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Kurzfassung

Die Zugabe von Strontium in geringen Mengen von 80-120 ppran8ert die dreidimen-
sionale (3-D) Morphologie der eutektischen Si-Phase inrSAlsusslegierungen von groben
plattenférmigen zu feinen faserformigen Netzwerken. Déetdang von Si-Platten zu Si-
Fasern ist allgemein bekannt als sog. chemische Vereddemngutektischen Mikrostruktur.
Um diesen industriell wichtigen, aber bislang unzureichanfgeklarten Veredelung&ekt

zu verstehen, wurden unveredelte und Sr-veredelte Al-Ssl@gierungen der Zusammenset-
zungen Al-10 Gew.% Si—0,10 Gew.% Fe (200 ppm Sr) und Al-15.%e8i-0,17 Gew.% Fe
(60 ppm Sr) vom Millimeter- bis in den atomaren Bereich untehs.

Der Einfluss des Sr auf die Bildung Fe-reicher Phasen innertiet eutektischen Kdrner
wurde mittels Lichtmikroskopie, Rasterelektronen- undidraissionselektronenmikroskopie
umfangreich untersucht. Es wurden fein-verteilte Feheig-Phasen in den unveredelten
Al-Si Legierungen vorgefunden, wahrend zwei Typen FeheidPhaseno( und d) in den
Sr-veredelten Al-Si Legierungen beobachtet wurden. DieNerphologie der eutektischen
Si-Phase und der Fe-reichen Phasen wurde mittels Tomagraph fokussierten lonen-
strahlen dargestellt. In den Sr-veredelten Al-Si Legigamwurde beobachtet, dass sich die
Fe-reichen-Phasen als Einschliisse an den eutektischen Zellgrenzelen3-D Morphologie
dunner ,Blatter* ausbildet, wahrend die Fe-reich’hase eine dinne<(250 nm) platt-
chenférmige 3-D Morphologie aufweist. Die Entwicklung déorphologie der eutektischen
Erstarrungsfront sowie die Verteilung der Fe-reichen Bhamnerhalb der eutektischen
Kdrner werden detailliert beschrieben.

Die Verteilung von Sr wurde sowohl mit nm-Auflésung mittelaismissionselektronenmi-
kroskopie als auch mit atomarer Auflosung mittels tomogisagtter Atomsonde untersucht.
Die kombinierten Untersuchungen zeigen, dass Sr gemeinsial innerhalb der eutek-
tischen Si-Phase angereichert vorliegt und dabei zweimyjp® Sr—Al-Si Anreicherungen
ausbildetTyp I-Anreicherungen mit stabférmiger 3-D Morphologie liegeiBereichen hoher
Zwillingsdichte an den Entstehungspunkten von koaxialetllingsebenen vor. Dies&yp |-
Anreicherungen sind fur die hohe Zwillingsdichte in denF&sern verantwortlichTyp II-
Anreicherungen mit annahernd stabformiger, langgestee&D Morphologie liegen entlang
interner Grenzflachen von zwei leicht unterschiedlichrarexten Si-Fasersegmenten vor. Die-
se Typ llI-Anreicherungen fuihren zur Verzweigung der Si-Fasern widdhrder eutektischen
Erstarrung. In der vorliegenden Arbeit wird gezeigt, wiezéei der in der Literatur bereits
vorgeschlagenen Mechanismen ermdglicht, namlich véatst@willingsbildung (mpurity In-
duced Twinningvia Typ I) und gehemmtes Wachstumégstricted Growthvia Typ II).







Abstract

Addition of strontium as small as 80-120 ppm Sr changes theetimensional (3-D)
morphology of the eutectic Si phase present in Al-Si casgihmys from coarse plate-like
to fine fibrous networks. The transition from Si plates to Siefghis well known as che-
mical modification of the eutectic microstructure. In orderunderstand this industrially
important but hitherto indticiently clarified modification #ect, unmodified and Sr-modified
Al-Si casting alloys with compositions Al-10 wt.% Si-0.12.% Fe (200 ppm Sr) and
Al-15 wt.% Si—0.17 wt.% Fe (60 ppm Sr) were investigated ardnge from micrometric to
atomic scale.

The influence of Sr on the formation of Fe-rich phases withiteetic grains was extensively
studied by optical microscopy, scanning electron and tmes&on electron microscopy.
Finely distributed Fe-richu-phases were observed in the unmodified alloys, whereas two
types of Fe-rich phases:(and d) were found in the Sr-modified Al-Si alloys. The 3-D
morphology of the eutectic Si phase and the Fe-rich phassesvigaalised by focused ion
beam tomography. The Fe-riehphase was found to form as 3-D “sheet”-like inclusions at
eutectic cell boundaries, whereas the Fe-fighhase solidifies as thirc(250 nm) platelets.
The evolution of the morphology of the eutectic solidificatifront and the distribution of
Fe-rich phases within the eutectic grains are describedtald

The distribution of Sr was studied both with nanometric heson by transmission electron
microscopy and with atomic resolution by atom probe tomplgyaThe combined investigati-
ons indicate that Sr co-segregates with Al within the eite®itphase and forms two types of
Sr—Al-Si co-segregation3ype |co-segregations with a rod-like 3-D morphology are located
in regions of high twin density at the origin of co-axial twafanes. They are responsible for
the high twin density in Si fibreSype Il co-segregations with a more extended rod-like 3-D
morphology are located at internal boundaries between ligjotly differently oriented Si fi-
bre sections. They control the branching of the eutectid&e$ during eutectic solidification.
The present work shows how Sr enables both kinds of mecharpsaviously postulated in
the literature, namely “Impurity Induced Twinning” (vigpe I) and “Restricted Growth” (via

type II).
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1 Einleitung

1 Einleitung

Aluminium-Silizium (Al-Si) Legierungen stellen die Basi®rdtechnisch bedeutendsten
Al-Gusslegierungen dar und finden Einsatz in allen Bereid®mechnik, beispielsweise als
Leichtbauwerkstfie im Fahr- und Flugzeugbau. Durch die Verwendung von MotpeB&u-
sen und Fahrwerksteilen aus Leichtbauwerffstokann eine signifikante Gewichtsreduktion
des Fahrzeugs und damit unmittelbar eine Einsparung voroBess und Energie aufgrund
der geringen spezifischen Dichte von Al bei relativ hohentigksiten erreicht werden.
Von entscheidender Bedeutung fur die technologischen unthaméschen Eigenschaften
des Gusswerkstts ist dabei die wahrend der Erstarrung der Schmelze enistehili-
krostruktur des Gussgefiiges, d.h. die resultierende iWerteund Struktur der einzelnen
Gefugebestandteile. In technologisch relevanten Al-8idrengen mit Zusammensetzungen
nahe der eutektischen Zusammensetzung bei ca. 12 Gew.%&i tbas Al-Si Eutektikum
den grofiten Anteil des Gussgefliges. Die eutektische Mikikisir in einer bindren Al-Si
Legierung besteht dabei aus den beiden eutektischen PAksed Si. Ausgehend von einem
Wachstumszentrum bzw. Kristallisationskeim in der Sclz@éristallisieren in einem sich
bildenden sogenannten eutektischen Korn die eutektiséfhennd Si-Phasen gemeinsam
aus der Schmelze. Die eutektische Si-Phase liegt in dgearthl-Si Legierungen jedoch
in Form von groben plattenformigen Kristallen mit LAngemanigenum innerhalb eines
solchen eutektischen Korns vor, was sich nachteilig aufritiehanischen Eigenschaften des
Werkstdts auswirkt. Flr die Optimierung mechanischer Festigkeiizd dagegen eine fein
ausgebildete Mikrostruktur der einzelnen Phasen angptsim feinere faserférmige Struktur
der eutektischen Si-Phase anstelle der groben platteigf@m®truktur kann dabei entweder
durch schnelle Abkuhlraten wahrend der Erstarrung oderalhgéringer Abkuhlraten durch
Zugabe sogenannter Veredelungselemente erreicht werden.

Bereits im Jahre 1921 wurde deffékt der sogenannten chemischen Veredelung von Al-Si
Legierungen durch Zugabe von Na in die Schmelze entdétkind in den folgenden Jahren
weitere Elemente mit Veredelungswirkung wie z.B. Sr, Ca, Ba &iegefundenZ, 3]. Die
chemische Veredelung fiihrt wahrend der Erstarrung zur kisip der eutektischen Si-Phase
in Form von feinen Fasern, anstelle der groben plattenf§jgmKristalle in den unveredelten
Legierungen. Damit einhergehend fluhrt die chemische \&ued zu einer bedeutenden Ver-
besserung der mechanischen Eigenschaften, wie z.B. eidleterdahigkeit und Zugfestigkeit
der Al-Si Legierung4, 5].

Die Verwendung von Na als Veredelungszusatz zur Schmetzauigrund des geringen
Dampfdrucks von Na und der dadurch erschwerten Einstellkings kontrollierten Na-
Gehaltes in der Giel3ereipraxis nur schwer zu erreichenw®&gp=n hat sich heutzutage das
Element Sr als zuverlassigeres Veredelungselement extiafdli6]. Seit der Entdeckung der
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chemischen Veredelung wurden zahlreiche Erkarungsvieeddel 3] zur Wirkungsweise der
Veredelungselemente Na und Sr vorgeschlagen. Zwei Mesinani, die beide auf der Ad-
sorption des Veredelungselements an den {111}-Wachstuhess[13] bzw. -flachen 12] der
eutektischen Si-Phase basieren, haben sich dabei bes@&tdeliert. Jedoch ist trotz umfang-
reicher Forschungsaktivitaten der Mechanismus, der zuerdimg von der plattenférmigen
zur faserartigen Morphologie der eutektischen Si-Phak#d,fbiisher noch nicht vollstéandig
geklart.

Da die Mengen der Verdelungselemente, die fur eine feirdadte eutektische Mikrostruktur
in Al-Si Legierungen bendtigt werden, sehr gering sind un@ereich von wenigen 100 ppm
liegen, ist eine Analyse der Verteilung des Veredelungsetds in der eutektischen Mi-
krostruktur erheblich erschwert. Die zumeist verwendétlatersuchungsmethoden besitzen
eine zu geringe lokale Nachweisempfindlichkeit fir das ¥ehengselement bzw. weisen
nicht die notige laterale Auflésung auf, um aussagekraRigsultate Uber die Wirkungsweise
der Veredelungselemente zu erhalten. Jedoch konntedsvitiemabsorptionsspektroskopie
Hinweise darauf gefunden werden, dass sich das Vered&iemysnt Sr bevorzugt in der eu-
tektischen Si-Phase anreichetd]. Mittels Synchrotron-Réntgenmikrofluoreszens-Analyse
mit einer Auflosung unterhalb 100 nm wurde beobachtet, dassSal in der eutektischen
Si-Phase annahernd homogen verteilt vorliééf.[Fur die verwendeten Methoden ist jedoch
das raumliche Auflosungsvermdgen begrenzt, so dass z.Btuellemorhandene lokale
Anreicherungen von Sr in der eutektischen Si-Phase bistler Inleobachtet werden konnten.

Neben dem Einfluss des Veredelungselements auf das Wachstuautektischen Si-Phase
wird der mikrostrukturelle Aufbau der eutektischen KorreB. deren Gréf3e sowie die Bil-
dung und Verteilung von Phasen innerhalb der eutektisclignd€, durch die chemische Ver-
edelung erheblich beeinflusst. In technologischen Al-SidBagierungen treten dabei auf-
grund von stets vorhandenen Fe-Verunreinigungen kompékrére intermetallische Al-Si—
Fe Phasen im Gussgefiige auf. Je nach Grol3e, Verteilung urghblogie kbnnen diese Fe-
reichen Phasen die mechanischen Eigenschaften des Weskstgativ beeinflussei, 17].
Die Fe-Verunreinigungen lassen sich mit den heutzutagesvmlenen Technologien nicht in
wirtschaftlicher Weise aus der Schmelze entfernen uneétidplicherweise in Gehalten von
bis zu 0,1 Gew.% Fe vor. Fir eine systematische Weitereklwig von Al-Si Basislegie-
rungen ist deswegen ein tieferes Verstandnis des Einfluese¥eredelungselements auf die
sich bildende Mikrostruktur von technologischen Legigram, die mit Fe-Verunreinigungen
behaftet sind, unabdingbar.

Der Einfluss der Veredelungselemente auf die Bildung vonelighen Phasen in Al-Si
Legierungen wurde bereits ausfuhrlich untersuch®-P4], jedoch existieren zum Tell
widerspruchliche Ergebnisse, insbesondere zum Einfluss/deedelungselements auf eine
bevorzugte bzw. unterdriickte Ausbildung Fe-reicher Rinas&l-Si LegierungenZ0,22,23].
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Dabei ist vor allem die raumliche Verteilung der sich inredbdes eutektischen Korns bilden-
den Fe-reichen Phasen noch ungeklart. Fir die genaue Kenl@n3-D Mikrostruktur der
Fe-reichen Phasen eignen sich in besonderem Mal3e Untargierhmittels tomographischer
Methoden. Es liegen bereits einige tomographische Unthtsigen von Al-Si Legierungen
im wm-Bereich vor p5-28], jedoch wird eine 3-D Analyse mit noch hoheren Aufldsungen
bendétigt, um feinere Verteilungen von Fe-reichen Phaseerivalb der eutektischen Koérner
aufzudecken und deren 3-D Morphologien zu charakterisiere

Im Rahmen dieser Arbeit wurden umfangreiche mikroskopisth@ersuchungen zur
Entwicklung der eutektischen Mikrostruktur von sowohl emtals auch Ubereutektischen
technologischen Al-Si Gusslegierungen im unveredeltehSrrveredelten Zustand durchge-
fuhrt. Im Vordergrund der durchgefiihrten Untersuchundandsdabei der Einfluss des Sr als
Veredelungselement, zum Einen auf die Bildung Fe-reichas@&minnerhalb der eutektischen
Korner und zum Anderen auf das Wachstum der eutektisch@h&se.

Um den Einfluss des Veredelungselements Sr auf die 3-D Méogley Verteilung und

Struktur von Fe-reichen Phasen innerhalb der eutektis&tiener aufzuklaren, wurde die
eutektische Mikrostruktur umfangreich mittels Lichtmokkopie, Rasterelektronen- (REM)
und Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) untersgolwie eine 3-D Analyse mittels
Tomographie mit fokussierten lonenstrahléo¢used on Beam, FIB-Tomographie) durch-

gefuhrt. Die Ergebnisse zu den Fe-reichen Phasen in demagaiteen Al-Si Legierungen
werden in Abschnitt 5.1, die Ergebnisse zu Sr-veredeltetsAlLegierungen in Abschnitt 5.2
vorgestellt. In den Abschnitten 6.1 und 6.2 werden qualgdlodelle fir die Bildung sowie

Entwicklung der Morphologie der Fe-reichen Phasen inrbriger eutektischen Koérner
vorgeschlagen.

Um eine genauere Kenntnis der lokalen Verteilung und demgehen Umgebung des Ver-
edelungselements Sr in der eutektischen Si-Phase zuarthelurden an den Sr-veredelten
Al-Si Legierungen elementspezifische 3-D Analysen migpannungs-49] und lasergepuls-
ter [30,31] tomographischer Atomsond&@mographicAtom Probe, TAP) durchgefiihrt. Die
TAP-Analyse ist ein Verfahren zur Bestimmung der chemischegsammensetzung mit hoher
Nachweisempfindlichkeit und gestattet die 3-D Charakinisig von Strukturen innerhalb
der eutektischen Si-Phase im sub-nm-Bere83). [Die Ergebnisse der TAP-Analyse werden
in den Abschnitten 5.3.1 bzw. 5.3.2 und 5.3.3 vorgestel. komplementére Mikroskopie-
Technik wurde zusatzlich hochauflosende TEM-Analyse vedeg um kristallographische
Informationen innerhalb der eutektischen Si-Phase zuterhésiehe Abschnitt 5.4). Die Er-
gebnisse zur Verteilung von Sr in der eutektischen Si-PhraB®zug auf die bisher vorge-
schlagenen Veredelungsmechanismen werden schliel&thsichnitt 6.3 diskutiert.
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2 Grundlagen

In diesem Kapitel werden die Grundlagen zur Entstehung dkrdgtruktur in Al-Si Legie-
rungen vorgestellt. Zunachst wird in Abschnitt 2.1 auf dider Mikrostruktur vorkommenden
Phasen (Gefligebestandteile) anhand der GleichgewitlaiseRdiagramme von Al-Si Basis-
legierungen eingegangen. Um die eutektische Erstarrung die sich ausbildende eutekti-
sche Mikrostruktur zu verstehen, wird im Weiteren ein Ultiekozur Entstehung des Al-Si
Eutektikums Uber mehrere Gré3enordnungen (Millimeteatwsnarer Bereich) gegeben. Da-
bei steht in Abschnitt 2.2.1 die Bildung von eutektischenn&in im Vordergrund. Anhand
des Temperaturverlaufs wahrend der eutektischen Erstamird die Keimbildung und das
Wachstum eutektischer Kdrner schematisch erklart. In Ahigc2.2.2 wird die sich ausbil-
dende innere Struktur der eutektischen Koérner, d.h. diekéigsthe Mikrostruktur, mithilfe ei-
ner gebrauchlichen Gefligeklassifizierung vorgestellsohinitt 2.3 befasst sich dann mit der
Mikrostruktur der unveredelten Al-Si Legierungen in Bezuf die Entstehung eutektischer
Korner und das Kristallwachstum der eutektischen Phaseibs$chnitt 2.4 steht der Einfluss
der Veredelungselemente auf die in Abschnitt 2.3 beschnié® eutektische Mikrostruktur
der Al-Si Legierungen im Vordergrund.

2.1 Al-Si Legierungssystem
2.1.1 Binares Al-Si System

Abb. 2.1 zeigt ein Phasendiagramm des binéaren Al-Si Leggssystems33], in dem die im
bindren System vorhandenen stabilen Phasen in AbhangigkeiTemperatur und Zusam-
mensetzung dargestellt sind.

5 <z
E
S 1130 1400
(0]
o
5
F 730 1000
530 f\(N) (Al) + Si 600
Al 20 40 60 80 Si
Gew.% Si

Abb. 2.1: Bindres Al-Si Phasendiagramm (nach Kammer, 263D [

Je nach Zusammensetzung der Al-Si Legierung kristakisidrei Temperaturerniedrigung
aus der Schmelze zunéchst primare Gefligebestandteildiaus, Fall einer Gibereutektischen
Zusammensetzung (12,5 Gew.% Si) in Form von groben polyedrischen Si-Primiétailen
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und im Fall einer untereutektischen Zusammensetzunt2(5 Gew.% Si) in Form von pri-
maren Al-Mischkristalldendriten vorliegen. Bei der euts&hen Zusammensetzung von ca.
12,5 Gew.% Si liegt ein Gleichgewicht zwischen der Schmalzé den zwei festen Phasen
vor, d.h. Al und Si kristallisieren aus der Schmelze gettenrzwei Phasen aus. Bei einer
Erstarrung im Gleichgewicht entsteht bei der eutektisCfemperatur T, = 577C gemaf

L — (Al) +Si T=577C (2.1)

das sog. Al-Si Eutektikum. Dabei l6st Al beiqlbis zu 1,65 Gew.% Sid4]. Die Loslichkeit
nimmt mit fallender Temperatur stark ab und bei Raumtempeisitnahezu keine Ldslichkeit
von Siin Al zu erwarten. Umgekehrt ist Al praktisch unléblia Si. Des Weiteren bilden sich
im binaren Al-Si System keine intermetallischen Phasen aus

2.1.2 Ternares Al-Si—Fe System

Obwohl im binaren Al-Si Legierungssystem keine stabiléarmetallischen Phasen existie-
ren, bilden sich in der Mikrostruktur von Al-Si Basislegiegen aufgrund von zusatzlichen
Legierungs- ungbder Verunreinigungselementen intermetallische Phasenlabei tritt ne-
ben Si das Element Fe stets als natirliche Verunreinigung@mmerziell reinem Al auf. Die
Loslichkeit von Fe in Al ist gering (z.B+ 0,03 Gew.% Fe bei einer Temperatur von 8D)) in

Si ist Fe praktisch nicht |6slictBH]. Es bilden sich dabei mehrere Fe-reiche intermetallische
Phasen bereits bei geringen Mengen Fe aus.

[a] 700 [b] 700
L+ (Al) + Al Fe, L+ (Al) + Al Fe,
5) L+ o+ (Al) 15)
i L + (Si) 3
© [0
@ 600 © 600
Q. Q.
S L+ B+ (A]) £ L+p+ (A')m
© © A+ B
(Aly + B T (A +a+p
+H- (A + .
(Al + o (Al) + (Si) + B i EAI; +Z, Fot o (Al) + (Si) + B
(Al) + Al Fe, (Al) + Al Fe,
500 500
2 6 10 14 18 2 6 10 14 18
Fe 0.1 Gew.% Si Fe 0,1 Fe 07 Gew.% Si Fe 07
Al 99,9 Al 79,9 Al 99,3 Al 79,3
Si 0 Si 20 Si 0 Si 20

Abb. 2.2: (a) Vertikaler Schnitt (Isopleth) des ternaren Al-Fe—Si Phasendiagsabei einer
konstanten Fe-Konzentration von (a) 0,1 Gew.% Fe (berechnet mit Thakenmter Verwen-
dung der Datenbank COST5034) und (b) 0,7 Gew.% Fe; (nach Ghosh, 2035]).

Dabei existieren im ternaren Al-Si—Fe System insgesanmt zebile intermetallische AlFeSi-
Phasen, die je nach Nomenklatur z.B. mijta’, B, etc., bzw. mitr; (i=1,...,10) bezeichnet
werden B7,38].
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In Abb. 2.2a ist ein vertikaler Schnitt (Isopleth) des teemdAl-Fe—Si Phasendiagramms bei
einer konstanten Fe-Konzentration von 0,1 Gew.% und einEpnBzentration bis 20 Gew.%
[35] dargestellt. Bei geringen Fe-Konzentrationen bilden siighbindre Phase AFe, und
die ternaren Phasen(ts)-AlgFe,Si bzw. -Alj,Fe;Si, undf (te)-AlsFeSi aus. Daruber hinaus
gibt es neben den in Abb. 2.2a gezeigten Existenzbereiam@nschmale Dreiphasengebiete
(nicht gezeigt), die an die Zweiphasengebiete angrenredein vertikalen Schnitt bei der
hoheren Fe-Konzentration von 0,7 Gew.% in Abb. 2.2b wirdAlispaltung der Zwei- und
Dreiphasengebiete in der Al-reichen Ecke deutlich. Zuiséitbilden sich bei hoheren Fe-
Konzentrationen ternare intermetallische Phasen mit teoh8i-Gehalten aus, wie z.B. die
0 (t4)-Al4FeSp-Phase.

2.2 Bildung der eutektischen Mikrostruktur
2.2.1 Keimbildung und Wachstum eutektischer Kérner

Sowohl die mechanischen Eigenschaften als auch die Gef&sbaften von Al-Si Basisle-
gierungen hangen im starken Mal3e vom Kristallisationsdldas Al-Si Eutektikums und
damit auch von der Bildung und dem Wachstum eutektischeré@@h. Dabei ist ein Korn in
einphasigen Legierungen im Allgemeinen definiert durch Bereich, in dem die Phase als
Einkristall von einem Kristallisationskeim aus wact&9][ Da im Fall des Al-Si Eutektikums
im Allgemeinen keine Orientierungsbeziehung zwischenlokiden eutektischen Phasen be-
steht, ist ein eutektisches Korn als der Bereich zu verstehatem die eutektische Si-Phase
von einem Wachstumszentrum ausgehend und miteinandenmesahangend in der Schmel-
ze wachsen40, 41]. Diese Definition sagt nichts Uber die Kristallographie datektischen
Phasen aus, d.h. Al und Si kbnnen je nach Wachstumsmechamsoty- oder monokristallin
sein.

Anhand des sich wahrend der eutektischen Erstarrung ewinaen Temperaturverlaufs (sie-
he Abb. 2.3a) lasst sich die Keimbildung und das Wachsturalaemmd spharisch wachsender
eutektischer Kérner schematisch veranschaulicd@nb]. Zunachst ist fur die eutektische
Erstarrung eine Unterkuhlung der Schmelze notwendig, wnfidti die kritische Keimgroi3e
erforderliche Aktivierungsenergie der Keimbildung zumfagung zu stellen. Die Keimbil-
dung setzt bei der Temperatug Tinterhalb der eutektischen Gleichgewichtstemperagyr T
ein und hangt von der Verteilung der Kristallisationskeumel den Abkuhlbedingungen (z.B.
Rate der Warmeabgabe) ab. In mikroskopischen Modellen gehtirnm&llgemeinen davon
aus, dass wahrend der fortschreitenden Unterkihlungrkgetiich neue Kristallisationskei-
me gebildet werdend, 46]. Es folgt, dass im Temperaturintervaly & T < Ty (rot markiert

in Abb. 2.3a) aufgrund der stetig sinkenden Temperaturikoigrlich potentielle Kristallisa-
tionskeime flr die Bildung neuer eutektischer Kérner zurfgung stehen.

Es kommt gleichzeitig zu Keimbildung und Wachstum eutekigs Korner bis zum lokalen
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Abb. 2.3: Schematischer Temperaturverlauf wahrend des Abkihlens einer wegieutek-
tischer Zusammensetzung. Dargestellt ist die Keimbildung und das Wachphiirissher
eutektischer Kérner zu markanten Punkten wahrend der Erstarranly Rappaz, 1989p)).
Die Indizes der jeweiligen Temperatur T zum Zeitpunkbeziehen sich auf: N- Keimbil-
dung; M= Minimum nach Beginn der Rekaleszenz; #nBeginn des Zusammenstol3es von
Kdrnern; 2N= Beginn der sekundaren Keimbildung: ¥ Ende der eutektischen Erstarrung;
AT entspricht der Unterkiihlung der Schmelze im Bezug auf die eutektisighehGewicht-
stemperatur dy. (b) Berechnetes Geschwindigkeitsprofil der fest-flissig (s—-I) Biche des
Gesamtsystems wahrend der eutektischen ErstardjgHur die Berechnung wurden die
gemessenen Unterkiihlungen der Thermoanalyse mit den in 4&844] experimentell be-
stimmten Geschwindigkeits-Unterkiihlungs-Beziehungesifwerwendet. (c) Anderung des
Werts der s—I Grenzflache in Abhangigkeit vom Volumenanteil der fdBkase §, simuliert
fur eine kubische Anordnung spharischer Kérner (nach McDoald2 p5])

Minimum der Temperatur nach Einsatz der RekaleszenZzT{;). Im lokalen Minimum der
Temperatur ist die Rate der Erzeugung von Latentwarme gticliRate der Warmeabgabe.
Nach Ty steigt die Temperatur zunachst an und es findet keine wefteibildung mehr
statt. Die eutektische Erstarrung stellt sich schliefdlioterhalb von T, bei einer konstanten
UnterkihlungAT ein. In Abb. 2.3b ist der qualitative Verlauf der Wachstgeschwindigkeit
Vs der eutektischen Erstarrungsfront (d.h. der fest-flissid) (Grenzflache an der Erstar-
rungsfront eutektischer Korner) fir das gesamte Tempenatavall Ty < T < T gezeigt f1].

Es wird deutlich, dass die Wachstumsgeschwindigkgjtder eutektischen Erstarrungsfront
wéhrend des gesamten Intervalls der eutektischen Enstavariiert. Im Temperaturintervall
Ty < T < Ty nimmt v zu, bis zu einem lokalen Maximum, das mit dem lokalen Minimum
der Abkihlkurve (%, Tw) zusammenfallt. Die eutektischen Kérner wachsen nachunachst
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weiter ,frei* in der Schmelze, d.h. der Volumenanteil destésn Phase ist noch gering und die
Kdrner stof3en nicht mit benachbarten Kérnern zusammeninMidb. 2.3c gezeigt, vergro-
Bert sich wahrend der Erstarrung die s—| Grenzflache desn@ggstems kontinuierlich. Mit
dem Anstieg der Temperatur nacf) Wachst der Wert der s—| Grenzflache jedoch langsamer,
da w_ nach Erreichen des Maximums wieder sinkt. Ein ,freies" Waam der eutektischen
Korner schliel3t jedoch nicht aus, dass einzelne Korner eviittessen auf andere ,Hinder-
nisse”, wie z.B. bereits vorhandene primar ausgeschiedbaseR stol3en. Im Intervall des
Jreien® Wachstums der eutektischen Kdrner vergro3ett siie Oberflache des Gesamtsys-
tems kontinuierlich undy, sinkt weiter.

Die s—| Grenzflache der eutektischen Erstarrungsfront ih. RB3c erreicht ihre grofite Fla-
che, bevor nebeneinander gewachsene eutektische Kérder Restschmelze beit Tim)
zusammenstol3en. Bej,Twird vs_y minimal (siehe Abb. 2.3b). Nach dem Zusammenstol3 be-
nachbarter eutektischer Kdrner fallt der Wert der s—| Gilénhe kontinuierlich, wahrendyy
gegen Ende der Erstarrung wieder ansteigt. Wenn die Temopesehliel3lich unterhalb \J
gesunken ist, kann in der Restschmelze, unter der Annahmiedgnuierlichen Verteilung
von Kristallisationskeimen, ein zweites Temperaturivedr T,y < T < Tg (rot markiert in
Abb. 2.3a) fur weitere Keimbildung eutektischer Korner ¥Yarfligung stehen. Dieses zweite
Intervall der Keimbildung, das einem zweiten Maximum derté&skiihlung entspricht, wird
.sekundare Keimbildung® genannt und wurde beispielswaiseh in Gusseisen mit Lamel-
lengraphit beobachtetiy, 48]. Bei tg, Te ist schlie3lich die Umwandlung von flussig (f) zu
fest (s) vollstandig und der Wert der s—I Grenzflache gehegedull. Der Maximalwert von
Vs Wird gegen Ende der Erstarrung erreicht.

Innerhalb eines eutektischen Korns kann die Morphologik. (8truktur) der eutektischen
Si-Phase variieren, d.h. es kdnnen Bereiche vergrobeneniezfeinerter Morphologie aus-
bilden [41,49]. Die sich andernde Morphologie der eutektischen Si-Phasrhalb eines eu-
tektischen Korns ist in erster Linie auf die in Abb. 2.3b ggeAnderung der Wachstumsge-
schwindigkeit ¥, der eutektischen Erstarrungsfront (s—| Grenzflache) withder Erstarrung
des Gesamtsystems zurlickzufuihréfi [siehe auch Abschnitt 2.4.1).

2.2.2 Klassifizierung eutektischer Mikrostrukturen

Nach dem prinzipiellen Ablauf der Erstarrung eutektisdk@rner wird in diesem Abschnitt
auf den inneren Aufbau, d.h. die eutektische Mikrostrukierr Korner eingegangen. Die ge-
brauchlichste Klassifizierung binarer eutektischer Stréa ist die Einteilung in regulére und
irregulare Eutektikaq0,51]. Bei dieser Klassifizierung wird nach Volumenantgjff der eu-
tektischen Phasemnundf sowie nach Wert der Schmelzentropi§,/R unterschieden. Dabei
ist R die allgemeine Gaskonstante=R8,314 Jmol K und AS,, die molare Schmelzentropie
der jeweiligen Phase. Der Wert vars,,, dient als Mal3 fir den Unterschied der Bindungsver-
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haltnisse der jeweiligen Phase im flissigen und festen @dsBei stark unterschiedlichen
Bindungen in Schmelze und Kristall (hohe Schmelzentro@ggin sich Atome bevorzugt
an Gitterplatzen an, an denen sie moglichst viele BindungreKristall eingehen kdnnen. In
Phasen mit hoher Schmelzentropie werden somit Kristallebeunachst komplettiert, be-
vor die nachste Ebene angelagert wird, und der Kristall wiéisvorzugt entlang bestimmter
Richtungen (anisotrop). Die sich je nach Schmelzentropa Wolumenanteil ausbildenden
eutektischen Mikrostrukturen sind schematisch (als 2-Bst@dung) in Abb. 2.4 gezeigt.

o P
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@ @
@ @) s .
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Abb. 2.4: Geflgeklassifizierung eutektischer Mikrostrukturen nach Volumenaitgjlund
Schmelzentropid Sy /R. Regulére Struktur: (a) Fasern; (b) Lamellen bzw. Platten; (c)urreg
lare (unregelméaRige) facettierte Fasern; (d) irregulare (unregelmaf&igesllen bzw. Platten
(nach Kurz und Fischer, 1998(] und Stefanescu, 2003]]).

Ein regulares Eutektikum mit regelmafiigen Strukturen ufidsen Phasengrenzen bildet sich
nach dieser Klassifizierung aus, wenn die eutektischendphagdrige Schmelzentropien
(ASH/R < 2) besitzen. Das Wachstum der eutektischen Phasen ist dégrurad der ahnli-
chen Bindungsverhéltnisse in Schmelze und Kristall in dtiestallographischen Richtungen
anndhernd gleich (isotrop). Typische Beispiele sind Méihdtall-Eutektika mitAS,/R ~ 1.

Ist dabei der Volumenanteil der zweitenPhase gering (ffg < 0,28), entsteht i.d.R. eine
regelmafige faserformige Morphologie dePhase (siehe Abb. 2.4a). Ist der Volumenanteil
groR (bis f/fs ~ 0,5), entsteht eine regelmafige lamellare Struktur (stddie 2.4Db).

Besitzt die zweiten-Phase eine hohe Schmelzentropie, bildet sich ein irreggilButekti-
kum mit unregelméafigen Phasenabstanden und entwedeaideaedtasern (siehe Abb. 2.4c)
oder unregelmalige, plattenférmige Lamellen (siehe Abfd)2aus. Die Faser- bzw. La-
mellenabstande der facettierterPhase sind im irregularen Eutektikum nicht konstant und
werden wahrend des Wachstums durch Verzweigungreltnase angepas$iq. Die facet-
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tierten Phasen im Eutektikum sind oft Halbmetalle (z.B. S&) @ndoder intermetallische
Phasen mit Schmelzentropia®.,/R ~ 2-3 und anisotropem, d.h. richtungsabhangigem Kris-
tallwachstum. Im Al-Si Eutektikum ist der Volumenanteilr daitektischen Si-Phase gering
(fsifa ~ 0,17) und man erwartet nach der Klassifizierung in Abb. 2né @utektische Mi-
krostruktur mit irregularen Si-Fasern. Jedoch bildet gguésth unveredelte Al-Si Eutekti-
kum eine lamellenartige, plattenférmige Mikrostruktusgsiehe nachster Abschnitt 2.3). Die
Ausbildung von Lamellen bzw. Platten im Al-Si Eutektikuradt dabei am stark anisotropen
Wachstum der Si-Phase (siehe Abschnitt 2.3.1) und der daintiergehenden anisotropen
Grenzflachenenergi®()], sodass plattenformige Lamellen hier energetisch ggessind als
Fasern. Das Al-Si Eutektikum ist ein klassisches Beispiegii irregulares Eutektikum und
je nach Abkuhlbedingungen ist die Erstarrung sehr untedtbher eutektischer Mikrostruk-
turen maoglich L2].

2.3 Unveredeltes Al-Si Eutektikum

Im Folgenden wird das unveredelte Al-Si Eutektikum bezigter Entstehung der eutekti-
schen Korner beschrieben sowie auf die Morphologie dekéstdhen Phasen und der eutek-
tischen Erstarrungsfront (s—| Grenzflache) eingegangeAbb. 2.5a ist hierfur die Ausbil-
dung der Mikrostruktur einer unveredelten (untereutekie) Al-Si Legierung schematisch
dargestellt. Die eutektischen Korner sind in Abb. 2.5a méaeht in schwarz dargestellt und
enthalten keine mikrostrukturellen Details. Die schwarkenrandungen entsprechen der s—|
Grenzflache der eutektischen Erstarrungsfront.
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Abb. 2.5: (a) Schematische Darstellung des Wachstums eutektischer Kérner in Her N&
der primaren Al-Dendriten im Fall von unveredelten Al-Si LegierungextiinDahle et al.,
2001 B3)). Die Mikrostruktur der eutektischen Kdrner, d.h. das Al-Si Eutektikighphne
strukturelle Details (ohne inneren Aufbau) vereinfacht in schwargedzellt. (b) Lichtmikro-
skopische Aufnahme der typisch unveredelten, irregularen eutektiddikeostruktur der hier
untersuchten Al-10Si Legierung. Hell: eutektische Al-Phase; dunitkésche Si-Phase.

Es wurde in Experimenten an schnell abgekihlten Al-Si lregigen beobachtet, dass die
Keimbildung und das Wachstum der eutektischen Kérner irergdelten Legierungen in der

10
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Néahe von primaren Al-Dendriten erfolgbJd]. Die eutektischen Kdrner in unveredelten Al-
10Si Legierungen besitzen Radien bis~z&60 um mit einer maximalen Wachstumsgeschwin-
digkeit vs_| der eutektischen Erstarrungsfront (s—| Grenzflache)vémnum/s gegen Ende der
Erstarrung 41].

In Abb. 2.5b ist die unveredelte Mikrostruktur innerhalbes eutektischen Korns zu sehen.
Die eutektische Si-Phase wachst in den unveredelten Ale§iektungen in Form von irre-
gularen plattenférmigen Lamellen (Si-Platten), die in D zusammenhéngendes korallen-
formiges Netzwerk bilden28]. Wahrend der eutektischen Erstarrung eilen die Si-Platézn
eutektischen Al-Phase vorauk?[ 54, 55]. Aus diesem Grund wachst das unveredelte Al-Si
Eutektikum nicht mit einer einheitlichen Erstarrungstrosondern die s—| Grenzflache der
schwach gekoppel6p] wachsenden eutektischen Phasen besitzt eine ,,gezacldagihdlo-
gie (siehe schwarze Umrandungen in Abb. 2.5a).

Im mikrostrukturellen Aufbau eines eutektischen Kornsrkanf3erdem eine Substruktur sog.
eutektischer Zellen (zellulare Substruktur) auftreteas Butektische Korn wachst dabei vom
selben Wachstumszentrum ausgehend in Form von unterichead Zweigen korallenfor-
miger Netzwerke der Si-Fasern, an deren Zellgrenzen ge@rgentierungsunterschiede des
Al-Si Eutektikums und Einschlisse intermetallischer Bhaseobachtet wurded 9, 56,57).
Die zellulare Substruktur is jedoch in eutektischen Konrekgr unveredelten Al-Si Legierun-
gen aufgrund der unregelmafigen eutektischen Erstafrongsur sehr schwer zu erkennen.

2.3.1 Wachstum der eutektischen Si-Phase

Die sich ausbildende eutektische Mikrostruktur wird vaggend von der Morphologie der an
der Erstarrungsfront fihrenden eutektischen Si-Phadarires Um die Ausbildung der plat-
tenformigen Si-Morphologie zu verstehen, wird im Folgamder in der Literatur vorgeschla-
gene Wachstumsmechanismus fur die plattenformige Moggi®der Si-Phase vorgestellt.
Das Kristallgitter der eutektischen Si-Phase besitzt$ehe Diamantstruktur mit gerichteten
kovalenten Bindungen. Auf atomarer Skala wachst der Kristdleiner glatten, facettierten
Erstarrungsfront und das Wachstum ist in bestimmten Kasgaphischen Richtungen bevor-
zugt (anisotrop). Die langsamsten Wachstumsrichtungehdabei senkrecht zu den dichtest
gepackten {111}-Ebenen mit einer starken Tendenz der veenight gepackten Ebenen aus-
zuwachsen, sodass der Kristall nur noch durch {111}-Feodtegrenzt wird.

Beim anisotropen Kristallwachstum spielt die energetisghstjge Adsorption von Atomen
an kristallographische Gitterdefekte, wie LiniendefekteB. Schrauben- und Stufenverset-
zungen) sowie Flachendefekte (z.B. Stapelfehler und Z2wilkorngrenzegrebenen) eine er-
hebliche Rolle. Wie in Abb. 2.6a flir das kubische Gitter dargi, trennt eine Zwillingsebene
zwei spiegelbildlich angeordnete Einkristalle durch gplbildliche Stapelfolgen. In der plat-
tenformigen Si-Phase des unveredelten Al-Si Eutektikumisien haufig ein oder mehrere

11
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{111} Zwillingsebenen

Abb. 2.6: (a) Anordnung von {111}-Zwillingsebenen im kubischen Kristallgitter¢hasott-
stein, 2007 $8)). (b) TEM-Hellfeld-Aufnahme einer typischen eutektischen Si-Platte n de
unveredelten Al-15Si Legierung. Mehrere parallele Zwillingsebeneheskennbar (markiert
durch Pfeile).

Zwillingsebenen beobachtet (markiert durch Pfeile in AhBb) beobachtet. Diese liegen im
kubischen Kristallgitter typischerweise parallel zu {}Hbenen.

Auf Basis umfangreicher Untersuchungen von Zwillingsebeneder eutektischen Si-Phase
wird als bevorzugter Mechanismus der fir Gedj[bzw. Si-Dendriten§0,61] entwickelte sog.
Twin PlaneRe-entranttdgeMechanismus (TPRE) flr das Wachstum von Si-Primarkrestall
[40,62] und das unveredelte plattenférmige Wachstum der eutdidis Si-Phaselp, 57,63,
64] vorgeschlagen. In Abb. 2.7 ist der auf zwei oder mehreretiljiZwillingsebenen ba-
sierende TPRE-Wachstumsmechanismus schematisch ddtgéste 2.7a zeigt dabei den
TPRE-Wachstumsmechanismus in zwei der sechs moglidiet-Richtungen des Kristalls.

111C ‘ [112]B

ebenen

{111} Zwillingsebenen

Abb. 2.7: (a) Schematische Darstellung von TPRE-“Rinnen* durch mindestengmasaiele
{111}-Zwillingsebenen in einem Kristall der kubischen Diamantstruktur alsaussetzung
fur den TPRE-Wachstumsmechanismus (nach Hamilton und Seidensticg&er[5E). Ge-
zeigt ist der TPRE-Wachstumsmechanismus entlandrRdezntrant EdgeRir zwei der sechs
moglichen(112-Kristallrichtungen. Wachstum entlang einer 14inne (Typ |) resultiert
in der Enstehung einer neuen TPRE-Rinne mit externem Winkel von L0Byp 1), usw.
(b) Das Kristallwachstum entlang dét12)-Richtungen wird durch die sich aufrecht erhal-
tenden TPRE-Rinnen von mindestens zwei parallelen {111}-Zwillingsehenmdglicht. (c)
Orientierungsverhaltnisse und Stapelfolge von zwei parallelen {11difiigsebenen sowie
Verzweigung in den Si-Platten (nach Shamsuzzoha und Hogan, 2986 [

12
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Besitzt ein Kristall mindestens zwei parallele {111}-Zwiljsebenen, so entstehen sBg-
entrant Edgesd.h. TPRE-Rinnen fir eine energetisch guinstige AnlageraomgSi-Atomen.
Der externe Winkel der durch die Zwillingsebenen entstardel PRE-Rinne={ Winkel zwi-
schen den &ul3eren {111}-Flachen des Kristalls) betragt Eelwird im Kristall mithilfe von
TPRE-Rinnen ein bevorzugtes Kristallwachstum entlang(d@&®)-Richtungen ermdglicht.
Die zunachst entstandenen 14Rinnen werden als Typ I-Rinnen bezeichnet. Die Anlagerung
von Si-Atomen entlang dieser 14Rinnen erzeugt neue TPRE-Rinnen mit einem externen
Winkel von 109,8 (Typ Il). Die TPRE-Rinnen mit externen 1Zlund 109,3-Winkeln er-
halten sich wahrend des Kristallwachstumgid2)-Richtung gegenseitig aufrecht. Das fort-
gesetzte Wachstum ist in Abb. 2.7b fur eifid 2)-Richtung gezeigt. Basierend auf den kris-
tallographischen Orientierungsverhaltnissen beim TPRENStumsmechanismus existieren
aulRerdem Verzweigungsmodelle, die das irregulare Wachdar Si-Platten und die Anpas-
sung der Platten- bzw. Lamellenabstande beschreiben kgd0e63]. Ein mdglicher Me-
chanismus der Verzweigung fir geringe AbstandsanpaseutegeSi-Platten wird durch sog.
displacement twinnin¢63] und bei gréReren Verzweigungswinkeln durch Wachstum neue
Platten mit Orientierungswechsel um 70(Siehe Abb. 2.7c¢) bzw. 109,%ur urspringlichen
Wachstumsrichtungd0, 63] vorgeschlagen.

2.3.2 Wachstum der eutektischen Al-Phase

Der Al-Mischkristall des Al-Si Eutektikums, d.h. die eutiskhe Al-Matrix, wachst in ku-
bisch flachenzentrierter (kfz) Kristallstruktur und beséls metallische Phase eindéfdse Er-
starrungsfront mit annahernd isotropem Kristallwachsthtithilfe von Bildern von geétzten
Schliffen konnte gezeigt werden, dass die eutektische Al-Phasenweredelten Al-Si Eu-
tektikum die Orientierung kontinuierlich entlang der Wattimsrichtung &nderbp, 65]. Dies
wird durch wiederholte Keimbildung und Wachstum der eusekien Al-Phase an der Ober-
flache von Si-Platten und der dadurch gebildeten polyKliséa Al-Matrix erklart [55,57,66].
Die eutektische Al-Phase im unveredelten Al-Si Eutektikatrpolykristallin aufgebaut mit
KorngroRen~1 um und lokalen Orientierungsabweichungen vor?° [13]. Es wurde au-
Rerdem mithilfe von RickstreuelektronenbeugungsbilderA&-Si Eutektikum festgestellt,
dass die eutektische Al-Matrix haufig die gleiche Orientngy wie die primaren Al-Dendriten
aufweist p3,67,68]. Diese Ergebnisse bestéatigen das in Abb. 2.5a angenomwiaclestum
der eutektischen Koérner in der Nahe von primaren Al-Depdrit

13
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2.4 Sr-veredeltes Al-Si Eutektikum

Die Zugabe von Sr in Mengen von 80-120 p@hdder anderen Elementen mit Veredelungs-
wirkung (z.B. Na [L], Ba, Ca, Eu B,69]) hat einen erheblichen Einfluss sowohl auf die Keim-
bildung als auch auf das Wachstum eutektischer Korner ilsAl-egierungen. Am starksten
erkennbar ist der Einfluss an der Anderung der eutektischi&robtruktur der Korner, d.h.
an der verfeinerten Morphologie der eutektischen Si-PHaseeutektische Erstarrung findet
in chemisch veredelten Al-Si Legierungen bei grof3eren ldatdungenAT = 5-10C statt,
dabei ist der eutektische Punkt (siehe Abb. 2.1) zu hoher&eBalten ¢ 13,5 Gew.% Si)
verschobeni0]. Im Folgenden wird auf die wesentlichen Unterschiede aurdevorherigen
Abschnitt 2.3 vorgestellten unveredelten MikrostrukturDetail eingegangen.

2.4.1 Einfluss von Sr auf die eutektischen Korner

Bei technischen Legierungen ist von Interesse, welchedlisationskeime und damit zusam-
menhangend unter welchen Bedingungen die heterogene Héumbieutektischer Kérner
begunstigt oder erschwert wird. Die Verteilung und Grol¥eedektischen Korner beeinflusst
dabei u.a. das Speisungs- und Porositatsverhalten deteBid3er Einfluss der Veredelungs-
elemente auf die Keimbildung des Al-Si Eutektikums wurdezim Ende des letzten Jahr-
hunderts eher selten untersuchd,[71], jedoch ist in den letzten zehn Jahren das Interesse an
der Keimbildung eutektischer Kérner ohne bzw. mit ZugabeWeredelungselementen erheb-
lich gestiegen?1,53,72-78]. So wurde beispielsweise herausgefunden, dass die Klelumig
eutektischer Kérner bei Zugabe von Sr deutlich reduzierd Wi4, 79]. Es bilden sich eutekti-
sche Kdorner, die um bis zu zwei Gréf3enordnungen grol3er snchainveredelten Al-Si Eu-
tektikum. Ein allgemein akzeptierter Ansatz geht davon dass das Veredelungselement die
potentiellen Kristallisationskeime der eutektischen@ir wie z.B. AlIP-Keime T3], ,vergif-

tet” (poisoning. Dadurch wird die Keimbildung eutektischer Kérner insas gehemmtj4]
und muss somit an anderen potentiellen Kristallisatioms&e [41,75,78] bei grof3eren Unter-
kuhlungen stattfinden. Aufgrund dieser sog. gehemmten Bikdomg Restricted Nucleation
durch Zugabe von Veredelungselementen kann das Wachstigereweniger und dadurch
groRerer eutektischer Kérner in chemisch veredelten Al-e8ierungen erklart werden. Zur
Veranschaulichung ist die Ausbildung der Mikrostrukturegichemisch veredelten (untereu-
tektischen) Al-Si Legierung in Abb. 2.8a schematisch dstejk [53].

Demnach erfolgt die Keimbildung und das Wachstum der eisgktn Korner in chemisch
veredelten Legierungen im Gegensatz zu den unveredelgeruagen unabhangig von den
priméren Al-Dendriten innerhalb der interdendritischemeBehe. Die eutektischen Kdrner in
Sr-veredelten Legierungen besitzen Kornradien bis 2600um mit einer maximalen Wachs-
tumsgeschwindigkeityy der eutektischen Erstarrungsfront (s—I Grenzflache)v&3 umy/s
gegen Ende der Erstarrungl]. Wahrend der Erstarrung des veredelten Al-Si Eutektikums
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Abb. 2.8: (a) Schematische Darstellung des unabhangigen Wachstums eutektiécher it
den interdendritischen Bereichen im Fall von veredelten Al-Si Legiemifigach Dahle et al.,
2001 B3)). Das Al-Si Eutektikum ist in schwarz, d.h. ohne mikrostrukturelle Detailge-
stellt. (b) Lichtmikroskopische Aufnahme der typisch Sr-veredelten euttleirsMikrostruk-
tur der hier untersuchten Al-10Si Legierung. Hell: eutektische Al-Blthggkel: eutektische
Si-Phase.

Leilt* die eutektische Si-Phase an der Erstarrungsfronhinvoraus, sondern wéachst anné-
hernd gekoppelt mit der eutektischen Al-Phds@.[Es bilden sich in 3-D ann&hernd spharisch
wachsende eutektische Kérn@g]. Die annahernd planare Erstarrungsfront der eutektische
Korner ist deswegen in Abb. 2.8a schematisch als kreisffgnglatte Umrandung dargestellt.

Die typische Mikrostruktur der eutektischen Koérner einev&edelten Al-Si Legierung istin
der lichtmikroskopischen Aufnahme in Abb. 2.8b zu sehe. &itektische Si-Phase wachst
in veredelten Legierungen in Form von feinen, gedrungegehikieten Si-Fasern mit gerin-
gen Faserabstanden. Die 3-D Morphologie des zusammenidetgdletzwerks der Si-Fasern
wird oft als sog. Seetang-Morphologseaweell[53] oder korallenférmige Morphologie?B]
beschrieben.

Wahrend des Wachstums der eutektischen Kérner kann sich diphidlogie der eutekti-
schen Si-Phase innerhalb eines Korns auf3erdem erhebii@hdern, namlich von unveredelt
(Si-Platten) zu veredelt (Si-Fasern) vioder umgekehri41,49]. Die Ausbildung der Morpho-
logie der eutektischen Si-Phase hdngen dabei empfindliclklen lokalen Abkthlungsbedin-
gungen der Schmelze und von den Mengen der Veredelungs- enuthréinigungselemente
ab [12). Wahrend des Wachstums eutektischer Kérner kdnnen sictokisden Bedingun-
gen in der umgebenden Schmelze (z.B. Temperaturgradiergjcherung von Veredelungs-
und Verunreinigungselementen) stark verandern. McDogizddl [41] konnten beispielsweise
drei Bereiche innerhalb eines eutektischen Korns, in dermgarschiede in der Morphologie
der eutektischen Si-Phase vorliegen, der sich kontinaredndernden Wachstumsgeschwin-
digkeit v, der eutektischen Erstarrungsfront (s—| Grenzflache dear@sgstems) zuordnen
(siehe Abb. 2.3b).
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2.4.2 Einfluss von Sr auf die eutektische Si-Phase

Wie im vorherigen Abschnitt deutlich wird, beeinflusst dasrédelungselement neben der
Keimbildung der eutektischen Kérner auch die Morphologiel dlamit das Kristallwachs-
tum der eutektischen Si-Phase. In chemisch veredelten Akgierungen kommt es zu einer
deutlich verstarkten Zwillingsbildung und damit zu einehkn Dichte von Flachendefekten
(d.h. Zwillingsebenen) in der eutektischen Si-Phase. ied mit der in Abb. 2.9a gezeigten
Si-Faser der Sr-veredelten Al-Si Legierung deutlich.

Abb. 2.9: TEM-Hellfeld-Aufnahme einer typischen Si-Faser in der hier untersucBe
veredelten Al-10Si Legierung. In einem Bereich der Si-Faser ist edhe Ewillingsdichte
erkennbar (markiert durch Pfeile). (b) Schematische AnordnungZwaitlingsebenen und
deren Wachstumsrichtungen in einer chemisch veredelten Si-Faser ant&nishhme des
Wachstums gemaf dem TPRE-Wachstumsmechanismus sowie verstarkter Zhiltimgg
und interner Verzweigunge®T]. (c) Schematische Anordnung von {111}-Zwillingsebenen
und externer Verzweigung der Si-Faser unter einem Winkel von 5457k

Im Gegensatz zum Wachstum der Si-Platten (unveredelteetierg), existiert in Si-Fasern
(Sr-veredelte Legierung) eine hohe Zwillingsdichte in disvier der vier méglichen {111}-
Zwillingsebenen des Kristalls8p]. Dabei wurde der mittlere Abstand der Zwillingsebenen
in den Si-Platten auf 400-1000 nm, bei den Si-Fasern auf(8+Im abgeschétztl§].
Die bevorzugte Wachstumsrichtung der Si-Fasern liegtargtleiner der(100)-Achsen
mit symmetrischer Verzweigung iKl112-Richtungen 81] bzw. kann in einem grof3en
Bereich kristallographischer Richtungen vg@h00) bis (110 variieren pb7]. Abb. 2.9b
zeigt schematisch die Orientierungsverhéltnisse in e8idfaser unter der Annahme des
TPRE-Wachstumsmechanismus und verstarkter interner idgsbildung p7, 80]. Das
»Zick-zack"-Wachstum der Si-Fasern in unterschiedlichestillographische Richtungen
wird durch interne Verzweigungen (in Abb. 2.9b durch 70/8rzweigungen) erklart, die
innerhalb eines Fasersegments unbegrenzt wiederholewdiihnen. Im gezeigten Beispiel
in Abb. 2.9b resultieren die internen Verzweigungen in e[@@f]-Wachstumsrichtung der
Si-Faser. Fur das Wachstum der Si-Fasern existieren wiealinder Si-Platten ebenfalls
Verzweigungsmodelle5[/] auf Basis des TPRE-Wachstumsmechanismus, siehe Abb. 2.9c.
Aufgrund der in Refs. SHA86,SHA87 angenommenen internenlidgsbildung sind neben
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den 70,8 und 109,8-Verzweigungen auch weitere Verzweigungswinkel (z.B. 3%3,75;
90) fur die externe Verzweigung der Si-Faser maoglich.

In der Literatur sind mehrere Begrindungen fur das veraedEristallwachstum der
eutektischen Si-Phase bei Zugabe von Veredelungselemeuténden. Die meisten Erkla-
rungsversuche fur die Wirkungsweise der Veredelungseiergehen von einem gehemmten
Wachstum Restricted Growthder eutektischen Si-Phase aus. Neben Ansatzen, den Binflus
des Veredelungselements Uber die Verringerung déuglonsrate der Si-Phaskl] bzw. die
Verringerung der Oberflachenenergie zwischen den eutbktisPhaserlp, 82 zu erklaren,
basiert ein allgemein akzeptierter Ansatz auf der Adsonpties Veredelungselements an der
s—| Grenzflache der Erstarrungsfront, und zwar bevorzugtean{111}-Wachstumsflachen
der eutektischen Si-Phask[40,83). Ein weiterer, ebenfalls anerkannter Ansatz geht arestell
von gehemmtem Wachstum von einer verstarkten Zwillingsiniy in der eutektischen
Si-Phase auslp]. Die beiden grundséatzlichen Mechanismen zur Erklarurgy\Wachstums
der eutektischen Si-Fasern werden im Folgenden vorgestell

1. Impurity Induced Twinning

Als Mal3 fur die Veredelungswirkung wird von Lu und HellawjdlB] die hohe Zwillingsdich-
te in den Si-Fasern angenommen. Man geht davon aus, dassainecAdsorption geeigne-
ter Fremdatome an den Wachstumsstufen der eutektischehaSe die Bildung von {111}-
~Wachstumszwillingen® hervorgerufen wirdirgpurity InducedTwinning IIT). Eine Voraus-
setzung dieser sog. lIT-Theorie ist, dass facettiertetéltesder kubischen Diamantstruktur
vorwiegend durch Schichtwachstum von Monolagen entlamgdadatest gepackten {111}-
Ebenen und nicht notwendigerweise mittels TPRE-Wachstweoanmismus entstehen. Das
angenommene Schichtwachstum entlang der {111}-Ebenemignfldsorption von Fremda-
tomen istin Abb. 2.10a schematisch dargest&B}.[Ein Fremdatom (d.h. ein Veredelungsele-
ment) geeigneter Grol3e wird demnach an der {111}-Wachstufesdes Kristalls adsorbiert
und besetzt eine regular dichtest gepackte Atomposition.

In Abb. 2.10b ist das fur die lIT-Theorie angenommene gedsute Kugelmodell Klard-
sphereModell) der Atompositionen fiur die dichtest gepackten I}-Ebenen der kubi-
schen Diamantstruktur sowie die Adsorption eines Frenmdatgezeigt 13]. Die {111}-
Wachstumsstufe wird durch das Fremdatom ,gestort” und s&ltmach dem Einbau des
Fremdatoms in die nachste Stapelfolge. Beim Erzwingen dernaltiven Stapelfolge wird
aulRerdem angenommen, dass bevorzugt eine Zwillingskoafign entsteht und damit die
Zwillingsbildung im Kristall der eutektischen Si-Phasddaydert wird. Aufgrund der verstark-
ten Zwillingsbildung wéchst die eutektische Si-Phasepmpthend starker verzweigt, was ei-
ne flexiblere Strukturausbildung und damit das WachstumommFvon Si-Fasern zur Folge
hat. Auf Basis der IIT-Theorie kann damit die hohe Zwilling$de (d.h. die verstarkte Zwil-
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Abb. 2.10: (a) Schematische Darstellung der Adsorption von Fremdatomen an einBs\Wac
tumsstufe bei Schichtwachstum (nach Lu und Hellawell, 198)[ ¢ entspricht dem Ab-
stand der adsorbierten Atome,ist eine kritische Dimension fir das Schichtwachstum. (b)
Geometrische Anordnung im Kugelmodell der durch ein Fremdatom vehtesaverstarkten
Zwillingsbildung. Projektion der {011}-Ebene der kubischen DiamantdtnulDie Stapelfol-

ge wechselt nach Einbau des Fremdatoms in eine Zwillingskonfiguration.

lingsbildung) in den Si-Fasern der chemisch veredeltersAl-egierungen erklart werden.

Im geometrischen Modell der I[IT-Theorie (siehe Abb. 2.10kiyd ein vorteilhaftes
GrolRenverhéltnis fir das an der kubischen Diamantstrudizulagernde Fremdatom ab-
geschatzt 13], um eine verstarkte Zwillingsbildung hervorzurufen (Neltnis des Radius
des adsorbierten Atoms zum Si-Atonftsy = 1,65). Dieses optimale GroR3enverhéltnis fir
die Bildung von {111}-Zwillingsebenen ist allerdings im Faler Veredelungselemente Na
und Sr (1,58 bzw. 1,84) nicht erfullt. Au3erdem ist das eaknfals Veredelungselement
wirkende Ca mit einem annahernd idealen GroRenverhaligisir= 1,68 nicht das Element,
das die hochste Zwillingsdichte in der eutektischen Siseteervorruft §4]. Darlber hinaus
kann durch das in der IIT-Theorie angenommene Schichtwachgntlang der dichtest
gepackten {111}-Ebenen nicht die plattenférmige Morplgidoder eutektischen Si-Phase in
unveredelten Al-Si Legierungen erklart werd@s|[

2. Gehemmtes Wachstum durch Adsorption an TPRE-Rinnen

Bei diesem erstmals von Day und HellawelP] vorgeschlagenen Ansatz wird davon aus-
gegangen, dass die eutektische Si-Phase in unveredek&i Bégierungen hauptsachlich
Uber den TPRE-Wachstumsmechanismus (siehe Abschnit) &i&chst. Die Zugabe von Ver-
edelungselementen ,vergiftet* die TPRE-Rinnen der eutetkéia Si-Phase, d.h. Fremdatome
lagern sich an der Erstarrungsfront an und hemmen daduchvdiiere Wachstum in die
urpringliche(112-Richtung [L2, 40,83, 86).

Eine schematische Darstellung der Adsorption von Veredmatomen an den ifl12)-
Richtungen voranschreitenden TPRE-Rinnen ist in Abb. 2.1kigezDie Adsorption von
Veredelungselementen an den TPRE-Rinnen hemmt demnach déstamsvorteil ifl112)-
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Fremdatome

Abb. 2.11: Schematische Darstellung des verzweigten Wachstums der eutektischieassi-P
(nach Kobayashi und Hogan, 198%0]) und die Adsorption der Veredelungselemente an
den TPRE-Rinnen. Das Veredelungselement hemmt durch seine Adsodsio TPRE-
Wachstumsmechanismus und reduziert somit das anisotrope Wachstunotaktisehen Si-

Phase.

Richtung, der durch den TPRE-Wachstumsmechanismus errbgiid. Daraus folgt, dass
das anisotrope Wachstum der sich urspringlich als Platignldenden eutektischen Si-Phase
durch die Adsorption der Fremdatome reduziert wird. DefflEgs des Veredelungselements
fuhrt somit dazu, dass die eutektische Si-Phase nicht nretlieaErstarrungsfront vorauseilt
und ermdglicht eine starkere Verzweigung des Kristallsdenait das ,semi-isotrope* Wachs-
tum der Si-Fasern.

Mit der Adsorption an TPRE-Rinnen kann durch die Hemmung deshitdasvorteils in
(112-Richtung und durch den Verlust des ,Vorauseilens® der digelien Si-Phase die
Ausbildung einer annéhernd gekoppelten Erstarrungsiddért werden. Jedoch kann mit
dem Ansatz der gehemmten Wachstum prinzipiell nicht dietéekte Zwillingsbildung in
chemisch veredelten Al-Si Legierungen begriindet werden.
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3 Herstellung der Gusslegierungen

In dieser Arbeit wurde die eutektische Mikrostruktur einatereutektischen Al-10 Gew.%Si
Gusslegierung (DIN Normbezeichnung: AlSi10) und einerrébtektischen Al-15 Gew.%Si
Gusslegierung (DIN Normbezeichnung: AISil15), sowohl invenedelten als auch im Sr-
veredelten Zustand (60 bzw. 200 ppm Sr) untersucht. BeideegedArbeit charakterisierten
Al-15Si und Al-10Si Gusslegierungen wurden extern hegliedDie einzelnen Herstellungs-
schritte der Al-Si Gusslegierungen werden im folgendenchAbgt beschrieben.

3.1 Al-15Si Legierung

Die Al-15Si Legierung wurde an der Fakultdetallurgical and Materials Engineeringm
Indian Institute of Technology Madrg$ndien) im Labormalf3stab hergestellt. Dabei wurde
eine Al-20Si Vorlegierung zusammen mit kommerziell rein@m(Al — 99,7; Si — 0,11;

Fe — 0,16 in Gew.%) aufgeschmolzen. Fur die chemische Vemegleler Legierung wurden
ca. 500 g Schmelze in einem Zirkonoxid-beschichteten Gitagael unter Salzabdeckung
(45% NaCl+ 45% KCI+ 10% NaF in Gew.%) in einem Widerstandsofen bei einer Tempera
tur von 720°C gehalten.

Die Zugabe des Veredelungselements Sr erfolgte in Form vdwspéanen einer Al-10Sr
(DIN Normbezeichnung: AISr10) Vorlegierung. Die Schmelzerde mit einer Zirkonoxid-
beschichteten Eisenstange fur 30 s umgerihrt. Nach ca. Halbezeit und einer Entga-
sungsbehandlung mit Hexachlorethan@g) wurde die Schmelze in eine dickwandige Gra-
phitkokille (2 = 25 mm und L&nge- 100 mm) bei Raumtemperatur gegossen. Die mit einem
zentralen Thermoelement in der Mitte der Graphitkokillengesene mittlere Abkuhlrate vor
dem Einsetzen der ersten Erstarrung betrug dabei ca./6,5 K

Tab. 3.1: Eisengehalt (in Gew.%) und Hauptverunreinigungen (in ppm) de untersuch-
ten Al-15Si Legierungen. Die Proben fiir die chemische Analyse wumh vom erstarrten
Kokillengul3 entnommen.

Legierung Fe Cu Mn Mg Zn Ga Pb Sr
Gew.% ppm

Unveredelt 0,15 22 64 2 30 171<1 <1

Sr-veredelt 0,17 73 116 11 159 167 7560

Die chemische Analyse der Verunreinigungen der Al-15Sisteggerungen wurde von Hy-
dro Aluminium Deutschland GmbH (Bonn, Deutschland) tbemAdemissionsspektrometrie
mit induktiv gekoppeltem Plasma ermittelt, siehe Tab. Bik fir die chemische Analyse
verwendeten Proben wurden von den erstarrten GuR3legienurgnommen und ca. 0,5 g der

20



3 Herstellung der Gusslegierungen

jeweiligen Legierung in einem HNgZHF/H,O-Gemisch auf die chemische Zusammensetzung
untersucht. Der relative Fehler des verwendeten Analykdvens betrug 1 %.

3.2 Al-10Si Legierung

Die untereutektische Al-10Si Legierung wurde von Rheirdeld\lloys GmbH (Rheinfel-
den, Deutschland) hergestellt. Dabei wurde ca. 50 kg korzieiereines Al aufgeschmolzen
und 5 kg kommerziell reines, phosphorarmes Si (Si — 98,5; Be35 in Gew.%; 25 ppm
P) zugegeben. Die Schmelze wurde in einem Induktionsofeeriber Ofentemperatur von
760°C gehalten. Um Gase und Oxide aus der Schmelze zu entfernede \wmit einem Ro-
tationsimpeller eine Schmelzereinigung mit Ar fir 15 mirdwusatzlich 5 min mit Ax Cl
durchgefuhrt.

Die chemische Veredelung der Al-10Si Legierung wurde s@ifitth durch Zugabe einer Al-
10Sr Vorlegierung durchgefiuihrt. Die Schmelze wurde nacijabe der Vorlegierung fur ca.
25 min bei 760°C gehalten, um eine vollstandige Auflosung des Veredelwrsgdzes zu ge-
wabhrleisten. Zur Bestimmung der chemischen ZusammensgdenLegierungen wurden
von der unveredelten und Sr-veredelten Schmelze Analgbeprin eine Kokille gegossen
und mit einem optischen Emissions-Spektromatet. 4460von Thermo Scientific unter Ar-
Schutzgasatmosphare untersucht. Die Zusammensetzuimgdieser Arbeit untersuchten un-
veredelten und Sr-veredelten Al-10Si Legierung ist in BaB.zu finden. Der relative Fehler
des verwendeten Spektrometers betrug in Abhéngigkeit vaatysierten Element sowie von
maoglichen Inhomogenitaten der Analyseproben 1,5-3 %.

Tab. 3.2: Chemische Zusammensetzung der untersuchten Al-10Sgégierungen. Der Ge-
halt der Hauptkomponenten Al, Si und Fe ist dabei in Gew.%, der Anteil der zusatzli-
chen Verunreinigungen in ppm angegeben. Die Proben fir die chemike Analyse wur-
den wahrend des Herstellungsprozesses gegossen.

Legierung Al Si Fe Cu Mn Mg Cr Ti N Ga \% P Ca Sr
Gew.% ppm

Unveredelt 89,8 10,1 0,10 10 20 10 11 61 38 41 102 %1 <1

Sr-veredelt 89,8 10,0 0,10 10 20 10 11 60 38 42 102 4 1200

Die Schmelze wurde schliel3lich bei einer GielRstemperatarAzD°C in eine dinnwandige
Metallkokille (z = 30 mm und Lange- 200 mm) gegossen, fir ca. 40 s in der Form und nach
Entfernen der Form durch freie Konvektion an Luft bei Raungeratur ¢ 25°C) abgekuhlt.
Abb. 3.1 zeigt eine fur die verwendete Kokille simuliertekéihlkurve, die mit dem Programm
~WinCast“ [87] berechnet und freundlicherweise von der Firma RWP GmbH aufiigung
gestellt wurde. In Abb. 3.1a ist jeweils ein Punkt in der ElifPunkt 1) sowie ein Punkt
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Abb. 3.1: Simulation der Abkuhlung fur die verwendete Kokille, berechnet mit dem Pro
gramm ,WinCast" B7]. (a) Kokille mit markierten Bereichen fir die Berechnung in der Mitte
(Punkt 1) und am Rand (Punkt 2) der Kokille. (b) Simulierter Temperaait-Verlauf in der
Mitte (Punkt 1) und am Rand (Punkt 2) der verwendeten Kokille fir die higersuchte
Al-10Si Legierung.

am Rand der Kokille (Punkt 2) markiert, fir die in Abb. 3.1b demperatur-Zeit-Verlauf,
unter Berucksichtigung der anfanglichen Abkthlung in dekik® und anschlie3end in Luft,
gezeigt ist. Die mittlere AbkUhlrate in den ersten 40 s dekifibung ist demnach in der Mitte
der Kokille ca. 7,8 Ks.
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4 Experimentelle Methoden

Fur die Untersuchung der Al-Si Gusslegierungen und denussfiles Veredelungselements
Sr auf die Mikrostruktur wurden verschiedene mikroskopesdlethoden vom mme- bis in
den atomaren Bereich eingesetzt, um ein moglichst vollggg@sdsesamtbild der eutektischen
Kdrner und der darin enthaltenen Verteilung der eutekéadPhasen und des Sr zu erhalten.
Die in dieser Arbeit durchgefihrten Untersuchungen bzwweeadeten Methoden kdnnen
dabei in zwei Bereiche eingeteilt werden:

1. Untersuchung des mikrostrukturellen Aufbaus eutektis&Korner und 3-D Morpholo-
gie Fe-reicher Phasen imm- bis um-Bereich mithilfe von Lichtmikroskopie, REM
und FIB-Tomogrammen sowie zusatzliche TEM-Analyse zur tifieierung des Typs
der Fe-reichen Phasen.

2. 3-D Charakterisierung und Strukturanalyse der eutdigis@l- und Si-Phasen imm-
bis atomaren Bereichmithilfe von TAP- und hochauflésenden TEM-Untersuchungen.

Fir die in dieser Arbeit verwendeten hochauflosenden Wintatsgsverfahren mussten die
Al-Si Legierungen auf sehr unterschiedliche und komplexés@/prapariert werden. Die fur

die jeweilige Charakterisierungsmethode erforderliclwoBnpraparation wird am Anfang des
Abschnitts der jeweiligen Methode beschrieben. DanacH awrf die experimentelle Durch-

fuhrung der Untersuchungsmethode eingegangen.

4.1 Lichtmikroskopie — Probenpraparation

Von den erstarrten Gul3legierungen wurden senkrecht zutl&o#&chse ca. 1 mm dicke Schei-
ben abgesagt. Die Oberflachen der Scheiben wurden mittuffegntioneller metallographi-
scher Methoden geschien und poliert. Die Endpolitur der Proben wurde dabei mieein
kolloidalen Kieselsauresuspension (Struers OP-U mit Qr@5Teilchengro3e) durchgefuhrt.
Alle in dieser Arbeit untersuchten Proben wurden aus Grirke Vergleichbarkeit aus der
Mitte der Scheiben ca. 15-30 mm vom unteren Ende des jewril@yssteils entnommen.
Fur die Untersuchungen mittels Lichtmikroskop wurden dsaedben direkt nach dem Polie-
ren bei Raumtemperatur fir 30 s in einem Gemisch aus 60 ml Wdssg NaOH und 5 g
Ks[Fe(CN)] geatzt. Durch diese Atzung wurde der Kontrast an den eistdidgn Korn- bzw.
Zellgrenzen verstarkt, was bereits in Re#5,[88] gezeigt werden konnte. Die Charakteri-
sierung der Makro- bzw. Mikrostruktur erfolgte an ungegétztind geéatzten Proben mithilfe
des Lichtmikroskops (Zeiss Axiophot 2), das mit einer digih Kamera ausgestattet ist. Die
lichtmikroskopischen Untersuchungen der geatzten Preheden im RGB-Farbmodus und
mit differentiellem Interferenzkontraddifferentiall nterferenceContrast DIC) durchgefuhrt.
Grundsatzlich sieht man im DIC-Kontrast die lokalen Andgem der optischen Weglange
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des Lichts in oberflachennahen Bereichen der Probe, wodigetethiger gedtzten Strukturen
(hier: Fe-reichen Phasen) mithilfe des DIC-Kontrastes gahabgebildet werden konnten.

4.2 Rasterelektronenmikroskopie (REM) Fokussierte lonenstrahlen
(FIB)

4.2.1 FIBIREM-System

Fur die 3-D Charakterisierung der eutektischen Mikrostrukturde in dieser Arbeit eine
Zeiss 1540EsB CrossBe&rfnlage verwendet. Dieses kombinierte FREM-System besitzt
eine hochauflosende GEMIRIIFeldemissions-Elektronenséaule und eine lonensaule qges Ty
Canion vorOrsay PhysicsDer Winkel zwischen Elektronen- und lonenséule betragt B
Probenmaterial tiber das sog. lonenstrahlatiem Beam Milling abzutragen, werden Ga-
lonen aus einer sog. Flissigmetallionenquelle extrabietauf lonenenergien von 2—-30 keV
beschleunigt. Mithilfe eines elektrostatischen Linsetesys werden die hochenergetischen
Ga-lonen auf die Probenoberflache fokussiert.

Das verwendete FIBREM-System ist mit einem konventionellen Everhart-Thoyn@etektor
fur die Abbildung von Sekundéarelektrone®eCondaryElectrons SE) ausgestattet. Zusatzlich
besitzt die Elektronensaule zwei innerhalb der Optik arggiie sog. Inlens-Detektoren fur
die Abbildung von Sekundarelektronen und RiickstreuelekinoBackScatteredElectrons
BSE). Das System ist aul3erdem mit einem NORAN EDX Detektor oermo Scientific
ausgestattet.

Ein implementiertes Gaseinlass-System ermdglicht esPdainenoberflache lokal Gas zu-
zufihren und z.B. Platin (Pt) mithilfe des lonenstrahls aoée definierten Bereich auf der
Oberflache abzuscheiden (siehe Abschnitt 4.3.3 und 4 Augjtzlich verfugt die verwende-
te Anlage Uber eine sog. Mikromanipulatornadel von KlesdNanotechnik. Diese elektro-
nisch ansteuerbare Manipulatornadel ermdglicht das Kaehen I(iftout) von kleinen Pro-
benstucken der Grol3e einigen unter in-situ Beobachtung im REM (siehe Abschnitt 4.5.2).

4.2.2 Prinzip der verwendeten Detektoren

In diesem Kapitel wird auf die Kontrastmechanismen einggga, die fiir die Beobachtungen
im REM und die Aufnahme der 2-D Graustufen-Bilder fur die FIB¥Ykagramme verwendet
wurden.

Das Funktionsprinzip der ringférmigen Inlens-Detektoisdrin Abb. 4.1a bzw. b schematisch
dargestellt. Der primar erzeugte Elektronenstrakittauf die Probenoberflache und wechsel-
wirkt mit der Probe, wodurch u.a. sekundar erzeugte odéwgertreute Elektronen zur Ab-
bildung der Probenoberflache genutzt werden kénnen. Esawardn mit den ringférmigen
Inlens-Detektoren in der Elektronensaule Uberwiegendtilrenereignisse registriert, die
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von der Probenoberflache entlang der optischen Achse dr&iaybzw. gestreut (BSE) wer-
den. Bei niedrigen Beschleunigungsspannunggg @ kV, ist das Wechselwirkungsvolumen
des Elektronenstrahls mit der Probe sehr gering (mittlendrihgtiefe von 2 keV Elektronen
in Al/Si ~ 30 nm BY]), sodass hochaufldsende Signale sowohl fir Sekundar-uals féar
Ruckstreuelektronen maglich sind.

EI Priméarelektronen IEI Primarelektronen
<« EsB-
Detektor

Abb. 4.1: (a), (b) Schematische Funk-

Detektor 3 | : tionsweise der REM-Abbildung mit

/ den Inlens-Detektoren bei geringen
Beschleunigungsspannungen. (a) die
Sekundarelektronen werden auf den
unteren Inlens SE-Detektor projiziert,
(b) die rickgestreuten Elektronen
werden in Richtung des oberen EsB-
Detektors gelenkt (nach Carl Zeiss
SMT [90)). (¢), (d) REM-Aufnahmen
eines typischen FIB-Schnitts am
Al-Si Eutektikum (AI-10Si): (c)
REM-Inlens  SE-Aufnahme  mit
Ug = 2 kV, (d) REM-EsB-Aufnahme
mit Ug = 2 kV und Uyig = -1,5 kV.
Die Pfeile markieren Grenzflachen
der polykristallinen Al-Matrix.

In-lens SE ‘} spannung

SE 4

<— Probe —»

Mit Ug < 2 kV werden am Inlens SE-Detektor (siehe Abb. 4.1a) Ubemvidgdirekt ange-
regte Sekundarelektronen (mit Energien von 2—8 eV) regisi91]. Dabei werden die im
Fokus entstandenen Sekundarelektronen direkt am Inlefi3esgktor abgebildet (abbilden-
de Detektion). Die direkt angeregten Sekundérelektroradreh die Eigenschaft, elektrische
Potentiale im sub-eV Bereich wiederzugeben, sodass marmatmnen tUber die materialab-
hangige Austrittsarbeit der Elektronen und damit die eistthe (Oberflachen)-Leitfahigkeit
des Materials erhal®p)]. Die eutektische Si-Phase istin Abb. 4.1c wegen der geramgLeit-
fahigkeit dunkler als die eutektische Al-Matrix.

Der Detektor fur ,energieselektierte” Riuckstreuelektmorgnergy selectiveBackscattered
EsB, siehe Abb. 4.1b) liefert hochauflésende Signale rudkegter Elektronen auch bei
Ug < 2 kV. Mit der GitterspannungHltering grid) Ugq l&sst sich eine Gegenspannung so
einstellen, dass nur Elektronen eines bestimmten Enengeedins den oberen EsB-Detektor
erreichen. Durch die Detektion der nahezu senkrecht zlrdPiaberflache gestreuten Primar-
elektronen erhalt man hochauflosenden Materialkontradtu(mszahlabhangig) bei minima-
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lem topographischen Kontrast. Die eutektische Si-Phagseln4.1d ist aufgrund der héheren
Ordnungszahl heller als die Al-Matrix.

Es hat sich wahrend den Untersuchungen gezeigt, dassgnit 2JkV und Uyig = -1,5 kV
das beste Kontrastverhaltnis fur die Abbildung der eusekién Al-Si Mikrostruktur erreicht
werden kann (siehe Abb. 4.1c und d). Mit den so gewéahltennietexn ist sowohl bei In-
lens SE- als auch bei EsB-Abbildung ein s@hannelingKontrast in der eutektischen Al-
Matrix zu erkennen (siehe Pfeile in Abb. 4.1c und d). Diesentkastmechanismus entsteht in
kristallinen Materialien, wenn Elektronen unter gunstig®inkelbedingungen einen ,Kanal*
(Channe) im Kiristallgitter finden, dessen Potentialwénde die Hiekén durch den Kristall
leiten [93]. Diese Elektronen tragen somit nicht mehr zum Detektoraigei und der Kristall-
bereich erscheint dunkler. Die sichtbaren Kontrastuokeesle in der eutektischen Al-Matrix
(polykristallin) werden somit durch Orientierunguntdrigzie der einzelnen Al-Kérner ver-
ursacht. Der Grund fir daShannelingist vermutlich in der verkippten Abbildung der FIB-
Schnitte (siehe Abschnitt 4.3.1) und in den gewahlten Param flr die REM-Abbildung
zu sehen: bei BJ= 2 kV (und Uyig = -1,5 KV) ist es wahrscheinlich, dass indirekt angereg-
te Sekundéarelektronen hoherer Energie, d.h. Sekundé@bek angeregt durch Sekundéar-
und Ruckstreuelektronen im Umgebungsmaterial, detektiertien. Diese sog. konvertierten
Ruckstreuelektronen fihren zu ein€hannelingKkontrast P2].

4.3 FIB-Tomographie

Fur die Untersuchungen im REM und die Aufnahme der FIB-Tomogna wurden aus der
Mitte der 1 mm dicken polierten Scheiberb x 5 mn? groRe Probenstiicke herausgeschnit-
ten. AnschlieRend wurden die Proben mit Leitsilber auf lkeortionellen REM-Probenhaltern
fixiert und im REM auf die interessanten Probenbereiche ficlalre3ende FIB-Tomographie
untersucht. Zusatzlich zur Probenoberflache wurde eineQimeheigte Seitenflache der Pro-
be metallographisch gescfiién und poliert. Durch das mechanische Polieren und die Wahl
des als interessant identifizierten Probenvolumens entden ca. 5 mm langen Seitenflache
konnte die Dauer der FIB-Vorpraparation des Probenvolumemningert werden (siehe Ab-
schnitt 4.3.2).

4.3.1 Prinzipielle Durchflihrung

Die FIB-Tomographie besteht aus abwechselnden Materalgdtund Abbildungsschritten
eines Probenvolumens und kann mit einem /RIBM-Zweistrahlsystem durchgefihrt wer-
den P4,95]. Die Probe wird fir die Aufnahme der Daten im verwendetel/REM-System
um 54 verkippt (siehe Abb. 4.2a), sodass die ProbenoberflacteEkene) senkrecht zum
lonenstrahl steht. Mit einer Serie definierter FIB-Schnfttez-Richtung) wird das gezielt
ausgewahlte Probenvolumen durch Abtragen von x—y-Ebedieritta/eise freigelegt. Die-
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se x-y-Ebenen kann man mittels unterschiedlichster Kemmrachanismen, z.B. tber SE-
Signale P6-99], rontgenspektroskopische Method@8[100 oder durch die Integration der
RuckstreuelektronenbeugungOfl] abbilden. Uber FIB-Tomographie und einer Abbildung
mit hochaufldsenden Signalen (z.B. Inlens SE-Abbildungdlérnan 3-D Informationen ei-
nes Probenvolumens im Bereich ver.(® um?® mit bis zu wenigen 10 nm Auflésung in der
lateralen (x—y-) Ebene und ca. 50 nm in z-Richtung.

freigelegte
Graben

[a] " [ rem

5 ] @ /
FIB\ /‘

T

Pt-Schicht

-

Abb. 4.2: (a) Schematische Geometrie von FIB und REM sowie das tmékippte Proben-
volumen fur die Durchfihrung der FIB-Serienschnitte fur die FIB-Tgrnaphie. (b) REM-
EsB-Aufnahme eines vorbereiteten Volumens entlang einer polierten Sétuhgffur die
FIB-Tomographie (x—y= REM-Abbildungsebene, z Richtung der FIB-Serienschnitte). In
dieser Geometrie erfolgt die REM-Abbildung bei°36lie resultierende Bildverzerrung in y-
Richtung wird programmgesteuert korrigiert.

Der Abstand zwischen den FIB-Schnitten in z-Richtung sowie Auflosung der x—y-
Abbildungsebene werden durch die Wahl der FIB-Abtrags- unMbbildungsparameter
bestimmt P7]. Diese Parameter sollten auf die Grol3e der zu analysiereSdtrukturmerk-
male angepasst werden und legen i.A. das Probenvolumen diewAuflosung der FIB-
Tomogramme fest. Die in dieser Arbeit verwendeten Parameatalen in den nachsten beiden
Abschnitten angegeben.

4.3.2 Vorbereitung des Probenvolumens

Um das zu untersuchende Probenvolumen fur die FIB-Seriangelvorzubereiten, wurde
eine Ga-lonenenergie von 30 keV und lonenstrome zwischerl+10 nA verwendet. In
Abb. 4.2b ist die REM-Ubersichtsaufnahme eines fiir die FIBxdgraphie vorpraparierten
Probenvolumens dargestellt. Wird auf der Probenoberfaoch8ereich ausgewahlt, aus dem
das Probenvolumen herauspréapariert werden soll, musshstmait hohen lonenstrémen ein
Graben vor dem Probenvolumen entfernt werden, sodass bé&rbenverkippung die abzu-
bildende x—y-Ebene fir die REM-Abbildung sichtbar wird. Ber &lvahl des Probenvolumens
entlang der zusatzlich polierten Seitenflache (wie z.B. ib.Ab2b gezeigt) ist die x—y-Ebene
fur die REM-Abbildung ohne Entfernen eines grof3en Grabenslgm Probenvolumen be-
reits sichtbar. Die FIB-Vorpraparation des Probenvolumeitd minimiert und es entsteht
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aul3erdem keine vom umgebenden Material bedingte Absdlgatkess detektierten Signals in
y-Richtung. Um die Probenoberflache vor Schadigung durcl3@ikeV Ga-lonen zu schiit-
zen, wurde zunéchst miH 1 nA eine ca. um dicke Pt-Schicht definiert auf der Probenober-
flache abgeschieden. Diese Schutzschicht sorgt zuséfiztisbharfe Querschnittskanten und
eine glatte Schnittflache, wodurch der s@uirtainingEffekt, d.h. die Bildung von Streifen
auf der FIB-Schnittflached], reduziert wird. Um die Redeposition, d.h. die Ablagerung v
rickgesputtertem Probenmaterial wahrend des sukzedsité&rnen des Probenvolumens zu
verringern, wurden links und rechts neben dem Probenvalumehteckige Graben von ca.
15um Breite aus dem Material entfernt.

4.3.3 Erstellung der FIB-Tomogramme

Die REM-Abbildung der FIB-Serienschnitte erfolgte entwen®tr dem Inlens SE- oder mit
dem EsB-Detektor. In Tab. 4.1 sind die REM-Abbildungsparamiétr den jeweiligen Detek-
tor zusammengefasst.

Tab. 4.1: Einzelheiten der REM-Abbildung fiir FIB-Tomographie: mit d en gewahlten
Parametern wurde die besten Kontrastverhaltnisse fiir die eutetische Mikrostruktur
gefunden. Die Dauer fur den Bildeinzug wird von einem hinreichenden fgnal/Rausch-
Verhaltnis durch den jeweiligen Detektor bestimmt.

Detektor ~ VergroRerung  x—y-PixelgrofRe [nm]  Spannung [kV] uB@Bildeinzug [Schnitt]
Us Ugrid

Inlens SE 2200 50 2 - 30s
EsB 2200 50 2 1,5 3 min

Unter Beriicksichtigung der Grof3e der zu analysierendenkigsdben Strukturmerkma-
le wurde fur die Serienschnitte ein lonenstrom zwischen 1umél 200 pA ausgewahlt.
Der nominale Abstand der Serienschnitte wird Gber den Duedser Eull Width at Half
Maximum FWHM) des lonenstrahls bestimmt. Dieser wird bei einem rStk@mn 500 pA
auf FWHM = 25 nm angegeben (Programm ,SmartSEM®, Zeiss). Bei der REMildinhg
der x—y-Ebene nach jeweils zwei FIB-Serienschnitten ist als 50 nm zu erwarten. Um
den Einfluss des Probendrifts zu minimieren und ein stabilesnisches Gleichgewicht des
Systems zu gewabhrleisten, wurden die FIB-Serienschnitté@ain nach Vorbereitung des
Probenvolumens gestartet.

Die gesamte Prozessdauer wird von der Dauer fur den BildgideuREM-Aufnahmen (siehe
Tab. 4.1) und von der Zeit fir den Materialabtrag bestimneimibach kann ein Probenvolu-
men von~ 30 x 20 x 15um?3 bei einer Dauer fir den Materialabtrag vef mirySchnitt und
einer Aufnahme von ca. 200 Bildern in einem Zeitraum von 5—-{detektorabhangig, siehe
Tab. 4.1) untersucht werden.
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4.3.4 Digitale Bildverarbeitung

Nach der Aufnahme der REM-Graustufenbilder wird der Datemsanéchst in 2-D weiter-
verarbeitet. Die 2-D Bilder wurden mithilfe des ProgramnmaggeJ” und dem im Programm
enthaltenen Plugin ,Stackreg1(02 unter Ausnutzung des Kontrasts zwischen der Schnitt-
flache der Probe und der Pt-Schicht rekursiv abgeglichennWie FIB-Serienschnitte nicht
an der polierten Probenkante durchgefuhrt wurden, mugstgdr@ergrundabzug mittels 2D
Filter in ,iImageJ“ durchgefihrt werden, um den Abschatsdigkt der REM-Aufnahmen
aufgrund der Geometrie des FEEM-Systems7] zu entfernen. Durch das 2-D Filtern wur-
de gleichzeitig der Kontrast zwischen der eutektischeltaise und Hintergrund-(Al-Matrix)
verstarkt.

Das Volumen wurde schlief3lich mithilfe des Programms ,M@&st MAX 2.1“ in 3-D dar-
gestellt und analysiert. Die 3-D Rekonstruktion basiertedauf linearer Interpolation der
Lichtintensitat jedes Pixels9B]. Die x—y-PixelgréRen der 3-D Voxelvflumetric pixe),
ist durch die VergroRerung der REM-Bilder bestimmt (siehe. Pah). Die Voxelgréfie in
z-Richtung wird durch den Abstand zwischen den FIB-Seriemgieim definiert. Die eu-
tektischen Phasen wurden durch eine geeignete Auswald ginbalen Schwellwertes im
Graustufen-Histogramm des Tomogramms segmentiert. NaccArdvendung eines 3-D Me-
dianfilters (5x 5 x 5) zur Reduktion des Rauschens wurde die 3-D Visualisierungutek-
tischen Si-Phase und der Fe-reichen Phasen durchgefiiig der jeweilige Volumenanteil
bestimmt.

4.4 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)
4.4.1 Probenpréaparation fir TEM

Fur die TEM-Untersuchungen wurderxIl mn¥ groRe Probenstiicke mechanisch mithilfe ei-
nes T-formigen Werkstickg{tool) auf ca. 10um Dicke geschiien [103. Die Dunnschlite
wurden auf einen Tragerring aus Mo befestigt und durch Ismmahlatzen (BAL-TEC Res101)
mit Ar-lonen (Us = 5 kV und I = 2,5 mA) unter streifendem Einfallswinkel van6° weiterge-
dunnt. Dadurch entstehen im Dinnséhdtellenweise Lécher, deren Rander bis zu einer Dicke
von < 100 nm mit dem hochenergetischen Elektronenstrahl im TEMtdurahlbar sind. Vor
der TEM-Analyse wurde die eutektische Mikrostruktur mibdBEM entlang der Locher un-
tersucht. Diese Vorcharakterisierung der TEM-Probenaréte wahrend der TEM-Analyse
die Identifizierung der interessanten Bereiche, wie bespise der Fe-reichen Phasen in
den eutektischen Kornern.
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4.4.2 TEM-Analyse

Bei dem fur die Phasenidentifizierung verwendeten TEM am Helta-Zentrum Berlin han-
delt es sich um ein Philips CM30 mit LgBKathode als Elekronenquelle, das bei einer Be-
schleunigungsspannung vor & 300 kV betrieben wird. Das Instrument ist ausgestattet mit
einem Detektor flr energieabhéngige Rontgenspektroskgpiergy DispersiveX-ray Spec-
troscopy EDX) der Firma EDAX fur die Analyse der charakteristiscHeontgenstrahlung.
Zur Bestimmung der chemischen Zusammensetzung der FereRhasen wurden EDX-
Spektren aus mindestens 5 Einzelmessungen verwendet.

Zusétzlich wurde die Kristallstruktur der Fe-reichen Rdmagnithilfe von Feinbereichs-
ElektronenbeugungSglectedArea Electron Diffraction, SAED) identifiziert. Die SAED-
Daten der Feinbereichs-Elektronenbeugung wurden mnethdes Programms ,PIEP”
(Program for I nterpreting Electron Diffraction Patterng [104] ausgewertet und die Gitter-
konstanten aus mindestens drei SAED-Aufnahmen relativien@erung bestimmt.

Die hochauflésenderHigh Resolution HR) HRTEM-Untersuchungen an der eutektischen
Si-Phase der Sr-veredelten Al-10Si Legierung wurden tfetleines JEM ARM200F von
JEOL am ZentrunResearch Laboratory for High Voltage Electron Microscaisr Kyushu
Universitat in Fukuoka, Japan durchgefiihrt. Das Gerat isemer Feldemissions-Kathode
als Elektronenguelle ausgestattet (Beschleunigungsapgrdgs = 200 kV) und verfugt tber
eine hochstabile Elektronenoptik mit integrierter Kotrglder spharischen Aberrationen{C
Korrektur) von Objektiv- und Kondensorlinse. Es stehen dig Abbildung neben einem
Hellfeld-Detektor ein Weitwinkel-DunkelfeldHigh-Angle Annular Dark-Field, HAADF)-
Detektor zur Verfigung. Fir die Zusammensetzungs-Anastsgas Gerat zusatzlich mit ei-
nem EDX-System der neuesten Generation ausgestattetusasrem Si-Driftdetektor mit
einer Querschnittsflache von100 mnt besteht und die Detektion der Réntgenstrahlung in
einem Raumwinkel von 0,8 sr ermdglicht. Damit ist die Zaldre&. 4,5-fach hoher als bei
konventionellen EDX-Detektoren. Die interessanten Béeeiaonerhalb der eutektischen Si-
Phase wurden mittels HRTENbcanning S)TEM-Hellfeld, STEM-HAADF und elementspe-
zifischer Abbildung (EDX-Elementverteilungsbilder) ursiecht.

4.5 Tomographische Atomsonde (TAP)

Uber das schichtweise lonisieren und Herauslosen (sogvé&mlampfen) von Oberflache-
natomen einer nadelférmigen Probe mit einem Krimmungssadon R< 50 nm ist es
mit der tomographischen Atomsonde (TAP) moglich, die Rasén der feldverdampften
Atome elementspezifisch und in 3-D mit einer lateralen Aufiigsvon< 1 nm (x—y-Position)
und nahezu atomarer Auflosung in Analyserichtung (z-Rwsgitdarzustellen 105. Fur
die TAP-Analyse werden die nadelférmigen Proben auf tiedenperatur gekihlt und in
ein elektrisches Hochspannungsfeld gebracht. Der RadiudearNadelspitze sollte fur
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die Feldverdampfung idealerweise R 20-50 nm betragenlp5. Das Feldverdampfen
der Oberflachenatome kann nun z.B. erreicht werden, indenamezgenden Gleichspan-
nung Wy ein elektrischer Hochspannungspuls kit einer Pulsl&ngept;s im ns-Bereich
Uberlagert wird 29]. Um auch elektrisch schlecht leitfAhige Materialien wstehen zu
konnen, muss die Feldverdampfung thermisch tber eineniauladelspitze fokussierten
Laserpuls induziert werder8(, 32, 106, 107]. Der Auftreffort der feldverdampften Atome
in Form von ein- oder mehrfach geladenen lonen und damit-dyePosition der Atome im
gemessenen Probenvolumen wird Uber einen positionssendiietektor bestimmZ9, 10§.
Die chemische Information Uber die Atome wird dabei mittéisgzeitmassenspektrometrie
erhalten. Die z-Position der Atome ergibt sich prinzipaalis der 3-D Rekonstruktion unter
der Annahme, dass von einer hemispharischen Oberflachahsehise Atome feldverdampft
werden [L09.

Die eutektische Mikrostruktur der Sr-veredelten Al-158glerung wurde zunachst mit der
am Helmholtz-Zentrum Berlin vorhandenen spannungsgepulBAP untersucht. Es wurden
dabei chemische Informationen Uber die eutektische AsPlahalten. Da die eutektische
Si-Phase als (intrinsisches) Halbleitermaterial je nadnligtsgra@Dotierung einen spezifi-
schen elektrischen Widerstand von bis zlitt Q cm besitzen kannlfL(, wurde die Unter-
suchung der eutektischen Si-Phase und der Verteilung desl&lengselements Sr innerhalb
des Si mithilfe einer lasergepulsten TAP am Institut fur &etiphysik der Westfalischen
Wilhelms-Universitat Minster durchgefihrt. In dieser Aitowurden Proben fir die laserge-
pulste TAP-Analyse ausschliel3lich aus der Sr-veredelted@Si Legierung hergestellt, da
diese aufgrund der Sr-Konzentration (200 ppm) ausgeddberteiche fein-verededelter eu-
tektischer Mikrostruktur aufwies.

4.5.1 Proben-Vorpraparation fir TAP

Voraussetzung fur die Untersuchung der eutektischen Adt 8RPhasen mittels TAP ist,
dass das zu untersuchende Material in Form scharfer Nadelmaglichst gleichmafiligem
Durchmesser vorliegt. Die Herstellung der nadelférmigesbEn aus sehr unterschiedlichen
Materialien ungbder gezielten Probenbereichen im nm-Bereich ist haufig roiRgm zeit-
lichen und experimentellen Aufwand verbunden. Eine besmnédnforderung dieser Arbeit
war deshalb die FIB-Praparation von Nadeln, die Bereicheuteké#schen Si-Phase ufodler
eutektische AlSi Phasengrenzen im vorderen Bereich (Apex) der diinnenedpitathielten.
Aufgrund der schlechten Leitfahigkeit der eutektischefPBase konnte keine konventionel-
le elektrolytische Politur zur Herstellung der Nadeln ausS\ Eutektikum genutzt werden.
In dieser Arbeit wurde deswegen durchweg FIB-basiertes Neld@fen zur Herstellung der
Endform der Proben (mit R 50 nm) verwendet.
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Die Vorpraparation der Proben (fir das finale FIB-Nadeldemirwurde 1. entweder Uber
mechanisches Anspitzen von Al-Si Stabchen (Mollmateod®r 2. Uber das FIB-basierte
sog.In-situ LiftoutVerfahren [L11] durchgefuhrt. Beide Arten der Vorpraparation der Proben
werden im Folgenden vorgestellt.

Mechanisches Anspitzen

Die Vorpraparation tiber mechanisches Anspitzen des Vidinads eignet sich beispielswei-
se, wenn im FIBREM-System keine Manipulatornadel fur dassitu LiftoutVerfahren zur
Verflgung steht. AuBerdem ist es dadurch mdglich, die bgtedZeit fur die FIB-basierte
Herstellung der Proben zu reduzieren. Die ersten Schuttedas Al-Si Eutektikum in die
geeignete Form flr das mechanische Anspitzen zu bringsshjrsiAbb. 4.3 schematisch dar-
gestellt.

Abb. 4.3: Schematische Darstellung zur Herstel-
lung einer geeigneten Probengeometrie fiir das afa| I b d]

10 mm

schlieBende mechanische Anspitzen des Vollmate- //
rials: (a) Sagen der Scheiben in (b) Stéabchen. (c)
Schleifen der quadratischen Stdbchen auf runden

Querschnitt. (d) Fixierung des Stabchens in ein Cu-

i

Rohrchen als Tragermaterial. ~300 pm

Ein 10x 10 mn¥ groRes und ca. 300m dickes Probenstiick (siehe Abb. 4.3a) wurde dafir
zunachst in Stabchen mit annahernd quadratischem Quétschi300 x 300 um?) gesagt
(siehe Abb. 4.3b). Die Stdbchen wurden anschlielend dumtueties Rollen zwischen
zwei Blattern SiC-Schleifpapier der Kérnung 500 auf runderei@chnitt geschiien (siehe
Abb. 4.3c) und mithilfe einer Crimpzange in 15 mm lange Cu-Rbéncz = 1,5 mm) fixiert
(siehe Abb. 4.3d).

Um den Materialabtrag fur das FIB-basierte Nadelscharfeiteweu reduzieren, wurde das
freie Ende der Stabchen mithilfe von Diamantsdfitdie (2 = 6 um bzw. 1um) mechanisch
angespitzt. Um die Verformung des Probenmaterials zu niémgn und einen definierten
Materialabtrag fur annadhernd runde, rotationssymmdieiddadelformen zu erhalten, wur-
de eine an der Schleifmaschine angebrachte Nadelschigtivtung (,Plattenspieler”, siehe
Abb. 4.4a) zum mechanischen Anspitzen verwendet. In Abth &t das mechanische An-
spitzen mittels ,Plattenspieler” schematisch gezeigt.

Wahrend die Diamantschi®lie auf der Schleifmaschine rotiert, dreht sich gleictigedas
in der Vorrichtung eingespannte Probenstédbchen um seingsh&hse. Im Gegensatz zum
manuellen Schleifen per Hand wird dabei ein gleichmaRigateMalabtrag mit konstantem
Winkel gewahrleistet. Die Drehgeschwindigkeit um die FRnmdchse ist kontinuierlich
einstellbar und die Hebelldnge (und damit die Auflagekrstt)variierbar. Mit dem ,Plat-
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Ic]

Abb. 4.4: Mechanisches Anspitzen des Vollmaterials: (a) Verwendete Schleifmaguoiitider
daran befestigten Nadelschleifvorrichtung. (b) Schematische Dargtadies mechanischen
Anspitzens. (c) Lichtmikroskopische Aufnahme des angespitzten Vollmistehiergestellt
aus der hier untersuchten Al-15Si Legierung.

tenspieler” wurden im Fall der in dieser Arbeit praparier#&—-Si Legierungen innerhalb
von ca. 10 min Radien von R 5 um bei minimalen Schaftwinkeln der Nadeln von unter
20 erreicht. Das mechanisch angespitzte Al-Si Stabcheng(ghi. 4.4c und Abb. 4.6a)
wurde anschliel3end durch FIB-basiertes Nadelschéarfehe(@doschnitt 4.5.2) auf Radien
von R< 50 nm gebracht.

I n-situ Liftout-Verfahren

Wie aus Kapitel 2 hervorgeht, ist bei der Untersuchung dese8rdelten Al-Si Eutektikums
das eutektische Si zum Verstandnis der Veredelungsmesthanivon besonderem Interesse.
Deswegen wurden die zu untersuchenden fein-veredeltericBerenit dem REM gezielt
ausgewahlt und die Proben fir die lasergepulste TAP-Apadysschliel3lich Uber das FIB-
basierteln-situ Liftout\Verfahren hergestelltifi2 113. Im Folgenden werden die einzelnen
Schritte fur diese FIB-basierte Vorpraparation beschnebe

1. Vorbereitung des Tragersubstrats

Ein 3-4 mm langer Molybdan (Mo)-Drahz(= 250 um) diente als Tragersubstrat fur
die Uber dad.iftout-Verfahren herausgeschnittenen Probenstiicke. Das Mst@&tilwurde
zunachst in einem Cu-Ro6hrchen fixiert und elektrolytisch apiget. Als Elektrolyt diente
eine Losung aus 4 g NaOH in 100 ml destilliertem Wasser. lerairrsten Schritt wurde
der Mo-Draht bei einer Wechselspannung vogt & 5 V rundpoliert. Anschlie3end wurde
der Draht bei einer Gleichspannung vogpdJ)= 5 V auf Durchmesser von ca. R 1,5 um
gespitzt. Die Spitze des Mo-Substrats wurde vor dem BestilzkeFIB/REM-System bei
einer Probenverkippung von*-@nit | = 200 pA so angeschnitten, dass ein can2 breites,
verkipptes Plateau am Ende der Spitze entsteht. Das kmitfér Anschragen der Substrate
erleichterte das spatere Fixieren des Probenstiicks irotigntden FIB-Préaparationsschritten.
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2. Probentransfer auf das Tragersubstrat

Mithilfe der (in-situ) REM-Beobachtung der Probenoberfladtoente das fir die TAP-
Analyse interessierende Al-Si Eutektikum gezielt ausdtwgierden. Fir die lasergepulste
TAP-Analyse wurden dabei ausschlief3lich Probenbereiokgeavahlt, die ein fein-veredeltes
Al-Si Eutektikum, d.h. feine Si-Fasern, aufwiesen.

Mo = i £
Substrat — iy
1A

Al-Si
Eutektikum

Manipulatornadel E

Abb. 4.5: REM-Aufnahmen von FIB-Praparationsschritten zum Bestlicken digelsub-
strats mithilfe der Manipulatornadel (Probenverkippun®’): (a) HeraushebenLiftout)
des Probenstiicks aus dem Probenvolumen. (b) Transfer desnBtitdles auf das Mo-
Tragersubstrat.

Zunachst wurde eine Pt-Schicht 2 x 10 x 1 um?®) auf den interessanten Probenbereich, d.h.
fein-veredeltem AI-Si Eutektikum, abgeschieden. Dadwvohde dieser Probenbereich vor
der weiteren FIB-Praparation geschiitzt. Um den Proberdbeagis dem umgebenden Volima-
terial freizulegen, wurde mit hohen lonenstromen Mateziaér Flache vor 10 x 5 um vor
und hinter dem Probenbereich entfernt. Als nachstes wueddreigelegte und Pt-bedeckte
Bereich bei einer Probenverkippung ve®° an der tUber die Probenoberflaiche gebrachten
Manipulatornadel mittels Pt-Abscheidung befestigt. Daslar Manipulatornadel befestigte
Probenstick wurde danach vollstandig aus dem Probenvalineigeschnitten. Das Heraus-
heben Liftout) des Probenstiicks aus dem Probenvolumen mithilfe der MEgrnadel ist

in Abb. 4.5a gezeigt. Anschliel3end wurde das Probenstluthkilfaider Manipulatornadel
an ein vorbereitetes Mo-Substrat gebracht (siehe Abb.) 43ds Befestigen der Probe auf
dem Mo-Substrat geschah durch Ptfllen des keilférmigen Bereichs zwischen dem
angeschragten Ende das Mo-Substrats und der Probe. Adfdshdl wurde der am Substrat
befestigte Teil der Probe entlang des gestrichelt madaeBereichs in Abb. 4.5b von
der Manipulatornadel getrennt. Mit dem an der Manipulaadei befestigten Probenstiick
konnten insgesamt bis zu vier Mo-Substrate bestickt werden

4 5.2 FIB-basiertes Nadelschéarfen

Die fur die TAP-Analyse erforderlichen Spitzenradien voa R0-50 nm wurden schliel3lich
Uber das FIB-basierte Nadelscharfen mithilfe von sukzedd®iner werdenden Schnittmus-
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tern (rechteckig un@der ringférmig) und kleiner werdenden lonenstromen (2 HApA)
hergestellt.

In Abb. 4.6a ist die REM-Aufnahme eines mechanisch angesp#d—Si Stdbchens gezeigt.
Das Volumen wurde zunéachst mithilfe von definierten redhgen FIB-Schnittmustern und
hohen lonenstromen (5 nA-500 pA) weiter reduziert, bis dabP einen etwa quadratischen
Querschnitt der Kantenlangeu2n aufwies. Bei den Ubdriftout hergestellten Proben (siehe
Abb. 4.6b) lagen diese Abmalie bereits vor, sodass hiertdingkdem Nadelscharfprozess
begonnen werden konnte.

Ahnlich wie in Ref. [L14 beschrieben wurde die Probe nach jedem FIB-Schneidpramass
die Langsachse rotiert und in-situ REM-Beobachtung verwendedie Position eutektischer
Si-Phasen bzw. ABi Phasengrenzen zu bestimmen und wéahrend des FIB-Nadd#stha
nachzuverfolgen.

Abb. 4.6: REM-Inlens SE-Aufnahmen
der vorpréparierten Proben fur das FIB-
Nadelscharfen: (a) mechanisch ange-
spitztes Stabchen aus Al-10Si Vollmate-
rial; (b) mit Al-Si Eutektikum bestiick-
tes Mo-Trégersubstrat, das durch ringfér-
miges lonenstrahl-RasterArinular Mil-
ling) weiter angescharft wird.

Wenn moglich, wurde der FIB-Nadelscharfprozess mittelgféirmiger FIB-Schnittmuster
(Annular Milling, siehe Abb. 4.6b) durchgefuhrt. Durch das ringformige fwmtehl-Rastern
entlang der vorgespitzten Probe wurde eine rotationssyrnatiee Verringerung des Proben-
radius ermdglicht. Unter Beobachtung im REM wurden die Radiend r, des Ringmusters
sowie der lonenstrom sukzessive verkleinert bis Bereickekéscher Si-Phase bzw. eine eu-
tektische AISi Phasengrenze in der Probenspitze vorlag und der Spatiesrauf R< 50 nm
reduziert war. Im Fall der untersuchten Al-Si Legierungemde mit 1= 100 pA bis zu einem
(nominalen) inneren Radiusund mit | = 50 pA bis zu y = 300 nm gearbeitet. Darunter wur-
de mit 20 bzw. 10 pA geschérft bis R 50 nm. Die Verweildauer des lonenstrahls pro Pixel
(und dadurch bedingt der Abtrag pro Pixel) konnte bei ringiiggen FIB-Schnittmustern auf
Verweildauern von 200 ms t < 1 ms eingestellt werden.

In Abb. 4.7 sind Uber das FIB-Nadelscharfen hergestelltbétrdir die anschlieRende TAP-
Analyse gezeigt. Es hat sich wahrend der FIB-Nadelprapardierausgestellt, dass auch
unter Verwendung auschlie3lich rechteckiger Schnitterusinde Nadeln mit Spitzenradi-
en R~ 30 nm und geringen Schaftwinkeln hergestellt werden kan(gehe Abb. 4.7b). Die
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Abb. 4.7: REM-Inlens SE-Aufnahmen
von fertig praparierten Nadeln mit Spit-
zenradien R~ 30 nm und in der
Spitze enthaltenen eutektischen /&l
Phasengrenzen: (a) FIB-Nadelscharfen
mittels ringférmiger Schnittmuster (b)
FIB-Nadelscharfen mittels rechteckiger
Schnittmuster.

verstarkte Abrundung der Kanten der Probe trotz rechteck8ghnittmuster ist dabei vermut-
lich auf die winkelabh&angige Sputterrate beim Materiakdpmit den Ga-lonen hoher Energie
(30 keV) zurtickzufthren.

4.5.3 Spannungsgepulste TAP-Analyse

Bei der verwendeten spannungsgepulsten TAP von CAMEXWerden Oberflachenatome
der Probenspitze durch die Uberlagerung einer Gleichspanic und einem zwischen Spit-
ze und Blende anliegenden negativen Hochspannungsputstl¢iner Pulsl&angests = 4 ns
feldverdampft. Das PulsverhaltnisslUpc betrug im Fall der untersuchten Proben 20% mit
einer Pulsfrequenzef= 1 kHz. Zum Registrieren der feldverdampften lonen wird bei de
spannungsgepulsten TAP ein Flachendetektor verwendegudeeiner Kanalplatteneinheit
zur Verstarkung des Signals und einer Detektor-Anordnusgl®0 Anoden auf einer Flache
von 10x 10 cn? besteht 115.

Die Messungen mit der spannungsgepulsten TAP wurden bainddruck von p~10-1° mbar
und einer Temperatur vonJ 60 K durchgefiihrt. Das Verarbeiten und Visualisieren dansp
nungsgepulsten TAP-Daten wurde mit dem Programm , Tap3Ddargenommen.

4.5.4 Lasergepulste TAP-Analyse

Um TAP-Untersuchungen von der eutektischen Si-Phase utektmchen AISi Phasen-
grenzen durchzufihren, wurde eine an der Universitat Miinsttwickelte laserinduzierte
Weitwinkel-Atomsonde verwendell6. Das Detektorsystem besteht hier aus zwei Kanal-
platten @ = 120 mm) und einem so@elayline Detektor [L17], mit dem die feldverdampften
Atome bei einer Fluglange von 130 mm und eineffndngswinkel vont 35° registriert wer-
den. Der verwendete Laser ist ein Yb-dotierter FaserlakH] [mit einer Wellenldnge von

A = 1030 nm (Infrarot, IR) und kann durch Frequenzverdopplungim# 515 nm (Griin)
bzw. -verdreifachung béi = 343 nm (Ultraviolett, UV) betrieben werden. Bei einer Puls-
lange von g5 = 200 fs und Frequenzenfs < 2 MHz steht eine Pulsenergief von bis

zu 10wJ zur Verfigung. Die nominale Spotgrof3e des auf die Probest&rten Lasers wird
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vom Hersteller aut~ 60 um angegeben. Die hohe Laserleistung vonuJ®uls wird dabei
nicht direkt fur die lasergepulsten TAP-Untersuchungemshigt, ermdglicht jedoch die Fre-
guenzverdopplung und -verdreifachung und somit die Hinsig der Wellenlangé. des La-
sers. Die lasergepulsten TAP Messungen der Al-Si Legiemnimgirden bei einem Druck von
p ~1071% mbar und einer Temperatur von-B5 K durchgefiihrt.

Fur eine statistisch aussagekraftige Auswertung mussamétter Messungen ein frithzeitiger
Abriss der Spitze verhindert werden, sodass eine ausreichehe Anzahl von Atomen de-
tektiert werden kann. Zudem wurden die nadelférmigen Rraoeprapariert, dass neben der
eutektischen Si-Phase auch eutektischiSiAlPhasengrenzen (d.h. Grenzflachen entlang der
eutektischen Al- und Si-Phase, vgl. Abb. 4.7) untersuchtiere konnten. Wahrend der laser-
gepulsten TAP-Messungen der Al-Si Legierungen stelltejeidoch die sehr unterschiedliche
Feldverdampfungsrate der eutektischen Si- bzw. Al-Phizgerablematisch heraus. Bei Pro-
ben, in denen die eutektische/81 Phasengrenze senkrecht zur Analyserichtung verlief, wa
die Feldverdampfung sehr unregelméafidig und fihrte zu ememhogenen 3-D Rekonstruk-
tion. Eine homogene Feldverdampfung beider Phasen koagiegeén erreicht werden, wenn
die eutektische ABi Phasengrenze parallel zur Analyserichtung, d.h. zueldatise, verlief.
Mit den in dieser Arbeit hergestellten Spitzen der Georaetrie in Abb. 4.7 gezeigt, wur-
den geeignete Prozessparameter bei der Wellenlarg843 nm (UV), einer Pulsfrequenz
von fpys = 200 kHz und Laserenergien zwischep,E= 150 nJ (30 mhn¥) und 300 nJ
(60 mWnmm?) gefunden.

Die 3-D Rekonstruktion und das Visualisieren der Daten amsMessungen mit der laser-
gepulsten TAP wurde zunachst mit dem Programm ,,AVS Expre&sdurchgefiihrt. Hier-
fur wurden im Programm integrierte Module verwendet, diedan Universitat Munster flr
die Analyse von TAP-Daten entwickelt wurdehl. Fur eine quantitative Analyse der To-
mogramme mit verbesserter Statistik wurden Konzentragiosfile Gber die sogProximity
HistogramMethode 120 mithilfe des Programms ,IVAS 3.6" von CAMECA durchgeflhrt.
Der statistische Fehler der in dieser Arbeit angegebenezéfdrationswerte wurde Uber die

Standardabweichungmit
5= /w (4.1)

berechnet. Dabei istocder gemessene Mittelwert der Konzentration. Innerhalb 2tes
Intervalls um den Mittelwertcliegen 95% aller Messwerte.
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5 Ergebnisse

5.1 Mikrostruktur der unveredelten Al-Si Legierungen

Im Folgenden werden die mikrostrukturellen Untersuchurgye den unveredelten Legierun-
gen vorgestellt. Es wird gezeigt, dass die Al-10Si Legigraime sehr ahnliche eutektische
Mikrostruktur im Vergleich zur Al-15Si Legierung aufweistd damit die hier vorgestellten
Ergebnisse der TEM-Untersuchungen und FIB-Tomographiediite untersuchten Al-Si Le-
gierungen gleichermalen gelten. Aus diesem Grund konedrdich der folgende Abschnitt
zu den Ergebnissen der unveredelten Mikrostruktur auf diel3Si Legierung. Dabei sind
Teile der Arbeit an den untersuchten Al-15Si Legierungeeiteverdgtentlicht [121].

5.1.1 Mikrostrukturelle Merkmale

In Abb. 5.1 sind lichtmikroskopische Aufnahmen der Mikrog&tur von geétzten Oberfla-
chen der beiden unveredelten Legierungen (a) Al-10Si updlddl5Si dargestellt. Die Mi-
krostruktur der untereutektischen Al-10Si Legierung irbAb.1a besteht aus primaren Al-
Dendriten (hell) und typisch unveredeltem Al-Si Eutekiikud.h. einer eutektischen Si-Phase
(dunkel) mit grober nadelférmiger (lamellarer, in 3-D: fdsférmiger) Morphologie in ei-
ner eutektischen Al-Matrix (hell). Vereinzelt konnten ierdMikrostruktur polyedrische Si-
Priméarkristalle beobachtet werden (markiert durch PfeAbb. 5.1a).

Die Mikrostruktur der tUbereutektischen Al-15Si LegierungAbb. 5.1b weist neben poly-
edrischen Si-Primarkristallen (dunkel), die meist véligtig von einem (hellen) Halo aus pri-
maren Al-Mischkristallen umgeben sind, ebenfalls eindgpiunveredeltes Al-Si Eutektikum
auf. Von den Si-Primérkristallen (bzw. dem anschlieRenélleMischkristallbereich) ausge-
hend besteht das Al-Si Eutektikum dabei bevorzugt auslstréiitmig nach auf3en gerichteten
Si-Platten.

LI S
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Abb. 5.1: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Mikrostruktur der unveredelterA(210Si
Legierung und (b) der Al-15Si Legierung (geatzte Oberflachen).
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In Abb. 5.2a ist eine REM-Aufnahme des Al-Si Eutektikums devaredelten Al-10Si Le-
gierung gezeigt. Es ist deutlich die plattenférmige Sigghéunkel) innerhalb einer eutek-
tischen Al-Matrix zu erkennen. Die Dicke der Si-Platten250-800 nm (gemessen in der
x—y-Abbildungsebena 50 nm). Neben den zwei Hauptbestandteilen des Al-Si E kiakis
(Al'und Si) konnten mithilfe der REM-Untersuchungen zusékeVorhandene, von Verunrei-
nigungen stammende intermetallische Phasen, und dereiffisg®e Morphologie identifiziert
werden. Diese helleren (weil3en) Phasen (siehe Pfeile inABa) wurden fein-verteiltim Al-
Si Eutektikum vorgefunden. In Abb. 5.2b ist die REM-Aufnahenges typischen FIB-Schnitts
am unveredelten Al-Si Eutektikum der Al-15Si LegierungauiMerwendung des REM-EsB-
Detektors dargestellt. Einige sehr kleine, runde PhaseBunchmessex 500 nm (siehe Pfei-
le in Abb. 5.2b) werden bei Untersuchungen, die ausscidieBUf morphologischen Informa-
tionen basieren, kaum von den eutektischen Si-Plattensafieden. Die 2-D Morphologie
der grol3eren Phasen (mit GroRen von i ist zun&chst nicht eindeutig den in der Literatur
bekannten 2-D Morphologien zuzuordnen, wird aber im na&rh8bschnitt 5.1.2 angegeben.
Die chemische Zusammensetzung der hellen Phasen wur@dsrREM-EDX-Messungen an
den Schnittflachen von FIB-Schnitten untersucht. Es hatgaeigt, dass diese Phasen das
Verunreinigungselement Fe sowie zusatzliche Verunraimggelemente enthalten, die in den
untersuchten Al-Si Legierungen vorhanden sind.

= TR A
i NG

Abb. 5.2: REM-Aufnahmen der eutektischen Mikrostruktur der unveredelten Ale§ierun-
gen: (a) Inlens SE-Aufnahme der polierten Oberflache der Al-10§ekeng. (b) REM-EsB-
Aufnahme eines FIB-praparierten Querschnitts in der eutektischen stilskaur der Al-15Si
Legierung (dunkelgrag Al, hellgrau= Si, weil3= Fe-reiche Phase). Einige Fe-reiche Phasen
mit GroRen< 500 nm sind durch Pfeile markiert.

Es ist in Abb. 5.2b deutlich zu erkennen, dass sowohl diel&téh als auch die Fe-reichen

Phasen in einer eutektischen Al-Matrix eingebettet sindethalb der eutektischen Al-Phase
variiert der Kontrast leicht aufgrund kristallographiecl®rientierungsunterschiede des poly-
kristallinen Aufbaus der Al-Matrix.

Wegen der sehr &hnlichen Verteilung und Morphologie dereighen Phasen in den unver-
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edelten Al-Si Legierungen, werden im Folgenden die Untdnsagen zu Struktur, 2-D und
3-D Morphologie der Fe-reichen Phasen in der Al-15Si Legigrim Detail vorgestellt.

5.1.2 Identifizierung der Fe-reichen Phase

Eine Zuordnung der Kristallstruktur und damit des Typs derr&ichen Phase ist nicht ein-
deutig, wenn ausschlief3lich von morphologischen Infoioma&in auf die Kristallstruktur ge-
schlossen wird. Diese auf Morphologie basierende Zuorgiamn aufgrund ahnlicher Mor-
phologien verschiedener Phasen irrefiihrend sE23][ Deswegen wurde im Rahmen dieser
Arbeit eine eindeutige Identifizierung der Fe-reichen Bhasowohl durch Strukturbestim-
mung Uber SAED-Aufnahmen als auch durch Zusammensetzuagsa mittels EDX im
TEM bestimmt.

T

Abb. 5.3: Fe-reichea-Phase in der unveredelten Al-15Si Legierung: (a) TEM-Hellfeld-
Aufnahme zeigt die 2-D Morphologie ,chinesischer Zeichen*. (b) SA&Dnahme der Fe-
reichena-Phase entlang der$3]-Zonenachse.

Sowohl die Fe-reichen als auch die von weiteren Verunraimggn stammenden interme-
tallischen Phasen, erscheinen in TEM-Hellfeld-Untersugfen wegen dem Massenkontrast
dunkler als das umgebende Al-Si Eutektikum. In Abb. 5.3aiis¢ typische TEM-Hellfeld-
Aufnahme einer Fe-reichen Phase in der eutektischen Mikidsr der unveredelten Al-
15Si Legierung gezeigt. Eine dazugehotrige SAED-AufnalsheiAbb. 5.3b dargestellt. In
Tab. 5.1 sind die Ergebnisse der TEM-Untersuchungen denireredelten Al-Si Eutektikum
beobachteten Fe-reichen Phasen zusammengefasst.

Die Kristallstruktur der Fe-reichen Phase wurde in diesdyeft als kubisch-raumzentriert
(krz), Raumgruppe Im3, mit Gitterparameteed,271 nm identifiziert. Die mittlere chemi-
sche Zusammensetzung dieser Phase (siehe Tab. 5.1) weis$téichiometrie von Ad(Fe,
Mn)4Si, auf und entspricht einer Fe-reichen Phase vom dypl(Fe, Mn)Si mit 138 Ato-
menEinheitszelle 123. Es wurde beobachtet, dass diejenigen Fe-reichBhasen mit Gro-
3en bis zu~ 5 um in Abb. 5.2b eine 2-D Morphologie besitzen, die in der later als sog.
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Tab. 5.1: Kristallstruktur und mittlere chemische Zusammensetzungder Fe-reichen
Phase (in at.%) gemessen Uber Feinbereichs-Elektronenbeugungva. energiedispersi-
ve Spektroskopie im Transmissionselektronenmikroskop.

Fe-reiche Phase 2-D Morphologie Kristallstruktur  Giteameter Al Si Fe Mn
nm at.%
a »Chinesische Zeichen" Kubisch (krz) 21,271 66,9 115 21,1 0,5

.chinesische Zeichen® bekannt ist. Der Ausdruck ,chinelsesZeichen® wird dabei allgemein
akzeptiert um bestimmte (Fe-reiche) intermetallischesBhan 2-D zu charakterisieref4].

5.1.3 3-D Mikrostruktur

Die Darstellung der 3-D Morphologie der eutektischen Sadthund der Fe-reicherPhase
mittels FIB-Tomographie ist in Abb. 5.4a fir die unveredelle15Si Legierung gezeigt.
Die Si-Platten in der unveredelten Legierung wachsen veigiwund formen dadurch ein
lamellares Netzwerk von Si-Platten aus. Es konnte in 3-Obaeltet werden, dass sich die
Fe-reichen Phasen stets in unmittelbarer Nahe der SeRlb#finden. Dabei liegen sie nicht
notwendigerweise an den Enden bzw. Ecken der Si-Plattenijvginer friiheren Studi]]

im TEM beobachtet wurde, sondern sind auch entlang dereBtaterflachen zu finden.
Diejenigen Fe-reichem-Phasen mit Durchmesser 500 nm (siehe Pfeile in Abb. 5.2b)
besitzen spharische 3-D Morphologie.

Abb. 5.4: Darstellung der 3-D Morphologie a) der eutektischen Si-Phase (in cyahjer Fe-
reichena-Phase (in magenta) sowie (b) separate Darstellung nur der Fe-reidPleasen in
der unveredelten Al-15Si Legierung mittels FIB-EsB Tomographie. Dikésttie Al-Phase
ist Ubersichtshalber nicht gezeigt.

41



5 Ergebnisse

Des Weiteren wurde beobachtet, dass sich die Fe-reigti@masen als Einschlisse zwischen
den Si-Platten und der eutektischen Al-Matrix ausscheiésme separate 3-D Darstellung
der Fe-reichen Phasen ist in Abb. 5.4b gezeigt. Die feineN8eldphologie solcher Fe-reichen
Phasen wurde bisher als ,verschachtelt-verzweigte” 8iruseschriebenZ6]. Im Rahmen
dieser Arbeit wurde beobachtet, dass sich die Fe-reickdase entweder in spharischer
Morphologie ausbildet oder als diinne, sehr flache ,Blat@ie’,bevorzugt entlang der Ober-
flache der Si-Platten liegen. Oft verbinden diese ,Blattevezunterschiedliche Si-Platten
entlang der Grenzflache zweier eutektischer Al-Korner. &lmyeschatzte Volumenanteil der
eutektischen Si-Phase innerhalb des untersuchten Vokimekbb. 5.4a betragt 13,6 Vol.%,
der Volumenanteil der Fe-reichenPhase 0,3 Vol.%.

5.2 Mikrostruktur der Sr-veredelten Al-Si Legierungen
5.2.1 Mikrostrukturelle Merkmale

In den Sr-veredelten Legierungen konnte an geétzten Prdisbtmikroskopisch die
Verteilung der Fe-reichen Phasen innerhalb der eutelarsdfdrner und somit auch der
mikrostrukturelle Aufbau der eutektischen Korner (z.B.edtische Zell- und Korngren-
zen) beobachtet werden. Dies ist mdglich, da die euteldisdiorn- und Zellgrenzen
in Sr-veredelten Legierungen durch die Anreicherung vonuMeinigungen leichter zu
identifizieren sind124]. Im Folgenden werden lichtmikroskopische Aufnahmen veatgten
Oberflachen der Mikrostruktur beider Sr-veredelten Lagigen Al-10Si (200 ppm Sr) bzw.
Al-15Si (60 ppm Sr) gezeigt und bzgl. ihrer Gefligebestaledieschrieben. Da im Rahmen
dieser Arbeit beobachtet wurde, dass die Sr-veredeltétesdbe Mikrostruktur (wie im Fall
der unveredelten Mikrostruktur) fur beide Al-10Si und AbSI Legierungen sehr ahnlich ist,
werden im Abschnitt zu den TEM-Untersuchungen nur die Enggsle fur die Sr-veredelte
Al-10Si Legierung vorgestellt.

Sr-veredelte Al-15Si Legierung

In Abb. 5.5 sind lichtmikroskopische Aufnahmen der Sr-deeen Mikrostruktur der Al-15Si
Legierung gezeigt. Es istin Abb. 5.5a deutlich zu erkendass die primaren Gefligebestand-
teile, in Form von polyedrischen Si-Primarkristallen unidDendriten, inhomogener verteilt
sind als im unveredelten Zustand (siehe Abb. 5.1b). DierBndtkristalle sind grol3er bei
geringerer Anzahl pro Flacheneinheit und liegen in der blkruktur angehauft vor, d.h. es
existiert eine Clusterbildung der Si-Primarkristalle im @ehmelze.

Der in Abb. 5.5a rechteckig markierte Bereich ist in (b) véfRgrt abgebildet. Die drei in
Abb. 5.5a gezeigten Si-Primarkristalle in der Mitte sinah\feellen und dunklen Bereichen,
bestehend aus eutektischer Mikrostruktur und primareDédriten, umrandet. Daraus folgt,
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Abb. 5.5: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Mikrostruktur der Sr-veredelteri 86 Le-
gierung (geétzte Oberflache): (a) Die Verteilung der eutektischengkdvind durch Hellig-
keitsunterschiede sichtbar. Die rechteckige Flache markiert ein eutaddikoinn, das vergro-
RBert in (b) abgebildet ist. Drei Bereiche mit unterschiedlichen mikrostralkén Merkmalen
im eutektischen Korn sind gekennzeichnet: unveredelter Bereich mitir§&afkristallen in
der Kornmitte (Bereich A), veredelte eutektische Mikrostruktur (BereigBRreich des Zu-
sammenstol3es eutektischer Kérner (Bereich C).

dass die eutektischen Korner in der Ubereutektischen Ai-lLl&gierung unmittelbar an den
Si-Primarkristallen gewachsen sind. Die drei Si-Primi&tkile in Abb. 5.5b kennzeichnen
somit das Zentrum eines eutektischen Korns.

Es konnten in der Sr-veredelten Al-15Si Legierung drei urtikrostrukturelle Merkmale
unterscheidbare Bereiche innerhalb eines eutektischemsKoentifiziert werden:

e Bereich A: entspricht dem sehr hellen (wei3en) Bereich, der aus udetesn Al-Si
Eutektikum (Si-Platten) mit einem oder mehreren Si-Prkridtallen in der Kornmitte
besteht.

e Bereich B: entspricht dem hellen (Ubergangs-)Bereich, in dem vetesli@l-Si Eutek-
tikum mit feinen Si-Fasern sowie nahezu keine Fe-reichexs@mvorliegen.

e Bereich C: entspricht dem dunklen (auf3eren) Bereich mit veredeltesSAEutektikum
und eutektischen Zell- und Korngrenzen. Es wurden hier BEgeaieiche Phasen (mit der
2-D Morphologie ,chinesischer Zeichen” bzw. sehr feinepiaél Nadeln) entlang eutek-
tischer Zell- und Korngrenzen identifiziert. Zusatzlichr emtektischen Mikrostruktur
liegen in dem &uf3eren Bereich primére Al-Dendriten vor.

Sr-veredelte Al-10Si Legierung
Die Mikrostruktur der Sr-veredelten Al-10Si Legierungefg Abb. 5.6a) enthalt wie im un-
veredelten Zustand primére Al-Dendriten, die gleichmafider Mikrostruktur verteilt sind.
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Das Al-Si Eutektikum besteht aus hellen, runden BereichérRinilien von bis zu 650m,
die von dunkleren Bereichen umgeben sind. Es wird angenomdass durch die Hellig-
keitsunterschiede mikrostrukturelle Unterschiede imbfauwf der eutektischen Korner sichtbar
gemacht werden. Die hellen Bereiche entsprechen dabei démalzm Bereichen der eutekti-
schen Kérner.

1 mmy

Abb. 5.6: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Mikrostruktur der Sr-veredelteri®$i# Le-
gierung (geatzte Oberflache): (a) Die Helligkeitsunterschiede innededbAl-Si Eutekti-
kums lassen sich auf mikrostrukturelle Unterschiede der eutektischereKaunickfuhren.
Die rechteckige Flache markiert ein eutektisches Korn, das vergribl3grt abgebildet und
durch drei unterschiedliche Bereiche gekennzeichnet ist. Beremdniraler Bereich (Korn-
mitte) mit fein-veredeltem Al-Si Eutektikum ohne Fe-reiche Phasen; Be2eichgformiger
Ubergangsbereich mit fein-veredeltem Al-Si Eutektikum und eutektisZledigrenzen, an
denen Fe-reiche Phasen mit 2-D Morphologie ,chinesischer Zeiclsestig Pfeil) vorliegen;
Bereich 3: auRerer Bereich mit fein-veredeltem Al-Si Eutektikum (radiah auf3en gerich-
tete Si-Fasern) und Fe-reiche Nadeln entlang eutektischer Zellgresieba Pfeile).

Der in Abb. 5.6a rechteckig markierte Bereich ist in (b) véfRgrt abgebildet. Mithilfe um-
fangreicher lichtmikroskopischer Untersuchungen in Koratlon mit REM-Untersuchungen
konnten drei durch mikrostrukturelle Merkmale untersdbare Bereiche innerhalb der eu-
tektischen Kérner der Sr-veredelten Al-10Si Legierungnilefi werden:

e Bereich lentspricht dem Zentrum des hellen Bereichs, d.h. der Kotarfbrnbereich
mit r < 400 um). Hier weist das eutektische Korn ein typisch fein-veledeAl-Si
Eutektikum mit feinen Si-Fasern sowie keine Fe-reichersBhauf.

e Bereich 2 entspricht dem ringférmigen Ubergangsbereich um die Kdttemnder in
Abb. 5.6 ebenfalls hell erscheint (Kornbereich mit 4@ < r < 650 um). In die-
sem Ubergangsbereich liegt das Al-Si Eutektikum ebenfailsveredelt vor, enthalt
jedoch teilweise eutektische Zellgrenzen. Entlang dieséektischen Zellgrenzen be-
finden sich Fe-reiche Phasen mit der 2-D Morphologie ,chsuder Zeichen® (siehe
Pfeil im Bereich 2 in Abb. 5.6b).
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e Bereich 3 entspricht dem auf3eren, dunklen Bereich des Korns (Koridemit
r > 650um). Hier besteht das Al-Si Eutektikum vorwiegend aus eigekéen Zellen mit
Si-Fasern, die radial vom Wachstumszentrum aus nach a@dehtgt sind. Eine zwei-
te Fe-reiche Phase, die in 2-D in Form dinner Nadeln vorliegtin den unveredelten
Legierungen nicht beobachtet wurde, ist im auf3eren BerastKdrns zu finden (siehe
Pfeile im Bereich 3 in Abb. 5.6b). Diese Fe-reichen Nadelmeieh&aufig als definierte
Abgrenzungsmerkmale der einzelnen eutektischen Zellen.

Zusatzlich zur Anreicherung der Fe-reichen Phasen an &stbkn Zellgrenzen befindet sich
eine vermehrte Anreicherung der Fe-reichen Phasen an dektiscthen Korngrenzen, d.h.
an den Stellen, an denen die eutektischen Kdrner zusamstefiga sind. Eine eindeutige
Abgrenzung der einzelnen eutektischen Korner ist jedo@:hSchlitbildern aufgrund der
Uberlagerung der eutektischen Mikrostruktur mit den priengAl-Denriten nur schwierig zu
erkennen.

5.2.2 Eutektische Zellen und Zellgrenzen

In den Sr-veredelten Legierungen kann man die eutektisébbgrenzen wegen der Geflige-
vergroberung und den Einschliissen der Fe-reichen Phasgenagutektischen Zellgrenzen
im REM gut erkennen.

In Abb. 5.7 sind REM-Aufnahmen des Al-Si Eutektikums aus dereBeen 2 und 3 inner-
halb eines eutektischen Korns der Sr-veredelten Al-10§idreng dargestellt.

MA}Bereich 2|

v

Bereich 3

1Wm

Abb. 5.7: REM-Aufnahmen des Al-Si Eutekikums aus verschiedenen Bereichem inne
halb eines eutektischen Korns in der Sr-veredelten Al-10Si LegiefahdREM-Inlens SE-
Aufnahme der eutektischen Mikrostruktur im Ubergangsbereich (Be®ic(b) REM-EsB-
Aufnahme der eutektischen Mikrostruktur im &uf3eren Bereich (Berdich 3

Das veredelte Al-Si Eutektikum im Bereich 2 (siehe Abb. 5waist feine, gedrungen aus-
gebildete runde Si-Fasern mit kleinen FaserabstanderDafSi-Fasern wachsen stark ver-
zweigt innerhalb von eutektischen Zellen, wobei die eimneslZellen durch geringe Orientie-
rungsunterschiede der Si-Fasern (erkennbar durch lemtbtschiedliche Faserabstande) und
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die eutektischen Zellgrenzen durch Einschlisse von fefeai Phasen (markiert durch Pfei-
le in Abb. 5.7a) zu erkennen sind. Das Al-Si Eutektikum wigister Nahe der eutektischen
Zellgrenzen eine Vergréberung der Morphologie der ewgeken Si-Phase auf, d.h. die eutek-
tische Si-Phase ist hier weniger fein und faserformig abisdget und besitzt groRere Abstan-
de innerhalb der Al-Matrix. Die eutektischen Zellen und goaouch die Fe-reichen Phasen
wurden bevorzugt in der Nahe von primaren Al-Dendriten laebket (siehe linke Pfeile in
Abb. 5.7a). Das veredelte Al-Si Eutektikum in Bereich 3 (si@lbb. 5.7b) besteht aus feinen
Si-Fasern, die bevorzugt ausgerichtetes Wachstum vonmufentes eutektischen Korns radi-
al nach aul3en aufweisen. In der Nahe der eutektischen elign existiert in Bereich 3 keine
Vergroberung der Morphologie der eutektischen Si-Phaskgh ein bevorzugtes Wachstum
der feinen Si-Fasern in Richtung der eutektischen ZellgrenEs sind deutlich die diinnen
Fe-reichen Nadeln in einem verbundenen Netzwerk entlangutektischen Zellgrenze zu
erkennen.

Um die mikrostrukturellen Merkmale der eutektischen Zeila Detail zu untersuchen, wur-
deninnerhalb der drei gekennzeichneten Bereiche des KoAlsi. 5.6b gezielt FIB-Schnitte
durchgefuhrt. In Abb. 5.8 sind REM-Aufnahmen der Mikrostiulkan den Schnittflachen von
FIB-Schnitten aus den drei Bereichen dargestellt: (a) feiredeltes Al-Si Eutektikum (so-
wohl im Bereich 1 als auch innerhalb der eutektischen Zelleereich 2 beobachtet), (b)
eutektische Zellgrenze und Fe-reiche Phase mit der deutlisgepragten 2-D Morphologie
.chinesischer Zeichen* (Bereich 2) und (c) eutektischegtelhize mit dinnen Fe-reichen Na-
deln (Bereich 3).

Abb. 5.8: REM-Inlens SE-Aufnahmen der Schnittflachen von FIB-Schnitten an stituio-
turellen Merkmalen der Sr-veredelten Al-10Si Legierung (siehe Abb. @&pBereich 1: ver-
edeltes Al-Si Eutektikum mit sehr fein ausgebildeten Si-Fasern; (b) Be2eigergrobertes
Al-Si Eutektikum und Fe-reiche-Phase mit der 2-D Morphologie ,chinesischer Zeichen*
(weild) entlang der eutektischen Zellgrenze; (c) Bereich 3: Al-Si Eutaktiknit feinen Si-
Fasern und Fe-reichamPlattchen (weil3) an der eutektischen Zellgrenze. Die Pfeile in (b)
und (c) markieren die Grenzflachen der (polykristallinen) eutektischdviarix.

Entlang der eutektischen Zellgrenzen in Abb. 5.8b und ¢ emmlisétzlich FIB-Serienschnitte
aufgenommen und zu FIB-Tomogrammen weiterverarbeitdtg¢stdschnitt 5.2.4). Das fein-

veredelte Al-Si Eutektikum in Abb. 5.8a besteht aus diclitrgegenen Si-Fasern mit sehr
kleinen Faserabstanderl um und einer eutektischen Al-Matrix, in der keine kristaliag
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phischen Orientierungsunterschiede erkennbar sind. Réest auf kontinuierliches (gekop-
peltes) Wachstum der eutektischen Al-Phase innerhalbeileweredelten Bereiche hin. Die
Mikrostruktur an den eutektischen Zellgrenzen im Bereiclsi2hle Abb. 5.8b) besteht aus
vergroberten, weniger rund ausgebildeten Si-Fasern idideyen Faserabstander2 um und
einer polykristallinen eutektischen Al-Matrix. An den @Geflachen der Al-Matrix (markiert
durch Pfeile in Abb. 5.8b) ist die Fe-reiche Phase mit der RA@rphologie ,chinesischer
Zeichen* sichtbar. Diese Fe-reiche Phase scheidet sicanrba-veredelten Legierungen mit
GrofRen> 5 um aus und ist somit grofRer als im unveredelten Zustand ($ibhés.2).

Die Mikrostruktur an den eutektischen Zellgrenzen in Bdréldsiehe Abb. 5.8c) weist sehr
fein ausgebildete Si-Fasern sowie Grenzflachen der esthlen Al-Matrix (markiert durch
Pfeile in Abb. 5.8c) auf. Die Si-Fasern wurden (bei FIB-SesiEhnitten entlang der eutekti-
schen Zellgrenzen) haufig entlang ihrer Faserachse angteah Eine Si-Faser, die entlang
ihrer Oberflache angeschnitten wurde, ist z.B. in Abb. 5.8btevon der eutektischen Zell-
grenze zu erkennen. Dies weist darauf hin, dass die Sidrassorzugt in Richtung der eu-
tektischen Zellgrenzen wachsen. In der Nahe der GrenzficadreAl-Matrix (markiert durch
Pfeile in Abb. 5.8c) befinden sich250 nm diinne Fe-reiche Nadeln. Diese Nadeln sind in 3-D
plattenférmig und wurden nicht unmittelbar an den Grenbhfigicder eutektischen Al-Matrix
beobachtet. Die diinnen Fe-reichen Plattchen wachsentamamd erreichen Langen von
einigenum (gemessen auf der Probenoberflache). AuRerdem konnte imedRatieser Arbeit
beobachtet werden, dass in 2-D Abbildungen getrennt gatide Fe-reiche Plattchen oft in
3-D verbunden sind.

5.2.3 Identifizierung der Fe-reichen Phasen

Eine Fe-reiche Phase mit der 2-D Morphologie ,chinesis@®chen” an einer eutektischen
Zellgrenze aus Bereich 2 ist mittels TEM-Hellfeld in Abb. & §ezeigt. Die Phase weist zwar
keine Facetten, jedoch eine stark gewundene Oberflach&iaufus dem gekennzeichneten
Bereich aufgenommene SAED-Aufnahme ist in Abb. 5.9b daefjedDie Kristallstruktur ist
wie im Fall der unveredelten Legierungen kubisch-raumazemikrz), Raumgruppe Im3, mit
Gitterparameter & 1,253 nm. Durch SAED-Untersuchungen aus verschiedenerncBere
der in Abb. 5.9a gezeigten Fe-reichen Phase wurde feslijedtess die Phase aus polykris-
tallinen Bereichen zusammengesetzt ist. Daraus folgt, massere getrennt gewachsene Fe-
reiche Phasen an den eutektischen Zellgrenzen zusamn@®gesein mussen. Die mittlere
chemische Zusammensetzung dieser Fe-reichen PhasenTaletb.2) weist eine Stéchiome-
trie von Al4Fe;Si, auf. Die Fe-reiche Phase ist vom TgpAl(Fe, Mn)Si und somit &hnlich
der Fe-reichen Phase in den unveredelten Legierungere (aigh 5.3).

Eine TEM-Hellfeld-Aufnahme der zweiten Fe-reichen Phagenadel- (2-D) bzw. plattchen-
formiger (3-D) Morphologie ist in Abb. 5.9c dargestellt.tamg der Wachstumsrichtung der

47



5 Ergebnisse

200 nm

¥
A

Abb. 5.9: Mikrostruktur der Sr-veredelten Al-10Si Legierung: (a) TEM-Hellféldfnahme
und (b) SAED-Aufnahme der Fe-reichenPhase entlang defl33]-Zonenachse; (c) TEM-
Hellfeld-Aufnahme und (d) SAED-Aufnahme der Fe-reiche#hase entlang der [100]-
Zonenachse.

Fe-reichen Plattchen sind in Abb. 5.9c deutlich Zwillingseen zu erkennen. Dies lasst auf
anisotropes facettiertes Wachstum der Plattchen entlasgnimter Richtungen schliel3en.
Die SAED-Aufnahme in Abb. 5.9d stammt von dem mit dem Pfeitkieaten Plattchen. Die
Kristallstruktur der Fe-reichen Plattchen entspricheeitetragonalen Struktur mit der Ein-
heitszelle des Typs Pdgand den Gitterparametern=20,614 nm und & 0,957 nm. Diese
Struktur ist in Ubereinstimmung mit der &eSp-Phase, die in Ref1P5 beobachtet wurde
und in der Literatur als Fe-reicltePhase bekannt is1q.

Tab. 5.2: Kristallstruktur und mittlere chemische Zusammensetzungder Fe-reichen
Phasen (in at.%) gemessen Uber Feinbereichs-Elektronenbeuguthgw. energiedisper-
sive Spektroskopie im Transmissionselektronenmikroskop. Das Vhéltnis Fe/Si wurde
zum Vergleich mit Literaturwerten Gber Gew.% berechnet.

Fe-reiche Phase 2-D Morphologie Kristallstruktur Gitemgmeter Al Si Fe FSi
nm at.%
o »Chinesische Zeichen* Kubisch (krz) =al,253 73,6 104 16,0 31
) Nadeln Tetragonal & 0,614; c= 0,957 57,1 27,6 153 11

Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine leicht abweichende Stowkirie (ALFeSp) fur die
Fe-reiched-Phase gemessen. In Tab. 5.2 ist die TEM-Analyse der in deei@delten Al-Si
Legierungen beobachteten Fe-reichen Phasen zusammestgefist demnach zu erkennen,
dass die Fe-reich&Phase einen héheren Si-Gehalt als die Fe-reicRbase besitzt.
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5.2.4 3-D Mikrostruktur

Um die Morphologie der eutektischen Si-Phase in 3-D zu sotgren, wurde gezielt ein FIB-
Tomogramm im Bereich B des eutektischen Korns der Sr-veletAl-15Si Legierung (siehe
Abb. 5.5b) erstellt. Die beobachtete 3-D Morphologie isfbb. 5.10a in einem analysierten
Volumen von 21,2 15,9x 8,6 um? und in Abb. 5.10b in einem Ausschnitt (¥12 x 9 umd)
dargestellt. Die eutektische Al-Phase ist Ubersicht&ralizht gezeigt.

Abb. 5.10: Darstellung der 3-D Morphologie der eutektischen Si-Phase und deri¢teen
Phase in der Sr-veredelten Al-15Si Legierung mittels FIB-Tomogra@ji&ofallenformiges
Netzwerk der Si-Fasern im Bereich B des eutektischen Korns; (b)cAngs(11x 2 x 9 umd)
aus (a); (c) 3-D Morphologie der Fe-reicherPhase im Bereich C des eutektischen Korns.

In Abb. 5.10a ist eine Uberwiegend korallenformiges Netkveker eutektischen Si-Phase zu
erkennen. Mit dem Ausschnitt in Abb. 5.10b wird jedoch debtldass die Morphologie der
eutektischen Si-Phase eher als Ubergangsform von schr8alelittchen zu Si-Fasern be-
steht. Die feinen Si-Fasern sind miteinander verbunderbuddn ein hochverzweigtes Netz-
werk aus. Der abgeschatzte Volumenanteil der eutektisshBhase innerhalb des untersuch-
ten Volumens in Abb. 5.10a betragt 12 Vol.%.

Abb. 5.10c zeigt die 3-D Darstellung einer Fe-reiclieRhase mit der 2-D Morphologie ,chi-
nesischer Zeichen*, die in der Sr-veredelten Al-15Si Liegig an den eutektischen Zellgren-
zen im Bereich C der eutektischen Korner (siehe Abb. 5.5bhaeuet wurde. In 3-D ahnelt
die Form der Fe-reichea-Phase nicht mehr ,chinesischen Zeichen*, sondern sielitas
sehr komplexe Struktur heraus, die in einem hochverzweigtetzwerk konzentriert vorliegt.
Die Fe-reichexr-Phase ist dabei wesentlich groRer als in den untersuchtemmedelten Al-Si
Legierungen (siehe Abb. 5.4b). Zuséatzliche intermetaigsPhasen von Verunreinigungsele-
menten, die in der Sr-veredelten Al-15Si vorhanden sir8l @b, siehe Tab. 3.1), erscheinen
als sehr helle Ausscheidungen innerhalb des hochverzvekg-reichen Netzwerks (weil3 in
Abb. 5.10b). Diese intermetallischen Phasen weitererifeinigungen sind in 3-D anndhernd
spharisch mit Durchmessern bis zu 700 nm.

Die 3-D Mikrostruktur der eutektischen Si-Phase (cyan) dedFe-reichem-Phase (magen-
ta) entlang einer eutektischen Zellgrenze im Bereich 2 deskgschen Korns der Sr-
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Abb. 5.11: Darstellung der 3-D Mikrostruktur an der eutektischen Zellgrenze imiger2
eines eutektischen Korns der Sr-veredelten Al-10Si Legierung mitteld &itBographie: 3-D
Morphologie der (a) eutektischen Si-Phase (in cyan) und der FeergicRhase (in magenta);
(b) separat dargestellte Fe-reichdhase.

veredelten Al-10Si Legierung (siehe Abb. 5.6b) ist in Abld1& gezeigt. Die z-Achse des
Tomogramms ist entlang der eutektischen Zellgrenze aertnDie FIB-Serienschnitte wur-
den hier mit einem lonenstrom von 1 nAZ = 35 nm) durchgefuhrt. Die 3-D Morpholo-
gie der eutektischen Si-Phase liegt an der Zellgrenze aishteine Si-Fasern vor, sondern
besteht aus einem Ubergang von gewolbten Si-Platten zugereninden Si-Fasern. Diese
vergroberte gewdlbte Morphologie der eutektischen SisBhst weniger verzweigt als die
feinen Si-Fasern innerhalb der eutektischen Zellen. Esteon 3-D beobachtet werden, dass
Fe-reichen-Phasen als Einschlisse zwischen der eutektischen SéBhdden eutektischen
Al-Kdrnern der beiden eutektischen Zellen vorliegen. Abl.1a zeigt die 3-D Morphologie
der Fe-reichen-Phasen als Einschlisse dinner ,Blatter, die an den estdldn Zellgrenzen
zu einem komplexen Netzwerk zusammengewachsen sind.

Eine separate 3-D Darstellung der Fe-reicheRhase aus einer Perspektive annahernd ent-
lang der eutektischen Zellgrenze (z-Achse) ist in Abb. B.dargestellt. In 3-D erscheint die
Morphologie der Fe-reichesm-Phase als sehr komplexe Struktur mit stark gekrimmten-Ober
flachen, die Eindriicke der zusammengestol3enen eutektigellen wiederspiegeln. Aus der
gezeigten Perspektive ist auRerdem ersichtlich, dassedreiEhea-Phase aus mehreren, an
der eutektischen Zellgrenze angereicherten Teilen bieddeln abgeschatzte Volumenanteil
der eutektischen Si-Phase in einem untersuchten Volume@6x 14,3x 11,2um? betragt
14,9 Vol.%, der Volumenanteil der Fe-reichePhase 2,2 Vol.%.

In Abb. 5.12a ist die 3-D Mikrostruktur der eutektischenFaisern und der verbundenen Fe-
reichend-Plattchen an einer typischen eutektischen Zellgrenze isi&e3 gezeigt. Die FIB-
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Abb. 5.12: Darstellung der 3-D Mikrostruktur an der eutektischen Zellgrenze imigei@
eines eutektischen Korns der Sr-veredelten Al-10Si Legierung mittelg&tibgraphie: 3-
D Morphologie der (a) eutektischen Si-Phase (in cyan) und der FeemésPlattchen (in
magenta); (b) separat dargestellte Fe-reisfdattchen.

Serienschnitte wurden fir dieses Tomogramm mit einem lstinem von 200 pA4Az = 20 nm)
durchgefuhrt. Es ist deutlich eine bevorzugte Wachstuiesterung der feinen Si-Fasern in
Richtung der Fe-reiched-Plattchen zu erkennen. Es ist auch ersichtlich, dass dreiEken
Plattchen dabei um bereits vorhandene Si-Fasern herumfbsemmsind. Auf der Oberflache
beobachtete morphologische Merkmale sind in Abb. 5.12brkeneen. Die Locher weisen
auf Stellen hin, an denen die Fe-reiche®lattchen die bereits vorhandenen Si-Fasern um-
wachsen haben. Die weitere Zunahme der Dicke der Fe-retcRégittchen kann aul3erdem zu
Pragungen bzw. Eindriicken von den umgebenden Si-FasedeaGberflache der Plattchen
fuhren (in Abb. 5.12b durch Pfeile markiert). Der abgesztgd¥olumenanteil der eutektischen
Si-Phase in einem untersuchten Volumen von 2024 x 5,0 um?® betragt 18,8 Vol.%, der
Volumenanteil der Fe-reicheiPhase 2,0 Vol.%.
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5.3 TAP-Analyse der eutektischen Phasen

Um den Einfluss des Veredelungselements Sr auf die eute&tidikrostruktur von Al-Si Le-
gierungen zu verstehen, ist eine genaue Kenntnis der $eiMerg innerhalb der eutektischen
Al- und Si-Phase erforderlich. Zu diesem Zweck kam in diesdreit die Analyse mittels
spannungs- und lasergepulster TAP an nadelférmigen Pradresr-veredelten Al-Si Legie-
rungen zum Einsatz. Die gewonnenen experimentellen Erggbder TAP-Untersuchungen
werden im folgenden Abschnitt vorgestellt. Dabei wird aavfgils eine Messung sowohl der
eutektischen Al- als auch der Si-Phase sowie auf eine Mgsstlang der eutektischen/Sl
Phasengrenze im Detail eingegangen. Die Ergebnisse zongpgsgepulsten TAP-Analyse
der Sr-veredelten Al-15Si Legierung sind in Ref2]], die Ergebnisse zur lasergepulsten
TAP-Analyse der Sr-veredelten Al-10Si Legierung sind in.R&28 verdftentlicht. Fur die
jeweilige TAP-Messung wird im Folgenden detailliert dasspnechende Massenspektrum be-
schrieben und die detektierten Ereignisse den Elemenigeozdnet. Die eindeutige Zuord-
nung der Elemente zu Bereichen im Massenspektrum ist fur ditese Analyse der TAP-
Daten notwendig und wird in den gezeigten Massenspektrezhdarbig markierte Bereiche
angegeben. Schliel3lich wird auf die quantitative Analyserdkonstruierten Daten eingegan-
gen.

5.3.1 Eutektische Al-Phase

Abb. 5.13 zeigt das typische Massenspektrum einer Messunhgen spannungsgepulsten
TAP innerhalb der eutektischen Al-Phase in der Sr-veredeXl-15Si Legierung (Anzahl
der detektierten Atome 2-1C°). Die Al-Atome der eutektischen Al-Phase wurden in den
spannungsgepulsten TAP-Messungen als ein- und zweifdatieges lonen bei 27 amu (Ato-
mare Masseneinheit @omic massunits, amu) bzw. 13,5 amu detektiert. Zusatzlich wurden
im Massenspektrum Signale von einfach geladenen Al-Hedrid.h. AIH und AlH,*, bei

28 und 29 amu identifiziert. Eine mogliche Uberlagerung eli&ignale mit Si in Form von
einfach geladenen Si-Isotopen kann dabei ausgeschlossdeny da in den Massenspektren
der eutektischen Al-Phase kein ausgepragtes Signal voiachigeladenen IsotofISi* bei

30 amu vorlag.

In den spannungsgepulsten TAP-Messungen feldverdamgite®i-Atome innerhalb der eu-
tektischen Al-Phase ausschlief3lich im zweifach gelad@uostand und kein messbares Signal
von Si-Hydriden wurde detektiert. Die %ilsotopenverhaltnisse wiesen Haufigkeiten auf,
die annahernd den natirlichen Isotopenverhaltnissen idestsprachen. Aus diesem Grund
kann ein moglicher Uberlapp der Si-IsotopSi>* bzw. 2°Si#*) mit zweifach geladenen Al-
Hydriden (AIH* bzw. AlH,?*) ausgeschlossen werden. Die mittlere Si-Konzentratiaten
eutektischen Al-Phase berechnet sich zu 1®406 at.% Si. Neben den Signalen, die eindeu-
tig Al und Si zugeordnet werden konnten, wurde in jeder spagagepulsten TAP-Messung
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Abb. 5.13: Typisches Massenspektrum der eutektischen Al-Phase in der Sieltere Al-
15Si Legierung, gemessen mit spannungsgepulster TAP.

ein Signal bei 28,5 amu detektiert. Dieses Signal stamnrhutich vom Element Fe, das
als zweifach geladenes Hydrid F&Hbei 28,5 amu feldverdampft. Das bedeutet, dass das
bei 28 amu als AlH identifizierte Signal moglicherweise von zweifach gelasteRé*-lonen
Uberlagert ist. Eine quantitative Abschatzung der Fe-iéatration unter ausschliel3licher Be-
ricksichtigung de&°FeH*-Signals (nach Abzug des Untergrunds im Massensprektram) e
gibt eine mittlere Konzentration von 0,890,01 at.% Fe. Dieser Wert ist jedoch deutlich héher
als die Loslichkeit von Fe in Al (siehe Abschnitt 2.1.2). lerdin dieser Arbeit durchgefihr-
ten spannungsgepulsten TAP-Messungen der eutektiscHehase wurden keine Signale von
ein- bzw. zweifach geladenen Sr-Isotopen im Bereich des dsgpekirums von 86—-88 amu
bzw. 43—44 amu detektiert.

In Abb. 5.14a ist das dem Massenspektrum in Abb. 5.13 erdsprele Elementvertei-
lungsbild von Si-Atomen in der eutektischen Al-Phase iregiruntersuchten Volumen von
11 x 11 x 162 nn¥ dargestellt. Die Al-Atome sind Ubersichtshalber nichtejgz Um die
lokale Verteilung der Si-Atome in der eutektischen Al-Rhas untersuchen, wurde eine im
verwendeten Programm ,Tap3Ddata“ enthaltene Clusteraedll?9 mit einem Schwellwert
von > 21 at.% Si durchgefuhrt.

Die 3-D Rekonstruktion eines an der Oberflache des analgsi®&tilumens angeschnittenen
Si-reichen Clusters ist in Abb. 5.14b dargestellt. Die abbatzte Si-Konzentration des Clus-
ters (Anzahl der detektierten Atorme88) entspricht 81,8 8,0 at.% Si. Da Al in Si praktisch
nicht 16slich ist (siehe Abb. 2.1) wird die hohe Al-Konzeaation des Clusters vermutlich auf
lokale VergroRerungskekte [L30,13]1] an der Grenzflache zwischen Cluster und der umge-
benden Al-Matrix zuriickzufihren sein. Lokale Vergrol3gysdtekte als Rekonstruktionsar-
tefakte von TAP-Daten entstehen durch die unterschieshicverdampfungsfeldstarken der

53



5 Ergebnisse

10 nm

Abb. 5.14: Spannungsgepulste TAP-Messung der eutektischen Al-Phase in-dere8elten
Al-15Si Legierung: (a) 3-D Rekonstruktion der Atompositionen von Sien eltektischen
Al-Phase in einem analysierten Volumen vonx11 x 162 nn¥. Die Al-Atome sind Uiber-
sichtshalber nicht gezeigt. Der rechteckig markierte Bereich ist in (lgréBert abgebildet.
(b) Position eines Si-reichen Clusters, berechnet mit einem Schwellarert 21 at.% Si.

im Cluster bzw. der Ausscheidung enthaltenen Elemente unidgix. Bereiche, die lokal
eine hohere Verdampfungsfeldstarke als die Matrix besjtwerden lateral vergroRert und mit
einer geringeren Dichte rekonstruietBp]. Daraus folgt, dass vermutlich einige bei der Clus-
teranalyse berlcksichtigte Al-Atome von der umgebendeekéiachen Al-Phase stammen.
Da das Volumen des angeschnittenen Si-reichen Cluster&is@hist (5x 5 x 5 nnt), kann
diese clusterartige Anreicherung von Si-Atomen nicht eutd) der eutektischen Si-Phase,
einem Si-Primarkristall oder sogar der Bildung eines kleigereichen Clusters in der eu-
tektischen Al-Phase zugeordnet werden. Jedoch kann dasgegangen werden, dass sich
keine Atome des Veredelungslements Sr entlang d&i&renzflache des Si-reichen Clusters
befinden.

5.3.2 Eutektische Si-Phase

In Abb. 5.15 ist ein typisches Massenspektrum einer lapeiigeen TAP-Messung der eutek-
tischen Si-Phase in der Sr-veredelten Al-10Si Legierumgeddellt. Die Messung wurde mit

A =343 nm (UV), bys = 200 kHz, Bys= 150 nJ bei einer Verdampfungsrate von 0,8-2,0%
durchgefiihrt (Anzahl der detektierten Atome2,010). Der Hauptanteil der Si-Atome wur-
de im ein- und zweifach geladenen Zustand mit den Si-Isotguéaschen 28-30 amu bzw.
14-15 amu und einem BjSi*-Verhaltnis von ca. 1,4 detektiert.

Geringe Mengen der Si-Atome feldverdampften zusétzlisheal- bzw. zweifach geladene
SiOH,-Komplexe (ca. 0,5 at.% Si) mit dem groRten Signal bei 23 apuZSiOH,?*. Die
Al-Atome in der eutektischen Si-Phase wurden hauptsédchlg einfach geladene Alonen
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Abb. 5.15: (a) Typisches Massenspektrum der eutektischen Si-Phase in deregeiten Al—
10Si Legierung, gemessen mit lasergepulster TAP. (b) Bereich im Msssktrum, in dem
die Sr-Atome als zweifach geladene Isotope detektiert wurden.

bei 27 amu und in geringen Mengen al€Abei 13,5 amu detektiert. Die Existenz einfach ge-
ladener Al-Hydride AIH bzw. AlH,* und deren mégliche Uberlagerung mit den Si-Isotopen
bei 28 bzw. 29 amu kann wegen der guten Ubereinstimmung diso®ipenverteilung mit
den naturlichen Haufigkeiten vernachléassigt werden.

Innerhalb der eutektischen Si-Phase wurden die Sr-Atosevaifach geladene Isotope zwi-
schen 43 und 44 amu detektiert (siehe Bereich des Massenapskh Abb. 5.15b). Die Isoto-
penverhaltnisse der Sr-lonefi%rr*— 82,8% 2'Sr*— 7,3%,%5Sr7*— 9,9%) sind in guter Uber-
einstimmung mit den natirlichen Haufigkeiten der Sr-Iset@gSr — 82,6 %2'Sr — 7,0 %,
86Sr—9,9 %84Sr— 0,56 %). Daraus folgt, dass eine mogliche Uberlageresgf8r°*-Isotops
mit einfach geladener{SiO* bei 44 amu vernachlassigbar ist. Die Abwesenheit eineadinf
geladenen ©-Signals bei 16 amu und eines zweifach geladeéfgiO-Signals bei 22 amu un-
terstlitzen die Annahme, dass die Isotope des einfach gelad&O-Komplexes nicht vorkom-
men. Auch die Existenz eines zweifach geladenen Sr-Hy&ntisbei 45 amu und eine mog-
liche Uberlagerung mit SiOHkann durch die Ubereinstimmung der Sr-Isotopenverh&knis
mit den naturlichen Haufigkeiten ausgeschlossen werden.

Die mittleren Konzentrationen der im gesamten Volumentifieirerten Elemente sind (nach
Abzug des Untergrunds im Massenspektrum) in Tab. 5.3 in déeRolge absteigender Kon-
zentrationswerte aufgelistet.

Die ermittelte Ga-Konzentration von ca. 0,2 at.% im untehsen Volumen entspricht einem
um zwei GrolRenordnungen héheren Wert als der urspringlickei Sr-veredelten Al-10Si
Legierung vorhandene Ga-Gehalt 0,002 at.% Ga, berechnet aus Tab. 3.2) und ist auf die
Implantation von Ga-lonen bei der FIB-basierten Probergraion zurtickzufuhren.

Im Bereich des Massenspektrums von 35-37 amu liegen Sigriadeermgen Intensitaten im
Abstand von 0,5 amu vor, die im Bezug auf das detektierte 8igri@ltnis nicht eindeutig
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Tab. 5.3: Mittlere Konzentrationen (in at.%) der detektierten Elemente in der eutek-
tischen Si-Phase nach Untergrundabzug im Massenspektrum (Aahl der detektierten
Atome ~ 2,0107). Der Fehler ist durch das a-Intervall charakterisiert.

Al (@] Ga Sr ? P Ca B

0,645+ 0,004 0,684: 0,004 0,224:0,002 0,065 0,001 0,049t 0,001 0,014:0,001 0,013:0,001 0,009 0,001

einem Element urfdder Molekil zugeordnet werden kdnnen. Des Weiteren istSiigsal
bei 56 amu aufgrund seiner geringen Intensitét nicht eitiglelem Element Fe als einfach
geladeneni®Fef-Isotop zuzuordnen, da das Signal auch von einfach gelagem@ekularen
283j,-lonen [L33 stammen kann. Es wurde im analysierten Volumen in Abb. Beldbachtet,
dass die identifizierten Elemente B, P und Ca (Verunreinigeiegsente in der Sr-veredelten
Al-10Si Legierung, siehe Tab. 3.2) sowie die nicht eindgeinem Element zuordenbaren
Signale (35—-37 amu und 56 amu) annahernd homogen vertditgen.

Die dem Massenspektrum in Abb. 5.15 zugehérige 3-D Rekdkigtru der eutektischen
Si-Phase wurde in dieser Arbeit im Detail analysiert. Dier¢ntverteilung von Sr (rot)
und Al (blau) innerhalb der eutektischen Si-Phase ist in.Abb6a in einem Volumen von
20 x 20 x 500 nn? dargestellt. Die Si-Atome sind tibersichtshalber nicheigiz

Im untersuchten Volumen wurde eine insgesamt inhomogerteiNing des Veredelungsele-
ments Sr beobachtet. Dabei ist im Bereich der Messung vo8-800 nm (linker Bereich des
Volumens in Abb. 5.16a) eine annédhernd homogene Verteildung keine lokalen Anreiche-
rungen von Sr un@der anderen Elementen zu erkennen, wahrend im Bereich desuvg
von z= 300-500 nm (rechter Bereich des Volumens in Abb. 5.16a) idaudinreicherungen
sowohl von Sr- als auch von Al-Atomen innerhalb der eutekis Si-Phase sichtbar sind. Die
Verteilung der Sr-Atome (rot) in diesem Bereich ist als véRgrter Auschnitt in Abb. 5.16b
gezeigt. In Abb. 5.16c¢ sind den Sr-Atomen (rot) zusatzliehAd-Atome (blau) Gberlagert. Es
sind mehrere Regionen zu erkennen, in denen Sr zusammen angateichert ist.

Der in Abb. 5.16c beobachtete Zusammenhang der Verteilwrg Sr- und Al-Atomen
wurde mithilfe eines Konzentrationstiefenprofils entlatey z-Achse (Analyserichtung) des
Tomogramms in Abb. 5.16a noch deutlicher (siehe Abb. 5.168d¢ linke y-Achse in
Abb. 5.16d entspricht den lokalen Sr-Konzentrationen,rd@hte y-Achse den lokalen Al-
Konzentrationen. Im linken Bereich der Messung (z.Bs 8-70 nm) wurden die mittleren
Konzentrationen auf 0,035 0,002 at.% Sr bzw. 0,118 0,003 at.% Al berechnet.

Im rechten Bereich der Messung ist die Al-Konzentration rhatb der eutektischen Si-Phase
viel hoher als die Sr-Konzentration. Eine im Rahmen dieséeAdurchgefihrte statistische
Auswertung (siehe Refl1B4])) des gesamten Volumens in Abb. 5.16a ergab, dass in den mit
Sr- und Al-Atomen angereicherten Bereichen (rechts in Abb6&) ca. 20% der gesamten
Sr-Atome enthalten sind. Somit liegen die restlichen 80¥S#eAtome anndhernd homogen
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Abb. 5.16: Lasergepulste TAP-Messung der eutektischen Si-Phase in deregielten Al—
10Si Legierung: (a) 3-D Rekonstruktion der Atompositionen von Sr (rat) Al (blau) in
einem analysierten Volumen von 2020 x 500 nn?. Die Si-Atome sind Ubersichtshalber
nicht gezeigt. (b) 3-D Atompositionen von Sr bzw. (c) Sr und Al im anighezten Bereich
des in (a) gezeigten Volumens. (d) Konzentrationstiefenprofil von 8rAlrentlang der z-
Achse des Tomogramms in (a) mit 5 nm Schrittweite. (e) Konzentrationstief@ngmn Al,
Srund Si entlang eines Zylinders £ 10 nm und 0,5 nm Schrittweite), der anndhernd entlang
der Achse der durch den Pfeil in (b) gekennzeichneten Anreichexusgerichtet ist.
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im Volumen vor. Die Dichte der Sr-Atome in den lokalen Antescungen ist dabei 20-50 fach
hoher als in den anreicherungfreien Bereichen (links in Abb6a).

Innerhalb der Sr- und Al-angereicherten Bereiche in Abl6&sind im Konzentrationsverlauf
in Abb. 5.16d lokal deutlich erhéhte Al- im Vergleich zu So#zentrationen zu erkennen.
Die lokale Verteilung der Elemente Si, Al und Sr wurde mitaivon Konzentrationstiefen-

profilen, die entlang der Langsachse der Anreicherungeiittelthwurden, untersucht. Das
Konzentrationstiefenprofil von der in Abb. 5.16b durch eiffeil markierten Anreicherung
entlang eines zylindrischen Volumens ist in Abb. 5.16e ggzém Konzentrationsverlauf

wird deutlich, dass Si-Atome die Hauptkomponente der Adfreiungen darstellen. Es ist
aulRerdem zu erkennen, dass die Al-Atome in Richtung der la&ihge der Sr—Al-Si Anrei-

cherung nicht durchgehend gleichmaRig verteilt vorlieges existiert eine deutlich hhere
Al-Konzentration an den Enden der Anreicherung, wahrered AliKonzentration in den

inneren Regionen der Anreicherung annahernd gleichméatii@ies Sr-Konzentration zeigt

dagegen keine lokalen Schwankungen, d.h. die Sr-Atomeisiftichtung der Langsachse
der Anreicherungen uberall gleichm&Rig verteilt.

Um die 3-D Morphologie der Sr—Al-Si Anreicherungen besserdstellen, wurden Isokon-
zentrationsflachen mit konstanter Sr-Konzentration beret Im Fall der hier untersuchten
Sr—Al-Si Anreicherungen wurde mit einem Schwellwert v00,6 at.% Sr die stabilste Iso-
konzentrationsflache fur die angereicherten Bereiche t&iit.h. die Sr—Al-Si Anreiche-
rungen werden bei diesem Wert kompakt mit stabiler Isokotmagonsflache dargestellt. Zu-
satzlich wurde ein Polygon-Filter zur RauschunterdrickiimgSr-Partikel mit weniger als
300 Dreiecksoberflachen verwendet. Die berechneten Izektrationsflachen mit 0,6 at.%
Srsind in Abb. 5.17a und b zusatzlich zu den Positionen dé&t&mne in einem analysierten
Volumen von 3% 38 x 293 nn¥ gezeigt. In der Projektion in Abb. 5.17b ist das Volumen zur
Ansicht in (a) sowohl bzgl. der z- als auch der y-Achse um &a.gédreht. Es sind mithil-
fe der definierten Isokonzentrationsflachen annéahernddstaly angereicherte Bereiche mit
Langen von bis zu 40 nm zu erkennen.

Da die lokalen Sr-Konzentrationen im untersuchten Volusehr gering sind, wird der statis-
tische Fehler bei der Analyse von Konzentrationstiefefiprosehr grof3. Deshalb wurden die
stabférmigen Sr—Al-Si Anreicherungen mithilfe weiter&atistischer Analysemethoden ge-
nauer untersucht. Um eine verbesserte Statistik zu erhaltézt man zur Analyse des Kon-
zentrationsverlaufs das sogroximity Histogram(kurz: Proxigramm) 120. In Abb. 5.17¢c
ist der Konzentrationsverlauf des Proxigramms bezligliehldokonzentrationsflachen mit
0,6 at.% Sr unter Berucksichtigung von insgesamt vier Ahezigngen gezeigt (gekennzei-
chet durch hellere Isokonzentrationsflachen in Abb. 5.1M#hilfe des Proxigramms erhalt
man den Konzentrationsverlauf der angereicherten Kompgenen der ,Nahe*, d.h. links und
rechts der definierten Isokonzentrationsflachen, wobeidmegesamte Oberflache von insge-
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Abb. 5.17: (a), (b) 3-D Rekonstruktion der Atompositionen von Sr sowie Isokotmaen
tionsflachen mit einem Schwellwert von 0,6 at.% Sr in einem analysierten Vaolwoe

39 x 38 x 293 nnt. Die Isokonzentrationsflachen (0,6 at.% Sr) definieren die Grenzflache
Si/Anreicherung. Die Si- und Al-Atome sind Ubersichtshalber nicht gezaigBrioxigramm,

das den Sr-, Al- und Si-Konzentrationsverlauf bezogen auf den Athstan der definierten
Grenzflache $Anreicherung (mit 0,1 nm Schrittweite) zeigt. Fir die Berechnung desProx
gramms wurden vier Grenzflachen beriicksichtigt, die in (a) durch hédlekenzentrations-
flachen dargestellt sind.

samt vier Sr—Al-Si Anreicherungen bericksichtigt wurdeghtive bzw. positive Abstande
im Proxigramm entsprechen somit den auf3eren bzw. innereloiygder Anreicherungen.
Die Fehlerbalken in Abb. 5.17c¢ entsprechen der jeweiligan@rdabweichung der berech-
neten Konzentrationswerte nach Gl. 4.1.

Der ermittelte Konzentrationsverlauf des Proxigramms bbA5.17¢c weist keine scharfe
Grenzflache $Anreicherung auf, jedoch ist eine sinkende Si- bzw. stelgeBr- und Al-
Konzentration ab z 0 nm mit einem Minimum (fir Si) bzw. Maximum (fir Sr bzw. Al) be
etwa z= 2 nm zu erkennen. Daraus folgt, dass die stabférmigen S&iAknreicherungen
einen mittleren Durchmesser ~ 4 nm besitzen. Im Inneren der Sr—Al-Si Anreicherungen,
d.h. in einem Abstand von-z 1,0-1,7 nm von der Isokonzentrationsflache, berechnemsch
mittleren Konzentrationswerte zu Sr— 2,6, Al — 11 und Si 4&®B at.%). Damit |&sst sich die
mittlere stéchiometrische Zusammensetzung der hier ldddi@n Sr—Al-Si Anreicherungen
auf SrAl,Siz; abschatzen.

AulRerdem wurden neben den stabférmigen Sr—Al-Si Anreustggn in Abb. 5.17a weite-
re Anreicherungen mit annéhernd spharischer 3-D Morplel@g = 2—6 nm) identifiziert
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(Schwellwert der definierten Isokonzentrationsflachenad.@ Al, nicht gezeigt), die bis zu
65 at.% Al und sehr geringe Sr-Konzentrationgrd(5 at.% Sr) aufweisen. Diese spharischen
Anreicherungen fuhren im Konzentrationstiefenprofil inbAB.16d zu den lokal deutlich er-
héhten Al-Konzentrationswerten.

5.3.3 Eutektische AISi Phasengrenze

Wie bereits in Abschnitt 4.5.2 erwéhnt, wurden mithilfe &#B-basierten Praparation nadel-
formige Proben fir die TAP-Messungen so hergestellt, datekgsche AISi Phasengrenzen
parallel zur Analyserichtung verliefen (siehe Abb. 4.7y awlurch Wahl geeigneter Messpara-
meter mittels lasergepulster TAP untersucht werden konmteAbb. 5.18 sind die Massen-
spektren (a) innerhalb der eutektischen Si-Phase undifpjhialb der eutektischen Al-Phase
bei einer Messung entlang der eutektischefsAPhasengrenze in der Sr-veredelten Al-10Si
Legierung dargestellt. Die Messparameter waren hier 343 nm (UV), bys = 200 kHz,
Epuis = 300 nJ bei einer Verdampfungsrate von 0,8-2,0%. Die Mapsé&tren wurden inner-
halb der beiden eutektischen Phasen Al und Si in einem zydictien Volumen mitz 20 nm
und 75 nm Lange untersucht (Anzahl der detektierten AtonteirSi-Phases 1,310 bzw.

in der Al-Phasex 8,610).
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Abb. 5.18: Typische Massenspektren der eutektischen Phasen entlang der ebarkidSi
Phasengrenze in der Sr-veredelten Al-10Si Legierung, gemessersengdaulster TAP. (a)
Massenspektrum der eutektischen Si-Phase in einem anaylsierten Zyfiitde = 20 nm,

| = 75 nm. (b) Massenspektrum der eutektischen Al-Phase in einem angsigtinder mit
@ =20nm, |=75 nm.

Aus dem Massenspektrum der eutektischen Si-Phase in Ab®&a ®rgab sich das %jSit-

Verhaltnis zu ca. 0,3. Wie in der Messung in Abb. 5.3 entdpeadaie Isotopenverhéltnisse
der zweifach geladenen Sr-Isotope annéhernd den nagmlisotopenh&ufigkeiten. In dieser
Messung konnten im Gegensatz zum Massenspektrum in Al8a &eine Signale bei 31 amu
(P) und 40 amu (Ca) beobachtet werden. In der eutektisch&h&ie betrug die mittlere
Ga-Konzentration hier ca. 0,1 at.%. AufRerdem wurden Gan&tentlang der eutektischen
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Al/Si Phasengrenze angereichert vorgefundeB at.% Ga in einer Grenzschicht der Breite
~ 2,5 nm entlang der Phasengrenze).

Aus dem Massenspektrum der eutektischen Al-Phase in AlhBbSwird deutlich, dass der
Hauptanteil der Al-Atome als einfach geladerfésl* bei 27 amu detektiert wurde. Zu-
satzliche Al-Signale geringer Intensitat stammen vom baw. zweifach geladenen AIGH
Komplex bei 22,5 amu bzw. 45 amu. Die Si-Atome in der eutekin Al-Phase wurden im
zweifach geladenen Zustand mit einer mittleren Konzeoimaton ca. 0,02 at.% Si detektiert.
Aufgrund des ausgepragten thermischen ,Auslaufers” (ddrmisch bedingten Anstieg des
Untergrunds) nach der rechten Flanke de's8ignals im Massenspektrum in Abb. 5.18 konn-
te innerhalb der statistischen Grenzen in der eutektiséliéthase kein Signal von einfach
geladenen Si- sowie von Sr- und Ga-Isotopen identifizierde®. In der eutektischen Al-
Phase lag im Gegensatz zur eutektischen Si-Phase ein umdiisezGrof3enordnung gréRerer
Untergrund im Massenspektrum vor. Die mittlere Atomdiahtder eutektischen Si-Phase be-
rechnet sich zu 50,7 Atoryrem® (theoretische Atomdichte: 50 Si-Atoymen®), wahrend sich
die mittlere Dichte der detektierten Atome in der eutekt&t Al-Phase zu 33,1 Atonren®
berechnet (theoretische Atomdichte: 60 Al-Atgme®). In dieser Messung weist die eutekti-
sche Al-Phase somit eine zu geringe Atomdichte auf. EineifBesing des Konzentrations-
verlaufs entlang der eutektischery®il Phasengrenze hat ergeben, dass der Untergrund in der
eutektischen Si-Phase in einem Abstand von ca. 5 nm vor ¢&i Rhasengrenze ansteigt.
Innerhalb der statistischen Grenzen konnte deshalb kemrei¢herung von Sr entlang der
eutektischen ABi Phasengrenze beobachtet werden.

Die zu geringe Atomdichte in der eutektischen Al-Phasetfegmutlich daraus, dass die
Al-Phase als Komponente mit geringerer Verdampfungsti@tks als die der Si-Phase (vgl.
Al: ~ 19 V/nm, Si: ~ 33 V/nm [135]) bevorzugt feldverdampft wurde. Der ausgepragte
thermische ,Auslaufer” des Al-Signals in Abb. 5.18b weistRardem darauf hin, dass
die Temperatur an der Probenspitze auf der Seite der exdbkti Al-Phase zu langsam
abgesunken ist, sodass zwischen den Laserpulsen veimuli&tome feldverdampft
wurden. Im Rahmen dieser Arbeit wurden die Messparameterdéeri Untersuchungen
mit der lasergepulsten TAP in-situ so optimiert, dass keirnZeitiger Abriss der Proben
auftrat. Dabei war das Detektorbild homogen ausgeleualnidt die Massenauflésung in
der eutektischen Si-Phase ausreichend, um Sr nachzuwélgbei ist der Kompromiss
vermutlich darin zu sehen, dass das rekonstruierte Voluauérder Seite der eutektischen
Al-Phase sehr verrauscht ist.

Die den Massenspektren in Abb. 5.18 zugehorige 3-D Rekdigiruentlang der eutek-
tischen AJSi Phasengrenze ist in Abb. 5.19a und (b) in einem analgsievblumen von
58 x 56 x 93 nn? als Teil einer ca. 450 nm langen Messung zu sehen. Das enkamsyitekti-
schen AJSi Phasengrenze gemessene Volumen ist dabei in Abb. 54 @aigéktion parallel
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und in (b) senkrecht zur Analyserichtung z dargestellt. Bitome sind Ubersichtshalber
nicht gezeigt.

eutekt. Al-Phase

o Al
® Sr

—Al

Konzentration [at.%]
N

Sr|

40 05 00 05 10 15 20 25
Abstand [nm]

10 nm

Abb. 5.19: 3-D Rekonstruktion der lasergepulsten TAP-Messung entlang dertisctedn
Al/Si Phasengrenze in der Sr-veredelten Al-10Si Legierung: (a)3-®)Rekonstruktion
der Atompositionen von Sr (rot) und Al (blau) sowie Isodichteflachen migrairschwell-
wert von 0,17 Sr-Atom@n?® in einem analysierten Volumen von 5856 x 93 nne. Die
Isokonzentrationsflachen (0,17 Sr-Atgime®) definieren die Grenzflache/Bnreicherung.
Die Si-Atome sind Ubersichtshalber nicht gezeigt. (c) Proxigramm, das denAb
und Si-Konzentrationsverlauf bezogen auf den Abstand von derieltdéin Grenzflache
Si/Anreicherung (mit 0,1 nm Schrittweite) zeigt. Fir die Berechnung desigteorms wur-
den beide in (a) und (b) dargestellten Grenzflachen bericksichtigt.

Aufgrund des hohen Untergrunds im Massenspektrum in dekgsthen Al-Phase konnten
bei dieser Messung keine stabilen IsokonzentrationsftéfimeSr berechnet werden, mit de-
nen die einzelnen angereicherten Bereiche voneinandeermnan waren. Hier wurde des-
wegen flr die Definition eines Schwellwerts die Atomdichta\Sr verwendet, da diese
hier einen besseren ,Kontrast” fir die Definition von kons¢ém Grenzflachen lieferte. In
Abb. 5.19a und (b) sind zuséatzlich zu den Atompositionen Sorfrot) und Al (blau) Iso-

dichteflachen mit einem Schwellwert ver0,17 Sr-Atom¢gnm? gezeigt. Der Schwellwert des
verwendeten Polygonfilters zur Rauschunterdriickung lageisedn Fall bei 100 Dreieckso-
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berflachen. Es wird mit Abb. 5.19a und b deutlich, dass sitlaeg der eutektischen /i
Phasengrenze auf der Seite der eutektischen Si-Phase araflele, annahernd stabférmige
Sr-angereicherte Bereiche (siehe Pfeile in Abb. 5.19a) ébefinDiese anndhernd stabférmi-
gen Anreicherungen sind entlang ihrer Langsachsen véehrad.h. elliptisch, mit einem ma-
ximalen Querschnitt von ca.»84 nn?. Es kann hier nicht vollstandig ausgeschlossen werden,
dass die beobachtete Verbreiterung der stabférmigen érmeaingen durch Rekonstruktions-
artefakte hervorgerufen wurde.

Die Konzentration der Elemente innerhalb der beiden armérstabférmigen Sr—Al-Si An-
reicherungen wurde mittels Proxigramm beztiglich der bereten Isodichteflachen (0,17 Sr-
Atome/nm?) ermittelt (siehe Abb. 5.19c). Diese hier beobachtetenlf®en Sr—Al-Si Anrei-
cherungen mit einem Abstand von ca. 11 nm besitzen demnaeh siittleren Durchmesser
@ ~ 4,5 nm und im Inneren (d.h. in einem Abstand-21,5-2,5 nm von der Isodichtefla-
che) mittlere Konzentrationen von Sr — 1,1 sowie Al — 2,5 und- 96,4 (in at.%). Damit
lasst sich die mittlere stéchiometrische Zusammensetdigger Sr—Al-Si Anreicherungen
auf SrALSiggs abschatzen.

Die hier entlang der eutektischen/81 Phasengrenze beobachteten Sr—Al-Si Anreicherun-
gen sind an der Oberflache des analysierten Volumens aukderder eutektischen Si-Phase
angeschnitten (siehe Abb. 5.19b). Daraus folgt, dass di&lS8i Anreicherungen nicht voll-
standig im Volumen der Messung liegen, sondern auf3erhalMessbereichs (d.h. innerhalb
der eutektischen Si-Phase) weiter verlaufen. Die tatgdehlLange dieser Sr—Al-Si Anrei-
cherungen ist somit vermutlich viel gré3er als im VolumenAinb. 5.19b ersichtlich (d.h.
> 40 nm). Die ,gewdlbte” Morphologie der Sr—Al-Si Anreichegen an den Randern des
Probenvolumens ist vermutlich durch Artefakte bei der 3-RdRstruktion des Tomogramms
entstanden, z.B. durch lokale VergroRerutigeee [L30, 131 und/oder durch Abweichungen
von einer runden Nadelform (d.h. Abweichungen von der elelkemisparischen Oberflache)
wéhrend der Messund.34q.
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5.4 Hochauflésende TEM-Analyse der eutektischen Phasen

Die 3-D Wolumina der Messungen mit der lasergepulsten TABiellen keine niedrig
indizierten Ebenen entlang der hochauflosenden z-AchselTa®ogramme, sodass kei-
ne kristallographischen Informationen aus der TAP-Armalgewonnen werden konnten.
Aus diesem Grund konzentrierten sich die hochauflosendevi-WRtersuchungen darauf,
strukturelle und kristallographische Informationen Uloem Ort der mittels TAP beob-
achteten Sr—Al-Si Anreicherungen in der eutektischenthaisP zu erhalten. Um die Sr-
bzw. Al-angereicherten Bereiche in der eutektischen Ss@hdarzustellen, wurden ver-
schiedene TEM-Abbildungsmethoden kombiniert. Die experitellen Ergebnisse der TEM-
Untersuchungen in je einem Bereich 1. innerhalb der eutdidis Si-Phase und 2. entlang
der eutektischen ABi Phasengrenze sind in Ret.28 bereits verdentlicht und werden im
Folgenden vorgestellt.

5.4.1 Eutektische Si-Phase

Abb. 5.20 zeigt eine detaillierte TEM-Analyse der eutettisn Si-Phase in der Sr-veredelten
Al-10Si Legierung innerhalb eines Bereichs, in dem eine [Zati#ingsdichte in der Si-Faser
beobachtet wurde. Die Abbildung des Bereichs wurde mitt&3 EM- (siehe Abb. 5.20a),
STEM-Hellfeld- (siehe Abb. 5.20b) und STEM-HAADF- (siehebld 5.20c) Aufnahmen
durchgefuhrt. Zusétzlich wurde tber eine EDX-Analyse diententverteilung von Sr und
Al in der Si-Faser untersucht. In Abb. 5.20d bzw. 5.20e sin d¢hzugehérigen EDX-
Elementverteilungsbilder von Sr bzw. Al dargestellt.

In der hochauflosenden HRTEM-Aufnahme in Abb. 5.20a sind rereh {111}-
Zwillingsebenen zu erkennen. Diese Zwillingsebenen simutisar, da die Probe fir
die TEM-Untersuchungen entlang einer moglich@i0)-Zonenachse orientiert wurde. In
Abb. 5.20a wird deutlich, dass die {111}-Zwillingsebeneaakial sind, d.h. sie besitzen
eine gemeinsame Schnittlinie parallel zur ausgerichtétd)-Zonenachse und sind unter
einem Winkel von 70,5 zueinander orientiert. Dabei sind durch die 2-D Projektion
TEM gemeinsame Schnittpunkte von jeweils zwei koaxialenllfwgsebenen zu erkennen.
Es wird angenommen, dass diese gemeinsamen SchnittstileBntstehungspunkte der
koaxialen Zwillingsebenen darstellen. In der STEM-Hédliféufnahme in Abb. 5.20b sind
an diesen Entstehungspunkten dunkle (1,5-2 nm breite) @eraichtbar (markiert durch
Kreise in Abb. 5.20b-e). Die hellen Stellen in der STEM-HARAufnahme in Abb. 5.20c
entstehen aufgrund hoherer Intensitat bei Elementen ged@rdnungszahl Zo{ Z?) und
entsprechen den dunklen Stellen in Abb. 5.20b. Die EDX-Elatverteilung von Sr in
Abb. 5.20d zeigt an diesen Stellen hoheren Sr-Gehalt alem uingebenden Bereichen.
Damit ist die Anreicherung von Sr an den Entstehungspurdeeikoaxialen Zwillingsebenen
eindeutig nachgewiesen. Abb. 5.20e zeigt die EDX-Elenmestgitung von Al in demselben
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Abb. 5.20: Bereich hoher Zwillingsdichte innerhalb der Si-Faser der Sr-veredAltelDSi
Legierung entlang eine¢t110)-Zonenachse: (a) HRTEM-Aufnahme; (b) STEM-Hellfeld-
Aufnahme; (c) STEM-HAADF-Aufnahme; (d) EDX-Elementverteilung vBr (e) EDX-
Elementverteilung von Al. Mehrere koaxiale Zwillingsebenen sind zu eie@nim (b)—(e)
sind die gemeinsamen Anreicherungen von Sr und Al an den Entstehwnidsp der koaxia-
len Zwillingsebenen durch Kreise markiert.

Bereich wie Abb. 5.20d. Es sind mehrere Stellen mit erhdhteiKghzentration sichtbar,
jedoch nur bei einigen (Enstehungspunkten ist deutlice éimreicherung mit Sr erkennbar.
Der Al-Gehalt ist dabei sehr unterschiedlich (durch Kremsarkiert in Abb. 5.20e). Die
zusétzlichen Stellen erhdhter Al-Konzentration konnteulér lasergepulsten TAP-Messung
in Abb.5.17 ebenfalls als spharische (Al-reiche) Anrefangen in der eutektischen Si-Phase
identifiziert werden (nicht gezeigt) und sind somit keineatiudie TEM-Probenpréparation
entstandenen Artefakte.

5.4.2 Eutektische AISi Phasengrenze

Eine Serie von TEM-Aufnahmen entlang einer eutektischefsiAPhasengrenze der Sr-
veredelten Al-10Si Legierung ist in Abb. 5.21 gezeigt. Imtéfachied zur Analyse in
Abb. 5.20 ist hier nicht nur ein Bereich eutektischer Si-Fagesehen, sondern auch eine
interne Grenzflache (gestrichelte Linie in Abb. 5.21a) varizleicht unterschiedlich orien-
tierten Si-Fasersegmenten (Kleinwinkelkorngrenze). 8&dFasersegmente sind hier anna-
hernd entlang defl110)-Zonenachse orientiert. Die beobachtete interne Gremeflaerlauft
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parallel zu einer {111}-Ebene der eutektischen Si-Phagkisnhier parallel zum Elektro-
nenstrahl ausgerichtet. Es ist zu erkennen, dass die entéranzflache unmittelbar an der
eutektischen ABi Phasengrenze, jedoch noch innerhalb der eutektischieassr endet.

Abb. 5.21: Eutektische AISi Phasengrenze in der Sr-veredelten Al-10Si Legierung ent-
lang einer{110)-Zonenachse der Si-Faser: (a) STEM-Hellfeld-Aufnahme zeigt haller
der Si-Faser eine interne Grenzflache von zwei leicht unterschiedligntierten Si-
Fasersegmenten. Die gestrichelte Linie markiert den Verlauf der internemzf&che. (b)
STEM-Hellfeld-Aufnahme und (c) STEM-HAADF-Aufnahme des in (a) kiarten Bereichs.

(d) EDX-Elementverteilungsbild von Sr; (e) EDX-Elementverteilungsbild &&rSowohl Sr

als auch Al sind entlang der internen Grenzflache angereichert.

Ein ausgewahlter Bereich entlang der internen Grenzfladgebg#bb. 5.21b) wurde (ahn-
lich dem Bereich innerhalb der eutektischen Si-Faser in Ali0) detailliert untersucht. In
der STEM-Hellfeld-Aufnahme in Abb. 5.21b erscheint dieemme Grenzflache dunkel, wah-
rend sie in der STEM-HAADF-Aufnahme in Abb. 5.21c hell abifgdt wird. Die EDX-
Elementverteilungsbilder von Sr in Abb. 5.21d sowie von AIAbb. 5.21e weisen deutlich
auf eine gemeinsame Anreicherung von Sr und Al entlang diagernen Grenzflache hin.
Die in Abb. 5.21 gezeigte interne Grenzflache ist dabei isage ca. 220 nm lang mit einer
Breite von bis zu 8 nm (gemessen in der Nahe der eutektisch&nPhasengrenze).
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6 Diskussion

Auf Basis der im vorherigen Kapitel 5 vorgestellten Ergebaiand mithilfe der in Kapitel 2
angegebenen Grundlagen wurde das Verstandnis zur Emgtdbueutektischen Mikrostruk-
tur in Al-Si Legierungen umfassend weiterentwickt. Im Fsden werden anhand von sche-
matischen 2-D Darstellungen qualitative Modelle zur etiseken Erstarrung vorgestellt, die
die 3-D Morphologie bzw. die Verteilung der Fe-reichen Rimas den eutektischen Kor-
nern der unveredelten (siehe Abschnitt 6.1) bzw. Sr-vdter¢siehe Abschnitt 6.2) Al-Si
Legierungen sowie den Einfluss von Sr auf das Wachstum dekt&dhen Si-Phase (siehe
Abschnitt 6.3) beschreiben.

6.1 Bildung des unveredelten Al-Si Eutektikums

Beide in dieser Arbeit untersuchten Legierungen (Al-15S1 é-10Si) besitzen im un-
veredelten Zustand die typische plattenférmig-verzveelbrphologie der eutektischen Si-
Phase, die bereits friher in 3-D beobachtet wu¥78]. Im Rahmen dieser Arbeit konnten
mithilfe der Kontrastmechanismen der verwendeten Detektdsiehe Abschnitt 4.2.2) fr
die REM-Abbildung der FIB-Serienschnitte zusétzlich Infatianen Gber fein-verteilte Fe-
reiche Phasen innerhalb der eutektischen Kdrner in 3-Oterhaverden.

Die beobachteten Fe-reichen Phasen wurden im TEM auf ihnstallstruktur und
chemische Zusammensetzung untersucht und konntenodad(Fe,Mn)Si-Phase mit
kubisch-raumzentrierter (krz) KristallstruktutZ3 identifiziert werden. Von einer Gleichge-
wichtsphase vom Typ-Al(Fe,Mn)Si und ahnlicher Zusammensetzung (32,5 Gew.%arkee
bis zu 10,5 Gew.% Si) wird in Ref1B7] berichtet. In der Literatur existieren dabei mehrere
Fe-reiche Phasen, die alg-Al(Fe,Mn)Si* bekannt sind und unterschiedlichen Gehalid,

Fe und Mn besitzen. Obwonhl die Stochiometrie der im Rahmesedi@rbeit beobachteten
Fe-reicheru-Phase Ad,(Fe,Mn),Si, leicht von den in der Literatur berichteten Zusammen-
setzungen abweicht, liegt der gemessene Gitterparametefl, 27 nm innerhalb des fir
die a-Ali5(Fe,MnkSi,-Phase angegebenen Bereichs voa &,25-1,28 nm 13§. Daraus
folgt, dass der Existenzbereich der Fe-reicheifhase gréf3er ist als im Phasendiagramm in
Ref. [139 vorgeschlagen.

Die Darstellung der unveredelten eutektischen 3-D Miktdgtrr in Abb. 5.4 zeigt deutlich

im Al-Si Eutektikum fein-verteilte Fe-reiche Phasen, die entweder spharisch mit Durchmes-
sern< 500 nm sind oder die 3-D Morphologie dinner, sehr flacher jBfamit Gré3en von
1-5um besitzen. Aufgrund des geringen Fe-Gehalts in den urtiets Legierungen (0,10—
0,17 Gew.% Fe, siehe Tab. 3.2 und 3.1) wird keine Ausbildummgrer Fe-reicher Phasen
vor der eutektischen Al-Si Reaktion erwartet. Deshalb kamgeaommen werden, dass die
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im Rahmen dieser Arbeit beobachteten Fe-reiahéthasen nach der eutektischen Al-Si Re-
aktion erstarrt sind. Basierend auf den UntersuchungerIsf&B-Tomogrammen wird ein
schematisches Modell (siehe Abb. 6.1) vorgeschlagen,iddsndwicklung der 3-D Morpho-
logie der Fe-reichen-Phase wahrend des eutektischem Wachstums qualitatitaedsic

N7

[ ] Schmelze [[] eutektische Si-Phase [ eutektische Al-Phase
NN Fe-reiche Schmelze Il Fe-reiche o-Phase

Abb. 6.1: Schematische 2-D Darstellung zur Entstehung der 3-D Morphologie desi¢teen
a-Phasen, die fein-verteilt in den eutektischen Kdrnern der unveraedehsi Legierungen
vorkommen. Die Pfeile in (b) deuten die Wachstumsrichtung der Si-Platten an.

Wie in Abb. 6.1a angenommen, bildet sich die eutektisché’lise im unveredelten
Zustand in einem plattenformig verzweigten Netzwerk ausfghund der Verzweigung
gemall dem irregularen Wachstum des unveredelten Al-Sikf#utms, wird die mit
Verunreinigungselementen angereicherte Schmelze ineis Restschmelze-“Inseln”
zwischen benachbarten Si-Platten eingeschlossen. Dakteahe Al-Phase kristallisiert und
wachst in Form einer polykristallinen Al-Matrix entlang rd8i-Platten (siehe Abb. 6.1a).
Ahnliche Vorschlage fur das irregulare Wachstum des umledten Al-Si Eutektikums
durch wiederholte Keimbildung und Wachstum der eutekaschAl-Phase an Si-Platten und
somit der Bildung der polykristallinen Al-Matrix wurden le#ts in der Literatur gemacht
[55,63,66]. Fe wird in den Restschmelze-“Inseln” wegen seiner genngéslichkeit in Al
und seiner Unldslichkeit in Si (siehe Abschnitt 2.1.2) kouierlich an der s—I Grenzflache
zurliickgewiesen. Im Zuge der voranschreitenden eutektisé&rstarrung wird die isolierte
Restschmelze immer weiter mit Fe angereichert (siehe Altb).6Da die Fe-reiche-Phase
haufig zwischen zwei wachsenden Si-Platten und entlanghd&eechstumsrichtung (siehe
Pfeile in Abb. 6.1b) beobachtet wurde, kann aul3erdem amger®m werden, dass das Fe
bevorzugt vor der lokalen Erstarrungsfront des Al-Si Etikelkns angereichert wird. Die
Kristallisation der Fe-reichen-Phase setzt schlie3lich in den Bereichen ein, in denen eine
erhohte Fe-Konzentration vorliegt. Es konnte beobachéstien, dass die 3-D Morphologie
der Fe-reicher-Phase zum einen mit der Oberflache der Si-Platten und zueremanit
den Grenzflachen der polykristallinen Al-Matrix korretidbaraus wird geschlossen, dass die
endgultige 3-D Morphologie der Fe-reicherPhase (in Form von ,Blattern“) gegen Ende

68



6 Diskussion

der Erstarrung zwischen den Grenzflachen der eutektischaseR (an den eutektischen
Al/Si Phasengrenzen) entsteht und dabei einerseits durcladmefOberflache der Si-Platten
und andererseits durch den Einschluss bzw. das ,Eingezjuetgerden” zwischen zwei
Grenzflachen zusammenstol3ender Al-Korner bestimmt ist.

Kirzlich wurde gezeigt, dass einige Oxide als geeignetstéllisationskeime fiir die Bildung
Fe-reicher Phasen wirketi4Q. In der durchgefiihrten Studie wurden jedoch in der N&he der
Fe-reichenu-Phasen keine Merkmale, die auf Oxidschichten/addr sog. Oxid-“Bifilme*
[141] hinweisen, gefunden. AulRerdem gab es keine Hinweise dadé&s die Morphologie
durch Wachstum entlang von Oxid-“Bifilmen* bestimmt wird.

6.2 Bildung des Sr-veredelten Al-Si Eutektikums

In den Sr-veredelten Al-Si Legierungen konnten mithilfeldehtmikroskopie grol3e eutekti-
sche Korner mit Radies 1000um identifiziert und damit friihere lichtmikroskopische Beob-
achtungen bestatigt werdefl] 45]. Die in der Mikrostruktur verringerte Anzahl der eutekti-
schen Kdrner bei Zugabe von Sr lasst auf die bereits vortggahe gehemmte Keimbildung
der eutektischen Kérner (siehe Abschnitt 2.4.1) in Srdelten Al-Si Legierungen schlie3en.
Durch Zugabe des Veredelungselements Sr veréndert sicB-DieMorphologie der eu-
tektischen Si-Phase von plattenformig-verzweigten Netken (siehe Abb. 5.4a) in fein-
verzweigte korallenférmige Netzwerke (siehe Abb. 5.1@8bei lag in den eutektischen
Kornern der Sr-veredelten Al-10Si Legierung die eutekisSi-Phase durchgehend als sehr
feine Si-Fasern vor, wéhrend in den eutektischen KérnerrBdeeredelten Al-15Si Legie-
rung ein Ubergang von Si-Platten (Bereich A, siehe Abb. 5zbbifasern (Bereich B und C,
siehe Abb. 5.5b) beobachtet werden konnte. Der geringetge8alt (60 ppm) dieser Al-Si
Legierung resultiert in einer nur teilweise veredelten Malogie der eutektischen Si-Phase
wéhrend der eutektischen Erstarrung. In beiden untersn@rtveredelten Al-Si Legierungen
weisen die eutektischen Kérner eine, wie bereits in RE. heobachtete, zellulare Substruk-
tur mit Fe-reichen Phasen an den eutektischen Zell- unddfenzen auf.

Lichtmikroskopisch ist der Aufbau der eutektischen Korfrait Radien r> 650 um) ohne
den durch das Atzen hervorgerufenen Kontrast nur sehr schwerkennen und wird haufig
durch weitere angeschnittene Korner tberlagert. LiegenZéintren der annahernd sphéri-
schen eutektischen Kdrner (Kornmitte) der Sr-veredelterSALegierungen in der Sclife-
bene (Oberflache der Probe) sind drei Bereiche zu untersshdith Rahmen dieser Arbeit
konnten den eutektischen Kornern der Sr-veredelten Ali-L8&ierung folgende Bereiche
zugeordnet werden:

e Bereich 1 Kornmitte, die keine eutektischen Zellgrenzen (zellel&ubstruktur) und
damit auch keine Fe-reichen Phasen aufweist.
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¢ Bereich 2 Ubergangsbereich mit zellularer Substruktur sowie Fehmno-Phasen (mit
GroRRen> 5 um) entlang der eutektischen Zellgrenzen.

e Bereich 3 AuRerer Bereich mit bevorzugter Wachstumsrichtung deffe8iern (radial
nach auf3en) sowie feinen Fe-reictéeRlattchen in miteinander verbundenen Netzwer-
ken entlang der eutektischen Zellgrenzen.

Je weiter die Kornmitte von der geatzten Oberflache der Peoltfernt ist und z.B. unter-
oder oberhalb der Sclflebene liegt, umso schwieriger ist es, die drei Bereiche irhtinc
kroskop eindeutig voneinander zu unterscheiden. Anderdail den lichtmikroskopischen
Beobachtungen von McDonald et afll], wurden in der hier untersuchten Sr-veredelten
Al-10Si Legierung geringere Unterschiede in der Morphoder eutektischen Si-Phase
innerhalb der eutektischen Koérner beobachtet. Es konnispietsweise kein Ubergang
von Si-Fasern (in Bereich 1) zu Si-Platten (in Bereich 2) undicki Fasern (in Bereich 3)
beobachtet werden. Dies liegt vermutlich an den sehr vieehgén Abklhlgeschwindigkeiten
der untersuchten Gusslegierung (Abkuhlrate 7/8, Isiehe Abschnitt 3.2) im Vergleich zu
den in Ref. 1] untersuchten Sandgusslegierungen (Abkuhlrate 0f.Hn metallischen
Kokillen begrenzt die hohere Rate der Warmeabgabe den Betragakaleszenz wahrend
der eutektischen Erstarrung, wodurch die Wachstumsgesdlgkeit v, der eutektischen
Erstarrungsfront (siehe Abschnitt 2.2.1) sich insgesaettiger verandert und das Wachstum
eutektischer Korner einer stets beschleunigten s-l1 Gigetadl folgt.

Die Fe-reichea-Phase in den Sr-veredelten Al-Si Legierungen ist in ihrast&lIstruktur
(krz mit a= 1,25 nm) und der chemischen Zusammensetzung-AISi, sehr &hnlich der Fe-
reichena-Phase in den unveredelten Legierungen. Die Fe-reieRbase in den Sr-veredelten
Legierungen ist jedoch inhomogener verteilt und besita @ergroberte Morphologie.

Die zweite Fe-reiche Phase, namlich diAlFeSp-Phase mit tetragonaler Kristallstruktur
(siehe Abb. 5.9d), dunner plattchenférmiger 3-D Morph@o@iehe Abb. 5.12) und anna-
hernd gleichem Anteil an Fe und Si (in Gew.%, siehe Tab. 51&de ausschliel3lich in den
Sr-veredelten Legierungen gefunden. Die Fe-refelhase wurde neben den in dieser Arbeit
untersuchten Sr-veredelten Al-10Si und Al-15Si Legieaim{l21] auch in einer Al-12Si
Legierung mit 0,16 Gew.% Fe und 600 ppm $47 identifiziert.

Einige andere Studien berichten von dinnen Fe-rei¢gh@tétichen in Na- %4, 143 und
Sr-veredelten Al-Si Legierunger2(, 24, 41]. Die Phasenidentifizierung basierte in diesen
Studien auf Morphologie uridder EDX-Analyse, jedoch nicht auf Strukturbestimmung
durch Beugung. Die Fe-reich&Phase mit monokliner Kristallstruktur und einem/%ie
Verhéltnis von ca. 2 wurde in den hier untersuchten Al-Siié&eggen nicht gefunden.
Fe-reiche Phasen mit plattchenférmiger Morphologie werde Al-Si Legierungen oft
falschlicherweise alg-AlsFeSi-Phasen identifiziert, wie in Rel.22 berichtet wird. Es kann
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daher nicht vollstéandig ausgeschlossen werden, dass dieediFe-reichen Plattchen aus
friheren Studiend0, 24,41,54,143 in Wirklichkeit der Fe-reicherd-Phase mit tetragonaler
Kristallstruktur entsprechen.

Durch die im Rahmen dieser Arbeit durchgefihrten umfanesidichtmikroskopischen und
REM-Untersuchungen konnen die Orte der Kristallisation zieei Fe-reichen Phasen der
Entwicklung der Morphologie der eutektischen Erstarrdimgg zugeordnet werden. Im Fol-
genden wird die Entstehung der beiden Fe-reichen Phasémdezr@rte ihrer Kristallisation
innerhalb des eutektischen Korns auf Basis der Entwickl@mdvtbrphologie der eutektischen
Erstarrungsfront in Sr-veredelten Legierungen diskttier

6.2.1 Bereich 1: Kornmitte

Zu Beginn des Wachstums der eutektischen Kdrner kann eiréhanmd spharisch wachsen-
de und gekoppelte Erstarrungsfront der eutektischen Ad- SinRPhasen angenommen wer-
den R5]. Das fein-veredelte Al-Si Eutektikum wéchst in Form voarktverzweigten koral-
lenférmigen Netzwerken der Si-Fasern in einer eutektisohleMatrix und ist dabei weit-
gehend frei von Fe-reichen Phasen (siehe Abb. 5.8a). Dgtsdiéegan, dass keine wiederholte
Keimbildung und Wachstum der eutektischen Al-Phase in demvferedelten Bereichen statt-
findet, sondern die eutektische Al-Phase eine gekoppe#tarftnngsfront mit dem korallen-
formigen Netzwerk der Si-Fasern bildet. Die eutektischéViltrix weist daher keine Al-Al
Grenzflachen mit Einschliissen Fe-reicher Phasen in deivéegdelten Bereichen des Al-Si
Eutektikums auf.

6.2.2 Bereich 2: Ubergangsbereich

Mit voranschreitendem Wachstum der eutektischen Korner ¢iah vor der gekoppelt wach-
senden Erstarrungsfront eine Grenzschicht geldster Yeinigungselemente auf, die zu einer
konstitutionellen Unterkihlung an der Erstarrungsfratrt [144]. Abb. 6.2 zeigt die schema-
tische Darstellung der Entwicklung der Morphologie dereé&tischen Erstarrungsfront sowie
die Orte der Kiristallisation der Fe-reicherPhase (markiert durch Pfeile in Abb. 6.2) wéh-
rend des Wachstums eines eutektischen Korns im UbergamgsthePrimare Al-Dendriten
sind in der Darstellung Ubersichtshalber nicht gezeigt.

Wie in Abb. 6.2 schematisch gezeigt, wird durch die mit Veaimgungselementen (z.B. Fe)
angereicherte Grenzschicht das lokale ,,Aufbrechen“ deoppeelt wachsenden eutektischen
Erstarrungsfront im Ubergangsbereich begiinstigt. Duiebes Aufbrechen wird die Grenz-
schicht geldster Verunreinigungselemente lokal abgebadtin Form von Restschmelze-
“Inselninnerhalb des eutektischen Korns eingeschlossiendurch wird der Betrag der kon-
stitutionellen Unterkiihlung an der Erstarrungsfrailtiv reduziert. Es bildet sich ein breiar-
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| Schmelze

[ veredeltes Al-Si
Eutektikum

NN Fe-reiche Schmelze

500 um  Fe-reiche a-Phase

Abb. 6.2: Schematische 2-D Darstellung zur Entwicklung der Morphologie der eutbktis
Erstarrungsfront im Bereich 2 der eutektischen Koérner von Sreledten Al-Si Legierun-
gen. In Bereich 2 entwickelt sich ein breiartiger Ubergangsbereich thitazer Substruktur.
Maogliche Orte der Kristallisation der Fe-reichefPhasen sind durch Pfeile markiert.

tiger Ubergangsbereicketectic mushy zorj@44) bestehend aus fein-veredeltem Al-Si Eu-
tektikum, das mit teilweise entkoppelter Erstarrungsfrenstarrt, sowie vergrobertem Al-Si
Eutektikum und Fe-reichem-Phasen an den Zellgrenzen (siehe Abb. 5.7a). Das Aufbmeche
der gekoppelten Erstarrungsfront und die AnreicherungMernnreinigungselementen findet
aul3erdem bevorzugt an Stellen in der Schmelze statt, am dm&rstarrungsfront aufgrund
von ,Hindernissen*, z.B. primaren Al-Dendriten, gestortavisiehe linke Pfeile in Abb 5.7a).
Aufgrund der Rekaleszenz nach der minmalen Temperajufsiehe Abb. 2.3) verlangsamt
sich das Wachstum der eutektischen Kérner zunehmend. Benegln zur Umverteilung von
geldsten ElementerSplute Redistribution Calculatiop$l49 lassen darauf schliel3en, dass
bei einer beschleunigt wachsenden Erstarrungsfront diezémtration geloster Verunreini-
gungselemente in der Grenzschicht kontinuierlich ansteighrend sie bei verlangsamtem
Wachstum kontinuierlich sinkt. Das Aufbrechen der gekdtepeErstarrungsfront im Uber-
gangsbereich wird somit durch eine sinkende Sr-Konzeotran der s—| Grenzflache der
eutektischen Erstarrungsfront wéahrend des verlangsavitamstums der eutektischen Kor-
ner zwischeny und t,, (siehe Abb. 2.3) begunstigt.

Die mikroskopisch sichtbare Ubergangsmorphologie degkdisthen Koérner mit zellularer
Substruktur wurde in Refl1fq als ,blumenkohlférmige” Morphologie eutektischer Korne
beschrieben. Die eutektische Erstarrungsfront ist im gimsgsbereich noch annahernd spha-
risch und der Anteil der isolierten Restschmelze-“Inselefhaltnismalig gering, sodass der
Hauptanteil der gelosten Verunreinigungselemente weitean der Erstarrungsfront der eu-
tektischen Korner angereichert werden.

6.2.3 Bereich 3: AuRerer Bereich

Gegen Ende der eutektischen Erstarrung, d.h. in Bereich BdgeiMorphologie der eutek-
tischen Erstarrungsfront vollstandig in eine zellulardSruktur tber und entwickelt ausge-
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pragte Vertiefungen, siehe Abb. 6.3. Solche ,Stérungem“asdangs spharisch (d.h. gekop-
pelt) wachsenden Erstarrungsfront der eutektischen Komueden kirzlich mittels in-situ
Rontgen-Radioskopie an einer gerichtet erstarrten Sr-gtezd(150 ppm Sr) Al-9Si—15Cu
Legierung (in Gew.%) sichtbar gemachit4[]. Diese Beobachteungen unterstiitzen die im
Rahmen dieser Arbeit angenommene Interpretation der Ekitwig der Morphologie der eu-
tektischen Erstarrungsfront.

[ ] Schmelze

| veredeltes AI-Si
Eutektikum

NS Fe-reiche Schmelze

Fe-reiche 5-Phase

Abb. 6.3: Schematische 2-D Darstellung zur Entwicklung der Morphologie der eutblktis
Erstarrungsfront im Bereich 3 der eutektischen Korner von Sreledten Al-Si Legierungen.
In Bereich 3 entwickeln sich ausgepréagte zellulare Vertiefungen. Mdgldnte der Kristalli-
sation der Fe-reiched+Plattchen sind durch Pfeile markiert.

Die Mikrostruktur des Al-Si Eutektikums ist im Bereich 3 augektischen Zellen (zellulare
Substruktur) aufgebaut. Der innere Aufbau der Zellen (dib.eutektische Mikrostruktur)
besteht aus feinen Si-Fasern (in 3-D: korallenférmigerziNetken), die bevorzugt radial vom
Kornzentrum ausgehend wachsen (siehe Bereich 3 in Abb..Sr6i®rhalb der eutektischen
Zellen existiert gekoppeltes Wachstum der Si-Fasern miedeektischen Al-Matrix, d.h. es
kommt hier nicht zur wiederholten Keimbildung der eutetttisn Al-Phase.

Der Ubergang vom fein-veredelten Al-Si Eutektikum mit ameréad spharischer eutektischer
Erstarrungsfront zu einer zellularen Substruktur mit ugelenden Si-Fasern wird einer De-
stabilisierung der spharischen Erstarrungsfront (s—h@&tache) aufgrund der starken An-
reicherung von Verunreinigungselementen zugeschrie®enliche Vorschlage wurden bei-
spielsweise fiir binare Sn-Cu Létlegierungen gemacht, untibemgang der Morphologie der
Erstarrungsfront von spharisch zu zellular zu erkladetd]. Das radial nach aul3en gerichtete
Wachstum der Si-Fasern (siehe Abb. 5.6b) wird dabei verautdurch eine Anisotropie der
s—| Grenzflachenenergig_, der eutektischen Erstarrungsfront verursacht. DieseoNpie
entsteht vermutlich durch eine Kombination aus kontirigleer Anreicherung von geldsten
Verunreinigungselementen (in einer Grenzschicht an diexkaschen Erstarrungsfront) und
Anstieg der Wachstumsgeschwindigkeit, der eutektischen Erstarrungsfront gegen Ende der
Erstarrung (siehe Abb.fig:Abkuehlkurveb).

Da die dinnen Fe-reichénPlattchen hauptsachlich an den eutektischen Zell- unddfen-
zen im auleren Bereich 3 der Kdrner gefunden wurden, wircediesreiche Phase gegen
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Ende der eutektischen Al-Si Reaktion entstanden sein. Esamgenommen, dass sich die
Fe-reicherd-Plattchen nach zunehmender Anreicherung von Fe in eir@i&ien Schmelze
wéahrend des zweiten Intervalls der Keimbildungy, & T < Tg (rot markiert in Abb. 2.3a)
bilden. Zwei mogliche Orte der Kristallisation der Fe-tead-Plattchen sind beispielsweise
durch Pfeile in Abb. 6.3 markiert.

6.2.4 Verteilung der Fe-reichen Phasen

In Abb. 6.4 ist die eutektische Mikrostruktur einer Sr-\airlten Al-Si Legierung einschliel3-
lich der Verteilung der Fe-reichen Phasen innerhalb deriB®&ze2 und 3 der eutektischen
Kdrner gegen Ende der Erstarrung schematisch dargestellt.

% Fe-reiche a-Phase

- Fe-reiche 8-Phase

------- eutekt. Zellgrenzen

— eutekt. Korngrenzen

Abb. 6.4: Schematische 2-D Darstellung zur Verteilung der Fe-reichen Phasen isudiek-
tischen Kornern von Sr-veredelten Al-Si Legierungen gegen Enderdearrung. Bereich 2:
Fe-reichex-Phasen; Bereich 3: Fe-reichePlattchen.

Im Folgenden wird die Verteilung bzw. Bildung der Fe-reichehasen bzgl. ihrer 3-D
Morphologie und ihrer Wachstumskinetik anhand der in Abl @ezeigten Darstellung
diskutiert.

Bildung der Fe-reichena-Phase

Im Rahmen dieser Arbeit wurde beobachtet, dass die Fe-rei¢tease sich entlang eutekti-
scher Zellgrenzen (siehe Abb. 5.7a) im Ubergangsbereiate{@e2) der eutektischen Koérner
befindet. Die Fe-reiche-Phase ist mit ihrer 2-D Morphologie ,chinesischer Zeichsche-
matisch in Abb. 6.4 dargestellt. In 3-D ist die Morphologer &e-reichem-Phase sehr kom-
plex und weicht stark von einer einfachen konvexen FormighésAbb. 5.10b und 5.11). Die
Fe-reichermi-Phasen haben vielmehr das raumliche Aussehen von dunnée/Bi* mit stark
gekrimmten Oberflachen. Es wird angenommen, dass die Bildeing-D Morphologie der
Fe-reicheru-Phasen in den Sr-veredelten Al-Si Legierungen densellsrhdhismen unter-
liegt, wie sie in Abschnitt 6.1 zu den Fe-reichesPhasen im unveredelten Al-Si Eutektikum
beschrieben wurden. Sie formen sich demnach in isoliertstsBemelze-“Inseln” innerhalb
der eutektischen Kérner gegen Ende der Erstarrung.
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Im Sr-veredelten Al-Si Eutektikum liegen die isolierten Bebmelze-“Inseln” nicht so fein-
verteilt (in den eutektischen Kérnern) vor wie im unvereeielAl-Si Eutektikum, sondern
befinden sich als vergroRerte Restschmelze-“Kanale* inakiigen Ubergangsbereich. Beim
Zusammenwachsen der eutektischen Zellen im Ubergangsibeverden Verunreinigungs-
elemente (wie z.B. Fe) innerhalb der isolierten Restschri&laeéle” kontinuierlich an-
gereichert. Ist eine ausreichende Anreicherung von Fechtreristallisiert schliel3lich die
Fe-reichea-Phase gegen Ende der Erstarrung in Form von EinschlisseredjBlatter” in
verbundenen Netzwerken entlang der eutektischen Zeligre(siehe Abb. 5.7a, 5.8b, 5.10b
und 5.11). Daraus folgt, dass die Oberflachen der Fe-reigHéimasen das Zusammenstof3en
zweier eutektischer Zellen (d.h. zweier getrennt gewastrdeorallenférmiger Netzwerke der
Si-Fasern) bzw. die Grenzflachen der (polykristalliner\Metrix (siehe Abb. 5.8b) markie-
ren.

An den eutektischen Zellgrenzen im Ubergangsbereich ésBeD Morphologie der eutek-
tischen Si-Phase vergrdbert, d.h. weniger spharisch urmveggt (siehe Abb. 5.11a). Dies
ist vermutlich auf eine ungeniigende Sr-Konzentration esmthrdes Zusammenstol3es der
eutektischen Zellen gegen Ende der Erstarrung zurtckeeriivas lokal (d.h. entlang der
eutektischen Zellgrenzen im Ubergangsbereich) eine lstiiodige Veredelungswirkung auf
das Wachstum der eutektischen Si-Phase zur Folge hat.

Bildung der Fe-reichend-Plattchen

Die Fe-reichen-Plattchen (siehe Abb. 5.12) befinden sich in langgesteechkietzwerken
entlang der eutektischen Zellgrenzen (siehe Abb. 5.7b)uffeéen Bereich (Bereich 3) der
eutektischen Korner. Unter der Annahme, dass die Fe-neigHelattchen wahrend der se-
kundaren Keimbildung kristallisieren, geschieht diesdss gréf3eren Unterkiihlungen gegen
Ende der Erstarrung (im Temperaturintervalh K T < Tg). Die Bildung der Fe-reichefi-
Phase wird bei langsamen Abkuhlgeschwindigkeitett], die Fe-reiche-Phase bei hohen
Abkuhlgeschwindigkeiten begunstigt§d. Bei einer Betrachtung der Gibbsschen freien Ent-
halpie G fir die Bildung der Fe-reich@rPhase (Fe — 25% und Si—12% in Gew25]]) und

der Fe-reiche®-Phase (Fe — 27% und Si — 24,5% in Gew.%, berechnet aus Taluriet
Verwendung der Mischungsenthalpien fur binare SystemdRafis[152, ist fir Temperatu-
ren T< Ty (Beginn der sekundaren Keimbildung, d.h. fir Temperaturerb?C) die freie
Enthalpie der Fe-reiche®Phase mit G= -15 kJmol kleiner als die der Fe-reichghhPhase
mit G = -12 kJmol. Die Bildung der Fe-reiched+Phase ist damit gegen Ende der Erstarrung
energetisch glinstiger, was eine plausible Erklarung &ibdvorzugte Bildung der Fe-reichen
0- gegenuber dgi-Phase liefert.

Es wurde in friheren Studien beobachtet, dass priméar aclsigdene Fe-reich@Platten als
potentielle Kristallisationskeime flir eutektische Karmmeir Verfligung stehen2fl, 72]. Im
Rahmen dieser Arbeit kann nicht bestatigt werden, dass dieaiiiFe-reiched-Plattchen als
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Kristallisationskeime fur neu gebildete eutektische Kairnur Verfigung stehen. Die Ausbil-
dung von Eindriicken benachbarter Si-Fasern auf der Obleeflder Fe-reicheb-Plattchen
(siehe Abb. 5.12b) kann jedoch nur erklart werden, wenn diesichen Plattchen wahrend des
lateralen Wachstums ihrer Plattenoberflachen den beitgmdenen Si-Fasern folgen. Auch
die Ausbildung von Léchern in den Fe-reich&dPlattchen und das in Abb. 5.12a erkennba-
re ,Umwachsen” der Si-Fasern lasst darauf schlie3en, daesdest ein Teil der Si-Fasern
bereits vor dem Wachstum der Fe-reicieRlattchen vorhanden ist. Da mithilfe der Beob-
achtungen in 3-D angenommen werden kann, dass die Fe-medeREittchen nicht als neue
Kristallisationskeime fiir eutektische Korner zur Verfiagustehen, werden die Fe-reichen
Plattchen gegen Ende der Erstarrung von den zusammend@f3eatektischen Zellen an die
eutektischen Zellgrenzen gedrangt. Das beobachtete Hetzler Fe-reicheb-Plattchen ist
daher auf das Zusammenstol3en verschiedener Fe-réi¢hatichen gegen Ende der Erstar-
rung zurtckzufihren und wird nicht durch kristallograpghiss Verzweigen der Fe-reich&n
Plattchen verursacht. Die Wachstumskinetik der faceittachsenden Fe-reich@rPlattchen
ist anisotrop, sodass angenommen werden kann, dass dastWadadlurch die Anisotropie
vonys_gegen Ende der Erstarrung vorgegeben wird.

Am Ende der Erstarrung besitzen die eutektischen Kérnex eellulare Substruktur mit
Einschlussen Fe-reicherPhasen an eutektischen Zellgrenzen im Ubergangsbereidie s
Fe-reichem-Plattchen entlang eutektischer Zellgrenzen im aul3ereei@ersiehe Abb. 6.4.
AulRerdem werden beim Zusammensto3en der eutektischeneiK&armehrt Fe-reiche
Phasen an den eutektischen Korngrenzen (dargestellt defoliarze Linien in Abb. 6.4)
eingeschlossen.

In der vorhandenen Literatur sind die Ergebnisse zum Efiles \eredelungselemente (Na,
Sr) auf die Bildung von Fe-reichen Phasen in Al-Si Legierunigisher nicht einheitlich. In
eutektischen Al-12Si Legierungen mit 1,2—0,6 Gew.% Eg&} Wird bei Zugabe von Sr von
einer bevorzugten Stabilisierung der Fe-reicheRhase gegenuber primar ausgeschiedenen
Fe-reicherp-Platten berichtet. Mit den im Rahmen dieser Arbeit gewoendarkenntnissen
Uber die Fe-reichen Phasen in den eutektischen Koérnerndiarin der friheren StudielB]
gemachte Annahme der bevorzugten Bildung der Fe-reictiBhase in der Mikrostruktur
der Sr-veredelten Al-Si Legierungen mit der verstarktemefamerung von Fe wahrend des
Wachstums der eutektischen Kérner und der dadurch bedingtgroberten 3-D Morpholo-
gie der Fe-reichen-Phase begrindet werden. Lichtmikroskopisch werden digrékerten
Fe-reichena-Phasen (mit GroRern 5 um) an den eutektischen Zellgrenzen sichtbar, wah-
rend die im Rahmen dieser Arbeit beobachteten fein-vesteife-reicheri-Phasen in den
unveredelten Al-Si Legierungen haufig nur durch REM-Untelisngen eindeutig identifi-
ziert werden kdnnen. Einige Studien berichten aul3erdenewar Verfeinerung der primaren
Fe-reicherp-Platten durch Fragmentierung bzw. Zerfall der Platte$) 20, 23, 72,153 154).
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Dagegen konnte eine Verfeinerung von Fe-reichd?latten in Sr-veredelten Al-7Si-0,4Mg
Legierungen (in Gew.%) nicht beobachtet werd2g].[ Mit den im Rahmen dieser Arbeit
erhaltenen Ergebnissen kann die in friheren Studl@&n20, 23, 72, 153 154 beobachtete
Verfeinerung der Fe-reichgitPlatten damit begriindet werden, dass in Sr-veredelte®iAl-
Legierungen dunne Fe-reiclePlattchen innerhalb der eutektischen Korner vorliegea, d
aufgrund ihrer ahnlichen Morphologie bisher falschlicheise als verfeinerte Fe-reiclfie
Platten identifiziert wurden.

6.3 Einfluss von Sr auf das Wachstum der eutektischen Si-Phase

In der vorliegenden Arbeit konnte mithilfe der durchgeténrhochauflésenden Mikroskopie-
Techniken (TAP und TEM) die lokale Verteilung des Veredeglselements Sr in der eutekti-
schen Mikrostruktur der Sr-veredelten Al-10Si Legieruegtbnmt werden.

Dabei wird mit den Ergebnissen mit der lasergepulsten TARse (siehe Abb. 5.16 und
5.19) zunéchst deutlich, dass das Veredelungselemenh&halb der eutektischen Si-Phase
in bestimmten Bereichen als nm-grol3e, annahernd stabfér@rgAl-Si Anreicherungen mit
einer mittleren Konzentration von Sr — 2,6 und Al — 11 (in gtwdrliegt. Die relativ hohe Al-
Konzentration ist unerwartet, da es bisher in der Literk@ime Hinweise auf eine Anreiche-
rung von Al in der eutektischen Si-Phase gegeben hat. Duectudatzlichen Untersuchungen
der eutektischen Al-Phase der Sr-veredelten Al-15Si lregge mittels spannungsgepulster
TAP (siehe Abb. 5.14) kénnen auRerdem frihere Ergebniggd | insofern bestatigt wer-
den, dass das Veredelungselement Sr nicht in der eutedtigdiPhase, sondern auschliel3lich
in der eutektischen Si-Phase vorzufinden ist.

Die in dieser Arbeit beobachtete inhomogene Verteilungale Anreicherungen) des Ver-
edelungselements Sr in der eutektischen Si-Phase konfrtéheren Untersuchungen mittels
Synchroton-RéntgenmikrofluoreszeneXRF mit 18 keV Anregungsenergiel$| nicht be-
obachtet werden. Das liegt daran, dass die Elementvertgsihilder der verwendeteaXRF-
Analyse [L5, 69 zwar Informationen Uber die Verteilung der Veredelungeente liefern,
jedoch nur mit einer Auflosung von ca. 50 nm, sodass die im Raltheser Arbeit beobach-
teten 4-8 nm breiten Sr—Al-Si Anreicherungen nicht idengft werden konnten. In Berei-
chen der eutektischen Si-Phase ohne lokale Sr—Al-Si Ameaimgen (siehe linker Bereich
in Abb. 5.16) wurden mittlere Konzentrationen von Sr — 0,040aund Al — 0,11 at.% Al
berechnet.

Durch die im Rahmen dieser Arbeit durchgefihrten hochauilime TEM-Untersuchungen
konnten zusatzlich zur TAP-Analyse Informationen Uber Hrestallographische Umge-
bung der Sr—Al-Si Anreicherungen in der eutektischen @isBhgewonnen. Es wurden
zwei unterschiedliche Orte der Sr—Al-Si Anreicherungemtdiziert werden. In den TEM-
Untersuchungen erhalt man dabei eine 2-D Projektion derNeldphologie der Sr—Al-Si-
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Anreicherungen. Es wird daher geschlussfolgert, dassndi€EM beobachteten Anreiche-
rungen an den Entstehungspunkten der koaxialen Zwillimgysen (siehe Abb. 5.20) den in
der TAP-Analyse beobachteten stabférmigen Sr—Al-Si Afeiungen mit Langen von bis
zu 40 nm (siehe Abb. 5.16) zuzuordnen siiig [), wahrend die langgestreckten, bis zu 8 nm
breiten internen Grenzflachen von zwei leicht unterscldbdirientierten Si-Fasersegmenten
(siehe Abb. 5.21) den anndhernd stabférmigen Sr—Al-Si iBheeungen in der Nahe der
eutektischen ABi Phasengrenze (siehe Abb.5.19) entsprecfhigp (1). Die Zuordnung im
letzten Fall wird von der Beobachtung unterstitzt, dass bbdie parallelen Sr—Al-Si An-
reicherungen in Abb. 5.19 als auch die langgestreckte $F-Alhangereicherte Grenzschicht
in Abb. 5.21 unmittelbar an der eutektischeri@IPhasengrenze vorgefunden wurden. Durch
die Korrelation der Ergebnisse der lasergepulsten TAP&eanit den TEM-Untersuchungen
der Si-Faser lassen sich die zwei unterschiedlichen Typeisd-Al-Si Anreicherungen fol-
gendermal3en definieren:

1. TypI-Anreicherungen: an den Entstehungspunkten von koaxzalgtingsebenen (sie-
he Abb. 5.20) in den eutektischen Si-Fasern liegen statfi@r®r—Al-Si Anreicherun-
gen @ ~ 4 nm, Langen L< 40 nm) mit mittleren Konzentrationen von Sr — 2,6 und
Al — 11 (in at.%) vor (siehe Abb. 5.17).

2. Typ lI-Anreicherungen: entlang interner Grenzflachen von zwehteunterschiedlich
orientierten Si-Fasersegmenten (unmittelbar an der gstblen AlSi Phasengrenze,
siehe Abb. 5.21) liegen anndhernd stabférmige Sr—Al-Seksherungend ~ 4,5 nm,
Langen L~ 220 nm) mit mittleren Konzentrationen von Sr — 1,1 und Al —@5at.%)
vor (siehe Abb. 5.19).

Wahrend man in den bisherigen Ansatzen zur Beschreibung dewmisth veredelten
Wachstums der eutektischen Si-Phasg, 13, 40, 57, 80] davon ausgegegangen ist, dass
die Adsorption des Veredelungselements allein verantiebrist fiir die Anderung der
Morphologie der eutektischen Si-Phase von Platten zu Rasezisen die Ergebnisse der
vorliegenden Arbeit darauf hin, dass die Fasermorpholdgreh die hier beobachteten nm-
grof3en, annéhernd stabférmigen Sr—Al-Si Anreicherungevolngerufen wird. Beide Typen
von Sr—Al-Si Anreicherungen (d.h. sowdhlp | als auchTyp 2 bilden sich dabei vermutlich
durch energetisch gunstige Adsorption des Veredelungsglts gemeinsam mit Al aus der
Grenzschicht geldster Verunreinigungselemente an deskesthen Erstarrungsfront (s—I
Grenzflache), d.h. durch energetisch bevorzugte Adsarpino{111}-Wachstumsstufen und
-flachen der eutektischen Si-Phade,[86]. Unter Annahme der Bildung intermetallischer
Phasen der stéchiometrischen ZusammensetzungSsA(Typ 1) bzw. SrAbLSigg (Typ 1)
und der Bildung bei Temperaturen in der N&he der eutektisGleithgewichtstemperatur
Teq=577C berechnet sich die Gibbssche freie Enthalpie G bei Verwmegder Mischungs-
enthalpien fir bindre Systeme aus Relf5f] zu G = -9 kJmol (Typ I) bzw. -4 kJmol

78



6 Diskussion

(Typ II). In einer kirzlich ver&entlichten Studie]55 wurden im terndren Al-Si—Sr System
zwolf intermetallische Phasen des Typs.S/AlLSi, auf Basis der Dichte-Funktional- bzw.
Pseudopotential-Theorie berechnet und charakteridietgrmetallische Sr—Al-Si Phasen
der in dieser Arbeit gefundenen Zusammensetzungen wurddrt arwdhnt, jedoch ist
die Bildung solcher ternaren Sr—Al-Si Phasen gemal der lieeten Gibbschen Freien
Enthalpie ebenfalls mdglich.

Aufgrund der Beobachtung zweier unterschiedlicher Typem 86-Al-Si Anreicherungen
an zwei verschiedenen kristallographischen Merkmaleredé&ktischen Si-Phase wird ge-
schlussfolgert, dass die zwei Typen der Sr—Al-Si Anreichgen (vomTyp | undIl) das
Wachstum der eutektischen Si-Phase auf unterschiedliehge\ldeeinflussen. Um diese An-
nahme zu unterstttzen, wird im Folgenden die Rolle des jeyeeilTyps der Sr—Al-Si Anrei-
cherungen in Bezug auf die bestehenden Theorien zum Wachigu8i-Fasern in chemisch
veredelten Al-Si Legierungen diskutiert.

Gemal detmpurity Induced TwinnindlIT)-Theorie [L3] (siehe Abschnitt 2.4.2) wird die
Anderung der Morphologie der eutektischen Si-Phase (vaté?l zu Fasern) durch die
hohe Zwillingsdichte in den Si-Fasern gefordert. Dabeidwangenommen, dass einzelne
Atome der Veredelungselemente an den {111}-Wachstumastefner Monolage der eu-
tektischen Si-Phase adsorbiert werden und dadurch dieslBilge des Kiristalls in eine
Zwillingskonfiguration wechselt. Das in Refl3] berechnete optimale Grol3enverhaltnis
r'rsi=1,65 basiert auf der geometrischen Annahme, dass einzdbraeAdes Veredelungs-
elements eine regulare Gitterposition im Kristall besetd@ie im TEM beobachtete hohe
Zwillingsdichte in bestimmten Bereichen der Si-Fasern (iengleich zu den Si-Platten im
unveredelten Al-Si Eutektikum) ist in Ubereinstimmung ohén bisherigen umfangreichen
TEM-Untersuchungen der Si-Faset8[57, 80]. An den Entstehungspunkten der koaxialen
Zwillingsebenen ist die Anreicherung jedoch nicht atonsomdern es liegen nm-grol3e
(stabformige) Sr—Al-Si Anreicherungen (siehe Abb. 5.26)) Daraus kann geschlussfolgert
werden, dass das atomare Grél3enverhaltrds[f.3] nicht als wichtigstes Kriterium fur die
verstarkte Zwillingsbildung gelten kann. Gemald den Ergedam der vorliegenden Arbeit
wird die verstarkte Zwillingsbildung durch die Adsorptioron stabférmigen Sr—Al-Si
Anreicherungen deByps I(siehe Abb. 5.17), die als punktférmige Stelle im TEM erscle
(siehe Abb.5.20), an {111}-Wachstumsstufen der eutek@sc Si-Phase beginstigt. Die
Adsorption defTyp I-Anreicherungen entlang einer {111}-Wachstumsstufe wirdbb. 6.5a
anhand einer modifizierten schematischen Darstellung idefHeorie (siehe Abb. 2.10)
veranschaulicht. Der Einbau ein@yp I-Anreicherung in die eutektische Si-Phase fordert
demnach die Bildung von Stapelfehlern im Kristallgittet.ddie Stapelfolge wechselt in
eine Zwillingskonfiguration (siehe rechts in Abb. 6.5a)dass beim ,Uberwachsen” der
adsorbierten Sr—Al-Si Anreicherung neue {111}-Zwillimipenen und damit ,Wachstums-
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zwillinge" entstehen. Bei der schematischen Darstellungbb. 6.5a ist zu beachten, dass
lediglich eine 2-D Darstellung der Adsorption gezeigt intludie Sr—Al-Si Anreicherungen
entlang der {111}-Wachstumsstufe (d.h. in der Zeichenepelie experimentell beobachtete

stabférmige 3-D Morphologie besitzt.

I. Férderung von
Wachstumszwillingen (lIT)

[b]

ll. Hemmung des
TPRE Wachstums

Sr-AL-Si .
Anreicherung Sr-Al-Si

[1111A (Typ 1) Anreicherung
/ (Typ 11)

-
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Abb. 6.5: Schematische Projektion der (011)-Ebene der eutektischen Si-PhdsBann
stellung der Adsorption der Sr—Al-Si Anreicherungen (a) dgps | an den {111}-
Wachstumsstufen und (b) dégps llan den TPRE-Rinnen des Kristalls sowie deren Einfluss
auf das Wachstum der eutektischen Si-Phase in Sr-veredelten Al-8rlwegen: (a) Sr—-Al—

Si Anreicherungen vonTyp | erzeugen Stapelfehler im Kristall und férdern die verstéarkte
Zwillingsbildung (mpurity Induced TwinningIT); (b) Sr—Al-Si-Anreicherungen vorfiyp Il
hemmen das anisotrope KristallwachsturRestricted Growth Die Langsachse der stabfor-
migen Sr—Al-Si Anreicherungen befindet sich in der Darstellung sehkeeir (011)-Ebene.

Die innerhalb der Si-Faser in Abb. 5.16a durchgefuhrteissigthe Auswertung ergab,
dass ca. 20% der Sr-Atome von ddyp I-Anreicherungen stammen. Diese Sr—Al-Si
Anreicherungen sind inhomogen im Volumen in Abb. 5.16 \krtén Ubereinstimmung
mit den im Rahmen dieser Arbeit gemachten Beobachtungen im [f&gdn in bestimmten
Bereichen der Si-Fasern hohe Zwillingsdichten auf, wahi@mdkere Bereiche eine geringe
Zwillingsdichte aufweisen. Die Rolle von {111}-Zwillingbenen beim Wachstum der
eutektischen Si-Phase wurde in den Abschnitten 2.3.1 urd2 2usfuhrlich beschrieben.
In der Literatur wurde mehrfach versucht, das Wachstum défaSern durch verstarkte
(interne) Zwillingsbildung 13, 57, 80, 81] zu beschreiben (siehe Abb. 2.9¢). Jedoch wurde
in einer kdrzlich durchgefiihrten TEM-Untersuchung an ciseim veredelten Al-7Si—Mg
Legierungen (in Gew.%) unter Verwendung der Veredelumgsehte Ca bzw. Ba3H] ein
fur die Veredelung zu geringer mittlerer Abstand der Zwidsebenen (200-500 nm) in
der eutektischen Si-Phase bei gleichzeitig fein-veredelAl-Si Eutektikum festgestellt.
AuRerdem konnte kein erheblicher Unterschied in der ZmgHidichte von feinen Si-Fasern
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chemisch veredelter Al-Si Legierungen (bei Zugabe von Ca Baj im \ergleich zu
Al-Si Legierungen mit Elementzusatzen, die lediglich zueeiAusbildung von schmaleren
Lverfeinerten* Si-Platten fuhren (Y und Yb), gefunden wemd84]. Diese Ergebnisse lassen
darauf schlieRen, dass die Zwillingsdichte im Allgemeizengering ist um den Ubergang
von Si-Platten zu Fasern zu erklaren. Dartber hinaus uiitees die Ergebnisse im Rahmen
dieser Arbeit bereits friher gemachte Annahm@# 156, dass eine hohe Zwillingsdichte
nicht allein fir den Veredelungsmechanismus verantvabrisiein kann. Die hohe Zwillings-
dichte in bestimmten Bereichen der Si-Fasern scheint eiatziicher Hfekt durch Zugabe
von Veredelungselementen (Verunreinigurfiid) zu sein und tragt lokal zum bevorzugten
anisotropen Wachstum ik112)-Richtungen des Kristalls bei. Somit wird das Wachstum der
eutektischen Si-Phase durch die hinzugekommenen Wackistinioingen des Kristalls (d.h.
durch die lokale Aktivierung des TPRE-Wachstumsmecharnssmy112-Richtungen des
Kristalls) erleichtert und insgesamt zu eher anndherndogem Wachstum der eutektischen
Si-Phase in einem grol3en Bereich kristallographischer Rigjgn beitragt.

Anders alsTyp I-Anreicherungen entstehen digp II-Anreicherungen an internen Grenzfla-
chen von zwei leicht unterschiedlich orientierten Si-Fasgmenten, und zwar unmittelbar
entlang der eutektischen /&li Phasengrenze (siehe Abb. 5.21). Daher wird angenommen,
dass diesdlyp llI-Anreicherungen eine andere Rolle beim Veredelungsmesimasi spie-
len. In Ubereinstimmung mit der bereits mehrfach vorgesgdhen Adsorption an {111}-
WachstumsflachenlP, 40, 83, 86] wird in der vorliegenden Arbeit ebenfalls angenommen,
dass sich diese Sr—Al-Si Anreicherungen an der eutektisEngtarrungsfront bevorzugt an
den TPRE-Rinnen der eutektischen Si-Phase (siehe Abschhi®) 2nlagern. Die Adsorp-
tion von Typ llI-Anreicherungen wird in einer mittels TPRE-Wachsumsmeisinains voran-
schreitenden Si-Faser in Abb. 6.5b schematisch verankdhiaiDie in der Nahe der eutek-
tischen AlISi Phasengrenze gefunden&yp Il-Anreicherungen (siehe Abb. 5.19 und 5.21)
entstehen somit gemal der schematischen 2-D DarstelluAgbn6.5b durch Adsorption
an den TPRE-Rinnen der eutektischen Si-Phase. Es wird angesiondass dieséyp Il-
Anreicherungen lokal den anisotropen TPRE-Wachstumsmeéthas der eutektischen Si-
Phase hemmerRgstricted Growth Die Beobachtung paralleler Sr—Al-Si Anreicherungen
entlang der eutektischen /&li Phasengrenze (siehe Abb. 5.19) unterstitzt die Annahme,
dass dieTyp llI-Anreicherungen durch eine bevorzugte Adsorption an (ledea) {111}-
Zwillingsebenen des Kristalls stattfindet. Durch die Hemgndes anisotropen Wachstums-
vorteils des TPRE-Wachstumsmechanismus wird das Wachastalernative Kristallrichtun-
gen energetisch glinstig und es bilden sich an der eute&tigetstarrungsfront (s—| Grenzfla-
che) Si-Fasersegmente mit leicht unterschiedlicher @ermg, d.h. verzweigtes Wachstum,
aus. Die eutektische Si-Phase andert dabei ihre Wachstlmusrg unter geringem Verzwei-
gungswinkel, wobei die geringen Anderungen in der Kristéintierung vermutlich durch
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den als sogdisplacement twinningorgeschlagenen Verweigungsmechanisn@ (siehe
Abschnitt 2.3.1) ermdglicht werden. Insgesamt hemmemTgiell-Anreicherungen somit den
anisotropen TPRE-Wachstumsmechanismus der eutektisaHeénaSe, foérdern deren Ver-
zweigung und fahren damit zum hochverzweigten korallanfgen 3-D Netzwerk der Si-
Fasern, die aufgrund ihres gehemmten Wachstums eine geammeen gekoppelte Erstarrungs-
front mit der eutektischen Al-Phase bilden.
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7 Zusammenfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wurden umfangreiche mikroskopisdnéersuchungen an un-
veredelten und Sr-veredelten (200 ppm Sr) Al-10Si-0,17Tir&€ew.%) und (60 ppm Sr)
Al-15Si-0,10Fe (in Gew.%) Gusslegierungen durchgeflinm, Informationen Uber den
Einfluss des Veredelungselements Sr, einerseits auf diermjléFe-reicher Phasen innerhalb
der eutektischen Korner und andererseits auf das Wachsenreudektischen Si-Phase zu
gewinnen. Der experimentelle Schwerpunkt der Arbeit laigden 3-D Analyse der eutekti-
schen Mikrostruktur mithilfe tomographischer Methodenjim-Bereich (Tomographie mit
fokussierten lonenstrahlen (FIB)) und im atomaren Bereidm@graphische Atomsonde).

Im ersten Teil dieser Arbeit wurde Ort und Verteilung vonréehen Phasen innerhalb der
eutektischen Koérner mithilfe von Beobachtungen im Lichte iRasterelektronenmikroskop
identifiziert. Sowohl Kristallstruktur als auch stéchiam&che Zusammensetzung der Fe-
reichen Phasen wurden im Transmissionselektronenmi@poakalysiert und ihre 3-D Mor-
phologie mittels FIB-Tomographie charakterisiert. Die gawenen Erkenntnisse zu den Fe-
reichen Phasen in den unveredelten Al-Si Legierungennasist folgendermafien zusam-
menfassen:

e Innerhalb der eutektischen Korner der unveredelten Al-$&giérungen wur-
den fein-verteilte £ 0,3 Vol.%) Fe-reichea-Alx(Fe,Mn)Si-Phasen mit kubisch-
raumzentrierter Kristallstruktur (Gitterparametet 4,271 nm) beobachtet, deren 2-D
Morphologie in der Literatur als ,,chinesische Zeichen ekt ist.

e Die beobachteten Fe-reicherPhasen besitzen entweder spharische 3-D Morphologie
(mit Durchmessex 500 nm) oder erscheinen als diinne, sehr flache ,Blatter” (mdit G
Ren 1-5um).

e Die Entwicklung der 3-D Morphologie der Fe-reichaerPhasen konnte auf Basis der
erstellten FIB-Tomogramme durch ein qualitatives Mode#idheieben werden, das die
Erstarrung der Fe-reichenPhasen als Einschlisse zwischen den Grenzflachen der eu-
tektischen Phasen (an den eutektischgBiPhasengrenzen) gegen Ende der Erstarrung
beschreibt.

In den Sr-veredelten Al-Si Legierungen wurde beobach#ésis das Veredelunselement Sr die
Grole, Verteilung sowie Bildung von Fe-reichen Phasen imalbrder eutektischen Koérner
erheblich beeinflusst:

¢ In den eutektischen Kornern der Sr-veredelten Al-Si Legigen wurde ebenfalls die
Fe-reichen-Phase (Al4(Fe,Mn}Siy) gefunden, jedoch inhomogener verteilt als im un-
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veredelten Al-Si Eutektikum und mit vergréberter 3-D Moojdyie in Form von Ein-
schlissen dunner ,Blatter” (mit Grof3end um).

e Die Mechanismen fir die Entstehung der 3-D Morphologie derdichena-Phase in
den Sr-veredelten Al-Si Legierungen sind dieselben wieimuhveredelten Al-Si Le-
gierungen, da die entsprechende 3-D MorphologiesdBhasen sehr &hnlich ist.

e In den Sr-veredelten Al-Si Legierungen wurden neben derefeéfiena-Phase eine
zweite Fe-reiche Phase, namlich di&l,FeSp-Phase mit tetragonaler Kristallstruktur
(Gitterparameter & 0,614 nm; c= 0,957 nm) mit sehr diinneg (250 nm) plattchen-
férmiger 3-D Morphologie beobachtet.

¢ Die Fe-reicheru-Phasen wurden verstarkt angereichert entlang eutektigtgilgren-
zen im Ubergangsbereich (Bereich 2) der eutektischen K@reabachtet, wahrend die
Fe-reicherd-Plattchen in Netzwerken entlang eutektischer Zellgranaeaul3eren Be-
reich (Bereich 3) der eutektischen Korner gefunden wurden.

e Die Verteilung der Fe-reichen Phasen innerhalb der eustdien Korner in Sr-
veredelten Al-Si Legierungen konnte durch ein qualitativodell unter der Annah-
me der Instabilitat der spharischen eutektischen Erstgsfuont und der damit einher-
gehenden Entwicklung einer zellularen Substruktur inakrlder eutektischen Korner
erklart werden.

In Bezug auf die bisher in der Literatur berichteten Ergetmigur Bildung Fe-reicher
Phasen in chemisch veredelten Al-Si Legierungen wurdenndi®ahmen dieser Arbeit
gewonnenen Erkenntnisse Uber die Fe-reichen Phasen edngédEs wird geschlussfolgert,
dass sowohl die verstarkte Anreicherung der Fe-reich€tase als auch die Existenz von
Fe-reichem-Plattchen innerhalb der eutektischen Koérner bei Unténgngen zum Einfluss
der Veredelungselemente auf (primére) Fe-reiche Phaséokséchtigt werden mussen.

Im zweiten Teil dieser Arbeit konnte in der Sr-veredelterSi Legierung erstmals mithil-
fe der tomographischen Atomsonde nachgewiesen werdes ddasVeredelungselement Sr
innerhalb der eutektischen Si-Phase inhomogen vertaliegb, und zwar in Form von zwei
Typen nm-gro3er Sr—Al-Si Anreicherungen mit annahernbféteniger 3-D Morphologie.
Durch die Kombination mit hochauflésenden Untersuchungemiansmissionselektronen-
mikroskop konnten die Sr—Al-Si Anreicherungen vagp | bzw. Il folgenden kristallogra-
phischen Merkmalen in den eutektischen Si-Fasern zugebvegrden:

1. Typ I-Anreicherungen befinden sich in Bereichen der Si-FaserohighZwillingsdichte
an den Entstehungspunkten von koaxialen Zwillingsebenen.
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2. Typ lI-Anreicherungen befinden sich entlang interner Grenzfligba zwei leicht un-
terschiedlich orientierten Si-Fasersegmenten, und zwaler Nahe der eutektischen
Al/Si Phasengrenze.

Im Rahmen dieser Arbeit konnten bereits friiher vorgeschiag®achstumsmechanismen,
die auf der Adsorption des Veredelungselements an {111¢hWsmmsstufen bzw. -flachen
der eutektischen Si-Phase basieren, weiterentwickettemedm Gegensatz zu bisheriegn An-
nahmen liegen in der eutektischen Si-Phase stabformigl-S+Anreicherungen der Gro-
Renordnung einiger nm und unterschiedlicher Sr- und Alzémration vor. Deren Rolle beim
Wachstum der Si-Fasern konnte gemal der bisher etabl\fehstumstheorien zur chemi-
schen Veredelung folgenden Mechanismen zugeordnet werden

1. Typ IF-Anreicherungen werden an {111}-Wachstumsstufen deristshen Si-Phase ad-
sorbiert, &ndern die Stapelfolge des Kristalls und férégmmit die Bildung von {111}-
Wachstumszwillingen in allen vier moglichen {111}-Ebera#s Kristalls [mpurity In-
duced Twinniny

2. Typ ll-Anreicherungen werden an den {111}-Wachstumsflachen (H#RE-Rinnen)
der eutektischen Si-Phase adsorbiert, hemmen lokal dentespen Wachstumsvorteil
des Kiristalls und férdern durch veranderte Grenzflachegearedie Verzweigung der
eutektischen Si-PhasBé¢stricted Growth

Demzufolge kommt das faserformige Wachstum der euteldiscBi-Phase vorwiegend
durch den lokal gehemmten anisotropen TPRE-Wachstumsmisomas, d.h. durch das
eingeschréankte Wachstum entlang der TPRE-Rinnen des Ksigtadtande. Die Adsorption
der Typ ll-Anreicherungen an der Erstarrungsfront fordern das ,gsatiope* Wachstum
der eutektischen Si-Phase durch externe Verzweigung umdt siie Ausbildung des hoch-
verzweigten korallenformigen Netzwerks der Si-Faserre Rerstarkte Zwillingsbildung
durch Adsorption vonTyp I-Anreicherungen ist dabei als zusatzlicher Verunreinsgfiakt
zu verstehen, der zum 3-D Wachstum in zusatzliche RichtudgsiKristalls der eutektischen
Si-Phase beitragt. Insgesamt geht durch die AdsorptionSdeAl-Si Anreicherungen der
anisotrope Wachstumsvorteil der eutektischen Si-Phaderegr, sodass diese gemeinsam
mit der eutektischen Al-Phase an einer annahernd gekeppelttektischen Erstarrungsfront
wachst.

Im Rahmen dieser Arbeit konnte gezeigt werden, wo sich dasdédnngselement Sr in der eu-
tektischen Si-Phase befindet. Ausserdem konnten die bletaves Sr—Al-Si Anreicherungen
friher bereits vorgeschlagenen Veredelungsmechanisoggominet werden. Damit konnte
ein wesentlicher Beitrag zur Aufklarung der technologisetddutsamen und vor tber 90 Jah-
ren gestellten Frage zur chemischen Veredelung von Al-§iecengen 1] geliefert werden.
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