigt man, daf8 schnell abge-
schrecktes Material vorliegt, so ist die geringe Perfekiion der Quasikristallite nicht ver-
wunderlich.

Weder durch Roéntgenbeugung noch durch TEM-Untersuchungen konnte in splatge-
kithiten Al;,Cu,s Fe, s-Proben die A-Phase nachgewiesen werden. Offensichilich kann die
Bildung der A-Phase durch schnelles Abschrecken umgangen werden, wahrend bei langsa-
mem Abkiihlen in der Levitationsanlage (vgl. 5.2) immer die A-Phase primdr aus der
unierkiihlten Schmelze gebildet wird. '

Einige Splats, bei denen z.B. auf Grund von zu geringer Temperatur der Schmelze keine
so hohe Kiihirate wie in den zuvor beschriebenen Fillen erzielt wurde, zeigfen blumenkohi-
artige, dendritendhnliche, aus I-Phase bestehende Strukturen. Solche Strukturen (mit Durch-
messern von ca. 1 um) sind z.B. im Hellfeldbild (Abb. 5.44) eines.von einer Temperatur
T=1210 X abgeschreckien Al,Cu,,Fe,-Splats zu erkennen. Eine dhnliche Abhingigkeit der
Morphologie von der Abschreckrate konnte auch in schmelzgesponnenen Al-Mn-Bandern
beobachtet werden [12]. Wihrend die Binder auf der schnell abgeschreckten, radnahen Seite
ein feinkOrniges Gefiige zeigten, konnten auf der weniger stark abgeschreckten, dem Rad
abgewandten Seite grobere Strukturen beobachte{ werden dle denen in Abb 5.44 gezeigten
dhneln. .
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Abb. 5.41 " 'Réntgendiffraktogramme splatgekiihlter Al-Cu-Fe-Proben. |
o a.) AlCuss sFep, s 0.) AlgCusFeg

I: I-Phase, C: kubische Phase (CsCI-Typ) und o: ALCu.
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5.4.2 Splatkiihlexperimente an Al-Cu-Co

AlgCunCoy

10y >

20 30 4 50 & o - %
28 [Crad} -->
A
! 5 )
s AlgCryCong L
d
1
|
b : ‘
. !
4
, 0¢,
!
i ? : JlD ?& \v' ! ? N I??ID o
] uf |1 i ] :

20 30 40 50 £0 70 80 90
20 {Grad] -->

Abb. 5.45 ' Rontgendifiraktogramme von splatgekuhlten Al Cu- Co-Proben
oo a) AlgCuyCoy, b.) AlgCuysCoyg
D D-Phase C: kubische Phase (CsCl-Typ), o: AIZCu

Al-Cu-Co-Schmelzen unterschiedlicher Zusammensetzung wurden mit ‘dem Splatkithler
schnell abgeschreckt. Rontgendiffraktogramme, die an diesen Proben aufgenommen wurden,
sind in Abb. 5.45 dargestellt. In diesen Diffraktogrammen sind Reflexe der D-Phase
(D), einer kubischen Phase mit CsCl-Struktur (C) und von AlL,Cu (o) erkennbar. Verglichen
“mit den tief unterkihlten Levitationsproben (Abb. 5.35) sind die an den Splats beobachteten
Reflexe der kubischen Phase (7-Phase (vgl. 5.3.2.3)) jedoch weniger stark ausgeprigt. Die
splatgekiihiten Proben weisen somit einen geringeren 7-Phasenanteil auf als die Levitations-

“proben gleicher Zusammensetzung.
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Bei einem Splat der Zusammensetzung Al Cuy, sC0y s konnte sogar neben der D-Phase
keine weitere Phase mit Rontgenbeugung nachgewiesen werden. Das zugehdrige Diffrakto-
gramm ist in Abbildung 5.46 gezeigt. Es sei darauf hingewiesen, daB diese dltere Messung
noch mit einem Seifert-Diffraktometer und Cu-K_-Strahlung durchgefiihit wurde, so daB die
Reflexpositionen nicht direkt mit den {ibrigen Diffrakiogrammen (Co-K_-Strahlung) ver-
gleichbar sind. Bei an dieser Proben durchgefiihrten TEM-Untersuchung wurde ebenfalls an
keiner untersuchten Stelle eine andere Phase als die D-Phase gefunden. In diesem Konzen-
_ trationsbereich lassen sich durch Splatkiihlen offenbar einphasig dekagonale Proben her-
stellen.

Alg3CUz0.5C016.5

1(6) -->

20 [Grad] -->

Abb. 5.46  Réntgendiffraktogramm einer AlCuysCoyg5. Bel dieser Messung wurde
Cu-K-Strahlung verwendet!

Die Mikrostruktur der AI-Cu-Co-Splats wurde transmissionselekironenmikroskopisch
untersucht. Abb. 5.47 zeigt exemplarisch ein TEM-Hellfeldbild, das an der splatgekiihlien
Al Cu,,Co,-Probe gewonnen wurde. Erkennbar ist eine feinkmnige Struktur. Die KOmer
besitzen Durchmesser d, die zwischen 100 nm und 1 um Hegen, wobei die typische
Korngrofe etwa 300 nm betrégt.
- Binige wenige Korner waren gerade noch ausreichend grof (d=1 um), um ihre Struktur
.durch Elekironenfeinbereichsbeugung zu untersuchen. Abb. 5.48 zeigt Elektronenbeugungs-
bilder, die an zwei unterschiedlichen solcher Komer in dieser Probe gewonnenen wurden.
Das Bild in Abb. 5.48 weist die fiir die D-Phase typische 10-zihlige Symmetrie auf. Bei
genauerem Betrachten erkennt man, daf das Beugungsbild eine Uberlagerung aus zwei um
_einen kleinen Winkel verkippten 10-zihligen Beugungsbildern ist. Dies rithrt offenbar daher,
daB der untersuchte Bereich aus zwei leicht gegeneinander verkippten dekagonalen Teilberei-
chen besteht und somit nicht als gravierende Stérung der dekagonalen Struktur zu inter-
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pretieren ist. Wie fiir schnell abgeschreckies Material typisch, wurden jedoch auch Beu-
gungsbilder beobachtet, die eine weniger perfekte 10-zihlige Symmetrie aufweisen. Zudem
wurden an einigen Stellen zwischen diesen aus D-Phase besichenden Kémern geringe Anteile
von 7-Phase und AL, Cu gefunden. ... -

Eine Al4Cu,sCo,p-Probe wurde im tief unterkithlten Zustand bei ca. 1100 K splatge-
kiihlt. Da bei der ersten Beriihrung der Stempel mit der Probe die Nukleation durch hetero-
gene Keimbildung ausgeldst wird, eine hohe Kiihlrate des Splatkiihlers aber erst erreicht
wird, wenn die Schmelze eng zusammengepreBt ist, haben die Keime noch in der GréBen-
ordnung von t=0.5 ms Zeit (Stempelgeschwindigkeit ‘v.~8 m/s, Probendurchmesser
d=8mm) zu wachsen. Enisprechend wurden in der Probe vergleichsweise grofie Quasikri-
stallite mit Abmessungen von bis zu 10 pm gefunden, was einer Wachstumsgeschwindigkeit
von ca. 1 cm/s (bei Wachstum in alle Richtungen) entspricht (vgl. dazu auch 6.2), Abb.
5.49 zeigt das an einem solchen Quasikristailiten gewonnene Elekironenbeugungsbild in
[12100]-Orientierung. Auffallend sind die ausgepréigten Reflexreihen mit ungeradem Index
n. Diese sind noch deutlicher ausgebildet als die entsprechenden Reflexreihen, die in der
levitationsunterkiihlten Probe gleicher Zusammensetzung (Abb. 5.33b) beobachtet wurden.

Abb. 5.4% TEM-Beugﬁngsbﬂd der [121(}0}¥Zonenachse cixlcr _éus der unterkiihlten

Schmelze. splatgekithiten Al Cu,,Co,-Probe, .m0
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6. Diskussion der experimentelien Ergebnisse

Das Einfache durch das Zusammengesetzte, das Leichte durch das Schwierige
erkifren zu wollen, ist ein Unheil, das in dem Korper der Wissenschaft verteilt
ist, von dem Einsichtigen woh! erkannt, aber nicht eingestanden.

(Johann Wolfgang von Goethe)

&
< 4iv

&

1 Maximal
Die im vorigen Kapitel beschriebenen Unterkithlungsexperimente haben gezeigt, daf sich Al-
Cu-Co-Schmelzen um ca. 200 K beziiglich der Liquidustemperatur der dekagonalen Phase
unterkiihlen lassen {relative Unterkiihlung AT®/T; " =~0.15-0.16), wihrend Al-Cu-Fe-Schmel-
zen der Zusammensetzungen Al,Cu,,Fe, sowie Al;,Cuy,Fe; sich um ca. 100 K beziglich der
Liguidustemperatur der ikosaedrischen guasikristallinen Phase unterkiihlen lieBen (relative
Unterkithlung ATYT;"'=0.09). Bei all diesen Proben nukleierten die quasikristallinen Phasen
(D bzw. I) primdr. Im Falle von Al,CuyssFe,, s trat jedoch eine primire Erstarrung der A-
Phase auf, nachdem eine Unterkiihlung von ca. 175 X beziiglich der Schmelztemperatur
dieser Phase erreicht wurde (relative Unterkithlung ATV T,*=0.14).

An den gemessenen maximalen Unterkihiungen kann bereits qualitativ abgelesen
werden, dafl die Aktivierungsschwelle AG” fiir die Nukleation der I-Phase niedriger ist als
die der D-Phase. Beziiglich der A-Phase, welche eine Frank-Kasper-Phase ist {vgl. 3.3),
wurden relative Unterkiihlungen erreicht, die zwischen denen fiir die D-Phase und die I-
Phase liegen, d.h. die Aktivierungsschwelle fiir die Bildung eines kritischen Keims der A-
Phase liegt zwischen der von I- und D-Phase. An Schmelzen einfacher kristalliner Systeme
(der Scnderfall der Frank-Kasper-Phasen sei hiervon ausgenommen) kénnen entsprechend
den Untersuchungen von Turnbull [1j typischerweise relative Unterkiihlungen
AT*YT, =0.2, bei einigen Systemen durch verbesserte Experimentierfechnik sogar Werte
von ATSYT, =0.3 erzielt werden [15,17]. Die an krstallinen Svstemen begbachieten
relativen Unterkiihiungen sind somit groBer als die in dieser Arbeit an den quasikyisialiinen
Phasen bzw. bel der A-Phase gemessenen. Dies bedeutet, daf die Aktivierungsschwellen fiir
die Nukleation einfacher kristalliner Phasen héher sind als die fiir die Bildung von Keimen
der quasikristallinen Phasen (I und D) bzw. der Frank-Kasper-Phase (A). Letzteres wird
durch das experimentelle Ergebnis erhértet, daB wihrend der Unterkiihlungsexperimente die
Bildung der kristallinen Hochtemperaturphasen, die bei konventioneller Erstarrung primér
bei héheren Temperaturen erstarren (vgl. 5.2.3 und 5.3.3), umgangen werden konnte. Zum
Beispiel konnte die Alg,Cu,,Coy,-Probe beziiglich der Liquidustemperatur (an der iiblicher-
weise die B-Phase gebildet wird) um AT*=340 K unterkiihlt werden, bis die Nukleation der
D-Phase einsetzie, die eine um ca. 150 K niedrigere Liquidustemperatur hat als die 5-Phase.
Die zugehorige relative Unterkiihlung der Schmelze beziiglich der Liquidustemperatur betrug
AT T, %= 0.24, was sogar grofBer als der Turnbullsche Richiwert ist. Im Falle von Al-Cu-Fe
konnte die AliCu,, Feg-Probe um AT = 185 K beziiglich der Liguidustemperatur der B-Phase
unterkiihlt werden, bis die I-Phase primér erstarrte. Dies entspricht einer relativen Unter-
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kiihlung von immerhin AT%T,®=0.15. Da in beiden Fillen die quasikristalline Phase
nukleierte, erschemen prinzipiell bezughch der B-Phase noch tiefere Unterkithlungen még-
lich. : -

6.1.1 Bestimmung der strukiurabhingigen g-Faktoren

Die vorausgehenden, rein qualitativen Betrachtungen zeigen bereits, dafl die Ergebnisse der
Unterkiihlungsexperimente die in Kapitel 3.3 vorgestellten Uberlegungen in beeindruckender
Weise bestdiigen. Im folgenden sollen die experimentellen Ergebnisse quantitativ im Rahmen
der klassischen Keimbildungstheorie ausgewertet werden. Ziel dieser Auswertung ist s, an
Hand der gemessenen maximalen Unterkiihlungen den strukturabhingigen Faktor o aus dem
negentropischen Modell von Thompson und Spaepen (vgl. 3.2.2) zu bestimmen. Dieser
Faktor kann ais ein MaB fiir die strukturelle Ahnhchkeﬁ von Festkérper und unterkihlter
Schmelze angesehen werden.

Zur Auswertung der experimentellen Ergebnisse (vgl. auch [189]) sei angenommen, dal
die Probe dann erstarrt, wenn sich der ersie Kristallisationskeim im Probenvolumen V
gebildet hat. Diese Annahme ist realistisch, denn die metallurgischen Untersuchungen an den
maximal - unterkiihlten Proben haben ausgedehnie dendritische Strukfuren gezeigt (vgl.
5.2.2.1 und 5.3.2.1), die auf wenige Keimbildungsereignisse schliefen lassen. Sei I (Ty) die
Keimbildungsrate bei der Nukieatxonstemperatur Ty und ty die Nukleationszeit, so bedeutet
d1es

L(T, )voz-z.' 6.1

Die Nukleationstemperatur Ty kann den gemessenen Temperaiur-Zeit-Profilen entnommen
werden.. Fiir die Nukleauonszelt t\; kann in ‘erster Naherung : : :

o= LN (6.2)

N s
: i

angesetzi werden, wobel die ‘mifilere Kiihiratc T ebenfalls dem Temperatur-Zeit-Profil
entnommen werden kann,

‘Die Keimbildungsrate I, 1Bt sich entsprechend der k1a531schen Ke1mb11dun°sﬁ160n-=
durch Gleichung (3 29) (vgl E(apitel 3.2) ausdrucken - S

| EL. AG” (D), _ ..63
ss(I) W -eXP( —]“C——-f_-) ( )

Die Temperaturabhéngigkeit der Viskositit (T) wird, wie von Battezzati et al. {88] fiir das
quasikristallbildende System Al-Mn vorgeschlagen dchh -einen - Vogel-Pulcher-Tamman
Ausdruck (Glelchung (3 23)) beschneben : e e
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Fiir den Parameter A wurde A=2106 X angenommen, ein Wert, der von Baitezzati et al.
[88] fiir das System Al-Mn vorgeschlagen wurde. Unter der weiteren Annahme, daB fir die
Viskositit am Schmelzpunkt 9(T,) = 1 Poise gilt, welches als ein typischer Wert fiir glasbil-
_ dende und quasikristallbildende Systeme angesehen werden kaon [11,111], wurde. der
Vorfaktor 5, bestimmt.
Fiir die Aktivierungsschwelle AG" fiir die Bildung eines kritischen Keims gilt gemiB
u:ﬂiChu'ﬁg (3. 15}:
. 16 ¢

AG =__—qe— -
3 AG?

o~
&
un
L

AGV wird in den hier durchgefiihrten Berechnungen durch die Niherung von Gillessen und
Herlach (vgl. 3.1) ausgedriickt, da diese die geeignetste Naherung zur Beschreibung von
AGy in quasikrisialibildenden Systemen zu sein scheint {vgl. 3.1):

AGAT) = 45, AT (D))" +AS [AT-T In()] . 6.6)

Fiir die ideale Glastemperatur T, wird dabei angenommen, daB sie etwa der halben Schmelz-
temperatur entspricht: T,=0.5'T,. Ideale Glastemperaturen reiner Metalle kdnnen durch
T,=0.25-T, abgeschitzt werden [99], Da z.B. bei Al-Mn [88] und Al-Cu-V [S0] idesle
Glastemperaturen von ca. 700 K bestimmt wurden, erscheint fiir quasikristallbildende
Systeme die hier verwendete Naherung Ty=0.5-T, sinnvoller zu sein. Wie die weiter unten
durchgefiihrte Fehlerabschitzung zeigt, ist die Rechnung vergleichsweise unempﬁndl_ich
gegeniiber Variationen von Ty, so daB diese grobe Abschétzung ausreichend ist.

" Zur Beschreibung der Grenzflichenenergie ¢ zwischen fester und fliissiger Phase wird
das Modell von Thompson und Spaepen (vgl. Abschnift 3.2.2) herangezogen, welches das
einzige bekannte Modell ist, das einen Struktureinfluf - beriicksichtigt und.auf meBbare
Parameter zuriickgreift. Danach ergibt sich o zu: o

CAS. T B I ST
c=o— 2 . _ _ {6.7)
vyt

Dz im Modell von Thompson und Spaepen angenommen wurde, daB eine tetraedrische
Nzahordnung in der Grenzschicht zwischen Schmelze und FestkOrper bevorzugt wird, eine
oktaedrische dagegen ausgeschlossen wird, flieft in das Modell die Vorstellung polytetraedri-
scher (z.B. ikosaedrischer) Nahordnung in der Schmelze ein. Der a-Faktor kann dabel als
ein MaB fiir die Ahnlichkeit der Nahordnung von Festkorper und Schmelze betrachiet
werden (kleines @ <=> groBe Ahnlichkeit). '

" Unter Annahme von homogener Keimbildung, d.h. f(H=lund £=1, kann der struktur-
abhingige Faktor o mit Hilfe der Gleichungen (6. 1) (6.7) berechnet werden denn alle
anderen Parameter wurden entweder experimentell bestimmt, oder es liegt ein hinreichend
zuverldssiger Schétzwert vor. Die den Berechnungen zugrundeliegenden Parameter sowie die
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daraus berechneten o-Faktoren sind fiir die unterschiedlichen Proben in den Tabellen 6.1
(flir Al-Cu-Fe) und 6.2 (fir Al-Cu-Co) zusammengestellt, Da die Alg,Cu,,Co,,-Probe
beziiglich der Liquidustemperatur der 8-Phase um ca. 340 X unterkiihlt werden konnte, bis
die Nukleation der D-Phase einsetzte, stellt das fiir die B-Phase angegebene « eine untere
Schranke des tatsdchlichen o-Faktors der B-Phase dar.

In den Berechnungen wurden die im Abschnitt 5.1.3 aus den DTA-Messungen bestimm-
ten Werte fiir AS; verwendet. Da diese MeBwerte mit einem Fehler von ca. 25% behaftet
. sind (vgl. Kapitel 5.1.3), wurden die Berechnungen alternativ mit den Literaturwerten fiir
die quasikristallinen Phasen im System Al-Mn [88] durchgefiihrt. Die mit den unterschiedli-
chen Werten fiir AS; berechneten strukturabhéngigen Faktoren unterscheiden sich nur um ca.

Einheit Al;sCuysCoy li!d,f,—,-(_“.unCo12 I Alﬁ(lunCoM
Phase D-Phase D-Phase D-Phase B-Pha.se
T, K 12591 12931 12731 14231
Tw X 10552 1083 2 1084 2 <1084 %%
ty s 8? 40 2 2272 2272
v cm’ 0.18 0.18 0.18 0.18
A K 21062 2106 21063 21063
N Poise 0.0352 4 0.0385 ¢ 0.0366 ¢ 0.0366 *
e | nm 0.24 9 0.245 0.24 5 0.24 5
vV, m®/mol 8.3° 8.3° 8.373 8.33
AS;, |/ Kmol| 7.6% | 8457 7.6% | 8457 | 7.6¢ | 8.457 8.3°
o 048 | 047 | 049 | 047 | 046 | 044 | >061°
Tabelle 6.1: Berechnung der strukturabhiingigen Fakioren o aus den an den unterschiedli-

chen Proben erreichien maximalen Unterkilhlungen und Parameter, die der
Berechnung zu Grunde liegen fiir Al-Cu-Co.
! Durch DTA-Messungen bestimmt (vgl. 5.1.2).
? Dem Temperatur-Zelt Proﬁl entnommen (vgi 5.3.1).
. 3 nach [88]. .
. * Berechnet, wie im Text beschrieben.
3 Auf Basis der an festen Proben gemessenen Dichte (p=~4. 6 g/c ) abge-
. schitzt. S
. SDurch DTA-Messuﬂg bestimmt (vg1 5.1.3)
7 Werte fiir die T-Phase in Al-Mn nach [88]
% Da bei Ty die D-Phase gebildet wurde, ist der Wert fiir Ty eine obere
- Grenze fir die Nukleationstemperatur der B-Phase, der Wert fiir « eine
- .. untere Grenze des strukturabhingigen Faktors der B-Phase.
% Schitzwert nach Richardscher Regel [4]
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o | ! Einheit AlgCusFeg AISSCu%FeS | A162Cu25 Sl‘Fe12 5
~ Phase I-Phase I-Phase A-Phase

T, K 1098 ! 11301 12581

Tn K 1000 2 1030 ¢ 1085 2

t s 52 207 337

Vv cm’ 0.18 0.18 0.18

A K 21067 2106 3 2106 °

7o Poise 0.0216 0.0241* 0.0351 ¢

3 nm 0.24° 0.24° 0.24 3

v, crm®/mol 8.3° 8.33 8.3°

AS; 3/ K mol 11.3¢ ] 8427 11.3% | 8.427 8.5°8

o 0.20 | 0.32 | 0.28 | 0.31 0.42

Tabelle 6.2: .Berechnung der strukturabhingigen Faktoren o aus den an den unterschiedli-

‘chen Proben erreichten maximalen Unterkiihtungen und Parameter, die der
. Berechnung zu Grunde liegen fiir Al-Cu-Fe. :

! Durch DTA-Messungen bestimmt (vgl. 5.1.1).

2 Dem Temperatur-Zeit-Profil entnommen {vgl. 5.2.1). -

. 3 nach [88].

. % Berechnet, wie im Text beschrieben.
- 5 Auf Basis der an festen Proben gemessenen Dichie {p 4.6 g/cm3) abge—
. schazt. - s I

8 Durch DTA-Messung bestimmt (vgl. 5.1. 3)

- 7 Werte fiir die I-Phase in Al-Mn nach [88]
.3 Wert fiir Al;Fe, nach {88]

+0.03 bei Al-Cu-Fe und um ca. + 0.02 bei Al-Cu-Co, so daB die Unsicherheit von AS; zu
einem vergleichsweise geringen Fehler von o fibrt. Dieser Fehler ist fiir die Grundaussage
der nachfolgenden Diskussion unbedeutend. Ebenso ist der berechnete o-Fakior weitgehend
unempfindlich gegeniiber Fehiern der Parameter ty, A, 4y, Vy und V, da diese nur den
Vorfaktor der Exponentialfunktion bestimmen. Um eine Anderung des o-Fakfors um nur
+0.01 zu bewirken, miiBten diese Parameter um mehrere Grofenordnungen variiert werden
und ‘wiirden dann Werte annehmen, die kaum mehr als physikalisch sinnvoll angesehen
werden konnen, bzw, die weit auBerhalb der zu erwartenden Fehlergrenzen Liegen.

" Ebenso kann die nur grob durch Ty=0.5-T, abgeschitzte ideale Glastemperatur in einem
Berelch voi Ty={0.1-0.7)-T; bei Al-Cu-Fe und T=(0.2-0.6)-T, bei Al-Cu-Co variert
werden, ohne daB sich der a-Faktor um mehr als +0.02 dndert. In diesem Variationsbereich
liegen die fiir reine Metalle typischen reduzierten Glastemperaturen T, =T,/T; =0.25, sowie
die fiir Al-Mn [88] bestimmten Glastemperaturen von ca. 700 K (T,g~0 6) Eerucksmhtlgt
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man ferner, dafl selbst bei leichten Glasbildnern nur unwesentlich héhere reduzierte Glastem-
peraturen beobachtet wurden (die hochste bisher an einem metallischen System becbachtete
reduzierte Glastemperatur betragt T, =0.66 bei Pd;NisPy, [217]), und daB ferner in den
hier untersuchten Legierungssystemen selbst durch schnelles Abschrecken keine Glasbildung
erreicht werden konnte, so diirften grofiere ideale Glastemperaturen unrealistisch sein.

Der typische Temperaturmefifehler von +10 X fihrt zu einer Unsicherheit des o-
Faktors von +0.02. Es bleibt somit festzuhalten, dafl mogliche Fehler der zur Berechnung
_ des o-Faktors verwendeten Parameter einen vergleichsweise geringen EinfluB auf den o-
Wert haben. Selbst die ungiinstigste Addition all dieser Fehler wiirde noch immer zu einem
deutlich niedrigeren «-Faktor fiir die I-Phase als fiir die D-Phase filhren, der wiederum
deutlich niedriger ist, als der fiir kristalline Phasen. Die Grundaussage der hier vorgestellten

Uberlegungen wiirde sich somit auch im ungiinstigsten Fall nicht 4ndem. o ist aber empfind-
lich von AT abhingig, was hinreichend genau gemessen wurde.

Alternativ kann AGy(T), statt durch Gleichung (6.6), nach der Theorie von Dubey und
Ramachandrarao [91,92] (vgl. 3.1) ausgedriickt werden durch:

AH AT AC(T)-AT?
AGAT) = :: _ A «(1-_5““;'{w . {6.8)
T 2T 67T

Wihrend die meisten Ansitze zur Beschreibung von AG, den Charakter von Néherungs-
formeln haben, stellt die Theorie von Dubey und Ramachandrarac ein Modell fiir die
physikalischen Vorgange in der Schmelze dar. Sie liefert bei reinen Metallen (z.B. Hg, In,
Bi und Sb) von allen in Kapitel 3.1 vorgestellien Ansdtzen fiir AG, die beste Uberein-
stimmung mit experimentellen Ergebnissen [21]. Auch bei glasbildenden Systemen (z.B.
Pd;; s5Cug8l;s 5) ist bis hin zu tiefen Unterkiihlungen eine gute Reschreibung der experi-
mentellen Befunde gewihrleistet [21]. In Gleichung (6.8) geht nicht mehr die (nur sehr grob
abgeschiétzte) Glastemperatur T, ein, dafiir aber die Differenz der spezifischen Wirme von
FestkOrper und Schmelze AC,, die in Abschnitt 5.1.4 fiir die quasikristallinen Phasen durch
DTA-Messungen bestimmien wurde. Die Ergebnisse der Berechnung der o-Fakioren unter
Verwendung von Gleichung {6.8), sowie die der Rechnung zu Grunde liegenden Parameter,
sind in Tabelle 6.3 zusammengestellt. Die auf diese Weise berechneten o-Faktoren sind bei
den Al-Cu-Co-Proben nur geringfiigig hher als die mit Gleichung (6.5) bei gleichem AS;
{(DTA-MeBwerte) bestimmten strukturabhingigen Fakioren. Im Falle von Al-Cu-Fe Lefern
beide Ansdize sogar einen identischen Wert. Da beide in ihrer Art unterschiedlichen Nahe-
rungen filr AGy(T) zu einem im wesentlichen gleichen Ergebnis fiir den o-Fakior filhren,
kann man davon ausgehen, dafi die o-Faktoren auch in Hinblick auf mégiiche Fehler in der
Abschédtzung von AG, zuverlidssig bestimmt wurden. '

+ Die in Tabelle 6.2 und 6.3 fiir die I-Phase berechneten strukturabhingigen Faktoren
nehmen Werte von o!~0.3 an. Fiir die Frank-Kasper Phase h-(Al,Cu),Fe, wurde o*=0.4
bestimmt, wahrend der strukturabhéngige Faktor fiir die dekagonale Phase o =0.5 (Tabelle
6.1 und 6.3) betrigt. Fiir kristalline bee- bzw. fee- und hep-Phasen wurden von Spaepen und
Thompson strukturabhingige Faktoren &™=0.71 [105] bzw. a®?=(,86 [104] berechnet.
Obwohl der fiir die B-Phase (einfach kubisch mit zweiatomiger Basis, daher vergleichbar mit
einer bee-Struktur) bestimmte g-Faktor nur eine untere Grenze darstellt, liegt sein Wert
e:>0.61 bereits recht nahe am theoretischen Wert von 0.71. Insgesamt zeigt sich folgende
Relation: b0 o m o e YR YRRE sallil asdgt > _
SR ) -aI < C\!A < O!D < a,bcc < afccfhcp ]

Dies. bedeutet, daf die Grenzflichenenergie zwischen Schmelze und Kristallkeim fiir die
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quasikristallinen Phasen niedriger ist als fiir (einfache) kristalline Phasen, wobei die ikosa-
edrische Phase die niedrigste Grenzflichenenergie besitzt. Die Frank-Kasper-Phase [127],
welche sich durch eine groBe Einheitszelle (hier 100 Atome pro Einheitszelle [177]) mit
ikosaedrischen Symmetricelementen {178} auszeichnet, zeigt die zweit niedrigste Grenz-
flichenenergie zwischen Schmelze und Keim. Somit zeigen beide Phasen mit ikosaedrischer
Nahordnung die geringsten Grenzflichenenergien zwischen unterkithlter Schmelze und Keim.
Die D-Phase, die quasiperiodisch in 2 Raumrichtungen ist, zeigt eine Grenzflichenenergie
~ zwischen Schmelze und Keim, die niedriger ist als die der kristallinen Phasen, jedoch hoher
als die der beiden Phasen mit ikosaedrischer Nahordnung, Fiir die Aktivierungsenergien AG
zur Bildung eines kritischen Keims folgt entsprechend:

AGY € AG", < AG, < AG,. <
Diese Ergebnisse konnen, wie von Nelscn und Spaep en [126] vorausg sagt und ausfilhrlich
in ii&plt@i 3.3 erlauiert, durch eine pOiythYaGG"lSCﬂc um}sat':uﬁSCﬂc) Hdhﬁfdﬁuug in der
unterkihlten Schmelze erklirt werden.

=
""G fee/hep *

L___ Einheit A.mCugﬁe(, AISSCL Fe; | AlsCu,sCoyg A167Cu21C012 AIEHCHZZCOM
Phase I-Phase I«Phase ) m;;}:;?m D-Phase D-Phase
T, X 1098 ! 11301 1258 ! 1293 1 1273 1
Ty X 1000 2 10302 1055 2 1083 ? 1084 2
b s 52 202 g 2 402 22°
Vv | o’ 0.18 0.18 0.18 0.18 0.18
A K| 21063 2106 > 21063 21063 2106 *
“no | Poise | 0.0216% | 0.0241¢ | 0.0352¢ | 0.0385¢ | 0.0366°

3, | om 0.24 3 0.24 5 0.24 5 0.245 0.24 3
V. |em¥mol] 833 8.33 8.3° 8.3 5 8.3
AS, |UK mol] 11.3° 11.3 ¢ 7.6 7.6 7.66
AC, |WKmol| 9.5! 9.51 31 31 31
P 0.29 0.28 051 | 052 0.48
Tabelle 6.3: . Alternative Berechnung der strukturabhéngigen Faktoren o unter Verwendung

- .von Gleichung (6.8) und den angegeben Parametern.
' Durch DTA-Messungen bestimmt (vgl. 5.1.1 und 5.1.2).

-2 Dem Tempcratur~2@1t—Proﬁl entnommen (vgl 5 2 1: und 5 3 1)
.3 nach [88].
o -“ Berechnet wie im Text beschrleben
-5 Auf Basis der-an festen Proben gemessenen uichte =4.6
o schatzt
$ Durch DTA-Messung bestimmt (vgl. 5.1.3).
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Bei den Al-Cu-Co-Proben 148t sich eine Abhingigkeit der Unterkiihlbarkeit der Schmelzen
beziiglich der Liquidustemperatur der D-Phase von der Legierungszusammensetzung erken-
nen. Wihrend bei den Al;;Cu,sCo- und Al;Cu, Co,,-Proben relative Unterkithlungen von
ATP/T,P=0.16 erreicht wurden, betrug die relative Unterkiihlung bei der AlgCuy,Co,4-Probe
"nur" AT®/T,P=0.15. Entsprechend ist ebenfalls der fiir die Al;,Cu,,Co,,-Probe berechnete
strukturabhingige Faktor o etwas niedriger als der der beiden anderen Proben. Dieser Effekt
ist wahrscheinlich darauf zuriickzufithren, daB die Legierungszusammensetzung Alg,Cu,Coyy
_ nahe am Zusammensetzungsbereich der D-Phase (vgl. 4.3.2) liegt, wahrend die beiden Co-
drmeren Zusammensetzungen weiter von diesem Bereich entfernt sind. Es kann davon
ausgegangen werden, dafl Keimbildung erschwert wird, wenn die Konzentration der Schmel-

ze von der stochiometrieschen Zusammensetzung der gebildeten Phase abweicht, da es im
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fetzteren Fall unwahrscheinlicher ist, da8 sich durch statistisches Aneinanderlagern von
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nur die topologische Struktur des Festkorpers einen Einfluff auf das Nukleationsverhalten
hat, sondern zusitzlich auch dessen chemische Ordnung.

6.1.Z Keimbildungsraten

Mit Hilfe der aus den maximalen Unterkihlungen bestimmten o-Faktoren 18t sich gemél
Gleichung 6.3 die Keimbildungsrate der I-Phase in Al-Cu-Fe und der D-Phase in Al-Cu-Co
als Funktion der Temperatur berechnen. Die Ergebnisse sind in Abb. 6.1 zusammengestelit.
Die Rechnungen wurden exemplarisch fiir AlgCuyFe; (durchgezogene Kurve) sowie
Al,Cu,,Co,, (zestricheite Kurve) durchgefiihrt, wobei die Parameter aus Tabelle 6.1 und 6.2
(AS; nach [88]) zu Grunde gelegt wurden. Auffallend sind die exirem hohen maximalen
Nukleationsraten von 107 m3s? fiir die I-Phase und 10%* m3s?! fiir die D-Phase.

Diese hohen Nukieationsraten sind konsistent mit experimentelien Befunden. In durch
elektrohydrodynamische Atomisierung hergestellten Al-Mn-Trépfchen wurde eine Dichte
ikosaedrischer Doménen von ca. 10? m™ beobachtet [12]. Diese Tropfchen mit einen Durch-
messer von ca. 20 nm wurden im freien Fall mit einer Kiihlrate von ca. 7-10° K/s abge-
schreckt. Nimmt man typische maximale Unterkithlungen in der Gréfenordnung von 350 X
an, so ist von einer Nukleationszeit ty=2-10? s auszugehen. Dann Hegt die Nukleationsrate
in der Gréfienordnung von 1077 m>s!, Dieser Wert ist in guter Ubereinstimmung mit der
berechneten maximalen Nukleationsrate fiir die Al-Cu-Fe-Probe. An den splatgekiihiten Al-
Cu-Fe und Al-Cu-Co-Proben wurden typische Durchmesser der quasikristallinen Kémer von
ca. 200 nm bei Al-Cu-Fe und von ca. 300 nm bei Al-Cu-Co ermittelt (vgl. Kapitel 5.4). Die
zugehdrigen Quasikristallitdichten liegen in der GroBenordnung von 107 m3 bzw. 10" m>.
Geht man von fiir Splat-Cooling typischen’ Abkiihlgeschwindigkeiten von 10° X/s aus und
nimmt Unterkiihlungen in der GroBenordnung von 10 X an, so entspricht dies Nukleations-
raten von 10% m? st fiir Al-Cu-Fe bzw. 107 m? s fiir Al-Cu-Co. Diese Nukleationsraten
liegen nur eine (Al-Cu-Co) bzw. drei (Al-Cu-Fe) GroBenordnungen unterhalb des berech-
neten Maximalwerts. Dies zeigt, daf die hohen berechneten maximalen Nukleationsraten in
einer durchaus realistischen GréfSenordnung liegen. Hierbei ist zu berlicksichtigen, daB die
experimentell beobachteten Nukieationsraten eine untere Grenze fiir die maximalen Keimbil-
dungsraten darstellen, denn moglicherweise ist die Abschreckrate des Splatkiihlers noch nicht
ausreichend, um die dem Maximum in Abb. 6.1 entsprechende Unterkiihlung zu erreichen.
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Abb. 6.1  Nukleationsrate I als Funktion der Temperatur berechnet fiir die I—Phase in
' Al-Cu-Fe und die D-Phase in Al-Cu-Co.
7 AlgCuyFe, (homogene Keimbildung)
B i AlgCuyCoy, (homogene Keimbildung)
mememee AlssCuy Feg (heterogene Keimbildung)
Cerees Alg;CuyCoy, (heterogene Keimbildung)

é 1. 3 ‘Heterogene Keimbildu ng?_'

Die in den beiden vorausgehenden Abschnitten (6.1.1 und 6.1.2) durchgefihrte Analyse
basierte auf der Annahme homogener Keimbildung und ergab eine niedrige Grenzflichen-
energie zwischen quasikristallinem Keim und unterkiihlter Schmelze, '

- Dieses Frgebnis stimmt mit Untersuchungen der Kinetik der Bildung der ikosaedrischen
quasikristallinen Phase in amorphem, schnell abgeschrecktem Al-Cu-V [90] iiberein, welche
ebenfalls auf eine niedrige Grenzfldchenenergie zwischen quasikristalliner und amorpher
Phase (eingefrorene unterkithlte Schmelze) hinweisen (siehe dazu auch Kapitel 3.2).

Dariiber hinaus zeigten Schmelzverdiisungsexperimente an Al-Mn [12] eine extrem hohe
Dichte von Quasikristalliten von ca. 10°* m®, welche als Indiz fiir homogene Keimbildung
interpretiert wurde, denn diese Korndichie ist mehrere Grofenordnungen hoher als die zu
erwartende Konzentration heterogener Keimsiellen [99]. Fast ebenso hohe Quasikristallit-
dichten wurden in dieser Arbeit in splatgekiihlten Proben beobachtet,

Basierend auf den Ergebnissen der Schmelzverdiisungsexperimente [12] und zusitzlichen
Fallrohruntersuchungen an Al-Mn wurden TZU-Diagramme unter Annahme von homogener
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Keimbildung berechnet [11]. Diese Unfersuchungen zeigten, dafl mit «-Faktoren von
o =0.36 fiir die I-Phase und von o =0.45 fiir die T-Phase eine gute Ubereinstimmung der
berechneten Kurven mit den experimentellen Ergebnissen erreicht werden konnte. Diese
strukturabhingigen Faktoren stimmen mit den in dieser Arbeit berechneten strukturabhéngi-
gen Fakioren fir die I-Phase in Al-Cu-Fe bzw. die D-Phase in Al-Cu-Co gut Uberein.
Alle diese Beobachtungen rechtfertigen die Hypothese homogener Keimbildung. Nimmt
man dennoch probeweise heterogene Keimbildung an, so wiirde dies folgende Konseguenzen
haben:
Vorausgesetzt, daB der katalytische Faktor f(&) fir alle Phasen annfihernd identisch ist,

dndert sich nichts an der Grundaussage der obigen Uberlegungen, nimlich, daB die Grenz-
ﬂaphpnpnergm von auastkristallinen Phasen hzw. von Frank-Kasper-Phasen med,;n__gpr ist als
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die von femfacben) kristallinen Phasen, wobel die I-Phase von allen Phasen die niedrigste
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Fiihri man umgekehrt die beobachtete Anderung von AG™ auf eine Anderung des
katalytischen Faktors f(J) zuriick, so muB eine anomal hohe Variation der katalytischen
Faktoren postuliert werden. So muB z.B. das f(J) der I-Phase, wie im folgenden gezeigt
wird, um einen Faktor 3 kleiner sein als das der D-Phase, um die unterschiedliche Unter-
kiihibarkeit zu erkléren. Der katalytische Faktor der D-Phase miifite sich wiederum um meht
als einen Faktor 2 von dem der kristallinen Phasen (z.B. der B-Phase) unterscheiden.

Dariiber hinaus wire die Annahme, daB die Unterschiede in der Unterkiihlbarkeit durch
eine fiir die einzelnen Phasen unterschiedliche katalytische Wirksamkeit heterogener Keim-
stellen verursacht werden, nicht konsistent mif den experimentell beobachteten hohen
Kristallitdichten. Nimmt man z.B. einen o-Faktor von 0.71 an (dies entspricht dem von
Thompson [105] berechneten Wert fiir eine bee-Phase) und einen (~Faktor von 107 (dies ist
ein typischer Wert fiir Keimbildung an Oberflichenvernnreinigungen [11], welches bei
Aluminiumlegierungen (ALO,-Schollen) die wahrscheinlichste Ursache von heterogener
Keimbildung ist), so ist ein katalytischer Faktor f() =0.052 notwendig, um die experimen-
tell becbachteten maximalen Unferkiithlungen beziiglich der I-Phase in Al-Cu-Fe zu be-
schreiben. Im Falle der D-Phase in Al-Cu-Co miiite unter den gleichen Vorraussetzungen
f($) =~0.175 gelten. Die zugehdrige MNukleationsraten sind neben den fiir homogene Keimbil-
dung berechneten in Abb. 6.1 als Funktion der Temperatur gezeigt (sirich-punkiierte Kurve
fiir Al-Cu-Fe, gepunkiete Kurve fiir Al-Cu-Co). Die maximale heterogene Keimbildungsrate
ist in beiden Fallen um mehrere Gréfenordnungen niedriger als die fiir den Fall homogener
Keimbildung berechnete Keimbildungsrate. Insbesondere liegen die maximalen heterogenen
Keimbildungsraten signifikant unter den aus den experimentell beobachteten Quasikristal-
litdichten abgeschiizien Keimbildungsraten, wahrend die unter Annahme homogener Keinmi-
bildung berechneten maximalen Keimbildungsraten eine gute Ubereinstimmung mit den
experimentellen Werten zeigen. Auch dies rechtfertigt die Annahme homogener Kmmbﬂdung
und laﬁt heterogene Kelmblldung unwahrschemhch erschemen i
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In den Temperatur-Zeit-Profilen der maximal unterkiihlten Proben (Abb. 5.10 und 5.27)
kann die Rekaleszenzzeit 7 abgelesen werden. Beriicksichtigt man, daff der Pyrometermes-
fleck einen Durchmesser d=0.34 ¢cm hat, so kann die Wachstumsgeschwindigkeit v der
wihrend der Rekaleszenz erstarrenden Phase grob durch v=d/r abgeschitzt werden.

“Fiir die I-Phase in Al,CuyFe, und AlgCus,Fe, wurden in den maximal unterkihlien
" Proben Rekaleszenzzeiten 7 von 0.6 - 0.7 s bestimmt, woraus v=0.5 cm/s folgt. Die
Erstarrungsgeschwindigkeit der A-Phase in Al,Cuys sFe,, s war mit v=1.4 cm/s (r=0.25 g)
etwas hoher. Im Falle der D-Phase in Al,Cu,Co,q und Alg,Cu,Co,p, wurden Rekaleszenzzei-

ten 7 gemessen, die zwischen 0.4 und 0.5 s Iagen und auf eine Wachstumsgeschwindigkeit
von v=0.8 cm/s schliefen lassen. Im Falle von Al,Cu,Co,, betrug die Rekaleszenzzeit
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7=(0.25 5, was einer Wachstumsgeschwindigkeit von v= 1 4 cm/s entspncht Obwohl das
MeBverfahren nur eine grobe Abschiatzung der Erstarrungsgeschwindigkeiten erlaubt,
spiegein die angegebenen Werie irotz der vergleichsweise geringen Unterschiede eine
Tendenz wieder, da die bei den unterschiedlichen Legierungsschmelzen beobachteten
Rekaleszenzzeiten gut reproduzierbar waren.

Es sei darauf hingewiesen, da8 ebenso die Korngrofie der Quasikristallite in dem aus der
unterkilhlten Schmelze angefertigten Al-Cu-Co-Splat auf eine Erstarrungsgeschwindigkeit der
D-Phase in der GroBenordnung von 1 cm/s hindeutet (vgl. 5.4.2).

Messungen der Erstarrungsgeschwindigkeit der intermetallischen Phase AlMn durch
Laserschmelzen an Al-Mn [218] lieferten Werte von v=1-2.5 cm/s, die mit den hier
bestimmten Erstarrungsgeschwindigkeiten vergleichbar sind. Eine auf Fallrohrexperimenten
basierende Abschitzung der Erstarrungsgeschwindigkeit von AlMn, I- und T-Phase im
System Al-Mn lieferte fiir vergleichbare Unterkiihlungen bei allen drel Phasen ebenialls
Erstarrungsgeschwindigkeiten in der Grofenordnung von 1 cm/s. [11]

Die an den quasikristallbildenden Legierungsschmelzen gemessenen Erstarrungsge-
schwindigkeiten v sind mehrere Groflenordnungen niedriger als Erstarrungsgeschwindig-
keiten, die an reinen Metailen oder an Mischphasen beobachtet wurden. Zum Beispiel
wurden an reinem Nickel bzw. an einer Cu,Nis-Legierung Erstarrungsgeschwindigkeiten
gemessen, die selbst bei geringen Unterkithiungen von ca. 100 K noch im Bereich von ca.
5 m/s bzw. 2 m/s lagen und bei tiefen Unterkilthiungen Werte von 70 bzw. 35 m/s erreichten
[2051. Im Systemn Ni-Al wurden bei Proben mit 20.2 bzw. 25 at. % Al, bei denen primér die
y-Nickel Mischphase erstarrie, Erstarrungsgeschwindigkeiten von bis zu 12 m/s (bei ca.
220 K Unterkiihlung) gemessen [219]. Bei Al-reicheren Zusammensetzungen mit 26.25 und
30.9 at. % Al, in denen die intermetallische Phase 8-NiAl primir erstarrt, wurden hingegen
Erstarrungsgeschwindigkeiten von "nur" ca. 2 m/s (ebenso bei ca. 220 K Unterkiihlung)
gemessen {219]. Die vergleichsweise niedrigen Erstarrungsgeschwindigkeiten der inter-
metallischen Phase kénnen durch die chemische Ordnung dieser Phase erklért werden {219].
Die Atome miissen bei der Erstarrung durch Diffusion die richtigen Ubergitterplitze. ein-
nehmen. Das Wachstum ist somit diffusionskontrolliert, was zu einer im Vergleich zu
ungeordneten Phasen verminderten Erstarrungsgeschwmmgkeit der intermetalhsche"i Phasen
fuhrt

‘Ein - #hnlicher Mechamsnus konnte fur die ruedngen an den quasﬂmstallbzldenden
Legiemngsschmelzen gemessenen Erstarrungsgeschwindigkeiten verantwortlich sein. Es gibt
Hinweise, daB quasikristalline Phasen nicht nur durch ihre topologische Struktur stabilisiert
werden, sondern in einem entscheidenden Mafe auch durch ihre chemische Ordnung. Zum
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Beispiel haben stabile quasikristalline Phasen bevorzugt eine solche stGchiometrische Zu-
sammensetzung, bel der das e/a-Verhédlinis einen Wert von ca. 1.8 hat. Die quasikristallinen
Phasen haben offenbar den Charakter von Hume-Rothery-Phasen (vgl. Abschnitt 2.2.2), d.h.
ihre elektronische Energie wird durch eine im hohen MaBe chemisch geordneie Struktur
minimiert. Diese Struktur ist so gestaliet, daf eine Pseudo-Bandliicke entsteht, bei der die
maximale Zustandsdichte gerade unterhalb der Fermikante liegt {76,79,80].

Eine solche komplizierte, chemisch geordnete Struktur muf bei der Erstarrung der
quasikristallinen Phase aufgebaut werden, so daB, dhnlich wie bei intermetallischen Phasen,
ein diffusionskontrollieries Wachstum zu erwarten ist, welches die geringen Wachstums-
geschwindigkeiten erkldren wiirde,

In diesem Zusammenhang sei erwihnt, daf an den Al Cu,Co,,-Proben eine geringfiigig
héhere Erstarrungsgeschwindigkeit beobachtet wurde als bei den Al,CupCo- und
Alg;Cu,,Coy,-Proben. Dies kann dadurch erklirt werden, daf die Zusammensetzung der
Alg;Cu,yyCo,-Schmelze ndher an der Zusammensetzung der D-Phase liegt, so dal kiirzere
Diffusionswege notwendig, sind um einen Quasikristall der richtigen Zusammensetzung
aufzubauen. '

Theoretisch 148t sich die Wachstumsgeschwindigkeit einer (planaren) Phasengrenzfliche
mit Hilfe der Wachstumsgleichung von Wilson [220] und Frenkel [221] abschétzen:

AGn1 . 6.9)

: G
v =y, [I-exp( =T

In dieser Gleichung bezeichnei R die Gaskonstante. AG,, ist auf ein 1 mol zu normieren. Der
Vorfaktor v, kann bei kollisionslimitiertem Wachstum [222] (z.B. in reinen Metallen) durch
die Schallgeschwindigkeit genghert werden, wihrend bei diffusionskontrolliertem Wachstum
vy gleich der Diffusionsgeschwindigkeit v;, gesetzt wird [3,219]: '

=y e 2 | (6.10)

Hierin bezeichnet D die Diffusionskonstante, a, einen interatomaren Abstand.

- Auf Grund der starken chemischen Ordnung kann bei den quasikristallinen Phasen von
diffusionskontrolliertem Wachstum ausgegangen werden. Die Diffusionskonstante D kann
gemih der Einstein-Stokes-Gleichung (3.21) durch die Viskositit 4 ausgedriickt werden, die
bereits bei der Diskussion der maximalen Unterkithibarkeit (Kapitel 6.1) durch einen Vogel-
Fulcher-Ansaiz (6.4) beschrieben wurde. AG, 148t sich wiederum durch Gleichung (6.6)
ausdriicken. Mit den bereits im Kapitel 6.1 verwendeten Parametern, die in den Tabellen 6.1
und -6.2 zusammengestellt sind, ergeben sich fiir die tief unterkiihiten Al~Cu-Fe und Al-Cu-
Co-Proben theoretisch berechnete Erstarrungsgeschwindigkeiten von ca. 0.3 cm/s. Dieser
Wert stimmt grofenordnungsmifig mit den experimentell bestimmten Erstarrungsgeschwin-
digkeiten Giberein. - 7 e '

-+ Wihrend fiir die Berechnung der strukturabhiingigen Faktoren o nur die Gréfenordnung
der Viskositdt # von Bedeutung ist, da % in Gleichung (6.3) nur im Vorfaktor der Exponenti-
alfunktion steht, ist die Erstarrungsgeschwindigkeit umgekehrt proportional zur Viskositit.
‘Die -gréBenordnungsmiBige Ubereinstimmung der berechneten und der gemessenen Er-
starrungsgeschwindigkeiten deutet daravf hin, daB die Viskositét durch Gleichung (6.4) in

‘Verbindung mit den Parametern aus den Tabellen 6.1 und 6.2 sinnvoll beschrieben wird.
~* Es 'sei darauf hingewiesen, daf die hier durchgefiihrien Berechnungen nur als grobe
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Abschidtzung zu verstehen sind. Insbesondere blieben die Konzentrationsunterschiede
zwischen Festkérper und Schmelze, Transportvorginge (Wirme- und Masseniransport)
sowie durch die nicht-planare (dendritische) Struktur der Grenzfliche bedingte Effekie
unberiicksichtigt (vgl. dazu z.B. [21,223]). Da die zur genaueren Beschreibung der Wachs-
tumsgeschwindigkeit notwendigen Parameter bei den hier untersuchten Systemen weitgehend
unbekannt sind (Die Phasendiagramme sind im inferessanten Temperaturen nur unzureichend
bekannt!), ist eine genauere Rechnung zur Zeit unmdglich. - : S

6.3 Post-Rekaleszenz
Bei Unterkiihlungsexperimenten an reinen Metallen erwartet man, daB unter adiabatischen
Bedingungen wihrend der Rekaleszenzphase die Temperatur auf Grund der freiwerdenden
Schmelzwirme bis zur Schmelztemperatur ansteigt. An diese Rekaleszenzphase schliefit sich
eine Plateauphase an, in der die Temperatur der Schmelze solange konstant gleich der
Schmelztemperatur ist, bis die Schmelze volistindig erstarrt ist. Nur bei sehr tiefen Unter-
kihfungen der Schmelze, unterhalb der sogenannten Hypercoolingtemperatur T, ,, wird
erwartef, dal die Post-Rekaleszenztemperatur unterhalb der Liquidustemperatur liegt, da
dann die Schmelzwirme AH; fiir die Erwirmung der Schmelze (Warmekapazitit ¢,') wihrend
der Rekaleszenzphase vollstindig aufgebraucht wird:

AH = {¢idr . +(6.11)
T‘b : . EA : . " i :

Das Uberschreiten der Hypercoolinggrenze bedeuiet, daB die gesamte Schmelze im Nicht-
Gleichgewicht erstarrt. Um die Hypercoolinggrenze zu erreichen, sind allerdings so tiefe
Unterkithlungen notwendig, daB bislang erst von einem Experiment (an Fe-Schmelzen [15])
berichtet wurde, bei dem an einer massiven Probe eine hinreichend tiefe Unterkiihiung
erreicht wurde. _ _

. Betrachtet man die in Kapitel 5.2 und 5.3 gezeigien Temperatur-Zeit-Profile {Abb. 5.10
und 5.27), so fillt auf, daB die Temperatur wihrend der Rekaleszenzphase nicht bis zur
Liguidustemperatur der entsprechenden Phase ansteigt. Um Mifverstindnissen vorzubeugen,
sei darauf hingewiesen, daB dies nicht das Uberschreiten einer Hypercoolinggrenze im
obigen Sinne bedeutet. Vielmehr haben die metallurgischen Untersuchungen (vgl. Kapitel 5)
Klar gezeigt, daB die Proben, anders als z.B. reine Metalle, nicht einphasig erstarren, u.a
deshalb, weil die Zusammensetzung der erstarrenden Phasen von der der Schmelze abweicht.
Einige Niedertemperaturphasen (z.B. ALCu, AlCu und »-Phase) werden erst bei Tempe-
raturen unterhalb der Nukleationstemperatur aus der Restschmelze gebildet. Sei A die
wihrend der Rekaleszenz erstarrende Phase (z.B. die quasikristalline Phase), x, der nach der
Erstarrung vorliegende Phasenanteil der Phase A, H;* deren Schmelzwirme, ¢, die spezifi-
sche Wirme der fliissigen Phase und Ty die Nukleationstemperatur, so kann sich bei hinrei-
‘chend Kleinem x, sehr leicht eine Posi-Rekaleszenztemperatur Ty, ergeben, die Kleiner als
Tt _ . ‘ TR
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AHf = )[c; ar . - 61y

N o

Da die Erstarrungsgeschwindigkeiten der Proben vergleichsweise langsam sind (siehe
Abschnitt 6.2), kann dariiber hinaus nicht mehr uneingeschrénkt von einem quasiadiabati-
. schen ProzeB ausgegangen werden, d.h. die Warmeabfuhr der Probe an die Umgebung ist
wihrend der Rekaleszenzphase nicht mehr vernachldssigbar.

Diese Effekte bewirken, daB shnlich wie beim Uberschreiten der Hypercoolinggrenze
in reinen Metallen, die primdr gebildete Phase vollstindig unter Nicht-Gleichgewichts-

in reinen Metallen, die pri
bedingungen erstarrt wird.

Die niedrigen Post-Rekaleszenziemperaiuren der tief unterkithiten Proben diirften mitver-
antwortlich fiir die gute Erhaltung der dendritischen Gefiige (vgl. die Gefligebilder in den
Kapiteln 5.2.2.1 und 5.3,2.1) sein, denn hierdurch werden Vergréberungseffekie reduziert.

6.4 Uberstrukturordnung der D-Phase

Die an den maximal unterkiihlten AlgCu,sCop- und AlgCu,yCoyp-Proben (vgl 5.2.3.2) sowie
an einer aus der unterkiihlten Schmelze splatgekiihiten AlgCuysCop-Probe (vgl. 5.4.2)
gewonnenen Elekironenbeugungsbilder zeigen in [12100]-Crientierung quasiperiodische
Reflexreihen mit ungeradem Index n, die unterschiedlich stark ausgepragt sind. Grushko,
Wittmann und Urban [44,204,214,215] beobachteten an Co-reichen, wirmebehandelten
Al Cuy,Co,,-Proben vergleichbare Beugungsbilder. Bei Proben mit mittlerem oder hohem
Cu-Gehalt, z. B. bei Al;Cu500C05045 [42,48,198,204], sind diese Reflexreihen jedoch im
Herstellungszustand dblicherweise ausgelGscht. Stattdessen ist an den entsprechenden Stellen
im Beugungsbild nur eine schwache, diffuse Streuung zu beobachten. Nur nach Wirmebe-
handlung wurden in Cu-reicheren Proben bisher ungerade Reflexreihen beobachtet
[224,215].

- Bei aus der unterkiihlten Schmelze erstarrten Proben treten die Reflexreihen mit ungera-
dem Index n offensichtlich auch bei Cu-reichen Proben auf. Hierbei sei bemerkt, daf nicht
nur die Konzentration der Probe, sondern auch die der D-Phase vergleichsweise Cu-reich ist.
So wuzrde (vgl.-5.3.2.1) bei der Al;sCu,sCo,p-Probe eine Zusammensetzung der D-Phase von
Al;Cuy,,Coyg, gemessen und bei der Al Cuy,Coy,-Probe von Algs (Cuy, sCoye0. Grushko,
Wittmann und Urban [214] nehmen an, daB die zusétzlichen Reflexreihen die Folge einer
Uberstrukturordnung sind, wobei es Hinweise gibt, daB es sich um eine Leerstellenordnung
handelt. Beriicksichtigt man, da8 beim dendritischen Wachstum der D-Phase aus der tief
unterkiihlten Schmelze eine Nichtgleichgewichtserstarrung vorliegt, so ist nicht unwahr-
scheinlich, daB unter diesen ‘Wachstumsbedingungen Leerstellen ins Quasigitter eingebaut
werden, - b s B SR SR AERERE B
-~ Besonders ausgepragt waren die Reflexreihen mit ungeradem n in der aus der unter-
kithlien ‘Schmelze splaigekiihlten Probe. Bei dieser Probe lagen besonders extreme Er-
starrungsbedingungen vor, denn zum einen erfolgie die Erstarrung aus der unterkiihiten
Schmelze, und zum anderen wurde die Probe gleichzeitig durch das Splatkiihlen schnell
abgeschreckt. Hierdurch diirfie das Ausheilen von bei der Erstarrung auftretenden Defekten
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(Leerstellen) verhindert werden, was die besonders ausgeprigte Uberstrukturordnung
erkldren wiirde.

Die hier vorgesteliten Untersuchungen zeigen somit, dafl unter entsprechenden Prozef-
bedingungen (Erstarrung aus der tief unterkithiten Schmelze) auch bei Cu-reicheren Al-Cu-
Co-Proben eine Uberstrukturordnung der D-Phase auftreten kann. Die Beobachtungen sind
dabei konform mit der Annahme von. Grushko Wmmann und Urban {214}, daf. eine Leer-
stellenordnung vorhegt
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7. Zusammenfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine elekiromagnetische Levitationsanlage zum tiegelfreien
Prozessieren von Metallschmelzen unter hochreinen Bedingungen aufgebaut. Mit dieser
Anlage wurden Unterkiihlungsexperimente an Schrelzen der quasikristallbildenden Legie-
rungssysieme Al-Cu-Fe und Al-Cu-Co durchgefiihrt. Dabei gelang es erstmalig, an quasikri-
stallbildenden Legierungen substanzielle Unterkilhlungen direkt zu messen. Die aus der
unterkithiten Schmelze erstarrten Proben wurden durch TEM, REM, DTA und Réntgenpul-
verdiffrakiometrie in Hinblick auf Phasenselektion und Struktur analysiert. Zum Vergleich
wurden analoge Untersuchungen auch an weniger tief unterkilhiten Proben durchgefiihrt.

Im Falle von AlgCuy,Fe, und AlgCuyFe; konnte die Schmelze um AT' =100 X be-
ziglich der Liquidustemperatur der ikosaedrischen quasikristailinen Phase (I-Phase) unter-
kiihlt werden, bis die I-Phase primér nukleierte. Dies entspricht einer relativen Unterkiihlung
von ATY/T;'=0.09. Die aus der tief unterkiihlten Schmelze erstarrte [-Phase bildete als Folge
der Unterkiihlung ausgeprigte Dendriten.

Al-Cu-Co-Schmelzen der Zusammensetzungen AlgCuysCoy, AlgCuy,Cop und
AlgCu,,Co,, konnten beziiglich der Liquidustemperatur der dekagonalen quasikristaliinen
Phase (D-Phase) um ca. AT, =200 K (relative Unterkilhlung AT"/T;?=0.15-0.16 ) unter-
kihlt werden, bis die quasikristalline Phase primér gebildet wurde. Auch hier wurde eine
dendritische Morphologie der D-Phase beobachtet.

Die Unterkiihlbarkeit der Al-Cu-Co-Schmelzen, die eine D-Phase bilden, ist somit
deutlich besser als die der Al-Cu-Fe-Schmelzen, die eine ikosaedrische Phase formen. Die
bezliglich beider quasikristalliner Phasen erreichten relativen Unterkiihlungen sind deutlich
niedriger als die typischerweise bei kristallinen Systemen becbachteten relativen Unter-
kithtungen von AT/T;=0.2-0.3. Dies wird unterstrichen durch die Beobachtung, daf die
Nukleation der (einfachen) kristaliinen Konkurrenzphasen in den tief unterkiihlten Proben
umgangen wurde. Wie die metallurgischen Untersuchungen an nicht signifikant unterkiihlten
Proben gezeigt haben, werden solche kristalline Phasen in den meisten untersuchten Legie-
rungen bei konventioneller Erstarmung primér bei héheren Temperaturen gebildet. Stattdessen
erstarrien aus den tief unterkiihlten Schmelzen primér die quasikristailinen Phasen, die einen
niedrigeren Schmelzpunkt besitzen als die kristallinen Konkurrenzphasen. Zum Beispiel
konnte im Falle von Al,Cu,,Coy, eine Unterkithiung von 340 X beziiglich der Liquidustem-
peratur der kubischen 8-Phase erreicht werden, bis die D-Phase, die eine um ca. 150K
niedrigere Liguidustemperatur besitzt, primar erstarrte.

Eine Ausnahme unter den kristallinen Phasen stellen die Frank-Kasper-Phasen dar.
Diese kristallinen Phasen zeichnen sich durch eine grofie Einheitszelle aus, die ikosaedrische
Symmetricelemente beinhaltet. Bei Unterkithlungsexperimenten an Proben der Zusammen-
setzung Alg,Cu,s ;Fe,, s nukleierte die Frank-Kasper-Phase A-Alj;Fe, primér, nachdem eine
relative Unterkiihiung von ATYT;*=0.14 beziiglich der Liquidustemperatur der A-Phase
erreicht wurde. Die Unterkihlbarkeit beziliglich der A-Phase liegt somit zwischen der von I-
und D-Phase.

Die experimentell gemessenen maximalen Unterkithlungen wurden im Rahmen der
klassischen Keimbildungstheorie unter der Annahme homogener Keimbildung ausgewertet.
Diese Auswertung zeigt, daB die Akiivierungsschwelle AG” fiir die Bildung eines kritischen
Keims der ikosaedrischen quasikristallinen I-Phase am niedrigsten ist, wihrend sie fiir (ein-
fache) kristalline Phasen am gréften ist. Die Frank-Kasper-Phase A sowie die dekagonale
quasikristalline Phase weisen Aktivierungsschwellen auf, die zwischen denen von I-Phase
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und kristallinen Phasen Hegen:
AG < AG < AGH<AG i -

Die Aktivierungsschwelle zur Bildung eines kritischen Keims ist proportional zur dritten
Potenz der Grenzflichenenergie ¢ von Schmelze und Keim, welche durch einen Ansatz von
Thompson und Spaepen [103-106] ausgedriickt werden kann. Entsprechend dieses Modells
ist ¢ proportional zu einem strukturabhingigen Faktor . Dieser Faktor kann als ein Ma fiir
die strukturelle Ahnlichkeit von Festkdrper und Schmelze angesehen werden und wurde aus
~ den gemessenen Maximalunterkiihlungen berechnet. Die Berechnungen ergaben struktur-

abhiingige Faktoren von ¢!'~0.3 fir die I-Phase in Al-Cu-Fe, von o*=0.4 fiir die A-Phase
in Al-Cu-Fe, von o®=0.5 fir die D-Phase in Al-Cu-Co und o'>0.6 fiir die kubische 8-
Phase {bee-Struktur) in Al-Cu-Co. Zum Vergleich liefert das Modell von Thompson und
Spaepen fir Kristalle mit bee-Struktur o*°=0.71 sowie fiir solche mit fcc- oder hep-Strukiur
ofe? =0 86. Fir die strukturabhiingigen Faktoren - der unterschiedlichen Phasen ergibt
sich somit folgende Relation: -~ . '

Lt ' o < ot < ol < o< e

Aus der Rekaleszenzzeit konnten die Erstarrungsgeschwindigkeiten v der primér nukleierten
Phasen abgeschitzt werden. Diese betrdgt fiir die I-Phase in AlgCusFes und AlgCuses
vi=0.5 cm/s und fiir die A-Phase in Al,Cuy sFe,5 v*=1.4 cm/s. Bei der D-Phase in Al-
Cu-Co wurden konzentrationsabhingig Erstarrungsgeschwindigkeiten von v=0.8-1.4 cm/s
gemessen, wobei die héchste Geschwindigkeit bei der Legierung Al,Cuy,Coy beobachtet
wurde, deren Zusammensetzung niher an der der D-Phase liegt als bei den anderen Legie-
rungen Al,Cu,;Coy, und AlgCuysCoy. Erstarrungsgeschwindigkeiten dieser GréBenordnung
lassen sich durch die Annahime von diffusionskontrolliertem Wachstum beschreiben, welches
der komplizierten chemischen Ordnung der quasikristallinen Phasen sowie der. A-Phase
Rechnung tragt. ' :

* Neben den Levitationsunterkiihlungsexperimenten wurden -Al-Cu-Fe und Al-Cu-Co-
Schmelzen mit Hilfe eines Splatkithiers schnell abgeschreckt. Die so hergestellten Splats
zeigten eine feinkdrnige Struktur, wobei die primir. gebildeten Kérner aus quasikristalliner
Phase bestanden. Die Quasikristallite in den Al-Cu-Fe-Splats hatten typische Gréfien von
200 nm, die in den Al-Cu-Co-Splats von 300 nm. Aus der Korngréfe 1a6t sich die bei der
Erstarrung vorliegende Keimbildungsrate zu 10% m* s? fiir Al-Cu-Fe bzw. 10 m™ s fiir
Al-Cu-Co abschitzen. Diese Keimbildungsraten -sind gro8 verglichen mit solchen, die
iiblicherweise in kristallinen Systemen beobachiet werden. Auch dies deutet auf eine niedrige
Aktivierungsschwelle zur Bildung eines quasikristallinen Keims hin und kann zudem als ein
Hinweis auf homogene Keimbildung verstanden werden.. . v :
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8. Ausblick

In dieser Arbeit wurden Unterkiihlungsexperimente an quasikristallbildenden Al-Cu-Co- und
Al-Cu-Fe-Proben mit einer elektromagnetischen Levitationsanlage durchgefiihrt. Diese
Experimente mubten in einer Schutzgasatmosphére durchgefiihrt werden, da die auf der Erde
zum tiegelfreien Prozessieren minimal notwendige Leistungseinkopplung in die Probe zu
. hoch ist, um sie ohne konvektive Kiihlung erstarren zu kénnen. Obwoh! es Anhaltspunkie
dafiir gibt, daB in den maximal unterkiihiten Proben homogene Keimbildung vorliegt, 138t
sich nicht mit Sicherheit ausschiieBen, daf Verunreinigungen im Gas die Probe kontaminie-
ren und so heterogene Keimbildung auslosen. Wihrend des im Sommer 1994 .geplanten
Weltraumexperimenis (vgl. 4.1.5) sollen Al-Cu-Fe- bzw. Al-Cu-Co-Proben im Ultrahioch-
vakuum, d.h. unter optimal reinen Umgebungsbedingungen, prozessiert werden. Es stellt
sich nun die Frage, ob unter diesen optimalen Bedingungen tiefere Unterkithlungen als unter
terrestrischen Bedingungen in der Levitationsanlage erreichbar sind, oder ob die gleichen
Unterkiihlungen wie im Bodenexperiment erreicht werden. Ersieres wiirde fiir heterogene
Keimbildung in den Bodenexperimenten sprechen, letzteres wiirde die Annahme homogener
Keimbildung weiter erhdrten. Es ist daher zu erwarten, dalf das Weliraumexperiment
wertvolle Hinweise zur Keimbildung in quasikristallbildenden Legierungsschmelzen liefert.

Neben dem Weltraumexperiment kénnten weitere Unterkithlungsexperimente mit der
Bodenanlage das Verstindnis des Nukleationsverhaltens von Phasen unterschiedlicher
Struktur weiter verbessern. Da im Phasendiagramm von Al-Cu-Fe und Al-Cu-Co neben den
quasikristallinen Phasen diverse andere Phasen unterschiedlicher Kristallstrukiur existieren,
ist es interessant, deren Unterkithlbarkeit intensiver, als in dieser ‘Arbeit méglich, zu studie-
ren und mit der der quasikristallinen Phasen zu vergleichen.

Gleichzeitig 1st es zweckmiBig, die Ergebnisse dieser Arbeit durch analoge Unter-
suchungen an anderen quasikristallbildenden Legierungssystemen zu untermauern. Hier
wiirden sich z.B. wegen ihrer Verwandtschaft mit Al-Cu-Fe und Al-Cu-Co und der zu
erwartenden probiemiosen Levitierbarkeit die Systeme AI-Ni-Fe (D-Phase) und Al-Ni-Co
{D-Phase} anbieten. Das ansonsten (wegen seiner perfekien ' Einquasikristalie) hochinter-
essanfe System Al-Pd-Mn konnte hingegen wegen des hohen Dampfdrucks von Mn fiir die
Levitationsexperimente ungeeignet sein. Um. das Nukleationsverhalten von quasikristallinen
Phasen mit dem von Approximantenphasen ver glelch\,n zu kdnnen, wire zudem das gquater-
nére Systera Al-Cu-Fe-Cr interessant, welches neben einer ikosaedrischen und einer dekago-
nalen quasikristailinen Phase eine Vielzahl von Approximantenphasen aufweist.

Langfristig ist es sicherlich erstrebenswert, die Nahordnung von unterkiihlten Schmelzen
durch Beugungsexperimente mit Synchrotronstrahlung direkter zu untersuchen. Neutronen-
beugungsexperimente an Al-Mn-Schmelzen oberhalb der Schmelztemperatur deuteten bereits
auf eine ikosaedrische Nahordnung hin [120,122]. Durch entsprechende Beugungsexperimen-
te an unterkihlten Schmelzen lieBe sich die nach den Computersimulationen erwartete mit
wachsender Unterkiihlung zunehmende ikosaedrische Nahordnung experimentell verifizieren.
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Anhang A:  Definition der E%gaemﬁggms _

nensetzungen
@@E‘ Eﬁ&g?i‘@%@ﬁ e
- Im Rahmen des von unserer Arbeitsgruppe vorgesehenen TEMPUS-Experiments besteht die
Moglichkeit, insgesamt drei unterschiedliche Proben wihrend der IML2-Mission in der
TEMPUS-Anlage zu prozessieren. Ein Aufgabenteil dieser Arbeit bestand darin, durch
vorbereitende Untersuchungen geeignete Legierungen fiir das Weltraumexperiment zu
finden. Diese muBten einerseits von wissenschafilicher Seite eifolgversprechend sein,
andererseits die durch dic TEMPUS-Anlage vorgegebenen Anforderungen erfiillen. ‘Aus den
bereits in Kapitel 4.3 beschriebenen Griinden war es naheliegend, Proben aus den Legie-
rungssystemen Al-Cu-Fe bzw. Al-Cu-Co fiir das Weltraumexperiment zu verwenden. Der
Hauptvorteil des Weltraumexperiments ist, daf die Proben im UHV -prozessiert werden
kénnen, wodurch eine héhere Prozefreinheit gewdhrieistet ist (vgl. 4.1.5). Das Prozessieren
von Metallschmelzen im Vakuum erwies sich allerdings auf Grund des Abdampfens der
Proben als problematisch, da durch abdampfendes Probenmaterial einerseits Anlagenteile
(z.B. das Levitationsspulensystem) bedampft werden, und andererseits ‘die Proben einen
erheblichen Massenverlust erfahren, der mit einer Anderung der Zusammensetzung (da die
einzelnen Komponenten unterschiedlich abdampfen) verbunden ist. Es zeigte sich, daf} ein
Experiment an Proben, die z.B. die in vielen Arbeiten untersuchten Zusamimensetzungen
AlgsCu, Coys oder Al,Cu,y sFey, s haben, zu einer nicht vertretbaren Kontamination ‘der
TEMPUS-Anlage durch abgedampfies Probenmaterial fithren wiirde. Um die Abdampfrate
der Proben und damit die Anlagenkontamination in tolerabelen Grenzen zu halten, muBten
der ProzeB und die Probenzusammensefzungen in Hinblick auf eine niedrige Abdampfrate
optimiert werden. Da die Abdampfrate exponentiell mit der Probentemperatur ansteigt, war
gs insbesondere notwendig, die ProzeBtemperaturen niedrig zu hailten. Die maximale
ProzeBtemperatur ist im wesentlichen durch die Liquidustemperatur der jeweiligen Legicrun-
gen vor: gegebe“i wobei eine Uberhitzung der Schmelze von ca. 100 K iiber T, vorgesehen
ist, um eine moglicherweise in der Schmelze auch oberhalb von T, vorhandene Nahordnung
aufzubrechen. Daher “wurden “solche Legierungszusammensetzungen gesucht, ‘die eine
niedrige Liguidustemperatur pesitzen und die gleichzeitig aus der unterkithlten Schmelze
primér die quasikristalline Phase bilden. Die DTA-Untersuchungen (vgl. Kapitel 5.1) haben
gezeigt, - daﬁ ‘die " Co- bzw. Fe-armen Legierungszusammensetzungen Al Cus,Fe,,
AlssCuysCoyq sowie Alg,Cu,,Coy, eine vergleichsweise niedrige Liquidustemperatur besitzen,
Die Liquidustemperaturen dieser Legierungen sind so niedrig, dafl ein ProzeB dieser Proben
in der TEMPUS-Anlage eine Anlagenkontamination nach sich zieht, die ‘unterhalb der
Grenzwerte liegt. Bodenlevitationsexperimente (vgl. Kapitel 5.2 und 5.3) ergaben zudem,
daB an Schmelzen dieser Zusammensetzung tiefe Unterkiihlungen erreicht werden konnen
und daB aus der unterkiihlten Schmelze primér die quasikristallinen Phasen gebildet werden,
was z.B. bei der Zusammensetzung Al,Cu,s sFe,, 5 nicht der Fall ist (vgl. Abschnitt 5.2). Da
diese Legierungen sowoh! in Hinblick auf die wissenschafiliche Zielsetzung als auch in
Hinblick auf ‘die amagenspem::,cnen muorderungen_g_eeigne_‘;_"_sind, wurden sie als Flug-
proben ausgewahlt o I SR et et et
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Anhang B: Priparation der Flugproben

Im Rahmen dieser Arbeit wurden die fiir das geplante Weltraumexperiment bendtigien
Flugproben der Zusamnmensetzungen AlgCu,ysCoyg, Alg;Cu,,Coy, und AlgCus,Fe, pripariert.
Diese Proben muften zum einen die durch die Experimentieranlage gegebenen Anforderun-
gen erfilllen; zurn anderen mufiten sie so pripariert sein, daB eine gute Unterkiihlbarkeit
gewahrleistet ist. Zu den anlagenspezifischen Anforderungen zihlien in erster Linie die
- Probenabmessungen sowie die Probenform. Um einen sicheren Einschiufl der Proben im die
Proben wihrend des Flugs umgebenden Drahikifig zu gewihrleisten, mufiten selbige einen
mittleren Durchmesser von ca. 8 mm besitzen, wobei der minimale Probendurchmesser
7.25 mm nicht unterschreiten durfte. Hauptproblem der Probenpriparation war jedoch die
Eigenschaft der Legierungskomponente Aluminium, binnen kiirzester Zeit mit Sauerstoff
unter Bildung der &uBerst stabilen Verbindung A1203 Zu reagieren (vgl. 4.3.4). Die durch
diese chemische Reaktion gebildete Oxidhaut wiirde eine signifikante Unterkiihlung der
Probe durch heterogene Keimbildung verhindern. Wihrend der Bodenexperimente hat sich
gezeigt, daB diese stets auf dem Ausgangsmaterial befindliche Oxidhaut in der Levitations-
anlage durch Prozessieren der Proben bei hohen Temperaturen (T = 1800 X) entfernt werden
kann (vgl. Abschnift 4.3. 4). Nach dieser Reinigung konnen tiefe Unterkiihlungen erreicht
werden (siehe Kapitel 5.2.1 und 5.3.1). Jedoch ist bei einem solchen Prozef die Abdampf-
rate der Proben selbst unter Schutzgasatmosphire so. grof, daB die TEMPUS-Anlage
{(insbesondere das probennahe Levitationsspulensystem) in nicht zu vertretender Weise mit
abdampfendem Material kontaminiert wiirde. In der Bodenlevitationsanlage ist die Anlagen-
kontamination ein deutlich geringeres Problem, denn anders als die Fluganlage kann die
Bodenanlage nach jedem Experiment gereinigt werden. Daher muBten die Flugproben bereits
vor dem Flug oxidhautfrei pripariert und danach vor dem Kontakt mit Sauerstoff geschiitzt
werden, Um diesen Anforderungen zu geniigen, war ein aufwendiges Priparationsverfahren
notwendig. Dabei wurde das, wie in Abschnitt 4.3.3 beschrieben, in der Kalttiegelanlage aus
den reinen Metallen vorlegierte Ausgangsmaterial zundchst in der Bodenlevitationsanlage
durch Prozessieren bei Temperaturen von ca. 1800 K gereinigt. Dieser Prozef wurde in der
bei den Levitationsexperimenten iiblicherweise verwendeten Hel0%H,-Atmosphire (Reinheit
vor Nachreinigung durch Oxisorb-System und Kiihlfalle: 99.9999%) durchgefiihrt. An-
schlieBend wurde die Probe {wie in einem konventionellen Levitationsexperiment) unterkiihlt
und - aus der unterkiihlten Schmelze erstarri. Wird die fiir Bo_denlevitationsexperimente
typische maximale Unterkiihlung erreicht, so ist sichergesielit, daf die hochste mit diesem
Verfahren mogliche Probenreinheit erreicht ist. Die maximal unterkithiten, 'mﬂh in der
Levitationsspule "schwebenden Proben werden nach der Erstarrung auf ein Dreibein aus
M oiybdandrahlen weicnes mlt dem Probenmampulator in. die Lev1tat10nsspule emgefahren
wird, abgesetzt. - B

--Die 'so hergestelite, von der Oxidhaut befrelte Probe mufl vor Ox1dat10n geschutzt
werden Dazu wurde die Oberfliche mit einer Schutzschicht aus Kupfer bedampft. Kupfer
eignet sich fir diesen Zweck besonders gut, da es einerseits relativ edel ist (und daher
deutlich schwicher zur Oxidation neigt als Aluminium), und andererseits Legierungskom-
ponente ist. Das auf der Oberfliche befindliche Kupfer wird wihrend des Weltraumexpen—
ments beim ersten Aufheizen in die Probe hineinlegiert. Da die Schicht wemger als.1 um
dick ist, wird die Cu-Einwaage durch dieses Zulegieren von Kupfer um weniger als 0.5%
erhGht, so daB die Cu-Konzentration absolut um maximal 0.1-0.2 at% ansteigt. Eine solch
geringe Konzenirationsinderung kann vernachlassigt werden. Die Bedampfung der Proben
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wurde direkt im Anschluf an die Reinigung der Probe in der Levitationsanlage durchgefiihrt.
Hierzu wurde in der Anlage, unterhalb der Levitationsspulen, eine aus Reinstkupferdraht
(1 mm Durchmesser) der Reinheit 5N bestehende Kupferwendel installiert (vgl. Abb. ©.1).
Um zu verhindern, daf die Glithwendel bei der Levitation der Probe durch abdampfendes
Probenmaterial (Aerosolbildung) verschmutzt wird, wurde eine Schutzblende zwischen
Glilhwendel und Levitationsspule montiert (vgl. Abb. 9.1). Die auf dem Dreibein liegende
Probe wurde zum Bedampfen mit Hilfe des Probenmanipulators in die Kupferwendel
eingefahren. Nachdem die im Rezipienten befindliche Schuizgasatmosphire abgepumpt war,
wurde die Kupferwendel elekirisch beheizt, indem ein Heizstrom von 15 - 40 A durch die
Wendel geleitet wurde. Dieser Strom wurde so eingestellt, daff die Glithwendel eine Tempe-
ratur knapp unterhalb ihres Schmelzpunkies hatte. Von der gliihenden Wendel dampft Kupfer

ab und schldgt sich anf der innerhalb der Kupferspirale befindlichen Probe nieder. Bei einer

Temperatur knapp unterhalb des Schmelzpunktes ist die Abdampfrate der Glithwendel bereits

so grof}, daB die Proben nach i-2 h beschichtet sind. Die Temperatur der Glihwendel konnte
einerseits pyrometrisch, andererseits durch Messung ihres elekirischen Widerstandes (tempe-
raturabhéngig) bestimmf{ werden. Um eine gleichméafige Beschichtung der Probe {auch an
den Auflagepunkien auf dem Dreibein) zu erreichen, wurde die auf dem Dreibein liegende
Probe durch ruckartiges Bewegen des Probenmanipulators wihrend des Coatingprozesses
mehrfach gewendet. Damit die Probe durch das Riitteln nur gewendet wird und nicht vom
Dreibein herunterfallt, wurden die drei Dréhte des Dreibeins so gestaltet, daf. 31e dle Probe
oberhalb der Auflagepunkte kiifigformig umschlossen haben.

Abb_. 91 Poto der Vomchtungen ZUrm Bedampfen der Proben mit I{upfer und Zum
o L Ausschleusen der Proben R : S
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Auch nach dem Bedampfen der Proben mufBten diese weiterhin vor der AuBenluft geschiitzt
werden, da einerseits nicht auszuschlieBen ist, daBl die Probenoberfliche z.B. durch Ab-
schattungs effekte in den Poren nicht vollstindig mit Cu bedeckt ist, und da andererseits auch
Kupfer - wenn auch deutlich langsamer als Aluminium - an Luft oxidiert. Deshalb muBten
die Proben im Vakuum oder unter Reinstgasatmosphéire aus der Levitationsanlage ausge-
schleust werden. Dazu wurde in den Rezipienten eine Ausschleuseeinrichtung integriert,
deren Funkiionsweise im folgenden beschrieben werden soll. Um die Ausschleusung ein-
. zuleiten, wird das Dreibein und die darauf liegende Probe mit dem Probenmanipulator so
plaziert, daB eine geeignet geformte, in der Anlage starr montierie Auswurfnadel (sieche Abb.
0.1) unterhalb der Probe zwischen die Drihte des Dreibeins ragt, Durch anschlieffendes Ab-

Seqln:ﬂ rins D?‘prhﬁ1ne !{a‘nﬂ die Drahe mit de unter dar Draha ha mdlicheﬂ }Iade}_ im Drel
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ein zmgehebnn und ausgeworfen werden. Unterhalb der Auswurfnadel ist ein Trichte

lﬁStd.illCl’L der ulB Ii@f&bldﬂbﬂut‘« Probe dUIIdIlgE Der Trichier mindet In ein Dﬁvibtdﬂlrﬁﬂf
welches abschiissig zu einem Flansch im unteren Bereich des Rezipienten fiihrt. An diesem
Flansch ist ein UHV-Ventil angeflanscht, auf dessen dem Rezipienten abgewandter Seite sich
eine UHV-dichte Transporikammer befindet. Die vom Trichter aufgefangene Probe rolit
weiter durch das Rohr und durch das zum Ausschleusen gedffnete Ventil in die Trans-
portkammer. Nach dem Schliefien des Ventils ist die Probe UHV-dichi in der Transportkam-
mer eingeschlossen. Das Ventil kann anschlieBend rezipientenseitig von der Levitations-
anlage abgeflanscht werden, so dal die Probe, ohne mit der AuBenluft in Beriihrung zu
kommen, mif der durch das Ventil verschlossenen Transportkammer zu einer mit Ar-
Schutzgas gefiillten Glovebox gebracht werden kann. Nach dem Einschleusen der Trans-
portkammer in die Glovebox kann die Kammer geGffnet und die Probe unter Schutzgas-
atmosphire (Ar 6.0) in einen weiteren UHV-dichten Edelstahibehdlter abgepackt werden. In
diesen Behaltern wurden die Proben zwecks Embau in die TEMPUS-A.nIage zum Aniagen—
hersteller versandt. '

" Das soeben beschriebene Praparatzonsverfahren schemt dle emz1ge Moglichkeit zu sem
Prob_en ausreichend hoher Qualitit herzustellen. Da es sich um ein aufwendiges, aus mehre-
ren kritischen Préparationsschritten :besichendes Verfahren handelt, ist die AusschuBrate
hoch. Insbesondere erwies sich die Binhaltung der Sphiérizitit der Proben als kritisch, denn
die Schmelze fiihrt wihrend der Levitation oft starke Oberflichenosziilationen aus. Da es
dem Zufall iiberlassen bleibt, ob die Erstarrung der Proben zu einem Zeitpunkt einsetzt, zu
dem die Probe weitgehend rund ist, oder ob sie sich gerade in einem Schwingungsmaximum
beﬁndpt waren n’ehrpre Versuche notwendzg, um Proben ausrezc}‘eqder Sphanzﬁat Zu
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Wahrend der U’ nterKuhlungsexpenmente wurde rrohenmatenal unterschledhcher k-iersteﬂer
verwendei. Hierbei zeigte sich, daB alle Proben (insgesamt ca. 30 Proben aus 6 unterschied-
lichen Schmelzlingen), die mit Eisen der Firma Johnson Matthey (Qualitit 4N85) pripariert
wurden, nicht nennenswert unterkithiten. Gleichzeitig waren auf der Oberflache der Schmel-
ze mit blofem Auge Verunreinigungen erkennbar, die sich seibst durch extreme Warmebe-
handlung (vgl. 4.3.4) nicht entfernen liefien. Hingegen wurden bei Probenmaterial, das unter
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sonst glelchen Bedingungen mit Eisen der Firma Koch Chemicals {Qualitdt 4N8) prépariert
wurde, in den Levitationsexperimenten nach der Warmebehandlung nie Verunreinigungen
beobachtet, und es konnten fast immer tiefe Unterkiihlungen (vgl. Abschnitt 5.2.1) erreicht
werden. Daher liegt die Vermutung nahe, daB Verunreinigungen im Eisen der Firma

Johnson Matthey fiir die schlechte Unterkiihlbarkeit verantwortlich sind.

Blement | Fe (Koch) | Fe M) | Element Fe (Koch) Fe (IM)
N 20 18 I Cu 6.3 1,5
0 21 3 E Zn 0,9 0,5
Na 1,4 i,8 i Ga 2,9 2,3
cl 0,3 0,9 § As <0,1 1,4
K 2,7 5,5 Ag <0,1 0,9
Ca 1,7 4 Sn 1,1 <0,1
Ti 1,1 1,2 Sb 3,1 <0,1
v 0,23 0,05 Te <9,1 0,95
Cr 6,2 2,8 Ra <0,1 0.8
Mn 2,8 1,3 Bi 1,7 1,7

Tabelle 9.1 Ergebnisse der Spurenanalyse an Reinsteisenproben der Firmen Johnson

Matthey (JM) und Koch Chemicals (Konzentrationen in ppm-wi}. Nichi
aufgefiihrie Elemente haben Konzentrationen <0.1 ppm-wt.

Umn festzustellen, welche Verunreinigungen fiir die schlechte Unterkiihlbarkeit verantwortlich
sind, wurde eine Spurenanalyse beider Eisensorten in Auftrag gegeben. Die Ergebnisse
dieser Analyse sind in Tabelle 9.1 zusammengestellt. Elkﬁ"lubd.l ist, daB bei den Elementen
C, N, O, Na, Cl, K, Ca, Ti, Cr, Mn, Co, Zn, Ga und Bi nur geringe Unterschiede in der
Verunreinigungskonzentration feststellbar sind, die fiir solch gravierende Unterschiede in der
Unterkiihlbarkeit nicht verantwortlich sein kénnen. Die gemessenen Konzentrationen der
Elemenie Ag, As, Te und Ba sind bei der Johnson Matthey-Probe signifikant héher als beim
Koch Chemicals Eisen. Allerdings liegen die Absolutwerte dieser Verunreinigungen nur im
ppm-Bereich. Umgekehrt ist das Eisen von Koch Chemicals deutlich stirker mit den Ele-

menten Sn, Sb, Cu, V verunreinigt als das von Johnson Matthey, wobei die Cu-Verunreini-
gung unerheblich ist, da Cu ohnehin Legierungskomponente ist.

Da in der Analyse bei mehreren Elementen signifikante Unterschiede in der Verunreini-
gungskonzentration festgestellt wurden, 148t sich anhand der Analysenergebnisse die genaue
Ursache der schlechten Unterkiithlbarkeit der mit Eisen von Johnson Matthey préparierten
Proben nicht eindeutig erkldren. Prinzipiell wére es sogar denkbar, daB eine der Verunreini-
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gungen im Eisen von Koch Chemicals, z.B. durch eine katalytische Reaktion, die Unterkiihl-
barkeit der mit diesem Eisen hergesiellten Proben begiinstigt. Zudem besteht die Moglich-
keit, dal mit der Analysemethode nicht mehr nachweisbare Spuren anderer Elemente die
unterschiedliche Unterkiihlbarkeit hervorrufen. Alle in der Spurenanalyse festgestellien
Verunreinigungen, die in den beiden Eisenproben mit signifikant unterschiedlicher Konzen-
tration vorkommen, sind metallische Verunreinigungen. Es ist zu erwarten, dafl metallische
Verunreinigungen eine geringe katalytische Wirksamkeit fiir die Keimbildung besitzen, da
. sie “als zusdtzliche Legierungskomponente aufgefalBt werden kdnnen. Anders sind die
Verhilinisse jedoch, wenn die Verunreinigungselemente stabile chemische Verbindungen

(z.B. Oxide, Sulfide, Karbide) bilden. In dieser Hinsicht ist, anders als die anderen Elemen-
.&:’, dag in der I -Probe mif dentlich haherer Konzentration als im Xoch-Eicen vorkommende
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Element Ba verdichtig. Ba bildet ein sehr stabiles Oxid (BaQ), wobel die bei der Oxidation
freiwerdende freie Reaktionsenthalpie bei T=1300 K AG®°=- 435 kJ/ g.-at.(O) [199]
betrigt. Diese freie Reaktionsenthalpie ist fast so grof wie die der Oxidation von Al (unter
Bildung von ALQ,), die bei T=1300 K AG® = - 440 kJ/ g.-at.(O) [199] betrdgt. Auf Grund
der freien Reaktionsenthalpien wiirde man erwarten, daf BaO von Al unter Bildung von
ALQ, reduziert wird. Es ist jedoch denkbar, daR das Gleichgewicht in der Legierungs-
schmelze auf Grund der Anwesenheit der anderen Elemenie verschoben ist (die freien
Reaktionsenthalpien unterschieden sich ohnehin nur geringfiigig), so dab BaC mdglicherwei-
se doch nicht reduziert wird. Zudem besteht die Moglichkeit, daB die Reduktion von BaQO
zwar prinzipiell ablauff, jedoch so langsam ist, daB das BaQ wihrend eines Levitations-
experiments nicht vollstindig abgebaut wird.

Sofern BaO wihrend des Levitationsexperiments von Al nicht oder nicht vollstindig
reduziert wird und zudem wiéhrend der Reinigungsphase nicht abdampft, konnte es fiir die
schlechte Unterkiihlbarkeit der mit Eisen von Johnson Matthey préiparierten Proben ver-

antwortlich sein.
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