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Abstract:

Die Unterkiihlbarkeit und das Erstarr-ungsverhalten von Schmelzen der quasikristallbildenden

Legierungssysteme Al-Cu-Fe und Al-Cu-Co wurden mit Hilfe der elektromagnetischen

Levitationstechnik untersucht . Hierbei konnten erstmalig tiefe Unterkühlungen an quasikri-

stalibildenden Legierungsschmelzen direkt gemessen werden . Die levitationsunterkühlten

Proben wurden nach den Unterkühlungsexperimenten durch transmissionselektronenmikro-

skopisehe und rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen sowie durch Röntgenbeugung

in Hinblick auf die Phasenselektion bei der Erstarrung aus der unterkühlten Schmelze

untersucht. Um die Auswirkungen der Unterkühlung auf die Phasenselektion sowie auf die

Gefügemorphologie zu studieren, wurden zum Vergleich entsprechende Untersuchungen an

weniger tief unterkühlten Proben durchgeführt . Neben den Levitationsexperimenten wurden

Al-Cu-Co- und Al-Cu-Fe-Schmelzen rasch (mit Abkühlraten von ca. 106 K/s) mit Hilfe eines

in die Levitationsanlage integrierten Splatkühlers abgeschreckt, wodurch tiefe transiente

Unterkühlungen der Schmelzen erreicht werden können.

Die experimentellen Ergebnisse wurden im Rahmen der klassischen Keimbildungs-

theorie ausgewertet . Diese Auswertung weist auf eine niedrige Aktivierungsschwelle für die

Bildung eines kritischen Keims der quasikristallinen Phasen verglichen mit der von (ein-

fachen) kristallinen Phasen hin . Hierbei ist die Aktivierungsschwelle für die Bildung eines

kritischen Keims der ikosaedrischen I-Phase in AI-Cu-Fe niedriger als die der dekagonalen

D-Phase in Al-Cu-Co. Diese Ergebnisse lassen sich unter Annahme einer ikosaedrischen

Nahordnung in der unterkühlten Schmelze erklären, welche der Nahordnung der quasikristal-

linen Phasen ähnelt und somit zu einer geringen Grenzflächenenergie zwischen quasikristalli-

nem Keim und Schmelze führt . Eine solche ikosaedrische Nahordnung in unterkühlten

Schmelzen wurde durch verschiedene molekulardynamische Kalkulationen vorausgesagt .
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unter ihre Liquidustemperatur TL unterkühlt werden können . Dabei wurden bei einer
Vielzahl von Metallen relative Unterkühlungen AT/TL in der Größenordnung von 20%
erreicht . Bereits Anfang der 50er Jahre wies Frank [2] darauf hin, daß eine ikosaedrische
Nahordnung in der unterkühlten Schmelze für die experimentell beobachteten tiefen Unter-
kühlungen mitverantwortlich sein könnte. Franks einfache Überlegungen zeigten, daß eine
solche ikosaedrische Nahordnung in der unterkühlten Schmelze energetisch bevorzugt sein
sollte . Eine charakteristische Eigenschaft der ikosaedrischen Nahordnung ist ihre fünfzählige
Symmetrie, die inkompatibel mit der Translationsinvarianz kristalliner Phasen ist . Daher
würde eine ikosaedrische Nahordnung in der unterkühlten Schmelze zu einer Erhöhung der
Aktivierungsschwelie für die Keimbildung kristalliner Phasen über den nach der klassischen
Keimbildungstheorie [3,4] zu erwartenden Wert hinaus führen, denn die Nahordnung mull

aufgebrochen werden, bevor eine kristalline Phase gebildet werden kann. Somit würde eine
ikosaedrische Nahordnung in der unterkühlten Schmelze tiefe Unterkühlungen begünstigen.

Neuere molekulardynamische Computersimulationen an Lennard-Jones-Flüssigkeiten [5]
unterstützen die von Frank vorausgesagte energetische Begünstigung einer ikosaedrischen
Nahordnung in der unterkühlten Schmelze. Die energetische Bevorzugung ikosaedrischer
Nahordnung wird experimentell durch Clusterspektren freier Edelgas- und Metallcluster
[6,7,8,9] untermauert, in denen überproportional viele Cluster mit Atomzahlen, die den
(höheren) Mackay-Ikosaedern entsprechen, gefunden wurden.

Nach der Entdeckung einer neuen Klasse von Festkörpern, den Quasikristallen, durch
Shechtman et al . [10], erlangte die Frage nach einer ikosaedrischen Nahordnung in der
unterkühlten Schmelze eine neue Bedeutung . Mit den (ikosaedrischen) Quasikristallen stehen
Festkörper zur Verfügung, die ebenfalls eine ikosaedrische Nahordnung aufweisen . Auf
Grund der strukturellen Ähnlichkeit von Quasikristall und Schmelze sollte die Grenzflächen-
energie zwischen quasikristallinem Keim und Schmelze verglichen mit der kristalliner Keime
niedrig sein. Somit würde die Nukleation quasikristalliner Phasen durch die Anwesenheit der
postulierten ikosaedrischen Nahordnung in der unterkühlten Schmelze erleichtert, d .h . an
Schmelzen quasikristallbildender Legierungen sind geringere relative Unterkühlungen zu
erwarten als bei Systemen, die kris talline Phasen bilden.

Neben ikosaedrischen Quasikristallen existieren u .a. auch dekagonale Quasikristalle, die
guasiperiodisch in zwei Raumrichtungen (zehnzahlige Symmetrie) und periodisch in der
dritten Raumrichtung sind . Diese nehmen eine Zwischenstellung zwischen ikosaedrischen
Quasikristallen und normalen Kristallen ein . Entsprechend ist für dekagonale Phasen eine
bessere Unterkühlbarkeit als bei ikosaedrischen Quasikristallen, aber eine schlechtere als bei
Kristallen zu erwarten.

Um diese Überlegungen zu überprüfen, bieten sich Untersuchungen zur Unterkühl-
barkeit quasikristallbildender Legierungsschmelzen an. Obwohl solche Studien wichtige
Erkenntnisse zur noch immer offenen Frage nach einer ikosaedrischen Nahordnung in unter-
kühlten Schmelzen und deren Auswirkungen auf die Nukleation liefern können, sind bislang
nur indirekte Untersuchungen (z .B . Fallrohr- und Schmelzverdüsungsexperimente [11,12])
zur Unterkühlung und Nukleation an Al-Mn Legierungen bekannt. Ein Versuch, die Unter-
kühlbarkeit quasikristallbildender AI-Mg-Zn-Schmelzen unter Anwendung einer Emulsions-
technik durch direkte Messung der Unterkühlung zu untersuchen, scheiterte an der Unzu-
länglichkeit der verwendeten Methode [13].

Einleitung

In zahlreichen Experimenten [1] konnte gezeigt werden, daß Metallschmelzen signifikant
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1 . Einleitung

Ziel dieser Arbeit war es, die Unterkühlbarkeit quasikristallbildender Legierungen durch
direkte Messung der Unterkühlung zu untersuchen . Um die geforderte direkte Tempe-
raturmessung zu ermöglichen, muß eine tiefe Unterkühlung der Schmelze durch einen
vergleichsweise langsamen Prozeß erreicht werden . Bei langsamer Abkühlung der Schmelze
sind tiefe Unterkühlungen jedoch nur dann erreichbar, wenn heterogene Keimbildung an
Fremdphasen wirkungsvoll unterdrückt wird [14] . Mögliche heterogene Keimstellen sind
dabei insbesondere Probenverunreinigungen und Tiegelwände . Um Prozeßbedingungen zu
erreichen, die eine Unterkühlung der Proben ermöglichen, 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

~'~~.

	

ViiV V

	

1F VlE 1\V1111LV21 V1 V1LJ i

	

1.Y411 L 1VVV11

reiner Metalle und einiger Legierungen relative Unterkühlungen in der Größen-
o.E

~ .I~__~dnungi_ von 1AT1 m/A

	

0.2-0.3 erreicht werden [r~ .14,15,1• i6imL

	

,1 i ] .
Für die Unterkühlungsexperimente in der Levitationsanlage wurden die Probensysteme

Al-Cu-Fe und Al-Cu-Co ausgewählt . 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 Unterkühlungsexperimenten an AI-Cu-Fe
und Al-Cu-Co konnten erstmalig tiefe Unterkühlungen an quasikristallbildenden Legierungs-
schmelzen direkt gemessen werden . Die levitationsunterkiihlten Proben wurden nach den
Unterkühlungsexperimenten durch transmissionselektronenmikroskopische und rasterelek-
tronenmikroskopische Untersuchungen sowie durch Röntgenbeugung in Hinblick auf die
Phasenselektion bei der Erstarrung aus der unterkühlten Schmelze untersucht . Um die
Auswirkungen der Unterkühlung auf die Phasenselektion sowie auf die Gefügemorphologie
zu studieren, wurden zum Vergleich entsprechende Untersuchungen an weniger tief unter-
kühlten Proben durchgeführt . Die Ergebnisse der Unterkühlungsexperimente wurden im
Rahmen der klassischen Keimbildungstheorie ausgewertet und mit an kristallinen Systemen
beobachteten Unterkühlungen verglichen.

Neben den Levitationsexperimenten wurden Al-Cu-Co- und AI-Cu-Fe-Schmelzen rasch
(mit Abkiihlraten von ca . 106 /s) mit Hilfe eines in die Levitationsanlage integrierten
Splatkühlers abgeschreckt, wodurch tiefe transiente Unterkühlungen der Schmelzen erreicht
werden können [21] . Diese Unterkühlungen lassen sich zwar nicht direkt messen ; die
Auswertung der in den schnell abgeschreckten Proben vorliegenden ... Quasikristallitdichte
erlaubt jedoch Rückschlüsse auf die maximale Keimbildungsrate. Die Ergebnisse der
Splatkahlversuche wurden mit denen der 1 .evitationsunterkiihlungsexperimentera verglichen.

Da das Erstarrungsverhalten (insbesondere die Phasenumwandlungstemperaturen) der
Legierungssysteme Al-Cu-Fe und Al-Cu-Co vor Beginn dieser Arbeit nur unzureichend
bekannt war, wurden die Unterkühlungsexperimente durch thermoanalytische und metallurgi-
sche Untersuchungen begleitet . Hierdurch wurden die Grundlagen für die erfolgreiche
Durchführung und Interpretation der Unterkühlungsexperimente geschaffen .
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~ a uasi. istalie

Planum locum perfectissime explent, Plana ejusdem figurae tantum tria, Trigoni
seni, Tetragoni quatemi, kiexagoni tern.

(Johannes Kepler)

Bis zur Entdeckung der Quasikristalle wurden die Festkörper bezüglich ihrer Struktur in
zwei Klassen unterteilt:

1.) Kristalle (Von ihnen wurde lange Zeit angenommen, daß ausschließlich sie in Beu-
gungsexperimenten scharfe Reflexe hervorrufen können .)

2.) amorphe Festkörper (Sie zeigen breite, verschwommene Beugung sintensitätsmaxima .)

Während der amorphe Festkörper keine langreichweitige Ordnung aufweist (eingefrorene
Flüssigkeit), ist ein Kristall durch eine periodische Ordnung seiner Bausteine (Atome, Ionen,
Moleküle) charakterisiert [22,23] . Die Bausteine bilden ein Gitter, bestehend aus identischen
Einheitszellen, die periodisch und :raumfüllend angeordnet sind . Die Orte der einzelnen Git-
terpunkte lassen sich mathematisch . mit Hilfe von Gittervektoren 1 und einer Gitterbasis
_v und w wie folgt beschreiben:

t=m•u+n•_v+o.w (2.1)
wobei m,n und o ganze Zahlen sind . Das Gitter ist somit invariant gegenüber Translationen
um ganzzahlige Vielfache der Gitterbasis . Aufgrund dieser Translationsinvarianz gibt es
genau 230 verschiedene Gittertypen . Insbesondere läßt sich zeigen, M. es ausschließlich vier
Drehungen (definiert durch Drehachse und Drehwinkel) gibt, die ein durch Gleichung (2 .1)
definiertes Gitter in sich selbst überführen nämlich Drehungen um 180° (2-zählige Sym-
metrieachse), 120° (3-zählige Symmetrieachse), 40° (4-mehlige Symmetrieachse) und 60° (6-
zählige Symmetrieachse) [22,23].

Diese Symmetrieeigenschaften des Kristallgitters spiegeln sich in Beugungsexperimenten
in der Symmetrie der Beugungsbilder wieder . Fällt ein Elektronen- oder Röntgenstrahl mit
Wellenvektor auf einen Kristall, so gilt für die Streuintensität I( )

= 1 AO 1

	

,

	

(2.2)

wobei die Streuamplitude A(k) in kinematischer Näherung gemäß

AO - J p'LJe
tL - dr

	

(2.3)

von der Streudichte p(r) abhängt [22,24,25

J

,26] . Diese ist zum Beispiel bei Röntgenbeugung
eine Funktion der Elektronendichte, bei Elektronenbeugung eine Funktion der Ladungsver-
teilung (Kernladung und Elektronen) und spiegelt somit die Kristallstruktur wieder.
Aus diesem Zusammenhang zwischen Kristallstruktur und Beugungsbild folgt, daß Kristalle
nur Beugungsbilder mit 2-, 4- und 6-zähliger Symmetrie liefern können.

Um so erstaunlicher war es, als Shechtman und Mitarbeiter [10] im :ahre 1984 bei der
Untersuchung von schnell abgeschreckten A1 86Mn 14-Proben Elektronenbeugungsbilder
beobachtet haben, die ähnlich dem in Abb . 2 .1 gezeigten Beugungsbild einer Al 60Cu34Fe6
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2 . Quasikristalle

Probe waren. Man erkennt eine 10-zählige Symmetrie das Beugungsbildes, die auf eine 5-
zählige lkosaedersymmetie (Abb . 2.2) im Festkörper (genauer der Paarkorrelationsfunktion
der Streudichte (vgl . Abschnitt 2 .1 .1)) schließen läßt . Eine derartige Symmetrie ist nach dem
zuvor Gesagten im Normalkristall verboten.

Offensichtlich wurde hier eine dritte Klasse von Festkörpern 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 Festkörpern durch ein
quasiperiodisches Gitter zu beschreiben (vgl . Abschnitt 2 .1 .1) . Basierend auf diesem
Vorschlag wurde ihr der Name "Quasikristalle " gegeben.

Neben den zunächst entdeckten 5-zähligen ikosaedrischen Quasikristallen wurden im
Laufe der Zeit auch Quasikristalle mit oktogonaler (8-zähliger) [28], dekagonaler (10-
zzähliger) [29] und dodekagona ier (12-zähliger) [30] Symmetrie gefunden . Bis zum jetzigen

Zeitpunkt sind bereits in über hundert Legierungssystemen quasikristalline Phasen gefunden
worden [31].

Abb . 2 .1 :

	

Elektronenbeugungsbild mit 10-zähliger Symmetrie, . gewonnen an einer
Al5 oCu 34Fe6-Probe (Ikosaedrische Phase).

20 dreieckige Seitenflächen
15 zweizählige Achsen
10 dreizählige Achsen
6 fiinfzählige Achsen

Abb. 2.2: Ikosaeder.
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2.1 Modelle

	

Quasikristalle

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

1.) Modell des quasiperiodisehen Kristalls (Quasikristall)
2.) lkosaedrisches Glas-Modell
3.) Zwillingsbildung
4.) Random-Tiling-Modell

2 aLI Modell . des quasiperiodischen Kristalls (QuasikrIstall)

Wie bereits anfangs erwähnt, ist ein Kristall raumfüllend aus identischen Einheitszellen
aufgebaut . Dies läßt sich nur mit solchen Bauelementen erreichen, die eine kristallographi-
sche Symmetrie besitzen (nur 2-, 3-, 4- und 6-zählige Symmetrieachsen), während mit
anderen Bauelementen (z .B. mit Ikosaedern), der Raum nicht vollständig ausgefüllt werden
kann . Für die Entstehung von Beugungsbildern ikosaedrischer Quasikristalle (z .B. desjenigen
aus Abb. 2.1) ist es jedoch gar nicht notwendig, daß die Atomanordnung im Festkörper eine
ikosaedrische Symmetrie aufweist . Dies wird durch folgende Überlegungen verständlich:

Trifft bei einem Beugungsexperiment z .B. ein Röntgen- oder Elektronenstrahl auf einen
Festkörper, der eine Streudichte p() besitzt, so ist die Amplitude A(k) der unter dem
Wellenvektor k gebeugten Welle in kinematischer Näherung gleich der Fouriertransformier-
ten der Streudichte, d .h. A(k) läßt sich durch Gleichung (2 .3) berechnen [22,24,25,26] . Die
Streudichte ist bei Röntgenbeugung eine (vom Streuwinkel abhängige) Funktion der Elek-
tronendichte und bei Elektronenbeugung eine Funktion der Ladungsverteilung (Kernladung
und Elektronen) im Festkörper, d .h. sie ist an den Orten der Atome maximal. Die im Beu-
gungsexperiment beobachtete Intensität I(k) ist das Betragsquadrat von A(k) (Gleichung
(2 .2)) . Daher geht im Beugungsbild jegliche Information Tiber die Phase der gebeugten
Wellen verloren . Bei einer Analyse des Beugungsbildes durch Fourierrücktransformation läßt
sich somit nicht mehr die Streudichte p(r), sondern nur noch deren Paarkorreladonsfunktion
(verallgemeinerte Pattersonfunktion)

.` `I (&(kj) =

	

fj pvä~ , „W1.4,il.

berechnen . Diese gibt die Wahrscheinlichkeit an, daß sich in einem bestimmten vektoriellen
Abstand von einem willkürlich herausgegriffenen Streuer ein weiterer Streuer befindet.
Umgekehrt ist die Fouriertransformierte dieser Paarkorrelationsfunktion gleich der Intensität
I(k) : .

(2 .5)

Gleichung (2.5) zeigt, daß nur die Paarkorrelationsfunktion der Streudichte eine Ikosae-
dersymmetrie besitzen muß, um z .B . das 10-zählige Beugungsbild aus Abb . 2 .1 zu erzeugen.
Dies ist eine deutlich schwächere Forderung als eine ikosaedrische Symmetrie der Streudich-
tefunktion und damit des "Gitters" . Ein Modell für einen Quasikristall muß offenbar Ord-
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nungsprinzipien beinhalten, die schwächer 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, daß statt eines einzigen Typus
von Gitterbausteinen, wie es beim Normalkristall der Fall ist, zwei Typen von Bausteinen
zugelassen werden, mit denen ein raumfüllendes sogenanntes Quasigitter aufgebaut wird.
Zur Vereinfachung der Darstellung beschränken wir uns zunächst auf zweidimensionale
Quasigitter.

2.1.1.1 Das Pem-ose-Muster

Ein
.. Y r..räa., .lno., .~..V G11QI11G1f G

	

AUIL
	 eines zweidimensionalen UaJi,i : ., .Q 	 :,	 lum	e .. . Quasig1Lt

.1~
tters wurde scho s Anfang der.L

	

il 'Aufbau

	

uL schon

	

~1e.1

70er Jahre, d .h . vor der Entdeckung der Quasikristalle, von Penrose [33] entwickelt . Das
Penrose-Muster ist aus zwei verschiedenen rautenförmigen Elementen aufgebaut, deren
Winkel ganzzahlige Vielfache von 36° sind (siehe Abb . 2.3) . Dabei müssen die wie in
Abbildung 2 .3 mit Markierungspfeilen versehenen Kacheln lückenlos derart zusammengefügt
werden, daß zwei aneirtandergrenzende Kachelseiten gleichartige Markierungspfeile (Ein-
fach- bzw . Doppelpfeil) besitzen und die Pfeile zudem in die gleiche Richtung zeigen . Legt
man diese Elemente entsprechend der beschriebenen Regenl zusammen, so erhält man das
in Abb . 2.4 gezeigte Penrose-Muster.

Abb. 2.3 : Die Elemente des Penrose-Musters, die "dicke" und die "dünne" 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 regelmäßigen Zehnecks (Abb . 2.5a).
Markiert man alle Kacheln mit parallelen Seiten, so erhält man Systeme von
unregelmäßigen Streifen (Abb . 2 .5b-e) . Diese Streifen umgeben eine Schar von
aquidistanten Linien . Insgesamt gibt es 5 derartige Liniensysteme, die sich unter
Winkeln von 72° schneiden, d .h. das Muster besitzt eine langreichweitige fünfzäh-
lige Orientierungssymmetrie . Die Streifen haben im Quasigitter eine ähnliche Be-
deutung wie die Netzebenen des Normalkristalls und sind für die scharfen Beugungs-
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reflexe verantwortlich [35].
Das Verhältnis der Anzahl von dicken Rauten zu der von dünnen Rauten (siehe
Abb. 2.3) ist gleich der Zahl des Goldenen Schnitts r :

(2.6)

Die Zahl des Goldenen Schnitts r ist eine irrationale Zahl, die für die Physik der Quasi-
kristalle von herausragender Bedeutung ist . So beträgt die Länge der großen Diagonale der
dicken Raute das r-fache der Kantenlänge, sowie die . Länge der kleinen Diagonale der
dünnen Raute das Ilr-fache der Kantenlänge . In diesem Zusammenhang sei erwähnt, daß das
Abstandsverhältnis aufeinanderfolgender Beugungsreflexe einer Reflexreihe in Beugungs-
bildern ikosaedrischer Quasikristalle eine Potenz von r ist [32].
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Das Penrosemuster ist ein Beispiel für ein zweidimensionales Quasigitter . : Zweidimensionale

quasiperiodische Gitter sind nicht nur von theoretischer, sondern auch von praktischer

Bedeutung, denn es wurden quasilnistalline Phasen gefunden, die quasiperiodisch in zwei

Raumrichtungen und periodisch in der dazu orthogonalen Richtung sind . Das zugehörige

Gitter kann somit als Schar von parallelen zweidimensionalen Quasigittern verstanden

werden, die den gleichem Abstand haben . Beispiele für derartige "zweidimensionale Quasi-

krist2lie`° sind die oktogonalen, dekagonalen und dodekagonalen Quasikristalle, die Beu-

gungsbilder mit 8-, 10- bzw. 12-zähliger Symmetrie liefern .





2.1 Modelle für Quasikrist2lle

	

15

Ähnlich wie beim Penrose-Muster im zweidimensionalen Raum ist es auch im dreidi-
mensionalen Raum möglich, 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
Seitenflächen der Kramerpolyeder sind Rauten mit Winkeln von 63 .47° und 116 .53° (Abb.
2 .7) . Aus 10 dicken und 10 dünnen Kramerpolyedern läßt sich ein Triakontaeder (Abb . 2.8)
zusammensetzen . Dieses besitzt ikosaedrische Symmetrie und entspricht den Zehnecken im
zweidimensionalen Penrose-Muster.

Abb. 2.6 :

	

Die Kramerpolyeder, das "dicke" (links) und das "flache" (rechts)
Rhomboeder.

Abb. 2.8 :

	

Triakontaeder .
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Ein Modell für einen ikosaedrischen Quasikris¢a1l erhält man, indem man das dreidimen-
sionale Penrosemuster derart dekoriert, daß die Atome auf den Ecken der Rhomboeder
liegen. Abb. 2 .9 zeigt Projektionen des so gewonnenen Modellquasikristalls entlang der
fünf-, drei- und zweizähligen Richtung . Zum Vergleich zeigt Abb . 2.10 Aufnahmen eines
ikosaedrischen A1s6Mn14-Quasikristalls entlang der gleichen Achsen in atomarer Auflösung,
die mit hochauflösender Elektronenmikroskopie gewonnen wurden . Die Ahnlichkeit beider
Abbildungen ist verblüffend und stützt das theoretische Modell.

fünfzählig

	

drelzahlig

	

zweizahlig

o°6® ®a ® ®~ o : o o a®`e o

® ° a:. g9E

	

® ®®

	

3 .9

0

9

	

~0 g ® ®p ~~ ~0~ B
0 ö A B

	

® B

	

®

	

®® B

e ~ ® 4 pp

	

® ®
~

0

	

~ ®
® e ~g a 8

P P ®$ ~b ©e ®:~~®

	

® ~o~ ® =
qo ® °

	

~~~
,

A9ß
a B

	

{©
@;B~ g~B~:~ß

a
®~

8g- A
®

	

0~~~a' ~ ®~~

*

	

®®ga

~®a

	

6 e ~
ea

®

~
00

®® ® ®® g®°®
B ag ~

®a

0®

	

° ::g
®

0
®

W ,
~® ® ®

	

®
„o

	

®
a ß„ ®	 „0

:

o®

Unterschiedliche Projektionen eines dreidimensionalen quasiperiodischen
Gitters (aus [37]).

Abb. 2 .10: Elektronenmikroskopische Hochauflösungsaufnahmen, gewonnen an Ala6Mn14

(aus [37]) .
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2.1 .1 .2 Die Projektionsmethode

Bisher haben wir Quasigitter erzeugt, indem wir nach gewissen Regeln den ebenen Raum
mit geeigneten Kacheln bzw . den dreidimensionalen Raum mit geeigneten Bausteinen
ausgefüllt 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 Quasigittem brachten entscheidende
Verbesserungen. Bei diesen Methoden wird ein Quasigitter durch Projektion eines höherdi-
mensionalen translationsinvarianten Gitters in einen Raum mit niedrigerer Dimension
erzeugt. lm höherdimensionalen Raum liegt dann wieder die f; r eine mathematische Be-
schreibung vorteilhafte Translationsinvarianz vor . Mit Hilfe von Projektionsmethoden lassen
sich alle mit der Tiling-Methodej- erzeugten Quasigitter herstellen . So era~ iiS4hält man z.B . dass
dreidimensionale Penrose-Muster auch durch eine geeignete Projektion eines sechsdimensio-
nalen hyperkubischen Gitters in den dreidimensionalen Raum . Aufgrund dieser Dualität kann
man, je nach Anforderung, das Projektions-Bild oder das Tiling-Bild verwenden.

Abb. 2 ..11 : ••Erzeugung eines eindimensionalen Quasigitters durch eine Projektion (nach [38]).

Um die Projektionsmethoden näher zu erläutern, wollen wir zunächst den einfachsten Fall
betrachten, nämlich 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 Rauerrichtungen sind [39].

Ausgangspunkt der Konstruktion ist ein zweidimensionales quadratisches Gitter (Abb.
2 .11), dessen Gitterbasis das Koordinatensystem mit den Achsen xl und x2 aufspannt . In
dieses Gitter wird die sogenannte Parkettierungsgerade x Il eingezeichnet, die den physikali-
schen Raum repräsentiert . Die Steigung der Geraden ist gleich der Zahl des Goldenen
Schnitts r gewählt . Für den Winkel 8 gilt:

® = arctan(r)

Verschiebt man nun die Einheitszelle des quadratischen Gitters entlang einer Parallelen zur
Gerade x , so überstreicht diese einen Streifen der Breite

B = A- (sin(B)+eos(0))

	

(2.8)

Alle innerhalb dieses Streifens liegenden Punkte des quadratischen Gitters werden nun auf
die Gerade x ll projiziert . Man erhält entlang der Geraden x II eine quasiperiodische Struktur,
bestehend aus kurzen Strecken der Länge s =A . sin(8) und langen Strecken der Länge
t=A , cos(®) . Die soeben konstruierte eindimensionale quasiperiodische 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) zurück, der ein
Modell über die Vermehrung von Kaninchen entwickelte.

Der Abstand des Streifens zur Geraden x il ist in Abb. 2 .11 willkürlich gewählt . Wählt
man einen zum ursprünglichen Streifen parallel verschobenen Streifen, so erhält man nach
der Projektion im betrachteten endlichen Abschnitt von x iI 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 .

	

s~Entscheidend für die Entstehung einer quasiperiodischen Struktur durch die Projektions-
methode ist eine irrationale Steigung der Parkettierungsgeraden x

If
. Wäre die Steigung der

Geraden x ll rational, so wurde man anstatt einer quasiperiodischen Struktur eine periodische
Struktur erhalten . Wählt man eine rationale Steigung, die nahe r liegt, so erhält man eine
periodische Struktur (mit großer 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 häufig
in quasikristallbildenden Legierungssystemen gefunden [42,43,44] . Aufgrund der strukturel-
len Ähnlichkeit zwischen Quasikristall und Approximant ist zu erwarten, daß Transformatio-
nen zwischen beiden Phasen besonders leicht möglich 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].

Höherdimensionale quasiperiodische Gitter können auf analoge Weise erzeugt werden:
Das zweidimensionale Penrose-Muster läßt sich durch Projektion von Gitterpunkten eines
fünfdimensionalen hyperkubischen Gitters auf eine zweidimensionale Ebene erzeugen, die
das Gitter unter irrationalen Winkeln schneidet . Die projizierten Gitterpunkte liegen dabei
in einem Streifen, der durch Entlangfahren der Einheitszelle des hyperkubischen Gitters an
der Schnittebene umrissen wird.

Um das dreidimensionale Penrose-Muster zu erzeugen, wird ein sechsdimensionales
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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 raumfüllend aus mindestens zwei Typen von Einheitszellen (z .B. den Rauten des
Penrose-Musters) aufgebaut [47] . Allerdings wird auf strenge Aufbauregeln verzichtet, so

daß 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 größer als Null, während sie bei einem idealen deterministischen
Quasikristall gleich Null ist . Daher ist die Gibbssche freie Energie G = H - T•S (H:
Enthalpie) eines Random-Tiling-Quasikristalls durch den entropischen Beitrag T . S ver-
mindert, und zwar um so stärker, je höher die Temperatur T ist . Dies bedeutet, daß 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
können. Verfechter des Random-Tiling-Modells weisen auf experimentelle Beobachtungen
hin, bei denen einige quasikristalline Phasen nur bei hohen Temperaturen stabil sind und bei
niedrigen Temperaturen in eine kristalline Phase zerfallen [45,481, was durch die entropische
Stabilisierung des Quasikristalls bei hohen Temperaturen erklärt werden kann . Jedoch
wurden die Untersuchungen nur bei wenigen Zusammensetzungen durchgeführt, so daß bis
heute :nicht geklärt ist, ob der Zerfall von Quasikristallen bei niedrigen Temperaturen in
allen Legierungssystemen bzw . bei allen Zusammensetzungen auftritt . Zudem besteht die
Möglichkeit (Im System Al-Cu-Co wurde dies beobachtet [49]!), daß sich der Konzen-
trationsbereich des Einphasengebiets der quasikristallinen Phase mit der Temperatur ver-
schiebt . Eine quasikristalline Phase, deren Zusammensetzung bei hohen Temperaturen der
Gleichgewichtszusammensetzung entspricht, kann somit bei niedrigen Temperaturen über-
sättigt sein und sich in die bei diesen Temperaturen stabilen Gleichgewichtsphasen um-
wandeln [50] . Ein solcher Zerfall der quasikristallinen Phase bedeutet keineswegs, daß die
quasikristallinen Phasen bei niedrigen Temperaturen prinzipiell instabil sind, da bei einer
anderen Zusammensetzung möglicherweise eine stabile quasikristalline Phase existiert.

Atomar auflösende rastertunnelmikroskopische bzw . transmissionselektronenmikrosko-
pischge Untersuchungen lieferten widersprüchliche Ergebnisse : Einige Autoren ziehen ihre
Untersuchungen zur Stützung des Modells eines deterministischen Quasikristalls heran
[51,52], während :andere Autoren ihre Ergebnisse als Hinweis auf ein Random-Tiling
interpretieren [53,54] . Derartige Untersuchungen konnten somit bislang keinen Aufschluß
darüber geben, welches der beiden Modelle das geeignetere ist.

Hingegen sprechen neueste Beugungsexperimente an großen, nahezu perfekten Al-Pd-
Mn Eznquasi nstallen, welche erst seit kurzer Zeit gezüchtet werden können (vgl . Abschnitt
2.2.2), eher für ein deterministisches Modell . Die beobachteten Halbwertsbreiten der
Beugungsreflexe entsprechen der Instrumentenauflösung [55] . Während das Modell des
deterministischen Quasikristalls solche scharfen Reflexe voraussagt, kann diese Beobachtung
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im Rahmen eines Random-Tiling-Modells nur dann erklärt werden, wenn das Modell um
zusätzliche Ordnungsmechanismen erweitert wird . Eine solche Erweiterung stellt aber einen
Schritt in Richtung eines deterministischen Tiling-Modells dar [55].

2<1e3 Modell des ikosaedriseiaen Glases

Ein weiteres Konkurrenzmodell, welches zur Beschreibung der neuen Festkörperklasse
diskutiert wurde, ist das Modell des ikosaedrischen Glases . In diesem Modell wird angenom-
men, daß in Quasikristallen ikosaedrische Cluster vorhanden sind [56,57,58] . Nimmt man
weiter an, daß die Ikosaeder sich bevorzugt an gewissen ausgezeichneten Stellen (Scheitel-
punkte, Ecken, Seitenflächen) aneinanderlagern, so erhält man einerseits eine langreich-
wenige Orientierangsfernordnung, andererseits eine kurzreichweitige ikosaedrische Ordnung.
Unter diesen Voraussetzungen sind in Beugungsexperimenten verhältnismäßig scharfe
Beugungsreflexe zu erwarten . Da durch aneinandergrenzende Ikosaeder der Raum nur zu
etwa 50% ausgefüllt werden kann, würde ein ausschließlich aus Ikosaedern aufgebauter Fest-
körper eine Dichte besitzen, die weit niedriger als die experimentell ermittelten Dichten ist.
Daher muß der Raum zwischen den Ikosaedern in geeigneter Weise (im einfachsten Fall
durch eine amorphe Matrix) ausgefüllt werden.

Das Ikosaederglas nimmt eine Zwischenstellung zwischen den amorphen Festkörpern
(mit ausschließlich kurzreichweitiger Nahordnung) und den kristallinen Festkörpern (strenge
translatorische Fernordnung) ein . Entsprechend ist die Halbwertsbreite der für das Ikosae-
derglas erwarteten Beugungsreflexe deutlich geringer als beim amorphen Festkörper, jedoch
signifikant größer als bei guten Normalkristalliten.

Das Modell des ikosaedrischen Glases erwies sich in den Anfängen der Quasikristall-
forschung als recht erfolgreich . Es konnte die auftretenden Beugungsreflexe erklären . Zudem
entsprachen die erwarteten relativ großen Halbwertsbreiten der Beugungsreflexe durchaus
den experimentellen Beobachtungen an den zunächst untersuchten metastabilen Quasikristal-
len (Al-Mn, Al-V .. .) . Dieses Bild änderte sich jedoch mit der Entdeckung von Legie-
rungssystemen mit stabiler quasikristalliner Phase (Al-Li-Cu, AI-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 daher trotz Anfangserfolgen zur allgemeinen Beschreibung von Quasikri-
stallen nicht durchsetzen.

Allerdings werden Modelle ikosaedrischer Gläser auch heute noch von einigen Autoren
zur Beschreibung von metastabilen quasikristallinen Phasen herangezogen . Insbesondere
ließen sich die Beugungsbilder von Quasikristallen auf Titanbasis, in denen Bögen diffuser
Intensität auftreten, erfolgreich durch ein solches Modell beschreiben [59].

Den Versuch eines Brückenschlags zwischen dem Modell des ikosaedrischen Glases und
den bei stabilen quasikristallinen Phasen heute allgemein akzeptierten Tiling-Modelleis
unternahmen Robertson und Moss . [60] . Da auch stabile Quasikristalle bei Herstellung durch
schnelles Abkühlen gestört sind (und die Reflexe eine endliche Halbwertsbreite besitzen),
schlugen Robertson und Moss vor, daß sich bei der Nichtgleichgewichtserstarrung zunächst
ein Ikosaederglas bildet . Bei Wärmebehandlung

	

1 .,

	

vder Proben kann dieses dann durch 73a~e1AäAa°

tionsprozesse in ein perfekteres Random-Tiling-Gitter (vgl . 2.1 .2) übergehen. Dieser
Vorschlag ist sicherlich nicht uninteressant, insbesondere da es Hinweise darauf gibt, daß
sich in der unterkühlten Schmelze eine ikosaedrische Nahordnung ausbildet (vgl . 3 .3). Die
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in der unterkühlten Schmelze erwarteten ikosaedrischen Cluster könnten bei der Erstarrung
der Probe vergleichsweise leicht ein Ikosaederglas bilden.

2a1 .4 Zwillingsbildung/ °krokristalirnodell

Das Modell der Zwillingsbildung wurde maßgeblich von Linus Pauling [61] vertreten. Zur
Erklärung der nichtkristallographischen Beugungsbilder mit ikosaedrischer Symmetrie wurde
angenommen, daß die Quasikristalle aus mehrfach verzwillingten Normalkristallen bestehen.
Mit Hilfe dieses Modells ließen sich die Beugungsbilder jedoch nicht ohne Widersprüche zu
experimentellen Ergebnissen [62,32] erklären . Dieses Modell ist somit zur Beschreibung von
perfekten Quasikristallen nicht geeignet.

Selbst bei Annahme verzwillingter Mikrokristallite können die an stabilen Quasikristalien
beobachteten scharfen Beugungsmaxima nicht erklärt werden, ohne daß die Kristallitgröße
derart klein gemacht wird, daß de facto eine quasiperiodische Struktur entsteht [55].

Das Mikrokristallmodell wird jedoch von einigen Autoren zur Beschreibung von Uber-
gängen vom Quasikristall zum Normalkristall herangezogen [63,64,65] . Es wurde berichtet,
daß sich bei der Umwandlung einiger Quasikristalle (z .B. im System AI-Cu-Fe) in den
kristallinen Zustand mikrokristalline Domänen bilden, deren Orientierung noch der Orientie-
rungsfernordnung . des ursprünglichen Quasikristalls entspricht . Die Beugungsbilder eines
derartigen mikrokristallinen Festkörpers zeigen zwar noch eine nichtkristallographische (z .B.
5-zählige) Symmetrie, die Reflexe in den Elektronenbeugungsbildern sind jedoch verschmiert
und haben vielfach eine dreieckige Form [65,66] . Durch sorgfältige transmi.ssionselek-
tronenmikroskopische Untersuchungen können diese mikrokristallinen Strukturen daher von
perfekten Quasikr istilen unterschieden werden.

2®2 Quasikristallbildende Legierungssysteme:
Stabilit5t, Herstellung und Eigenschaften

Die quasikristallinen Phasen können bezüglich ihrer Stabilität in 2 Klassen eingeteilt werden:

- metastabile Quasikristaile
- stabile Quasikristalle.

202®1 Melastaltile Quasikristalle

Metastabile Phasen sind dadurch gekennzeichnet, daß ihre Gibbssche freie Energie nicht, wie
bei stabilen Phasen, minimal ist, sondern nur in einem lokalen Minimum liegt (Abb . : 2.12
Punkt B).

Zu den Legierungssystemen, die metastabile quasikristalline Phasen bilden, zählt das
klassische System Al-Mn, an dem erstmalig eine quasi_kristalline ikosaedrische [10] und
wenig später auch eine quasikristalline dekagonale Phase [29] 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].

Grundsätzlich kännen metastabile Phasen aus der Schmelze nur dann gebildet werden,
wenn die Schmelze unter die virtuelle Liquidustemperatur der metastabilen Phase unterkühlt
wurde [21], denn nur dann ist eine treibende Kraft zur Bildung dieser Phase vorhanden (vgl.
auch Kapitel 3 .1) . Eine solche Unterkühlung kann einerseits auf transiente Weise durch
schnelles Abschrecken erreicht werden (Melt-Spinning, Laserschmelzen, Splat-Kühlen,
Verdüsung im Fallrohr . . .), andererseits aber auch quasi-stationär (langame Abkühlung)
durch Ausschaltung heterogener Keimstellen hoher katalytischer Wirksamkeit (elektromagne-
tische Levitation, Glaseinbettung, . . .) (vgl . Abschnitt . 4 .1).

Atomanordnung

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 höhere 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 genügend Energie (z .B. in Form
von thermischer Energie) zur Verfügung steht, um die Energiebarriere AG (vgl . Abb. 2 .12)
zur Phasenumwandlung zu überwinden . Als Konsequenz hiervon dürfen metastabile quasikri-
stUll :ne Phasen nicht zu stark (abhängig von der Höhe der Energiebarriere AG) erwärmt
werden (z.B. durch Aufheizung der Probe während einer elektronenmikroskopischen Unter-
suchung) . Zudem muß bei der Herstellung der metastabilen Quasikristalle aus der Schmelze
die Temperatur ausreichend schnell vermindert werden, um zu verhindern, daß sich die
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metastabile Phase kurze Zeit nach ihrer Bildung wieder umwandelt . Während dies bei den
Methoden des schnellen Abschreckens in der Regel gewährleistet ist, besteht bei den
langsamen Unterkühlungsmethoden stets die Möglichkeit einer solchen Umwandlung.

Bedingt durch die Herstellungsbedingungen (rasche Erstarrung, schnelle Wärmeabfuhr)
sind metastabile Quasikristallite vergleichsweise klein (typischerweise einige .m groß) und
verglichen mit langsam erstarrten (oder getemperten) stabilen Phasen strukturell stark
gestört.

2 .2.2 Stabile Quasikristalle

Stabile quasikristalline Phasen zeichnen sich dadurch aus, daß sie thermodynamisch stabil
sind, d.h. eine minimale Gibbssche freie Energie besitzen (vgl . Abb. 2.12 Punkt A) . Dies
bedeutet nicht notwendigerweise, daß sie bei Raumtemperatur stabil sind, sondern vielfach
handelt es sich um stabile Hochtemperaturphasen . Erstmalig wurde eine stabile quasikristal-
line (ikosaedrische) Phase im System Al-Li-Cu [70] entdeckt . Im Laufe der Zeit wurden
weitere Legierungssysteme gefunden, die stabile quasikristalline Phasen bilden . Unter
anderem bilden die in dieser Arbeit untersuchten Legierungssysteme AI-Cu-Fe (ikosaedrische
Phase) [18,19] und Al-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 quasikristalliner Phasen aus der Schmelze sind, im Gegensatz zu
den metastabilen Phasen (wo unter die virtuelle Liquidustemperatur der metastabilen Phase
unterkühlt werden muß), keine tiefen Unterkühlungen der Schmelze notwendig . Daher sind
Verfahren mit kleinen Kühlraten zur Herstellung stabiler quasikristalliner Phasen möglich.
Dies bedeutet, daß man den Quasikristallen Zeit zum Wachsen geben kann . Entsprechend
ließen sich durch geeignete Kristallzuchttechniken (z .B . Bridgmantechnik, Czochralskiver-
fahren) nahezu perfekte Einquasikristalle mit Abmessungen von einigen Millimetern bis
neuerdings sogar Zentimetern züchten [44,74,75] . Hierbei erwies sich das System Al-Pd-Mn
als besonders geeignet zur Züchtung großer Einquasikristalle.

Diese makroskopisch großen Einquasikristalle machen es möglich, die Eigenschaften
von Quasikristallen ohne störende Fremdphasen und Korngrenzen zu studieren (z .B. elek-
trischer Widerstand, Anisotropieeffekte, mechanische Eigenschaften [75]).

Darüber hinaus rufen die stabilen Quasikristalle, da sie im allgemeinen perfekter herge-
stellt werden können als die metastabilen, in Beugungsexperimenten sehr scharfe Beu-
gungsreflexe hervor. Dies steht im Widerspruch zu den Vorhersagen des Modells des ikosa-
edrischen Glases (vgl . 2 .1 .3).

Betrachtet man die chemischen Zusammensetzungen der bislang gefundenen quasikristal-
linen Phasen, so fällt auf, daß für fast alle quasikristallinen Phasen das Verhältnis von
Valenzelektronen zu Atomen einen Wert e/a 1 .8 annimmt. Daher ist die Vermutung
naheliegend, daß ein Hume-Rothery-Mechanismus einen Beitrag zur Stabilität quasikristalli-
ner Phasen liefert [76,77] . Die Hume-Rothery-Theorie sagt voraus, daß eine intermetallische
Phase energetisch besonders günstig ist, wenn ihr ela-Verhältnis einen Wert annimmt, bei
dem die Fermikugel den Rand der Brillouin-Zone über weite Bereiche im reziproken Raum
berührt. `s9 Folge Wechselwirkungder ~v von Kristallgitter und~üt ter unelektronischemberührt . Als System
entsteht unter dieser Voraussetzung eine Bandlücke an der Fermikante . Die Ausbildung
dieser Bandlücke führt 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 übertragen werden, indem die stärksten Beugungsreflexe zur
Konstruktion einer Pseudo-Brillouin-Zone (Joneszone) herangezogen werden [77,79].

Neben der Abhängigkeit der Stabilität quasikristalliner Phasen von der chemischen
Zusammensetzung sprechen Messungen der Zustandsdichte an der Fermikante für das
Modell einer Stabilisierung quasikristalliner Phasen durch einen Hume-Rothery-Mechanis-
mus. In der Tat wurde in Quasikristallen experimentell eine verminderte Zustandsdichte
(Pseudo-Bandlücke) an der Fermikante nachgewiesen [80,81].
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3a Unterkühlung von Metalischmelzen

Die im vorausgehenden Kapitel vorgestellten Quasikristalle zeichnen sich durch eine polyte-
traedrische (z.B. ikosaedrische) Nahordnung aus . Eine ähnliche Nahordnung wird, wie in
Abschnitt 3.3 näher erläutert wird, auch in unterkühlten Schmelzen vorausgesagt . Es wird
erwartert, daß diese Ähnlichkeit der Nahordnungen Auswirkungen auf die Unterkühlbarkeit
von Schmelzen quasikristallbildender Legierungen hat, die in dieser Arbeit untersucht
werden sollen.

Wie bereits in den grundlegenden Arbeiten von Turnbull [1] systematisch gezeigt wurde,
ist es möglich, metallische Schmelzen signifikant unter ihre Liquidustemperatur TL zu unter-
kühlen . Hierbei wurden bei einer Vielzahl von Metallen experimentell relative Unterkiihlun-
gen AT/TL erreicht, die in der Größenordnung von 20% liegen. Im Laufe der Zeit konnten
bei einigen Systemen sogar noch gröbere relative Unterkühlungen beobachtet werden, z.B.
für reines Fe AT/TL=0.3 [15] und für reines Ni ®TITL =0.28 [17] . In diesem Kapitel sollen
die theoretischen Grundlagen zur Beschreibung der Unterkühlungsphänomene dargestellt
werden, in Abschnitt 4 .1 die experimentellen Methoden zum Unterkühlen von Metallschmel-
zen.

3al Thermodynamik des Phasentibergangs fliissig-fest

Der makroskopische Zustand eines Systems sowie die Richtung von Zustandsänderungen
lassen sich mit Hilfe von thermodynamischen Zustandsgrößen und den zugehörigen Zu-
standsvariablen beschreiben . Sind Temperatur T und Druck p die Zustandsvariablen, so ist
die freie Enthalpie G die entsprechende Zustandsgröße.

Temperatur

Abb . 3.1 Schematische Darstellung der freien Enthalpie G für Schmelze (GL ) und
Festkörper ( Gs) als Funktion der Temperatur T .
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3. Unterkühlung von Metallschmelzen

Zur thermodynamischen Beschreibung des Phasenübergangs flüssig-fest betrachten wir
daher zunächst die freie Enthalpie (Gibbssche freie Energie) der flüssigen und der festen
Phase . Am Schmelzpunkt (TL ) schneiden sich die Kurven für die freie Enthalpie der
flüssigen Phase ( GL ) und der festen Phase ( Gs) (vgl . Abb . 3.1) . Oberhalb des Schmelz-
punkts ist die flüssige Phase energetisch günstiger, unterhalb entsprechend die feste Phase.
Unterkühlt man eine Schmelze auf eine Temperatur TN unterhalb der Schmelztemperatur T L
(Unterkühlung A` =TL-TN), so befindet sich das System in einem energetisch ungünstigen,
metastabilen Zustand, in dem die Differenz AGv = G L - Gs größer als Null ist . Da bei einer
Erstarrung diese Differenz der freien Enthalpien freigesetzt und somit die Energie des
Systems vermindert würde, liefert das positive AGv die thermodynamische "treibende Kraft"
für den Phasenübergang.

Für die Differenz AGv der freien Enthalpien von flüssiger und fester Phase gilt entspre-
chend elementarer thermodynamischer Urerregungen:

AGv(7) =AM) -T AS(T) .

	

(3 .1)

Hierbei lassen sich die Differenz AH der Enthalpie sowie die Differenz AS der Entropie von
flüssiger und fester Phase durch die Schmelzenthalpie AH f , die Schmelzentropie AS f und die
Differenz der spezifischen Wärme ACp von flüssiger und fester Phase ausdrücken . Damit
gilt :

rL

AFT(T) = AHf - ACp(7) dT

AS(T) = ASf
- rt

A~`P(7)
dT

~ T

Zwischen AHf und ASf besteht der elementare Zusammenhang:

A_ f = L ASf

Die Temperaturabhängigkeit von ACD ist, insbesondere bei tiefen Unterkühlungen, nur sehr
schwer experimentell bestimmbar, so daß man AGv meist nur unter Zuhilfenahme von
Modellansätzen berechnen kann . Einige dieser Ansätze zur Beschreibung von AGv in
metallischen Systemen sollen im folgenden vorgestellt werden.

Die NAherung von Turnbull:

Der einfachste dieser Ansätze ist die Turnbullsche Näherung [1], bei der angenommen wird,
daß ACp verschwindet: ACp(T)=O.Dann ergibt sich AGv gemäß Gleichung (3 .1-3.4) direkt
zu :

(3 .2)

(3 .3)

(3 . 4)
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AGv(T) _ AHf. AT

I L

Die Turnbullsche Näherung ist bei einigen reinen Metallen gerechtfertigt, bei denen eine
kleine Differenz der spezifischen Wärme von Schmelze und Festkörper beobachtet wurde
[82].

Der Ansatz von Jones"'°°`.~ und Chadwick:äiäau~ ~-E~~i€.l.~

Jones und Chadwick [83] nehmen im Gegensatz zu Turnbull [1] einen kons tanten Wert von
ACp an, der dem Wert am Schmelzpunkt entspricht : AC p(T) =ACp(T1 .)

Unter dieser Annahme folgt :

T
LiGv(7) =

AH

~,•	
AT

- ACp = (AT-T ln(
~.,L))

L

Die Abschätzung von Thompson und Spaepen:

Grundlage des Ansatzes von Thompson und Spaepen [84] ist die Annahme, daß die En-
tropiedifferenz AS zwischen Festkörper und unterkühlter Schmelze bei der idealen Glas-
temperatur To verschwindet (Kauzmann-Paradoxon) [85]:

AS(To) = AS, -
T L AGp

dT = 0

	

(3.7)

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

As,., AHf _ ALT
®C _p

	

ln(TE)

	

1'L `In( TL)

	

1 L

Die Näherung in Gleichung (3 .8) ist für Systeme gerechtfertigt, bei denen To , TLI3 gilt.
Die Enthalpiedifferenz AGv laßt sich damit durch den Ausdruck

	

AGv(T)	 'f 	
AT 2T

= A	 • _	
TL TL+T

(3 .5)

(3.6)

(3.8)

3 .9)

beschreiben .
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3. Unterkühlung von Metallschmelzen

Der Ansatz von. Singh und Holz:

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

AH AT 7T®Gv(T)

	

TL

	

TL +6T .

Diese Beziehung liefert eine gute Beschreibung der experimentell durch Messung von C P an
unterkühlten Metallschmelzen bestimmten freien Energiedifferenz [82].

Die Näherung von Gillessen und Her°lachm

Der Ansatz von Gillessen und Herlach [87] basiert auf den Überlegungen von Thompson und
Spaepen . Jedoch wird auf die Näherung in Gleichung (3 .8), die nur für den Fall To TL, /3
gültig ist, verzichtet . Für AGv ergibt sich aus den Gleichungen (3 .1)-(3 .4) und (3 .8) der
etwas komplexere Ausdruck :

(3 .10)

®Gy = ASf AT -[ln(Tö)]-1 ASf • [®~'-T ln( ~.)] (3 .11)

Insbesondere bei quasikristallbildenden Legierungssystemen ist dieser Ansatz besser zur
Beschreibung von AGv geeignet als die Näherung von Thompson und Spaepen . Zum Beispiel
wird für das System Al-Mn in der Literatur eine ideale Glastemperatur T 0 = 658 K [88]
sowie eine Liquidustemperatur der ikosaedrischen Phase T L; = 1081 K [89] angegeben . Die
in der Abschätzung von Thompson und Spaepen vorausgesetzte Beziehung To = 'T L/3 ist
hier offensichtlich nicht erfüllt . Eine Analyse von Herlach et al . [11] zeigte, daß diese Nähe-
rung von allen Ansätzen am besten mit experimentellen Messungen der spezifischen Wärme
von AI-Cu-V-Schmelzen [90] übereinstimmt.

Die Theorie von Dubey und Rarnac.han&ar°ao:

Dubey und Ramachandrarao [91,92] haben AGv im Rahmen des freien Volumenmodells für
Flüssigkeiten [93,94] berechnet . Dabei wird die Flüssigkeit durch ein "Gitter" beschrieben,
welches mit Atomen und Leerstellen besetzt ist, wobei die Flüssigkeit eine im Vergleich zum
Kristall hohe Leerstellendichte aufweist. Betrachtet man die Leerstellen als zweite Atomsor-
te, so läßt sich analog zu entsprechenden thermodynamischen Überlegungen für binäre
Legierungen ein Ausdruck für AGv herleiten:

AK,. A7 dCp(TL) . AT2

	

A T
®G,,(7)'

.

	

2T

	

(1-
6T)

	

(3.12)

In diesen Ausdruck geht nur die Liquidustemperatur TL , die Schmelzenthalpie AHf und die
Differenz der spezifischen Wärme am Schmelzpunkt AC P (TL) ein .



3 .2 Keimbildung

	

29

3 .2 Keimbildung

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

- Offenbar spielen bei der Erstarrung einer Schmelze mikroskopische Prozesse eine ent-
scheidende Rolle. Hier sind insbesondere Keimbildungsvorgänge zu nennen, die eine
Erklärung für die Unterkühlbarkeit von Schmelzen liefern.

3 .2 .1 Homogene Keimbildung

Grundlage der klassischen Keimbildungstheorie ist ein Modell von Volmer und Weber [95],
das ursprünglich zur Beschreibung der Kondensation aus der übersättigten Dampfphase
entwickelt wurde. Hierbei wird davon ausgegangen, daß im Dampf durch statistische
Dichtefluktuationen Cluster gebildet werden . Bei der Bildung eines solchen Clusters wird
einerseits Kristnllisationsenergie (proportional zum Volumen des Clusters) frei, anderer-
seits muß Grenzflächenenergie i (proportional zur Clusteroberfläche) aufgebracht werden.
Somit ergibt sich die freie Enthalpie eines kugelförmigen Clusters mit Radius r zu:

AG = (P+Cl

	

3
~rr 3AG +4 r2a

wobei a- die Grenzflächenenergie (a> 0) und AG,, die Kristallisationsenergie (G , > 0) ist.
Volumen- und Oberflächenterm ( bzw . a), . sowie deren Summe AG, sind in. Abb . . 3 .2
dargestellt .

Schematische Darstellung des Grenzflächen- (ti) und Volumenterms () eines
Clusters, sowie deren Summe (AG), als Funktion des Clusterradius r .

(3 .13)

Abb. 3.2 :
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Die Änderung der freien Enthalpie AG durchläuft ein Maximum bei einem Clusterradius
dem kritischen Keimradius . Cluster, die kleiner als r- * sind, zerfallen mit einer großen Wahr-
scheinlichkeit, da sie dadurch ihre Energie vermindern können . Sie werden als Embryonen
bezeichnet. Hat ein Cluster jedoch durch statistische Fluktuationen den kritischen Keimradius
r° überschritten, so kann er seine Energie durch weiteres Wachstum vermindern, so daß eine
Tendenz zum Wachstum besteht . Es liegt ein wachstumsfähiger Keim vor . Durch elementa-
res Lösen der zugehörigen Extremwertaufgabe ergibt sich für den kritischen Keimradius

2o-r

	

.

	

(3 .14)

Die Höhe AG$ des Maximums ist die Aktivierungsschwelle zur Bildung eines kritischen
Keims .

	

gilt:Keims . Es glt

®C'r' =16~° o'
3

(3 .15)

Zur Bildung eines Embryos mit n Atomen ist eine Energie AG(n) notwendig (Abb . 3.2).
Versteht man die Keimbildung als thermisch aktivierten Prozeß, so ist es naheliegend, die
Zahl Np der Cluster mit n Atomen in einem System aus NL Atomen durch einen Boltzmann-
Ansatz zu beschreiben :

t~7 =I~'Lexxp(-W	 ~~))
B

(3 .16)

Eine derartige Beschreibung führt jedoch bei großen Clusterradien zu Widersprüchen . Für
r> r° würde N~ wegen des wieder abfallenden AG stark ansteigen . Schließlich wird AG für
r > ro negativ, so daß sich aus Gleichung (3 .16) ein N ergeben würde, daß größer ist als 1VL
- 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
begründet, daß Cluster, die den kritischen Keimradius r° erreicht haben, selbständig wachsen
können und somit durch Wachstum aus dem Gesamtensemble verschwinden. Um jedoch
weiterhin ein stationäres dynamisches Gleichgewicht zu gewährleisten, müssen die dem
System entnommenen Atome kontinuierlich durch neue ersetzt werden, d .h . es wird eine
quasi-stationäre Clusterverteilung angenommen.

Sei nun k die Aniagerungsrate für ein weiteres Atom an einen Cluster, so ergibt sich
nach Volmer und Weber für die Keimbildungsrate I im quasi-stationären Zustand der Aus-
druck :

ss=k

	

. =klVLexp(®	 kT
) .

B

Das Modell von Volmer und Weber wurde von Becker und Döring [96] verfeinert . Becker
und Döring verwenden eine modifizierte Verteilungsfunktion, die auch Cluster zuläßt, die
größer als r~ sind . Dadurch wurde es ermöglicht, den Zerfall von überkritischen Clustern im
Keimbildungsmodell zu berücksichtigen. Im Rahmen dieses Modells erhält man einen
Ausdruck für die Keimbildungsrate Iss, der sich nur durch den sogenannten Zeldovich-Faktor
I', von Gleichung (3 .17) unterscheidet :

(3.17)
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'Iss
yk°N Z -exp(-

AG6 ) mit F'

	

A
kBT

	

z ~ 37rkBl'

Da der Zeldovich Faktor nur eine unwesentliche Korrektur darstellt [21], .sei er im folgenden
vernachlässigt.

Zur Beschreibung der Anlagerungskonstante nimmt Becker [97] an, daß die Anlagerung
der Atome durch Diffusionsprozesse kontrolliert wird . Das zunächst zur Beschreibung der
Kondensation aus der Dampfphase entwickelte Modell wurde von Turnbull und Fischer .[98]
auf die Erstarrung einer Schmelze =über tragen . Hierbei wurde angenommen, daß ein Atom
bei der Anlagerung an den Embryo zunächst durch die Grenzfläche flüssig-fest diffundieren,
und dazu die Aktivierungsschwelle ~L7z far die atomare Diffusion überwinden mu . nie
Anlagerung der Atome ist im Rahmen dieses Modells somit ein thermisch aktivierter Prozeß,
so daß die Anlagerungskonstante k durch einen Boltzmannansatz beschrieben werden kann.
Für die Keimbildungsrate Iss folgt dann

~G °

	

AG~
ISS=NL • vQ • exp(--	

k?'
	 ) exp(-

k i' )
B

wobei vo=kBT/h die Vibrationsfrequenz der Atome ist und h das Plancksche Wirkungs-
quantum . Nimmt man an, daß AGx gleich der Aktivierungsenergie für die atomare Selbst-
Diffusion ist, so läßt sich ®G $ aus dem Diffusionskoeffizienten D und dem interatomaren
Abstand ao gemäß

AG
D=aQv oexp(- a)

kBI'

Insgesamt ergibt sich damit der folgende Ausdruck für die Keimbildungsrate ISS :

ISS(

	

3~{~
	
a

	 3 ° exp(-	 ®gT ) .
0

Neben einigen Konstanten und dem in der Regel hinreichend bekannten interatomaren
Abstand ao gehen in Gleichung (3 .21) im wesentlichen die Viskosität n(T) und die Aktivie-
rungsenergie für die Bildung eines kritischen Keims AG°(T) ein.

Die Temperaturabhängigkeit der Viskosität kann, wie von Turnbull [99] für reine
Metalle und von Battezzati et al . [88] auch für quasikristallbildende Systeme vorgeschlagen,
durch einen empirische:: Vogel-Fulcher-Ansatz beschrieben werden:

bestimmen. Der Diffusionskoeffizient D kann mit Hilfe der Einstein-Stokes-Gleichung aus
der Viskosität 17(T) berechnet werden :

(3.18)

. (3 .19)

(3.22)
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n(7')=rryaexP(
T

A
T )

0

(3 .23)

Hierin ist To die ideale Glastemperatur, während no und A freie Parameter sind.
Die Aktivierungsschwelle AG°(T) zur Bildung eines kritischen Keims hängt gemäß Glei-

chung (3 .15) vom Quadrat der freien Enthalpiedifferenz ®Gv(T) und von der dritten Potenz
der Grenzflächenenergie 6(T) zwischen fester und flüssigen Phase ab . AGv(T) kann durch
die in Abschnitt 3 .1 vorgestellten Ansätze beschrieben werden . v konnte bislang in metalli-
schen Systemen nicht als Funktion der Temperatur direkt experimentell bestimmt werden.
Es existieren jedoch1 l 1 Modellestieereniert jedoch einigee Modele zur Beschreibung von a ), die im folgenden Kapitelti

	

zur
kurz vorgestellt werden sollen.

3 .2.2 Grenzflächenenergie zwischen fester und flüssiger Phase

Die Energie a der Grenzfläche zwischen fester und flüssiger Phase wird durch einen
enthalpischen und einen entropischen Beitrag bestimmt . Der Enthalpieterm berücksichtigt die
Energiedifferenz zwischen den Atomen, die im Kristall allseitig gebunden sind, und den
Grenzflächenatomen, die unabgesättigte Bindungen besitzen . Der Entropieterm trägt der Ver-
ringerung der Entropie von Atomen aus der Schmelze bei der Anlagerung an die Grenz-
fläche Rechnung.

Skapski [100] lieferte die einfachste Abschätzung der Grenzflächenenergie a zwischen
fester und flüssiger Phase, indem er r als Differenz der Grenzflächenenergie as von Festkör-
per und Vakuum und der Grenzflächenenergie oi von Flüssigkeit und Vakuum ansetzt:

=aScl .
Ewing [101] gibt einen Ausdruck für die Grenzflächenenergie an, bei dem der entropi-

sche Beitrag basierend auf experimentell ermittelten radialen Verteilungsfunktionen abge-
schätzt wurde . Dabei wurde angenommen, daß die Anlagerung eines Atoms aus der Flüssig_
keit an den Festkörper mit einer Verminderung der Entropie verbunden ist . Zur Berechnung
des enthalpischen Beitrags wurden Wechselwirkungen zwischen nächsten Nachbarn in der
festen Phase und zwischen Atomen an der Phasengrenze betrachtet . Diese Uberlegungen
führten zu einem Ausdruck fier die Grenzflächenenergie:

c =

	

( I + S ° TL)

	

(3 .24)

Für den Parameter A wurde ein Wert A 2 .5 . 10 .9 angegeben, während die Grenzflächen-
entropie S * materialabhängig Werte zwischen 2 la ß 3/K und 3 .1 . 10-9 :PIK annimmt.

Miedema [102] bestimmte S~ durch Anpassen von Gleichung (3 .24) an die durch
Messungen der maximalen Unterkuhlbarkeit von Schmelzen reiner Metalle abgeschätzten
Grenzflächenenergien zu S''= 5. 10 J/K.

Die zuvor genannten Modelle geben eine Abschätzung der G renzflachenenergie o, die
unabhängig von der Struktur der festen Phase ist . lm Gegensatz dazu berücksichtigt ein
Modell vom Spaepen und Thompson [103,104,105,106] auch Struktureinflüsse an der Grenz-
fläche. Hierbei wird der Kristall durch eine dichteste geordnete Kugelpackung, die Flüssig-
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keit durch eine dichteste ungeordnete Kugelpackung beschrieben . Die zwischen beiden
Phasen befindliche Grenzschicht wird so konstruiert, daß tetraedrische Nahordnung bevor-
zugt und oktaedrische Nahordnung verboten ist . Die Bevorzugung der tetraedrischen
Ordnung führt zu einer Maximierung der Dichte in der Grenzschicht und zu einem äußerst
geringen Dichtedefizit an der Phasengrenze . Dieses verschwindend kleine Dichtedefizit steht
in Einklang mit den Ergebnissen von während der Kristallisation metallischer Gläser
durchgeführten Positronen-Anihilations-Messungen [107] . Die im Modell von Thompson und
Spaepen konstruierte Atomanordnung der ersten •Flüssigkeitsschicht weist parallel zur
Grenzfläche bereits keinerlei Translationsordnung auf, während die Ordnung in der dazu
senkrechten Richtung vergleichsweise langsam abnimmt.

Aufp f Grand ues verschwindend

	

Dichtedef zit s in der Grenzschicht kann derh indend kleinena

	

.+~ . .~. . ..
enthalpische Beitrag zur Grenzflächenenergie vernachlässigt werden, während die Konflgura-

+•l r

	

•_ Berechnung .3es

	

on Betionsentropie den Hauptbeitrag liefert . Die

		

tac, ei;~lvtroplsihii~i~ Beitrags liefert d iedie
Beziehung für die Grenzflächenenergie a:

Hierin bezeichnet ASf die Schmelzentropie, Vm das molare Volumen und Nu die Loschmidt-
sche Zahl . Die Strukturabhängigkeit der Grenzflächenenergie a wird durch den Faktor a

berücksichtigt . Die Rechnungen lieferten für einen Keim mit kubisch-flächenzentrierter
Struktur (fee) oder hexagonal dichtester Packung (hcp) af =0.86 [104], für einen Keim
mit kubisch-raumzentrierter Struktur (bee) ab,,=0.71 [105].

3.2 .3 Heterogene Keimbildung

Bei den bisherigen Überlegungen zur homogenen Keimbildung haben wir Systeme betrach-
tet, die nur aus einer Schmelze und einer daraus gebildeten festen Phase bestanden . In der
Praxis ist ein solches System jedoch meist nicht isoliert, sondern steht in Kontakt mit
Fremdphasen (Tiegelwände, Oxidhäute, Verunreinigungen, . . . ) . Durch eine katalytische
Wirkung der Fremdphasen kann die Aktivierungsschwelle zur Bildung eines kritischen
Keims empfindlich herabgesetzt werde n . In einem solchen Fall spricht man von "heterogener
Keimbildung" . Die katalytische Wirkung einer Fremdphase wird verständlich, wenn man den
besonders einfachen Fall der heterogenen Keimbildung auf einem planaren Substrat betrach-
tet, der erstmals von Volmer [108] beschrieben wurde . Ein kalottenförmiger Keim auf einem
ebenen Substrat, wie er in Abb . 3 .3 dargestellt ist, befindet sich nur dann im Kräftegleich-
gewicht, wenn sich die zum Substrat parallelen Komponenten aller Grenzflächenspannungen
kompensieren.

Dann gilt für die Grenzflächenspannungen a zwischen kristallinere Keim (s), Substrat
(w) und Schmelze (1) und für den Eenetzungswinkel 6:

ar,w = a , +a;
scos(t) .

	

(3 .26)

Der in Abb. 3.3 gezeigte heterogene Keim mit Krümmungsradius r ' hat ein Volumen, das
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um den Faktor f(zg) kleiner ist als das eines kugelförmigen homogenen Keims mit gleichem
Krümmungsradius, wobei für f(z5) gilt:

lz9)=
1
(2-3cost +cos'O)

	

(3.27)

Abb . 3.3

	

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

Im Falle heterogener Keimbildung ist die Aktivierungsenergie zur Bildung eines kritischen
Keims um den gleichen Faktor f(z9) im Vergleich zur homogenen Keimbildung verringert:

L,G~

	

=f(z%) (3 .28)

Der Faktor f(6) wird katalytischer Faktor genannt und nimmt, abhängig vom Benetzungs-
winkel (0 ° � z � 180°), Werte zwischen 0 und 1 an . Hierbei entspricht der Grenzfall
6=180° (d .h. keine Benetzung) der homogenen Keimbildung mit f(z9) =1 . Für den Fall
vollständiger Benetzung (6= 0°) gilt hingegen f(O)=O, d .h . es wird keine Aktivierungs-
energie zur Bildung eines kritischen Keims benötigt . In diesem Fall wächst der Kristall
epitak"isch auf das Substrat auf.

Der für den Fall homogener Keimbildung hergeleitete Ausdruck für die Keimbildungs-
rate 1,s (Gleichung (3 .22)) kann direkt auf den Fall der heterogenen Keimbildung übertragen
werden . Hierzu ist statt der Keimbildungsschwelle für die homogene Keimbildung L G * die
urn = den katalytischen Faktor f(z9) reduzierte Keimbildungsschwelle für die heterogene
Keimbildung LiCs,u~ = .G''•f(z) zu verwenden . Gleichzeitig ist zu berücksichtigen, daß bei
heterogener Keimbildung nur Atome, welche sich an der Grenzfläche von Fremdphase und
Schmelze befinden, an der Keimbildung beteiligt sind . Die Zahl N dieser Atome ist um
einen Faktor C 1 geringer als die Gesamtzahl N L aller Atome der Schmelze: NO ~' NL .
Damit ergibt sich die Keimbildungsrate Iss" zu:

iss
=	

kB 2" Nn

	

g-
o exp(-

AGB )

	

kB T NL
exp(--	

G'1(zs))

	

(3.29)
3~ z1(
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Für den Grenzfall homogener Keimbildung gilt =1 und N n =NL .
Da f(13) in Gleichung (3 .29) im Exponentialterm steht, kann heterogene Keimbildung

drastische Auswirkungen auf die Keimbildungsrate und damit auf die Unterkiihlbarkeit
haben. Der katalytische Faktor hängt stark von der Prozeßführung sowie vom untersuchten
Probensystem ab . Bei konventioneller Erstarrung im Tiegel liegt in der Regel ein derart
kleines f(~) vor, daß die Schmelze nicht signifikant unterkühlt . Bei unter hochreinen
Bedingungen mit Hilfe der elektromagnetischen Levitationstechnik durchgeführten tiegel-
freien Unterkühlungsexperimenten 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 Größenordnung können bei gleicher Temperatur
zu einer um mehr als 20 Größenordnungen höheren Keimbildungsrate im Vergleich zu
homogener Keimbildung [16,111] führen.

3 .2.4 Transiente Keimbildung

Bei den bisherigen Überlegungen zur Keimbildung wurde eine quasi-stationäre Verteilungs-
funktion N (siehe Gleichung (3.16)) der Cluster mit Größe n vorausgesetzt, d .h. das System
befindet sich im (dynamischen) Gleichgewicht . Dies ist sicherlich bei langsamer Prozeßfüh-
rung (z.B. dem langsamen Abkühlen der Proben in einer Levitationsanlage) gerechtfertigt,
jedoch in der Regel nicht beim schnellen Abschrecken der Schmelze (z .B. beim Schmelz-
spinnen oder beim Splatkühlen). Da im Rahmen dieser Arbeit einige Proben durch Splatküh-
len hergestellt wurden, sollen an dieser Stelle beim schnellen Abschrecken auftretende
transiente Effekte näher erläutert werden.

Zur Beschreibung der transienten Keimbildung wird angenommen, daß in einem System
zur Zeit t=0 keine Cluster vorhanden sind ( No(t=0) =0) [112] . Die Bildung eines Clusters
benötigt Zeit, so daß die Verteilungsfunktion N a erst nach einer charakteristischen Zeit T, die
Transiente genannt wird, im dynamischen Gleichgewicht ist . Dies bedeutet, daß 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 r, so kann die Schmelze
durch transiente Effekte unterkühlt werden.

Bei allen Modellen zur quantitativen Beschreibung der transienten Keimbildung ist die
Transiente r abhängig von der atomaren Diffusion D über die GrenzfacheSchmelze-Keim.
Der wohl erfolgreichste

	

Ansätze zur Beschreibung der transienten Nukleationsrate I t~äil

	

olgreich
11s

4Le dieser t aau

stammt von Kashchiev [113]:

II - jss ° [

(-'1)m°exp( rn~°r)] mit r+° D Jl (3.30)
m=1

Die meisten Ansätze zur Beschreibung transienter Effekte wurden für den Fall homogener
Keimbildung hergeleitet . Diese Überlegungen können jedoch auf den in der Praxis besonders
wichtigen Fall der heterogenen Keimbildung übertragen werden [114] (Bei vielen Methoden
des schnellen Abschreckens, z .B. beim Schmelzspinnen oder beim Splatkühlen, wird die
Schmelze auf einem kalten Substrat erstarrt?) . Die Auswirkung transienter Effekte auf
homogene und heterogene Keimbildung ist schematisch in Abb . 3.4 dargestellt .
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lm wesentlichen führen die transienten Effekte zu einer Verschiebung der zeitlichen Ent-
wicklung der Keimzahl um die Transience r . Sind die Experimentierzeiten groß gegenüber
r, so können transiente Effekte vernachlässigt werden.

/ transiente hnrr~nnPn~--- -a-••_
Keimbildung

stationäre

o)

	

heterogene
-0

	

Keimbildung

Zahl der heterogenen
Keimstel{en

transiente heterogene
Keimbildung

Abb. 3 .4

	

Zeitliche Entwicklung der Zahl der Keime für homogene und heterogene
Keimbildung mit und ohne Berücksichtigung transienter Effekte (aus [21D .
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3 .3 Nahordnung in terkiibiten Schmelzen

Wird die Erstarrung aus der unterkühlten Schmelze im Rahmen der klassischen Keimbil-
dungstheorie beschrieben, so bleiben strukturelle Einflüsse unberücksichtigt. In der unter-
kühlten Schmelze bilden sich jedoch durch Dichte- und Konzentrationsfluktuationen Atom-
cluster und damit auch eine strukturelle Nahordnung . Es gibt Hinweise, daß diese Nahord-
nung einen Einfluß auf die Keimbildung hat.

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

V(r)-q(L)m_(L2))

	

(3.31)

Hierbei bezeichnet r den Abstand der Atome, C, E l und E2 sind Konstanten . Ein Spezialfall
eines Mie-Potentials ist das häufig verwendete Lennard-Jones-Potential (m=12, n=6).

Der energetisch günstigste Zustand liegt bei dem Atomabstand D vor, bei dem die
potentielle Energie nach Gleichung (3 .31) minimal ist . Nimmt man vereinfachend an, daß
die Atome harte Kugeln mit dem Atomdurchmesser D sind, so ist der energetisch günstigste
Zustand derjenige mit der größtmöglichen Raumfiillung bzw . der höchsten Dichte.

Abb . 3.5 : Bildung von Clustern mit ikosaedrischer Symmetrie .
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Um diesen Zustand zu erreichen, werden sich in der Schmelze zunächst Paare von
Atomen bilden. Die Energie der Schmelze kann dadurch weiter minimiert werden, daß sich
an ein Atompaar zwei weitere Atome unter Bildung eines Tetraeders anlagern (Abb . 3.5).
Das Tetraeder ist der einfachste Cluster mit vergleichsweise hoher Packungsdichte . Diese
Tetraeder können sich zu größeren Clustern zusammenfügen . Aus 20 solcher Tetraeder kann
unter leichter Verformung ein Ikosaeder aufgebaut werden, das den giinstigsten Raumfül-
lungsgrad und damit die niedrigste Energie besitzt. Sie ist um circa 8% geringer als die von
Clustern mit ebenfalls 13 Atomen und hep- oder fec-Struktur . Bereits im Jahre 1952 postu-
lierte daher Frank [2], daß sich in Systemen mit näherungsweise sphärischer Symmetrie der
Atome (z.B. Edelgase oder Metalle) eine ikosaedrisehe Nahordnung in der unterkühlten
Flüssigkeit ausbildet.

Geht man davon aus ; daß die ikosaedrischen Cluster durch sukzessive Anlagerung von
Atomen wachsen und-hse

	

r ..berechnet dieLIiG Energie pro Clusteratom!"slust	 s ..11 unterLG1 Zugrundelegungundllld
b
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von
Wechselwirkungspotentialen der Form (3 .31) mit m=14 und n=7, so erhält man den in
Abb. 3.6 gezeigten Verlauf der Energie pro Clusteratom als Funktion der Clustergröße
[115] . Auffallend sind Energieminima bei bestimmten "magischen" Atomzahlen (13, 55, 147
. . .) . Diese Zahlen entsprechen gerade den abgeschlossenen Schalen der Mackay-lkosaeder
höherer Ordnung [116] .(Abb. 3.5).
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Abb . 3.6: Energie pro. Clusteratom als Funktion der Clustergrölie aus . [115].

In der Tat konnte ein solches Verhalten an freien Atomclustern beobachtet werden . Cluster-
spektren zeigten, vorwiegend bei freien Edelgasclustern, überproportional 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 eingeschränkt mit den Clustern in einer
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unterkühlten Schmelze vergleichbar sind, können diese Experimente als ein deutlicher
Hinweis auf die energetische Bevorzugung ikosaedrischer Nahordnung angesehen werden.

Neuere molekulardynamische Computersimulationen [5,117,118,119] an L ennard-Jones-
Flüssigkeiten unterstützen die Voraussagen von Frank . Erstmalig beobachteten Steinhardt et
al . [5] in einer monoatomaren Lennard-Jones-Flüssigkeit die Ausbildung von ikosaedrischer
Nahordnung. Während die Simulationen in der Schmelze bei Temperaturen oberhalb von TL
keine ikosaedrische Ordnung zeigten, stellte sich ab circa 10% relativer Unterkühlung eine
ikosaedrische Ordnung ein, wobei der Ordnungsparameter mit wachsender Unterkühlung
zunahm. Dabei ist die ikosaedrische Nahordnung um so ausgeprägter, je langsamer die
Schmelze abgekühlt wurde. Nose und Yonezawa [117,119] beobachteten in ähnlichen
Simulationsexperimenten ebenfallsd.UtJAAASUxo eine auusgeprägte ikosaedrische Nahordnung in derw

unterkühlten Schmelze. Bei Kristallisation der Flüssigkeit in die stabile fee-Struktur nimmt
der ikosaedrische Ordnungsparameter schlagartig ab . Jdnsson und Andersen [118] unter-
suchten eine zweikomponentige Lennard-Jones-Flüssigkeit, die zu 20% aus einer größeren
Atomsorte bestand. In der aus 1500 Atomen bestehenden, tief unterkühlten Flüssigkeit
wurden 138 sich teilweise überlappende Ikosaeder gefunden, d .h. ca. 61% aller Atome
befanden sich in einem Ikosaeder.

Maret et al. haben Neutronenbeugungsexperimente an Schmelzen von Als n2 a [120]
und A1soNNi20 [121] bei Temperaturen oberhalb von TL durchgeführt. Basierend auf diesen
Untersuchungen wurden interatomare Paarpotentiale berechnet, die einer molelculardynami-
sehen Analyse zu Grunde gelegt wurden [122] . Diese Simulationen zeigten im Falle der
Legierung Al8 oMn 2o bereits oberhalb von T L in der Schmelze Anzeichen von ikosaedrischer
Nahordnung, während in der Al8 Ni2o-Schmelze keine nennenswerte ikosaedrische Nahord-
nung ausgebildet wurde. In der unterkühlten Schmelze (T =0.8TL) zeigten die Berechnungen
bei Al-Mn eine ausgeprägte ikosaedrische Nahordnung, bei Al-Ni den Beginn der Aus-
bildung von ikosaedrischer Nahordnung . Die Autoren erklären die stärkere Neigung der Al-
Mn-Schmelze zur Bildung ikosaedrischer Nahordnung dadurch, daß Al-Mn ein quasikristall-
bildendes System ist, Al-Ni aber nicht . Diese Interpretation ist nicht völlig unumstritten,
denn in schnell abgeschreckten Al-Ni-Proben wurde eine metastabile quasikristalline Phase
[67,123] beobachtet . Es handelt sich hierbei zwar nicht um eine ikosaedrische, sondern um
eine dekagonale Phase, jedoch bleibt es dennoch fraglich, ob sich das System Al-Ni so
signifikant in Bezug auf Quasikristallbildung und Ausbildung von ikosaedrischer Nahordnung
vom System Al-Mn unterscheidet, wie es in diesen Arbeiten angenommen wurde . Unabhän-
gig von dieser Frage zeigen die Computersimulationen die auch in den anderen molekulardy-
namischen Analysen beobachtete Ausbildung von ikosaedrischer Nahordnung in der unter-
kühlten Schmelze, wobei die zugrundegelegten, aus den Neutronenbeugungsexperimenten
bestimmten Paarpotentiale wahrscheinlich eine realistischere Beschreibung der Wechsel-
wirkungsenergien in einer Schmelze liefern, als die in den anderen Simulationen verwende-
ten Mie-Potentiale.

Da offensichtlich ikosaedrische Nahordnung energetisch günstig ist, stellt sich die Frage,
weshalb keine makroskopischen Festkörper mit ikosaedrischer Struktur gefunden wurden.
Selbst die ikosaedrischen Quasikristalle sind keineswegs "Riesen-Mackay-Ikosaeder",
sondern besitzen nur ein Quasigitter mit ikosaedrischen Symmetrieelementen (vgl . Kapitel
2). Eine genaue Analyse der Ikosaederstruktur liefert eine Antwort auf diese Frage . Der
interatomare Abstand zwischen den Atomen an der Oberfläche eines aus gleich großen
Atomen bestehenden Ikosaeders ist etwa 5% größer als der Abstand der Oberflächenatome
zum Zentralatom [124] . Beim Auffüllen höherer Ikosaederschalen potenziert sich diese
Packungslücke. Während die ikosaedrische Struktur bei kleinen Clustern energetisch am
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günstigsten ist, ist eine ikosaedrische Struktur ab einer gewissen Mustergröße auf Grund
dieser, mit der Größe des Clusters zunehmenden, "Raumfrustration" energetisch ungünstiger
als eine geordnete fcc- oder hcp-Struktur mit gleich vielen Atomen. Die Clustergröße, ab der
die fcc- bzw. hcp-Struktur günstiger ist als eine Ikosaederstruktur, kann unter Annahme von
Potentialen der Form (3 .31) abgeschätzt werden. Für ein solches Potential mit m=14 und
n=7 wurde berechnet [115], daß die ikosaedrische Struktur bis zu Clustergrößen von ca.
600 Atomen energetisch bevorzugt ist.

Hochauflösende elektronenmikroskopische Untersuchungen an Gold-Clustern zeigten
Phasenfluktuationen zwischen ikosaedrischer und fcc-Ordnung bei Clustergrößen von ca.
20 A, was einer Atomzahl von ca . 300 Atomen entspricht [125] . Dieses experimentelle
Ergebnis läßt daher vermuten, da.6 bei einer Custergröße von ca. 300 Atomen die Energie
von ikosaedrischem Cluster und fcc-Cluster ungefähr gleich ist . Die theoretisch abgeschätzte
Cius ergröue wird somit größenordnungsmäßig oestätigt.

Nach der klassischen Keimbildungstheorie (vgl . Kapitel 3 .2) liegt die zu erwartende
Größe kritischer Keime ebenfalls in der Größenordnung von einigen hundert Atomen, selbst
wenn tiefe Unterkühlungen angenommen werden . Es stellt sich daher die Frage, welche Aus-
wirkungen eine ikosaedrische Nahordnung in unterkühlten Schmelzen auf die Keimbildung
und damit auf die Unterkuhlbarkeit der Systeme hat . Inwieweit sich die ikosaedrische
Nahordnung auf die Keimbildung auswirkt, dürfte u .a. auch davon abhängen, ob die kriti-
sche Keimgröße größer oder kleiner ist als die Clustergröße, oberhalb derer eine kristalline
Struktur energetisch günstiger ist als die ikosaedrische.

3.31 : .: Erwartete Auswirkungen einer ikosaedrischen Nahordnung in der
=urterkiihiten Schmelze auf die ma.ximaie Unterkiihibarkeit

Die vorausgesagte ikosaedrische Nahordnung in der unterkühlten Schmelze könnte für die
beachtliche Unterkühlbarkeit vieler Metallschmelzen (relative Unterkühlungen .TIT L 0.2
[1]) verantwortlich sein [2] . Da die . ikosaedrische Nahordnung inkompatibel zur Trans-
lationssymmetrie von Kristallen ist, müßte sie zunächst aufgebrochen werden, bevor sich
eine kristalline Phase bilden kann . Dies würde zu einer Erhöhung der Aktivierungsenergie
zur Bildung eines kritischen Keims führen, so daß die Unterkühlung der Schmelze erleichtert
wird. Insbesondere könnte ein Unterkühlungsexperiment [15], bei dem eine Fe-Schmelze mit
Hilfe der elektromagnetischen I .evitationstechnik um 538 K unterkühlt werden konnte, für
diese Annahme sprechen . Nach der klassischen Keimbildungstheorie sind selbst bei An-
nahme homogener Keimbildung für reines Fe nur Unterkühlungen von maximal 420 K zu
erwarten [110] . Allerdings ist es bislang nicht bekannt, daß die in [15] erreichte .. tiefe
Unterkühlung von einem anderen Experimentator . reproduziert werden konnte.

Die Frage nach dem Vorhandensein einer ikosaedrischen Nahordnung in der unter-
kühlten Schmelze und ihren Auswirkungen auf die Unterkühlbarkeit der Schmelze erweckte
neues Interesse durch die Entdeckung quasikristalliner Festkörper ( vgl . Kapitel 2 ) . Mit den
(ikosaedrischen) . Quasikristallen existieren Festkörper, die ihrerseits eine ikosaedrische
Nahordnung besitzen . Da die postulierte ikosaedrische (oder polytetraedrische) Nahordnung
in der Schmelze der der quasikristallinen Phase ähnelt, ist die Annahme naheliegend, daß die
Grenzfläehenenergie zwischen quasikristallinem Keim und Schmelze herabgesetzt wird [126].
Die daraus resultierende niedrige Aktivierungsenergie zur Bildung eines kritischen Keims
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hätte in quasikristallbildenden Systemen eine schlechtere Unterkühlbarkeit der Schmelze in
Bezug auf die Liquidustemperatur der quasikristallinen Phase zur Folge als bei Systemen mit
kristallinen Phasen . Für Schmelzen, die dekagonale quasikristalline Phasen bilden, welche
quasiperiodisch in zwei Raumrichtungen und periodisch in der dritten Richtung sind, ist
entsprechend eine bessere Unterkühlbarkeit als bei den ikosaedrischen Systemen zu erwarten,
jedoch eine schlechtere als bei kristallinen.

Ober die Reduktion der Grenzflächenenergie hinaus, wäre es ebenfalls denkbar, daß in
der Schmelze vorhandene ikosaedrische Cluster zum Aufbau eines quasikristallinen Keims
"verwertet" werden . Da es Hinweise gibt, daß quasikristalline Phasen über eine ausgeprägte
chemische Ordnung verfügen (vgl . 2.2.2), ist es jedoch fraglich (aber selbstverständlich
nicht ausgeschlossen), ob in der Schmelze vorhandene ikosaedrische Cluster dieser chemi-
schen Ordnung entsprechen . Trotz ähnlicher topologischer Ordnung könnte eine unzureichen-
de Ähnlichkeit der chemischen Ordnung von Quasikristall und ikosaedercluster die direkte
Verwertung der Cluster unmöglich machen. Darüber hinaus müßten sich die ikosaedrischen
Cluster in geeigneter Orientierung aneinanderlagern, die Zwischenräume zusätzlich geeignet
ausgefüllt werden, um einen Quasikristall zu bilden . Die Wahrscheinlichkeit für eine solche
Anlagerung von Clustern in richtiger Orientierung ist möglicherweise gering . Es sei an
dieser Stelle bemerkt, daß 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 Kasper-Frank-Phasen
[1271 ein. Diese Phasen haben eine komplexe Struktur mit einer großen Einheitszelle (z.B.
162 Atome bei (Al,Zn)49Mg32) und besitzen polytetraedrische (ikosaedrische) Symmetrieele-
mente innerhalb dieser Einheitszelle . Kasper-Frank-Phasen treten häufig in quasikristall-
bildenden Systemen auf und stellen kristalline Approximantenphasen (vgl . 2.1 .1 .2) der
quasikristallinen Phasen dar . Da die Kasper-Frank-Phasen wie die quasikristallinen Phasen
eine ikosaedrische Nahordnung besitzen, ist aus den gleichen Gründen wie bei den quasikri-
stallinen Phasen eine niedrige Aktivierungsschwelle zur Bildung eines kritischen Keims und
damit . eine schlechte Unterkühlbarkeit der Schmelze zu . erwarten.

3.362 Bisherige Experimente zur Unterkiihiizarkeit und zum Nukleationsa
verhaiten von Schmelzen quasikristaiibiidenderegierungen

Vor den im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten Untersuchungen gab es nur indirekte
experimentelle Untersuchungen zur Unterkühlbarkeit und zum Nukieationsverhalten von
Schmelzen quasikristallbildender Legierungssysteme . Die Ergebnisse dieser Untersuchungen
stützen die zuvor dargestellten Überlegungen und sollen im folgenden vorgestellt werden.

Die ersten dieser Experimente wurden von Bendersky und Ridder am System • Al 86Mn I4

durchgeführt [12] . Es wurden mit einer elektrohydrodynamischen Schmelzverdüsungsanlage
flüssige Tröpfchen mit Durchmessern von 20 nm bis 2 gm hergestellt und unter Vakuum im
freien Fall erstarrt, wobei die Abkühlgeschwindigkeiten abhängig von der Träpfchengröße
zwischen IQ4 I /s bei den größten und 106 K/s bei den kleinsten Tröpfchen lagen . Mit Hilfe
von TEM-Untersuchungen wurde in den Tröpfchen eine feinkörnige Struktur bestehend aus
der ikosaedrischen Phase nachgewiesen . Die Dichten der quasikristailinenKömer lagen
zwischen i019 m-3 in den größten Tröpfchen und l0` m3 in den kleinsten Tröpfchen . Diese
Korndichten sind weit höher als die Korndichten, die üblicherweise in nicht quasikristall-
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bildenden Systemen beobachtet werden . Derart hohe Korndichten sind ein Hinweis auf eine
hohe Nukleationsrate und deuten auf eine niedrige Aktivierungsschwelle für die Bildung
eines ikosaedrischen Keims hin . Gleichzeitig können diese hohen Dichten der quasikristalli-
nen Körner als ein Indiz für homogene Keimbildung angesehen werden, denn sie sind einige
Größenordnungen höher als die üblicherweise zu erwartende Konzentration von heterogenen
Keimstellen [99] . In der Tat dürfte homogene Keimbildung in solchen Systemen leichter zu
beobachten sein, in denen ohnehin eine niedrige Aktivierungsschwelle zur Bildung eines
(homogenen) kritischen Keims überwunden werden muß . Die Untersuchungen von Benders-
ky und Ridder sind somit ein erster Hinweis, der für die Richtigkeit der zuvor vorgestellten
Überlegungen spricht.

Holzer und Kelton [90] untersuchten die Kinetik der Umwandlung von amorphen
A175Cu 15V Io-Proben in die ikosaedrische quasikristalline Phase durch isotherme und nichtiso-
S_er"-'-llle r-.nv.Ln-iviaf 	 '---esslillggel1 sowie durch isulu9-w--"-eriIle ~'~---"---IviessullgeII ,--des elektrischen Widerstands.tll

Die Auswertung dieser Messungen im Rahmen der klassischen Keimbildungstheorie unter
Berücksichtigung transienter Effekte erlaubte es, die Grenzflächenenergie a zwischen amor-
pher und ikosaedrischer Phase abzuschätzen zu 0 .002 JIm2 � a � 0.015 J/m2 . Betrachtet
man die amorphe Phase als eingefrorene unterkühlte Schmelze, so läßt sich diese Grenz-
flächenenergie mit den für kristalline Festkörper typischen Grenzflächenenergien zwischen
Festkörper und Schmelze vergleichen . Zum Beispiel beträgt die Grenzflächenenergie von
reinem Aluminium (der Hauptlegierungskomponente) am Schmelzpunkt a.A,=0.108 JIm2

[90], d .h. das für die quasikristalline Phase abgeschätzte a ist deutlich niedriger . Dieses
Ergebnis entspricht den oben beschriebenen Vorstellungen.

Ebenso stützen Fallrohr- und Verdüsungsexperimente von Herlach et al . [11] das
Modell . In diesen Experimenten wurden Al b Mn12Tröpfchen mit Durchmessern zwischen
20 gm und 1 mm im freien Fall unter He-Schutzgasatmosphäre erstarrt . Die dabei erreichten
Kühlraten lagen zwischen 800 K/s für die 1 mm großen Tröpfchen und 3 . 10 5 K/s für die
20 qcm großen Teilchen . Anschließend wurde der Volumenanteil der unterschiedlichen in den
Tropfen gebildeten Phasen als Funktion der Tropfengröße (und damit der Abkühlgeschwin-
digkeit) mit Röntgenbeugung, differentieller Thermoanalyse, Transmissions- und Rasterelek-
tronenmilioskopic bestimmt. Es wurde für die einzelnen Phasen ein T emperatur-Zeit--
Urnwandlungs-Diagramm (TZU-Diagramm) erstellt, welches die experimentellen Ergebnisse
beschreibt. Diese Analyse basiert auf der klassischen Keimbildungstheorie, wobei die
Keimbildungsrate durch Gleichung (3 .29) beschrieben wurde. AG B, wurde entsprechend
Gleichung (3 .11) angesetzt, die Viskosität durch einen Vogel-Fulcher-Ansatz (3 .23) be-
schrieben . Die Grenzflächenenergie o wurde entsprechend dem Modell von Spaepen und
Thompson durch Gleichung (3 .25) ausgedrückt, wobei der strukturabhängige Faktor a der
ikosaedrischen bzw . der dekagonalen quasikristallinen Phase ein freier Parameter war . Es
zeigte sich, daß das TZU-Diagramm die experimentellen Ergebnisse gut beschrieb, wenn für
die ikosaedrische Phase (homogene Keimbildung vorausgesetzt) a, C0 =0.36 und für die
dekagonale Phase a d --r.- O .45 angesetzt wurde . Diese strukturabhängigen Faktoren sind
deutlich kleiner als die von Spaepen und Thompson berechneten strukturabhängigen Faktoren
für Kristalle mit fee- bzw. hcp-Struktur (afaclhcp=O .86) bzw. für Kristalle mit bcc-Struktur
(ab =0.71), wobei der für die ikosaedrische I-Phase bestimmte strukturabhängige Faktor
niedriger ist, als der für die dekagonale T-Phase. Die Fallrohruntersuchungen deuten somit
darauf hin, daß gemäß Gleichung (3 .25) die Grenzflächenenergie a. zwischen ikosaedrischer
Phase und Schmelze niedriger ist als die zwischen dekagonaler Phase und Schmelze, welche
wiederum niedriger ist als die Grenzflächenenergie zwischen kristalliner Phase und Schmel-
ze. Dies entspricht genau dem im Rahmen der vorausgehenden Überlegungen zu erwarten-
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den Verhalten.

3.3.3 Zielsetzung dieser Arbeit

Bei den zuvor vorgestellten Arbeiten handelt es sich um sehr indirekte Untersuchungen zum
Unterkiihlungs- und Nukleationsverhalten quasikrista}lbildender Legierungssysteme . Bislang
sind keine erfolgreichen direkten Messungen der maximalen Unterkiihlbarkeit quasik istall-
bildender Legierungsschmelzen bekannt.

Zielsetzung dieser Arbeit ist es daher, das Unterkühlungsverhalten quasikristailbildender
Legierungsschmelzen durch eine direkte Messung der Unterkühlung zu untersuchen . Eine
Auswertung der maximalen Unterkühibarkeit im Rahmen der klassischen Keimbildungs-
theorie erlaubt es, die Grenzflächenenergien zwischen flüssiger und fester Phase bzw. die
strukturellen Faktoren a von unterschiedlichen quasilcristallinen (ikosaedrischen und dekago-
nalen) und kristallinen Phasen zu bestimmen und miteinander zu vergleichen . Hierdurch wird
es möglich, die in diesem Kapitel vorgestellten Überlegungen zur Nahordnung in unter-
kühlten Schmelzen und deren Auswirkung auf die Unterkiihlbarkeit experimentell zu über-
prüfen.
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Es gibt zwei unterschiedliche Verfahren, eine Schmelze tief zu unterkühlen:

- Schnelles Abschrecken

- Reduktion bzw. Ausschaltung von heterogener : Keimbildung ..

Bei den Methoden des schnellen Abschreckens (Melt-Spinning, Splat-Kühlen, Laserschmel-
zen . . .) wird eine tiefe Unterkühlung dadurch erreicht, daß die Schmelze in einer Zeit abge-
kühlt wird, die kleiner als die Zeit ist, die zur Bildung von Kristallisationskeimen benötigt
wird. Bei gegebener Keimbildungsrate Iss muß nämlich eine gewisse Zeit tN , die Nuklea-
tionszeit, verstreichen, bis die Bildung des ersten Keims im Probenvolumen V wahrschein-
lich wird : Iss°V • tN > 1 . Darüber hinaus sind auch transiente Effekte (vgl . Abschnitt 3 .2 .4)
zu berücksichtigen, die dazu führen, daß die Keimbildungsrate selber erst mit einer zeitli-
chen Verzögerung um die Transiente r anwächst . Die Verfahren des schnellen Abschreckens
sind einfach in ihrer Anwendung und können zum Teil bereits industriell genutzt werden . Sie
haben jedoch den entscheidenden Nachteil, daß die Erstarrung der Schmelze nicht in situ be-
obachtet werden kann (keine Temperaturmessung möglich).

Im Gegensatz dazu erlaubt es die Reduktion heterogener Keimbildung die Keimbil-
dungsrate I(T) klein zu halten, so daß eine Schmelze auch bei langsamer Abkühlung tief
unterkühlt werden kann . Da Tiegelwände sowie Volumen- und Oberflächenverunreinigungen
(z.B. Metalloxide) der Probe als heterogene Keimstellen fungieren, müssen die Unter-
lcühlungsexperimente quasitiegelfrei oder tiegelfrei unter hochreinen Bedingungen durch-
geführt werden.

Bei den quasitiegelfreien Methoden wird die Probe in eine Glas- oder Salzschmelze
eingelagert, die den Kontakt der Probe mit der T iegelwand verhindert [128,129] . Ein kriti-
scher Faktor bei diesen Techniken ist die Wahl des Einbettmaterials, denn dieses muß
einerseits eine niedrige katalytische Wirksamkeit auf das Probenmaterial haben (daher Gläser
bzw . Schmelzen), andererseits darf das Einbettmaterial die Proben nicht kontaminieren oder
gar mit ihnen chemisch reagieren . Für die in dieser Arbeit untersuchten Aluminiumlegierun-
gen scheiden z.B. alle Gläser auf SiO2-Basis als Einbettmaterial aus, da Aluminium bei
hohen Temperaturen das Glas unter Bildung von A1203 reduziert.

Eleganter, jedoch experimentiertechnisch aufwendiger, sind die vollständig tiegelfreien
Methoden . Um eine Berührung der Schmelze mit Tiegelwänden zu verhindern, muß die
Probe entweder im freien Fall erstarren können oder aber die Wirkung der Gravitationskraft
auf die Probe durch Levitationskräfte kompensiert werden [130] . Fallexperimente
[111,131,132] sind in ihrem Prinzip einfach, haben jedoch die Nachteile, daß die Experi-
mentierzeit durch die Fallzeit auf wenige Sekunden beschränkt ist und daß die Unterkühlung
nicht oder nur sehr schwierig bestimmt werden kann.

Im Gegensatz dazu ist es durch Levitationstechniken möglich, eine Probe fast beliebig
lang frei schwebend an einem Ort zu positionieren und zu prozessieren . Dabei ist die Probe
frei zugänglich z .B . für 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
* elektrostatische Positionierung
* elektromagnetische Levitation.

Bei der Gasfilm-Levitation [133], der akustischen Positionierung und der aerodynamischen
Levitation wird die Levitationskraft durch Stöße von Gasatomen auf die Probe übertragen.
Die elektrostatische Levitation ermöglicht das Positionieren von elektrostatisch geladenen
oder polarisierten Proben durch geeignete elektrische Felder [134,135] . Dieses Verfahren
erfordert jedoch einen großen steuerungstechnischen Aufwand zum Erreichen einer stabilen
Probenposition.

Beim Verfahren der elektromagnetischen Levitation wird eine elektrisch leitende Probe
durch Wechselwirkung mit hochfrequenten elektromagnetischen Feldern positioniert . Das
Verfahren zeichnet sich durch eine gute Stabilität der Positionierung aus und kann (zu-
mindest prinzipiell) auch im Vakuum angewandt werden . Neben der Positionierung der
Probe wird diese durch das elektromagnetische Wechselfeld gleichzeitig induktiv geheizt, so
daß keine zusätzliche Heizquelle notwendig ist . Die Technik der elektromagnetischen
Levitation wurde bereits in zahlreichen Fällen erfolgreich zum siegelfreien Prozessieren und
zum Unterkühlen metallischer Schmelzen eingesetzt [14,15,16,17,136] und kann im Gegen-
satz zur elektrostatischen Levitation als zuverlässig und ausgereift angesehen werden . Sie
erscheint somit als das geeignetste Verfahren zur Durchführung der beabsichtigten Unter-
kühlungsexperimente an Schmelzen quasikristallbildender Legierungssysteme.

Zum experimentellen Aufgabenteil dieser Arbeit gehörte daher der Aufoau einer
elektromagnetischen Levitationsanlage. Mit dieser Anlage können metallische Schmelzen
tiegelfrei unter hochreinen Umgebungsbedingungen prozessiert und unterkühlt 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 Oberflächenspannung [138,139] . Ein in die Anlage integrierter Splatkühler
ermöglicht gleichzeitig das schnelle Abschrecken der Schmelzen.

4.1 . 1 Das Prinzip der elektromagnetischen Levitation

Das Verfahren der elektromagnetischen Levitation geht zurück auf ein deutsches Patent von
O . Muck aus dem Jahre 1923 [140] und wurde ca . 30 Jahre später erstmalig von Okress
[141] praktisch angewendet. Die Funktionsweise einer elektromagnetischen Levitationsanlage
ist schematisch in Abb . 4 .1 dargestellt.

Eine konusförmige Levitationsspule wird von einem hochfrequenten Wechselstrom der
Frequenz f durchflossen und erzeugt daher ein magnetisches Wechselfeld B(r,t)
l (r,t)•sin(2irft) . Eine metallische Probe befindet sich in der Höhe z auf der Symmetrieachse
der Spule Als Folge des sich zeitlich ändernden magnetischen Feldes werden in die Probe
Wirbelströme induziert (V xE = -äMlat) . Einerseits bewirken diese Ströme durch ohmsche
Verluste eine Aufheizung der Probe . Andererseits erzeugt die Wechselwirkung des magneti-
schen Dipolmoments m der von den Wirbelströmen durchflossenen Probe mit dem äußeren
Feld B eine auf die Probe . wirkende Kraft FL, die.. auf Grund der. Lenzschen Regel in Rich-
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tung niedrigerer magnetischer Feldstärke zeigt [142,143,144,1451. Bei geeigneter Wahl der
Anordnung kann diese Kraft so eingestellt werden, daß sie die Schwerkraft G kompensiert:
FL = -G. Die Probe schwebt dann kräftefrei in der Levitationsspule.

Abb . 4 .1

	

Schematische Darstellung der Funktionsweise einer elektromagnetischen
Levitationsanlage.

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 [1451.

Um das Verfahren der elektromagnetischen Levitation quantitativ zu beschreiben, sei
im folgenden zur Vereinfachung des Problems vorausgesetzt, daß sich die Probe auf der
Symmetrieachse einer rotationssymmetrischen Spule in der Höhe z befindet und daß ihr
Radius r klein gegenüber dem Spulendurchmesser R ist . Eine allgemeinere Theorie der
elektromagnetischen Levitation, die insbesondere auf die Näherung r C R verzichtet, wurde
von Lohöfer [1461 entwickelt . Das Magnetfeld B, sein Gradient VB und das magnetische
Moment m der Probe können unter diesen Vorraussetzungen als näherungsweise konstant
über dem Probenvolumen angesehen werden. Für die Levitationskraft FL am Ort z gilt
dann :

FL =(mV)•E (4.1)

Berechnet man unter Berücksichtigung des Skineffekts das magnetische Moment m, so folgt
[142]:

3 sinh(2x)-sin(2x)
2x cosh(2x)-cos(2x)

Hierin bezeichnet Ito die magnetische Feldkonstante, /I f die Permeab?ität der Probe (für nicht
ferromagnetische Proben gilt fir"' 1) und =(IrfitoprU)' die Skintiefe . Die Funktion G(x) ist
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eine Korrekturfunktion, die die Auswirkungen des Skineffektes berücksichtigt.
Für die Leistungsaufnahme der Probe gilt [142] :

F(x) = x(sinh (2x) +sin (2x)) _ 1

	

(4.3)
cosh(2x) -cos(2x)

p(T) bezeichnet den spezifischen elektrischen Widerstand der Probe bei der Temperatur T,
F(x) ist wiederum eine Korrekturfunktion, die dem Skineffekt Rechnung trägt.

Während die Levitationskraft sowohl von der Starke des magnetischen Feldes B(z) als
auch vom Feldgradienten VB(z) abhängt, ist die Leistungsabsorption proportional zu B 2 (z).
Dieser Unterschied der Funktionen für Levitationskraft und Leistungsabsorption ermöglicht
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 Probentemperatur
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
(FL(z)=-G ) und kann durch Variation des Spulenstroms I eingestellt werden . Da im
unteren Bereich einer konischen, vom Strom I durchflossenen Spule eine größere magneti-
sche Flußdichte B herrscht als im oberen, ist im unteren Bereich die Leistungsabsorption
höher als im oberen [142,144] . Die Einstellmöglichkeit der Probentemperatur ist bei gegebe-
ner Spulengeometrie einerseits durch die zur Verfügung stehende HF-Leistung begrenzt,
andererseits durch die Bedingung F, (z)=-G, die zur Levitation erfüllt werden muß.

Der Bereich, in dem die Leistungsabsorption variiert werden kann, kann durch die Ver-
wendung eines Levitationsspulensystems, das aus zwei Spulen besteht, erweitert werden.
Hierbei werden die einzelnen Spulen von unterschiedlichen HF-Generatoren gespeist, deren
Ausgangsleistungen unabhängig eingestellt werden können . Bei den Zwei-Spulen-Systemen
kann zwischen zwei Konzepten unterschieden werden:

* Zwei-Frequenz-Verfahren
* Gleichfrequenzverfahren.

Beim Zwei-Frequenz-Verfahren [143] werden zwei konzentrische Spulen von Strömen unter-
schiedlicher Frequenz durchflossen -und erzeugen zwei sich überlagernde magnetische
Wechselfelder hoher (f> 100 kHz) und mittlerer Frequenz (10 klz < f < 100 kHz) . 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 äußeren
Spule durch die innere Spule sowie durch wechselseitige induktive Erwärmung der Spulen.
Da der Mittelfrequenzgenerator mit vergleichsweise niedriger Frequenz betrieben wird,
besteht die Gefahr, daß die an unterschiedlichen Punkten des Schmelztropfens wirkenden
Levitationskräfte sich so stark unterscheiden, daß die Oberflächenspannung der Schmelze
nicht ausreicht, um den Tropfen zusammenzuhalten [1431

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, während die obere Spule eine
einstellbare entgegengerichtete Kraft auf die Probe erzeugt . Einerseits stabilisiert das Feld

3 7tp(7) r~,( r) B(z)2	mit(
M

r
go)2

	

&
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der oberen Spule, wie das der Gegenwicklungen herkömmlicher Levitationsspulen, die
Positionierung der Probe; andererseits kann durch Variation des Gegenfeldes die Position der
Probe im Spulensystem und damit auch die Heizleistung kontrolliert werden . Bei einspuligen
Systemen werden die Schwebewicklungen und die Gegenwicklungen vom gleichen Strom
durchflossen, so daß das von beiden Spulen erzeugte magnetische Wechselfeld bei Anderung
des Spulenstroms zwar eine andere Stärke, jedoch die gleiche Geometrie hat . Beim Gleich-
frequenzverfahren läßt sich das Verhältnis der Ströme durch die Tragwicklungen und die
Gegenwicklungen variieren und damit die Geometrie des resultierenden Gesamtfeldes
ändern . Diese größere Flexibilität erlaubt es, die Leistungsabsorption in einem deutlich
größeren Bereich zu regeln . Verglichen mit dem Zwei-Frequenz-Verfahren zeichnet sich das
G leichfrequenzverfahren durch einen höheren Wirkungsgrad aus . Da zudem nur bei hohen
Frequenzen gearbeitet wird, unterscheiden sich die an verschiedenen Probenstellen wirken-
den Levitationskräfte nur in geringem, so daß die Oberflächenspannung der Schmelze in der
Regel ausreicht, um den Schmelztropfen sicher zusammenzuhalten.

4:1 .2 Die elektromagnetische Schwebeschmelzaniage

Abb. 4 .2 zeigt ein Foto der im Rahmen dieser Arbeit aufgebauten Schwebeschmelzanlage.
Ihr Aufbau soll anhand der schematischen Darstellung (Abb . 4 .3) erläutert werden . Kern-
stück der Anlage ist ein selbstentwickeltes Levitationsspulensystem, welches aus zwei Spulen
besteht und in Abschnitt 4 .1.3 näher beschrieben ist.

Das Spulensystem wird von einem Gleichfrequenz-Schwebeschmelz-Aggregat Typ SSI
260 [148] der Firma Systemtechnik Skorna mit hochfrequenten Wechselströmen 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 Kam-
mer ist aus Edelstahlkomponenten gefertigt und aasheizbar 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 (TPU510 der Firma Balzers)
mit einer Saugleistung von 5001/s und einer zweistufigen Drehschieberpumpe (Typ 2033 der
Firma Alcatel), die das Vor vakuum der i urbomoiekulaipumpe erzeugt.

Der Kammerdruck wird durch diverse Vakuummeßgeräte kontrolliert, wobei der
komplette Druckbereich zwischen 10 .9 mbar und 2 bar abgedeckt . wird. Zur Restgasanalyse
ist ein Massenspektrorneter an die Anlage angeschlossen . Nach Ausheizen der Anlage sind
Drucke < 10-9 mbar erreichbar.

Vor dem Experiment wird die Probe über einen Teller aus A1203 oder Bornitrid (oder
auf einem Dreibein aus Mo-Drähten) 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 4,1203Rohr plaziert, welches vertikal an einem von vier Armen des Probenmanipula-
tors befestigt ist.

Der Manipulator erlaubt es, diesen Teller in alle drei Raumrichtungen translatorisch zu
bewegen sowie durch eine Drehung um die Manipulatorachse wegzuschwenken. Mach einer
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Abb . 4.2

	

Die Levitationsanlage .
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Spot - Kühler

UHV-Drehdurchführung

Mechanik desProbenmanipulators

Abb. 4.3

	

Schematische Darstellung der Levitationsanlage .
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Drehung der Achse um 45 0 (selbstverständlich nur möglich, nachdem der Probenteller aus
der Spule herausgefahren 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 derer Mum weitere 45° befindet sich ein anderer der vier Arme desDrehen

	

Manipulatorachsexb

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-
kühlten Schmelze montiert werden . Der Probenmanipulator ist vollständig aus Edelstahl
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gefertigt.
Obwohl die Leistungsabsorption der Probe durch . das verwendete Gleichfrequenzver-

fahren in weiteren Grenzen als : bei einer Einspulenanordnung geregelt werden kann, ist die
minimale zur Levitation notwendige Leistungsabsorption noch immer so groß, daß die in
dieser Arbeit untersuchten Aluminiumlegierungen nicht im . Vakuum erstarrt werden können.
Daher ist eine konvektive Kühlung der Probe notwendig . Hierzu können fiber das Gasver-
sorgungssystem Reinstgase in die Kammer eingelassen werden . Bei den hier durchgeführten
Experimenten wurde ausschließlich reines He und das Gasgemisch HelO %H 2 (beide der
Reinheit 6 .0) verwendet . Die Gase wurden durch ein Gasreinigungssystem (Oxisorb der
Firma Messer-Griesheim) sowie durch eine Stickstoffkühlfalle nachgereinigt . Zur Ver-
sthrkung der Kühlwirkung kann die Probe durch drei oberhalb der Levitationsspule ringför-
mig angebrachte Düsen direkt mit Gas angeblasen werden (erzwungene Konvektion) . Da bei
dieser Art der Probenkiihlung ständig Gas in den Rezipienten strömt, wodurch dort ein
Überdruck erzeugt wurde, muß Gas Tiber ein Überdruckventil abgelassen werden . Kan-
ventionelle Überdruckventile. erwiesen sich auf Grund ihrer hohen .Leckrate nicht als UHV-
tauglich. Zudem besteht die. Gefahr, dali Sauerstoff beim Öffnen des Überdruckventils von
der Außenluft in den Rezipienten hineindiffundiert . Daher wird bei dieser Anlage ein UHV-
kompatibles elektropneumatisches Ventil zum Ablassen des überschüssigen Gases verwendet,
welches durch eine elektronische Schaltung geöffnet wird, sobald der Rezipientendruck einen
einstellbaren Schwellwert (typischerweise .1030.mbar) überschritten hat . Als Druckmeßgerät
für diese Steuerung dient ein piezoelektrischesVakumeter, welches den Rezipientendruck in
einem Bereich zwischen 1 mbar und 2000 mbar gasartunabhangig mißt und über einen
Schaltausgang verfügt . Um zu verhindern, daß Luft bei geöffnetem Überdruckventil ent-
gegen dem Gasstrom in den Rezipienten diffundiert, wird das überschüssige Gas nicht direkt
in die Außenluft, sondern in die Vorvakuumleitung abgelassen . Hier ist der Sauerstoff-
partialdruck im Vergleich zur Außenluft um mehr als 6 Größenordnungen vermindert, so
daß eine Kontamination des Schutzgases im Rezipienten beim Abblasen wirkungsvoll
verhindert wird.

Die Probentemperatur wird berührungslos mittels Pyrometrie [1491 gemessen . Hierzu
dient ein Einfarben-Pyrometer der Firma Dr . Maurer (Typ TMR 485-d) . Dieses wurde
oberhalb des Rezipientendecckels montiert und hat durch ein Saphirfenster freie Sicht auf die
Probe. Das verwendete Pyrometer mißt bei einer Wellenlänge von 900 nm . Der Durch-
messer des eßflecks beträgt 3.4 mm, der meßbare Temperaturbereich liegt zwischen
550 °C und 2000 °C. Da die Strahlungsleistung der Probe von deren Emissivitat abhangt
[1491, muß diese am Pyrometer eingestellt werden . Diese wurde derart eingestellt, daß die
mit dem Pyrometer gemessenen Phasenumwandlungstemperaturen der Probe (Plateaus im
Temperatur-Zeit-Profil) mit den durch differentielle Thermoanalyse unabhängig ermittelten
Übergangstemperaturen übereinstimmen. Es hat sich hierbei gezeigt, daß bei den in dieser
Arbeit prozessierten AI-Cu-Fe und Al-Cu-Co-Proben ein Emissivitätswert e d 0.2 zu guten
Ergebnissen führt. Dabei konnte eine Meßgenauigkeit von +10 K im für die Analyse
relevanten Temperaturbereich zwischen 700 °C und 1500 °C erreicht werden. Hierbei ist
bemerkenswert, daß, anders als bei anderen Probensystemen (z .B . reinen Metallen), bei
Phasenumwandlungen nur ein minimaler Emissivitätssprung (führt zu einer Unstetigkeit im
Temperatur-Zeit-Profil bei der Umwandlungstemperatur) festgestell~

1
t wurde . Vermutlich ist

hierfür die Tatsache verantwortlich, daß bereits unterhalb von 600 °C die ersten Nieder-
temperaturphasen (A1 2Cu und AICu) aufschmelzen, so daß die Proben im interessanten
Temperaturbereich bereits teilweise flüssig sind . Die bei den hier untersuchten Proben be-
obachteten Eniissivitätsanderungen am Schmelzpunkt der quasikristallinen Phase führten zu
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einem Sprung im Meßsignal von nur ca. 10 K. Obwohl dies nur ein geringer Fehler ist,
wurde der Emissivitätssprung bei der Auswertung der Meßkurve berücksichtigt . Zum
Beispiel wurde zur Bestimmung von Unterkühlungen die Emissivität der Schmelze ver-
wendet, da die Probe bis zur Nukleationstemperatur flüssig ist.

Die Temperaturmeßwerte, die Leistung des HF-Generators sowie der Kammerdruck
können mit einem Rollenschreiber und/oder durch ein Meßwerterfassungssystem auf PC-
Basis als Funktion der Zeit registriert werden . Die maximal erreichbare Zeitauflösung
beträgt in beiden Fällen 0 .01 s (100 Hz Abtastrate).

Unterhalb der Levitationsspule ist ein Splatkühler [150,151] installiert, mit dem eine
flüssige Probe schnell abgeschreckt werden kann . Hierzu wird das Levitationsfeld abgeschal-
tet,

	

.]_,.LL1G Probe

	

1

	

Dieser wird in Kapitel 1 4 näher, und
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~ beschrieben.

4.1 .3 Das Levitationsspulensystem

4.1 .3.1 Besonderheiten der Sp€tiensysterne von Gleicltfe°equenz-SChwebesc .$ elz-Anlagen

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

Das Spulensystem des Gleichfrequenz-Schwebeschmelz-Aggregats besteht aus zwei
Spulen, die von zwei unterschiedlichen HF-Generatoren gespeist werden . Eine elektronische
Steuerung erzwingt, daß der obere Generator mit der gleichen Frequenz arbeitet wie der
untere und daß die Phasenverschiebung der Spulenströme 180° beträgt . Die Arbeitsfrequenz
der Anlage ist somit gegeben durch die Resonanzfrequenz des Schwingkreises des unteren
Generators . Um einen guten Wirkungsgrad des oberen Generators zu erreichen, sollte die
Resonanzfrequenz seines Schwingkreises möglichst gleich der Arbeitsfrequenz des unteren
Generators sein . Die Levitationsspulen, die Teil der sonst identischen Generatorschwing-
kreise sind, sollten somit möglichst die gleiche Induktivität besitzen.

Da beide Spulen direkt übereinander angeordnet sind, induzieren die Spulen wechselsei-
fig Ströme in die jeweils andere Spule . Diese Wechselwirkung würde den reibungslosen
Betrieb der Anlage in Frage stellen und kann im Extremfall sogar zur Zerstörung der Gene-
ratorendstufen führen . Daher ist eine Kompensation der Induktionsströme notwendig . Um
dies zu erreichen, befindet sich in den Zuleitungen zu den Levitationsspulen ein Korn-
pensationsspulensystem . Dieses ist so ausgelegt, daß die Ströme, die die Kompensations-
spulen wechselseitig ineinander induzieren, den Induktionsströmen in den Levitationsspulen
entsprechen, jedoch bezüglich letzterer eine Phasenverschiebung von 180° besitzen . Somit
addieren sich die wechselseitigen Induktionsströme der Levitationsspulen mit denen der
Kompensationsspulen zu Null . Da die wechselseitigen Induktionsströme empfindlich von der
Geometrie und vom Abstand der beiden Levitationsspulen abhängen, muß bei jeder Ver-
änderung am Spulensystem die Kompensation neu eingestellt werden. Zudem muß berück-
sichtigt werden, daß sich die beiden Levitationsspulen beim Betrieb der Anlage auf Grund
der Lorentz-Kraft abstoßen, was zu einer elastischen Verbiegung ihrer Zuleitungen und
damit zu einer Vergrößerung des Spulenabstandes führt . Da dies eine Fehlkornpensation des
Spulensystems verursachen wurde, müssen geeignete Versteifungen an den Spulenzuleitungen
eingebaut werden, die einer zu starken Aufweitung des Spulensystems entgegenwirken .
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4.1 .3.2 Entwicklung eines geeigneten Spulen.systenis

Da sich das vom Hersteller des Gleichfrequenz-Schwebeschmelz-Aggregats vorgeschlagene
Spulensystem als ungeeignet für unsere Anwendungen erwies, mußte ein Spulensystem
entwickelt werden, welches folgenden Anforderungen genügt:

1.) Die obere und die untere Levitationsspule müssen ungefähr gleiche Induktivität haben
(vgl . Abschnitt 4 .1 .3 .1).

2.) Eine stabile Levitation von quasikristallbildenden Legierungen (AI-Cu-Fe, Al-Cu-Co)
muß möglich sein.

3.) Das Spulensystem sollte möglichst "kalt " sein, aber gleichzeitig siliiSSen aProbentempe-
Taturen T-1800 K (zur Reinigung der Proben vgl . Kapitel 4 .3 .4) erreichbar sein.

4.) Der minimale Durchmesser der unteren Spule sollte größer als ca . 9 mm sein, damit die
Proben ohne Spulenberührung sicher in den Splatkühler fallen können.

5.) Da die Spulenströme typischerweise einige 100 A betragen, muß auf ausreichende Küh-
lung bzw. ausreichende Spulenquerschnitte geachtet werden.

-0.04

	

0

	

0 .04

	

0.05.

Magnetfeld ETesl a]
Abb . :4 .5 . Maßstabsgerechte Darstellung des für die Unterkühlungsexperimente an

quasikristallbildenden Legierungen entwickelten Spulensystems, sowie berech-
nete magnetische Feldstärke B(z) und Feldgradient dB(z)/dz als Funktion des
Ortes z (Spulenströme T1=12=250 A) .
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Um die letzte dieser Forderungen zu erfüllen, wurden die Levitationsspulen entsprechend der
Empfehlung des Generatorherstellers aus Cu-Rohr mit 3 mm Durchmesser und einer
Wandstärke von 0.5 mm gewickelt . Durch dieses Rohr wird über die ebenso als Rohr
gestalteten elektrischen Zuleitungen Kühlwasser geleitet . Der Wasserdurchfuß wird durch
einen im HF-Generator eingebauten Durchflußwächter überwacht . Die relativ geringe
Wandstärke des Rohres erlaubt einen hohen Kühlwasserdurchfluß und hat zudem keinen
nachteiligen Einfluß auf die ohmschen Verluste im Spulensystem, da der hochfrequente
Strom auf Grund des Skineffektes ohnehin nur nahe der Spulenoberfläche (Skintiefe
S < 0.2 mm) fließt.

Zur Entwicklung einer geeigneten Spulengeometrie wurden Versuche mit unterschiedli-
chen Spuiendesigns durchgeführt . Bei diesen Versuchen hat such gezeigt, daß das in Abb.
4.5 gezeigte System von allen getesteten Spulensystemen die obigen Anforderungen am
besten erfüllt . In Abb . 4.5 sind zudem die berechnete magnetische Flußdichte B(z) sowie der
Feldgradient dB(z)/dz als Funktion der Ortes z eingezeichnet, wobei angenommen wurde,
daß durch obere und untere Spule ein Strom von 1 1 =12 =250 A fließt . Verglichen mit
anderen Levitationsspulen, wie z .B. den in [152] gezeigten, zeichnet sich dieses System
durch einen hohen Feldgradienten bei niedriger Feldstarke aus, so daß es sich um ein
"'bites" Spulensystem handelt (vgl. 4.1 .1), was angesichts der niedrigen Schmelztempera-
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 besaßen (Forderung
1 ist in idealer Weise erfüllt) . Dieses System erlaubte zwar prinzipiell die Levitation der
Proben . Die Positionierung erwies sich jedoch als äußerst instabil gegenüber zufälligen
Bewegungen der Probe, so daß es sich als in der Praxis unbrauchbar erwies . Eine bessere
Stabilität ließ sich durch Verwendung von unteren Spulen mit konischer Form erzielen.
Hierbei erwiesen sich insbesondere Spulen mit großem Öffnungswinkel auf Grund ihrer
größeren Tragkraft und niedrigen Leistungsabsorption [145] als vorteilhaft . Leider ist der
Öffnungswinkel durch die Forderung eines minimalen Durchmessers der unteren Wicklung
begrenzt . Um trotz relativ großen 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 Spulensystems (z .B. seine Tragkraft und seine
Leistungsabsorption) können zumindest qualitativ berechnet bzw . durch Erfahrung vor-
ausgesagt werden [142,143,144,145,146] . Darüber hinaus entscheiden jedoch Feinheiten
über den praktischen Gebrauchswert einer Levitationsspule. Zum Beispiel wirkt sich nachtei-
lig auf die Stabilität der Levitation aus, daß bei realen Spulensystemen das Magnetfeld nicht
völlig rotationssymmetrisch ist . Verantwortlich für diese Asymmetrie des Magnetfeldes sind
unter anderem die Spiralenform der Spulen (keine idealen, horizontal ausgerichteten Leiter-
schleifen), die Spulenzuleitungen sowie Wicklungstoleranzen . Um dennoch zu gewährleisten,
daß die Probe in der Spule ruhig (d .h. ohne stark zu taumeln, zu oszillieren oder zu rotie-
ren) levitiert wird, ist eine sorgfältige Feinabstimmung des Spulensystems notwendig . Dazu
wurde das Spulensystem so lange durch Kippen und Verbiegen modifiziert, bis eine Test-
probe (z.B . Aluminium) sowohl im festen als auch im flüssigen Zustand ruhig levitiert
werden konnte .
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Schematische Darstellung des Splatkiihlers.
a.) Funktionsschema b .) Aufbau des Schlagbolzensystems
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4.1.4 Der Splatkiihier

In die Levitationsaniage wurde ein Splatkühler (Abb . 4 .6) integriert, der es ermöglicht, eine
Schmelze sowohl im überhitzten, als auch im unterkühlten Zustand schnell abzuschrecken.
Das in dieser Arbeit eingesetzte System geht auf eine Entwicklung von Herlach et . al. [151]
zurück. Zum Splatkiihlen einer schmelzflüssigen Probe wird zunächst das Levitationsfeld
ausgeschaltet, so daß die Probe in den unter der Levitationsspule installierten Splatkühler
herabfällt . Dabei passiert sie zunächst eine Lichtschranke (Abb 4 .6a) . Gesteuert durch diese
Lichtschranke, werden zwei Kupferstempel des Schlagbolzensystems (Abb . 4.6b) genau zu
dem Zeitpunkt aufeinandergeschossen, zu dem sich die Probe zwischen , den Stempeln
befindet . Hierdurch wird die schmelzflüssige Probe zwischen den Sternpein zusammen-
gepreßt ("gespiattet`°) und die Wärme rasch in die Kupferstempel abgeführt . Auf diese Weise
werden Abkühlraten der Probe in der Größenordnung von 106-107 K/s erreicht [153].

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

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

Bei der vor Beginn dieser Arbeit vorliegenden Entwicklungsstufe des Splatkühlers wurde
die zum Betrieb des Systems notwendige Hochspannung über eine UHV-Durchführung in
den Rezipienten geleitet . Über Kabel im Rezipienten und über jeweils zwei an den Edel-
stahlbehältern der Spulen befindliche UHV-Stromdurchführungen gelangte die Spannung zur
Beschleunigungsspule . In dieser Form konnte der Splatkühler im Vakuum oder an Luft
(letzteres ist auf Grand der Probenkontamination ohne praktischen Nutzen) betrieben
werden . Bei Betrieb unter Heliutn-Atmosphäre traten jedoch entlang der im Rezipienten
befindlichen Zuleitungen Gasentladungen auf, wodurch die in den Kondensatoren gespeicher-
te Energie aufgezehrt wurde, ohneiv die gewünschte Wirkung zu erzielen . Um die Schmelzediev .

auch bei niedrigen Temperaturen, ggf . sogar im unterkühlten Zustand, abschrecken zu
können, muß die Probe jedoch durch einen Helium-Gasstrom gekühlt werden (vgl . Kapitel
4 .1 .2) . Daher bestand die Notwendigkeit, einen Betrieb des Splatkühlers unter Helium-
atmosphäre durch geeignete Maßnahmen zu ermöglichen.

Versuche, die Gasentladungen durch eine verbesserte Isolation der Zuleitungen des
Splatkühlers zu verhindern, scheiterten . Ebenso erwies sich eine Verminderung der Hoch-
spannung auf U=500 V bei gleichzeitiger Erhöhung der Kondensatorkapazität (damit die
gleiche Energie gespeichert wird) als ungeeignete Maßnahme, da das System aus Spule und
Kondensator einen Schwingkreis darstellt, dessen Eigenfrequenz sich bei einer Erhöhung der
Kapazität vermindert . Entsprechend verlängert sich die Anstiegszeit des Entladungsstroms,
wodurch die zeitliche Änderung 4 des magnetischen Flusses sinkt . Daher waren die mit dem
Niederspannungskonzept erreichten Stempelgeschwindigkeiten unbefriedigend .
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Als ebenso einfach wie wirkungsvoll erwies sich die Maßnahme, die elektrischen
Leitungen durch UHV-kompatible Edelstahlwellschläuche von außen zu den Spulen zu
führen. Innerhalb der Wellsehläuche und in den Edelstahlspulenbehältern befindet sich bei
dieser Anordnung Luft (unter Normaldruck), so daß das gesamte elektrische System des
Splatkühlers in einer Luft-Atmosphäre betrieben wird . Da Luft bei Normaldruck gute
elektrische Isolationseigenschaften besitzt, treten keine Gasentladungen oder Funkenüber-
schläge mehr auf. Das luftgefüllte elektrische System des Splatkühlers ist UHV-tauglich
gegenüber dem Rezipienteninneren abgedichtet.

Der Abschuß der Schlagbolzen wird mit einer einstellbaren zeitlichen Verzögerung
ausgelöst, sobald die herabfallende Probe die über dem Splatkühler installierte Lichtschranke
dürchlduft. Die YTerzogerungszeit ist ür beide Spulen getrennt einstellbar und wird so
gewählt, daß die Stempel des Splatkühlers die Probe mittig treffen.

Um einen guten thermischen Kontakt von Kupferstempeln und Probe zu gewährleisten,
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 vollständig irrelastischen Stoßes entsprechend des Impulserhal-
tungssatzes anschließend wieder auseinander . Da die gesplattete Probe in diesem Fall keinen
Kontakt zu den Kupferstempeln mehr hat, ist die Kühlwirkung nicht optimal . Um diesen
Effekt zu verhindern, werden die Stempel mit unterschiedlicher Geschwindigkeit (3 kV und
2 .5 kV Kondensatorspannung) aufeinander geschossen.

Kühlrate als Funktion der Probentemperatur, berechnet für das Spiatkühien
einer TaS5Ir45-Schmelze mit einer Stempelgeschwindigkeit von 4 .15 mis bei
unterschiedlichen Ausgangstemperaturen (aus [153]).

Abb.'~: i `
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Die mit dem Splatkühler erreichbaren Kühlraten hängen von unterschiedlichen Parametern
ab. Neben den Probeneigenschaften (z .B . Viskosität der Schmelze, Wärmekapazität der
Probe) und den Eigenschaften der Stempel (z .B . Wärmeleitfähigkeit, Oberflächenbeschaffen-
heit) hängt die Abkühlgeschwindigkeit insbesondere von der Stempelgeschwindigkeit und der
Temperatur ab [153] . Selbstverständlich führen dabei hohe Stempelgeschwindigkeiten zu
hohen Kühlraten . Zunächst etwas überraschender ist der Einfluß der Temperatur . Abb. 4.7
(aus [153]) zeigt für eine unterschiedlich stark temperierte Ta551r45-Schmelze die berechnete
Kühlrate als Funktion der Probentemperatur.

Es zeigt sich, daß die Kühlraten an und unterhalb der Liquidustemperatur T L mit der

Ausgangstemperatur zunehmen . Um eine tiefe Unterkühlung der Schmelze zu erreichen, ist
somit eine starke Aufheizung der Schmelze vorteilhaft.

4.1 .5 Tfegelfr°eies elektromagnetisches Prozessieren unter Schwerelosigkeit

(TEMPUS)

Wie bereits in Abschnitt 4 .1 .1 näher erläutert wurde, ist die elektromagnetische Levitation
einer Probe immer mit einer induktiven Erwärmung der Probe verbunden . Auf der Erde ist
die minimale Leistungsaufnahme, bei der eine Levitation möglich ist, bei den meisten
Materialien so groß, daß die Proben ohne konvektive Kühlung in einer Gasatmosphäre nicht
erstarrt werden können . Beim Prozeß in einer Inertgasatmoshäre besteht die Gefahr einer
Kontamination der Probe durch Verunreinigungen im Gas, denn selbst Reinstgase der
Qualität 6.0 haben eine Verunreinigungskonzentration, die der eines Vakuums von 10 -3 mbar
entspricht . Um eine Probenkontamination und damit heterogene Keimbildung zu verhindern,
ist es somit erstrebenswert, Unterkühlungsexperimente im Ultrahochvakuum durchzuführen.
Einen Ausweg aus diesem Dilemma bietet das Prozessieren unter reduzierter Schwerkraft,
d.h. im Weltraum . Unter Mikrogravitationsbedingungen (ig) sind nur minimale Positionie-
rungskräfte zur Kompensation der Restbeschleunigung notwendig . Die damit verbundene
Leistungsabsorption in der Probe ist so klein, daß die Wärmeabfuhr durch Wärmestrahlung
ausreicht, um eine Temperatur deutlich unter der Schmelztemperatur zu erreichen, so daß
ein Prozessieren im UHV möglich ist . Gleichzeitig haben die pg-Bedingungen den Vorteil,
daß magnetische Rühreffekte in der Schmelze dank der deutlich geringeren Positionierungs-
felder signifikant vermindert sind . Derartige Effekte könnten ebenfalls einen Einfluß auf die
Jr nL

selkuhlVal1.
1 e1t derdeA Schmelze hhaben (dynamische Keimbildung).

Um zusätzlich zu den Unterkühlungsexperimenten in der Bodenlevitationsanlage Meß-
punkte für die maximale Unterkühlbarkeit quasikristallbildender Legierungsschmelzen unter
optimierten Bedingungen zu erhalten, ist ein Weltraumexperiment geplant, bei dem solche
Schmelzen unter UHV-Bedingungen unterkühlt werden sollen [154] . Dieses Experiment soll
während der IML2-Space-Shuttle-Mission (geplanter Start Mitte 1994) in einer Anlage zum
tiegelfreien glektromagnetischen prozessieren unter Schwerelosigkeit (TEMPUS) [155]
durchgeführt 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 quasikristallbildende Proben in der Anlage unterkühlt werden.

Ein Teil dieser Arbeit bestand darin, dieses Weltraumexperiment vorzubereiten und
begleitende Bodenexperimente durchzuführen . Vor Beginn dieser Arbeit lagen keinerlei
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erfolgreiche Unterkühlungsexperimente (mit direkter Messung der Unterkühlungen) an
massiven Proben quasikristallbildender Legierungen vor . Bevor ein kostenintensives Welt-
raumexperiment durchgeführt wird, war es daher notwendig, in der Bodenlevitationsanlage
zu testen, ob und unter welchen Bedingungen quasikristallbildende Legierungsschmelzen
signifikant unterkühlen. In der Tat (vgl . Kapitel 5) erwies es sich bei geeigneter Prozel3füh-
rung als möglich, solche Schmelzen tief zu unterkühlen . Basierend auf diesen Erfahrungen
und unter Berücksichtigung der Anforderungen der "Flughardware" mußten geeignete
Probenzusammensetzungen für das Weltraumexperiment gefunden werden, sowie die
Prozeßführung und die Experimentparameter definiert werden . Des weiteren wurden im
Rahmen dieser Arbeit die Flugproben präp

y
a

yp
riert und das hierzu notwendige Präparations-

verfahüen und die Ei d~
q+raparationshardwci[re it `Erweiterung der Levitationsanlage) entwickelt.

Die Experimentvorbereitungen und die Flugprobenpräparation werden näher in den Anhän-
gen A und B beschrieben .
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C2 Analyse der Proben

Nach Beendigung eines Unterkühlungsexperiments wurde die in der Levitationsanlage (aus
der unterkühlten Schmelze) erstarrte Probe auf den Probenteller abgesetzt und anschließend
aus der Anlage entnommen . Diese Proben, aber auch die mit dem Splatktihler angefertigten
Splats sowie, als Referenz, das Probenausgangsmaterial wurden durch diverse Untersu-
chungsmethoden charakterisiert . Im Mittelpunkt des Interesses stand dabei die Untersuchung
der Phasenselektion während der Erstarrung, die Analyse der Mikrostruktur der Proben
sowie die Ermittlung der Phasenumwandlungstemperaturen . Daher wurden Röntgenbeu-
„ sntersuchungen tr nsmissions- und rasterelektrorienmikroskopisehe Untersuchungen

sowie thermoanalytische Untersuchungen durchgeführt . Die verwendeten Untersuchungs-
methoden sollenl9en 11, den

	

Kapiteln kurz vorgestellt werden.den 1 folgenden a aaca~Kapuvaa . . . ~

	

wu.

4.2 . 1 Transmissionselektronenmikroskopie (FEW

Die transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchungen wurden an Mikroskopen vom
Typ JEOL 2000EX [156] und JEOL 4000FX durchgeführt . Die verwendete Beschleuni-
gungsspannung betrug 200 kV bzw . 400 kV (beim 4000FX) . Beide Mikroskope verfügen
über eine Lanthanhexaborid(LaB6)-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 Transmissionselektronenmikroskops
(TEM), die Grundlagen der Elektronenbeugung sowie die Probenpräparation kurz erläutert
werden . Für ausführlichere Informationen sei auf die einschlägige Literatur, z .B.
[24,156,157,158,159], verwiesen.

~e291,1 Funktionsweise eines TransmissionselekIrouenmikroskolas

Der Aufbau eines Transmissionselektronenmikroskaps vom Typ JEOL 2000EX ist in Abb.
4.8 dargestellt . Die Strahlengänge bei einer Hellfeldabbildung bzw . bei Elektronenbeugung
werden in Abb. 4.9 schematisch gezeigt.

Im oberen Teil der evakuierten Mikroskopsäule befindet sich eine Haarnadelkathode, die
durch Glühemission Elektronen emittiert. Diese Elektronen werden durch die zwischen
Kathode und Anode anliegende Hochspannung beschleunigt und durch den Wehnelt-Zylinder
gebündelt . Anschließend durchlaufen die . Elektronen das .'Kondensorsystem. Je nach An-
steuerung der Kondensorlinsen entsteht : ein paralleler oder ein mehr oder minder stark
konvergenter Elektronenstrahl, welcher die elektronentransparente Probe beleuchtet . Beim
Durchstrahlen der Probe wird dieser Elektronenstrahl an den Strukturen in der Proben
gebeugt. Befindet sich z . B. ein Kristallit in der Probe, der so orientiert ist, daß er die Bragg-
Bedingung erfüllt, so wird ein Teil der Intensität abgebeugt . Sowohl der Nullstrahl als auch
die abgebeugten Strahlen werden in der hinteren Brennebene der Objektivlinse fokussiert, so
daß in dieser Ebene ein scharfes Elektronenbeugungsbild der Probe entsteht .
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Abb. 4.9

	

Schematische Darstellung des Strahlengangs eines Transmissionselelctronenmi-
kroskops bei einer Heilfeldabbildung (a) und bei Elektronenbeugung (b)
(aus [24]).

Um eine Hellfeldabbildung der Probe . anzufertigen, wird die Aperturblende des Objektivs in
Höhe der hinteren Brennebene des Objektivs in den Strahlengang gebracht (Abb . 4.9a).
Hierdurch können die zu größeren Winkeln abgebeugten Strahlen ausgeblendet werden . Die
Abbildung erfolgt somit nur mit den von der Aperturblende durchgelassenen Strahlen.
Bereiche der Probe, die viel Intensität in den ausgeblendeten Winkelbereich beugen (z .B. der
unter dem Bragg sehen Winkel orientierte K ristallit), erscheinen in diesem Zwischenbild
dunkler als solche Bereiche, von denen kaum Intensität zu höheren Winkeln hin abgebeugt
wird . Das so entstandene kontrastreiche Zwischenbild wird Fiber die nachfolgende Elek-
tronenoptik (mehrere Zwischenlinsen) weiter vergrößert und schließlich mit Hilfe der
Projektivlinse auf den Leuchtschirm abgebildet . Auf diesem Schirm kann das elektronen-
mikroskopische Bild betrachtet werden.

Um ein Elektronenbeugungsbild der Probe aufzunehmen, wird die Aperturblende des
Objektivs aus dem Strahlengang entfernt (siehe Abb. 4.9b), so daß die abgebeugten Strahlen
nicht ausgeblendet werden . Wird nun die Brennweite der Zwischenlinse durch Verminderung
des Linsenstroms derart geändert, daß die Objektebene der Zwischenlinse mit der hinteren
Brennebene der Objektivlinse zusammenl'ulit, so wird das Beugungsbild von der Zwischen-
linse abgebildet, von den weiteren Linsen nachvergrößert und auf den Leuchtschirm proji-
ziert . Mit Hilfe von Sektorblenden (SAD-Blenden), die in Höhe der Bildebene des Objektivs
in den Strahlengang gebracht werden, können kleine Bereiche der Probe (z .B. einzelne
Kristallite) ausgewählt werden, die durch Elektronenbeugung untersucht werden sollen
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(Feinbereichsbeugung, selected area diffraction : SAD).
Es sei darauf hingewiesen, daß ein Transmissionselektronenmikroskop neben den

erwähnten Elektronenlinsen über weitere Linsen und Ablenkeinrichtungen verfügt, 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 daß das Elektronenbild direkt auf eine darunter-
liegende Fotoplatte abgebildet wird und diese belichtet.
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Trifft ein Elektronenstrahl mit Wellenvektor auf einen I Kristall (Bravaisgitter Z), so gilt
für die Streuintensität I(k) (für den Fall elastischer Streuung):

I0=lAO12 .

	

(4.4)

Die Streuamplitude Aas) kann durch
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ausgedrückt werden, wobei der Vektor rj den Ort des j-ten Atoms (j =1, . . .,n) in der aus
insgesamt n Atomen bestehenden Einheitszeile beschreibt und f,(Lc) (vgl . dazu z.B. [25])
dessen atomare Streuamplitude [22,24,25] . Der Term F wird Strukturfaktor genannt und
hängt nur von der Anordnung und der atomaren Streuamplitude der einzelnen Atome in der
Einheitszelle ab, während der Gitterterm G von der Periodizität des Gitters abhängt.

Eine Analyse von G zeigt, daß nur bei solchen Wellenvektoren k ein Intensitatsmaxi-
mum auftreten kann, für die eilt:

v.R e . : . . • (ko -&) 2imr .

wobei n eine ganze Zahl ist . Dies ist genau dann erfüllt, wenn k-k, gleich einem reziproken
Gittervektor g ist: -k-.

Gleichung (4 .6) ist eine äquivalente Formulierung der bekannten Bragg-Bedingung:

n

	

2 -d srn (0)

	

(4.7)

Hierin bezeichnet d den Netzebenenabstand, .. ;0= <(k,0)/2 den Glanzwinkel und
X =2irl & ] die Wellenlänge der Strahlung.

Da TEM-Proben eine endliche Abmessung haben (TEM-Proben sind, um Elek tr onen-
transparenz zu gewährleisten, sehr dünn), haben die reziproken Gitterpunkte eine endliche
Ausdehnung, die um so größer ist, je dünner die Probe ist . Daher kann auch dann noch
Beugungsintensität beobachtet werden, wenn die Bragg-Bedingung nicht exakt erfüllt ist,
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d.h. wenn ein Anregungsfehler s : =k-l-g > 0 vorhanden ist . Dabei nimmt die Intensität des
Reflexes um so stärker ab, je größer der Anregungsfehler s ist.

Ist die Probe so orientiert, daß neben dem Mullstrahl im wesentlichen nur ein einziger
Reflex auftritt, so liegt der sogenannte "Zweistrahlfall" vor . Fällt der Elektronenstrahl
hingegen mit einem Wellenvektor auf die Probe, der parallel zu einer Zonenachse ist, so
entsteht ein symmetrisches Beugungsbild ("Lauefall").

Um eine Probe transmissionselektronenmikroskopisch untersuchen zu können, muß diese
zumindest an einigen Stellen elektronentransparent sein, d .h. die Stellen müssen je nach
Material und Beschleunigunsspannung dünner als 50-500 nm sein [1581 . Da die in dieser
Arbeit zu untersuchenden Proben zunächst massiv vorliegen, müssen die Proben vor einer
TEM-Untersuchung entsprechend gedünnt werden . Um dies zu erreichen, wurden zwei
unterschiedliche Präparationsverfahren angewendet:
- lonendünnung
- Zermörserung.

Das Verfahren der Zonendünnung, welches bei den meisten Proben angewendet wurde,
erlaubt es, Präparate hoher Qualität herzustellen . Um die Proben für die lonendünnung
vorzubereiten, wird aus der massiven Probe zunächst eine Scheibe mit einer Dicke von
maximal 1 mm mit Hilfe einer Diamantdrahtsäge herausgesägt . Aus dieser Scheibe wird mit
einem Ultraschallschneider (Gatan Ultrasonic Disc Cutter, Mod . 601) eine kreisrunde
Scheibe mit 3 mm Durchmesser ausgeschnitten . Diese Scheibe wird mit Heißklebewachs auf
einen Schleifhalter aufgeklebt und anschließend mit Maßschleifpapier auf eine Dicke von ca.
100-150 um heruntergeschliffen, wobei die Körnung stufenweise von . p800 auf p4000
reduziert wird. (Bei der Präparation von splatgekühlten Proben kann auf das Herunter-
schleifen verzichtet werden, da die Splats bereits dünner als 100 um sind.) Danach wird die
Probenscheibe mit Diamantschleifpaste poliert . Das Scheibchen wird in den folgenden
Präparationsschritten in seiner Mitte weiter gediinnt, während der Rand der Probe nicht
weiter gedünnt wird, damit die Probe handhabbar bleibt . Zunächst wird daher mit Hilfe
eines Muldenschleifgeräts (Galan Dimple Grinder, Mod . 656), unter Verwendung von 3 um
Diamantschleifpaste auf der unpolierten Probenseite eine Mulde in die Probe geschliffen, bis
die Probe an der dünnsten Steile eine Restdicke von ca . 30 um besitzt . Danach wird die
Probe ebenfalls mit Hilfe des Muldenschleifgeräts und 1 um Diamantschleifpaste geläppt und
abschließend mit A1 203-Suspension poliert (jeweils ca . 10 min) . Die so vorbehandelte Probe
ist nun bereit für die abschließende Dünnung in einer Zonenmühle (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 Probenoberfläche abgetragen
wird. Zunächst wird die Probe unter einem Winkel von 18° solange gedünnt, bis das an der
Anlage befindlichen Abschaltgerät ein Loch in der Probe detektiert (das Licht eines Lasers
leuchtet durch das Loch auf einen unter der Probe befindlichen Fotosensor) . Während des
folgenden Dün nungsschritts ;wird dieses Loch durcl? Dünnung unter einem Winkel von 12°
auf eine Größe von ca. 300 Am vergrößert . Abschließend wird die Probe mit flach ein-
fallendem Zonenstrahl (unter einem Winkel von 9°) für ca . eine Stunde nachgedünnt, um die
durch das lonenbombardement geschädigte Probenoberfläche abzusputtern . Eine solche

4.2.1.3 Prabenpräparation
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Schädigung (Bildung einer kristallinen Deckschicht) wurde von verschiedenen Autoren bei
der Dünnung 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 während der Dün-
nung durch eine LN2-Kühleinrichtung gekühlt, um eine Schädigung durch Erwärmung zu
vermeiden.

Das zweite in dieser Arbeit angewandte Präparationsverfahren erlaubt es, innerhalb
weniger Minuten ein elektronenmikroskopisches Präparat anzufertigen . Bei dieser Methode
wird die Probe mit einem Mörser unter Ethanol feingemörsert . Nach dem Zermörsern wird
ein durch einV111 Cu-Netz stabili s ierter Carbon film kurz in das Ethanolbad eingetaucht . DabeiVlli durch

	

Cu-Netz 146V1 J1V11V1 U

	

Vaa

	

~, •/ .•+~+d••.

bleiben einige im Ethanol schwebende Probenpartikel durch Oberflächenkräfte auf dem
Carbonfilm haften. Ein Großteil dieser feinen Partikel ist, zumindest an den Rindern, elek-
tronentransparent. Nach dem Trocknen des Präparats können diese Partikel im Elektronen-
mikroskop untersucht werden . Dieses Präparationsverfahren hat den Vorteil, daß mit
minimalem Aufwand in kürzester Zeit ein Präparat hergestellt werden kann . Zudem kann die
Zermörserung bei solchen Proben vorteilhaft sein, die Texturen (z.B. durch gerichtete
Erstarrung) zeigen, da das feingemörserte Pulver mit statistischer Orientierung auf dem
Carbonfilm haftet . Bei texturbehafteten, ionengedünnten, massiven Proben ist es vielfach auf
Grund des eingeschränkten Kippwinkelbereichs des Milroskopprobenhalters nicht möglich,
jede gewünschte Zonenachse (z .B. die 10-zählige Achse dekagonaler Quasikristalie) im
Mikroskop einzustellen . Bei den Pulverpräparaten finden sich in der Regel immer Partikel,
die so orientiert sind, daß die gewünschte Achse eingestellt werden kann . Jedoch wird bei
der Zermörserung das Gefüge der Probe zerstört, so daß dessen Struktur nicht mehr unter-
sucht werden kann . Daher eignet sich dieses Präparationsverfahren nur für solche Unter-
suchungen, bei denen ausschließlich eine Phasenanalyse durch Elektronenbeugung durch-
geführt werden soll . Ein weiterer Nachteil des Verfahrens ist, daß meist nur ein vergleichs-
weise kleiner Bereich am Rand der feingemörserten Partikel elektronentransparent ist . Daher
ist die Qualität der an solchen Pulverpräparaten gewonnenen Elektronenbeugungsbilder oft
schlechter als bei ionengedünnten Proben . Auf Grund dieser Nachteile wurde die Zermörse-
rung nur in Ausnahmefällen angewandt, z.B . wenn die 10-zählige Achse einer dekagonalen
quasikristallinen Phase (diese Achse ist im reziproken Gitter nur einmal vorhanden!) in einer
ionengediinnten, tief unterkühlten und daher texturbehafteten Probe nicht einstellbar war.

40202 . . sterelektronenmikroskopäe (REM)

Die Gefügemorphologie der Proben wurde mit Hilfe eines Rasterelektronenmikroskops
(REM) des Typs Cambridge Stereoscan 360 untersucht . Das Mikroskop verfügt über 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 durchgeführt.

Vor den rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen wurden die zu untersuchenden
Probenstücke mit einer Warmeinbettpresse der Firma Struers in eine elektrisch leitfähige
Einbettmasse auf Acrylbasis eingebettet . Die eingebetteten Proben wurden mit Schleifpapier
plangeschliffen, wobei die Körnung schrittweise von p800 bis auf p4000 reduziert wurde .



4 .2 Analyse der Proben

	

67

Anschließend wurden die Proben mit 1 I .tm Diamantschleifmittel poliert.
Der Aufbau eines REM ist schematisch in Abb . 4 .10 dargestellt . Anders als beim TEIG

wird die Probe beim REM nicht im eigentlichen Sinn elektronenoptisch abgebildet . Vielmehr
wird der in der Elektronenkanone erzeugte Elektronenstrahl auf die Probenoberfläche
fokussiert. Mit Hilfe einer Ablenkeinheit wird dieser Elektronenstrahl, ähnlich wie in einer
Fernsehbildröhre, zeilenweise über die Probenoberfläche geführt, wodurch diese "abgera-
stert" wird . An der Stelle, an der der Elektronenstrahl auf die Probe auftrifft, werden
einerseits Sekundärelektronen und Röntgenstrahlen erzeugt, andererseits wird ein Teil der
auftreffenden Elektronen zurilckgestreut . Die Intensität der Sekundärelektronen und der
Rückstreuelektronen sowie das Röntgenspektrum hängen von der Beschaffenheit der Proben-
oberfläche ab . Die Se andärelektronen (Energien 50 eV) und die rückgestreuten Elek-
tronen (Energien annähernd gleich der Energie der einfallenden Elektronen) werden durch

.t Detektoren detekdertas Si gnalzwei unterschiedliche, für die jeweilige Energie sensitive DilG~Gn~vtl.fa us.i4n ..1 L. Das Signal
dieser Detektoren kann elektronisch verstärkt an das Steuergitter einer Bildröhre angelegt
werden, deren Ablenkeinheit mit der Ablenkeinheit des Mikroskops synchronisiert ist . Auf
diese Weise entsteht auf dem Bildschirm ein vergrößertes Bild der Probe . In moderneren
Geräten, wie dem hier verwendeten, werden die Detektorsignale digitalisiert und abgespei-
chert . Sie können dann in digital aufbereiteter Form auf einem Ausgabegerät (z .B. Monitor,

Filmbelichter, Videoprinter) ausgegeben werden.

Stigma tar

Abfankspulen
(Scanning )

2- Kondensorfinse

Elektronenkoliektar und - detektor
(Szintiliatianszähter)

Abb. 4 .10 . Schematische Darstellung eines Rasterelektronenmikroskops (aus [24]).

Da der Sekundärelektronendetektor asymmetrisch über der Probe angebracht ist und die
Emissionscharakteristik ähnlich dem Lambertschen Gesetz winkelabhängig ist, hängt die mit
diesem Detektor.. registrierte Intensität im wesentlichen vom Winkel zwischen der Ober-
flächennormale und der Detektionsrichtung ab, so daß bei . Verwendung. des Sekund reiek-
tronendetektors ein Bild des Oberflächenreliefs entsteht.

Die Intensität der rückgestreuten Elektronen hängt im Gegensatz dazu auch von der Ord-
nungszahl der rückstreuenden Atome ab, so daß im REM-Bild Phasen unterschiedlicher
chemischer Zusammensetzung einen unterschiedlichen Kontrast liefern. Diese Betriebsart des
Mikroskops wurde für die in dieser Arbeit durchgeführten metallurgischen Untersuchungen
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eingesetzt, da unterschiedliche Phasen nachgewiesen werden sollten.
Das Spektrum der beim Auftreffen der Elektronen auf die Probenoberfläche durch

Anregung der Probenatome entstehenden charakteristischen Röntgenstrahlung hängt über das
Moseleysche Gesetz von der Zusammensetzung der Probe ab . Eine Auswertung der Rönt-
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 Punkt auf der Probenoberfläche als auch Messungen über
größere mit dem Strahl abgerasterte Flächen möglich.

4e2.3 Röntgerrbeu.gung

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

Röntgen
r®hre

Abb. 4 .11

	

Strahlengang des Röntgenpuiverdiffraktometers (aus [163]).

Die in einer Röntgenröhre erzeugte Strahlung (in dieser Arbeit wurde Co-K c,-Strahlung
verwendet) wird durch einen Kristailmonochromator monochromatisiert (so daß nur die Kai

Linie durchgelassen wird) und fäilt auf das zu untersuchende Präparat . Dieses besteht aus
feinem Pulver, welches durch Zeiinörsern eines Probenstücks gewonnen und mit Vaseline
zwischen zwei dünne Plastikfolien geklebt wurde. Sowohl die Vaseline als auch die ver-
wendeten Spezialfolien erzeugen im für die Untersuchung von Metallen interessanten
Winkelbereich keine Reflexe. Das Präparat ist auf einem Probenhalter montiert, der durch
einen Motor um eine Achse parallel zum einfallenden Röntgenstrahl gedreht wird. Die
Intensität der durch die Probe transmittierten und abgebeugten Röntgenstrahlung wird mit
einem ortsempfindlichen Proportionalzähler (PSD) als Funktion des . Streuwinkels gemessen
und mit einem Computersystem erfaßt.

Völlig analog zur Elektronenbeugung hängt der Glanzwinkel 0, unter dem ein Krist2llit

mit Röntgenstrahlen bestrahlt werden muß, damit die reflektierten Strahlen konstruktiv
interferieren, gemäß der Bragg-Beziehung [164] vom Abstand d der beugenden Netzebenen
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ab :

(4.8)n-A = 2adi sin(8)

Hierbei ist A die Wellenlänge der Röntgenstrahlung (hier A= A(Co-K,r) =1 .78897 A) und n
die Beugungsordnung. Da ein feingemörsertes Pulver untersucht wird, dessen Kristallite eine
statistische Orientierung besitzen und das zur Erhöhung der Orientierungsvielfalt noch
gedreht wird, sind in der Probe stets Kristallite vorhanden, deren Orientierung bezüglich des
einfallenden Röntgenstrahls die Bragg-Beziehung hinreichend genau erfüllt . Im Röntgendif-
fraktogramm treten daher alle möglichen Braggreflexe auf, ohne Texturen zu zeigen.

Die Methode der Rönt enpulverdiffraktometrie erlaubt eine schnelle und einfache
Identifizierung der in einer Probe vorhandenen Phasen durch Messung der Netzebenen-
abstände d. Anders als bei mikroskopischen Untersuchungsmethoden,t_ ___

	

A z.B. dder Elek-
tronenbeugung

wie
im Transmissionselektronenmikroskop, stellt das Röntgenbeugungsbild eine

Überlagerung von Informationen aus dem gesamten, vom Röntgenstrahl bestrahlten und
daher makroskopisch großen Probenvolumen dar.

Die Röntgenpulverdiffraktometrie und die Elektronenmikroskopie ergänzen sich daher
gegenseitig . Während die Röntgenuntersuchungen geeignet sind, schnell einen Uberblick
über die in den Proben vorkommenden Phasen sowie über die Phasenanteile zu liefern,
erlaubt die deutlich aufwendigere Elektronenmikroskopie ein detailliertes Studium mikrosko-
pisch kleiner Probenbereiche.

4.204 . Differentielle Thermoanaiyse : WTA)

Zur Bestimmung der Phasenumwandlungstemperaturen wurden thermoanalytische Unter-
suchungen in einer DTA-Anlage des Typs Netzsch DTA 404 durchgeführt . Bei einigen
Proben sollte über die Bestimmung der Umwandlungstemperaturen hinaus auch die Schmelz-
wärme und die spezifische Wärme quantitativ bestimmt werden . Für diese Untersuchungen
wurde eine Präzisions-DTA-Anlage vom Typ Netzsch Hochtemperatur DSC 404 (der
Hersteller nennt seine Anlage "DSC° , obwohl es eigentlich nur eine besonders präzise DTA-
Anlage ist) eingesetzt . Beide Anlagen arbeiten in einem Temperaturbereich zwischen 500 K
und 1800 K, d .h. der gesamte für die Untersuchung der P robensysteme Al-Cu-Fe und Al-
Cu-Co (vgl . Abschnitt 4 .3) interessante Temperaturbereich ist abgedeckt.V[1 VV

Die Funktionsweise einer DTA-Anlage (vgl . z.B . [165,166]) ist in Abb. 4.12 schema-
tisch dargestellt. Ein Probentiegel (P) sowie ein Referenztiegel (R) befinden sich in einem
Ofen (mit homogener Temperaturverteilung), durch den die Tiegel mit konstanter Heiz-
bzw. Abkühlrate aufgeheizt bzw . abgekühlt werden . In dieser Arbeit wurde mit Heizraten
von 10 bzw . 20 Klmin gearbeitet . Sowohl die Temperatur des Probentiegels als auch die des
Referenztiegels werden durch ein Pt-Rh lO/Pt-Thermoelement gemessen . Tritt beim Auf
heizen oder Abkühlen der Probe z .B. eine exotherme Reaktionen in der Probe auf (z .B.
durch Freiwerden von Umwandlungswärme bei einer Phasenumwandlungen), so führt dies
zu einem Temperaturanstieg im Probentiegel und damit zu einer Temperaturdifferenz
zwischen Proben- und Referenztiegel. Trägt man diese Temperaturdifferenz gegen die
Temperatur (des Referenztiegels) auf, so erhält man eine DTA-Meßkurve .
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P = Probe
R .= Referenz

Die Anstiegsflanken der Maxima (endotherme Reaktion) bzw . Minima (exotherme Reaktion)
in der DTA-Kurve entsprechen dabei den Einsatztemperaturen der Phasenumwandlungen.
Diese können mit einer Genauigkeit von +1 K bestimmt werden . Die Temperatur, bei der
die Phasenumwandlung abgeschlossen ist, kann nicht präzise anhand der abfallenden Flanke
des entsprechenden Maximums bzw . Minimums bestimmt werden, da das Meßsystem eine
zu große Trägheit besitzt . Referenzmessungen an reinen Metallen (z .B. Au) haben gezeigt,
daß der durch. die Meßsystemträgheit hervorgerufene Fehler der abfallenden Flanken bei den
in dieser Arbeit verwendeten Anlagen und Heiz- bzw . Kühlraten von 10 K/s typiseherweise
ca. 20 K beträgt. Daher müssen Solidustemperaturen anhand der• Auiheizkurve, .Liquidustern-
peraturen anhand der Abkuhlkurve bestimmt werden.

Die Fläche unter den Maxima . bzw. Minima in der DTA-Kurve hängt von der Um-
wandlungswärme ab . Während bei der einfachen DTA-Anlage nur qualitative Aussagen über
die Umwandlungswärme möglich sind, erlaubt die Präzisionsanlage (nach sorgfältiger
Eichung) auch eine quantitative Bestimmung der Umwandlungswärmen . Zudem kann die
spezifische Wärme der Probe durch Vergleich der DTA-Meßkurve mit der einer Probe
bekannter spezifischer Wärme bestimmt werden . Nahere Angaben zur Präzisions DTA-
Anlage und;zum .Meßverfahren findet man in [166].

Ofenraum
Tpron.

Abb . 4.12

	

Schematische Darstellung einer DTA-Anlage (aus [166]).
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43 Proben

Entsprechend der in Abschnitt 3 .3 vorgestellten Überlegungen wird erwartet, daß 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 Überlegungen überprüft werden, indem die Unterkiihlbarkeit und Phasenselek-
don quasikristallbildender Legierungsschmelzen untersucht wird. Um das Unterkühlungs-
verhalten von Systemen mit ikosaedrischer Phase mit dem von Systemen mit dekagonaler
Phase vergleichen zu können, mußte für die Untersuchungen ein Legierungssystem ausge-
wählt werden, das eine ikosaedrische Phase bildet, und ein weiteres, welches eine dekagona-
I
G i

	

bildet.e bildl ~ ie~¢ • Legierungssysteme,

	

,~~-___die metastab;le Quasikristalle bilden, sind dabei wenigerS

geeignet, da bei ihnen stets die Gefahr eines Zerfalls der quasikristallinen Phase während der
Abkühlung der Probe besteht (vgl. Kapitel 2 .2.1) . Daher ist es sinnvoll, solche Systeme zu
wählen, die stabile Quasikristalle bilden. Hierbei fiel die Wahl auf die Systeme Al-Cu-Fe
und Al-Cu-Co. Beide Systeme sind bezüglich ihres Phasendiagramms vergleichsweise gut
untersucht. Sowohl die Phasendiagramme als auch die in den Legierungssystemen gebildeten
Phasen ähneln sich stark [167] . Die beiden Legierungssysteme sollen im folgenden kurz
vorgestellt werden.

4®3e1 Das Legierungssystem AiaCuaFe

Im Jahre 1939 wurde von Bradley und Goldschmidt [168] eine Subsolidus-Projektion des
Legierungssystems AI-Cu-Fe veröffentlicht, welche durch langsames Abkühlen (10 K/h) von
Legierungsschmelzen und anschließende Röntgenuntersuchung gewonnen wurde. In diesem
Diagramm wird bereits eine Phase () erwähnt, die in einem Konzentrationsbereich um
A16 5Cu23Fe12 existiert. Den Autoren gelang es seinerzeit nicht, die Struktur dieser Phase zu
bestimmen. Das Scheitern der Strukturbestimmung ist aus heutiger Sicht verständlich, da die
‘Ir-Phase offensichtlich die stabile ikosaedrische quasikristalline Phase (I-Phase) ist, welche
im Jahre 1987 von Tsai [18,19] im Legierungssystem Al-Cu-Fe bei ähnlichen Legierungs-
konzentrationen entdeckt wurde . Zurückgehend auf die Arbeit von Bradley benutzen auch
heute noch einige Autoren (z .B. [169]) die Abkürzung für die ikosaedrische Phase in Al-
Cu-Fe. In dieser Arbeit wird die gebräuchlichere, die Struktur der Phase charakterisierende
Abkürzung "I-Phase" verwendet.

Das Diagramm von Bradley wurde in den letzten Jahren durch Arbeiten anderer Autoren
präzisiert [169,170,171,172,173] . Abbildung 4 .13 zeigt einen Ausschnitt aus dem von Gayle
et al . [169] aufgestellten 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 Nichtgleichgewichts-
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 temperaturabhängig . 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 abhängig von der Legierungskonzentration zwischen ca . 973 K und 1145 K
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Ausschnitt aus dem Phasendiagramm des Systems Al-Cu-Fe bei 973 K
(nach [169])

[169,170,174,175], wobei die I-Phase in Fe-reichen Legierungen höhere Schmelztemperatu-
ren besitzt als in den Fe-armen Zusammensetzungen.

Neben der I-Phase existieren im Phasendiagramm von AI-Cu-Fe verschiedene kristalline
Phasen. Bei ca . 50 at . % Al liegt das ausgedehnte Phasengebiet der kubischen l3-Phase, einer
Phase mit CsCI-Struktur, die auf 'der AlFe-Phase des binären Systems Al-Fe basiert, jedoch
bis zu 40 at. % Cu enthalten kann . Die ß-Phase hat in diesem Konzentrationsbereich den
höchsten Schmelzpunkt . Die Liquidustemperatur der B-Phase beträgt bei der binären Zu-
sammensetzung AlFe ca . TL =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) 13Fe4-Phase
(X-Phase), sowie. die orthorhombische..A15Fe2-Phase (A'-Phase) . Sowohl die X-Phase als auch
die A-Phase haben einen höheren Schmelzpunkt als die I-Phase.

X-A1 13Fe4 hat eine monokline Kristallstruktur [177] und ist eine Kasper-Frank-Phase
[127], d .h . sie besitzt eine große Einheitszelle (hier 100-Atome pro Einheitszelle) und in
dieser Einheitszelle Elemente mit polytetraedrischer (ikosaedrischer) Symmetrie [178].

Im quasikrist2flbildenden Konzentrationsbereich des Phasendiagramms startet die
Erstarung der Schmelze iiblicher ,-eise (sofern die Schmelze nicht signifikant unterkuhlt
wurde) mit der Bildung der X-Phase, bei Cu-armen Legierungen auch mit der Bildung der
µ-Phase [167,179] . Bei Al-ärmeren Legierungskonzentrationen wurde auch primäre Bildung
der-l3-Phase beobachtet [167,179] .
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Neben den erwähnten Phasen existieren im in Abb . 4 .13 gezeigten (und für unsere
Untersuchungen interessanten) Konzentrationsbereich des Phasendiagramms noch weitere
Phasen: die w-Phase mit einer geordneten tetragonalen Struktur und einer Zusammensetzung
von ca. A170Cu20Fe10 (Schmelztemperatur < 1001 K [169]), sowie die intermetallischen
binären Niedertemperaturphasen AICu und Al2Cu, deren Schmelztemperaturen unterhalb von
897 K bzw. 864 K [176] liegen.

In vielen durch einen Nichtgleichgewichtsprozeß erstarrten Proben wurden metastabile
r-Phasen [180,167] (in [180]-Phase genannt) beobachtet, die mit der ß-Phase verwandt
sind, jedoch eine Überstrukturordnung aufweisen . Vergleichbare r-Phasen wurden auch in
den Systemen AI-Cu-Co [39,181] und AI-Cu-Ni [182] beobachtet . Die Übergitterreflexe
können dabei auf eine Leerstellenordnung zurückgeführt werden [182] . Die r-Phasen haben
verglichen mit der ß-Phase einen höheren 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, daß sich die I-Phase, zumindest bei einigen L,egierungskon-
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 unterschiedliche Angaben über den Konzen-
trationsbereich dieser Phasen gemacht . Andere Autoren [50] bezweifeln, daß die beobachte-
ten Approximantenphasen stabile Gleichgewichtsphasen sind, und interpretieren die be-
obachteten Approximanten als einen Übergangszustand während der Umwandlung der
quasikristallinen Phase in eine bei niedrigen Temperaturen stabile kristalline Gleichge-
wichtsphase . Unabhängig davon, welche der beiden Interpretationen sich durchsetzt, dürften
diese Beobachtungen für die hier vorliegenden Untersuchungen von untergeordneter Bedeu-
tung sein, da die rhomboedrische Phase bei niedrigen Temperaturen (< 983 K) und nach
langen Anlaßzeiten von mehreren Tagen auftrat . Alle in dieser Arbeit untersuchten Proben
wurden bei höheren Temperaturen erstarrt und dann vergleichsweise schnell (mit Abkühlra-
ten von ca . 10 K/s) abgekühlt. 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.

Abgesehen 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 gestörte quasikri-
stalline Strukturen vor : Eine modulierte quasikristalline Struktur bzw . eine quasikristalline
Struktur, deren Beugungsreflexe ein Lorentzprofil haben . Die beiden gestörten quasikristail-
linen Phasen wurden bei Temperaturen unterhalb von 680 °C beobachtet . Bei der modulier-
ten Struktur treten in den 5-zähligen Beugungsbildern um die Reflexe der perfekten I-Phase
herum Sattelitenreflexe auf. Diese Erscheinung kann durch eine Modulation des Q uasigitters
mit einer Phasonenwelle beschrieben werden [184,173] . Die genaue Ursache des Auftretens
von Lorentzprofilen in den Beugungsbildern ist noch nicht geklärt . TEEI-Untersuchungen
zeigten jedoch in Quasikristallen, die Lorentzprofile lieferten, planere Defekte (ähnlich wie
Stapelfehler), die in den zweizähligen Ebenen auftraten 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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Tabelle 4.1 Daten zu den wichtigsten Phasen im Legierungssystem Al-Cu-Fe (nach
[186,169,1761)

nach [185], gemessen an einer 13h bei 745°C angelassenen A163Cu25Ee12
Probe (6D-Indizierungsschema nach Cahn [209])
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40392 Das Legierungssystem AI-Cu-Co

Das erste Phasendiagramm des Legierungssystems Al-Cu-Co, welches durch Röntgenunter-
suchungen aufgestellt wurde, wurde im Jahre 1971 von Skolozdra et al . [187] veröffentlicht.
In dieser Arbeit wurde eine "X-Phase" erwähnt, deren Struktur die Autoren fälschlicherwei-
se für ähnlich der von -y-Messing hielten . Wie sich später herausstellte, handelt es sich bei
der X-Phase um die erstmalig von He et al . [20] erwähnte stabile dekagonale quasikristalline
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 durchgeführt . Ein Ausschnitt aus diesem Phasendiagramm
bei 0O 73 J K11 ist `'in Abb. 4 .14 ge.c.va~,

ze igt.

Abb. 4.14 Ausschnitt aus dem Phasendiagramm von Al-Cu-Co bei 873 . K (aus [181]).

Die Lage und die Größe des Einphasengebiets der D-Phase ist abhängig von der Temperatur
[49] und wird in Abb . 4.15 für Temperaturen von 1073 K (waagerecht schraffiert), 1173 K
(senkrecht schraffiert) und 1273 K (schräg . schraffiert) gezeigt . Zudem ist die Lage der
monoklinen M-Phase ( (AI,Cu)13 Co4 ) bei. 1073 K sowie die der Mehrphasengebiete bei
gleicher Temperatur eingezeichnet . Es ist deutlich erkennbar, daß 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 höheren Co- ünd Al-Gehalt als bei niedrigen Temperaturen. Abhängig von der
Legierungszusammensetzung beginnt die Erstarrung der D-Phase bei Temperaturen zwischen
ca. 1259 K und 1373 K und endet bei Temperaturen zwischen 873 K und 973 K
[49,167,188,189,190] .
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Abb. 4.15 Lage des Einphasengebiets der dekagonalen Phase bei Temperaturen von
1073 K (waagerecht schrafflert), von 1173 K (senkrecht schraffiert) und von
1273 K (schräg schraffiert) . Außerdem : Lage der monoklinen Phase M sowie
der Mehrphasengebiete bei 1073 K (aus [49]).

Neben der D--Phase existieren im Phasendiagramm von AI-Cu-Co mehrere kristalline
Phasen, die eine ähnliche Struktur und Zusammensetzung haben wie die kristallinen Phasen
des Systems AI-Cu-Fe (Fe wurde durch Co ausgetauscht, welches auch aus der VIII.
Nebengruppe stammt und daher chemisch verwandt ist .) . Völlig analog existiert auch im
System Al-Cu-Co eine 13-Phase mit CsCI-Struktur, welche ca . 50 at% Al besitzt. Diese
Phase ist von AICo abgeleitet und kann bis zu 40 at . % Cu aufnehmen. Die ß-Phase hat einen
höheren Schmelzpunkt als die D-Phase (vgl . dazu 5 .1 .2).

Mit dieser 1i-Phase sind die r-Phasen verwandt, die sich durch eine Leerstellenordnung
und einen niedrigen Co-Gehalt auszeichnen [181,39] . In Beugungsbildern besitzen diese
Phasen die gleichen Fundamentalreflexe wie die !3-Phase, jedoch darüber hinausgehend in
[II I]-Richtung verschiedene Überstrukturreeflexe . Die r'-Phase hat eine Zusammensetzung
von ca . A155Cu4 ;Co4, die r3Phase von Al59CuvCo 14 [181]. Die 1-3-Phase besitat eine hexago-
nale Struktur, kann aber auch als geordnete CsC1 Struktur mit einer Leerstelle auf jedem
dritten Cu- bzw. Co-Platz angesehen werden [191,181] . Die Schmelztemperaturen dieser
Phasen liegen unterhalb von 1003 K (r- ') bzw. bei ca . 1045 K (r3) [181], d .h. die r-Phasen
schmelzen deutlich unterhalb der Liquidustemperatur der D-Phase . Im Gegensatz zu den 7--

Phasen in Al-Cu-Fe, die metastabil sind, sind die r'- und die r3Phase in Al-Cu-Co stabile
Gleichgewichtsphasen [181] . Darüber hinaus wurden jedoch auch in AI-Cu-Co verschiedene
metastabile Varianten der r-Phasen beobachtet, die sich durch eine von r' bzw . r3 leicht
abweichende Stöchiometrie und andere Überstrukturordnungen auszeichnen [39,192].

Wie bereits zuvor angedeutet, existiert auch im System AI-Cu-Co eine monokline

76



4.3 Proben

	

77

(A1,Cu), 3Co4-Phase (M). Ihre Struktur [193,194] ähnelt (ist aber nicht völlig identisch) der
der X-Phase im Legierungssystem AI-Cu-Fe . Die Einheitszelle der M-Phase besteht aus 102
Atomen und beinhaltet 5- bzw. 10-zählige Symmetrieelemente [193], die Ähnlichkeiten mit
den Symmetrieelementen der D-Phase aufweisen (Frank-Kasper-Phase) . Der Schmelzpunkt
von A1 13Co4 betragt 1266 K [176].

Analog zur A17 Cu 2Fe,-Phase existiert auch im System Al-Cu-Co eine tetragonale
A17 Cu 2Co,-Phase, welche einen niedrigen Schmelzpunkt besitzt (873 K < Ta, < 1073 K
[181]). Selbsiverstandlich treten die binären intermetallischen Phasen AICu und A1 2Cu (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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Tabelle 4 .2 Daten zu den wichtigsten Phasen im Legierungssystem Al-Cu-Co (nach

[181,196,176])

1 Nach Steurer und Kuo [198]

2 nach [213] für A165Cu20Cors (Indizierungsschema von Kek [212,213])

3 siehe [181]
Gitterparameter von Cu-haltigen Phasen wurden in [197,193] bestimmt
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4e3.3 Prdparation des Ausgangsmaterials

Die Levitationsexperimente wurden mit vorlegiertem Probenmaterial durchgeführt . Zur
Herstellung dieses Materials wurde eine Einwaage von insgesamt ca . 10 g aus den reinen
Metallen hergestellt und in einem wassergekühlten Kupfertiegel unter Ar-Schutzgasatmosphä-
re (Reinheit 99 .9998%) induktiv aufgeschmolzen . Vor dem Füllen der Anlage mit Schutzgas
wurde diese mit einem Turbomolekularpumpstand auf einen Druck von ca . 10-6 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 daß sie nur selten Kontakt zu dem gekühlten Cu-Tiegel hat.
Hierdurch wird eine starke Erwärmung 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 führen könnte . Beim induktiven
Aufschmelzen treten in der Schmelze durch magnetische Rühreffekte starke Strömungen auf,
die für eine gute Durchmischung der Schmelze sorgen . Zur weiteren Steigerung der Homo-
genität des Ausgangsmaterials wurden die Proben mindestens dreimal erstarrt, gewendet und
erneut aufgeschmolzen.

Für die Levitationsexperimente wurden Probenstücke einer Masse von 0 .8-1 .3 g benö-
tigt. Der ca. 10 g schwere Schmelzling mußte somit zerteilt werden . Da das Probenmaterial
spröde ist, konnte der Schmelzling durch einen Hammerschlag in mehrere Bruchstücke
gespalten werden . Diese Bruchstücke wurden mit einem sauberen Seitenschneider auf die
gewünschte Größe zerteilt . Auf der Oberfläche des Schmelzlings befanden sich Verunreini-
gungen (Oxide schwimmen auf der Oberfläche der Schmelze), die an der grauen Färbung
erkennbar waren . Deshalb wurde bei der Zerteilung der Probe darauf geachtet, daß nur
Probenmaterial aus dem Inneren des Schmelzlings für die Unterkühlungsexperimente
verwendet wurde. Bevor die geeignet großen Bruchstücke in die Levitationsanlage eingebaut
wurden, wurden sie unter reinem Ethanol (Qualität p . a.) in einer Ultraschalldusche gerei-
nigt .

Die Methode der Zerteilung der Schmelzlinge mit Hammer und Seitenschneider macht
auf den ersten Blick einen "rustikalen" Eindruck, erweist sich aber auf den zweiten Blick als
eine äußerst saubere Zerkleinerungsmethode . Würde das Probenmaterial mit einer Trenn-
scheibe oder einer Drahtsäge zersägt werden, so wäre es der zum Betrieb der Säge notwen-
digen Kühlflüssigkeit ausgesetzt . Hierbei besteht die Gefahr, daß Rückstände dieser Flüssig-
keit in den Poren der Probe verbleiben und so das Probenmaterial kontaminieren . Diese
Gefahr besteht bei der beschriebenen "trockenen°' Methode nicht.

4.3x4. Reinigung der Proben

Die in dieser Arbeit untersuchten Legierungssysteme sind, wie die meisten quasikristall-
bildenden Systeme, Alurniniumbasislegierungen . Aluminium hat jedoch die fur Unterküh-
lungsexperimente ungünstige Eigenschaft, daß es mit Sauerstoff binnen kürzester Zeit unter
Bildung der äußerst stabilen Verbindung A12O3 reagiert (freie Reaktionsenthalpie der Oxida-
tionsreaktion bei T=300 K: L,G° - 540 kI g .-at .(O) [199D . Die hierdurch gebildete
Oxidhaut schützt zwar das darunterliegende Metall wirkungsvoll vor weiterer Korrosion, so
daß Aluminium ein korrosionsbeständiger Werkstoff ist. Bei Unterkühlungsexperimenten
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fungieren die auch bei hohen Temperaturen stabilen Oberflächenoxide jedoch als heterogene
Keimstellen . Eine signifikante Unterkühlung der Proben kann somit nur erreicht werden,
nachdem die auf dem Ausgangsmaterial durch Handhabung an Luft immer vorhandene
Oxidhaut durch geeignete Maßnahmen entfernt wurde . Um eine solche Reinigung der Proben
zu erreichen, bot sich eine Methode an, die bei Emissivitätsmessungen an Al zur Erzeugung
einer oxidhautfreien Probenoberfläche (A120 3 hat eine deutlich höhere Emissivität als Al
[200]) erfolgreich angewendet wurde f200] . Diese Methode beruht darauf, daß bei höheren
Temperaturen A120, welches durch chemische Reaktion aus A1203 und Al gebildet wird,
einen nennenswerten Dampfdruck besitzt, der z .B bei T=1431 K bereits p(A120) =1V bar
beträgt [200] . Bei gleicher Temperatur ist der Dampfdruck von Al nur unwesentlich größer
(p(Al)= 5 .2 . 10 -6 bar) [200] . Die :120 Haut kann somit durch Abdampfen von A120 bei

hohen . Temperaturen entfernt werden. Deshalb wurden die Proben in der Levitationsanlage
zunächst mehrere Minuteneinuten bei ca . 1800 K

TT in einer HeiOH_11t ITf TT2AA d___ ..~L :: ~.~

tmosphäre beibei einem Dreck... Y~-	 ~~

von 40-100 mbar (ein niedriger Druck erhöht die Reinigungswirkung) tiegelfrei prozessiert.
Während vor Beginn der Reinigungsbehandlung auf der Oberfläche der Schmelze Oxid-
schollen schwammen, war eine derartige Probenkontamination nach der Behandlung zu-
mindest mit dem bloßen Auge nicht mehr erkennbar . Sofern die Probe dennoch nicht beim
ersten Versuch zufriedenstellend unterkühlte, konnten tiefe Unterkühlungen nach weiteren
Reinigungszyklen erreicht werden . Probleme bei der Anwendung dieses Reinigungsver-
fahrens bereitet die hohe Abdampfrate der Proben bei den zur Reinigung erforderlichen
hohen Prozeßtemperaturen. Während 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 Schutzgasatmasphäre
gearbeitet wird, bildet das abdampfende Material ein Aerosol. Dieser Aerosolnebel schlägt
sich in der . Anlage in Form einer schwarzen, rußartigen Schicht nieder . Dabei wird ins-
besondere das Levitationsspulensystem, welches sich besonders nahe an der Probe befindet,
kontaminiert . In einigen Fällen bildeten sich neben einer dicken Aerosolschicht, vermutlich
auf Grund von elektrostatischen Effekten, zwischen den Spulenwindungen fadenförmige
Strukturen aus Aerosol (siehe Abb . 4 .16). Hierdurch werden Kurzschlüsse der Levitations-
spulen hervorgerufen, welche im günstigsten Fall zu einer Notabschaltung des Generators,
im ungünstigeren Fall sogar zur Zerstörung der Generator-Endstufen führen.

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

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

An dieser Stelle sei darauf hingewiesen, daß das Abdampfen der Proben zu keiner
nennenswerten Änderung der Probenzusammensetzung führt . Eine EDX-Analyse des unter
Vakuum von einer A162Gu24Cof4- und einer A0Cu30Pe,a Probe abgedampften und auf der
Levitationsspule niedergeschlagenen Materials ergab eine Zusammensetzung von Al75Cu25

bzw. A150Cu45Fe5 . Bei einer abgedampften Masse von 0 .02 g und einer Probenmasse von 1 g
führt dies zu einer absoluten Konzentrationsverschiebung im Bereich von ca. +0.2 at . %, die
vernachlässigt werden kann . Entsprechend konnte auch durch FDXAnalysen an den
levitierten Proben . keine signifikante Verschiebung der .Probenzusammensetzung festgestellt
werden .
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Foto des mit Aerosol stark kontaminierten Levitationsspulensystens . Zwischen
den Windungen der oberen Spule sind bei genauer Betrachtung fadenförmige
Strukturen aus Aerosol erkennbar, welche die Spule kurzschließen.

Abb. 4.16
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~Experimentelle Ergebnisse

5®1 Thermoarialytische und metallurgische Untersuchungen

In den bislang veröffentlichten 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 . Während das Verhalten des Systems Al-Cu-Co bei hohen Tempera-
turen nur bei einigen wenigen Legierungszusammensetzungen untersucht wurde [188], wur-
den für das System Al-Cu-Fe drei unterschiedliche vertikale Schnitte durch das Phasendia-
gramm verbffentlicht [1 70,171,1741 . Hierbei zeigten sich insbesondere im Schnitt von
Faudot et al . [170], der von den Autoren als "tentative and simplified vertical sPection"
bezeichnet wurde, Inkonsistenzen, denn nach der Gibbsschen Phasenregel ist es in einem
ternären System verboten, daß 5 verschiedene Phasen an einem Punkt miteinander im
Gleichgewicht stehen . Von der gleichen Arbeitsgruppe wurde (fast zur gleichen Zeit) in
einer weiteren Veröffentlichung [171] eine vom Diagramm [170] abweichende Version des
gleichen Schnittes publiziert, die oben genannten Mangel nicht aufweist . Die in der Literatur
vorliegenden Daten deckten somit nicht den ganzen Konzentrationsbereich ab und machten
zudem einen wenig verläßlichen Eindruck.

Da in dieser Arbeit das Erstarrungsverhalten der Schmelze untersucht werden soll, ist
die genaue Kenntnis des Phasendiagramms bei hohen Temperaturen von fundamentaler Be-
deutung . Zur Bestimmung der Unterkühlung (bezüglich der Schmelztemperatur der jeweili-
gen Phase) müssen für die untersuchten Legierungszusammensetzungen die Liquidustempera-
turen sowie die Schmelzpunkte der unterschiedlichen Phasen (insbesondere der quasikristalli-
nen Phasen) bekannt sein . Deshalb wurden die Unterkühlungsexperimente durch thermo-
analytische und metallurgische Untersuchungen begleitet . Mittels DTA. wurden für unter-
schiedliche Legierungszusammensetzungen die Phasenumwandlungstemperaturen bestimmt
und durch metallurgische Untersuchungen die Ursache der einzelnen Wämetönungen
analysiert (siehe Kapitel 5 .1 .1 und 5 .1.2).

In alle Modelle zur Beschreibung der Differenz der Gibbsschen freien Energie AGv

zwischen Festkörper und Schmelze geht die Schmelzentropie AS f bzw. die Schmelzenthalpie
.1-I,=TL ASf ein (vgl. Abschnitt 3 .1) . Diese Größen sind somit für die Auswertung der
Unterkiihlungsexperimente von entscheidender Bedeutung . Daher wurden sie durch thermo-
analytische Messungen für die 1-Phase im System Al-Cu-Fe und für die D-Phase im System
Al-Cu-Co mit Hilfe der Prääzisions-DTA-Anlage (vgl . 4 .2.4) bestimmt. Zudem konnte die
spezifische Wärme der Probe im festen und flüssigen Zustand ermittelt werden.

5®1®1 Phasenumwandltmgstemperaturen im System AI-Ca-Fe

Far 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-Abkühlkurven sind in Abb . 5 .1 gezeigt. Allen
DTA-Meßkurven gemeinsam ist eine Umwandlung, die bei ca . 1100-1130 K einsetzt . Ver-
schiedene Autoren [174,169,170] geben für die Schmelztemperatur der 1-Phase Werte an, die
in einem ähnlichen Temperaturbereich liegen . Daher können diese Wärmetönungen der
Bildung der 1-Phase zugeordnet werden . Zum gleichen Ergebnis führten eigene metallurgi-
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Abb . 5 .1

	

DTA Abkühlkurven von Al-Cu-Fe-Proben unterschiedlicher Zusammen-
setzung.
a.) A1$& CumFe$ , b .) A16aCumFe6 , c.) A16zCuzs .sFeIa.s
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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 quasikristallinen Phase beim Abkühlen
der Schmelze einsetzt, wird in dieser Arbeit als "Liquidustemperatur der I-Phase" TL'

bezeichnet . Die eigentliche Liquidustemperatur TL der Legierung ist hingegen die Tempera-
tur, bei der beim Abkühlen der Schmelze die erste feste Phase entsteht. Sie entspricht in der
IDA-Meßkurve dem Minimum, das bei der höchsten Temperatur liegt.

Abb. 5 .2

	

POEM-Aufnahme der in der Kalttiegel-Anlage erstarrten AI60Cu34Fe3-Probe.
Die Zusammensetzungen der einzelnen Phasen sind Tabelle 5 .1 zu entnehmen,

Tabelle 5.1 An unterschiedlichen Punkten in Abbildung 5 .2 mit EDX gemessene
Zusammensetzung und zugehörige Phase.
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Bezüglich der bei höheren Temperaturen auftretenden Wärmetönungen sind wesentliche
Unterschiede in den zu den verschiedenen Legierungszusammensetzungen gehörigen DTA-
Kurven zu erkennen. In den DTA-Diagrammen der A15SCuMFeS- (Abb . 5.la) und der
Al6Q CuMFe6-Probe (Abb. 5 .1b) existiert neben dem Minimum um 1100 K ein weiteres
Minimum bei einer höheren Temperatur . Um zu klären, durch welchen Prozeß diese
Wärmetönungen hervorgerufen werden, wurden metallurgische Untersuchungen durch-
geführt. Abb. 5 .21 (aus Kapitel 5 .2.3 .2) zeigt ein REM-Bild einer in der Levitationsanlage
auf Grund von Probenkontamination kaum unterkühlten Al 58Cu34Fe8-Probe. Man erkennt
Inseln einer hellen Phase, die offensichtlich primär erstarrt ist . Mit EDX wurde die Zu-
sammensetzung dieser Phase zu Al51.5Cu30 .IFe18 .4 bestimmt, d .h. es handelt sich um die
kubische B-Phase (vgl . Abschnitt 4 .3 .1). Die ß-Phase ist umgeben von einer sekundär
erstarrten grauen Phase der Zusammensetzung A162 .1Cu22 .6Fe1533. Diese Komposition ist
charakteristisch für die 1-Phase . Das Minimum~-s

1111r1111r1[ in der7+ .r DTpLl i ts-ldtc~lka~taF vM.Rurvs bei.a 1~ . ..
235 K

=9 ist somit~ somit
der Erstarrung der 13-Phase zuzuordnen, während das bei 1130 K, wie bereits aus den
Literaturwerten für die Schmelztemperatur der 1-Phase gefolgert wurde, der nachfolgenden
Bildung der I-Phase zugeschrieben werden kann.

Die DTA-Abkühlkurve der Al 50CumFe6-Probe (Abb . 5. lb) ähnelt der der A1S8Cu34Fe8
-Probe. Jedoch zeigt das REM-Bild (Abb . 5 .2) einer in der Kalttiegelanlage erstarrten

A16QCuMFe6-Probe eine andere Gefügestruktur als bei Al 58 CumFeg . In dieser Probe sind
offensichtlich die schwarzen nadelförmigen Strukturen (1) der Zusammensetzung (vgl.
Tabelle 5.1) AI71.9Cu5 .7Fe22 .4 primär erstarrt. Anhand der Zusammensetzung läßt sich diese
Phase als X-Phase identifizieren (vgl . Kapitel 4 .3.1) . Die X-Phase ist umgeben von der
grauen 1-Phase der Zusammensetzung A163 .5Cu244.2Fe12 .3, die sekundär erstarrt ist (entspricht
dem Minimum in der DTA-Kurve bei 1100 K).

Deutlich komplizierter sind die Verhältnisse bei der Legierung Al62Cu25 .5Fe12 .5 . In der
DTA-Meßkurve (Abb . 5.1c) erkennt man neben dem Minimum bei 1115 K, das wiederum
der Bildung der I-Phase zuzuschreiben ist, drei weitere Minima bei höheren Temperaturen.
Dem REM-Bild einer nicht nennenswert unterkühlten A162Cu25 .5Fe12 .5-Probe (Abb. 5.23 aus
Kapitel 5.2.3 .3), deren Erstarrung erkennbar an einem Plateau im Temperatur-Zeit-Profil
(Abb. 5 .22) an der Liquidustemperatur 11=1285 K einsetzte, läßt sich entnehmen, daß hier
.-AI5Fe2 primär erstarrt ist . Die gc-A15Fe2-Inseln sind umgeben von sekundär gebildeter A-

Phase. Die Wärmetönung bei 1285 K ist somit der Bildung der /.t-Phase zuzuordnen, die bei
1258 K der der X-Phase . Untersuchungen von Grushko, bei denen Proben bei Temperaturen
zwischen den mit DTA bestimmten Phasenumwandlungstemperaturen angelassen, anschlie-
ßend abgeschreckt und metallurgisch untersucht wurden, bestätigen diese Interpretation
[201]. Ebenso zeigten temperaturabhängig durchgeführte Neutronenbeugungsexperimente an
Al65Cu20Fe15 [46] ein vergleichbares Verhalten . Die Ursache der Wärmetönung bei 1220 K
ließ sich anhand der metallurgischen Untersuchungen nicht klären, da in Abb . 5 .23 neben
den . erwähnten Phasen nur noch die I-Phase (entspricht dem Minimum bei 1115 K) und die
Niedertemperaturphasen r und AlCu auftreten . Ebenso konnte in metallurgischen Unter-
suchungen von Grushko keine Phase nachgewiesen werden, die für die Wärmetönung in der
DTA-Meßkurve verantwortlich sein könnte [201] . In den Neutronenbeugungsexperimenten
[46] wurden jedoch bei vergleichbaren Temperaturen Reflexe einer kubischen Phase (ß oder
verwandte Phase) . beobachtet, die bei niedrigeren Temperaturen (während der Erstarrung der
I-Phase) wieder verschwanden . Die Autoren führen .dieses Verschwinden. auf eine peritekti-
sche Reaktion zurück, bei der 1-Phase aus X-Phase, kubischer Phase und Restschmelze
gebildet wird. Eine solche Reaktion würde auch, sofern sie schnell genug abläuft, erklären,
warum keine entsprechende Phase durch die metallurgischen Untersuchungen nachweisbar
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war. Ebenso wird in [170] berichtet, daß nach der Erstarrung der X-Phase (bei ca . 1270 K)
die ß-Phase bei Temperaturen um 1220 K gebildet wird . Allerdings wird in [170] die 12-

Phase nicht erwähnt, die sowohl in dieser Arbeit als auch in [46,174] in Cu-ärmeren Proben
beobachtet wurde.

Die Phasenumwandlungstemperaturen aller mit DTA untersuchten Legierungen sind in
Abb . 5.3 zusammengestellt. Dabei sind die Liquidustemperaturen TL der Legierungen durch
Fettdruck gekennzeichnet, die der I-Phase TLr kursiv gedruckt . Die klein gedruckten Tempe-

_ raturen entsprechen den weiteren Phasenumwandlungen zwischen TL und TL', z.B. bei
Al62Cu25 .5FeI2.5 oder A1b5Cu20Fe15 der Bildung von X- und 11-Phase.
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Liquidustemperaturen TL der Legierungen (Fettdruck) und der I-Phase
TLI (kursiv) als Funktion der Legierungszusammensetzung . Die klein gedruck-

ten Temperaturen entsprechen weiteren Phasenumwandlungen (siehe Text).
Alle Temperaturen sind in K angegeben.

Bel den zuvor beschriebenen Untersuchungen wurde das Gefüge von in der Kalttiegelanlage
erstarrten Proben bzw . von schlecht unterkühlten Levitationsproben analysiert, um her-
auszufinden, welche Phasen bei den mit DTA beobachteten Umwandlungstemperaturen
gebildet wurden . Auf den ersten Blick erscheint es jedoch naheliegender, die DTA-Proben
selbst metallurgisch zu untersuchen. Derartige Untersuchungen wurden auch durchgeführt.
Es hat sich jedoch gezeigt, daß sich bei der vergleichsweise langsamen Erstarrung in der
DTA-Anlage (Abkühlraten von 10-20 KJmin) einige Iochtemperaturphasen bei niedrigeren
Temperaturen in die bei diesen Temperaturen stabilen Phasen umwandeln . Abb . 5 .4 zeigt
z. B. das Gc age einer in der DTA-Anlage ers`uu°ten AIJC uMFe6-Probe. Die X-Phase, welche
in der in der Kalttiegelanlage erstarrten Probe (Abb . 5 .2) und ebenso in schlecht unter-
kühlten Levitationsproben (vgl . 5.2.3.1, Abb . 5.20) nachgewiesen wurde, ist in dieser Probe
nicht. mehr vorhanden . Jedoch erkennt man im Gefüge noch immer, wenn auch stark ver-
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of % Fe
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gröbert, nadelförmige Strukturen, die jetzt allerdings aus der I-Phase bestehen . Diese
Beobachtung läßt sich durch eine peritektische Reaktion erklären, bei der aus X-Phase und
Restschmelze die I-Phase gebildet wird . Derartige peritektische Reaktionen wurden von ver-
schiedenen Autoren [46,170,174,2021 im System Al-Cu-Fe beobachtet . Bei der in der DTA
langsam erstarrten Probe ist diese Reaktion vollständig abgelaufen, so daß keine A-Phase
mehr nachweisbar ist . Im Falle der in der Ralttiegelanlage mit einer ca . zwei Größen-
ordnungen höheren Abkühlgeschwindigkeit erstarrten Probe konnte diese peritektische Reak-
tion nur unvollständig ablaufen, da die Wärme der Probe schnell genug entzogen wurde.

Abb 5.4

	

RR-Aufnahme der in der DTA-Anlage erstarrten Al6oCuMFes-Probe . Die
Zusammensetzungen der einzelnen Phasen sind Tabelle 5.2 zu entnehmen.

Punkt Al [at . %1 Cu [at . %] Fe [at. %1 Phase

# 12.6
. : 4.4

3 50.3 49 .1 0.6 AlCu

4 68.4 31 .1 0 .5 Al2Cu

Tabelle 5 .2 An unterschiedlichen Punkten in Abbildung 5.4 mit EDX gemessene
Zusammensetzung und zugehörige Phase.
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5 :1o2 PhasenurÄ€wandiungstemperaturen im System Ai-Cu-Co

Im Konzentrationsbereich von 60-70 at . % Al, 8-29 at . % Cu und 10-22 at . % Co wurden für
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
ausgeprägtes Minimum bei ca . 1270 K. Mit Ausnahme der Kurve von A157Cu 21 Co12 (Abb.
5 .5d) zeigen die DTA-Kurven neben dieser Wärmetönung eine kleinere Wärmetönung bei
höheren Temperaturen . Es stellt sich nun die Frage, durch welche Phasenumwandlung diese
Minima hervorgerufen werden.

Metallurgische Untersuchungen zeigten, daß bei den meisten Legierungszusammen-
setzungen bei konventioneller Erstarrung der Schmelze (z .B. im Tiegel) primär eine kristalli-
ne Phase erstarrt und erst anschließend die dekagonale Phase (ggf. durch eine peritektische
Reaktion [188]) gebildet wird . Dieses Verhalten ist z .B. im REM-Bild einer nicht nennens-
wert unterkühlten A162 .5CurColo.5-Probe (Abb. . 5 .6) zu erkennen. Offensichtlich ist die weiße
Phase (1) primär erstarrt, die sie umgebende graue Phase (2) im Anschluß daran, wobei die
Gestalt der Grenzschicht auf eine peritektische Reaktion zwischen weißer Phase und Schmel-
ze schließen läßt . EDX-Untersuchungen (Tabelle 5 .3) ergaben für die weiße Phase eine Zu-
sammensetzung A1 59.1 Cu20 . gCo20 .1 und für die graue ; Phase A1 64 .9Cu 16 .2Co 18 B . Anhand dieser
Konzentrationen ist erkennbar . (vgl . Kapitel 4 .3 .2), daß die primär erstarrte weiße Phase die
kubische .6-Phase und die anschließend erstarrte graue Phase die dekagonale Phase ist.

Das Minimum in den DTA-Abkühlkurven bei ca . 1270 K ist somit der Erstarrung der
quasikristallinen : D-Phase zuzuordnen . Ähnlich wie bei der I-Phase in Al-Cu-Fe wird in
dieser Arbeit auch beim System Al-Cu-Co die Temperatur, bei der die Erstarrung der quasi-
kristallinen D-Phase beim Abkühlen der Schmelze einsetzt, als "Liquidustemperatur der D-
Phase" TLn bezeichnet . Die kleine Wärmetönung bei hohen Temperaturen, an der die eigent-
liche Liquidustemperatur .TL der Legierung abzulesen ist, ist (zumindest bei den hier metal-
lurgisch untersuchten Legierungen) auf die primäre Erstarrung der 13-Phase zurückzuführen.

Ein identisches Verhalten wurde auch bei den in dieser Arbeit untersuchten Legierungen
der Zusammensetzung A165Cu25Co 1o und A1&1 Cu 22 Co14 (vgl. Abb. 5 .38 und 5.39 aus Kapitel
5 .3.3), sowie an A1 65Cu20Co 15 (hier nicht gezeigt, da das REM-Bild sich nicht wesentlich von
Abb . 5 .6 unterscheidet) beobachtet . Grushko [188] berichtet ebenfalls von einer primären
Erstarrung der ß-Phase und einer anschließenden Bildung der D-Phase durch eine peritekti-
sche Reaktion in Legierungen der Zusammensetzungen 1'J '"'1365Cu15CoLiJ "

	

~iOJ""LU "sowie Ä

	

die'Co .
157 "'

in der Kalttiegelanlage erstarrt wurden . Untersuchungen von Liao et al . [203] an Proben der
gleichen Zusammensetzungen lieferten das gleiche Ergebnis.

Komplizierter sind die Verhältnisse bei Cu-ärmeren Zusammensetzungen . Abb . 5 .5e
zeigt exemplarisch eine DTA-Abkühlkurve, die an einer A1 70Cu8Co22-Probe gewonnen
wurde. Neben einer kleinen Wärmetönung bei 1505 K sind bei niedrigeren Temperaturen
zwei Minima bei 1385 K und 1325 K erkennbar . Die kleine Wärmetönung bei hohen
Temperaturen dürfte, wie auch bei den anderen Proben, auf die Erstarrung der ß-Phase
zurückzuführen sein . Die anderen in Frage kommenden Phasen im Phasendiagramm von Al-
Cu-Co, A1 13 Co4 (T1 M=1366 K [176]), A15Co 2 (T1 µ =1453 K [176]) und AI9Co2 (T1 =1243 K

[176]), besitzen eine niedrigere Schmelztemperatur . Da in Cu-armen Legierungen, L.B. bei

A1 68 Cu 11 Co 21 -Proben, die in der Kalttiegelanlage erstarrt sind, neben der DPhase und einigen
Niedertemperaturphasen die monokline M-Phase beobachtet wurde [204,44], ist davon
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Abb. 5 .6 :

	

REM-Aufnahme einer Al62 .5Cu27Cola.5-Probe , die in der Levitationsanlage auf
Grund von Probenkontamination nicht signifikant unterkühlt hat.
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1 Tabelle 5.3 An unterschiedlichen Punkten in Abbildung 5 .6 mit EDX gemessene
Zusammensetzung und zugehörige Phase.

auszugehen, daß die beiden anderen Minima auf die Erstarrung von D- und M-Phase
zurückzuführen sind. Auf Grund der Schmelztemperatur der M-Phase (TLM =1366 K [176])
ist ferner davon auszugehen, daß bei 1325 K die M-Phase gebildet wird (durch L6sung von
Cu dürfte die Schmelztemperatur etwas absinken), während bei 1385 K die D-Phase erstarrt
ist . Hierfür spricht auch die in [204,44] gezeigte Gefügemorphologie von A1 68 CuliCo21

-Proben, insbesondere die faserige Struktur derM-Phase und die hellen Ränder aus Co-armer
D-Phase urn die M-Phase herum . Beides deutet darauf hin, daß die M-Phase durch Aus-
scheidung aus der D-Phase gebildet wurde.
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Liquidustemperaturen TL der Legierungen (Fettdruck) und der D-Phase
(kursiv) in K als Funktion der Legierungszusammensetzung.

In Abb. 5 .7 sind für alle mittels DTA untersuchten Legierungen sowohl die Liquidustempe-
ratur der Legierung TL (bei der die B-Phase aus der Schmelze primär erstarrt) als auch die
Liquidustemperatur der quasikristallinen D-Phase TLD als Funktion der Legierungszusam-
mensetzung zusammengestellt . Es ist deutlich erkennbar, daß die Liquidustemperaturen der
unterschiedlichen Legierungen im untersuchten Konzentrationsbereich mit steigendem Co-
Gehalt sowie mit sinkender Al-Konzentration ansteigen . Die Liquidustemperatur ist somit um
so höher, je näher die Legierungszusammensetzung am Einphasengebiet der ß-Phase (vgl.
Abb . 4.14) liegt. ß-A1Co . selbst hat eine Schmelztemperatur TLAIC6 =1921 K [176] . Auch
diese Tendenz spricht für die primäre Erstarrung der B-Phase an der Liquidustemperatur . Bei
Konzentrationen, die vergleichsweise weit von den Phasengebieten der B-Phase entfernt sind,
z. B . Al67Cu21Co12, ist in der DTA-Kurve (vgl . Abb 5.5d) bei hohen Temperaturen (über
900 K) nur noch ein Minimum bei ca. 1293 K erkennbar. In diesem Co-armen und . Al-
reichen Zusammensetzungsbereich wird offensichtlich bei der Erstarrung keine ß-Phase mehr
gebildet. Vielmehr erstarrt die Schmelze unter primärer Bildung der D-Phase. Diese Inter-
pretation der •DTA-Messung steht in Einklang mit Untersuchungen des Gefüges : konventio-
nell, d .h. langsam im Tiegel, erstarrter A167Cu21 Co 12-Proben (siehe Abb. 5 .37 aus Kapitel
5.3.3), bei denen die primäre Erstarrung der D-Phase und keinerlei .8-Phase beobachtet
wurde.

Betrachtet man in Abb . 5.7 die Liquidustemperaturen D der D-Phase, so erkennt man
einen Anstieg von TLD mit steigendem Co-Gehalt der Legierungszusammensetzung . Diese
Beobachtung läßt sich anhand von Abb . 4.15 erklären, 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, so bildet sich auf Grund des Überangebots 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 höheren Temperatur stabil als eine Co-arme, so daß T, D bei einer Co-reichen Legie-
rung höher ist als bei einer Co-armen Legierung.

. 5 .13 Sehmelzenihalpie der quasikristatiinen Phasen

Die Schmelzenthalpie der quasikristallinen Phasen wurde in der Präzisions-DTA-Anlage
(vgl. 4.2.4) bestimmt. Da aus der Schmelze (z .B. in der Kalttiegelanlage oder in der
Levitationsanlage) erstarrte Al-Cu-Fe- und Al-Cu-Co-Proben in der Regel mehrere Phasen
enthalten, ist eine Bestimmung der Schmelzwärme 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 möglich . Daher wurde für die Bestimmung der Schmelzwärme der quasikristallinen
Phasen einphasiges Material verwendet, welches von Dr . B. Grushko durch Wärmebehand-
lung präpariert wurde. Im Falle von Al-Cu-Fe wurden die Untersuchungen an einer
A1 62 .5Cu25 .5Fe12-Probe durchgeführt, die 500 h bei 700 °C angelassen wurde . Beim System
AI-Cu-Co wurde eine 530 h bei 800 °C angelassene A1 64Cu 17 Co17-Probe verwendet . Beide
Proben erwiesen sich im Röntgenbeugungsbild als einphasig quasikristallin . Da beim
Erstarren der Probe in der DTA-Anlage wieder Fremdphasen gebildet werden, konnte zur
Bestimmung der Schmelzwärmen der quasikristallinen Phasen nur die 1 . Aufheizkurve
herangezogen werden.

Die Integration der Fläche unter den Aufschmelzmaxima (Abb . 5.8) lieferte bei der Al-
Cu-Fe-Probe eine Schmelzenthalpie ®I 1'= 12 .5 kJ m_oi -' und bei der Al-Cu-Co-Probe
i H D=10.1 kJ mol' I . Auf Grund der Eigenschaften der DTA-Anlage und insbesondere der
Proben (breite Schmelzintervalle) muß bei diesen Meßwerten mit einem relativen Fehler von
ca. :.25 % gerechnet werden.

Nimmt man die aus der Abkühlkurve ermittelten Liquidustemperaturen der quasikristalli-
nen Phasen hinzu (AI62 .5Cu25 .5Fe12 : TL' = 1110 K, Al64Cu17Coi7 : TL =1326 K), so lassen sich
die Schmelzentropien der quasikristallinen Phasen gemäß AS f =AFI f/T1 abschätzen, wobei
vernachlässigt wird, daß die Phasenumwandlung tatsächlich über ein breiteres Temperatur-
intervall erfolgt. Eine Integration über das Temperaturintervall wäre nicht sinnvoll, denn
während des Aufheizens der Probe werden durch peritelctische Reaktionen weitere Phasen
gebildet, die erst oberhalb der Liquidester peramr der quasikristallinen Phase aufschmelzen,
so daß eine durch Integration über die Temperatur bestimmte Entropieänderung nicht der bei
der direkten Bildung der quasilcristallinen Phase (z.B. aus der unterkühlten Schmelze)
entspricht . Für die I-Phase in der A162 5Cu25 .5Fe,2-Probe folgt ASfl = 11 .3 J mol-' K-', und für
die D-Phase in der A164 Cu,7Coi7-Probe gilt AS/=7.6 J mol- ' K"'.

Die hier bestimmten Schmelzentropien der quasikristallinen Phasen in Al-Cu-Fe und AI-
Cu-Co sind in ihrer Größe vergleichbar mit Werten, die in der Literatur für andere quasikri-
stallbildende Systeme angegeben werden . Battezzati et al . [88] schätzten die Schmelzentropie
der I- und der T-Phase im System Al-Mn ab und erhielten für erstere AS f=8.42 J mol' K-1
und für letztere AS f=8 .45 J mol' K-' . Für die I-Phase in Al-Cu-Li wird die Schmelzentropie
zu ASf- = 7 .8 J mol ' angegeben [88] . Ferner ergaben D T A-Messursgenl [88]88] an der Frank-
Kasper-Phase X-Ali3Fe4 (In [88] wurde die von einigen Autoren benutzte ungenauere
Bezeichnung Al3Fe verwendet .) eine Schmelzentropie ASf= 8 .5 -x--1 .5 J mol'' K- z .
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Es sei zudem darauf hingewiesen, daß nach der Richardschen Regel für die meisten
Metalle AS f R(= 8.3 7 mol-1 K' 1) gilt, wobei R die Gaskonstante ist [47 . Sowohl die in
dieser Arbeit bestimmten Werte als auch die Literaturwerte für andere quasikristalline
Phasen liegen nahe am nach der Richardschen Regel zu erwartenden Wert . Offensichtlich
verhalten sich die quasikristallinen Phasen bezüglich ihrer Schmelzentropie ähnlich wie die
meisten anderen kristallinen Phasen .

A1 62 .5 Cu 25 .5 Fe t2
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Abb. 5 .8

	

DTA-Meßkurven beim ersten Aufschmelzen.
a.) einphasig ikosaedrische A1 62.5Cu 25 .5Fe12Probe

b.) einphasig dekagonale A16 ,4 Cu 17 Co 17 -Probe

a .
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501 .4 Spezifische Wdrme

Durch Vergleich des DTA-Me13signals mit dem einer Probe bekannter Wärmekapazität ließ
sich in den Temperaturbereichen, in denen keine Phasenumwandlung stattfand, d .h . für die
AI62 .5 CU25 .5Fe12Probe für T < 1100 K und T> 1240 K sowie für die AI 64Cu 17 Co, 7-Probe für
T< 1070 K und T> 1420 K, die spezifische Wärme der quasikristallinen Phase bzw. der
Schmelze bestimmen . Der relative Fehler beträgt bei diesem Meßverfahren ca . 5% . In den

- Abbildungen 5 .9 a,b sind die so bestimmten Werte der spezifischen Wärme der Schmelze
und des Quasikristalls als Funktion der Temperatur aufgetragen.

Holzer und Kelton haben die spezifische Wärme der I-Phase in Al75Cu15V,0 im Tempera-
turbereich von 300-800 K bestimmt [90] . In diesem Ternperaturinter-vall stieg C p von ca.
24 J mol-' K- 1 (bei 300 K) auf ca. 31 J mol' K4 (bei 800 K) an, d .h . die an AI-Cu-V be-
stimmten Werte für die spezifische Wärme der I-Phase sind annähernd identisch mit den hier
bei entsprechenden Temperaturen an Al-Cu-Fe gemessenen.

Durch Extrapolation der Kurven läßt sich die Differenz der spezifischen Wärme am
Schmelzpunkt der quasikristallinen Phase ®Cp(TL4c) abschätzen (vgl . Abb . 5 .9) . Für die I-
Phase folgt ACp(TL') a--9.5 J mol-' K-', für die D-Phase ACp(TLD ) 3 J mol-' K-'.
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Spezifische Wärme als Funktion der Temperatur.
a.) M623CU 25.5Fe 12

b.) Alg6Ct] 17 CO 17



5 .2 Unterkiihlungsexperimente an Al-Cu-Fe

	

95

5.2 linterkiffilimgsexperhnente an AI-Cu-Fe

Das Unterkühlungsverhalten von Al-Cu-Fe-Proben wurde bei drei unterschiedlichen Legie-
rungszusammensetzungen mit Hilfe der elektromagnetischen Levitationsanlage untersucht:
A162Cu25 .5Fe 12 .5, Al QCuMFe6 und Al58CuMFes . Die erste Zusammensetzung entspricht im
wesentlichen der Zusammensetzung der I-Phase (vgl . 4.3.1). Die DTA-Untersuchungen
haben jedoch gezeigt, daß die Liquidustemperatur der Legierung ca . 170 K höher liegt als
die der I-Phase. Es wird sich im Verlauf der folgenden Diskussion zeigen, daß bei dieser
Legierungszusammensetzung keine primäre Nuldeation der I-Phase erreicht werden konnte.
Um eine solche, für die Interpretation der Unterkühlungsexperimente wichtige, primäre
Nukleation der I-Phase sicherzustellen, wurden Unterkühlungsexperimente an den Fe-armen
Zusammensetzungen A160CumFe6 und Al5 sCuMF e8 durchgeführt, bei denen eine deutlich
geringere Differenz von Liquidustemperatur der Legierung und der I-Phase vorliegt (vgl.
4.3.1).

5 °201 Maximale Unterkilblbarkeit

Abb . 5.10 zeigt Temperatur-Zeit-Profile von Unterkühlungsexperimenten, in denen maxima-
le Unterkühlungen an Proben der Zusammensetzungen Al60Cu34Fe6 (a), Al58Cu34F; (b) und
A162Cu25.5Fe12 .5 (c) erreicht wurden . Die gemessenen maximalen Unterkühlungen konnten
mehrfach im Rahmen der Meßgenauigkeit der Temperaturmessung (± 10 K) reproduziert
werden, und zwar sowohl an der gleichen Probe als auch an mehreren anderen Proben
gleicher Zusammensetzung.

Alle Temperatur-Zeit-Profile haben einen ähnlichen Verlauf. Die Schmelze wurde
zunächst auf eine Temperatur oberhalb von TL aufgeheizt, anschließend durch Anblasen mit
Gas abgekühlt . Bei einer Temperatur TN setzt die Erstarrung der Probe ein . Als Folge des
Freiwerdens von Kristallisationswärme steigt die Temperatur der Schmelze bis zur Tempera-
tur TR . wieder an . Dieser Effekt wird "Rekaleszenz" (Wiedererwärmung) genannt . Wäh-
rend der weiteren Abkühlung der Schmelze sind weitere exotherme Reaktionen anhand der
Plateaus im Temperatur-Zeit-Profil erkennbar, die auf die Erstarrung weiterer Phasen
zurücl .gefiih t werden konnen (vgl . dazu Abschnitt 5 .2.2).

In die Temperatur-Zeit-Profile (Abb. 5.10) sind für die einzelnen Legierungen deren
Liquidustemperatur TL und die der I-Phase TL' eingezeichnet . Man erkennt, daß die
A160Cu34Fe5-Schipelze (Abb . 5 .10a) um AT' 100 K bezüglich der Schmelztemperatur der
I-Phase TL' unterkühlt werden konnte, während bezüglich der Liquidustemperatur der Legie-
rung, bei der unter konventionellen Bedingungen die X-Phase erstarrt (vgl . Abschnitt 5 .1 .1),
eine Unterkühlung ®T'` .= 165 K erreicht wurde . Diese Unterkühlungen entsprechen relativen
Unterkühlungen ATIIT,' = 0.09 bzw. AT'XITL, = 0.14 . Die A158CumFe8-Probe konnte ebenfalls
um ®TI =100 K bezüglich der Liquidustemperatur der ikosaedrischen Phase T L' unterkühlt
werden (relative Unterkühlung ATIITLI ~0.09). Bezüglich TL, wo bei konventioneller Er-
starrung die 1-Phase gebildet wird (siehe Kapitel 5 .1 .1), wurde eine Unterkühlung von
®T B . 185 K gemessen (relative Unterkühlung AT $ITL .--0.15) . Anders sind die Verhältnisse
bei der Zusammensetzung Al62Cu255Fe12 5 . Hier setzte bei TN=1085 K die Erstarrung ein.
Die Nukleationstemperatur liegt somit nur ca . 30 K unterhalb der Liquidustemperatur der I-
Phase. Während der Rekaleszenz steigt die Temperatur der Schmelze auf 1160 K an, d .h.
auf eine Temperatur oberhalb von T L1 . Da die Post-Rekaleszenztemperatur nicht oberhalb
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Abb. 5 .10 Temperatur-Zeit-Profile von Levitationsexperimenten an AI-Cu-Fe-Proben
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der Schmelztemperatur der erstarrenden Phase liegen kann (diese wäre dann vollständig
aufgeschmolzen), zeigt bereits das Temperatur-Zeit-Profil, daß eine Phase mit höherer Liqui-
dustemperatur erstarrt ist. Bezüglich der Liquidustemperaturen der verschiedenen Hoch-
temperaturphasen (vgl. Abb. 5 .la) war die Schmelze zum Zeitpunkt der Nukleation tief
unterkühlt.

Die Unterkühiungsexperimente haben gezeigt, daß Al-Cu-Fe-Schmelzen signifikant
unterkühlt werden konnten . Die an AlfOCu34Fe6 und A158 Cu34Fe8 erreichbaren Unterkühlungen
bezüglich der Liquidustemperatur der I-Phase sind im Rahmen der Meßgenauigkeit für die
Temperaturmessung (± 10 K) identisch und betragen ca . 100 K, was relativen Unterkühlun-
gen von ®TIITL X0 .09 entspricht . Ob bei TN die I-Phase oder eine Konkurrenzphase
nukleiert

	

sich erst nach eingehender Untersuchung der Proben entscheiden, dennist, l
i661J
äß t

L sich erst

	

aa

	

v

sowohl für die Nukleation der I-Phase als auch für die der kristallinen Konkurrenzphasen
existiert neg. TN eine treibende.. Kraft . Bei Ai62Cu25 .5FeI2.5 konnte nur eine geringe Unter-
kühlung bezüglich der 1-Phase erreicht werden . Hier ist aber mit Sicherheit eine der Konkur-
renzphasen primär gebildet worden, da die Temperatur während der Rekaleszenz über T LI

hinaus anstieg.
Für die Interpretation der gemessenen Unterkühlungen im Rahmen der Keimbildungs-

theorie ist von entscheidender Bedeutung, welche Phasen in den unterschiedlichen Proben
primär bei TN nukleiert sind . Daher wurde die Phasenselektion der levitationsunterkühlten
Proben intensiv untersucht . Die Ergebnisse. dieser Untersuchungen sind im felgenden Kapitel
dargestellt.

5.2.2 Charakterisierung der maximal unterkühlten Al-Cu-Fe-Proben

Zur Charakterisierung der maximal unterkühlten Al-Cu-Fe-Proben wurden an diesen REIM-,
TEM-, Röntgenbeugungs- und DTA-Untersuchungen durchgeführt.

5 .2.2.1 REM-Untersuchungen

Um zu überprüfen, ob die I-Phase primär gebildet wurde, wurde das Gefüge der Proben
rasterelektronenmikroskopisch untersucht . Die zu den drei Proben gehörigen REM-Bilder
sind in den Abb . 5.11-5.13 gezeigt.

In beiden Fe-armen Proben erkennt man ein deutlich ausgeprägtes dendritisches Gefüge,
wobei Abmessungen der Dendriten von mehr als 250 ,um (siehe Nebenbild in Abb. 5 .12)
festgestellt werden konnten . Offensichtlich ist die dunkle Phase (1), welche die Dendriten
bildet, primär erstarrt, während die die Dendriten weitgehend umhüllende helle Phase (2)
sekundär gebildet wurde . In diesem Zusammenhang sei bemerkt, daß eine Unterkühlung der
Schmelze notwendige Voraussetzung eines dendritischen Wachstums ist [21,205], so daß
auch dies für die primate 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 bestimmten Konzen-
trationen läßt sich erkennen, daß die Dendriten aus der quasikris talli.nen ikosaedrischen
Phase bestehen, d .h. die I-Phase ist primär erstarrt . Im Anschluß daran wurde, offensichtlich
während des Plateaus im Temperatur-Zeit-Profil bei ca . 950 K, die weiße 7-Phase (2)
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gebildet, welche die I-Phase umhüllt . Bei niedrigen Temperaturen erstarren schließlich die
beiden intermetallischen Phasen AlCu (3) und A12Cu (4) aus der Restschmelze . Das Plateau
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 K, A1 2Cu von 863 K) . Es
sei bemerkt, daß die r-Phase die I-Phase weitestgehend umhüllt . Dennoch grenzt an wenigen
Stellen auch die niedrig schmelzende Phase A1 2Cu an die I-Phase.

Abb . 5.11

	

REM-Bild des Gefüges der maximal unterkiihlten Al60CuNFes-Probe, deren
Temperatur-Zeit-Profil in Abb . 5 .10a gezeigt wurde ..

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

22 .6

36 .3

Tabelle 5 .4 An unterschiedlichen Punkten in Abbildung 5 .11 mit EDX gemessene
Zusammensetzung und zugehörige Phase.
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50p.m

Abb. 5.12 REM-Bild des Gefüges der maximal unterkühlten AI58Cu34Feg-Probe, deren
Temperatur-Zeit-Profil in Abb . 5.1Ob gezeigt wurde. Das Nebenbild zeigt in
geringerer Vergrößerung einen ausgedehnten, aus der I-Phase bestehenden

Dendriten.

Tabelle 5.5 An unterschiedlichen Punkten in Abbildung 5 .12 mit EDX gemessene
Zusammensetzung und zugehörige Phase .
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Anders sind die Verhältnisse bei der A162Cu25 .5Pe12 .5-Probe . Bereits das Temperatur-Zeit-
Profil zeigte einen Rekaleszenzanstieg über die Liquidustemperatur der quasikristallinen
Phase hinaus, so daß eine konkurrierende Hochtemperaturphase primär erstarrt sein muß.
Dies wird durch die REM-Untersuchung (Abb . 5 .13) bestätigt . Offensichtlich wurde die
"dunkle" X-Phase (1) primär gebildet . Die I-Phase (2) umhüllt die Bereiche der X-Phase und
ist somit sekundär erstarrt, gefolgt von der hellen .r-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.

Abb .. . 5 .13

	

REM-Bild des Gefüges der maximal unterkühlten A162 Cu25.5Fe12 .5Probe, deren
Temperatur-Zeit-Profil in Abb . 5 .10c gezeigt wurde.

Tabelle 5 .6 An unterschiedlichen Punkten in Abbildung 5 .13 mit EDX gemessene
Zusammensetzung und zugehörige Phase.
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5e2a2m2 TEIVi-Unwersuehurrgen

Die im vorigen Abschnitt beschriebenen 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 durchgeführt . Diese unabhängige Untersuchungsmethode diente einerseits der
Verifikation der Ergebnisse . der REM-Untersuchungen, andererseits sollte die Struktur der
Phasen genauer untersucht werden, insbesondere in Hinblick auf möglicherweise auftretende
Approximantenphasen, Uberstrukturen und Orientierungskorrelationen.

e.)

Abb . 5 .14 TEM-Beugungsbilder der 5-zähligen Achse der I-Phase, gewonnen an den
maximal unterkühlten Proben, deren Temperatur-Zeit-Profile in Abb . 5.10
gezeigt wurden . a.) A1 fi0Cu34Fe6, b.) Al58Cu 34 Fe$ und c.) A162Cu25 .5Fe12 .5•
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Abb . 5 .15: TEM-Hellfeldbild, gewonnen an der maximal unterkühlten Al6oCu34Feb-Probe.
Die Nebenbilder zeigen Elektronenbeugungsbilder, die an den gekennzeichne-
ten Bereichen des klellfeldbilds gewonnen wurden : (1) I-Phase (5-zählige
Achse), (2) r -Phase ([110]-Zonenachse), (3) A1 2Cu ([111]-Zonenachse).
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Elektronenbeugungsbilder der 5-zähligen Achse der I-Phase, die an den maximal unter-
kühlten Proben aus Abschnitt 5 .2.1 gewonnen wurden, sind in Abb . 5 .14 zusammengestellt.
In den ersten beiden Fällen weist das Beugungsbild eine perfekte 10-zä_hlige Symmetrie auf,
was zeigt, daß die ikosaedrische quasikristalline Phase während der Erstarrung der Proben
gebildet wurde. Es ist hierbei auszuschließen, daß die Beugungsbilder auf eine mikrokristal-
line rhomboedrische Phase, die von einigen Autoren [153,172] im System Al-Cu-Fe be-
obachtet wurde (vgl . Kapitel 4 .3 .1), zurückgeführt werden kann . Die Beugungsreflexe in

Abb . 5 .14 sind scharf und rund, so daß sie sich deutlich von den für die rhomboedrischen
Nlikrolsistallite typischen verschwommenen, teilweise dreieckigen Reflexen [65,66] unter-
scheiden. Bei der A162Cu25 .5Fer2 .5-Probe ist eine Asymmetrie der Beugungsreflexe erkennbar,
die3e sich zum Beispiel in einem leicht (nur durch Ausmessen erkennbar!) ovalen inneren~LWL zum Beispiel
Reflexring äußert . Hier liegt offenbar ein phasonisch gestörter Quasikristall vor, ggf . auch
ein Approximant. Nav-rh

	

_ro__
riu

	

L	 aso eschE 	en Defekten findet manman z.B. r9ere Informationen zu phfin in

[66,225].
im TEM-Hellfeldbild (Abb . 5.15), welches an der maximal unterkühlten A160Cu34Fe6

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 entsprechenden Elektronenbeugungsbilder gezeigt . Die im Hell-
feldbild erkennbaren dunklen Bereiche (1) bestehen aus quasikristalliner Phase, wobei es sich
offenbar um Arme der in den REM-Untersuchungen beobachteten (vgl . Abb. 5 .11) Den-

driten handelt . Während aller TEM-Untersuchungen an tief unterkühlten A1 6DCu34Fe6- und

Al58Cu34Feg-Proben hat sich gezeigt, daß die I-Phase an jeder untersuchten Stelle am Rand
des durch Ionendünnung entstandenen Lochs (typischer Durchmesser 0 .3 mm) die gleiche

Orientierung besaß. Die Dendriten sind offenbar unter Beibehaltung der ursprünglichen
Quasikristallorientierung gewachsen, so daß ausgedehnte, zusammenhängende Strukturen
gleicher Orientierung entstanden sind . Am Rande sei bemerkt, daß in Abb . 5 .15 innerhalb

der. quasilc istallinen Bereiche deutlich Versetzungen erkennbar sind.
Zwischen den Dendritenarmen findet man Bereiche, die aus einer r-Phase (2) und aus

A12Cu (3) bestehen. Das Beugungsbild der [110]-Zonenachse der r-Phase (2) zeigt in [111]-
Richtung zwischen den Fundamentalreflexen der CsCI-Struktur einen vergleichsweise starken
Uberstrukturreflex, darüber hinausgehend schwache diffuse Intensitäten . Die hier vorliegende
Phase hat, wenn man von der diffusen Intensität absieht, Ähnlichkeit mit einer .,r2-Phase

[182] . An anderen Probenstellen wurde auch eine r13-Phase [39,182] beobachtet.
Insgesamt gesehen läßt sich somit festhalten, daß die Ergebnisse der TEM-Untersuchun-

gen völlig mit denen der REM-Untersuchungen (vgl . 5.2.2.1) übereinstimmen.
In der A1 62Cu25 5Fe,2 . 5-Probe konnte neben I- und r-Phase, ebenfalls in völliger Überein-

stimmung mit den REM-Untersuchungen, auch die X-Phase durch Elektronenbeugung nach-
gewiesen werden (siehe Abb . 5 .16) . Im Beugungsbild ([110]-Zonenachse) treten Zusatz-
reflexe in den Reflexreihen mit h =2n + 1 auf, die zeigen, daß die A-Phase aus verzwillingten
Teilbereichen besteht . Die Neigung der X-Phase zur Zwillingsbildung wurde bereits von
mehreren Autoren berichtet [177,206,207] .
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Abb . 5 .16

	

•Elektronenbeugungsbild der [110]-Zonenachse der A-Phase, welches an einer
maximal . unterkühlten A162Cu25 .5Fe12 .5-Probe gewonnen wurde.

5 .2.2.3 Rönigenbeugungsunter:suchungen

Neben den beiden mikroskopischen Untersuchungsmethoden wurden an den maximal
unterkühlten AI-Cu-Fe-Proben auch Röntgenbeugungsuntersuchungen durchgeführt . Abb.
5.17 zeigt die an den drei Proben gemessenen Röntgendiffraktogramme . Die zu den einzel-
nen Reflexen gehörigen Phasen sind der Beschriftung zu entnehmen . Hierbei bezeichnet I die
ikosaedrische Phase und o die intermetallische Phase AI 2Cu . Die r-Phasen unterscheiden sich
in Röntgenbeugungsbildern von der ß-Phase nur durch sehr schwache Uberstrukturreflexe.
Diese schwachen Reflexe können nur mit deutlich größerem Aufwand nachgewiesen werden,
so daß eine Unterscheidung dieser kubischen Phasen bei den hier durchgeführten Messungen
nicht möglich ist . Da in den REM- und TEM-Untersuchungen an den maximal unterkühlten
Proben ausschließlich r-Phasen gefunden wurden, dürften die hier mit "C" gekennzeichneten
Reflexe einer kubischen Phase jedoch von einer r-Phase herrühren.

Mittels Röntgenbeugung konnten in den Proben die I-Phase, eine kubische Phase C
sowie in den Fe-armen Proben auch A12Cu nachgewiesen werden. Bei der Al62Cu 25 .5Fe12 .-
Probe (Abb. 5.170 deutet sich zudem ein winziger Reflex an, der von der X-Phase ver-
ursacht sein könnte. Diese Phasen wurden auch in den REM- und 'I EM-Untersuchungen
gefunden. Die mit dem REM in einigen Proben nachgewiesene Phase AlCu konnte auf
Grund ihres geringen Phasenanteils mit Röntgenbeugung nicht detektiert werden.

In Tabelle 5 .7 sind die aus den Röntgendiffraktogrammen (Abb . 5 .17) bestimmten Netz-
ebenenabstände d und relativen Intensitäten I einiger starker Reflexe zusammengestellt . Als
Referenz sind ebenfalls die Netzebenenabstände einer bei 730 °C wär!nebehandelten, ein-
phasig quasikrisfallinen A161_5Cu26.5Feu Probe [175] angegeben. Die an den maximal unter-
kühlten Proben gemessenen Netzebenenabstände weichen im Rahmen der Meßgenauigkeit
der Röntgenanlage (Winkelauflösung des ortsempfindlichen Detektors A20=0.2°) nicht von
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denen der Referenzprobe ab.
Auffallend in den Diffraktogrammen ist das Verhältnis der Höhe der Reflexe von I-

Phase und kubischer (r) Phase . Während bei der Al2Cu25 5Fe12 5-Probe die Reflexe der I-
Phase am größten sind, überwiegt in den Fe-armen Proben der (110)-Reflex der r-Phase.
Der vergleichsweise geringe Anteil der I-Phase in den Fe-armen Proben ist im wesentlichen
auf die Diskrepanz von Legierungszusammensetzung und Stöchiometrie der I-Phase zurück-
zuführen . Die A162Cu25 .5Fe12 .5-Probe besitzt hingegen eine Konzentration, die der der I-Phase
entspricht, so daß diese hier überwiegend gebildet wird.

Bemerkenswert ist dennoch der im Vergleich zum I-Phasenanteil hohe r-Phasenanteil in
den tief unterkühlten A158-60Cu ,1Fe 6 Proben . In Proben, die in der Kalttiegelanlage erstarrt
sind, istJL der (110)-Reflex der r-Phase zwar ebenfalls der stärkste Reflex, jedoch ist dieoiu

	

der ~(1 av~10) vvs.

relative Intensität der I-Phasenreflexe etwas größer. Allerdings weisen die in der Kalttie-
gelaaizage erstarrten Proben eiheil ilUiECt _h-I elf 1-~i21., 13A 9 Cu-t1iiL~lt

	

die a.c. v̀ ts,asa.aviia~fvva.a~ auf.als s d:e S e i tio sproben auf.

Tabelle 5 .7 etzebenenabs`ände d und relative Intensitdten I der an den maximal unter-
kühlten Al-Cu-Fe-Proben gemessenen 6 stärksten Reflexe der I-Phase, sowie
des (110)-Reflexes der kubischen Phase mit CsCI-Struktur (C) und des (110)-

Reflexes von A1 2Cu.
1 Zur Indizierung der I-Phase wurde das 6-dimensionale Schema nach Elser

[208] bzw. die Kurzschreibweise (N, M) von Cahn [209] verwendet.

2 Angaben für die i-Phase nach [175] (bestimmt an einer bei 730 °C angelas-
senen Al615Cu26 .5Fe12-Probe), für die C-Phase aus der Gitterkonstante von
AIFe [186] berechnet und für A12Cu ebenfalls aus den Gitterparametern
[186] bestimmt.
Reflex andeutungsweise vorhanden, aber zu klein für eine sinnvolle Aus-
wertung .
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Abb . 5.17

	

Röntgendiffraktogramme, gewonnen an den maximal unterkühlten Al-Cu-Fe-
Proben : a.) A160Cu34Fe6 , b .) Al58Cu34Fe8 und c.) A162Cu2S .5FeI2 .5
I: I-Phase, C: kubische Phase (CsC1-Typ), o : A12Cu, X: X-Phase.
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5.2.264 DTA-Untersuchungen

Abb. 5.18 zeigt die Aufheizkurve einer an der maximal unterkühlten A1 5 sCu34Fe$Probe
durchgeführten DTA-Untersuchung . Auffallend ist ein scharfes, ausgeprägtes Maximum bei
950 K. Bei höheren Temperaturen ist über ein ca . 200 K breites Temperaturintervall hinweg
eine Wärmetönung erkennbar . Diese kann dem Aufschmelzen der I-Phase bzw . der peritekti-
schen Umwandlung der I-Phase in J3-Phase und Schmelze zugeschrieben werden . Bei ca.
1150 K ist eine Stufe in der Kurve erkennbar . Berücksichtigt man die Trägheit des Meßsy-
stems von typischerweise ca . 20 K (vgl . 4.2 .4), so entspricht dies der aus der DTA-Ab-
kühlkurve (vgl . Abb . 5.1 aus Kapitel 5 .1 .1) bestimmten Liquidustemperatur der I-Phase
(T2=1130 K). Entsprechend ist die sich an die Stufe bis zu einer Temperatur von ca.
1230 K anschließende Wärmetönung dem Aufschmelzen der durch die peritektisehe Reaktion
gebildeten ß-Phase zuzuschreiben . Auch diese Temperatur entspricht unter Berücksichtigung
der Anlagenträgheit der in der Abkühlkurve bestimmten Liquidustemperatur.

Das ausgeprägte Maximum bei 950 K muß auf die Umwandlung einer weiteren Phase
zurückzuführen sein, die in der levitierten Probe in beträchtlichem Umfang (Größe der
Wärmetönung!) gebildet wurde . Betrachtet man das REM-Bild (Abb. 5 .12) bzw. das
Röntgenbeugungsbiid (Abb . 5 .17b) der Al5SCumFes-Probe, so stellt man fest, daß die Probe
neben der I-Phase einen erheblichen Anteil einer r-Phase aufweist . Daher ist es naheliegend,
die Wärmetönung bei 950 K auf das Aufschmelzen der r-Phase zurückzuführen . 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, daß die hier bestimmte Schmelztemperatur der T-Phase gut mit den in
den Temperatur-Zeit-Profilen bei ca . 950 K erkennbaren Plateautemperaturen (Abb . 5.10)
übereinstimmt. Diese Plateaus wurden bereits in Kapitel 5 .2.2.1 durch Analyse der Phasen-
sequenz der Erstarrung der r-Phase zugeordnet.

Abb . 5.18

	

DTA-Aufheizkurve, gewonnen an der maximal unterkühlten Al5$CuuFer
Probe, deren Temperatur-Zeit-Profil in Abb . 5.10b gezeigt wurde.
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5 .2.3 Phasenselektion und Gefügemorphologie als Funktion der Unter-

kiihlung

Um den Einfluß der Unterkühlung auf die Phasenselektion und die Gefügemorphologie zu
studieren, wurden neben den maximal unterkühlten Proben auch solche mit geringerer
Unterkühlung hergestellt und untersucht.

5.2.34 A160G.u34Fe6 ..
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Abb. 5 .19

	

Temperatur-Zeit-Profil einer kaum unterkühlten Al 0 Cu34Fe6-Probe.

Das Temperatur-Zeit-Profil der Erstarrung einer in der Levitationsanlage prozessierten
A1 60Cu 34 Fe6-Schmelze, die in Folge von Probenkontarnination kaum unterkühlt hat, ist in
Abb. 5.19 dargestellt . Die Nukleationstemperatur beträgt ca. 1125 K. Dies bedeutet, daß die
Probe zum Zeitpunkt der Erstarrung bezüglich der Liquidustemperatur der Legierung ca.
40 K unterkühlt war, bezüglich der Liquidustemperatur der I-Phase jedoch keine Unter-
kühlung besaß . Entsprechend ist zu erwarten, daß nicht die quasikristalline Phase primär
erstarrt ist, sondern eine kristalline Konkurrenzphase . Diese Erwartung wird durch das
REM-Bild (Abb . 5.20) bestätigt.

Das Gefüge dieser Probe ähnelt dem der in der Kalttiegel erstarrten Probe gleicher Zu-
sammensetzung (Abb . 5 .4), bei der auf Grund von heterogener Keimbildung an den Tiegel-
wänden ebenfalls nur eine geringe Unterkühlung erreicht worden sein dürfte . Man erkennt
schwarze nadelförmige Strukturen, die offensichtlich primär gebildet wurden. Aus der mit
EDX bestimmten Zusammensetzung dieser Phase (Tabelle 5.8) folgt, daß es sich um die
monokline A-Phase handelt . Sekundär ist die quasikrist2l1ine 1-Phase erstarrt, welche die A-
Phase umgibt . Die Abfolge der anschließend bei niedrigeren Temperaturen gebildeten Phasen
ist identisch mit . der bei der . tief unterkühlten Probe beobachteten Sequenz: r-Phase, AICu
und schließlich . A12Cu. Die Morphologie des in Abb . 5.20 gezeigten Gefüges unterscheidet
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sich deutlich von der des Gefüges der tief unterkühlten Probe (Abb. 5 .11) . Während die I-
Phase in der tief unterkühlten Probe dendritisch erstarrte, erstarrt die X-Phase, wie auch bei
anderen Proben (vgl . z.B. auch 5.2.3 .3) beobachtet wurde, unter Bildung für sie typischer
nadelförmiger Strukturen.

Bei einer nur um ®TI 10 .K (Abb . 5 .26) und einer um ATI =45 K (Abb. 5 .25) be-
züglich der Liquidustemperatur der I-Phase unterkühlten Probe konnte hingegen bereits die
primäre dendritische Erstarrung der I-Phase beobachtet werden.

Abb . 5 .20

	

REM-Aufnahme der zum Temperatur-Zeit-Profil (Abb . 5 .19) gehörigen, kaum
unterkühlten, AloCu34Fes-Probe.

Tabelle 5 .8 An unterschiedlichen Punkten in Abbildung 5 .20 mit EDX gemessene
Zusammensetzung und zugehörige Phase .
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Abb. 5.21

	

REM-Aufnahme einer kaum unterkühlten AI 58CumFerPr®be (AT=50 K

110

33 .2

	

0 .9 A12Cu

Tabelle 5 .9 An unterschiedlichen Punkten in Abbildung 5 .21 mit EDX gemessene
Zusammensetzung und zugehörige Phase.

Abb . 5 .21 zeigt eine REM-Aufnahme einer bezüglich der Liquidustemperatur gering (um
50 K) unterkühlten A158Cu,EeB-Probe. In Tabelle 5 .9 sind die an den in Abb. 5 .21 gekenn-
zeichneten Stellen gemessenen Konzentrationen und die dadurch identifizierten Phasen zu-
sammengestellt. Man erkennt, daß die helle ß-Phase (1), primär erstarrt ist, während die sie
umhüllende I-Phase (2) sekundär 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 unterkühlt . Bei niedrigeren Temperaturen erstarren schließlich (in dieser Reihen-
folge) r-Phase, AICu und A12Cu . Es sei darauf hingewiesen, daß sich die Proben der
Zusammensetzung A1S8Cu34Fe8 in ihrem Erstarrungsverhalten bei geringen Unterkühlungen
signifikant von denen der Zusammensetzung A1 60Cu34Fe6 unterscheiden, denn bei der nur
geringfügig Al-reicheren A1 6©Cu 34Fe6-Probe erstarrte die A-Phase primär (vgl . 5 .2 .3 .2).
Offensichtlich verläuft zwischen beiden Konzentrationen eine Liquiduslinie.

5 .2 .3 .3 A162Cu25.5Fe12 .5.
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Abb. 5 .22

	

Temperatur-Zeit-Profil einer kaum unterkühlten A162Cu25.5Fe1z .5-Probe.

in Abb . 5 .22 ist das Temperatur-Zeit-Profil eines Levitationsexperiments an einer
A162Cu25 .5FeI2 .5-Probe dargestellt, die auf Grund von Probenkontamination nicht meßbar
unterkühlt wurde, Die Erstarrung setzt, erkennbar an einem Plateau im Temperatur-Zeit-
Profil, bei der Liquidustemperatur der Legierung T 1 =1285 K ein, bei der üblicherweise die
p,-Phase erstarrt . Beim weiteren Abkühlen sind Plateaus bei Temperaturen erkennbar, die
den durch ]ETA bestimmten Liquidustemperaturen von X- (1258 K) und i-Phase (1115 K)
entsprechen und somit auf die Erstarrung dieser Phasen schließen lassen.

Die nach dem Temperatur-Zeit-Profil zu erwartende Phasenselektion wird durch die
REM-Untersuchungen bestätigt . im Gefügebild (Abb. 5.23) sind deutlich kernförmige,
dunkelgraue Bereiche der Zusammensetzung Ai6s.5Cua.9Fei6.5 erkennbar. Diese Kerne sind
offenbar primär bei ca. 1285 K (entspricht dem ersten Minimum in der DTA-Abkühlkurve
Abb . 5 .la) erstarrt und bestehen, wie die Zusammensetzung zeigt, aus der jh-Phase
(Au, u)5Fe2 . Um die EL-Phase herum ist sekundär die A--Phase der Zusammensetzung
A l72 4Cus.2Fe22 .4 erstarrt . Anschließend wurden die I-Phase, r-Phase und schließlich AICu
gebildet.
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Abb. 5 .23

	

REM-Aufnahme der kaum unterkühlten A1 62Cu 2s_5Fe12 .s-Probe, deren Tempera-
tur-Zeit-Profil in Abb . 5.22 gezeigt wurde . Das Nebenbild zeigt ein sthrker
vergrößertes 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

65 .7 19.8 14.5

4 55 .7 37.7 6.6 r

~

	

.
5.0 .6 47.1 2.2 AlCu

Zum Vergleich ist in Abb . 5 .24 ein REM-Bild einer Probe gezeigt, deren Erstarrung bei ca.
1245 K einsetzte (erkennbar an einer Änderung der Krümmung der hier nicht gezeigten
Temperatur-Zeit-Kurve) . Aus der leicht unterkühlten Schmelze wurde unter Umgehung der
kt-Phase primär die schwarze A-Phase der Zusammensetzung A172 .4Cu4 .9Fe22 .7 gebildet . Dabei
zeigt sich die bei der primären Erstarrung der X-Phase häufig beobachtete (vgl . z.B. Abb.

Tabelle 5 .10 An unterschiedlichen Punkten in Abbildung ..5.23 mit EDX gemessene
Zusammensetzung und zugehörige Phase.
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5 .2 und 5.20) nadelförmige Morphologie . Verglichen mit der aus der tief unterkühlten

Schmelze erstarrten AI62Cu2s .5FeL2 .5-Probe (Abb . 5 .13), bei der ebenso die A-Phase primär
gebildet wurde, ist das Gefüge dieser kaum unterkühlten Probe deutlich gröber . Während der

weiteren Erstarrung wurden wiederum bei niedrigeren Temperaturen (in dieser Reihenfolge)
die I-Phase, eine r-Phase, AICu und AI 2Cu . gebildet.

Abb. 5.24

	

REM-Aufnahme einer ca . 40 K bezüglich TL unterkühlten AI62Cu zs 5Fe12 5-

Probe.
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~Cu
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at . %]

	

"at . Phase7
'tPunk Al la.t . %] ~d̀4t . /o~

72.4 4.9

65 .7 20.3 14.0

3 34.8 9.9

4 50.6 48.4 1 .0 AICu

67.9 31 .3 0 . 8 A12Cu

Tabelle 5 .11 An unterschiedlichen Punkten in Abbildung 5 .24 mit EDX gemessene

Zusammensetzung und zugehörige Phase.
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50204 Form der Dendriten

Abb . 5 .25 POEM-Aufnahme einer bei TN=1055 .K (®T'=45 K) erstarrten Al6oCu 34Fe6-
Probe. Die 5-zählige Symmetrie der I-Phase schlägt sich in der Wachstums-
richtung der Dendriten nieder.

Abb 5 .25 zeigt das REM-Bild einer bei TN= 1055 K ((`I =45 K) erstarrten A160Cu34Fe6-

Probe. Bemerkenswert ist, daß in diesem dendritischen Gefüge Strukturen mit 5-zähliger
Symmetrie existieren . In der Mitte von Abb 5 .25 ist deutlich ein "gepunktetes" Fünfeck,
erkennbar. Die runden dunklen Flecken werden offenbar von Dendritenseitenarmen erzeugt,
die auf den Betrachter zulaufen und dabei die Schnittebene durchkreuzen . An den Ecken
dieses Fünfecks sind Dendriten erkennbar, deren Stämme Winkel von 72° einschließen . Die
Seitenarme dieser Dendriten zeigen ebenfalls Wachstumsrichtungen, in denen sich die 5-
zählige Symmetrie widerspiegelt . Offensichtlich schlägt sich die 5-zählige Ikosaedersym-
metrie der quasikristallinen Phase in den Wachstumsrichtungen der Dendritenarme nieder.
Ähnliche Strukturen wie die in Abb . 5.25 gezeigte Struktur, allerdings mit deutlich geringe-
ren Abmessungen von einigen 10 ,um, wurden auch in elektronenstrahlgeschmolzenen Al-Mn
Proben beobachtet [210,32] . Derartige Strukturen können dadurch erklärt werden, daß die
Dendritenarme vom Nukleationspunkt ausgehend entlang der insgesamt 10 dreizähligen Sym-
metrieachsen der ikosaedrischen Phase wachsen [210,32].

In einigen Proben (siehe

	

e dar .bvier hinaus eine ~F+aenat t~.rii

	

erIn

	

Abb . 5 .26) , konnte

	

~.vi.g d
Dendriten (im gezeigten Ausschnitt nur ansatzweise an den blütenförmigen Strukturen
erkennbar, jedoch an anderen Stellen deutlicher ausgeprägt) beobachtet werden, in der sich
ebenfalls die 5-zählige Symmetrie der I-Phase wiederspiegelt.
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Abb . 5.26

	

REM-Aufnahme einer bei ca . 1090 K (ATL'=10 K) erstarrten A160Cu34Fe6-

Probe. Die aus 1-Phasen bestehenden Dendriten zeigen eine Facettierung.

Derartige Effekte, bei denen sich die Struktur eines Kristalls bzw . eines Quasikristalls in der
äußeren . Morphologie der Phase niederschlägt, werden häufig beobachtet (Korrespondenz-
prinzip [211]) . Sie rühren von der Anisotropie des Kristalls bzw. des Quasikristalls her.

Auf Grund der Kristallanisotropie ist z .B. die Packungsdichte verschiedener Ebenen
unterschiedlich [4]. Da die Grenzflächenenergie zwischen fester und flüssiger Phase bei dicht
gepackten Ebenen geringer ist als bei weniger dicht gepackten Ebenen, ist die Grenzfiächen-
energie entsprechend der Krista11anisotropie orientierungsabhängig . Durch Ausbildung einer
facettierten Struktur kann somit die Grenzfiächenenergie minimiert werden . Zudem können
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 größeren Einquasikristallen . Die Einquasikristalle hatten
die äußere Morphologie von Pentagon-Dodekaedern [19] . Auch in Al-Cu-Fe-Proben, die im
Lichthogenofen erstarrt sind, wurden dodekaedrische Formen der ikosaedrischen Quasi-
kristalle festgestellt [206.

Es sei an dieser Stelle bemerkt, daß die Symmetrie der Gefügemorphologie in einem
REM-Bild nur dann so gut erkennbar ist wie in Abb. 5.25 und 5 .26, wenn die Schnittebene
der Probe (annähernd) senkrecht zu einer Symmetrieachse steht . Da dies beim willkürlichen
Zersägen der Probe in der Regel nicht der Fall ist, können die Symmetrien der Gefügemor-
phologie meist nicht direkt im Gefügebild erkannt werden .
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5 .3 Unter °` n sex er erste

	

- gCo

Das Unterkühlungsverhalten von AI-Cu-Co-Schmelzen wurde an Proben der Zusammen-
setzungen Ai67Cu21 Ca 12 AI 65Cu25Co 10 und A164Cu22Co14 untersucht. Wie die DTA-Unter-
suchungen gezeigt haben, erstarrt bei der ersten Zusammensetzung an der Liquidustempera-
tur der Legierung die D-Phase, so daß die primäre Erstarrung der D-Phase auf jeden Fall
sichergestellt ist. Bei den anderen Zusammensetzungen erstarrt an der Liquidustemperatur
der Legierung bei konventioneller Erstarrung üblicherweise die 11-Phase primar, wobei die
Differenz zwischen Liquidustemperatur der Legierung und der der D-Phase bei A165Cu25 Co 1o

15 K und bei Al Cu22Co14 150 K beträgt . Bei diesen Zusammensetzungen herrscht, sofern
eine Unterkühlung unter die Liquidustemperatur der D-Phase erreicht werden kann, eine
unterschiedlich starke Konkurrenz zwischen D- und ß-Phase.

In Abb. 5 .27 sind Temperatur-Zeit-Profile von Unterkühlungsexperimenten zusammen-
gestellt, in denen eine maximale Unterkühlung an Proben der Zusammensetzung

1 65Cu25Colo (a), A167Cu21Ca12 (b) und A164Cu22Co14 (c) erreicht wurde. Diese maximalen
Unterkühlungen konnten, wie auch bei AI-Cu-Fe, mehrfach im Rahmen der Mefigenauigkeit
(+10 K) reproduziert werden, und zwar sowohl an der gleichen Probe als auch an anderen
Proben gleicher Zusammensetzung.

Die Kurven ähneln denen, die im Legierungssystem Al-Cu-Fe (vgl . Abschnitt 5 .2.1)
gemessen wurden . Jedoch sind die gemessenen Unterkühlungen deutlich größer als im
System AI-Cu-Fe. Im Falle von A157Cu21Ca12 wurde eine maximale Unterkühlung von
AT°=210 K bezüglich der Liquidustemperatur der I3-Phase (die hier identisch mit der
Liquidustemperatur der Legierung ist (vgl. 5 .1 .2)) gemessen . Dies entspricht einer relativen
Unterkühlung ATn/TLn =0 .16. Die A165Cu 2sCo lo-Probe konnte bezüglich der Liquidustempe -
ratur der dekagonalen quasikristallinen Phase um ®T'=205 K unterkühlt werden (relative
Unterkühlung iTu/TLl) =0 .16), bezüglich der Liquidustemperatur der Legierung, bei der
während konventioneller Erstarrung die .0-Phase gebildet wird, sogar urn AT=220 K
(relative Unterkühlung ATIT L =0.17) . Ähnlich ist auch das Unterkühlungsverhalten der
Al64Cu22Co14-Probe. Hier wurde eine etwas geringere Unterkühlung von AT'=190 K be-
eugiich der Liquidustemperatur der J-Phase eileicht (relative Unterkalung AT Df TLb =0.15).
Die Unterkühlung bezüglich der Liquidustemperatur der ß-Phase betrug bei dieser Probe
AT'=340 K, was einer relativen Unterkühlung 21V/V=0.24 entspricht.

Die in einigen Temperatur-Zeit-Profilen bei niedrigeren Temperaturen auftretenden
Plateaus sind auf die Erstarrung von Niedertemperaturphasen zurückzuführen.

5a3o1 Maximale UrYterkühlbarkeit
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Abb . 5 .27 Temperatur-Zeit-Profile von Levitationsexperimenten, in denen maximale
Unterkuhlungen an AI-Cu-Co-Proben unterschiedlicher Zusammensetzung
erreicht wurden.
a.) A167Cu 21 Co 12 , b .) Al65Cu 2S Co 1Q und c .) A1 64Cu22Co14 .
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5.3e2 Charakterisierung der maximal unterkühlten Al-Cu-Co-Proben

Die maximal unterkühlten Al-Cu-Co-Proben wurden analog zu den AI-Cu-Fe-Proben durch
REM-, '1'EM-, Röntgenbeugungs- und DTA-Untersuchungen charakterisiert . Wie auch bei
den Al-Cu-Fe-Proben ist für die Interpretation der Ergebnisse entscheidend, welche Phase
primär aus der unterkühlten Schmelze gebildet wurde . Daher galt bei der Untersuchung der
maximal unterkühlten Proben besonderes Augenmerk der Analyse der Phasenselektion bei
der Erstarrung.

5®3,2m1 REM-UntenuchungerE

Die REM-Aufnahme (Abb . 5 .28) der maximal unterkühlten A167Cu21Co12-Probe zeigt ein
dendritisches Gefüge. 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 umhüllen. Man erkennt Bereiche
mit Durchmessern von ca . 40 gm, in denen neben der D-Phase vorwiegend die helle r--Phase
existiert . Sie sind von dunklen Bereichen unterbrochen, in denen die Niedertemperaturphase
AI2Cu sowie ein Al-reiches Eutektikum (vermutlich Al-AI 2Cu), dessen lamellare Struktur nur
bei stärkerer Vergrößerung 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 . Offensichtlich wurden die aus D-Phase bestehenden
Dendriten primär aus der unterkühlten Schmelze gebildet. Die sekundär aus der Restschmel-
ze erstarrte r-Phase umhüllt die Dendriten nicht vollständig, sondern hat inselförmige
Bereiche gebildet . Ursache hierfür ist vermutlich das Bestreben des Systems, die Grenz-
flächenenergie durch Bildung kompakterer Bereiche zu minimieren.

Abb . 5 .29 zeigt das Gefüge einer maximal unterkühlten Al65Cu25Co1ÖProbe. Auch hier
sind Dendriten bestehend aus D-Phase erkennbar, die primär erstarrt sind . Die weitere
Abfolge der bei niedrigeren Temperaturen gebildeten Phasen ist identisch mit der der
maximal unterkühlten A1 67Cu21Co 12 -Probe.

Auch bei der Ai64Cu22Co14-Probe (Abb. 5.30) zeigt sich ein vergleichbares Verhalten.
Wieder ist die D-Phase primär unter Bildung von Dendriten erstarrt, gefolgt von der r -Phase

und A12Cu. Die schwarzen Bereiche sind Poren.

118



1195 .3 Unterlciihlungsexperimente an Al-Cu -Co

Abb . 5 .28

	

REM-Bild des Gefüges der maximal unterkühlten AI67Cu2ICo12-Probe, deren
Temperatur-Zeit-Profil in Abb . 5.27a gezeigt wurde.

Tabelle 5 .12 An unterschiedlichen Punkten in Abbildung 5 .28 mit EK gemessene
Zusammensetzung und zugehörige Phase .
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Abb. 5 .29

	

REM-Bild des Gefüges der maximal unterkühlten A165Cu25ColoProbe, deren
Temperatur-Zeit-Profil in Abb . 5 .27b gezeigt wurde.

Tabelle 5 .13 An unterschiedlichen Punkten in ' Abbildung 5 .29 : mit EDX gemessene
Zusammensetzung und zugehörige Phase.
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Abb. 5.30

	

REM-Bild des Gefüges der maximal unterkühlten A1 64Cu 22Co 14-Probe, deren

Temperatur-Zeit-Profil . in Abb. 5 .27c gezeigt wurde.

~Punke

	

~

	

Al [at . % j .

	

L.u [at . %]
.

	

Co [at . %]

	

Phase

11_2_4_
2

0.6

	

A12 Cu

Tabelle 5 .14 An unterschiedlichen 'Punkten in . Abbildung 5 .30 mit EDX gemessene

Zusammensetzung und zugeh6rige Phase.
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5.3.2.2 =lW-Untersuchungen

Wie auch bei den Al-Cu-Fe-Proben wurden die REM-Untersuchungen von '1'EM-Unter-
suchungen begleitet . Zur Indizierung der Elektronenbeugungsreflexe der D-Phase wurde
dabei das Schema von Kek [212,2131 verwendet, bei : dem die Reflexe durch fiinf Indizes
(hklmn) charakterisiert werden .

c .)

Abb . 5.31 TEM-Beugungsbilder der 10-z1hligen Achse der D-Phase, gewonnen an den
maximal unterkühlten Proben, deren Temperatur-Zeit-Profile in Abb. 5.27
gezeigt wurden . a.) A167Cu21Co12, b .) Al65Cu25Co10 und c.) A164Cu22Co14.
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Abb . 5 .32 TEM-Hellfeldbild gewonnen an einer maximal unterkühlten A1 57Cu2iCo12

-Probe. Die Nebenbilder zeigen Elektronenbeugungsbilder, die an verschiede-
nen Bereichen der Probe beobachtet wurden.

Abb. 5.31 zeigt an den drei maximal unterkühlten AI-Cu-Co-Proben gewonnene Elektronen-
beugungsbilder der zehnzähligen [0000l]-Zonenachse der D-Phase . Die Bilder weisen eine

perfekte 10-zählige Symmetrie und scharfe Reflexe auf . Die TEM-Untersuchungen bestätigen
somit die Bildung der dekagonalen Phase während der Erstarrung der Proben . Bei genauerer
Bder Beugungsbilder sind die scharfen Reflexe von einer schwachen, diffusenBetrachtungvw.uvaa ..

Intensität im Hintergrund umgeben, die ihrerseits eine 10-zählige Symmetrie aufweist. Die

genaue Ursache solcher diffusen Intensitäten ist bislang ungeklärt.
Im TEM-Hellfeldbild (Abb. 5 .32), welches an der AloCu21 Co12-Probe gewonnen wurde,
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sind deutlich Bereiche unterschiedlichen Kontrasts erkennbar, die durch Elektronenbeugung
auf ihre Struktur• hin untersucht wurden . Die zugehörigen Beugungsbilder sind in Abb. 5 .32
als Nebenbilder abgebildet . Bei den dunklen Bereichen (1) handelt es sich offensichtlich um
die D-Phase, wie das zugehörige Beugungsbild der [00110]-Zonenachse zeigt . Eine der
Phasen, die an die quasikristalline Phase grenzen, ist eine r-Phase (2) . .Im vorliegenden Fall
handelt es sich dabei um die r13-Phase , welche sich durch Ubergitterreflexe auszeichnet,
deren Positionen durch Teilen des : reziproken (111)-Gittervektors in 13 gleichlange Ab-
schnitte gewonnen werden kännen (vgl . [39]) . Die einzelnen :TJbergitterreflexe sind dabei,
ähnlich wie in [192], abhängig von der jeweiligen Probenstelle unterschiedlich stark ausge-
prägt, so daß einige dieser Reflexe teilweise nicht sichtbar sind . Neben der r-Phase grenzen
auch die intermetallischeNiedPrtemperaturphase A12Cu (3) (Beugungsbil_d der [111]-Zonen-
achse) sowie ein Bereich, dessen Struktur der eines Eutektikums ähnelt, an die D-Phase.
Eine diesem B... ne1 reich KonntI 1~ 1_ 	se	 ~ Elektronenbeugung a s L-A

e i
12Cu identifiziertt~

aPhase aus €
.1 fi

	

durch T'
werden, so daß es sich wahrscheinlich um das auch in den REM-Untersuchungen beobachte-
teEutektikum Al-AI2Cu handelt.

An dieser Stelle sei darauf hingewiesen, daß die Ergebnisse der in Abschnitt 5 .3 .2.1
präsentierten REM-Untersuchung mit den hier gezeigten TEM-Untersuchungen überein-
stimmen. Bei den TEIMI-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. r-Phase, an anderen Stellen AI2Cu bzw.
das Eutektikum an die D-Phase grenzten, befindet sich der in dieser Abbildung untersuchte
Ausschnitt offenbar an der Grenze zwischen einem im REM-Bild "hellen" bzw . "dunklem"
Bereich.

Wie auch bei den 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, daß die aus D-Phase bestehenden Dendriten (vgl . 5 .3 .2 .1) unter Beibehaltung der
Orientierung des Quasikristalls gewachsen sind.

Darüber hinaus existiert zwischen D-Phase und r-Phase eine Orientierungskorellation.
Abb. 5.33 zeigt exemplarisch an der A165Cu25Co10-Probe gewonnene Beugungsbilder der 1)-
Phase in verschiedenen Orientierungen und die unter gleichen Kippwinkeln aufgenornmenen
Beugungsbilder der an die D-Phase angrenzenden r13-Phase . Es ist deutlich erkennbar, daß
in den gezeigten Fällen eine Zonenachse der D-Phase mit einer Zonenachse der benachbarten
r13-Phase zusammenfallt . Feierbei stimmt die Position einiger Reflexe in beiden Beugungs-
bildern überein . Die nach der D-Phase gebildete r13-Phase ist somit entweder mit einer an
die D-Phase angepaßten 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 r- und D-Phase wurde auch in A165Cu15Co20- und A45Cu2oCol5-Proben be-
obachtet, die einem Tiegel erstarrt wurden [203].

Bemerkenswert sind die an der A165Cu25Colo (Abb . 5 .33b) und der AlmCu22Co,4-Probe
(Abb. 5 .34) in [12100]-Orientierung gewonnene Elektronenbeugungsbilder . Diese Beugungs-
bilder ähneln den von Grushko, Wittmann und Urban [44,204,214,215] an Co-reichen,
wärmebehandelten A168Cu11Co21-Proben beobachteten Beugungsbildern der D-Phase in
[12100]-Orientierung . Deutlich erkennbar sind quasiperiodische Reflexreihen mit ungeradem
Index n .. Diese Reflexe sind bei Proben mit mittlerem oder hohem Cu-Gehalt, z .B. bei
A165Cu15-20Co2045 [48,114,198], im Herstellungszustand üblicherweise ausgelöscht, wobei an
den entsprechenden Stellen im Beugungsbild nur eine schwache, diffuse Streuung zu be-
obachten ist .
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c.) f.)

Abb. 5 .33 Beugungsbilder der [00001]- (a), [12100]- (b) und [00110]-Zonenachse (c)
der D-Phase in der A165 CuzCow-Probe und unter gleichen Kippwinkeln an der
angrenzenden i-13-Phase aufgenommene Beugungsbilder der [1101- (d), [001]-
(e) und [11l]-Zonenachse (0.
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Abb. 5.34

	

TEM-Beugungsbild der [12100]-Zonenachse der maximal unterkühlten
A164::u,2Col4-.Prob;.
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5m3a2®3 Riintgenlseugungsuntersuchungen

An den maximal unterkühlten Al-Cu-Co-Proben wurden ebenfalls Röntgenbeugungsunter-
suchungen durchgeführt . Die entsprechenden Röntgendiffraktogramme sind in Abb. 5 .35
dargestellt, während in Tabelle 5 .15 die für einige starke Reflexe bestimmten Netzebenen-
abstünde d sowie die relativen Intensitäten dieser Reflexe zusammengestellt sind . In allen
drei Proben wurden die D-Phase (D), eine kubische Phase mit CsCI-Struktur (C), die wie
bei AI-Cu-Fe prinzipiell die B-Phase oder eine r-Phase sein kann (wobei in den REM- und
TEM-Untersuchungen nur die r-Phase gefunden wurde), sowie A12Cu (o) nachgewiesen . Bei
der AL Cu 22Co14Probe konnten nur schwache A1 2Cu-Reflexe festgestellt werden, die auf
einen geringen Anteil dieser Phase hindeuten.einen

In allen Proben ist der (00002)-Reflex der D-Phase überlagert mit dem (110)-Reflex der
CPhase. Die16 deutliche VUblaavaaaaaa dieses1eutliche Überhöhung dieses Reflexes im Vergleich zur einphasigen43E~1

Referenzprobe deutet somit auf einen vergleichsweise hohen Anteil der CsCI-Typ-Phase (r-
Phase) hin, der auch in den REM-Bildern (vgl . Abb . 5 .28-5 .30) festzustellen ist.

Die übrigen Intensitäten der D-Phasenreflexe weichen nur geringfügig von denen der
Referenzprobe ab; die Netzebenenabstände sind im Rahmen der Meßgenauigkeit (®260 .2°)
mit denen der Referenzprobe identisch.

Insgesamt gesehen stimmen die Ergebnisse der Röntgenuntersuchungen völlig mit den
Ergebnissen der REM- und TEM-Untersuchungen überein.

Tabelle 5.15 Netzebenenabstände d und relative Intensitäten I der an den maximal unter-
kühlten AI-Cu-Co-Proben gemessenen 5 stärksten Reflexe der D-Phase, sowie
des (100)-Reflexes der kubischen Phase mit CsC1-Struktur (C) und der (110)-
Reflexes von AI2Cu.
' Indizierung der Reflexe der D-Phase nach Kek [212,213].
2 Angaben für die D-Phase nach [192] (an einphasigen dekagonalen Nadeln

der Zusammensetzung A166Cu 1 7Co 17 gemessen), für die C-Phase nach [192]
und für A1 2Cu aus den Gitterparametern [186] berechnet.
Reflex überlagert mit dem (110)-Reflex der kubischen Phase mit CsCl-
Struktur (r) .
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Röntgenbeugungsbilder der maximal unterkühlten AI-Cu-Co-Proben
a.) A165Cu25 Co10, b.) A167Cu21Co12 und c.) A164Cu22Co14

D : D-Phase, C: kubische Phase (CsCI-Typ) und o: AI2 Cu.
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53.2.4 DTA-Unter°suchungen
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DTA-Aufheizkurve gewonnen an der maximal unterkühlten A1 64Cu22Co14-
Probe, deren Temperatur-Zeit-Profil in Abb . 5.27c gezeigt wurde.

Die maximal unterkühlte A164Cu22Co14Probe wurde mit DTA untersucht . Die erste Auf-
heizkurve ist in Abb. 5 .36 dargestellt . Das Verhalten ähnelt dem an der maximal unter-
kühlten A158 Cu34Fe8-Probe beobachteten Verhalten (vgl . 5.2.2.4) . Bei 845 K ist eine kleine
Wärmetönung erkennbar, die auf das Aufschmelzen der Niedertemperaturphase A12Cu
zurückzuführen sein dürfte (vgl . Phasendiagramm von Al-Cu [176]) . Das ausgeprägte Maxi-
mum bei 920 K kann, aus den gleichen Gründen 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 beträchtlichem Umfang vorliegt. Dieser Umwandlungstemperatur
entspricht wiederum ein Plateau im Temperatur-Zeit-Profil (Abb . 5.27c) . Grushko [181]
berichtet, daß die Schmelztemperatur der f-Phase in einer A156Cu 39Co5-Probe unterhalb von
1.003 K liegt, was mit der hier bestimmten Umwandlungstemperatur konform ist . Die
Wärmetönung, die in einem breiten Temperaturbereich unterhalb von 1300 K erkennbar ist,
entspricht dem Aufschmelzen bzw . der peritektischen Umwandlung von D-Phase . Das
anschließende Meßsignal bei höheren Temperaturen ist (ebenfalls völlig analog zur
Al58Cu3.,Fe8-Probe) bedingt durch das Aufschmelzen der während des Aufheizens durch die
peritektische Reaktion erzeugten ß-Phase.

Die DTA-Untersuchungen zeigen somit'a das aufä

	

anderen

	

zr u;

	

Grand der anderen Untersuchungen •_ u

erwartende Verhalten .
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5.3 .3 Phasenselektion und Geftigemorphologie als Funktion der Unter-
kiihlung

Abb. 5.37

	

REM-Aufnahme einer in der Kalttiegel-Anlage erstarrten AloCu21Co1zProbe.

Zum Vergleich mit dem in Kapitel 5 .3.2 gezeigten Gefüge einer maximal unterkühlten
A167Cu 21 Co12Probe wird in Abb . 5.37 das Gefüge einer in der Kaittiegelanlage erstarrten
und durch den Kontakt zu den Tiegelwänden kaum unterkühlten Probe gleicher Zusammen-
setzung gezeigt . Auf Grund der geringen Unterkühlung liegt kein dendriE sches Gefüge vor.

Tabelle 5 .16 An unterschiedlichen Punkten in Abbildung 5 .37 mit EDX gemessene
Zusammensetzung und zugehörige Phase.

130



1315.3 Unterkiihlungsexperimente an AI-Cu-Co

Die D-Phase ist auch hier primär erstarrt und bildet längliche Körner. Diese K6rner sind von
einer drinnen Schicht r-Phase umhüllt, die sekundär erstarrte . Verglichen mit der tief
unterkühlten Probe (Abb. 5 .28) ist der Phasenanteil der r-Phase deutlich geringer . Nach der
Erstarrung der r-Phase wurden schließlich die intermetallische Niedertemperaturphase A1 2 Cu
sowie das Eutektikum Al-A1 2Cu gebildet.

Abb. 5 .38

	

REM-Aufnahme einer kaum unterkühlten A1b5 Cu25Co1o-Probe.

Tabelle~~'"'~~ J~ .t1~'' ~' .-,raaj unterschiedlichen Punkten

	

... .

	

~in~. . Abbildung . . .5 .3g ... mit EDX gemessene
~L , ._ . . .

Zusammensetzung und zugehörige Phase.
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Während bei Legierungen der Zusammensetzung AI67Cu21Coi2 an der Liquidustemperatur
direkt die quasikristalline D-Phase gebildet wird, erstarrt in gering unterkühlten Proben der
Zusammensetzungen A155Cu25Co1o und AlMCu22Co 14 primär die kubische B-Phase. Dies
zeigen Abb . 5 .38 und 5 .39, in denen deutlich weiße Kerne aus J3-Phase erkennbar sind, die
sich innerhalb der sekundär um sie herum gewachsenen D-Phase befinden . Die Gestalt der
Phasengrenzfläche (schwarzer Al-armer Rand um die J3-Phase) ist ein Hinweis auf eine
peritektische Reaktion zwischen B-Phase und Restschmelze unter Bildung von D-Phase.

Abb . 5 .39

	

RE-Aufnahme einer kaum unterkühlten AiMCu22Co14-Probe.

Tabelle 5 .18 An unterschiedlichen Punkten in Abbildung 5 .39 mit EDX gemessene
Zusammensetzung und zugehörige Phase .
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Untersuchungen von Grushko [49] (vgl . dazu Abb . 4.15) haben gezeigt, daß das Einphasen-
gebiet der D-Phase sich im Gleichgewichtsphasendiagramm mit steigender Temperatur zu
höheren Co-Konzentrationen verschiebt . Bei einer konventionellen Erstarrung (ohne nennens-
werte Unterkühlung der Schmelze) sollte sich demnach zunächst bei der Liquidustemperatur
eine Co-reiche D-Phase bilden. Die anschließend bei niedrigeren Temperaturen erstarrte D-
Phase ist Co-ärmer. Wird die Probe hinreichend schnell abgekühlt, so daß sich die Konzen-
trationen nicht durch Diffusion ausgleichen können, so nimmt der Co-Gehalt der gebildeten
Körner von innen nach außen ab . Ein solches Verhalten konnte experimentell beobachtet
werden [188]. Auch bei den in dieser Arbeit untersuchten kaum unterkühlten Proben ist
dieser Effekt deutlich erkennbar . Zum Beispiel sind die aus D-Phase bestehenden Körner in
der schwach unterkühlten A162 .5Cu27ColosProbe aus Abb. 5.6 innen dunkler (höherer Co-
Gehalt) als außen (niedriger Co-Gehalt).

Anders sind die Verhältnisse bei der Erstarrung einer Probe aus der unterkühlten
Schmelze. Es ist zu erwarten, daß die zum Zeitpunkt der Nukleation gebildete D-Phase um
so Co-ärmer ist, je tiefer die Schmelze unterkühlt war . Da bei der Rekaleszenz die Tempera-
tur der Schmelze ansteigt, sollte die Co-Konzentration der während der Rekaleszenz er-
starrenden D-Phase ansteigen und während der anschließenden Abkiihlphase wieder sinken.
Da bei Proben, die aus einer tief unterkühlten Schmelzen erstarrt wurden, mehr D-Phase bei
niedrigen Temperaturen gebildet wird als bei schwach unterkühlten Proben, erwartet man in
diesen Proben einen niedrigeren mittleren Co-Gehalt der D-Phase, sofern die einmal erstarrte
I3-Phase ihre Konzentration in der nachfolgenden Zeit nicht nennenswert ändert, was bei der
vergleichsweise schnellen Abkühlung der Proben in der Levitationsanlage erfahrungsgemäß
der Fall ist. Um diese Erwartungen zu überprüfen, wurden an mehreren unterschiedlich stark
unterkühlten AI-Cu-Co-Proben der Kompositionen A1 67Cu 21 Co12 , A1b5Cu 25 Co10 und
Al64. Cu22Co14 die Zusammensetzungen der D-Phase an verschiedenen Stellen der Proben mit
EDX bestimmt. Obwohl die an einer Probe gemessenen Konzentrationen, wie nach den
obigen Überlegungen zu erwarten ist, streuen, konnte deutlich eine mit der Unterkühlung
ansteigende Tendenz zu niedrigeren Co-Konzentrationen der D-Phase festgestellt werden.
Die Ergebnisse dieser Untersuchungen sind in Abb. 5.40 gezeigt, in der die Abhängigkeit
der über mehrere Meßpunkte gemittelten Zusammensetzung der 13-Phase von den Nuklea-
tionstemperaturen dargestellt ist.

Neben der Verschiebung der gemittelten Zusammensetzung der D-Phase mit abnehmen-
der Nukleationstemperatur zu geringeren Co-Gehalten ist in Abb . 5 .40 ebenfalls erkennbar,
daß die Al-Konzentration der D-Phase in den A167Cu21Co12 Proben höher ist als bei den
anderen Probenzusammensetzungen . Dies läßt sich durch den vergleichsweise hohen Al-
Gehalt dieser Legierungszusammensetzung erklären . Das größere Al-Angebot führt offen-
sichtlich zur Bildung einer Al-reicheren D-Phase als bei den Al-ärmeren Legierungen .
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Mittlere Zusammensetzung der D-Phase in Abhängigkeit von der Nulrleations-
temperatur.
Die verwendeten Symbole repräsentieren dabei die Probenzusammensetzung,
die Füllung die Nukleationstemperatur T N, wie nachfolgender Tabelle zu
entnehmen ist.
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5 .4 Rasches Abschrecken

Neben den Levitationsexperimenten, bei denen die Proben mit niedrigen Kühlraten ab- und
unterkühlt wurden, wurde der in die Levitationsanlage integrierte Splatkiihler verwendet, um
zum Vergleich schnell abgeschreckte Proben anzufertigen . Da die Abschreckraten mit der
Temperatur der Schmelze zunehmen (vgl . 4 .1 .4), wurden die Schmelzen vor dem Ab-
schrecken stark aufgeheizt.

5.4.1 S~1~I~i_~~lexp~'r'imente an AI-Cu-Fe~ _~ . .,	

In Abb . .J5 .S`
A

11 werden R~.®old

	

ekiihlter Al-Cu-Fe-Proben derX11 L' 'sUnti~~.f Ltiildgendiffl[31~i .V~lCiai~rak ogrammeilaa, zweier u~rass
splaP4gv

Zusammensetzungen Al62Cu25.5Fe12 .5 (a) und A.l 60CuMFe6 (b) gezeigt. Erkennbar sind Reflexe
von 1-Phase (1), einer kubischen Phase mit CsCI-Struktur (C) und, bei der AL 60CumFe6 -
Probe, auch von A12Cu. Dabei weist die splatgekuhlte A162Cu2s .5Fe12 5-Probe einen geringeren
1-Phasenanteil als die levitationsunterk€ihlte A162Cu25.5Fei2 .5-Probe (Abb . 5 .17c) auf, während
die splatgeldihlte A.l60Cu34Fe6-Probe einen größeren 1-Phasenanteil als die Levitationsprobe
gleicher Zusammensetzung (Abb . 5 .17a) besitzt.

Zur Analyse der Gefügestruktur wurden TEM-Untersuchungen durchgeführt . Exem-
plarisch ist in Abb. 5.42 das TEM-Hellfeldbild einer splatgekühlten A1 62Cu2s .5Fe12s-Probe

(Temperatur vor dem Abschrecken aa- 1700 K) gezeigt. Deutlich erkennbar ist ein feinkörni-
ges Gefüge . Die Körner bestehen zum größten Teil aus I-Phase und haben Durchmesser zwi-
schen 50 nm und 1 gm (1 gm große Körner sind nicht auf dem Photo, wurden aber verein-
zelt an anderen Stellen gefunden), wobei die typische Größe ca. 200 nm beträgt . Abb. 5 .43
zeigt ein TEM-Beugungsbild, welches an einem ca . 1 gm großen Korn gewonnen wurde.
Aufgrund der Größe der Sektorblende kann an kleineren Körnern keine sinnvolle Unter-
suchung durchgeführt werden . Das Beugungsbild besitzt eine weitgehend 10-zählige Sym-
metrie und scharfe Reflexe. Bei genauerer Betrachtung ist erkennbar, daß einige Reflexe
leicht von der idealen Position abweichen, so daß es sich um einen gestörten Quasikristall,
ggf. auch um einen höheren Approximanten handelt . Berücksichtigt man, daß schnell abge-
schrecktes Material vorliegt, so ist die geringe Perfektion der Quasikristallite nicht ver-
wunderlich.

Weder durch Röntgenbeugung noch durch TEM-Untersuchungen konnte in spiatge-
kuhlten Als2Cu 25 .5 e 12 .5-Proben die A-Phase nachgewiesen werden . Offensichtlich kann die
Bildung der A-Phase durch schnelles Abschrecken umgangen werden, während bei langsa-
mem Abkühlen in der Levitationsanlage (vgl . 5.2) immer die A-Phase primär aus der
unterkühlten Schmelze gebildet wird.

Einige Splats, bei denen z .B. auf Grund von zu geringer Temperatur der Schmelze keine
so hohe Kühlrate wie in den zuvor beschriebenen Fällen erzielt wurde, zeigten blumenkohl-
artige, dendritenähnliche, aus 1-Phase bestehende Strukturen . Solche Strukturen (mit Durch-
messern von ca. 1 gm) sind z .B. im Llellfeldbild (Abb . 5 .44) eines . von einer Temperatur
T =1210 K abgeschreckten Al 6oCu34Fe6-Splats zu erkennen . Eine ähnliche Abhängigkeit der
Morphologie von der Abschreckrate konnte auch in schmelzgesponnenen Al-Mn-Bändern
beobachtet werden [12]. Während die Bänder auf der schnell abgeschreckten, radnahen Seite
ein feinkörniges Gefüge zeigten, konnten auf der weniger stark abgeschreckten, dem Rad
abgewandten Seite gröbere Strukturen beobachtet werden, die denen in Abb . 5.44 gezeigten
ähneln .
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Räntgendiffra.ktogramme splatgekühlter Al-Cu-Fe-Proben.
a.) AI62Cu28_sFela .s b.) A160Cu34Fe6
I: I-Phase, C: kubische Phase (CsCI-Typ) und o : AI2Cu .
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Abb . 5 :42 TEM-Hellfeldbild einer spiatgelciihlten A16aCurs .sFeia .s -Probe.

Abb . 5 .43

	

TEM-Beugungsbild eines quasikristallinen Korns in fünfzähliger Orientierung .
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Abb . 5 .44

	

TEM Hellfeldbild einer splatgekiiblten Al 50CumFe6Probe, bei der auf Grund

von zu geringem Aufheizen keine optimale Kiihlrate erreicht wurde.
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5.4 .2 SplatkiihlexperIrnente an AI-Cu-Co
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Räntgendiffraktograanme von splatgekühlten A1-Cu-Co-Proben.
a.) A1 64Cu 22Co 14, b.) A155Cu25Co1o

D: 17-Phase, C : kubische Phase (CsC1-Typ), o :AI2Cu.

A1-Cu-Co-Schmelzen unterschiedlicher Zusammensetzung wurden mit dem Splatkühler
schnell abgeschreckt. Räntgendiffraktogramme, 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 A1 2Cu (o) erkennbar . Verglichen
mit den tief unterkühlten Levitationsproben (Abb. 5 .35) sind die an den Splats beobachteten
Reflexe der kubischen Phase (r-Phase (vgl . 5.3.2.3)) jedoch weniger stark ausgeprägt . Die
splatgekühlten Proben weisen somit einen geringeren r -Phasenanteil auf als die Levitations-
proben gleicher Zusammensetzung .

504020 30



5. Experimentelle Ergebnisse

Bei einem Splat der Zusammensetzung A163Cu2© .5 Co16.5 konnte sogar neben der D-Phase
keine weitere Phase mit Röntgenbeugung nachgewiesen werden . Das zugehörige Diffrakto-
gramm ist in Abbildung 5 .46 gezeigt. Es sei darauf hingewiesen, daß diese ältere Messung
noch mit einem Seifert-Diffraktometer und Cu-Kc,-Strahlung durchgeführt wurde, so daß die
Reflexpositionen nicht direkt mit den übrigen Diffraktogrammen (Co-K a-Strahlung) ver-
gleichbar sind. Bei an dieser Proben durchgeführten TEM-Untersuchung wurde ebenfalls an
keiner untersuchten Stelle eine andere Phase als die D-Phase gefunden . In diesem Konzen-
trationsbereich lassen sich durch Splatkühlen offenbar einphasig dekagonale Proben her-
stellen .

2e [Grad] __

Abb . 5.46

	

Röntgendiffraktogramm einer A163Cu20 .5Co16 .5 . Bei dieser Messung wurde
Cu-KIXStrahlung verwendet!

Die Mikrostruktur der Al-Cu-Co-Splats wurde transmissionselek ronenmikroskopisch
untersucht. Abb. 5 .47 zeigt exemplarisch ein TEM-Hellfeldbild, das an der spiatgekühlten
Al6.Cu22Co 14 -Probe gewonnen wurde. Erkennbar ist eine feinkörnige Struktur. Die Körner
besitzen Durchmesser d, die zwischen 100 nm und I gm liegen, wobei die typische
Korngröße etwa 300 nm beträgt.

Einige wenige Körner waren gerade noch ausreichend groß (d ---1 gm), um ihre Struktur
durch Elektronenfeinbereichsbeugung zu untersuchen . Abb. 5.48 zeigt Elektronenbeugungs-
bilder, die an zwei unterschiedlichen solclierr Körner in dieser Probe gewonnenen wurden.
Das Bild in Abb . 5.48 weist die für die D-Phase typische 10-zählige Symmetrie auf . Bei
genauerem Betrachten erkennt man, daß das Beugungsbild eine 'Oberlagerung aus zwei um
einen kleinen Winkel verkippten 10-zähligen Beugungsbildern ist . Dies rührt offenbar daher,
daß der untersuchte Bereich aus zwei leicht gegeneinander verkippten dekagonalen Teilberei-
chen besteht und somit nicht als gravierende Störung der dekagonalen Struktur zu inter-

D
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Abb. 5 .48

	

Elektronenbeugungsbilder, gewonnen an einem dekagonalen Quasikristall

([00001j-Orientierung) der splatgektihlten A1 MCu22CoI4Probe .
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pretieren ist . Wie für schnell abgeschrecktes Material typisch, wurden jedoch auch Beu-
gungsbilder beobachtet, die eine weniger perfekte 10-zählige Symmetrie aufweisen . Zudem
wurden an einigen Stellen zwischen diesen aus D-Phase bestehenden Körnern geringe Anteile
von r-Phase und A12Cu gefunden.

Eine A1 65Cu25Co,o-Probe wurde im tief unterkühlten Zustand bei ca . 1100 K splatge-
küh1t. Da bei der ersten Berührung der Stempel mit der Probe die Nukleation durch hetero-
gene Keimbildung ausgeläst wird, eine hohe Kühlrate des Splatkühlers aber erst erreicht
wird, wenn die Schmelze eng zusammengepreßt ist, haben die Keime noch in der Großen-
ordnung von t=0 .5 ms Zeit (Stempelgeschwindigkeit v,,-8 m/s, Probendurchmesser
c8mm) zu wachsen . Entsprechend wurden in der Probe vergleichsweise große Quasikri-
sta l te :mit Abmessungen von bis zu 10 Am gefunden,

	

einerwas einer Wachstumsgeschwindigkeity

	

V 4 V ;~ ;Y.ty

	

V; ; • V;; bis zu ~
von ca. 1 cm/s (bei Wachstum in alle Richtungen) entspricht (vgl. dazu auch 6 .2). Abb.
C .49LA zeigt d- .Yas an einem solchen l1	Y

	

1Y• .

	

gewonnene EY'+Y _i_.iekt ..ra _ _nenb9eugungsbi iZ ~5

	

uasii rist	 ~ fiten

	

d in
[121003-Orientierung . Auffallend sind die ausgeprägten Reflexreihen mit ungeradem Index
n. Diese sind . noch deutlicher ausgebildet als die entsprechenden Reflexreihen, die in der
levitationsunterkühlten Probe gleicher Zusammensetzung (Abb. 5.33b) beobachtet wurden.

Abb . 5 .49

	

TEM-Beugungsbild der [121003-Zonenachse einer aus der unterkühlten
Schmelze splatgekLihlten A165Cu25Co 1O-Probe.



6.1 Maximale Unterkühlbarkeit

Diskussion der experimentellen Ergebnisse

Das Einfache durch das Zusammengesetzte, das Leichte durch das Schwierige
erklären zu wollen, ist ein Unheil, das in dem Körper der Wissenschaft verteilt
ist, von dem Einsichtigen wohl erkannt, aber nicht eingestanden.

Die im vorigen Kapitel beschriebenen Unterkühlungsexperimente haben gezeigt, daß sich Al-
Cu-Co-Schmelzen um ca . 200 K bezüglich der Liquidustemperatur der dekagonalen Phase
unterkühlen lassen (relative Unterkühlung AT D / 1LD = 0 .15-0.16), während Al-Cu-Fe-Schmel-
zen der Zusammensetzungen AlsoCu 3Fe6 sowie A1 58 Cu34Fe8 sich um ca. 100 K bezüglich der
Liquidustemperatur der ikosaedrischen quasilssistallinen Phase unterkühlen ließen (relative
Unterkühlung AVIV .-- 0 .09). Bei all diesen Proben nukleierten die quasikristallinen Phasen
(D bzw. I) primär . 1m Falle von A162Cu255Fe12 .5 trat jedoch eine primäre Erstarrung der X-
Phase auf, nachdem eine Unterkühlung von ca . 175 K bezüglich der Schmelztemperatur
dieser Phase erreicht wurde (relative Unterkühlung

An den gemessenen maximalen Unterkühlungen kann bereits qualitativ abgelesen
werden, daß die Aktivierungsschwelle AG ' fir die Nukleation der I-Phase niedriger ist als
die der D-Phase. Bezüglich der X-Phase, welche eine Frank-Kasper-Phase ist (vgl . 3 .3),
wurden relative Unterkühlungen erreicht, die zwischen denen für die D-Phase und die I-
Phase liegen, d .h . die Aktivierungsschwelle für die Bildung eines kritischen Keims der X--
Phase liegt zwischen der von I- und D-Phase . An Schmelzen einfacher kristalliner Systeme
(der Sonderfall der Frank-Kasper-Phasen sei hiervon ausgenommen) können entsprechend
den Untersuchungen von Turnbull [1] typischerweise relative Unterkühlungen
AT'YTL = 0.2, bei einigen Systemen durch verbesserte Experimentiertechnik sogar Werte
von AT''ITL =0.3 erzielt werden [15,17] . Die an kristallinen Systemen beobachteten
relativen Unterkühlungen sind somit größer als die in dieser Arbeit an den quasikristallinen
Phasen bz :v. bei der X-Phas e gemessenen. Dies bedeutet, daß die Aktivierungsschwellen für
die Nukleation einfacher kristalliner Phasen höher sind als die für die Bildung von Keimen
der quasikristallinen Phasen (I und D) bzw. der Frank-Kasper-Phase (X) . Letzteres wird
durch das experimentelle Ergebnis erhärtet, daß während der Unterkühlungsexperimente die
Bildung der kristallinen Hochtemperaaturphasen, die bei konventioneller Erstarrung primär
bei höheren Temperaturen erstarren (vgl . 5.2.3 und 5 .3.3), umgangen werden konnte . Zum
Beispiel konnte die 41MCu22Co 14-Probe bezüglich der Liquidustemperatur (an der üblicher-
weise die B-Phase gebildet wird) um AT5 =340 K unterkühlt werden, bis die Nukleation der
D-Phase einsetzte, die eine um ca . 150 K niedrigere Liquidustemperatur hat als die 13-Phase.
Die zugehörige relative Unterkühlung der Schmelze bezüglich der Liquidustemperatur betrug
®T8 l TL? 0.24, was sogar größer als der Turnbuiische Richtwert ist. 1m Falle von Al-Cu-Fe
konnte die A158CumFe5-Probe um AT 185 K bezüglich der Liquidustemperatur der B-Phase
unterkühlt werden, bis die 1-Phase primär erstarrte. Dies entspricht einer relativen Unter-

1 Iltla-sr;s-Bs al a ~ Trataa-a4rilhil-aa-ArgAt-
9B'0 .ii 1V~FY..f?9 °~a6:SL°+Cy '‘J8ACa4~~ EßKw°.yg4B P,.Eap.L'~.
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6. Diskussion der experimentellen Ergebnisse

kühlung von immerhin ZiTB/TL B 0.15 . Da in beiden Fällen die quasikristalline Phase
nukleierte, erscheinen prinzipiell bezüglich der 13-Phase noch tiefere Unterkühlungen mög-
lich.

6.1 .1 Bestimmung der struktur°abhAngigen a-Faktoren

Die vorausgehenden, rein qualitativen Betrachtungen zeigen bereits, daß die Ergebnisse der
Unterkiihlungsexperimente die in Kapitel 3 .3 vorgestellten Überlegungen in beeindruckender
Weise bestätigen . im folgenden sollen die experimentellen Ergebnisse quantitativ im Rahmen
der klassischen Keimbildungstheorie ausgewertet werden . Ziel dieser Auswertung ist es, an
Hand der gemessenen maximalen Unterkühlungen den strukturabhängigen Faktor a aus dem
negentropischen Modell von Thompson und Spaepen (vgl . 3.2.2) zu bestimmen . Dieser
Faktor kann als ein Maß für die strukturelle Ähnlichkeit von Festkärper und unterkühlter
Schmelze angesehen werden.

Zur Auswertung der experimentellen Ergebnisse (vgl . auch [189]) sei angenommen, daß
die Probe dann erstarrt, wenn sich der erste Kristallisationskeim im Probenvolumen V
gebildet hat . Diese Annahme ist realistisch, denn die metallurgischen Untersuchungen an den
maximal unterkühlten Proben haben ausgedehnte dendritische Strukturen gezeigt (vgl.
5.2.2 .1 und 5.3.2.1), die auf wenige Keimbildungsereignisse schließen lassen . Sei iss(TN) die
Keimbildungsrate bei der Nukleationstemperatur TN und t N die Nukleationszeit, so bedeutet
dies :

Iss(TN) o V o tiv = 1 .

	

(6.1)

Die Nukleationstemperatur TN kann den gemessenen Temperatur-Zeit-Profilen entnommen
werden Fur die Nukleationszeit tN kann in erster Näherung

(6.2)

angesetzt werden, wobei die mittlere Kühlrate t ebenfalls dem Temperatur-Zeit-Profil
entnommen werden kann.

Die Keimbildungsrate 1S5 läßt sich entsprechend der klassischen Keimbildungstheorie
durch. Gleichung (3 .29) (vgl . .. Kapitel 3 .2) ausdrücken:

kB TSNL 3 .exp(_ ®G	 °ft )
3

	

()a0

	

B7
, ö)

Die Temperaturabhängigkeit der Viskosität n(T) wird, wie von Battezzati et al . [88] für das
quasikristallbildende System Al-Mn vorgeschlagen, durch einen Vogel-Fulcher-Taanman
Ausdruck (Gleichung (3 .23)) . beschrieben

(6.3)
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n() =wexp( ~ )~,
0

(6.4)

Für den Parameter A wurde A=2106 K angenommen, ein Wert, der von Battezzati et al.
[88] für das System Al-Mn vorgeschlagen wurde . Unter der weiteren Annahme, daß für die
Viskosität am Schmelzpunkt n(TL) m I Poise gilt, welches als ein typischer Wert für glasbil-
dende und quasikristallbildende Systeme angesehen werden kann [11,111], wurde der
Vorfaktor no bestimmt.

Für die Aktivierungsschwelle ©G° für die Bildung eines kritischen Keims gilt gemäß
Gleichung r(3

.
11 .+° 1 •J .

16

	

03

®Ei - -
3 AG,'

tflii . .))r~
.

AGv wird in den hier durchgeführten Berechnungen durch die Näherung von Gillessen und
Herlach (vgl . 3 .1) ausgedrückt, da diese die geeignetste Näherung zur Beschreibung von
AGv in quasikristallbildenden Systemen zu sein scheint (vgl . 3 .1):

AGV(T) _ ASf AT -[In(ir )] ®Sf . [®7'-- " In(;)]

	

(6.6)

Für die ideale Glastemperatur To wird dabei angenommen, daß sie etwa der halben Schmelz-
temperatur entspricht : To=0.5•TL. Ideale Glastemperaturen reiner Metalle können durch
To = 0 .25•TL abgeschätzt werden [99] . Da z.B. bei Al-Mn [88] und Al-Cu-V [90] ideale
Glastemperaturen von ca. 700 K bestimmt wurden, erscheint für quasikristallbildende
Systeme die hier verwendete Näherung To ., 0 .5 • TL sinnvoller zu sein. Wie die weiter unten
durchgeführte Fehlerabschätzung zeigt, ist die Rechnung vergleichsweise unempfindlich
gegenüber Variationen von To, so daß diese grobe Abschätzung ausreichend ist.

Zur Beschreibung der Grenzflächenenergie. o zwischen fester und flüssiger Phase wird
das Modell von Thompson und Spaepen (vgl . Abschnitt 3.2.2) herangezogen, welches das
einzige bekannte Modell ist, das einen Struktureinfluß berücksichtigt. und . . auf meßbare
Parameter zurückgreift . Danach ergibt sich a zu :

(6.7)

Da im Modell von Thompson und Spaepen angenommen wurde, daß eine tetraedrische
Nahordnung in der Grenzschicht zwischen Schmelze und Festkörper bevorzugt wird, eine
oktaedrische dagegen ausgeschlossen wird, fließt in das Modell die Vorstellung polytetraedri-
seher (z .B. ikosaedrischer) Nahordnung in der Schmelze ein . Der a-Faktor kann dabei als
ein Maß für die Ähnlichkeit der Nahordnung von Festkörper und Schmelze betrachtet
werden (kleines a < = > große Ähnlichkeit).

Unter Alwah:ne von homogener Keimbildung, d.h. f(~S) = 1 und =1, kann der struktur-
abhängige Faktor a mit Hilfe der Gleichungen (6 .1)-(6.7) berechnet werden, denn alle
anderen Parameter wurden entweder experimentell bestimmt, oder es liegt ein hinreichend
zuverlässiger Schätzwert vor . Die den Berechnungen zugrundeliegenden Parameter sowie die
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daraus berechneten a-Faktoren sind für die unterschiedlichen Proben in den Tabellen 6 .1
(für Al-Cu-Fe) und 6 .2 (für AI-Cu-Co) zusammengestellt . Da die Al Cu22Co14Probe
bezüglich der Liquidustemperatur der ß-Phase um ca. 340 K unterkühlt werden konnte, bis
die Nukleation der D-Phase einsetzte, stellt das für die ß-Phase angegebene a eine untere
Schranke des tatsächlichen a-Faktors der ß-Phase dar.

In den Berechnungen wurden die im Abschnitt 5 .1 .3 aus den DTA-Messungen bestimm-
ten Werte für AS f verwendet . Da diese Meßwerte mit einem Fehler von ca . 25% behaftet
sind (vgl . Kapitel 5 .1 .3), wurden die Berechnungen altemativ mit den Literaturwerten für
die quasikristal.linen Phasen im System Al-Mn [88] durchgeführt . Die mit den unterschiedli-
chen Werten für ASf berechneten strukturabhängigen Faktoren unterscheiden sich nur um ca.

Tabelle 6.1 : Berechnung der strukturabhängigen Faktoren a aus den an den unterschiedli-
chen Proben erreichten maximalen Unterkühlungen und Parameter, die der
Berechnung zu Grunde liegen für AI-Cu-Co.

Durch DTA-Messungen bestimmt (vgl . 5 .1 .2).
2 Dem Temperatur-Zeit-Profil entnommen (vgl . 5.3.1).
3 nach [88].
4 Berechnet, wie im Text beschrieben.

Auf Basis der an festen Proben gemessenen Dichte (p = 4 .6 g&Cm3) abge-
schätzt.

6 Durch DTA-Messung bestimmt (vgl . 5 .1.3)
' Werte für die T-Phase in Al-Mn nach [88]
s Da bei TN die D-Phase gebildet wurde, . ist der Wert für TN eine obere

Grenze für die Nukleationstemperatur der 13-Phase, der Wert für a eine
untere Grenze des strukturabhängigen Faktors der 13-Phase.

Schätzwert nach Richardscher Regel [4]
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Tabelle 6.2: Berechnung der strukturabhängigen Faktoren a aus den an den unterschiedli-
chen Proben erreichten maximalen Unterkühlungen und Parameter, die der
Berechnung zu Grunde liegen für Al-Cu-Fe.
1 Durch IDA-Messungen bestimmt (vgl . 5 .1 .1).
2 Dem Temperatur-Zeit-Profil entnommen (vgl . 5.2.1)
3 nach [88].
4 Berechnet, wie im Text beschrieben.
5 Auf Basis der an festen Proben gemessenen Dichte (p .---4 .6 : g/cm) abge-

schätzt.
6 Durch DTA-Messung bestimmt (vgl . 5 .1 .3) . .

Werte für die I-Phase in Al-Mn . nach [8$].
8 Wert für A1 13Fe4 nach [88]

± 0.03 bei Al-Cu-Fe und um ca . -4- 0.02 bei Al-Cu-Co, so daB die Unsicherheit von ®S f zu
einem vergleichsweise geringen Fehler von a führt . Dieser Fehler ist für die Grundaussage
der nachfolgenden Diskussion unbedeutend . Ebenso ist der berechnete a-Faktor weitgehend
unempfindlich gegenüber Fehlern der Parameter t N, A, no, V. und V, da diese nur den
Vorfaktor der Exponentialfunktion bestimmen . Um eine Anderung des a-Faktors um nur
+0.01 zu bewirken, müßten diese Parameter um mehrere Größenordnungen variiert werden
und würden dann Werte annehmen, die kaum mehr als •physikalisch sinnvoll angesehen
werden können, bzw.. die weit außerhalb der zu erwartenden Fehlergrenzen liegen.

Ebenso kann die nur grob durch To=0 .5•TL abgeschätzte ideale Glastemperatur in einem
Bereich von To=(0 .1-0.7) .TL bei Al-Cu-Fe und To=(0 .2-0.6)•TL bei Al-Cu-Co variiert
werden, ohne daB sich der a-Faktor um mehr als -0 .02 ändert . In diesem Variationsbereich
liegen die für reine Metalle typischen reduzierten Glastemperaturen T rg =Tg/TL 0.25, sowie
die für Al-Mn [88] bestimmten Glastemperaturen von ca . 700 K (T,g 0.6) . Berücksichtigt
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man ferner, daß selbst bei leichten Glasbildnern nur unwesentlich höhere reduzierte Glastem-
peraturen beobachtet wurden (die höchste bisher an einem metallischen System beobachtete
reduzierte Glastemperatur beträgt T =0 .66 bei Pd40Ni4QP20 [217]), und date ferner in den
hier untersuchten Legierungssystemen selbst durch schnelles Abschrecken keine Glasbildung
erreicht werden konnte, so durften größere ideale Glastemperaturen unrealistisch sein.

Der typische Temperaturmeßfehler von +10 K führt zu einer Unsicherheit des a-
Faktors von -0.02. Es bleibt somit festzuhalten, daß mögliche Fehler der zur Berechnung
des a-Faktors verwendeten Parameter einen vergleichsweise geringen Einfluß auf den a-
Wert haben . Selbst die ungünstigste Addition all dieser Fehler würde noch immer zu einem
deutlich niedrigeren a-Faktor für die I-Phase als far die D-Phase führen, der wiederum
deutlich niedriger ist , als der für kristalline Phasen. Die Grunda=ussage der hier vorgestellten
Überlegungen würde sich somit auch im ungünstigsten Fall nicht ändern . a ist aber empfind-
Bell von AT abhängig, was hinreichend genau gemessen wurde.

Alternativ kann AGv(T), statt durch Gleichung (6 .6), nach der Theorie von Dubey und
Ramachandrarao [91,92] (vgl . 3 .1) ausgedrückt werden durch:

b o AT ACC(TL ) . AT2

	

AT
AG„ (T) =	 f

	

2T
	 . (1- ~ )

	

(6.8)

Während die meisten Ansätze zur Beschreibung von AGv den Charakter von Näherungs-
formeln haben, stellt die Theorie von Dubey und Ramachandrarao ein Modell für die
physikalischen Vorgänge in der Schmelze dar . Sie liefert bei reinen Metallen (z .B. Hg, In,
Bi und Sb) von allen in Kapitel 3 .1 vorgestellten Ansätzen für AEsv die beste Überein-
stimmung mit experimentellen Ergebnissen [21] . Auch bei glasbildenden Systemen (z .B.
Pd77 .5Cu 6Si l6 .5) ist bis hin zu tiefen Unterkühlungen eine gute Beschreibung der experi-
mentellen Befunde gewährleistet [21] . In Gleichung (6 .8) geht nicht mehr die (nur sehr grob
abgeschätzte) Glastemperatur To ein, dafür aber die Differenz der spezifischen Wärme von
Festkörper und Schmelze ®C p, die in Abschnitt 5 .1 .4 für die quasikristallinen Phasen durch
DTA-Messungen bestimmten wurde . Die Ergebnisse der Berechnung der a-Faktoren 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 a-Faktoren sind bei
den AI-Cu-Co-Proben nur geringfügig höher als die mit Gleichung (6 .5) bei gleichem AS f
(DTA-Meßwerte) bestimmten strukturabhängigen Faktoren . Im Falle von Al-Cu-Fe liefern
beide Ansätze sogar einen identischen Wert . Da beide in ihrer Art unterschiedlichen Nähe-
rungen für AGv(T) zu einem im wesentlichen gleichen Ergebnis far den a-Faktor führen,
kann man davon ausgehen, daß die a-Faktoren auch in Hinblick auf mögliche Fehler in der
Abschätzung von AGv zuverlässig bestimmt wurden.

Die in Tabelle 6.2 und 6.3 für die I-Phase berechneten strukturabhängigen Faktoren
nehmen Werte von cx 1 p 0.3 an. Für die Frank-Kasper Phase X-(AI, Cu) 13Fe4 wurde al = 0.4
bestimmt, während der strukturabhängige Faktor für die dekagonale Phase a» 0 .5 (Tabelle
6.1 und 6.3) beträgt . Für kristalline bcc-. bzw . fec- und hcp-Phasen wurden von Spaepen und
Thompson strukturabhängige Faktoren a""=0 .71 [105] bzw . a''p =0.86 [104] berechnet.
Obwohl der für die ß-Phase (einfach kubisch mit zweiatomiger Basis, daher vergleichbar mit
einer bcc-Struktur) bestimmte a-Faktor nur eine untere Grenze darstellt, liegt sein Wert
a >0 .61 bereits recht nahe . am theoretischen Wert von 0 .71 . Insgesamt zeigt sich folgende
Relation :

cr i < aR < aD < abec < afccJhcp

Dies bedeutet, daß die Grenzflächenenergie zwischen Schmelze und Kristallkeim für die
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quasikristallinen Phasen niedriger ist als für (einfache) kristalline Phasen, wobei die ikosa-

edrische Phase die niedrigste Grenzflächenenergie besitzt . Die Frank-Kasper-Phase [127],

welche sich durch eine grolle Einheitszelle (hier 100 Atome pro Einheitszelle [177]) mit

ikosaedrischen Symmetrieelementen [178] auszeichnet, zeigt die zweit niedrigste Grenz-

flächenenergie zwischen Schmelze und Keim . Somit zeigen beide Phasen mit ikosaedrischer

Nahordnung die geringsten Grenzflächenenergien zwischen unterkühlter Schmelze und Keim.

Die D-Phase, die quasiperiodisch in 2 Raumrichtungen ist, zeigt eine Grenzflächenenergie
zwischen Schmelze und Keim, die niedriger ist als die der kristallinen Phasen, jedoch höher
als die der beiden Phasen mit ikosaedrischer Nahordnung . Für die Aktivierungsenergien
zur Eildung eines kritischen Keims folgt entsprechend:

AG*, < AG % < LSG
.
D < AG bCe < '~ G6fecraep

Diese Ergebnisse können, wie von Nelson und Spaepen [126] vorausgesagt und ausführlich
in Kapitel 3.3 erläutert, durch eine polytetraedrische (ikosaedrische) Nahordnung in der
unterkühlten Schmelze erklärt werden.

Einheit Al 60Cu~Fe6 Alg $Cu~Feä A-16sC~'2sCo lo A167~~21 Co12 AI~,CU 22CQ14

Phase I-Phase '

	

.

	

- D-Phase D-Phase D-Phase
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Alternative Berechnung der strukturabhängigen Faktoren ..a unter Verwendung
von Gleichung (6 .8) und den angegeben Parametern.
i Durch DTA-Messungen bestimmt (vgl . 5 .1 .1 und 5 .1 .2).

Dem Temperatur-Zeit-Profil entnommen (vgl . 5.2.1 und 5 .3 .1).
s nach [88].
4 Berechnet wie im Text beschrieben.
5 Aufr Basis der an festen Proben gemessenen Dichte (p

	

gi 1,,	cm3) aE.bg,.= 4:6

	

e-
schätzt .

	

.
6 Durch DTA-Messung bestimmt (vgl . 5 .1 .3).

Tabelle 6.3.:
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6. Diskussion der experimentellen Ergebnisse

Bei den Al-Cu-Co-Proben läßt sich eine Abhängigkeit der Unterkühlbarkeit der Schmelzen
bezüglich der Liquidustemperatur der D-Phase von der Legierungszusammensetzung erken-
nen. Während bei den Al65Cu 25 Co10 und A.1 67Cu21Co12Proben relative Unterkühlungen von
®T D/TL°°=0.16 erreicht wurden, betrug die relative Unterkühlung bei der AlmCu 22 Co14Probe
71 nur 1" ATDITL°=0 .15. Entsprechend ist ebenfalls der für die AL Cu 22Co14--Probe berechnete
strukturabhängige Faktor a etwas niedriger als der der beiden anderen Proben. Dieser Effekt
ist wahrscheinlich darauf zurückzuführen, daß die Legierungszusammensetzung Al64Cu22Co 14

nahe am Zusammensetzungsbereich der D-Phase (vgl . 4 .3.2) liegt, während die beiden Co-
ärmeren Zusammensetzungen weiter von diesem Bereich entfernt sind . Es kann davon
ausgegangen werden, daß Keimbildung erschwert wird, wenn die Konzentration der Schmel-
ze von der stochiometrieschen Zusammensetzung der gebildeten Phase abweicht, da es im
letzteren Fall unwahrscheinlicher ist, daß sich durch statistisches Aneinanderlagern von
AtomenA c . ...«,	 eilt wachstumsfähiger i1

	

iiFriPL1~
TT	

Gi111	 hfigGr Zusammensetzung bildet.J 	6	 `

	

Dies1Des zeigt, d
t1~13 nicht. .

liL
C.b

nur die togologische Struktur des Festkörpers einen Einfluß auf das Nukleationsverhalten
hat, sondern zusätzlich auch dessen chemische Ordnung.

60102 Keim °Idungsraten

Mit Hilfe der aus den maximalen Unterkühlungen bestimmten a-Faktoren läßt sich gemäß
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 zusammengestellt.
Die Rechnungen wurden exemplarisch für A1 58 CumFe8 (durchgezogene Kurve) sowie
Al67Cu 21Co 12 (gestrichelte Kurve) durchgeführt, wobei die Parameter aus Tabelle 6 .1 und 6 .2
(®S 1 nach [88]) zu Grunde gelegt wurden . Auffallend sind die extrem hohen maximalen
Nukleationsraten von 1027 m3s-' für die I-Phase und 10 24 m3 s-' für die D-Phase.

Diese hohen Nukleationsraten sind konsistent mit experimentellen Befunden . In durch
elektrohydrodynamische Atomisierung hergestellten AI-Mn-Tröpfchen wurde eine Dichte
ikosaedrischer Domänen von ca . 1024 m' beobachtet [12] . Diese Tröpfchen mit einen Durch-
messer von ca . 20 nm wurden im freien Fall mit einer Kühlrate von ca. 7. 10 5 K/s abge-
schreckt. Nimmt man typische maximale Unterkühlungen in der Größenordnung von 350 K
an, so ist von einer Nukleationszeit tN 2 . 10-3 s auszugehen . Dann liegt die Nukleationsrate
in der Größenordnung von 10" m3s' . Dieser Wert ist in guter Übereinstimmung mit der
berechneten maximalen Nukiationsrate für die Al-Cu-Fe-Probe . An den splatgekühlten Al-
Cu-Fe und Al-Cu-Co-Proben wurden typische Durchmesser der quasikristallinen Körner von
ca. 200 nm bei Al-Cu-Fe und von ca . 300 nm bei Al-Cu-Co ermittelt (vgl . Kapitel 5 .4) . Die
zugehörigen Quasikristallitdichten liegen in der Größenordnung von 102° rrt3 bzw . 10' 9 rn3 .
Geht man von für Splat-Cooling typischen' Abkühlgeschwindigkeiten von 10 6 K/s aus und
nimmt Unterkühlungen in der Größenordnung von 102 K an, so entspricht dies Nukleations-
raten von 102° m3 s' für AI-Cu-Fe bzw . 1023 rn3 s-' für Al-Cu-Co. Diese Nukleationsraten
liegen nur eine (Al-Cu-Co) bzw . drei (Al-Cu-Fe) Größenordnungen unterhalb des berech-
neten Maximalwerts . Dies zeigt, daß die hohen berechneten maximalen Nukleationsraten in
einer durchaus realistischen Größenordnung liegen. Hierbei ist zu berücksichtigen, daß die
experimentell beobachteten Nukleationsraten eine untere Grenze für die maximalen Keimbil-
dungsraten darstellen, denn möglicherweise ist die Abschreckrate des Splatkiihlers noch nicht
ausreichend, um die dem Maximum in Abb . 6 .1 entsprechende Unterkühlung zu erreichen .
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Nukleationsrate 1 55 als Funktion der Temperatur berechnet für die I-Phase in
Al-Cu-Fe und die D-Phase in Al-Cu-Co.
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Die in den beiden vorausgehenden Abschnitten (6 .1 .1 und 6 .1 .2) durchgeführte Analyse
basierte auf der Annahme homogener Keimbildung und ergab eine niedrige Grenzflächen-
energie zwischen quasikristallinem Keim und unterkühlter Schmelze.

Dieses Ergebnis stimmt mit Untersuchungen der Kinetik der Bildung der ikosaedrischen
quasikristallinen Phase in amorphem, schnell abgeschrecktem Al-Cu-V [90] überein, welche
ebenfalls auf eine niedrige Grenzflächenenergie zwischen quasikristailiner und amorpher
Phase (eingefrorene unterkühlte Schmelze) hinweisen (siehe dazu auch Kapitel 3 .2).

Darüber hinaus zeigten Schmelzverdüsungsexperimente an Al-Mn [12] eine extrem hohe
Dichte von Quasikristalliten von ca . 10' m3 , welche als Indiz für homogene Keimbildung
interpretiert wurde, denn diese Korndichte ist mehrere Größenordnungen höher als die zu
erwartende Konzentration heterogener Keimstellen [99] . Fast ebenso hohe Quasikristallit-
dichten wurden in dieser Arbeit in splatgekühlten Proben beobachtet.

Basierend auf den Ergebnissen der Schmelzverdüsungsexperimente [12] und zusätzlichen
Fallrohruntersuchungen an Al-Mn wurden TZU-Diagramme unter Annahme von homogener
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6 . Diskussion der experimentellen Ergebnisse

Keimbildung berechnet [11] . Diese Untersuchungen zeigten, daß mit a-Faktoren von
aE = 0.36 für die 1-Phase und von an = 0.45 für die T-Phase eine gute Übereinstimmung der
berechneten Kurven mit den experimentellen Ergebnissen erreicht werden konnte . Diese
strukturabhängigen Faktoren stimmen mit den in dieser Arbeit berechneten strukturabhängi-
gen Faktoren für die I-Phase in Al-Cu-Fe bzw . die D-Phase in Al-Cu-Co gut überein.

Alle diese Beobachtungen rechtfertigen die Hypothese homogener Keimbildung . Nimmt
man dennoch probeweise heterogene Keimbildung an, so würde dies folgende Konsequenzen
haben:

Vorausgesetzt, daß der katalytische Faktor f(6) für alle Phasen annähernd identisch ist,
ändert sich nichts an der Grundaussage der obigen Überlegungen, nämlich, daß die Grenz-
fächenenergier

	

.~von guasihistdlinen Phasen bzw . von Frank-Kasper-Phasen niedrigerer-Phasen niedr9g_ ist alsd+~ .a	 +~e_r

die von (einfachen) kristallinen Phasen, wobei die I-Phase von allen Phasen die niedrigste
Gram ldcheneneigle besitzt.

Führt man umgekehrt die beobachtete Änderung von AG'' auf eine Änderung des
katalytischen Faktors f(t9) zurück, so muß eine anomal hohe Variation der katalytischen
Faktoren postuliert werden. So muß z .B . das f(6) der I-Phase, wie im folgenden gezeigt
wird, um einen Faktor 3 kleiner sein als das der D-Phase, um die unterschiedliche Unter-
k-iihlbarkeit zu erklären. Der katalytische Faktor der D-Phase müßte sich wiederum um mehr
als einen Faktor 2 von dem der kristallinen Phasen (z .B . der ß-Phase) unterscheiden.

Darüber hinaus wäre die Annahme, daß die Unterschiede in der Unterkühlbarkeit durch
eine für die einzelnen Phasen unterschiedliche katalytische Wirksamkeit heterogener Keim-
stellen verursacht werden, nicht konsistent mit den experimentell beobachteten hohen
Kristallitdichten . Nimmt man z.B. einen a-Faktor von 0 .71 an (dies entspricht dem von
Thompson [105] berechneten Wert für eine bcc-Phase) und einen i--Faktor von 10 .10 (dies ist
ein typischer Wert für Keimbildung . an Oberflächenverunreinigungen [11], welches bei
Aluminiumlegierungen (A1203Schollen) die wahrscheinlichste Ursache von heterogener
Keimbildung ist), so ist ein katalytischer Faktor f(6) 0.052 notwendig, um die experimen-
tell beobachteten maximalen Unterkühlungen bezüglich der I-Phase in Al-Cu-Fe zu be-
schreiben. Im Falle der D-Phase in Al-Cu-Co müßte unter den gleichen Vorraussetzungen
f(e) 0.175 gelten . Die zugehörige Nukleationsraten sind neben den für homogene Keimbil-
dung berechneten in Abb . 6.1 als Funktion der Temperatur gezeigt (strich-punktierte Kurve
für AI-Cu-Fe, gepunktete Kurve für Al-Cu-Co) . Die maximale heterogene Keimbildungsrate
ist in beiden Fällen um mehrere Größenordnungen niedriger als die fair den Fall homogener
Keimbildung berechnete Keimbildungsrate. Insbesondere liegen die maximalen heterogenen
Keimbildungsraten signifikant unter den aus den experimentell beobachteten Quasikristal-
litdichten abgeschätzten Keimbildungsraten, während die unter Annahme homogener Keim-
bildung berechneten maximalen Keimbildungsraten eine gute bereinstimmung mit den
experimentellen Werten zeigen. Auch dies rechtfertigt die Annahme homogener Keimbildung
und läßt heterogene Keimbildung unwahrscheinlich erscheinen .
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6 e2 Erstarn gsgeSchwin °gkeiten

In den Temperatur-Zeit-Profilen der maximal unterkühlten Proben (Abb . 5.10 und 5 .27)
kann die Rekaleszenzzeit r abgelesen werden . Berücksichtigt man, daß der Pyrometermeß-
fleck einen Durchmesser d=0.34 cm hat, so kann die Wachstumsgeschwindigkeit v der
während der Rekaleszenz erstarrenden Phase grob durch v=d/tr abgeschätzt werden.

Für die I-Phase in Al60Cu34 Fe6 und A158Cu34Feg wurden in den maximal unterkühlten
Proben Rekaleszenzzeiten r von 0.6 - 0.7 s bestimmt, woraus v,--0 .5 cm/s folgt. Die
Erstarrungsgeschwindigkeit der A-Phase in A162Cu25 5Fe12 .5 war mit v 1 .4 cm/s (r = 0.25 s)
etwas höher. Im Falle der D-Phase in Al65Cu25Co 10 und A167Cu21Co12 wurden Rekaleszenzzei-
ten r gemessen, die zwischen 0.4 und 0.5 s lagen und auf eine Wachstumsgeschwindigkeit
von)on v .~ 0.8V cm/s

	

lassen .
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qIm Falle von A1 . .Cu22Co 1, betrug die RekaleszenzzeitY"' V
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r=0.25 s, was einer Wachstumsgeschwindigkeit von v .--1 .4 cm/s entspricht . Obwohl das
Meßverfahren nur eine grobe Abschätzung der Erstarrungsgeschwindigkeiten erlaubt,
spiegeln die angegebenen Werte trotz der vergleichsweise geringen Unterschiede eine
Tendenz wieder, da die bei den unterschiedlichen Legierungsschmelzen beobachteten
Rekaleszenzzeiten gut reproduzierbar waren.

Es sei darauf hingewiesen, daß ebenso die Korngröße der Quasikristallite in dem aus der
unterkühlten Schmelze angefertigten Al-Cu-Co-Splat auf eine Erstarrungsgeschwindigkeit der
D-Phase in der Größenordnung von 1 cm/s hindeutet (vgl . 5 .4 .2).

Messungen der Erstarrungsgeschwindigkeit der ilntermetallischen Phase Al6Mn 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 Abschätzung der Erstarrungsgeschwindigkeit von A16Mn, I- und T-Phase im
System Al-Mn lieferte für vergleichbare Unterkühlungen bei allen drei Phasen ebenfalls
Erstarrungsgeschwindigkeiten in der Größenordnung von 1 cm/s . [11]

Die an den quasikristallbildenden Legierungsschmelzen gemessenen Erstarrungsge-
schwindigkeiten v sind mehrere Größenordnungen niedriger als Erstarrungsgeschwindig-
keiten, die an reinen Metallen oder an Mischphasen beobachtet wurden . Zum Beispiel
wurden an reinem Nickel bzw. an einer Cu7oNi30-Legierung Erstarrungsgeschwindigkeiten
gemessen, die selbst bei geringen Unterkiihl .ungen von ca. 100 K noch im Bereich von ca.
5 m/s bzw . 2 m/s lagen und bei tiefen Unterkühlungen Werte von 70 bzw . 35 m/s erreichten
[205] . Im System Ni-Al wurden bei Proben mit 20 .2 bzw . 25 at . % Al, bei denen primär die
°y-Nickel Mischphase erstarrte, 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 ß-Ni .AI primär 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 können durch die chemische Ordnung dieser Phase erklärt werden [219].
Die Atome müssen bei der Erstarrung durch Diffusion die richtigen Ubergitterplätze . ein-
nehmen. Das Wachstum ist somit diffusionskontrolliert, was zu einer im Vergleich zu
ungeordneten Phasen verminderten Erstarnmgsgeschwindiglceit der intermetallischen Phasen
führt.

Ein ähnlicher Mechanismus könnte für die niedrigen an den quasikristallbildenden
Legierungsschmelzen gemessenen Erstarrungsgeschwindigkeiten verantwortlich sein . Es gibt
Hinweise, daß quasikristalline Phasen nicht nur durch ihre togologische Struktur stabilisiert
werden, sondern in einem entscheidenden Maße auch durch ihre chemische Ordnung . Zum
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6 . Diskussion der experimentellen Ergebnisse

Beispiel haben stabile quasikristalline Phasen bevorzugt eine solche stächiometrische Zu-
sammensetzung, bei der das e/a-Verhältnis 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 Maße chemisch geordnete Struktur
minimiert. Diese Struktur ist so gestaltet, daß eine Pseudo-Bandlücke entsteht, bei der die
maximale Zustandsdichte gerade unterhalb der Fermikante liegt [76,79,80].

Eine solche komplizierte, chemisch geordnete Struktur muß bei der Erstarrung der
quasikristallinen Phase aufgebaut werden, so daß, ähnlich wie bei intermetallischen Phasen,
ein diffusionskontrolliertes Wachstum zu erwarten ist, welches die geringen Wachstums-
geschwindigkeiten erklären würde.

n diesem Zusammenhang sei erwähnt, daß an den A 164Cu22Co14-Proben eine geringfügig
höhere Erstarrungsgeschwindigkeit beobachtet wurde als bei den A165Cu25Colo- und
A167Cu21Co12-iroben. Dies kann dadurch erklärt werden, daß die Zusammensetzung der
A1 64Cu22Co14Schmelze näher an der Zusammensetzung der D-Phase liegt, so daß kürzere
Diffusionswege notwendig, sind um einen Quasikristall der richtigen Zusammensetzung
aufzubauen.

Theoretisch läßt sich die Wachstumsgeschwindigkeit einer (planaren) Phasengrenzfläche
mit Hilfe der Wachstumsgleichung von Wilson [220] und Frenkel [221] abschätzen:

v = vo • [1-exp(
AG

''
.

	

(6 .9)
RT

In dieser Gleichung bezeichnet R die Gaskonstante . ®Gv ist auf ein 1 mol zu normieren . Der
Vorfaktor vo kann bei kollisionslimitiertem Wachstum [222] (z .B . in reinen Metallen) durch
die Schallgeschwindigkeit genähert werden, während bei diffusionskontrolliertem Wachstum
vo gleich der Diffusionsgeschwindigkeit VD gesetzt wird [3,219] :

(6.10)

Hierin bezeichnet D die Diffusionskonstante, ao einen interatomaren Abstand.
Auf Grund der starken chemischen Ordnung kann bei den quasikristallinen Phasen von

diffusionskontrolliertem Wachstum ausgegangen werden . Die Diffusionskonstante D kann
gemäß der Einstein-Stokes-Gleichung (3 .21) durch die Viskosität ausgedrückt werden, die
bereits bei der Diskussion der maximalen Unterkühlbarkeit (Kapitel 6 .1) durch einen Vogel-
Fulcher-Ansatz (6 .4) beschrieben wurde . AG,, läßt sich wiederum durch Gleichung (6 .6)
ausdrücken. Mit den bereits im Kapitel 6 .1 verwendeten Parametern, die in den Tabellen 6 .1
und 6 .2 zusammengestellt sind, ergeben sich für die tief unterkühlten Al-Cu-Fe und AI-Cu-
Co-Proben theoretisch berechnete Erstarrungsgeschwindigkeiten von ca . 0.3 cm/s. Dieser
Wert stimmt größenordnungsmäßig mit den experimentell bestimmten Erstarrungsgeschwin-
digkeiten überein.

Während für die Berechnung der strukturabhängigen Faktoren a nur die Größenordnung
der Viskosität n von Bedeutung ist, da n in Gleichung (6.3) nur im Vorfaktor der Exponenti-
alfunktion steht, ist die Erstarrungsgeschwindigkeit umgekehrt proportional zur Viskosität.
Die großenordnungsmaßigeUbere_nstimn?=ung der berechneten und der gemessenen Er

-starrungsgeschwindigkeiten deutet darauf hin, daß die Viskosität durch Gleichung (6.4) in
Verbindung mit den Parametern aus den Tabellen 6 .1 und 6 .2 sinnvoll beschrieben wird.

Es sei darauf hingewiesen, daß die hier durchgeführten Berechnungen nur als grobe
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Abschätzung zu verstehen sind . Insbesondere blieben die Konzentrationsunterschiede
zwischen Festkörper und Schmelze, Transportvorgänge (lärme- und Massentransport)
sowie durch die nicht-planare (dendritische) Struktur der Grenzfläche bedingte Effekte
unberücksichtigt (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 interessanten Temperaturen nur unzureichend
bekannt!), ist eine genauere Rechnung zur Zeit unmöglich.
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Bei Unterki.ihlungsexperimenten an reinen Metallen erwartet man, daß unter adiabatischen
Bedingungen während der Rekaleszenzphase die Temperatur auf Grund der freiwerdenden
Schmelzwärme bis zur Schmelztemperatur ansteigt . An diese Rekaleszenzphase schließt sich
eine Plateauphase an, in der die Temperatur der Schmelze solange konstant gleich der
Schmelztemperatur ist, bis die Schmelze vollständig erstarrt ist . Nur bei sehr tiefen Unter-
ki.ihlungen der Schmelze, unterhalb der sogenannten Hypercoolingtemperatur T hYp , wird
erwartet, daß die Post-Rekaleszenztemperatur unterhalb der Liquidustemperatur liegt, da
dann die Schmelzwärme ®H f für die Erwärmung der Schmelze (Wärmekapazität cr') während
der . Rekaleszenzphase vollständig aufgebraucht wird:

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

Betrachtet man die in Kapitel 5 .2 und 5 .3 gezeigten Temperatur-Zeit-Profile (Abb . 5.10
und 5 .27), so fällt auf, daß die Temperatur während der Rekaleszenzphase nicht bis zur
Liquidustemperatur der entsprechenden Phase ansteigt . Um Mißverständnissen vorzubeugen,
sei darauf hingewiesen, daß dies nicht das Überschreiten einer . Hypercoolinggrenze im
obigen Sinne bedeutet. Vielmehr haben die metallurgischen Untersuchungen (vgl . Kapitel 5)
klar gezeigt, daß 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. AI2Cu, AlCu und r-Phase) werden erst bei Tempe-
raturen unterhalb der Nukleationstemperatur aus der Restschmelze gebildet . Sei A die
während der Rekaleszenz erstarrende Phase (z .B . die quasilristalline Phase), XA der nach der
Erstarrung vorliegende Phasenanteil der Phase A, 1-If deren Schmelzwärme, c p ' die spezifi-
sche Wärme der flüssigen Phase und TN die Nukleationstemperatur, so kann sich bei hinrei-
chend kleinem XA sehr leicht eine Post-Rekaleszenztemperatur TR ergeben, die kleiner als
TL ist :
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6 . Diskussion der experimentellen Ergebnisse

(6.12)

Da die Erstarrungsgeschwindigkeiten der Proben vergleichsweise langsam sind (siehe
Abschnitt 6.2), kann darüber hinaus nicht mehr uneingeschränkt von einem quasiadiabati-
schen Prozeß ausgegangen werden, d .h. die Wärmeabfuhr der Probe an die Umgebung ist
während der Rekaleszenzphase nicht mehr vernachlässigbar.

Diese Effekte bewirken, daß ähnlich wie beim Überschreiten der Hypercoolinggrenze
in reinen Metallen, die primar gebildete Phase vollständig unter licht-Gleichgewichts-
bedingungen erstarrt wird.

Die niedrigen Post-Rekaleszenztemperaturen der tief unterkühlten Proben diii- ten mitver-

antwortlich für die gute Erhaltung der dendritischen Gefüge (vgl . die Gefügebilder in den
Kapiteln 5 .2 .2 .1 und 5 .3 .2.1) sein, denn hierdurch werden Vergröberungseffekte reduziert.

604 .Uberstrukturordmmg der ,D-Phase

Die an den maximal unterkühlten A165Cu25Co 1Q- und A164Cu22Co1 Proben (vgl 5 .2 .3.2) sowie
an einer aus der unterkühlten Schmelze splatgekühlten A165Cu25Co1oProbe (vgl . 5 .4 .2)
gewonnenen Elektronenbeugungsbilder zeigen in [12100]-Orientierung quasiperiodische
Reflexreihen mit ungeradem Index n, die unterschiedlich stark ausgeprägt sind . Grushko,
Mittmann und Urban [44,204,214,215] beobachteten an Co-reichen, wärmebehandelten
A1 68Cu11 Co 21 -Proben vergleichbare Beugungsbilder . Bei Proben mit mittlerem oder hohem
Cu-Gehalt, z. B . bei Al65Cu15-20Co20-15 [42,48,198,204], sind diese Reflexreihen jedoch im
Herstellungszustand üblicherweise ausgelöscht . Stattdessen ist an den entsprechenden Stellen
im Beugungsbild nur eine schwache, diffuse Streuung zu beobachten . Nur nach Wärmebe-
handlung wurden in Cu-reicheren Proben bisher ungerade Reflexreihen beobachtet
[224,215].

Bei aus. der unterkühlten Schmelze erstarrten Proben treten die Reflexreihen mit ungera-
dem Index n offensichtlich auch bei Cu-reichen Proben auf. Hierbei sei bemerkt, daß nicht
nur die Konzentration der Probe, sondern auch die der D-Phase vergleichsweise Cu-reich ist.
So wurde (vgl . 5 .3 .2.1) bei der A165Cu25Co10Probe eine Zusammensetzung der D-Phase von

A167Cu16 .4Co16a gemessen und bei der A164Cu22Co14Probe von A1 66.6Cu14 .5Co18 9 . Grushko,
Mittmann und Urban [214] nehmen an, daß die zusätzlichen Reflexreihen die Folge einer
[Jberstrulcturordnung sind, wobei es Hinweise gibt, daß es sich um eine Leerstellenordnung
handelt. Berücksichtigt man, daß beim dendritischen Wachstum der D-Phase aus der tief
unterkühlten Schmelze eine Nichtgleichgewichtserstarrung vorliegt, so ist nicht unwahr-
scheinlich, daß unter diesen Wachstumsbedingungen Leerstellen ins Quasigitter eingebaut
werden.

Besonders ausgeprägt waren die Reflexreihen mit ungeradem n in der aus der unter-
kühlten Schmelze splatgekiihlten Probe. Bei dieser Probe lagen besonders extreme Er-
starrungsbedingungen vor, denn zum einen erfolgte die Erstarrung aus der unterkühlten
Schmelze, und zum anderen wurde die Probe gleichzeitig durch das Splatkühlen schnell
abgeschreckt . Hierdurch dürfte das Ausheilen von bei der Erstarrung auftretenden Defekten
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(Leerstellen) verhindert werden, was die besonders ausgeprägte Überstrukturordnung
erklären würde.

Die hier vorgestellten Untersuchungen zeigen somit, daß unter entsprechenden Prozeß-
bedingungen (Erstarrung aus der tief unterkühlten Schmelze) auch bei Cu-reicheren .AI-Cu-
Co-Proben eine Überstrukturordnung der D-Phase auftreten kann . Die Beobachtungen sind
dabei konform mit der Annahme .von . Grushko, Wittmann und Urban [214], daß . eine . Leer-
stellenordnung vorliegt .
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7 . Zusammenfassung

Zusammenfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine elektromagnetische Levitationsanlage zum tiegelfreien
Prozessieren von Metallschmelzen unter hochreinen Bedingungen aufgebaut. Mit dieser
Anlage wurden Unterkühlungsexperimente an Schmelzen der quasikristallbildenden Legie-
rungssysteme Al-Cu-Fe und AI-Cu-Co durchgeführt . Dabei gelang es erstmalig, an quasikri-
stallbildenden Legierungen substanzielle Unterkühlungen direkt zu messen . Die aus der
unterkühlten Schmelze erstarrten Proben wurden durch TEM, REM, DTA und Röntgenpul-
verdiffraktometrie in Hinblick auf Phasenselektion und Struktur analysiert . Zum Vergleich
wurden analoge Untersuchungen auch an weniger tief unterkühlten Proben durchgef ü hrt.

lm Falle von Al60Cu34Fe6 und Al58 CumFe $ konnte die Schmelze um .AT1 = 100 K be-
züglich der Liquidustemperatur der ikosaedrischen quasikristallinen Phase (I-Phase) unter-
kühlt werden, bis die I-Phase primär nukleierte . Dies entspricht einer relativen Unterkühlung
von AT 1/TL'=0.09. Die aus der tief unterkühlten Schmelze erstarrte I-Phase bildete als Folge
der Unterkühlung ausgeprägte Dendriten.

Al-Cu-Co-Schmelzen der Zusammensetzungen A1 65Cu2$Co 10 , A167Cu21Co12 und
AIMCu22Co la konnten bezüglich der Liquidustemperatur der dekagonalen quasikristallinen
Phase (D-Phase) um ca . AT D =200 K (relative Unterkühlung . TD/TLn =0.15-0.16) unter-
kühlt werden, bis die quasikristalline Phase primär gebildet wurde . Auch hier wurde eine
dendritische Morphologie der D-Phase beobachtet.

Die Unterkühlbarkeit der AI-Cu-Co-Schmelzen, die eine D-Phase bilden, ist somit
deutlich besser als die der AI-Cu-Fe-Schmelzen, die eine ikosaedrische Phase formen . Die
bezüglich beider quasikristalliner Phasen erreichten relativen Unterkühlungen sind deutlich
niedriger als die typischerweise bei kristallinen Systemen beobachteten relativen Unter-
kühlungen von AT/T L=0 .2-0 .3. Dies wird unterstrichen durch die Beobachtung, daß die
Nukleation der (einfachen) kristallinen Konkurrenzphasen in den tief unterkühlten Proben
umgangen wurde . Wie die metallurgischen Untersuchungen an nicht signifikant unterkühlten
Proben gezeigt haben, werden solche kristalline Phasen in den meisten untersuchten Legie-
rungen bei konventioneller Erstarrung primär bei höheren Temperaturen gebildet . Stattdessen
erstarrten aus den tief unterkühlten Schmelzen primär die quasikristallinen Phasen, die einen
niedrigeren Schmelzpunkt besitzen als die kristallinen Konkurrenzphasen . Zum Beispiel
konnte im Falle von Al64Cu22Co 14 eine Unterkühlung von 340 K bezüglich der Liquidustem-
peratur der kubischen 13-Phase erreicht werden, bis die D-Phase, die eine um ca . 150 K
niedrigere Liquidustemperatur besitzt, primär erstarrte.

Eine Ausnahme unter den kristallinen Phasen stellen die Frank-Kasper-Phasen dar.
Diese kristallinen Phasen zeichnen sich durch eine große Einheitszelle aus, die ikosaedrische
Symmetrieelemente beinhaltet . Bei Unterkühlungsexperimenten an Proben der Zusammen-
setzung Al62Cu25.5Fe12 .5 nukleierte die Frank-Kasper-Phase X-A1 13Fe4 primär, nachdem eine
relative Unterkühlung von ATXITLX=0 .14 bezüglich der Liquidustemperatur der X-Phase
erreicht wurde. Die Unterkühlbarkeit bezüglich der A-Phase liegt somit zwischen der von I-
und D-Phase.

Die experimentell gemessenen maximalen Unterkühlungen wurden im Rahmen der
klassischen Keimbildungstheorie unter der Annahme homogener Keimbildung ausgewertet.
Diese Auswertung zeigt, daß die Aktivierungsschwelle für die Bildung eines kritischen
Keims der ikosaedrischen quasikristallinen I-Phase am niedrigsten ist, während sie für (ein-
fache) kristalline Phasen am größten 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 liegen :
®G *I < AG°,, < AG *v < AG*x,•,5t.

Die Aktivierungsschwelle zur Bildung eines kritischen Keims ist proportional zur dritten
Potenz der Grenzflächenenergie a von Schmelze und Keim, welche durch einen Ansatz von
Thompson und Spaepen [103-106] ausgedrückt werden kann . Entsprechend dieses Modells
ist e proportional zu einem strukturabhängigen Faktor a . Dieser Faktor kann als ein Maß für
die strukturelle Ähnlichkeit von Festkörper und Schmelze angesehen werden und wurde aus
den gemessenen Maximalunterkühlungen berechnet . Die Berechnungen ergaben struktur-
abhängige Faktoren von a' 0.3 für die 1-Phase . in Al-Cu-Fe, von a''--=--0 .4 für die X-Phase

in AI-Cu-Fe, von (2 ..0.5 für die D-Phase in Al-Cu-Co und a'> 0 .6 für die kubische ß-

Phase (bcc--Strak ur) in Al-Cu-Co. Zum Vergleich liefert das Modell von Thompson und
Spaepen für Kristalle mit bcc-Struktur a'=0 .71 sowie für solche mit fcc- oder hcp-Struktur

Fur die strkt l.urd
E_
hallgigen

	

a dei°°` =0 86 .

	

Faktoren

	

der unte1sch1edllc,.p. .,,1 . : .. .7i iche,.hen Phasen ergibtergibt

sich somit folgende Relation :
a' < ax. < : ot' <

	

< afecli1cp

Aus der Rekaleszenzzeit konnten die . Erstarrungsgeschwindigkeiten v der primär nukleierten
Phasen abgeschätzt werden . Diese beträgt für die 1-Phase in Al60Cu34Fe6 und Al5& Cu34Fe8

v1= 0.5 cm/s und für die X-Phase in A162Cu25 .5Fe125 cm/s . Bei der D-Phase in Al-
Cu-Co wurden konzentrationsabhängig Erstarrungsgeschwindigkeiten von v 0 .8-1 .4 cm/s
gemessen, wobei die höchste Geschwindigkeit bei der Legierung A164 Cu 22Cog beobachtet
wurde, deren Zusammensetzung näher an der der D-Phase liegt als bei den anderen Legie-
rungen A157Cu21Co12 und Al65Cu25Co10. Erstarrungsgeschwindigkeiten dieser Größenordnung
lassen sich durch die Annahme von diffusionskontrolliertem Wachstum beschreiben, welches
der komplizierten chemischen Ordnung der: quasikristallinen Phasen sowie der n-Phase
Rechnung trägt.

Neben den Levitationsunterkühlungsexperimenten wurden AI-Cu-Fe und Al-Cu-Co-
Schmelzen mit Hilfe eines Splatki .ihlers schnell abgeschreckt . Die so hergestellten Splats
zeigten eine feinkärnige Struktur, wobei die primär gebildeten Körner aus quasikristalliner
Phase bestanden . Die Quasikristn1lite in den AI-Cu-Fe-Splats hatten typische Größen von
200 nm, die in den Al-Cu-Co-Splats von 300 . nm . Aus der Korngröße läßt sich die bei der
Erstarrung vorliegende Keimbildungsrate zu 10' n13 s-' für Al-Cu-Fe bzw . 1023 m- 3 s4 für
Al-Cu-Co abschätzen . Diese Keimbildungsraten sind groß verglichen mit solchen, die
üblicherweise in kristallinen Systemen beobachtet werden . Auch dies deutet auf eine niedrige
Alctivierungsschwelse zur Bildung eines quasikristallinen Keims hin und kann zudem als ein
Hinweis auf . homogene Keimbildung verstanden .. werden .
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B . Ausblick

..
o Ausblick

In dieser Arbeit wurden Unterkühlungsexperimente an quasikristallbildenden Al-Cu-Co- und
AI-Cu-Fe-Proben mit einer elektromagnetischen Levitationsanlage durchgeführt . Diese
Experimente mußten in einer Schutzgasatmosphäre durchgeführt werden, da die auf der Erde
zum tiegelfreien Prozessieren minimal notwendige Leistungseinkopplung in die Probe zu
hoch ist, um sie ohne konvektive Kühlung erstarren zu können . Obwohl es Anhaltspunkte
dafür gibt, daß in den maximal unterkühlten Proben homogene Keimbildung vorliegt, läßt
sich nicht mit Sicherheit ausschließen, daß Verunreinigungen im Gas die Probe kontaminie-
ren und so heterogene Keimbildung auslösen . Während des im Sommer 1994 geplanten
Weltraumexperiments (vgl. 4 .1.5) sollen Al-Cu-Fe- bzw . Al-Cu-Co-Proben im Ultrahoch-
vakuum, d .h . unter optimal reinen Umgebungsbedingungen, prozessiert werden . Es stellt
sich nun die Frage, ob unter diesen optimalen Bedingungen tiefere Unterkühlungen als unter
terrestrischen Bedingungen in der Levitationsanlage erreichbar sind, oder ob die gleichen
Unterkühlungen wie im Bodenexperiment erreicht werden . Ersteres würde für heterogene
Keimbildung in den Bodenexperimenten sprechen, letzteres würde die Annahme homogener
Keimbildung weiter erhärten . Es ist daher zu erwarten, daß das Weltraumexperiment
wertvolle Hinweise zur Keimbildung in quasikristallbildenden Legierungsschmelzen liefert.

Neben dem Weltraumexperiment könnten weitere Unterkühlungsexperimente mit der
Bodenanlage das Verständnis des Nukleationsverhaltens von Phasen unterschiedlicher
Struktur weiter verbessern . Da im Phasendiagramm von Al-Cu-Fe lind Al-Cu-Co neben den
quasikristallinen Phasen diverse andere Phasen unterschiedlicher Kristallstruktur existieren,
ist es interessant, deren Unterkuhlbarkeit intensiver, als in dieser Arbeit möglich, zu studie-
ren und mit der der quasikristallinen Phasen zu vergleichen.

Gleichzeitig ist es zweckmäßig, die Ergebnisse dieser Arbeit durch analoge Unter-
suchungen an anderen quasikristallbildenden Legierungssystemen zu untermauern . Hier
würden sich z.B. wegen ihrer Verwandtschaft mit AI-Cu-Fe und Al-Cu-Co und der zu
erwartenden problemlosen Levitierbarkeit die Systeme Al-Ni-Fe (D-Phase) und AI-Ni-Co
(D-Phase) anbieten. Das ansonsten (wegen seiner perfekten Einquasikristalie) hochinter-
essante System AI-Pd-Mn könnte hingegen wegen des hohen Dampfdrucks von Mn für die
Levitationsexperimente ungeeignet sein . Um das Nukleationsverhalten von quasi istallinen
Phasen mit dem von Approximantenphasen vergleichen zu können, wäre zudem das quater-
näre System AI-Cu-Fe-Cr interessant, welches neben einer ikosaedrischen und einer dekago-
nalen quasikristallinen Phase eine Vielzahl von Approximantenphasen aufweist.

Langfristig ist es sicherlich erstrebenswert, die Nahordnung von unterkühlten Schmelzen
durch Beugungsexperimente mit Synchrotronstrahlung direkter zu untersuchen . Neutronen-
beugungsexperimente an AI-in-Schmelzen oberhalb der Schmelztemperatur deuteten bereits
auf eine ikosaedrische Nahordnung hin [120,122]. Durch entsprechende Beugungsexperimen-
te an unterkühlten Schmelzen ließe sich die nach den Computersimulationen erwartete mit
wachsender Unterkühlung zunehmende ikosaedrische Nahordnung experimentell verifizieren .
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9 ® Anhdnge

g A:

	

Definition°tion der Legier gszus

	

ensetz . _ ., gen
der Flugproben

Im Rahmen des von unserer Arbeitsgruppe vorgesehenen TEMPUS-Experiments besteht die
Möglichkeit, insgesamt drei unterschiedliche Proben während der IML2-Mission in der
TEMPUS-Anlage zu prozessieren . Ein Aufgabenteil dieser Arbeit bestand darin, durch
vorbereitende Untersuchungen geeignete Legierungen fur das Weltraumexperiment zu
finden. Diese mußten einerseits von wissenschaftlicher Seite erfolgversprechend sein,
andererseits die durch die TEMPUS-Anlage vorgegebenen Anforderungen erfüllen . Aus den
bereits in Kapitel 4 .3 beschriebenen Gründen war es naheliegend, Proben . aus den Legie-
rungssystemen AI-Cu-Fe bzw . AI-Cu-Co für . das Weltraumexperiment zu verwenden. Der
Hauptvorteil des Weltraumexperiments ist, daß die Proben im UHV prozessiert werden
können, wodurch eine höhere Prozeßreinheit gewährleistet 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 Änderung der Zusammensetzung (da die
einzelnen Komponenten unterschiedlich abdampfen) verbunden ist . Es zeigte sich, daß ein
Experiment an Proben, die z .B. die in vielen Arbeiten untersuchten Zusammensetzungen
A165Cu 2 0Co 1 5 oder A1S2Cu 25 .5Fe12.5 haben, zu einer nicht vertretbaren Kontamination der
TEMPUS-Anlage durch abgedampftes Probenmaterial führen würde. Um die Abdampfrate
der Proben und damit die Anlagenkontamination in tolerabelen Grenzen zu halten, mußten
der Prozeß und die Probenzusammensetzungen in Hinblick auf eine niedrige Abdampfrate
optimiert werden. Da die Abdampfrate exponentiell mit der Probentemperatur ansteigt, war
es insbesondere notwendig, die Prozeßtemperaturen niedrig zu halten . Die maximale
Prozeßtemperatur ist im wesentlichen durch die Liquidustemperatur der jeweiligen Legierun-
gen vorgegeben, wobei eine Überhitzung der Schmelze von ca . 100 K über TL vorgesehen
ist, um eine möglicherweise in der Schmelze auch oberhalb von T, vorhandene Nahordnung
aufzubrechen. Daher wurden solche Legierungszusammensetzungen gesucht, die eine
niedrige Liquidustemperatur besitzen und die gleichzeitig aus der unterkühlten . Schmelze
primär die quasikristaiine Phase bilden . Die DTA-Untersuchungen (vgl . Kapitel 5 .1) haben
gezeigt, daß die . 'Co- bzw . Fe-armen Legierungszusammensetzungen A16 oCu34Fe6 ,
A165Cu2sColo sowie A167Cu 21 Co32 eine vergleichsweise niedrige Liquidustemperatur besitzen.
Die Liquidustemperaturen dieser Legierungen sind so niedrig, daß ein Prozeß 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,
daß an Schmelzen dieser Zusammensetzung tiefe Unterkühlungen erreicht werden können
und daß aus der unterkühlten Schmelze primär die quasikristallinen Phasen gebildet werden,
was z.B. bei der Zusammensetzung ALS2Cu25 .5Fe12 .5 nicht der Fall ist . (vgl . Abschnitt 5 .2) . Da
diese Legierungen sowohl in Hinblick auf die wissenschaftliche Zielsetzung als auch in
Hinblick auf die anlagensPezifischen Anforderungen geeignet sind, wurden sie als Flug-
proben

	

eig
ausgewählt.
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9 . Anhänge

Anhang 13 : Prdparation der Flugproben

Im Rahmen dieser Arbeit wurden die für das geplante Weltraumexperiment benötigten
Flugproben der Zusammensetzungen A165Cu 25 Co 1 o, A167Cu21Co 12 und Alfi0Cu34Fe6 präpariert.
Diese Proben mußten zum einen die durch die Experimentieranlage gegebenen Anforderun-
gen erfüllen ; zum anderen mußten sie so präpariert sein, daß eine gute Unterkühlbarkeit
gewährleistet ist . Zu den anlagenspezifischen Anforderungen zählten in erster Linie die
Probenabmessungen sowie die Probenform . Um einen sicheren Einschluß der Proben im die
Proben während des Flugs umgebenden Drahtkäfig zu gewährleisten, mußten selbige einen
mittleren Durchmesser von ca . 8 mm besitzen, wobei der minimale Probendurchmesser
7 .25 mm nicht unterschreiten durfte. Hauptproblem der Probenpräparation war jedoch die
Eigenschaft der Legierun gskomponente Aluminium, binnen kürzester Zeit mit Sauers toff
unter Bildung der äußerst stabilen Verbindung A1203 zu reagieren (vgl . 4.3 .4). Die durch
diese chemische Reaktion gebildete Oxidhaut würde eine signifikante Unterkühlung der
Probe durch heterogene Keimbildung verhindern . Während der Bodenexperimente hat sich
gezeigt, daß diese stets auf dem Ausgangsmaterial befindliche Oxidhaut in der Levitations-
anlage durch Prozessieren der Proben bei hohen Temperaturen ('I' 1800 K) entfernt werden
kann (vgl . Abschnitt 4 .3.4) . Nach dieser Reinigung können tiefe Unterkühlungen erreicht
werden (siehe Kapitel 5 .2 .1 und 5 .3 .1) . Jedoch ist bei einem solchen .Prozeß die Abdampf
rate der Proben selbst unter Schutzgasatmosphäre so . groß, daß die TEMPUS-Anlage
(insbesondere das probennahe Levitatonsspulensystem) in nicht zu vertretender Weise mit
abdampfendem Material kontaminiert würde . In der Bodenlevitationsanlage ist die Anlagere
kontamination . ein deutlich geringeres Problem, denn anders . als die Fluganlage kann die
Bodenanlage nach jedem Experiment gereinigt werden . Daher mußten die Flugproben bereits
vor dem Flug oxidhautfrei präpariert und danach vor dem Kontakt mit Sauerstoff geschützt
werden. Um diesen Anforderungen zu genügen, war ein aufwendiges Präparationsverfahren
notwendig . Dabei wurde das, wie in Abschnitt 4 .3.3 beschrieben, in der Kalttiegelanlage aus
den reinen Metallen vorlegierte Ausgangsmaterial zunächst in . der Bodenlevitationsanlage
durch Prozessieren bei Temperaturen von ca. 1800 K gereinigt . Dieser Prozeß wurde in der
bei den Levitationsexperimenten üblicherweise verwendeten EelO %UZAtmosphäre (Reinheit
vor Nachreinigung durch Oxisorb-System und Kühlfalle : 99.9999%) durchgeführt . An-
schließend wurde die Probe (wie in einem konventionellen L,evitationsexperiment) unterkühlt
und aus der unterkiihlten Schmelze erstarrt . Wird die für Bodenlevitationsexperimente
typische maximale Unterkühlung erreicht, so ist sichergestellt, daß die höchste mit diesem
Verfahren mögliche Probenremheit erreicht ist . Die maximal unterkühlten, noch in der
Levitationsspule schwebenden Proben werden nach der Erstarrung auf ein Dreibein aus
+ olybdändrähten, welches mit dem Probenmanipulator in die Levitationsspule eingefahren
wird, abgesetzt.

Die so hergestellte, von der Oxidhaut befreite Probe muß vor Oxidation geschützt
werden . Dazu wurde die Oberfläche mit einer Schutzschicht aus Kupfer bedampft . Kupfer
eignet sich für diesen Zweck besonders gut, da es einerseits relativ edel ist (und daher
deutlich schwächer zur Oxidation neigt als Aluminium), und andererseits Legierungskom-
ponente ist. Das auf der Oberfläche befindliche Kupfer wird während des Weltraumexperi-
ments beim ersten Aufheizen in die Probe hineinlegiert . Da die Schicht weniger als 1 µm
dick ist, wird die Cu-Einwaage durch dieses Zulegieren von Kupfer um weniger als 0.5%
erhöht, so daß die Cu-Konzentration absolut um maximal 0 .1-0.2 at% ansteigt . Eine solch
geringe Konzentrationsänderung kann vernachlässigt werden . Die Bedampfung der Proben
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wurde direkt im Anschluß an die Reinigung der Probe in der Levitationsanlage durchgeführt.
Hierzu wurde in der Anlage, unterhalb der Levitationsspulen, eine aus Reinstkupferdraht
(1 mm Durchmesser) der Reinheit 5N bestehende Kupferwendel installiert (vgl . Abb . 9.1).
Um zu verhindern, daß die Glühwendel bei der Levitation der Probe durch abdampfendes
Probenmaterial (Aerosolbildung) verschmutzt wird, wurde eine Schutzblende zwischen
Glühwendel 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 Schutzgasatmosphäre abgepumpt war,
wurde die Kupferwendel elektrisch beheizt, indem ein Heizstrom von 15 - 40 A durch die
Wendel geleitet wurde . Dieser Strom wurde so eingestellt, daß die Glühwendel eine Tempe-
rätur knapp unterhalb ihres Schmelzpunktes hatte . Von der glühenden Wendel dampft Kupfer
ab und schlägt sich auf der innerhalb der Kupferspirale befindlichen Probe nieder . Bei einer
Temperatur knapp unterhalb des Schmelzpunktes ist die Abdampfrate der Glühwendel bereits
so groß, daß die Proben nach 1-2 h beschichtet sind . Die Temperatur der Glühwendel konnte
einerseits pyrometrisch, andererseits durch Messung ihres elektrischen Widerstandes (tempe-
raturabhängig) bestimmt werden . Um eine gleichmäßige Beschichtung der Probe (auch an
den Auflagepunkten auf dem Dreibein) zu erreichen, wurde die auf dem Dreibein liegende
Probe durch ruckartiges Bewegen des Probenmanipulators während des Coatingprozesses
mehrfach gewendet. Damit die Probe durch das Rütteln nur gewendet wird und nicht vom
Dreibein herunterfällt, wurden die drei Drähte des Dreibeins so gestaltet, daß sie die. Probe
oberhalb der Auflagepunkte käfigforniig umschlossen haben.

Abb . 9 .1 :

	

Foto der Vorrichtungen zum Bedampfen der Proben mit Kupfer und zum
Ausschleusen der Proben
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Auch nach dem Bedampfen der Proben mußten diese weiterhin vor der Außenluft geschützt
werden, da einerseits nicht auszuschließen ist, daß die Probenoberfläche z .B. durch Ab-
schattungseffekte in den Poren nicht vollständig mit Cu bedeckt ist, und da andererseits auch
Kupfer - wenn auch deutlich langsamer als Aluminium - an Luft oxidiert. Deshalb mußten
die Proben im Vakuum oder unter Reinstgasatmosphäre aus der Levitationsanlage ausge-
schleust werden. Dazu wurde in den Rezipienten eine Ausschleuseeinrichtung integriert,
deren Funktionsweise im folgenden beschrieben werden soll . Um die Ausschleusung ein-
zuleiten, wird das Dreibein und die darauf liegende Probe mit dem Probenmanipulator so
plaziert, daß eine geeignet geformte, in der Anlage starr montierte Auswurfnadel (siehe Abb.
9.1) unterhalb der Probe zwischen die Drähte des Dreibeins ragt .

(D1
Durch anschließendes Ab-

senken des Dreibeins kann die Probe mit der unter der Probe befindlichen Nadel im Drei-
bein angehoben und ausgeworfen werden . Unterhalb der Auswurfnadel ist ein Trichter
installiert, der die herabfallende Probe auffängt . Der Tochter mundet in ein Edelstahlrohr,
welches abschüssig zu einem Flansch im unteren Bereich des Rezipienten führt . An diesem
Flansch ist ein UHV-Ventil angeflanscht, auf dessen dem Rezipienten abgewandter Seite sich
eine UHV-dichte Transportkammer befindet . Die vom Trichter aufgefangene Probe rollt
weiter durch das Rohr und durch das zum Ausschleusen geöffnete Ventil in die Trans-
portkammer . Mach dem Schließen des Ventils ist die Probe UHV-dicht in der Transportkam-
mer eingeschlossen. Das Ventil kann anschließend rezipientenseitig von der Levitations-
anlage abgeflanscht werden, so daß die Probe, ohne mit der Außenluft in Berührung zu
kommen, mit der durch das Ventil verschlossenen Transportkammer zu einer mit Ar-
Schutzgas gefüllten Glovebox gebracht werden kann . Nach dem Einschleusen der Trans-
portkammer in die Glovebox kann die Kammer geöffnet und die Probe unter Schutzgas-
atmosphäre (Ar 6 .0) in einen weiteren UHV-dichten Edelstahlbehälter abgepackt werden . In
diesen Behältern wurden die Proben zwecks Einbau in die TEMPUS-Anlage zum Aniagen-
hersteller versandt.

Das soeben beschriebene Präparationsverfahren scheint die einzige Möglichkeit zu sein,
Proben ausreichend hoher Qualität herzustellen . Da es sich um ein aufwendiges, aus mehre-
ren kritischen Praparatiansschritten bestehendes Verfahren handelt, ist die Ausschußrate
hoch. Insbesondere erwies sich die Einhaltung der Spharizitat der Proben als britisch, denn
die Schmelze führt während ..der Levitation oft starke Oberflächenoszillationen aus . Da es
dem Zufall überlassen 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
befindet, .garen mehrere Versuche notwendig, um Proben ausreichender Spharizität zu
erhalten.

Während der Unterkilhlungsexperimente wurde Probenmaterial unterschiedlicher Hersteller
verwendet . Hierbei zeigte sich, daß alle Proben (insgesamt ca . 30 Proben aus 6 unterschied-
lichen Schmelzlingen), die mit Eisen der Firma Johnson Matthey (Qualität 4N85) präpariert
wurden, nicht nennenswert unterkühlten . Gleichzeitig waren auf der Oberfläche der Schmel-
ze mit bloßem Auge Verunreinigungen erkennbar, die sich selbst durch extreme Wärmebe-
handlung (vgl . 4.3 .4) nicht entfernen ließen. Hingegen wurden bei Probenmaterial, das unter
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sonst gleichen Bedingungen mit Eisen der Firma Koch Chemicals (Qualität 4N8) präpariert
wurde, in den Levitationsexperimenten nach der Wärmebehandlung nie Verunreinigungen
beobachtet, und es konnten fast immer tiefe Unterkühlungen (vgl . Abschnitt 5 .2.1) erreicht

werden. Daher liegt die Vermutung nahe, daß Verunreinigungen im Eisen der Firma
Johnson Matthey für die schlechte Unterkühlbarkeit verantwortlich sind.

	

0 ,05

	

-

	

<0,1

	

0,95

Cr

	

6,2

	

2,8

	

Ba

	

<0,1

	

0,8

Mn

	

2,8

	

Bi

	

1,7

	

1,7

Tabelle 9.1 Ergebnisse der Spurenanalyse an Reinsteisenproben der Firmen Johnson
Matthey (JM) und Koch Chemicals (Konzentrationen in ppm-wt) . Nicht
aufgeführte Elemente haben Konzentrationen <0.1 ppm-wt.

Um festzustellen, welche Verunreinigungen für die schlechte Unterkühlbarkeit verantwortlich
sind, wurde eine Spurenanalyse beider Eisensorten in Auftrag gegeben . Die Ergebnisse

dieser Analyse sind in Tabelle 9 .1 zusammengestellt . Erkennbar ist, da,3 bei den Elementen
C, N, 0, Na, CI, K, Ca, Ti, Cr, Mn, Co, Zn, Ga und Bi nur geringe Unterschiede in der
Verunreinigungskonzentration feststellbar sind, die für solch gravierende Unterschiede in der
Unterkühlbarkeit nicht verantwortlich sein können . Die gemessenen Konzentrationen der
Elemente Ag, As, Te und Ba sind bei der Johnson Matthey-Probe signifikant höher als beim
Koch Chemicals Eisen . Allerdings liegen die Absolutwerte dieser Verunreinigungen nur im
ppm-Bereich . Umgekehrt ist das Eisen von Koch Chemicals deutlich stärker 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, läßt sich anhand der Analysenergebnisse die genaue
Ursache der schlechten Unterkiihlbarkeit der mit Eisen von Johnson Matthey präparierten
Proben nicht eindeutig erklären. Prinzipiell wäre es sogar denkbar, daß 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 hergestellten Proben begünstigt . Zudem besteht die Möglich-
keit, daß mit der Analysemethode nicht mehr nachweisbare Spuren anderer Elemente die
unterschiedliche Unterkühlbarkeit hervorrufen . Alle in der Spurenanalyse festgestellten
Verunreinigungen, die in den beiden Eisenproben mit signifikant unterschiedlicher Konzen-
tration vorkommen, sind metallische Verunreinigungen . Es ist zu erwarten, daß metallische
Verunreinigungen eine geringe katalytische Wirksamkeit für die Keimbildung besitzen, da
sie als zusätzliche Legierungskomponente aufgefaßt werden können . Anders sind die
Verhältnisse jedoch, wenn die Verunreinigungselemente stabile chemische Verbindungen
(z.B .

(
Oxide, Sulfide, Karbide) bilden . In dieser Hinsicht ist,

[
anders als die anderen Elemen-

te, das in der JM-Probe mit deutlich höherer Konzentration als im Koch-Eisen vorkommende
Element Ba verdächtig . Ba bildet ein sehr stabiles Oxid (BaO), wobei die bei der Oxidation
freiwerdende freie Reaktionsenthairpie bei i=1 I.

7nn
300

n v AG' =- 46
sn
.95
r Isd/r g.-at.tihm [199]os)

beträgt . Diese freie Reaktionsenthalpie ist fast so groß wie die der Oxidation von Al (unter
Bildung von A1203), die bei T=1300 K AG° - 440 kJ/ g .-at .(O) [199] beträgt . Auf Grund
der freien Reaktionsenthalpien würde man erwarten, daß BaO von Al unter Bildung von
A1203 reduziert wird . Es ist jedoch denkbar, daß das Gleichgewicht in der Legierungs-
schmelze auf Grund der Anwesenheit der anderen Elemente verschoben ist (die freien
Reaktionsenthalpien unterschieden sich ohnehin nur geringfügig), so daß BaO möglicherwei-
se doch nicht reduziert wird. Zudem besteht die Möglichkeit, daß die Reduktion von BaO
zwar prinzipiell abläuft, jedoch so langsam ist, daß das BaO während eines Levitations-
experiments nicht vollständig abgebaut wird.

Sofern BaO während des Levitationsexperiments von Al nicht oder nicht vollständig
reduziert wird und zudem während der Reinigungsphase nicht abdampft, könnte es für die
schlechte Unt° rkiihlbarkeit der mit Eisen von Johnson Matthey präparierten Proben ver-
antwortlich sein .
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Es geht uns mit Büchern wie mit neuen Bekanntschaften . Wir sind hoch ver-
gnügt, wenn wir im allgemeinen Übereinstimmung finden ; bei näherer Bekannt-
schaft treten Differenzen hervor, und da ists Sache eines vernünftigen Betra-
gens, daß man nicht sogleich zurückschaudere, sondern daß man gerade d g s
Übereinstimmende recht festhalte und sich über ie Differenzen aufkläre, ohne
sich gleich vereinigen zu wollen.

(Johann Wolfgang von Goethe)
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