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Kurzfassung

Das metallische Massivglas RE€usoNi1oP20geldrt zu den besten Glasbildnern. Dieses Glas hat
eine groRe thermischen Staliilitgegen Kristallisation im Bereich der untghtten Schmelze und
kann bereits bei kritischen Albklraten> 0.1 K/s in Form massiver, volighdig amorpher Brper

hergestellt werden.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde das Entmischungs- und dastiisaionsvehalten dieses Massiv-
glases mit Hilfe von Differentialarmeflusskalorimetrie, #htgendiffraktometrie, Rasterelektronen-
mikroskopie, hochauflsender Elektronenmikroskopie, energiedispersiertéenspektrometrie und

dreidimensionaler Atomsondenanalyse (3DAP) untersucht.

Das Ausgangsmaterial war vobistdig amorph ohne Anzeichen von Inhomogéten. Bei Varmebe-
handlung dicht oberhalb der Glasergangstemperatur entmischt das Glas bereits langensetEen
der Kristallisation. Nach 20 h YAfmebehandlung bei 590K zeigte die 3DAP-Analyse eine aheorp
Entmischung aller Legierungselemente im nm-Bereich. EashrB0 h bei dieser Temperatur erga-
ben sich im Bntgendiffraktogramm erste Anzeichen einer KristallmatDie Zusammensetzung der
Primarkristalle folgt der durch die vorangegangene Entmisghutorgegebenen Richtung unter wei-
terer Ni- und P-Anreicherung. Die amorphe Matrix zwischenAsten der sterrifrmigen Pringrkri-

stalle ist an Ni und an P verarmt.

Untersuchungen bei verschiedenen Temperaturen darmébehandlung zeigten eine starke
Abhangigkeit des Kristallisationsverhaltens von der thecimés Vorgeschichte und Tempera-
turfuhrung. Bereits bei einer geringen BhHung der Temperatur von 590 K auf 600K bilden sich

weitgehend andere kristalline Phasen.

Die Phasen, die bei @mebehandlung des Glases kristallisieren, wurden mitRteasen, die aus
der langsam abgéklten flissigen Schmelze kristallisieren, verglichen. Dabei ishindest die
primare kristalline Phase, die bei der langsammen Erstarruistedin, eine Gleichgewichtsphase des
Pd-Cu-Ni-P-Systems. Die Zusammensetzung dieser Ritasdt der priraren Phase, die aus dem
Glas kristallisiert. Ein Vergleich der entsprechenddémigendiffraktogramme ergibt Anzeicheiir f

strukturelleAhnlichkeiten.



Abstract

The bulk metallic glass RgCuzoNi1oP2pis one of the best glass formers with a high thermal stabi-
lity against crystallisation in the region of the undera@abliquid. It can be produced as completely

amorphous bulky samples from the liquid melt at critical louprates> 0.1 K/s.

The decomposition and crystallisation behaviour of thasglwere investigated here by differential
scanning calorimetry, X-ray powder diffraction (XRD), soamy electron microscopy, transmission
electron microscopy, energy dispersive X-ray spectroyraatd three-dimensional atom probe analy-
sis (SDAP).

In the as-cast state the glass was completely amorphousuviiny indication of inhomogeneity. The
glass decomposed by annealing just above the glass tomi@tnperature, well before the beginning
of the crystallisation. After annealing at 590K for 20 h tHeA3-analysis showed an amorphous
decomposition of all elements on the nm-scale. Indicataingystallisation were detected by XRD
first after 30 h annealing time at this temperature. The caitipa of the primary crystals follows the
direction defined by the preceding decomposition, withHertNi- and P-enrichment. Accordingly
the amorphous matrix between the branches of these stpedipaimary crystals was depleted in Ni
and P.

Investigations at different annealing temperatures sdaaveery strong dependence of the crystalli-
sation behaviour on the thermal history and the temperaturditions. Even at the slightly increased

temperature of 600 K completely different crystalline msafrm to a great extent.

The phases, crystallised after annealing the glass, wenpa@d with the phases which had formed
during the slow cooling of the liquid alloy melt. At least tpeimary phase, developed during the
slow solidification, was an equilibrium phase of the Pd-CePNsystem. The composition of this
phase was similar to that of the primary phase, crystallisad the glass. A comparison of the X-ray

diffractograms indicated structural similarities of tadsth phases.
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Kapitel 1

Einleitung

Wahrend Ghser aus Silikatschmelzen bereits seit Jahrhunderteugpestiund verwendet werden,

sind metallische Glser erst seit einigen Jahrzehnten bekannt.

Das erste metallische Glas wurde 1960 von BwEz und Mitarbeitern durch Rascherstarrung einer
AugoSiro-Schmelze hergestellt [Klement 1960]. Seitdem konnte ®ie&zahl birarer und terérer
amorpher Legierungen durch geeignete schnelleiiiblerfahren wie Schmelzspinnen und Klatsch-
kokillenverfahren (Splat-Quenching) hergestellt werden [Chen 1969]. Aufgrund der notwendigen
hohen Abkihlraten von bis zu mehr als 3&/s war die Herstellung dieser konventionellen metal-
lischen Ghser zuachst nur in Form von &dern oder Scheiben von wenigen Mikrometern Dicke
moglich [Inoue 1999, Johnson 1999]. Wesentli¢in die Umgehung der Kristallisationalrend der
Erstarrung der Schmelze ist die Vermeidung heterogenemiieglung. Durch wiederholtes Um-
schmelzen von R@NigzoP2ooin geschmolzenem 3 (B2O3 , flux treatment) [Drehman 1984] in
einem Quarztiegel konnten amorphe Ingots noch beiibtaten bis zu 1DK/s hergestellt werden
[Kui 1984]. Das auf diese Weise hergestellte Glas mit einemcBmesser von 1 cm wird als erstes

metallisches Massivglas angesehen [Johnson 1996].

Ende der 80er Jahre gelang es den Arbeitsgruppen vornAug an der Tohoku-Universat in
Sendai, Japan [Inoue 1995] und von W.loHNSON am California Institute of Technology (Cal-
tech) in Pasadena, USA [Johnson 1999] durch Optimierund_egierungszusammensetzung und
der Herstellungsverfahren @ler bei Abkhlraten< 10°K/s herzustellen und dadurch die Proben-

grofRen zu steigern. Der Ausgangspunktinlafaren Systeme mit unterschiedlichen Atomradien und
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einem tiefen Eutektikum. Ein sehr gutes Glasbildungviegen weisen auf: Mg-Cu-Y- und Mg-Ni-Y-
[lnoue 1988, Inoue 1991], La-Al-Ni- und La-Al-Cu- [Inoue 198 Zr-Al-Ni-Cu- [Inoue 1990,
Zhang 1991], Zr-Ti-Cu-Ni-Be- [Peker 1993, Waniuk 2003] und-T#AI-Ni-Cu- [L offler 2000c,
Pekarskaya 2003] Massiager sowie Glser auf Fe- [Inoue 1995, Inoue 1997], Pd-Cu- [Inoue 1996],
Pd-Fe- [Schwarz 1997], Ti- [Zhang 1998, Zhang 1999] und Nidtsuka 1999] Basis. Diese metal-
lischen Massivgiser kbnnen heutzutage durch moderne Giel3techniken bis zu eioleedicke von
einigen Zentimetern bei niedrigen kritischen Aiblkraten von bis zu etwa 0.1 K/s hergestellt werden
[Inoue 1999]. Massiv@lser zeigen zum Teil eine ausgagte thermische Stab#it gegen Kristalli-
sation. Dies erlaubt experimentelle Untersuchungen mantim Glas durchziithren, sondern sie
auch auf den Bereich der tief untéitdten Schmelze oberhalb des kalorimetrischen i@asyangs

ausdehnen zudnnen.

Massivghser lbnnten wegen besondergirgstiger mechanischer Eigenschaften sehr interesgant f
die technische Anwendung sein [Johnson 1996]. Sie weigefigheine hohe Festigkeit und guten
Korrosionswiderstand auf [Nishiyama 1999]. Obwohl zwartatisch leitend, besitzen sie jedoch
einen relativ hohen elektrischen Widerstand. Aufgrund ataorphen Struktur weisen metallische
Glaser sehr gute weichmagnetische Eigenschaften auf, dawiegBag der Blochénde nicht durch
Gitterdefekte oder Korngrenzen behindert wird [Inoue EJ9Deshalb werden solche &ler (z.B.
Fe-Ni-B-Glaser) oder amorph-nanokristalline Materialien (z.B. FINEM in groRem Umfang kom-
merziell in der Elektrotechnik eingesetzt [Yoshizawa 1388rzer 1992]. Allerdings lassen sich diese
Glaser nur alsidnne Bander herstellen. Massiager wie z.B. Fe-Al-Ga-P-C-B-Glas erreichen bisher

nicht diese weichmagnetischen Eigenschatften.

Die Legierungssysteme Zr-Ti-Cu-Ni-Be und Pd-Cu-Ni-P habemn lokeste Glasbildungshigkeit.
Auf der Suche nach der Zusammensetzung eines metalliscltessinglases gelang es AEP
KER und W.L. JOHNSON das quinterare Zy12Ti138Cu25Ni1oBexss ((Zr3Ti)ss5(BegCusNig)as)
Massivglas Vitreloy 1 (Vitl) mit einer kritischen Erstangsdicke von einigen Zentimetern zu ent-
wickeln [Peker 1993]. Dieses Glas wird derzeit bereits karziell zur Herstellung massiver Bauteile
verwendet [Johnson 1996]. Zr-Ti-Cu-Ni-BedBker sowie Zr-Al-Cu-Ni- und Zr-Ti-Al-Cu-Ni-Glser
wurden bisher in einer Vielzahl von Variationen der Zusamse¢zung hergestellt und eingehend un-

tersucht [Waniuk 2003]. Die LegierungfgTig 2Cu; sNijoBes7 5 weist eine besonders grof3e thermi-
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sche Stabilit gegen Kristallisation auf, so dass daraus durch sutigthe Umformung oberhalb

des Glagbergangs Mikrobauteile hergestellt werden konnten [M2004].

Das PdoCusgNijgP20-Massivglas wurde von A.NOUE ET AL. durch die Ersetzung eines Teils Ni
in PdyoNisoP20durch Cu entwickelt. Dabei verringerte sich die SchmelztematirTji; von 970 K
fir PdyoNisoPo0auf 804 K fir PdigCuggNi1gPoo[Inoue 1997]. DieséAnderung fihrte auch zu ei-
ner Erfdhung der reduzierten Glalsergangstemperaturgivon 0.67 fir PdyoNisoP2oauf 0.72 fir
Pd;0CusoNi1oP20 [Nishiyama 1997]. Die Pd-Cu-Ni-P-Legierungen @gedn zu den besten Glasbild-
nern mit einer sehr grof3en thermischen Statiilgegen Kristallisation, die bis heute bekannt sind
[L offler 2003]. Die thermische Stabdéit ist in der Regel mit dem Existenzbereich der uiitéten
Schmelze zwischen kalorimetrischer Glasrgangstemperatdy und Temperatur des Kristallisati-
onsbeginngy verflochten. Je @f3er diese DifferenAT =Ty - Ty ist, desto stabiler ist die untdikite
Schmelze [Johnson 1996]. Die Behandlung mit eingdSchmelze (fluxing*) verbessert die Glas-
bildungseigenschaften und étit die thermische Stabidit [Inoue 1997a]. Es wurde festgestellt, dass
diese Behandlung zur Verbreiterung des ExistenzbereifiiiesTy - Ty der unterkihlten Schmelze
durch Verschiebung des Beginns der Kristallisation zu enideren Temperatukihrt, was auf die
Verzogerung der Kristallisation durch die Entfernung hetersgekeime durch dasFluxen* hin-
weist [Inoue 1997]. Man kann massive amorpheggdigoNi1oP20-Glasproben in der Gf3e von bis

zu 100 mm bei niedriger kritischer Aklrate von 0.1 K/s herstellen [Inoue 1997a].

Durch weitere Untersuchungen wurde die ZusammensetzwesgrdPd-Cu-Ni-P-Glser optimiert.
Die eutektische Zusammensetzung liegt dicht bej,BQusgNi7s5P2o[Schroers et al. 2000]. Die-
ses Massivglas hat die niedrigste kritische Abkate aller Pd-Cu-Ni-P-Gker (0.067 K/s) Ur
die Glasbildung. Diese auf3erg@nlich niedrige kritische Abkhlrate resultiert aus der Vermei-
dung der prinaren Kristallisation, welche aufgrund der eutektischersatimensetzung erfolgt
[Nishiyama 2002a]. Die Legierung RgsCugoNi7 sPooweist das breiteste Temperaturinterval éie
Existenz der unteikhlten Schmelze auf (ca. 130K ermittelt aus DSC-Messungeeiter Heizrate
von 40 K/min) [Lu 1999].

Es besteht zur Zeit groRes Interesse daran, die Ursachetief hohe Stabilédt der Pd-Cu-Ni-P-
Glaser herauszufinden, denn diese erlaubt, Untersuchungerem grof3en Zeit- und Temperaturin-
tervall durchzuiihren. Es wurden augfrlich untersucht: die Struktur [Park 1999], die thermmaly
mischen [Wilde 1997, Nishiyama 2000], kinetischen [Lu 20@2d mechanischen [Yokoyama 1999,
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Chaoli 2002] Eigenschaften, der spezifische Widerstand @ndhé&rmische Ausdehnungskoeffizi-
ent [Haruyama 1999], die Viskoait[Nishiyama 1999], die Diffusion [@lmer 2002, Zumkley 2002]
und die Kristallisationskinetik [Nishiyama 1999a, Kim 20Q.6ffler 2000].

Die Pd-Cu-Ni-P-Legierungen kristallisieren zu einem koaxph Phasengemisch. Die Art der ge-
bildeten Phasen dngt hierbei stark vom Ablauf der Kristallisation ab. Bei daamer Erstar-
rung der PgoCugoNiigP20-Schmelze wurden ab einer Abkirate von 0.083K/s erste Kristal-
le beobachtet [Inoue 1997a]. ANrend isothermer Wmebehandlung des REuzoNiioP2o-Glases
bei verschiedenen Temperaturen oberhalb desiBé&ganges wurde der Ablauf der Kristallisati-
on mittels ROntgendiffraktometrie (XRD) untersucht. Die dabei entderen Phasen wurden als
PdNi2P, PdsP2, NisP interpretiert [Inoue 1997]. Weitere kristalline Phasamden von 1.-R. U

ET AL. bei Gefigeuntersuchungen mittels WDX- und XRD-Analysen charaditati Wahrend des
Abkuhlens der PgCuzgNi1oP20-Schmelze bildeten sich kristalline gMdioPo- und CyPd-Phasen
[Lu 1999, Lu 2002].

Entsprechend dem mit DSC gemessenearméflussdiagramm erfolgt die Kristallisation des
PdyoCugoNi1oP20-Glasesuiber eine exotherme Reaktion bei gleichzeitiger Ausscimgidier vier
oben ervahnten kristallinen Phasen [Inoue 1997]. Draist eine weitreichende atomare Umvertei-

lung notwendig [Inoue 1997a, Nishiyama 1997].

Die ersten Untersuchungerifrer Stadien der Kristallisation des 488usoNi1oP2o-Glases wurden
von H.G. READ und Mitarbeitern mit Hilfe von Atomsonde durchgéft. Es wurde keine Inhomo-
genift in den untersuchten Proben naclamiebehandlung bei 600 Kirf 10 min (d.h. im Bereich

der unterkihlten Schmelze) nachgewiesen [Read 1997].

Bei den in-situ VAirmebehandlungen von RE uzoNi1oP20-Massivglas vihrend Neutronenkleinwin-
kelstreuung (SANS) unterhalb der Gliiergangstemperatly (bei 571 K) fir verschiedene Zeiten
konnten innerhalb von 623 min keine Anzeichém $trukturelle Veanderungen im Glas gefunden
werden. Nur 4K oberhalb des kalorimetrischen @lrgangs Ty =582 K) zeigten die Ergebnisse
der SANS-Messungen bereits nach 144 min drastische Staundarungen an. Imaéhtgendiffrakto-
gramm wurden deutliche Bragg-Reflexe mit grol3er Intansélso weitgehende Kristallisation, be-
obachtet. Obwohl keine Maxima in dem SANS-Kurvenverlaublizechtet wurden, mutmafen die

Autoren, dass der Kristallisation eine Entmischung des€&laorausgeht fiffler 2000a].
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Das Keimbildungs- und Wachstumsverhalten deg®udsgNi1oP2o-Glases im Bereich der untarkl-
ten Schmelze wurde von N.I1BHIYAMA und A. INOUE mittels hochaufisender Elektronenmikro-
skopie (HRTEM) in-situ untersucht. Bei isothermeawkhebehandlung bei 683 K wurde die Bildung
einer Ausscheidung der GBe von etwa 15 nm innerhalb von 5100 s beobachtet. Dieseheisising
wurde als metastabile PgP,-Phase charakterisiert [Nishiyama 2002]. Dieselbe Pliseinterahn-

licher Warmebehandlung entsteht, wurde auch von J.H1 KT. AL. beobachtet [Kim 2001].

Die Untersuchungen der aulR3ergdwlichen Stabilét der unterkihlten Schmelze in Bezug auf die
Kristallisation der Pd-Cu-Ni-P metallischen Mass#ggr war das Ziel mehrerer Arbeiten. Trotzdem
wurde die Ursache des ausgezeichneten Glasbildungégerms und Kristallisationsverhaltens nicht

vollstandig verstanden. Die Motivation dieser Arbeit war deshzallintersuchen:

Welche sind die Gleichgewichtsphasen der Legierung?

Geht der Kristallisation eine Entmischung voraus?

Wie verlaufen die fithen Stadien der Kristallisation?

Bilden sich bei der Kristallisation der untéklten Schmelze Gleichgewichtsphasen?

Im Rahmen dieser Arbeit wurde das Entmischungs- und das aMissitionsverhalten des
PdioCusoNi1oP20-Massivglases im Bereich der untétkten Schmelze untersucht. Die Phasen, die
sich aus der unteilhlten Schmelze kristallisieren, werden mit den kristalfi Phasen, die bei lang-
samer Abkihlung der Schmelze entstehen und als Gleichgewichtsplzasgesehen werden, vergli-

chen.

Die Untersuchungen in dieser Arbeit wurden mit Hilfe derf&iéntialwarmeflusskalorimetrie (DSC),
der Rontgendiffraktometrie (XRD), der Licht- und Rasterelek&amikroskopie (REM/EDX), der
Transmissionselektronenmikroskopie (TEM), der hoclimeihden Elektronenmikroskopie (HR-
TEM) sowie der energiedispersiverogenspektrometrie (EDX) durchggirt. Mittels der dreidi-
mensionalen Atomsonde (3DAP) wurden die Entmischung uadridinen Stadien der Kristallisation

des Glases analysiert.

Die Arbeit ist wie folgt gegliedert:
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Das kommende KapitglTheoretische Grundlagentlfirt in das Gebiet der metallischen Massaggr

ein und erhutert die Entmischung und Kristallisation der untértken Schmelze. Im KapitglEx-
perimentdurchithrung und Messmethoden“ werden die MaterialherstelldieyProbengiparation
sowie die experimentellen Verfahrenautert. Danach werden die gewonnenen experimentellen Er-
gebnisse im Kapite]Experimentelle Ergebnisse” vorgestellt. Diese werderlaie3end im Kapitel
»Diskussion* mit einander sowie mit denen anderer Autoregliahen. Im letzten Kapitel werden

die wichtigsten Ergebnisse zusammengefasst.



Kapitel 2

Theoretische Grundlagen

2.1 Definition des Glaszustandes

Im Gegensatz zu kristallinen Stoffen besitzen amorphe Ndien keine Fernordnung sondern le-
diglich eine strukturelle Nahordnung. Man kann diese fetidePeriodizéit durch Rntgenuntersu-

chungen begtigen. Bei kristallinem Material iarden scharfen Bragg-Reflexe zu beobachten sein.
Stattdessen findet man bei der Untersuchung des amorphtkdifpess nur diffuse Beugungsmaxi-

ma.

Wird eine Schmelze abgaklt, kommt er im Normalfall zur Kristallisation. Das spizche Volu-
men nimmt bei der Einnahme einer Gitterstruktur sprungalafin Abbildung 2.1 ist ein typischer
Verlauf der Enthalpie bzw. des spezifischen Volumens beikiAlen der Schmelze dargestellt. Bei
Vermeidung der Kristallisation &hrend des Albkhlens der Schmelze éxthman eine tief unteikhlite
Schmelze, welche einen thermodynamisch metastabilemzdistarstellt. Die Bildung der kristalli-
nen Keime braucht einige Zeit. Falls die Ablkrate geiigend grol3 ist, erfolgt daher keine kristalline
Keimbildung. Beim weiteren Alikhlen bleibt die unterikhlte Schmelze in einem metastabilen Zu-
stand, die Enthalpie bzw. das Volumen nehmen dann kontiralneb (siehe Abbildung 2.1). Gleich-
zeitig erftoht sich die Viskosit erheblich. Diesénderung entspricht dem kontinuierlichen Verlust
der atomaren Beweglichkeit. Unterhalb einer bestimmtenpezatur (Glagbergang bzw. Glastrans-

formation) ist die atomare Beweglichkeit so gering, dassidterkihlte Schmelze scheinbar eingefro-
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ren ist. Laut der Definition tritt dieser Fall bei Untersdluag einer Viskosit von 132 Pas (=10

Poise) ein. Man spricht dann von einem amorphen eegéc oder einem Glas [Turnbull 1969].

Abkuhlrate(Glas 1) < Abkuhlrate(Glas 2) @
1 2 & ¢
N &
Tg <Tg S A

Enthalpie (Volumen)

Tiiq

Temperatur

Abbildung 2.1: Temperaturabéingigkeit der Enthalpie bzw. des spezifischen Volunererie glas-
bildende Legierung. Es ist schematisch der Verlauf der ®Bldsng und der Kristallisation angege-
ben. Die Kurven Glasl und Glas2 entsprechen Messungen reghredenen Ahkhlraten. Tempera-
turen '51 und '52 bezeichnen die Gléabergangstemperaturen bei unterschiedlichenihifdaten, Tiq

ist die Schmelztemperatur [Haasen 1994].

Der Glagsibergang Angt von kinetischen Faktoren ab. Ein langsam abpk&s Glas besitzt eine
niedrigere Enthalpie (Molumen) als ein unter Verwendumgeschnelleren Alikhlrate hergestelltes

(siehe Abbildung 2.1).

Obwohl der Glagbergang in einem Temperaturintervall erfolgt, istiblich, den im Glas eingefro-
renen Zustand durch eine konkrete Temperatur zu defini@enBeginn des Glagergangs beim
Aufheizen des Glases wird als Glagrgangstemperatldy bezeichnet (siehe Abbildung 2.1). Die-
se Temperatur wird in der Regel mittels kalorimetrischenlysen bestimmt. Sie entspricht in et-
wa der fiktiven Grenztemperatur. Deshalb ist die Ghesgangstemperatur nur eirdherungswert.
Man kann den Glagergang sowohl beim Aufheizen aus dem Glaszustand, afskbaim Abkihlen

aus der Schmelze bei der Gldergangstemperatur beobachten. Die @lasgangstemperatur ist von
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der Abkiihlgeschwindigkeit aldmgig. Die Glagbergangstemperatur verschiebt sich roliérer bzw.

niedrigerer AbKkihlrate (Heizrate) zudheren bzw. niedrigeren Temperaturen (siehe Abbildung 2.1

2.2 Der Bildungsmechanismus von metallischen Massivd@gern

Bei der glasartigen Erstarrung einer Schmelzéssen die kristalline Keimbildung und das an-
schlielende Keimwachstum dadurch verhindert werden, dassTemperaturbereich zwischen
der Schmelz- und Gléabergangstemperatur sehr schnell durchlaufen wird. Dadedster der
Kristallisation beim isothermen und kontinuierlichen Aibken wird in einem Zeit-Temperatur-
Umwandlungs-Diagramm bzw. ZTU-Diagramm dargestellt. D&Y-Diagramm bildet die Zeit, nach

der die Kristallisation bei isothermer &dmebehandlung einsetzt, als Funktion der Temperatur ab.

Mit zunehmender Unteikhlung tritt die Kristallisation immer naclikzeren Zeitintervallen auf, well
die treibende Kraftiir die Keimbildung der kristallinen Phase zunimmt. Aufgiater Verlangsamung
des atomaren Transports nimmt die Keimbildungsgeschghkedti wahrend weiterer Abkhlung wie-
der ab. Hieraus ergibt sich eine Kristallisationskurve amrir einer Nase. Um ein Glas herzustellen,
darf die Abkihlungskurve digKristallisationsnase” nicht schneiden. Die kritische fibkateR. ist

als (lig - Tn)/tn definiert, wobeiT, undt, die Temperatur und die Zeit sind, die durch die Spitze
der Nase gegeben sind. Sie ist die langsamstaiAlgleschwindigkeit, bei der die Glasbildung ohne
Kristallisation noch mglich ist [Nishiyama 1999a]. i die Abschreckung einer Legierungsschmel-
ze mit einer typischen Proberig¥eRpohe Und eine Schmelztemperatfijfy ist eine AbKihlungszeit

T ~ Rprope NOtig. Aufgrund der endlichen AfmeleitBhigkeit K hangt die Abkihlrate R; von der
Grof3e der Prob®prghe ab [Lin 1995]:

_dT  K(Tiig — Tg)

=—=—"1 v (2.1)
dt CRI%robe

Re
wobei C die WArmekapazit pro Volumeneinheit ist. Daher wird die maximale Probéfigr einer
amorphen Legierungber die kritische Abihlrate des Materials ermittelt. Die Reduzierung der kri-
tischen Abkihlrate in zwei Golienordnungenthrt zur Erfohung der maximalen Dicke um eine

GrolRenordnung [Johnson 1996].
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In Abbildung 2.2 ist das ZTU-Diagramniif Pd;oCusoNi1oP2o dargestellt. Das ZTU-Diagramm zeigt
die typische,Kristallisationsnase* bei einer Temperatur von 680 K umgteiZeit von etwa 50 s. Die
kritische AblihlrateR; betiagt hier 0.33 K/s [bffler 2000]. Je kleiner die kritische Abklrate ist,
desto Ibher ist das Glasbildungsveagen (GFA) der Legierung.

830

o

=] =l
]
o
T

g

Temperatur [K]

RERE

3 8

T,=S82K .
0 50 100 150 200 250 300
Zeit [s]

n
=

Abbildung 2.2: Zeit-Temperatur-Umwandlungs-Diagramm des MassivglasiggRizoNi1oP20
[L offler 2000]

Es ist bekannt, dass die Glasbildung mit den strukturelllearmodynamischen und kinetischen

Aspekten der Kristallisation verkipft ist [Nishiyama 1999a].

Ein Formalismusiir die Beschreibung der Glasbildung wurde vorRNBULL ET AL . aus der klassi-
schen Keimbildungstheorie kristalliner Phasen entwickehs Hauptkriterium ddifr ist das Verhlt-

nis zwischen Glashergangstemperatdy und Schmelztemperatdiiq. Dieses Verhltnis wird als
reduzierte Glasbergangstemperatiify bezeichnet [Uhimann 1966]. Sie spielt eine bedeutende Rol-
le bei der Bewertung des Glasbildungsvégans von Legierungen. Im Allgemeinen besitzen die

Legierungen mit einerdherenT,q bessere GFA.

Die homogene Keimbildungsgeschwindigkeit in untériten Schmelzen ist eine Funktion der re-
duzierten Glaidbergangstemperatur. Es wurde festgestellt, dass die demeoKeimbildung bei

Trg > 2/3 wesentlich unterdickt wird [Turnbull 1969]. Im Gegensatz zur Schmelztemperaangt
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die Glasibergangstemperatuatfig weniger stark von der Zusammensetzung der Legierurgash
Glasbildungsveriigen ist besser bei Legierungen mit einer Zusammensetzudgri Nahe eines
tiefen Eutektikums. Die Schmelzen von massivglasformeridegierungen zeigen meist eine hohe
Viskositat am Schmelzpunkt, so ist z.B. die Visk@sider Zp; 2Ti138Cu25Ni1oBers5-Schmelze
um drei GblRenordnungendher als bei elementaren Metallschmelzen [Busch 1998] diese Le-
gierung istTyy etwa 0.6 [Johnson 1996]. Die Legierungs5@usoNi1oP2o weist mit 0.72 den dchsten

bisher gemessenen Wert der reduzierten @@asyangstemperatur auf [Nishiyama 2002b].

Nach systematischen Untersuchungen verschiedener @lasbivurde ein Zusammenhang zwischen
der Legierungszusammensetzung und der GFA postuliere Eaustregel besagt, dass dieasar
besonderes gute Glasbildner sind, wenn folgende empariBeimzipien erillt sind [Inoue 1995a]:

Die Legierungen mit gutem Glasbildungsveémgen

e bestehen aus mehr als drei Elementen

e besitzen grol3e Unterschiede in den Atomradien der batmiliglemente (in der Regéber

etwa 12 %) [Egami und Waseda 1984]

e und weisen eine dglichst groRe negative Mischungsenthalpie auf.

Das Zulegieren z@dzlicher Elemente mit underschiedlichen Atomradien ura3gr negativer Mi-
schungsenthalpie erschwert die Bildung kristalliner Phgsareer 1993]. Die Bildung iglichst
komplexer kristalliner Phasen verringert den energegisdforteil der Kristallisation. Bei komplexen
kristallinen Strukturen ist die langreichweitige Peritiit der Elementarzelle, die mit der Reichweite
atomarer Wechselwirkungen verglichen werden kann, so, gias die Kristallisationstendenz beim

Abkiihlen der Schmelze sehr gering wird [Johnson 1999].

Im Falle der Pd-Cu-Ni-P-Legierungen sind allerdings die dflisngsenthalpien der einzelnen Ele-
mentpaarungen nicht alle negatH{ ; = 4 kJ/mol undAH¥X | . = 0 kJ/mol) [Takeuchi 2000b].
Die Unterschiede der Atomradien zwischen Pd und Cu oder Nd ddeiner als 10 %.
Trotzdem gebiren Pd-Cu-Ni-P-Legierungen zu den besten Glasbildnera. B}oCusgNiioP20-
Legierung besitzt eine niedrige Schmelztemperatur sowe kohe Viskosédt am Schmelzpunkt
[Nishiyama 1997]. Die Betrachtung dieser Eigenschaftdmte zur Erweiterung der Faustregelm f

die Zusammensetzung guter Glasbildner [Inoue 1999]:
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e eine sehr niedrige Schmelztemperaliy (am besten im oder in derd¥e eines tiefen Eutekti-

kums);

e eine hohe Viskos#tn am Schmelzpunkt.

Daraus ergibt sich folgendes Védlinis fur die kritische Abkihlrate:R; ~ Tlﬁ]/n [Takeuchi 2000a].

2.3 Herstellungsmethoden

Die Herstellung metallischer @er kann mittels verschiedener Techniken erfolgen [I1@98].

Die einfachste Mglichkeit der Glasherstellung ist das Abschrecken ausLdgrerungsschmelze.
Beim Schmelzspinnverfahren wird die metallische Schmeliteim eines Gdsberdrucks durch eine
spaltbrmige Dise im Schmelztiegel auf eine schnell rotierende Kupferevglespritzt. Bei diesem
Verfahren knnen Abkihlgeschwindigkeiten von bis zu 48/s erreicht werden. Auf diese Weise
lassen sich idnne amorphe &der mit einer Dicke von 10 — 1@én herstellen. Beim Klatschkokil-
lenverfahren (splat cooling“) wird ein Schmelztropfen mit hoher Geschaigkeit zwischen zwei
zusammenschlagenden Stempeln zu eidendn amorphen Probe von 2—-3 cm Durchmesser zusam-

mengequetscht.

Bei der,Laserglasing*-Methode wird die Obeitihe mit einem Laserstrahl abgerastert. Dabei bilden
sich dinne aufgeschmolzene Schichten, die durch schnelle\&abfuhr in das darunterliegende
Material rasch abgeschreckt werden. Daniinken harte und korrosionsfeste amorpheerdige

erzeugt werden.

Durch Pulververdsung &sst sich direkt aus der Schmelze ein amorphes Pulver gewiit leich-
tem Uberdruck wird die flissige Legierung durch eine run@fnung im Tiegelboden herausge-
presst. Im Moment des Austritts wird dieser Strahl durcleeiGasstrom zerstibt. Die entstandene

Schmelztépfchen kihlen schnell ab.

Das Kugelmabhlen ist eine der wenigeroilichkeiten, ein amorphes Material herzustellen ohne Un-
terkilhlung einer Schmelze herzustellen. Das Zusammenleggefelgt durch shndige mechanische
Einwirkung der Kugeln auf die feinen Pulvénier, die dann zu einer amorphen Pulverlegierung

miteinander reagieren.
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Fur die Herstellung metallischer Massiggker wird faufig das Schmelzlegieren verwendet. Die reinen
Komponenten der Legierung oder Vorlegierung werden, z.Bchdinduktives Levitationsschmelzen
im Kaltschmelztiegel umgeschmolzen. Durch Abschalterhdeffrequenten Wechselfeldeslf die
levitierte Schmelze auf den wassergbken Tiegelboden und erstarrt rasch zu einer massivem-amo
phen Probe (Durchmesser von ca. 20 mm und Dicke von ca. 15Das)n dieser Arbeit verwendete

Pd-Cu-Ni-P-Massivglas wurde nach diesem Verfahren heatiest

2.4 Einige Eigenschaften und Anwendungen

Metallische Gaser weisen eine Kombination mehrerer einzigartiger Edeaften auf, die in dieser
Form in kristallinen Legierungen unbekannt sind. Bei meselien Gasern findet man eine hohe

Abriebfestigkeit, in Verbindung mit hoher Festigkeit undey Korrosionsbeandigkeit [Inoue 1999].

Hauptschlich wegen der ausgezeichneten mechanischen und wagadetschen Eigenschaften sind
die metallischen Giser tir technische Anwendungen interessant [Johnson 1996]V&ieindung
von hoher Festigkeit, Elastizit, Harte und Verschleil3festigkeit etiglicht den Einsatz metallischer
Massivghser fir chirurgische Werkzeuge [Buchanan 2002]. Die Zr-Basislemig wird bereits heute

fur die Herstellung speziellerdpfe von Golfscrdgern verwendet.

Wegen fehlender magneto-kristallinischer Anisotropiéseme viele metallische @ker ausgezeichne-
te weichmagnetische Eigenschaften und einen relativ heledtrischen Widerstand auf. Verbunde
nanokristalliner Phasen in der amorphen Matrix haben dibdribesten Eigenschaften mit hoher
Sattigung der Magnetisierung und niedriger Magnetostiikt(z.B. FINEMET) [Yoshizawa 1988,
Inoue 1999]. Allerdings lassen sich diesea&3r nur als dnne Bander herstellen. Gute hartmagne-
tische Eigenschaften wurden zuerst in den fémigen Legierungssystemen entdeckt. Die Korn-
groRenverkleinerunguhrt zur Erfohung der Koerzitivfeldstrke, da in diesem Fall die Magnetisie-
rung nur durch die Rotation der D@mnen und nicht durch die Bewegung der Comande erfolgen
kann [Herzer 1992, affler 2000b].

Oberhalb des Gladberganges im Bereich der untahiten Schmelze erweichen die metallischen
Massivghser und knnen daheriir die Herstellung von Mikrobauteilen durch superplastst/m-

formung verwendet werden [Nishiyama 1999, Zumkley et a2 0/acht 2004].
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Aufgrund fehlender Defekte weisen die metallischeaggl bei einer Zugbelastung eine hohe elasti-
sche Verformungsgrenze von etwa 2 % auf. Diese Grenze idtris¢allinen Materialien kleiner als

1 %. Dadurch zeigen die amorphen Legierungen eine relakie Boreckgrenze beim Zug- und Druck-
versuch [Conner 1997]. Die hohe elastische Verformungzgrest bei metallischen Massiagern

mit hoher Fliel3festigkeit verbunden. Metallische Maskiggr entfestigen bei plastischer Verfor-
mung, dieliber atomare Scherung erfolgt. Dabei entsteht im Verfogahareich freies Volumen (Ex-
cessvolumen), das wiederum die Verformung erleichtegs®Entfestigungihrt zur Scherlokalisie-
rung, und die dadurch entstehenden Schaeder kbnnen ungehindert die gesamte Probe durchlaufen.
Im Zugversuch kann auf diese Weise die gesamte Probe in edezigen Scherband abgeschert

werden.

Durch in die amorphe Matrix eingebettete duktile kristaliAusscheidungen wird die Bewegung
der lokalisierten Gleithnder verhindert und dadurch die Dukaliterfoht [Fan 2000]. Die gesam-
te plastische Verformung béiyt bei solchem in-situ-hergestellten Ggé bis zu 17 % [Hays 2000,
Das 2003].

2.5 Kiristallisation aus der unterkiihlten Schmelze

Die Kristallisation einer Schmelzégst sich im Rahmen der klassischen Keimbildungstheorie be-
schreiben [Gibbs 1878, Volmer 1926, Becker 1935]. SchisddWwurde diese von ORNBULL und
FiscHER speziell fir Metalle modifiziert [Turnbull 1949, Turnbull 1969]. Umt&ristallisation ver-

steht man im AllgemeineKeimbildungund Keimwachstum

Am Schmelzpunkt erfolgt dedbergang aus derifssigen in die feste (kristalline) Phase, wenn die
freie Enthalpie von Schmelze und Kristall gleich sind, dlhss das System sich im thermodyna-
mischen Gleichgewicht befindet. Es wird angenommen, dasfa&le Enthalpie beider Phasen sich

linear mit der Temperatuandert [Haasen 1994, Christian 1975].

Wird eine Schmelze unterhalb des Schmelzpunktes alidielkst die Differenz der freien Enthalpien
von Schmelze und kristallinem Zustand die treibende Kiaftdie Keimbildung. Nun kann sich ein
kristalliner Keim in der unterchlten Schmelze bilden, der entweder wachsen oder abeasiiisen

kann, indem sich Atome an den Keim anlagen oder die Gractafinatome den kristallinen Keim
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verlassen. Die GrenZthenenergie zwischen deriBsigkeit und dem entstehenden Kristall ist die

Energiebarriere, die durch den Gewinn an freier Enthalperwunden werden muss.

Die Keimbildung kann entweder homogen auf Grund thermisdtatistischer Fluktuationen
der Atomanordnungoder heterogen an Fremddaréin (z.B. Verunreinigungspartikeln) ablaufen
[KOster 1993].

Bei den metallischen @kern, z.B. den metallischen Mass#&sgrn, erfolgt die Keimbildung lang-
sam, so dass in der Regel die tlie Anwendung der klassischen Keimbildungstheorie ratligen

Gleichgewichtsbedingungen trotz hoher Untérking nicht erreicht werden.

2.6 Kristallisationsarten

Metallische Gaser und stark unteigkilte Schmelzen befinden sich in einem thermodynamiscabist

len Zustand. Es gibt eingbergangstendenz zum entsprechenden thermodynanibiesustand.

Die Kristallisation wird aber aufgrund kinetischer Hemrgen erst bei einer Edhung der Kristalli-
sationstemperatur stattfindenatfig erfolgt die Kristallisation der metallischen&seriber mehrere
Kristallisationsstufen (z.Buber metastabile kristalline Phasen) [Scott 1983]. Diestatiisation der
unterkihlten Schmelze kann allgemeirber drei verschiedene Mechanismen erreicht werden, und
zwar durchpolymorphe, prirare und eutektische KristallisatioiK 0ster 1993]. Aus der Abbildung
2.3 kann man eine thermodynamische Brihg der metastabilen Phasenentstehuagrand der

Kristallisation entnehmen:

Polymorphe Kristalliation: Wird die amorphe Phase mit der ZusammensetzZiingarmebehan-
delt, kann sich eine kristalline Phase ohne jegliéirelerung der Zusammensetzung bilden
(A— B), die erhaltene Mikrostruktur ist dann haugotklich grobkrnig. Dietbersttigte Pha-
sea entmischt sich in die Phasenund 3, um das thermische Gleichgewiclig (— C) zu

erreichen (siehe die Tanger@e- | in Abbildung 2.3a).

Primarkristallisation: Es bildet sich eine kristalline Phase mit einer anderen @unsansetzung als
die der amorphen Matrix. D#f ist eine treibende Kraftatig. Im Vergleich zur stabilen Phage

besitzt die metastabile Phageine gblere treibende Kraftif die KeimbildungAG, > AGg.
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Deshalb kann die metastabile Phgsentstehen, sobald durch Entmischung die notwendige

Konzentration erreicht ist. Im Allgemeinen ist die Mikragttur sehr fein.

Eutektische Kristallisation: Aus der amorphen Matrix bilden sich gleichzeitig zwei véiedene
kristalline Phasen, die sehr unterschiedliche Zusamnteusgen habendanen, z.BC; undCy
(siehe Abbildung 2.3b). Im Vergleich zur polymorphen Kaiisation braucht diese mehr Zeit.
Eine stabile Phas@l und eine metastabile PhaBkkristallisieren gleichzeitig und wachsen
parallel. Die metastabile Phalskekann sich bei der Temperaturderung weiter zu einer stabilen

Phas€2 umwandeln.

a o b

) polymorphe Primarkristallisation )

Kristallisation amorph
E e
S, S,
O e\ 0)
I i
i C ion. © C2
Konzentration, % Konzentration, %

Abbildung 2.3: Schematische Darstellung der Freien Enthalpie als Fumktier Konzentration einer
binaren amorphen Legierung [Scott 1983]:

a) polymorphe und prigre Kristallisation; b) eutektische Kristallisation

Durch Bestimmung des Wachstumsverhaltens, der Kristahwogie und der Zusammensetzung

kdnnen die einzelnen Kristallisationsarten unterschiedemlen.

2.7 Entmischung in der unterkiihlten Schmelze

Die Entmischung der unteilklten Schmelze kann entweder spinodal oder durch Keirnnbgdab-
laufen [Haasen 1994]. Der schematische Entmischungsiasgiain Abbildung 2.4(a) gezeigt. Die
Konzentrationer€; undC; besitzen eine gemeinsame Tangente. Das chemische PlotentiRhase

mit den Zusammensetzung€nundC; ist somit gleich und deswegen sind diese beiden Zusammen-

setzungen im Gleichgewicht. Daraus folgt, dass das SystesclzenC, undC; instabil ist. In diesem
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a) b)
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B El
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Abbildung 2.4: Freie Enthalpie als Funktion der Konzentratidir fein zweikomponentiges System.

(a) Entmischung; (b) Entmischung und Kristallisation.

Bereich ist dieAnderung der freien Enthalpie durch

AG(C) = % : ‘;%C,j - AC? (2.2)
definiert, wobeiD; und D, die Wendepunkte in Abbildung 2.4 sind, d%%% = 0. Im Konzentrati-
onsbereich zwischeD; und D> gilt g%% < 0, wodurchAG(C) < 0 ist. Dies bedeutet, dass sich das
System in diesem Konzentrationsbereich unter Energie&bsg entmischt, und keine Energiebar-

riere zulberwinden ist. Man bezeichnet eine solche Entmischungpat®dale Umwandlung.

AulBerhalb des Konzentrationsbereiches zwischen den \Wankten (zwischei; undD4 sowieD»
und Ep) gilt ‘3%? > 0. In diesem Bereich muss eine Energiebarridgrerwunden werden, damit eine
Entmischung stattfinden kann. Die Entmischung erfalggr Keimbildung und Wachstum. In beiden
Fallen fuhrt die Entwicklung zur Entmischung in zwei Phasen mit deiizlisammensetzungé&h

undGC,.

Eine Entmischung vor der Kristallisation wurde in metaltien Gasern beobachtet [Miller 2002,
Read 1997]. Der Einfluss der Entmischung im Glas auf die KirstaKeimbildung und das Keim-
wachstum wurde mehrfach diskutiert [Uhlmann 1982, Toma@za®@r9, James 1982]. Eine Eakling

dazu kann in zwei Kategorien zusammengefasst werden:

Homogene Keimbildung: Im Vergleich zur ursginglichen amorphen Phase haben die durch Ent-
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mischung entstehenden zwei amorphen Phasen eine andezerii@tion. Dieser Vorgang ist
mit einem Energiegewinn verbunden. Di@derung der thermodynamischen Energiebarriere
ist in Abbildung 2.4(b) dargestellt. Die Kurve L zeigt dieefe Enthalpie der amorphen Pha-
se, die Kurve S beschreibt die freie Enthalpie einer kitigeh Phase. Wegen einer Energie-
erbhung ist eine Umwandlung vom amorphen zum kristallinertahug mit der Konzentration
Cs bei der Konzentratiol©y vor der Entmischung nicht églich. Nach der Entmischung exi-
stieren zwei amorphe Phasen mit den Konzentrati@enndCg. Dadurch wird die treibende
Kraft AG, gewonnen, und die Umwandluhg— Swird ermdglicht. Zusatzlich kann die Ak-
tivierungsenergie der Diffusio erniedrigt werden. Die atomare Mobditist dann in der
entmischten Phase @ger als im Ausgangszustand. AuRerdem kann die Gémefhenergie
o zwischen kristalliner und entmischter Phase kleiner adszdiischen kristalliner Phase und

Ausgangsphase sein. Die Keimbildung wird dadurch erlertht

Heterogene Keimbildung: Beider Entmischung entsteht an einer Heteroge(izt B. Oxidpartikel)
eine neue Phase. Dort erleichtert der Energiegewinn d@cAlisenkung der Grenaithenenr-

gie die Keimbildung.

Eine zeitliche Verschiebung der Kristallisation durch Bmischung kann dadurch eékt werden,
dass die Entmischung eine Voraussetzuingdie Keimbildung ist. Die Kristallisation wird um die

Zeit (Inkubationszeit), dielfr die Entmischung betigt wird, verdgert.
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Experimentdurchfuhrung und

Messmethoden

3.1 Glasherstellung

Die untersuchten Proben dessf@usoNi1oP2o Glases wurden im Materiallabor der Abteilugiyerk-
stoffe” im Hahn-Meitner-Institut, Berlin, hergestellt. ®ieinen Komponenten dieser Legierung lagen
in fester Form vor, Palladium und Kupfer als Blech, Nickel @fne und roter Phosphor als Granu-
lat. Die Einwaage wurde stets so vorgenommen, dass sicleramn ca. 14 g ergaben. Die Bleche
wurden gewalzt und unter Vakuum weich gégl. Das Palladiumblech wurde zu einer Kartusche ge-
dreht, mit Nickel und Phosphor kel und mit Kupferblech umwickelt. Die Kartusche wurde ine
Quarzampulle unter Argonatmosile eingeschweil3t (Abbildung 3.1) und in einem Rohroferelegi
(Abbildung 3.2). Die Ampullen wurden bei Raumtemperatur @m @©fen gegeben, der langsam in-
nerhalb von 15 Stunden auf 673 K geheizt wurde. Diese Teryesarde 15 Stunden lang gehalten
und dann innerhalb von 15 Stunden auf 903 Koérth Diese Temperatur wurde weitere 12 Stunden
lang gehalten. Im Verlauf von weiteren 4 Stunden wurde dien@mperatur auf 1353 K esht und

fur 1 Stunde gehalten, um die Schmelze zu homogenisiereraddamurden die Proben im Ofen
abgekihlt. Der Temperaturverlauf im Ofen ist in Abbildung 3.3 glestellt. Durch die langsame Tem-
peratursteigerung am Anfang blieb gegend Zeit @ir die Reaktion der Metalle mit dem Phosphor

bei relativ geringen Temperaturen. Durch die Reaktion wuteleDampfdruck des Phosphors um
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GrolRenordnungen abgesenkt. So konnte verhindert werdendda®ampfdruck des Phosphors die

Ampulle sprengte.

Nach diesem Reaktionssintern wurde der Massenverlusttelimder Massenverlust betrug weniger
als 0.2 Gew.%.

Cu-Blech

Kartusche aus Pd-Blech
gewickelt

Quarzampulle
Ni-Stiicken
Roter Phosphor

Abbildung 3.1: Anordnung der Legierungselemente in der Quarzampulle

Auf das Reaktionssintern folgte ein Raffinationsvorgang iscgenolzenem Bortrioxid. Hier wurde
der erhaltengGlas-Ingot‘in einem Tiegel aus Aluminiumoxidkeramik (Al§ mit Bortrioxid unter
Vakuum bei sehr langsamem Temperaturanstieg aufgescemamme Stunde lang bei 1173 K gehal-
ten und dann im Ofen abgeklt. Die Temperatur muss bei diesem Vorgang sehr vorgjeimd unter
standiger Beobachtung gesteigert werden, da Bortrioxid stagkdskopisch, d.h. schnell Wasser aus
der Luft aufnehmend, ist, welches im Kristall gespeichartde. Das Kristallwasser verdampft beim
Erhitzen, so dass Bortrioxid zu solimen beginnt. Die Legierung darf jedoch erst aufschmelzenn
das Bortrioxid vollsdndig entviassert ist, da sich sonst Wasser in der Schméksnl und beim Erstar-
ren Poren im Glas verursacheriisde. Die Verunreinigungen aus der Legierungsschmelzergeh
die Bortrioxid-Schmelzéiber. Nach dem Erkalten bleibt die gereinigte Legierungyed®e Kugel im

Bortrioxid zurick. Diese Probe kann mit warmem Wasser aus dem Bortrioxalisgebst werden.

Nach der Reinigung im Bortrioxid wurde das Material in einevitaionsschmelzanlage unter Ar-
gonatmospéire geschmolzen, um Homogeiiizu erreichen. Das verwendete Argon mit 2-5 ppm
Sauerstoff wurdelber Zirkoniumspanen nachgereinigt, so dass sich der Reinheitsgrad auf etwa

10-12-~15 ppm verbesserte. SchlieRlich athman durch die rasche Abklung in dem wasser-
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Abbildung 3.2: Anordnung der Quarzampullen

gekiihlten Levitationstiegel einen linsarmigen ,Massivglas-Ingot* mit einem Durchmesser von

ca. 20mm und einer Dicke von ca. 10 mm. Der fertidkassivglas-Ingot‘wurde anschlieR3eni f

weitere Untersuchungen zarg. Eine Scheibe aus defmgot* wurde mehrfach poliert und mit dem

Lichtmikroskop auf Kristallite untersucht. Auf3erdem weirdieses Ausgangsmaterial mit DSC und

XRD charakterisiert.

Fur die Untersuchungen wurde sowghigot‘-Material als auch Glas in Stab- bzw. Plattenform-ver

wendet, das durch Giel3en in Kupfer-Kokillen hergestelltdeu Nahere Details des Verfahrens wur-

den von C. Rudolph beschrieben [Rudolph 2001].

3.2 Warmebehandlung der Proben

Die DSC-, XRD-, TEM- und 3DAP-Messungen zur Untersuchung Hdermischen Stabibit des

PdioCusoNi1oP2o - Glases wurden sowohl an Material im Ausgangszustand als @uvwarmebehan-

deltem Material durchgéhrt. Je nach Art und Dauer deraimebehandlung wurden die Proben in

zwei verschiedene®fen gegiiht. Die isothermen Langzeiigfiungen fanden in Quarzglasampullen

unter Argon-Atmospére in einem widerstandsbeheizten Rohrofen statt.
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Abbildung 3.3: Temperaturprogramm zum Einschmelzen der Legierungskoenpen

Die Kurzzeitanlassexperimente wurden in einem diffeedati Warmeflusskalorimeter (Perkin-
Elmer-DSC Pyris 1) durchgéhrt. Die Proben des Glases wurden im Kalorimeter mit einastanten
Heizrate von 20 K/min bis zu einer Temperaliax aufgeheizt und nach der jeweiligenatnebe-
handlung mit einer Kihlrate von 200 K/min auf Raumtemperatur abgeschreckt. Md#eat gevathlten
hohen Abkihlgeschwindigkeit sollte erreicht werden, dasghvend des Ablkhlens keine weiteren

Reaktionen stattfanden.

Um die Oxidation der Probenairend der Glhung zu reduzieren, wurden sie im DSC unter Argon-
Schutzgas wrmebehandelt. Trotzdem wiesen alle behandelten Proberl&in oxidierte Oberfiche
auf. Diese Oxidschicht wurdeif weitere Analysen durch Schleifen mit fetdrkigem Schleifpapier
entfernt (siehe Abschnitt 3.3). Die Temperaturen dériebehandlungeiii die vorliegende Unter-
suchungen wurden auf der Basis der DSC-Ergebnissalgewm nioglichst eindeutige Zuahde zu

erreichen.
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3.3 Probenpraparation

Praparation fur die optische Mikroskopie, REM- und XRD-Untersuchungen

Die zu untersuchenden RfuzoNi1oP20-Proben wurden zuerst in Kunststoffmasse eingebettet und
dann mit Schleifpapier (Grit 800 — 1200) nass geschliffennmB®#echsel des Papiers wurde der
Schliff um 90" zur vorigen Schleifrichtung gedrehttiiFden Endschliff wurde ein sehr feigkniges
Schleifpapier (Grit 4000) benutzt.

Anschlie3end wurden die Proben mit Diamantpaste denng 1um poliert. Nach jedem Schleif-
und Polierstadium wurde die Probe unter Wasser gereinigtAlkohol abgesfilt und mit einem
HeilRluftgeblse getrocknet. Die auf solche Weis@arierten Proben zeigten anschlieRend keine

Polierkratzer.

Um den Kontrast und die Auisung zu verbessern, wurden in einigétién die fertigpolierten Schlif-
fen mit einemAtzmittel (45.5 % Salzaure, 9 % Salpeteasire, 45.5 % destilliertes Wasser) bei Raum-

temperatur gatzt.

Praparation fur die TEM-Untersuchungen

Die Ausgangsprobentuf die TEM-Paparation drfen nicht dicker als 10Qum sein. Da die
Pd;oCusoNi1oP20 Proben zu spide sind, war es unaglich diese auszustanzen. Insbesondere nach
einer Warmebehandlung wird das Material sehrég®, wodurch sich Schwierigkeiten bei der Pro-
benpaparation ergeben. Deshalb wurden die im Durchmesser 3 mdegramorphen TEM-Proben
aus 0.5 mm dicken Scheiben durch Laserstrahlschneidendgat@ennt oder von &ven mit 3mm
Durchmesser mittels einer langsamlaufenden Dianaget§l SOMET Fa. BUEHLER) abgeschnitten.

Die TEM-Proben wurden erst nach de@whebehandlung ppariert.

Die 0.5 mm dicken Scheiben aus4g@uzoNi1oP20wurden planparallel beidseitig mit Schleifpapier
auf ca. 10um abgeschliffen. Hierzu wurde immer feiner werdendes Sfgfapier verwendet bis zu
einer minimalen Krnung von 3um. Anschliel3end wurden in der Mitte der Probe mit einem Mul-
denschleifgeit der Fa. GATAN eine Kugelkalotte geschliffen, womit darteeProbendicke von etwa

20um erreicht wird.
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Die vorbereiteten Proben wurden dann mittels einésddstrahlelektropoliergites (TENUPOL-
3 Fa. Struers) elektrolytisch gédnt. Das elektrolytische Polieren wurde mittels einekiebdytes

(100 ml Perchlorgure, 900 ml Eisessig und 7 g Thioharnstoff bei Raumtemperainer Spannung
von 23V, der Stromsirke von 50— 80 mA und einer Flussrate von 3) durchigef Sobald sich ein

Loch in der Mitte der Probe bildet, schaltet sich dasd@bautomatisch aus.

Der Zustand der TEM-Proben wurde Aahst mit einem optischen Mikroskop untersucht, ferner
wurden einigelbersichtaufnahmen bei verschiedenen \&Rgrungen gemacht. Diérfdie TEM-
Untersuchungen ausgéahiten elektrolytisch polierten Proben wurden mittelselotiinnen (RES
100 Fa. BAL-TEC) @ir etwa 15 min mit einem 3kV Ar-Strahl, unter einem Winkel von°5von

unerwiinschten Verunreinigungen auf der Ohiefie gereinigt.

Probenpraparation fur die Atomsondeuntersuchungen

Die Spitzenpaparation spielt eine bedeutende Rolle in der Feldionemsiapie und besonders bei
der AtomsondeanalyseillFdie AS-Analyse ist es notwendig, rotationssymmetridohéhte von ca.
150pm Durchmesser und 10 — 15 mnahge herzustellen, die an einem Ende so angespitzt sind,
dass der Kiimmungsradius dort ca. 20 — 50 nm lagtr [Miller und Smith]. Die Paparation duft

in mehreren Schritten unterastdiger Beobachtung im Stereomikroskop ab. Zuerst wurdéngiot

in Scheiben von ca. 2Qfn Dicke ge&gt, deren Oberdichen planparallel geschliffen wurden. Die
Scheiben wurden mit einer Diamantdraige zu Sibchen geschnitten, deren Breite urddpefder
Dicke der Scheiben entsprach. Nach dem Trennvorgang wutidebtibchen im Ultraschallbad mit
Aceton von entstandenen Verunreinigungen gereinigt. Dweiteres Schleifen erzeugt man achst
einen anahernd quadratischen Querschnitt dieséb&hen. Anschlielend werden die Kanten der

Stabchen abgeschliffen, um einen ahernd runden Querschnitt zu erhalten.

Die auf solche Weise vorbereiteteng@usgNi1oP20-,Drahte” wurden in ein 13 mm langes Kup-
ferrohrchen eingeklemmt. Es folgte eine elektrolytische Votpoeines Probenendes, um den Draht
dort anzuspitzen. Dazu wird die Probe als Anode senkreciinen aus 85 ml Ethylenglycolbuty-
lether und 15 ml Perchloésire bestehenden Elektrolyt von Raumtemperatur getauicte.d&eich-
spannung von 15V wird zwischen der Probe und einer Pt-Blebbkie angelegt. Dendtksten Ma-

terialabtrag eréllt man an der Phasengrenzaift/ Elektrolyt‘. Bei gleichnalRigem Auf- und Abbe-
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wegen entsteht dort eindaille”, an der die Probe schlief3lich auseinander briciaths Abbildung

3.4a). Anschliel3end wird mit der Mikropolitur der Spitzegbanen.

Die Mikropolitur ist notwendig, da nach der ersten Poliefstder fir die Atomsondenmessung not-
wendigen Kiimmungsradius an der Spitzaufig nicht erreicht wird. Mit Hilfe des Mikropolierens

in der Linse kann die Spitze noch feiner nachpoliert wer@ar.Elektrolyt setzt sich aus 98 ml Ethy-
lenglycolbutylether und 2 ml Perchl@gre zusammen. In einer Schlinge aus Platindraht mit einem
Innendurchmesser von ca. 1 mm, welche ein Elektrdptohen enthlt, wurde nahe der Spitze bei
Raumtemperatur und einer Spannung von 3—5V poliert (sielbddiing 3.4b). Durch Bewegen des
dinnen Bereiches der Spitze in der Drahtschlinge erzeugt mmeauteeine, Taille” im bereits vor-
gedinnten Bereich. Ist diese hinreichenighth, bricht der vordere Teil der Spitze ab. Die Politur wird

dann sofort beendet.

Auf diese Art und Weise kann man reproduzierbare Spitzedemt Radius von 20 — 50 nm herstellen.
Nach dem Splen im Methanol werden die Spitzen Aghst im Transmissionselektronenmikroskop
betrachtet. Hier erkennt man, ob die Spitze einelgende Qualét aufweist. Eine gute Spitze hat
einen runden Querschnitt und weist einen Durchmesser voimah 100 nm auf. Nur Proben mit

solchen Merkmalen werden zur 3DAP-Analyse in die Atomsagidgebaut.

@ ®) -

E’robe t _

Elektrolyt

Pt-Drahtschlinge

Abbildung 3.4: Skizze der Vorpolitur (a) sowie Mikropolitur (b) der Probeitzen
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3.4 Probenanalyse

3.4.1 Thermische Analyse

Die charakteristischen Temperaturen degoBdsoNi1gP20-Glases (die Glagergangs- und Kristal-
lisationstemperatur) sowie auch die Kristallisationbafgie wurden mittels der Differentiaivme-

flusskalorimetrie ermittelt.

Tiegelkammern

Tiegel

Referenz

Widerstands-
thermometer

Widerstands-
heize

Abbildung 3.5: Arbeitsprinzip eines Differentia@rmeflusskalorimeters

Die kalorimetrischen Messungen wurden ebenfalls mit dematdeyris 1 DSC der Firma Perkin-
Elmer durchgdihrt. Dessen Arbeitsprinzip ist das der differentiellemstngsmessung, welches in
Abbildung 3.5 erhutert wird. Die Differenz der Heizleistund\R) zwischen dem Probentiegel und

dem Referenztiegel wird als Funktion der Temperatur bzwZeéd@rgemessen

_dQ
- dT

Der Messkopf des Kalorimeters besteht aus zwei identisdyemmetrisch angeordneten und vonein-

AP (3.1)

ander isolierten Probenbé&ltern. Die Proben- und die Referenzkammer werden konsteéiaum-
temperatur gehalten. Unterhalb eines jeden Tiegels befisidé, ibereinander angeordnet, ein Wi-
derstandheizer und ein Widerstandthermometer zum Awgheizw. zur Messung der Temperatur
des Tiegels. Die Heizleistung beider Tiegel ist so gereglelss die Probenbaler gleichermallen
mit vorgegebener konstanter Geschwindigkeit auf die geitemperatur geheizt werden. Gleichzei-

tig wird die dazu itige elektrische Leistundif jeden Behlter gemessen. Endotherme Reaktionen,
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z.B. der Glagbergang oder ein Aufschmelzen der Legierung, zeigen artgémten Bedarf an elek-
trischer Leistung im Probentiegel, um die Temperatur kamtstu halten. Exotherme Umwandlungen,
wie beispielsweise bei einer Kristallisation, entsprectiagegen einer Abnahme der Heizleistung im
Probentiegel. Die Differenz der eingespeisten Leisturigéert in den Einheiten mcal/s oder mW un-
mittelbar die Informatioriiber den Viirmefluss zur Probe. Damit entspricht Aiederung der Heizlei-
stung dem VEirmefluss in oder aus der Probe und wird als zedabfges Messsignal aufgenommen.

Bei einer konstanten Heizrate entspricht die Zeitachse @emperaturachse.

Samtliche DSC-Messungen wurden mittels eines im Folgendegedeellten Temperaturprogramms
gesteuert. Hierbei wurden nach dem Wiegen die ca. 10 — 20 imgesen, in Aceton gereinig-
ten, PdoCusgNiioP20-Proben in einem Aluminium-Tiegel bei 373K 5min lang gebaltum eine
moglichst gleichnaRige Temperatur im gesamten Untersuchungsvolumen zakesne und dann mit
konstanter Heizrate von 20 K/min bis auf 783 K geheizt uncchis3end mit einer Khlrate von

50 K/min auf 373 K abgelkhlt. Um die geatespezifischen Effekte zu eliminieren, wurde die Basisli-
nie durch nochmaliges Aufheizen der auskristallisiertesbP mit derselben Heizrate aufgenommen.
Diese wurde von der ersten Heizkurve subtrahiert. Die tiesehde DSC-Kurve repsentiert die
tatsachlichen Warmeereignisse in der Probe. Ein entsprechendes Thermouist z.B. im Kapitel 4,
Abbildung 4.1 dargestellt.

3.4.2 Rbntgendiffraktometrie

Die XRD-Messungen erlauben es, Aussagéer die Mikrostruktur des untersuchten Materials zu
machen. Die einfallendeddtgenstrahlung wird an den Elekroné@fian der Atome elastisch gestreut.

Im Falle kristalliner Materialien ergeben sich aufgrunch&wuktiver Interferenz diskrete Beugungs-
maxima (Bragg-Reflexe). Durch einen Vergleich mit bereithaodenen Standardspektreimken

die einzelnen kristallinen Phasen in der Probe identifizverden.

Genmald der Braggschen Gleichung:
NA = 2d SING; (3.2)

sind die Beugungswinkél; von der WelleriingeA der einfallenden Bntgenstrahlung und dem Net-
zebenenabstand}, der Gitteratome des zu untersuchenden Material&mdph. Die ganze Zah

gibt die Ordnung des Beugungsmaximums an. Das MesspringiRalegendiffraktometers er&it
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Abbildung 3.6: Arbeitsprinzip des Bntgendiffraktometers: Bl.1 bis Bl.4 - Apertur- und Detekten-
den; KB - KB-Filter; 6 - Braggwinel (hier auch Glanzwinkel)82 Steuwinkel® - Aperturwinkel

Abbildung 3.6. Die Probe wird auf einem Probéger fixiert. Rntgenbhre und Detektor bewegen
sich auf einem Messkreis um die Probe. Der Detektor missbtteuintensit in Abhangigkeit von

Streuwinkel B.

Im Falle von amorphen Materialieiilfirt die fehlende Fernordnung zum Fehlen der typischen Bragg

Reflexe kristallinen Materials. Statt dessen ergeben sitisdiBeugungsmaxima.

Mit Hilfe der XRD-Analyse wurden die strukturellen \#arderungen an der RCusoNiioP2o-
Legierung vor und nach verschiedener@wwiebehandlungen untersucht. AllérRgenuntersuchun-
gen dieser Arbeit wurden mit einendRtgendiffraktometer D8 der Firma Bruker AXS unter Verwen-
dung von Cu k Strahlung A = 1.54065\) vorgenommen. Die Messungen wurden mit einer Spannung
von 40 kV, einem Strom von 30 mA und einem Streuwinkelber@kon 20" bis 90 durchgeiihrt,
wobei eine Schrittweite von 0.02nit einer Messdauer von 20 s pro Schritt @gdl wurde. Als Blen-
den kamen 6 mm Aperturblenden sowie 0.2 mm und 0.6 mm Detdktaden zur Anwendung. Die
geschliffene und polierte Probe (siehe Abschnitt 3.3) wundder Mitte eines Probentellers mit Pla-
stilin befestigt und planparallel justiert, so dass ihree@ache direkt am Fokussierungskreis anlag

(siehe Abbildung 3.6). Die Probenobéihe betrug ca. 10 x 5 nfmDie im DSC warmebehandelten
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PdioCuszoNi1oP20-Scheiben mit 5 mm Durchmesser wurden ebenfalls mittels XR#élyaiert. Der

Probenteller wurde &hrend der Messung nicht gedreht.

3.4.3 Elektronenmikroskopie

Die Elektronenmikroskopie wurde in dieser Arbeit als einehtige Untersuchungsmethode verwen-
det. Sowohl dieTransmissionselektronenmikroskopl&EM) als auch didRasterelektronenmikrosko-
pie (REM) kam jeweils in Verbindung miEnergiedispersiver &tgenspektrometri@eDX) zur An-

wendung.

Bei Durchgang einer hochenergetischen Elektronenwellendeine Probe findet eine Wechselwir-
kung zwischen Elektronenwelle und Gitteratomen statt.ddalerden verschiedene Signale erzeugt,
die dann @ir Materialuntersuchungen genutzt werdémiten [Reimer 1977]. Die Anwendung von
Elektronenstrahlen erfolgte in zwei Grundtypen von Elekénmikroskopen. Im TEM werden die
transmittierten und eénzend die Sekurddelektronen bzw. 8ntgenstrahlen zur Bilderzeugung her-
angezogen. Im REMdnnen die Sekuré- und Rickstreuelektronen zur Abbildung dienen. Aus der
induzierten charakteristische@Rgenstrahlung kann man elementspezifische Informatiober die

untersuchten Probenstellen erhalten.

Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Die Charakterisierung deiif die Untersuchung in der 3DAP (siehe Abschnitt 3,/D4eidimensio-
nale Atomsonde") gparierten Spitzen sowie der planaren Proben wurde mismesionselektro-
nenmikroskopen der Firma Philips vom Typ CM 30 und EM 400 dgedimhrt.

Fur die Untersuchung der Spitzen vor und nachriiebehandlung wurde das TEM EM 400 benutzt.
Dieses ist mit einer Wolfram-Kathode ausgestattet und wiitceiner Beschleunigungsspannung von
120kV betrieben. Das EM 400 Mikroskop erlaubt eine Probgmking um die X-Achse vor:- 45°
und um die Y-Achse vor: 30°. Die Punktauibsung betigt 0.5 nm.

Die planaren PghCugoNi1gP20 Proben wurden haugishlich mit dem CM 30 Elektronenmikroskop
untersucht. Dieses Gagrarbeitet mit einer Beschleunigungsspannung von 300 kdlidsem Elek-

tronenmikroskop ist eine LagHaarnadelkathode eingesetzt, die einendkehten, stabilen Elektro-



30 Kapitel 3. Experimentdurciihrung und Messmethoden

nenstrahl erzeugt. Durch eine Super-Twin-Linse wird dieasische Aberration stark reduziert. Sie
betiagtCs= 1.2 mm. Dies erbht das Aufbsungsverragen in der Punktauwisung auf 0.2 nm und in
der Gitteraufbsung auf 0.14 nm. Das TEM CM 30 ist mit einem Detekiar EDX Analysen aus-
gerustet. Der energiedispersive Detektor erlaubt e&tzlish, die chemische Zusammensetzung des

Probenmaterials zu bestimmen.

Zur Prufung des Ausgangszustandes auf eventuelle nanoknst@hiteile und zur Untersuchung der
Kristallisation aus dem amorphen Zustand wurde die hocbhserilde Elektronmikroskopie (HRTEM)
am TEM CM 30 verwendet. Bei dieser Methodiken einzelne Ebenen unmittelbar beobachtet wer-
den. Besonderes im Falle deiifren Stadien der Kristallisation aus der amorphen Phas®) der
Volumenanteil von Kiristalliten sehr gering ist, ist die HRW erforderlich, da die Kristallite mit-
tels konventioneller Feinbereichsbeugungstechnik undkBifeldaufnahmen kaum erfasst werden
kdnnen. Die HRTEM-Aufnahmendanen nur an sehrishnen Proben, deren Dicke nicht 40 iilver-
steigt, durchgefhrt werden. 8mtliche in dieser Arbeit gezeigten HRTEM-Aufnahmen sinitider

Mehrstrahl-Methode aufgenommen worden.

Beugungsverfahren : In dieser Arbeit wurden sowohl die konventionelle Feinbdrgbeugung
als auch die konvergente Elektronenbeugudgnivergent beam electron diffractioBBED) benutzt
[Heimendahl 1970, Reimer 1997].

Bei der konventionellen Feinbereichsbeugung arbeitet maeinem parallelen Strahleiibdel mit
einer Ortsaufisung von etwa 500 nm,alrend beim konvergenten Strahl der Strahldurchmesser an
der Probe im Bereich zwischen 10 und 100 nm liegt. Aufgrunckdavergenten Einstrahlung entste-
hen aus dem durchgehenden sowie den abgebeugten StrahiginBsscheiben, die Linienmuster
enthalten. Diesen Linienmustern, CBED-Muster genannt, diednformationeniber die Kristall-

struktur zu entnehmen.

Die CBED-Muster benutzt manalfig zur Bestimmung unbekannter Phasen (Punkt-Gruppe und
Raum-Gruppe). & die Bestimmung der Punkt-Gruppe sind zweidimensionate dreidimensio-
nale Merkmale des Gittersdtig, die nur bei grof3en Kristallen zu erwarten sind. Sirel ristalle
klein oder ihre Gitterkonstante grof3, athman relativ schwache Interdgien der CBED-Muster des

Beugungsdiagramms. In solcheallén ist die Identifizierung einer unbekannten Phase mncigflich.
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Die Verbesserung der Aaisung und Reduktion der diffusen Streuurignken durch einen quasipar-
allelen Elektronenstrahl erreicht werden. Solche Bild@nden mit einem kleinen Strahldurchmes-
ser und einer kurzen Kamegéalge aufgenommen werden. Dann erscheinen die Beugungsmlskt

Scheibchen. Man bezeichnet die entstehenden Muster atsihdikgung.

Energiedispersive Rontgenspektrometrie (EDX) : Die chemische Zusammensetzung der amor-
phen PdpCusgNi1oP20-Legierung vor- und nach einer &mebehandlung wurde mittels der energie-
dispersiven Rntgenspektrometrie (EDX) am TEM CM 30 sowie am REM bestimmi.dée EDX-
Analyse werden die Elektronen innerer Schalen angeregtumb freie Energieniveaus entstehen.
Beim Zurickfallen von Elektronen ausdheren Schalen wird digbersclissige Energie in Form
charakteristischer &htgenstrahlung abgegeben. Diese Strahlung wird von eii@KrDetektor auf
Intensitit und spektrale Verteilung analysiert. Das gemesseémggenspektrum kann dann anhand

charakteristischer Linien den chemischen Elementen zdgebwerden.

Es wurde die Cliff-Lorimer-Standardveitnis-Technik, die auf der Theorididner Filme basiert
[Cliff 1975], verwendet. Diese Technik stellt ein Véilimis zwischen Intensit und Konzentration
in einem Zwei-Elemente System her. Das Konzentrationg\teris zweier Elemente A und B ist zu
deren Intensétsverlaltnis im charakteristischendRtgenspektrum proportional:

A Kan A .
Cs e (3.3)

Dazu ist die Kenntnis des K-Faktors, der sich auf die genmesslarakteristischedtgen-Intensit

A bzw. Ig und die Konzentration der Probe,®zw. Gs bezieht, erforderlich.

Im Fall eines dinnen Filmes ist der K-Faktor unaigig von der Dicke der Probe, aber er kann
leicht durch die Messbedingungen und den Probenzustandflosst werden. Um mit den gpe-
ren Messbedingungendaglichst ibereinstimmen zudanen, wurde die Kalibrierungsmessung am
Mikroskop unter den gleichen experimentellen Bedingun&trablgbi3e, Intensét, Giblie der Kon-
densorblende und Messzeit) mit einer homogenen, amorphgC&®oNi1oP2o -Standard-TEM-Folie
durchgetihrt. Der gemessene Wert wurde mittels des Sollwertasckgerechnet, und daraus die K-

Faktoren bestimmt.

Die chemische Zusammensetzung von augdeten Probenstellen wurde mit den in Tabelle 3.1 gege-



32 Kapitel 3. Experimentdurciihrung und Messmethoden

Tabelle 3.1: K-Faktoren fir die quantitative Elementanalyse

Legierungselements Pd Cu Ni P

o

K-Faktor 4.93 1.805 1.677 1.68

benen K-Faktoren berechnet. Bei allen EDX-Messungen an @e&ds und an den Proben wurden

die Messparameter gleich gehalten:

Beschleunigungsspannung 300 kv
Impulse pro Sekunde 2000 bis 3000
Messdauer 100 s
StrahlgbiRe 10 nm
Ortsaufbsung ca. 10 nm

Rasterelektronenmikroskopie (REM)

Fur die elektronenoptischen Ggfeuntersuchungen an den kristallisierten Proben sowge di
punktformige und integrale Phasenanalyse wurde das Raster@leltrikroskop XL 30 ESEM der
Firma Philips verwendet. Die in dieser Arbeit gezeigten RENMnahmen wurden mittelsickge-
streuter (BSE) oder Sekuadektronen (SE) aufgenommen. Die Konzentrationsmessumgirden

an verschiedenen Phasen mittels energiedispersivaigBnanalyse (EDX) durchg#drt.

Fur die qualitative Gafgeanalyse besteht diedglichkeit, Elementverteilungsbilder aufzunehmen.
Dieses Verfahren wird alschemical Mappinthbezeichnet. Hierbei wird ein gfierer Probenbereich
mit dem Elektronenstrahl abgerastert. Die Intexisiter lokalen, elementspezifischen charakteristi-
schen Bntgenstrahlung spiegelt die Konzentrationsuntersehaes jeweilig zugadrigen Elementes
in der Phase wieder. Helle Bereiche im Bild stellen einen hohateil des Elementes und dunkle

Bereiche einen geringen Anteil des Elementes dar.

Die Analysen erfolgten mit einer Beschleunigungsspannumg 20 kV. Rir quantitative EDX-
Analysen wurde die Messzeit auf 60s gesetzt. Das chemicabMg dauerte ca. 3h. Der syste-

matische Messfehler der Konzentrationsmessungeadidiis zu 2 at% [Fuchs 1990].
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3.4.4 Dreidimensionale Atomsonde

Fur die Untersuchung der #instadien der Kristallisation wird eine chemisch quatitiga raum-
lich hochaufbsende Analysemethode ligigt. Eine solche Analyse wird efinglicht durch die Drei-
dimensionale Atomsonde (3DAP). Mit dieser Methode werddrCRB-Ni-P-Proben in Form fein-
ster Spitzen mit einem Kimmungsradius etwa 20-50 nm untersucht. Die 3DAP ist eine We
terentwicklung des klassischen analytischen Feldionkmskops. Ein analytisches Feldionenmi-
kroskop besteht aus zwei Einheiten: dem FeldionenmikimogkdM) und der Atomsonde (AS).
Der Unterschied der 3DAP zum FIM besteht in der Detektortdclder Atomsonde. Im Folgen-
den werden die Prinzipien der Feldionenmikroskopie undAtemsondenanlyse kurz ausgéft.
Ausfuhrliche Beschreibungen sind bei RIAGNER [Wagner 1982] bzw. M.K. NLLER ET AL.

[Miller und Smith, Miller et al. 1996] nachzulesen.

Prinzipien der Feldionenmikroskopie

Bei der Feldionenmikroskopie wird eine Abbildung des zu tsuehenden Materials mit sehr ho-
her Aufldsung erreicht. Die Bilddarstellung basiert auf der MethdeleGasionisation. An einer fei-
nen Spitze des Materials wird dazu ein hohes elektrischik drgelegt. In einer Gasatmosph
(10 % — 10 3Pa) werden die Atome des ausgdwten Bildgases durch das inhomogene elektri-
sche Feld polarisiert und gelangen zur Spitze. Dort werdedwgch den Tunneleffekt an Orten ho-
her Feldsirken ionisiert. Um diese lonisation zu erreichen, sindi§&tken von 20-50 V/nmatig
[Wagner 1982, Miller et al. 1996]. Dazu werden bei den vemetan Kiimmungsradien (20-50 nm)
Hochspannungen zwischen 5 und 10 kV d@kggt. Die positiv ionisierten Gasatome werden durch das
Hochspannungsfeld beschleunigt und fliegen entlang dktrisighen Feldlinien radial von der Spit-
ze auf eine Kanalplatte mit einem Leuchtschirm. Dort liefsie ein Abbild der Obefdichenstruktur
der untersuchten Spitze. Auf dem Bildschirm werden die Ootech Feldsirke stereographisch mit

atomarer Aufbsung abgebildet. Die VergBerungM der projizierten Probenobeifthe ist durch
R

M=—

r-p

definiert, wobeiR der Abstand zwischen der Spitze und dem Bildschirnder Krimmungsra-

(3.4)

dius der Spitze un@ die GRe des Bildkompressionsfaktors sind. Letzterer beinhelee Ab-

weichung von der stereographischen Projektion und kanWige von 15 < 3 < 1.8 annehmen
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[M{ller und Tsong]. Bei den verwendeten Spitzenradien singfé@&erungen im Bereich von 10
bis 10 moglich. Das entstehende Ringmuster ist charakteristigchie Kristallstruktur der Spitze
und rihrt von den Kantenatomen der unterschiedlichen krigjediohischen Ebenen her, die an der

Oberfiache der kugetirmigen Spitze jeweils eine ringfmige Stufe bilden.

Eine bedeutende Voraussetzurig €ine gelungene feldionenmikroskopische Abbildung edtem
der Paparation der Spitze mit einem geeignetefitrdmungsradius die Wahl der Probentemperatur.
Es ist notwendig, die Probe auf tiefe Temperaturen<(T00 K) abzukihlen, um die thermischen
Schwingungen der Bildgasatome zu verringern. Dadurchnst@énauere Lokalisation der einzelnen

Gitterpunkte naglich, und man erreicht eine atomare Asiing [Miller und Tsong].

Bei der Untersuchung mehrkomponentiger Legierungen idRohgstruktur meist nicht so ausgégt

wie bei Reinmetallen.

Durch weiteres Erhen des elektrischen Feldes kann das Probenmateriatl Aédns fur Atom von

der Oberfche der Spitze abgdt werden. Auf diese Weisadst sich gezielt Atomlagéif Atomla-

ge abtragen. Dieser physikalische Effekt wird als Feldasmfung bezeichnet und ist im FIM-Bild
dadurch zu erkennen, dass sich die Ringe infolge dedf\lrlg der Kantenatome zusammenziehen.
Aufgrund der unterschiedlichen chemischen Zusammensgtzaben die Phasen verschiedene kriti-

sche VerdampfungsfeldskenF.. Man kann die elektrische FeldskeF an der Spitze durch

F — Joc (3.5)

bestimmen, wobelUpc die angelegte Spannund,= 4...9 einen Geometriefaktor und den

Kriommungsradius darstellen [Mer 1951].

Bei der Untersuchung amorpher Materialiend@timan aufgrund ihrer regellosen Atomanordnung
stochastisch verteilte helle Bildpunkte auf der AbbilduRg#gd 1997, Miller 1998, Miller 2002]. Das
Feldionenmikroskop kann somit zlitberpiifung des amorphen Zustandes des Materials benutzt
werden. Sind in der Abbildung Polringe zu beobachtémren diese nur von kristallinen Anteilen

des Materials stammen.
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Atomsonde

Die Feldverdampfung wird bei der A8iifdie chemische Charakterisierung des Probenmaterials aus

genutzt. Es wird hierbei das Prinzip der Flugzeitmassedispaetrie benutzt.

Zuerst wird eine positive Gleichspannudgc an die FIM-Spitze angelegt, wobei die Verdampfungs-
feldstarke des Probenmaterials noch nicht erreicht wird. Dlitbbrlagern eines zagzlichen nega-
tiven Hochspanungspulsek,s wird die Verdampfungsfeldatke fir wenige Nanosekundéiber-
schritten. Dabei werden Atome von der Ob&efie der Spitze abgwdt, ionisiert und entlang der
Feldlinien in Richtung eines Detektors beschleunigt. Disl8sung des Pulses ist das Startsignal der
Zeitmessung. Nach Durchfliegen des Abstandes Spitze—etekd das Auftreffen eines feldver-
dampften lons registriert. Das generiert das Stopsigimalie Flugzeitmessung. Aus der Flugstrecke
d, der angelegten Gesamtspannigs=Upc +Upus, der Elementarladung und der gemessene
Flugzeitt kann das Verdltnis Masse zur Ladungy/n bestimmt und damit eine chemische Analyse
durchgeiihrt werden [Miller und Smith]:

m 28 Uges'tz
A 3.6
Die AS-Messung wird mittels eines Programniger einen Computer (PC) gesteuert uadif voll
automatisch ab. Die Edlung bzw. die Erniedrigung der Spannuigs an der Spitze wird durch
Verdampfungsrate (Zahl der lonen/Zahl der Pulse) gere§elerreicht man ein kontinuierliches und

gleichmaliges Verdampfen der Probe.

Bei der klassischen Atomsonde werden nur die Atome aus eineeidBaler Spitzenobeéthe (etwa
2nm @) analysiert, die durch eine Bohrung in der Mitte der Kaate fliegen. Durch den Abtrag der
Spitzenatome, Atomlageif Atomlage, wird die chemische Analyse in Abigigkeit von der Tiefe
durchgetihrt. Die Tiefenautisung entspricht einer Atomlage (etwa 0.2 nm). Die Inforomatiber
die Zusammensetzung erfolgt integidder den Querschnitt des analysierten OBehenbereiches

der Spitze. Eine laterale atomare Zuordnung ist nichglnah.

Eine Weiterentwicklung der klassischen Atomsonde ist dieidimensionale Atomsonde
[Cerezo 1988, Blavette 1993]. Diese ist mit einem ortsemptihdh Detektor ausgestattet, wel-
cher fur eine Ortsaufisung in die X und Y Dimensionen senkrecht zur Spitzenaclmsgt s

[Deconihout 1995]. Diese Methode ebglicht eine atomare Rekonstruktion des gemessenen Pro-
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benvolumens. Der 3DAP-Detektor besteht aus einer Karttdpkeinheit zur lonenvei&tkung und
einem 10 cm x 10 cm grof3en Multianodenarray mit 96 Anodentdighinter. Durch das auf die erste
Multikanalplatte (MCP) auftreffende lon wird in dem entsgrenden Kanal eine Elektronenkaska-
de generiert, die ziathst als Stopsignalif die Flugzeitmessung dient. Die nachgeschaltete MCP
verstrkt die Elektronenkaskade weiter. Es entsteht eine Elektiwolke auf der Bckseite der Ka-
nalplatte, die auf einen bestimmten Bereich des positios#heen Detektor—Arrays trifft. Die Ka-
nalplatteneinheit befindet sich in einem solchen Abstand @etektor, dass die Elektronenwolke
auf mehrere Anoden trifft. & die genaue Positionsbestimmundgissen mindestens 3—4 Anoden-
felder Uberstrichen werden [Blavette 1996]. Die jeweils depoeriettadungen werden durch eine
~Fastbus AD-Wandler-Elektronik* ausgelesen. Der Schwekpdes gesamten Ladungsflecks wird
aus den Ladungswerten der einzelnen Anoden ermittelt. Daktiensprinzip der 3DAP zeigt Abbil-
dung 3.7. Aufgrund des Abstands zwischen démhfgchen der MCP &nnen nur 60 % aller lonen mit

3DAP-Detektor analysiert werden.

Die Elektronik ist in der Lage, auch mehrere auftreffendeelo mit gleichen Massen und entspre-
chend gleichen Flugzeiten zu detektieren und auszuwemearial 8 Ereignisse). Die Elektronen-
wolken dirfen dabei allerdings nichitberlappen. Bei deUberlappung werden sie als ein Ereignis
registriert. Wenn die Elektronenwolke eine kritischedGeuberschreitet, wird sie nicht registriert.
Die Massenaufisung der 3DAP ist 240 FWHM (Halbwertsbreite des Maximums) 50 FW10%M
(Breite des Peaks bei 10 % vom Maximum) eines Massensignatjidhout 1995]. Der Atomort im
analysierten Probenvolumen wiaBer die genaue Bestimmung des lonen-Einschlagortes aubdem
tektor und der Kenntnis der Flugbahn rekonstruiert. Dierkle Aufbsung ist durch die Genauigkeit
der Bestimmung des Ladungsschwerpunktes und Abweichurgeder angenommenen Flugbahn
begrenzt [Miller und Smith)Anderung der Atomabahde aufgrund lokaler chemischer Inhomoge-
nitaten oder aufgrund lokal unterschiedlicher Mikrostru&gtuwerden nicht bécksichtigt. Aufgrund
der nicht exakt bekannten elektrischen Feldverteilundiesiuflosung auf der Obe#the der Probe
nur mit einer Genauigkeit von etwa 0.5 nnbglich [Miller und Smith]. Die Tiefenaufisung wird
durch den Abstand zwischen den Atomebenen bestimmt urtdbige@.2 nm [Deconihout 1995]. Die
analysierte Fiche des Messvolumens ist durch die Detektifsgrund den Abstand zwischen Spitze
und Detektor festgelegt. Die laterale Ausdehnung des Aeatylumens kann nur vom Spitzenradius

beeinflusst werden. Bei gBeren Kiimmungsradien wird der vei@Bernde Effekt der radialen Be-
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Abbildung 3.7: Schematisches Prinzip der dreidimensionalen Atomsonde

schleunigung der verdampften lonen im angelegten Feldsdtlemer. Durch das analysierte und im
Verhaltnis zur klassischen Atomsonded@ere Probenvolumen, ist eine bessere statistische Auswer

tung der Messdatenaglich.

3.4.5 Auswertung der Atomsondendaten

Die dreidimensionale Rekonstruktion sowie die verschiedestatistischen Analysen des Probenvo-
lumens wurden mit Hilfe des VisualisierungsprogranA¥$ Version 5.3 von Advanced Visual System
Inc. auf einer Unix-Workstation durchgéfirt. Hierbei ergab sich die 8lichkeit, das Auswertungs-
programm #@r die Datenanalyse der 3DAP modular einzubinden. Daduécimén die Atome des

untersuchten Materialvolumens auf dem Bildschirm des Reshiiamlich dargestellt werdeniF
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daiiber hinausgehende physikalische Informationéssen die Daten weiter verarbeitet werden, un-

ter anderem durch statistische Analyse demnlichen Elementverteilung.

Volumenrekonstruktion

Das Ergebnis einer Atomsondenmessung besteht aus einex Rmheinzeln registrierten lonen,
die in einem Datenfile gespeichert sind. Dieses @htfie notwendigen Informationen wie Flugzeit,
Koordinaten des Einschlagortes ¥), Grundspannungpc und Pulsspannundpys. Fir die weiter-

gehenden Analysen werden Restgasionen, wie z.B. Wassdmsiefi nicht beiicksichtigt.

Das Standardmodulif die 3D-Rekonstruktion der 3DAP-Messdaten verwendet Bimektprojek-
tion [Bas 1995, Al-Kassab et al.]. Bei diesem Verfahren wird sipfarische Oberfiche der Spitze
beriicksichtigt. Zuerst wird aus der Flugzeit das \@this Masse zur Ladung/n des detektierten
lons bestimmt. Danach wird dielRkprojektion des lons auf die laterale Position der Prasedhnet.
Eine abgetragene Atomlage entlang der Probenachse wetheifintervall zugeordnet. Der momen-
tane Radius R der Spitze wirdahrend der Messung anhand der angelegten Gleichspabigdnder
Pulsspannuntl,yys und der materialspezifischen VerdampfungsféldstF berechnet:

_ Upc +Upuis

R
K F

(3.7)

Der Geometriefaktok beachtet die Abweichung von der Kugelgeometrie. Diesefakizn der Re-
konstruktion der 3DAP-Daten setzt eine konstante masdsfahgige VerdampfungsfeldskeF fur
alle Atome der Legierung voraus [Miller und Smith, Millerat 1996]. In der Regel ist das jedoch
nicht der Fall. Wird die elementspezifische kritische Feldse tiberstiegen, verdampfen die Atome
des entsprechenden Elementes von der Gl der Spitze. Beispielsweise haben Phosphor und
Kupfer eine kleinere kritische Verdampfungsfeltt&e als Nickel und Palladium, deshalrien sie
bereits bei der Basisspannudgc bevorzugt verdampfen, obwohl noch kein Spannungspulégerfo
ist. Die entsprechenden lonen werden nicht vom Detektastrégyt und stehen deshalbrfdie Aus-
wertung nicht zur Veiigung. Die gemessene Konzentration dieses Elementesistriledriger als
die tatschlich in der Probe vorliegende Konzentration. Ein Vadjleler ermittelten Konzentration
mit der Einwage und mit der aus anderen Messverfahren ettaitt Konzentration ist deshalb bei

jeder Messung @tig.
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Es ist bekannt, dass bei der Atomsondenmessung die lokklstdrke an der Probe eine Funktion
der Probentemperatur und des \&thisses von Grund- und Pulsspannung ist [Miller et al.61990
konnen die Probleme der bevorzugten Feldverdampfung ugtidiolder veralschten Konzentrati-
onsbestimmung durch eineaglichst tiefe Abkihlung der Probe und durch ein grof3es Pulsinis
Upuis/Upc reduziert werden. Leider sind tiefe Temperaturéndie mechanische Stabdit dinner
Proben ungnstig. Je tiefer die Probentemperatur ist, destédgr werden die Proben, und desto
eher brechen die feinen Spitzen bei Einwirkung der hohersgaignungen ab, die durch die elektro-
statischen Kafte bewirkt werden. Der Kompromiss war in dieser Arbeiteerobentemperatur von
40K und ein Pulsveidtnis Upys/Upc von 30 %, wobei sich die Proben lange genug untersuchen
lieRen (siehe Tabelle 4.1 in Abschnitt4.1).

Die 3DAP-Analysen von P@CugoNi1gP20-Proben im Ausgangszustand bei diesen Messparametern
fuhren zu einer Eihung des Cu-Anteils. Durch AS-Messungen dego®udzoNi1oP2o-Glases im
Ausgangszustand wurde festgestellt, dass die ErniedyiganProbentemperatur bzw. die Bhung

des Pulsverditnises ddiber hinaus keine Auswirkung auf die bevorzugte Feldvepfanyg des Phos-
phors haben (siehe Tabelle 4.2 in Abschnitt 4.1).

Die Rekonstruktion der Positionen der Cu-Atome imd@ioNiigPogist in Abbildung 4.4 zu sehen.

Konzentrationstiefenprofile

Eine der gekiuchlichsten Methoden eine Atomsondenmessung dararstedt das Konzentrations-
tiefenprofil [Wagner 1982, Al-Kassab et al.]. Die 3D-Rekouktion gestattet es, Konzentrationspro-
file an beliebigen Stellen des untersuchten Probenvolumebgtrachten. Aus dem Probenvolumen
wird ein Analysequader mit einem Querschnitt 1.5 nm x 1.5 misgavahlt und in Schrittweite von
0.5 nm gerastert. Die Atome dieses Quaders werdealdeDie auf diese Weise ermittelten Konzen-
trationen werdeiiber der Tiefe aufgetragen. Die Wahl deioGe und die Form des Analysevolumens
hangen davon ab, welche Auswertungsmethode jeweils vemtevidd. Aus statistischen @nden
gibt es immer eine gewisse untere Grerinedie Gib3e des Volumens. Die jeweiligen Konzentratio-
nen werden immer mit einem Fehlerintervall angegeben. Reisssche Fehler entspricht hier der
Standardabweichung einer Binomialverteilung. Der Wertd®2beschreibt eine Verteilungsfunktion,

die 95 % aller Konzentrationsdaten ealth Die o Werte errechnen sich aus der ermittelten Konzen-
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trationc und der Anzahl der AtomBl entsprechend:

c(1-0)
N

(3.8)

o=

Als Beispiel zeigt Abbildung 3.8 ein Konzentrationsprofisd¢ickels, das entlang eines quadenti-
gen Volumens von 1.5x1.5x500r° aus einer 3DAP-Messung eines;fausgNi1oPoo-Massivglases

im Ausgangszustand gewonnen wurde. Die mittlere Konzeotraes Ni betagt 11.4+ 7.4 at.%.
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Abbildung 3.8: Konzentrationstiefenprofil des Nickels entlang eines Vehsrvon 1.5x1.5x500 #m
im Ausgangszustand des 488uzoNiigP20-Glases. Die mittlere Konzentration des Ni [t

t=11.4+ 7.4 at.%. Die doppelten Standardabweichunge2o sind als gepunktete Linien darge-

stellt.

Isokonzentrationsflachen

Fur die Darstellung eines dreidimensionalen Konzentratiedaufes wird ein Wirfel mit der Kan-

tenlange 1 nm und einer Schrittweite von 1 nm durch das kompletedy&envolumen geschoben. Es
wird jeweils die Konzentration der betrachteten Atomsofite jeden einzelnen Schritt berechnet und
als dreidimensionale Konzentrationsverteilung dardiestéachen mit den gleichen Konzentrations-

werten in dieser dreidimensionalen Darstellung werdeisalsonzentrationsfichen bezeichnet.
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Statistische Analyseverfahren

Geringe Konzentrationsabweichungen kleiner Bereichestasgch aus der visuellen Untersuchung
des rekonstruierten Probenvolumens oder aus den Kon#ensigefenprofilen in der Regel nicht
eindeutig erkennen. Die Messdataimken aber mit Hilfe statistischer Auswertungsmethodeaneu
titativ analysiert werden. Dies hat den Vorteil, dass dieehdolumenautisung, die die Atomson-
demessung eraglicht, voll ausgenutzt wird. Zu den statistischen Me#odeldren Elementhufig-
keitshistogramme, Autokorrelationsanalyse [Miller etl&96] und wellerdngenabéngige Filterung
[Rising 1998, Czubayko 2000]. Diese Methoden liefern grataich Informationen ddiber, ob die

gemessenen Konzentrationsfluktuationerégesich signifikant sind.

Konzentrationshaufigkeitshistogramm : Der x2-Test piift die Hypothese, ob eine Zufallsifte
einem vorgegebenen VerteilungsgesetziggiiMiller und Smith, Blavette 1988]. Entsprechend der
aufgenommenen 3DAP-Daten, werden Stichproben mit kotest&mzahl von Atomen entnommen.
Solch ein Block umfasstaufig 100 Atome. Die Anzahl der Btke, in denen gleiche Konzentrations-
werte einer bestimmten Atomsorte gefunden werden, werdemsert und als Histogramm gegen
die zugelrige Konzentration aufgetragen. Bei einer homogenen Prafteeine binomiale Vertei-
lung der statistisch verteilten Atome erwartet. Um eine gesene Verteilung mit der Statistischen zu
vergleichen, wird deg?-Test durchgefhrt [Brandt 1975]:

2 < (E—T)?
X —ET (3.9)

Hierbei sindg; die Komponenten der experimentellen Verteilung dndie Binomialverteilung. An-
schlieBend wird dieser berechne@(pWert mit dem theoretischen Wexf:’a verglichen, derliber
die Signifikanzgrenzea und die Freiheitsgrade = N — 2 definiert ist. In dieser Arbeit erfolgten die

x2-Tests mit einer Sicherheit von 95 %. Es wurde der Wertif= 0.95 gevihlt.

Liegt der gemesser)éxp-Wert unterhalb des theoretisch@a-Wertes, sind die Legierungselemente
mit 95 % Sicherheit homogen verteilt. Falls diéJFgr'c')Bexéijedoch gbRer als(%q ist, bedeutet es,

dass die Verteilung der Legierungselemente im Analysenetusignifikant inhomogen ist.

Autokorrelationsanalyse : Die Autokorrelationsanalyse ist ein wichtiges Auswertsvagfahren

fur die Atomsondenmessung. Bei der Autokorrelation werdemthweichungen zwischen der mitt-
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leren Konzentration der Legierumgund den gemessenen Konzentratiogeundc; x eines Blockes
an der Stelle undi + k miteinander verglichen. Dann ergibt sich der entsprechéndokorrelations-

koeffizient:

Np } 521G —0)- (Giak—0) (3.10)

n, — K -nbl(Ci —(_3)2

|
i—
Dabei sindn, die Gesamtanzahl aller 8tke undk die Autokorrelationsvariable, die de&hge ei-
nes Blockes entspricht. Aus den Autokorrelationskoeffigenn Abhangigkeit von der Blockinge
k lasst sich erkennen, ob die Konzentrationsfluktuationemfgignt oder lediglich statistisch sind

[Miller et al. 1996].

Die 20-Sicherheitsgrenze wird durch die Standardabweichungd&korrelationskoeffizienten be-

rechnet:
1

VNp—K

Fur die statistisch zilig verteilten Konzentrationsdaten liegen die Weiiedie Autokorrelations-

0=

(3.11)

koeffizienten innerhalb dera2Sicherheitsgrenze. Wie zu erwarten, oszillieren bei demogisch
entmischten Proben die Autokorrelationskoeffizientemédis periodisch, wobei die Amplituden
die 20-Grenzeliberschreiten. Falls sich kugéimige Ausscheidungen in der Legierung bilden, sind
weitere Aussagen mit dem Autokorrelationsverfahrdiglich. Aus der Lage des ersten lokalen Mi-
nimums der Oszillation kann man die mittlere Ausdehnungefi®artikel feststellen. Die Lage des
ersten lokalen Maximums sowie der Abstand zwischen deraretstd zweiten Maximum geben die

mittlere Entfernung zwischen diesen Ausscheidungen an.

Eine detaillierte Diskussion der statistischen Unsichiem bei der Autokorrelationsanalyse ist von
M.G. HETHERINGTON gefuhrt worden [Hetherington 1986]. Er hat gezeigt, dass mah &letero-
genit@aten innerhalb der®-Grenze qualitativ begtigen kann. Allerdings ist dann eine Bestimmung

der Gl3e der Konzentrationsfluktuationen nichigtich.

Wellenlangenabléngige Filterung (WDF) : Zum Nachweis geringer chemischer Inhomoge-
nitaten wurde Krzlich ein neues statistisches AuswertungsverfahreBDAP-Daten entwickelt, wel-
ches die relevanten Inhomogéiign sehr effektiv aus den rein statistischen Schwankudeekon-
zentrationsverteilung (statistisches Rauschen) herusfDiese Analyse ist eine Weiterentwicklung

der ,repeated smoothing procedure” R3RUsing 1998]. Die Methode beruht auf einer systema-
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Abbildung 3.9: WDF-Analyse der Re-Verteilung in dgePhase der Ni-Al-Ta-Re-basierten Legierung
RE31 in einem Volumen von 1.5x1.5x9¢ fiRiising 2002]. Die Konzentrationsfluktuationen des Re
haben eine mittlere Welledahge von 20 nm. Die punktierten Linien markieren die dogetlandard-

abweichungt20.

tischen Reduzierung der stochastischen Konzentrationséitiknen in den experimentellen Daten
mittels wellenngenab&ngiger Filterung\(Vavelength Dependent Filtering WIDFCzubayko 2000].
Durch Vergleich der resultierenden Varianz der Konzemnastaufigkeitsverteilung vonrgxp(L) mit
einer passenden zilfigen statistischen Verteilunaf,,(L) werden signifikante Abweichungen in der
Konzentrationsaufigkeitsverteilung erkannt. Zur Konzentrationsberecigwird ein spezieller glei-

tender Mittelwertiber eine variable &ngelLe¢ s benutzt und

2 0-2 _0-2
> (Let) = — 57— (3.12)

ran

die relative Varianz als Funktion dieseaihge ermittelt.
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Die maximale Abweichung@?(L = A) zeigt die nicht zuillige Fluktuation der Konzentration mit der

HauptwellenaingeA und Konzentrationsamplitudkc.

Damit kdbnnen dann quantitative Aussag@er die Wellerdnge und die Amplitude einer vorhande-

nen Konzentration gemacht werden.

AC? = /(0.5em)322(\) - 02,4(N) (3.13)

Die WellenBngenverteilung spiegelt sich in der Breite des Maximumevwyidias die Konzentrations-

fluktuationsverteilung im Realraum abbildet.

Als Beispiel ist eine WDF-Analyse der Re-Verteilung in gePhase der Ni-Al-Ta-Re-basierten Le-
gierung RE31 in einem Volumen von 1.5x1.5x9@° dargestellt (Abbildung 3.9) [Bsing 2002]. Hier

ist die reduzierte AbweichunEZ(Leff) als Funktion der variablendngele s wiedergegeben. Das
Maximum dieses Verlaufs weist auf eine Fluktuation in derk®@zentration mit einer Welleahge

von 20 nm hin. Aus der Bhe des Maximum&?(20 nm) = 0.54 &sst sich mittels der Formel 3.13
die Amplitude dieser FluktuatioACre zu etwa 3.6 at.% berechnen. Die gepunkteten Linien markie-
ren die doppelte Standardabweichuhgo. Da das Maximum oberhalb dey-&renze liegt, ist die

ermittelte Konzentrationsfluktuation des Re im statisgscBinne signifikant.
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Experimentelle Ergebnisse

4.1 Ausgangszustand

Kalorimetrische Charakterisierung

Die Charakterisierung des R usoNi1oP20-Massivglases sowie die weiteren kalorimetrischen Un-
tersuchungen der Umwandlungsprozesse wurden mit DSC gitdirt (siehe Abschnitt 3.4.1). Die
charakteristischen Temperaturen dieses Glases liegerhalb des Messbereiches des Diffraktome-

ters (zwischen ca. 320 K und 1000 K).

In Abbildung 4.1 ist das typische DSC-Thermogramm des zursatbenden R@CuzgNiioP2o-
Glases dargestellt. Dieses wurde mit einer Heizrate von /A@irKaufgenommen. Beim Aufheizen
der Glasproben erkennt man den endothermeni®irgang mit der Glédbergangstemperatur bei
Tg= 569 K sowie den exothermdibergang (Kristallisationsereignis) mit der Kristallisenstempe-
ratur beiTy = 664 K. Dies sind die Temperaturen, bei denen das jewelligertische Ergebnis gerade
erkennbar ist,(onset-Temperatur). Sie wurden in dieser Arbeit mit Hilfe der Tantenmethode

bestimmt [Hemminger 1989].

Der Warmeinhalt des Kristallisationsereignisses &gtrca. -55 J/g. Im Temperaturbereisii zwi-

schen Gladbergang und Kristallisation liegt der Bereich der unignlken Schmelze. Im vorliegenden
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Abbildung 4.1: DSC-Thermogramm des RfCugoNiigP20-Massivglases mit einer Heizrate von

20 K/min

Fall betagtAT 95 K. Dieser grol3e Temperaturbereich weist auf eine groflalBat der unterkdhlten
Schmelze des RECuzoNi10P20-Glases gegeiber der Kristallisation hin.

Weitere endotherme und exothermehkweereignisse sind bei ca. 750K und bei ca. 770K zu erken-
nen. Hierbei handelt es sich um irreversible kristallineaggnumwandlungen. Die deutlichen neben-
einander liegenden Extrema oberhalb 800 K entstehen béitferenzbildung der beiden Aufheiz-
kurven (siehe Abschnitt 3.4.1), weil die endothermeariiveereignisse bei den beiden Aufschmelz-
vorgangen auf der Temperaturachse leicht gegeneinander vbestisind. Mglicherweise sind un-
terschiedliche Mikrostrukturen dafverantwortlich, dass beim zweiten DSC-Aufheizexperinuzs

Schmelzereignis etwadliiner eintritt.
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Abbildung 4.2: Rontgendiffraktogramm des B§CuzgNi1oP20-Glases

Strukturelle Charakterisierung des Probenmaterials

Fur die Untersuchungen des Entmischungs- und Kristalieatierhaltens im BgCuzgNi1oP2o-Glas
soll das Probenmaterial volistdig amorph sein. Um dies zuijfen, wurde das zu untersuchende

Massivglas im Ausgangszustand auf Kristallite analysiert

Die metallographisch vorbereiteten, nichtaggen Proben im Ausgangszustand wurdenaztbst
lichtmikroskopisch charakterisiert (siehe Abschnitt)3Beim Polieren der Proben werden kristalline
und amorphe Phasen unterschiedlich stark abgetragen.ibasti Hbhenunterschieden der Ober-
flache, die bei ausreichenderdBe mit Differential-Interferenz-Kontrast im Lichtmilskop (LIM)
gut erkennbar sind (siehe z.B. Abbildung 4.10 in Abschnit¥). Im vorliegenden Fall konnten keine

Anzeichen von Kristallen gefunden werden.

Das Material wurde im Ausgangszustand mittetnRyendiffraktometrie untersucht. Da®mgen-
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Abbildung 4.3: HRTEM-Aufnahme und die zugeige Beugungsaufnahme des 5@uzoNiigP2o-

Glases im Ausgangszustand

beugungsdiagramm einer solchen Probe ist in Abbildung d@estellt. Das Ausgangsmaterial zeigt
das typische Bntgenspektrumifr die amorphe Legierung. Es sind zwei diffuse Streumaxima z
erkennen, d.h., es lagen im Ausgangszustand keine kinstalPhasen vor, die mittels XRD nachge-
wiesen werden konnten. Kristalline Anteile sind hier aleeinvolumenanteil von etwaihf Prozent
nachweisbar [Bruker 1999]. Hieraus folgt, dass der Ausgarsiand ®ntgenamorph ist. Sehr kleine
Kristalle (Nanokristallite) Bnnen mittels Rntgendiffraktometrie nur schwer nachgewiesen werden,

da die stark verbreiterten Bragg-Reflexe im Rauschen versdewin

Um das Ausgangsmaterial auf Nanokristalle hin zu untersuclvurden TEM- bzw. HRTEM-
Analysen durchgéihrt. Die Abbildung 4.3 zeigt eine Hocha$ungsaufnahme des amorphen Aus-
gangsmaterials sowie die zugelye Beugungsaufnahme. Diese Hellfeldaufnahme weist iglie f
amorphes Material typischen Kontraste auf. Auf dem Beugnifdysind die breiten diffusen Rin-

ge zu erkennen, die den Streumaxima bei der XRD entsprechen.

Charakterisierung mit der Atomsonde

Um die PdoCugoNi1oP20-Legierung mit der 3DAP zu charakterisieren, mussten digrgben expe-
rimentellen Messbedingungen gefunden werden (siehe Aiis@¥4.5). Simtliche 3DAP-Analysen
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Tabelle 4.1: Messparameter der Tomographischen Atomsonde

Gleichspannung 3.5 k¥ Upc < 10 kV
Pulsvertaltnis Uyys/ Upc 30 %

Pulsfrequenz 1000 Hz
Detektionsrate 0.02 lonen / Puls
Detektionseffizienz 0.5

Temperatur des #hlkopfes 40 K

wurden in dieser Arbeit mit den in Tabelle 4.1 aufgfeften Parametern durchgétt. Dadurch wur-
de die bevorzugte Feldverdampfung von Cu reduziert. Es kokeinen Einfluss deinderung der
experimentellen Messbedingungen auf diaferentielle Feldverdampfung des Phosphors registriert

werden (siehe Tabelle 4.2).

— 3 80 nm
Analysevolumen 1.5x1.5x80 nm

Abbildung 4.4: Perspektivische Darstellung der dreidimensionalen Rekaktion der Cu-Atome aus

einem Volumenbereich 6x6x80 figiner Probe des P@CuzoNi1oP-o-Glases im Ausgangszustand

Wahrend der Analyse im FIM-Modus konnten keine Kristallisehgewiesen werden. Mit der Atom-
sonde wurden Homogeait und Zusammensetzung dess§ligoNi1oP2o-Glases untersucht. Die
dreidimensionale Rekonstruktion der Cu-Atome in einem Tieié® typischen Messvolumens von
6x6x80 nn? ist in der Abbildung 4.4 dargestellt. Die Cu-Atome sindigmarkiert. Das quadeifmi-
ge Gebiet von 1.5x1.5x80 ntzeigt das Volumen, in dem die quantitative Analyse durctigetfwur-
de.

Fur die quantitative Analyse der Zusammensetzung der Pra@vden aus den bei der Messung er-
haltenen Flugzeitdaten die Védnisse von Masse zu Ladungrfdie einzelnen lonen bestimmt.
Diese wurden im Massenspektrum g&inder ndirlichen Isotopenverteilung den Elementen Pal-

ladium, Kupfer, Nickel und Phosphor zugeordnet. Eine soléluswertung istiir die Identifizie-
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rung der verschiedenen gemessenen lonen notwendig. Abbildl.5 zeigt das Massenspektrum des
PdioCusoNi1oP20-Glases. Bei den 3DAP-Messungen wurden folgende lonen bbtdiaPd, Pd',
Cwt, Cut, Ni%t, Nit, PP*, P>*, P und H*.

Intensitat

0 25 50 75 100 125
Masse / Ladung

Abbildung 4.5: Massenspektrum des REuzoNi1oP20-Glases im Ausgangszustand

In den meisten &len kbnnen die unvermeidbaren Interferenzen der Isotopensignéerschiedlicher
Elemente mit dem gleichen Veihnis von Masse zu Ladung durch Beksichtigung der natlichen
Isotopenverteilung korrigiert werden [Miller und Smitii}ie interferierenden Signale voiP™ mit
62Ni2+ und%3Cu?t durfen nicht in die weitere statistische Auswertung einlgerowerden. &r eine
genauere Bestimmung der Legierungszusammensetzusgem die jeweiligen Anteile der Elemente

aus der Intensiit des Interferenzpeaks bestimmt werden (siehe Tabele 4.2

Mit Hilfe eines kleinen Quaders mit einem Querschnitt 1.5xin? (in der Abbildung 4.4 als Ana-
lysevolumen markiert) wurden statistische Analysen egtides gemessenen Probenvolumen durch-
gefuhrt.

Die Konzentrationstiefenprofile des Analysevolumeiis die verschiedenen Legierungselemente

kann man der Abbildung 4.6 entnehmen. Die gepunkteten ihineggen die mittleren Konzentra-
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tionenc der LegierungselementeilFjede mittlere Konzentration wurde die doppelte Stanalard
weichung+2o (punktierte Linien) berechnet. Die nominelle und gemessé&imsammensetzung der
Legierung mit den jeweiligen®Werten ist in der folgenden Tabelle 4.2 zusammengefasah M
erkennt, dass die gemessenen Konzentrationen nicht mEideraagelibereinstimmen. Aufgrund
des péaferentiellen Verdampfens von Kupfer und Phosphor wurde eu geringe Kupfer- sowie
Phosphor-Konzentration gemessen (siehe Tabelle 4.2h Anter Anwendung optimaler Messpara-
meter (Probentemperatur und Puls\@this) konnte dieses Rhomen nicht vollgtndig unterdickt

werden (siehe Tabelle 4.1).
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Abbildung 4.6: Konzentrationstiefenprofile aller Legierungselemente Bd;oCusoNiigP20-Glases

im Ausgangszustand

Die Schwankungen der Konzentrationswerer- bzw. unterschritten dies2Grenzen, wie in Abbil-
dung 4.6 zu erkennen ist. Deswegen waren weitere Unteregenwind Charakterisierungen der Er-
gebnisse mit Hilfe der statistischen Analysemethodenipdioschnitt 3.4.5Auswertung der Atom-

sondendatenangegeben sind, notwendig.
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Tabelle 4.2: Zusammensetzung des 50usgNiigP2o-Glases im Ausgangszustand sowie Differenz

zwischen nomineller und mit der 3DAP gemessener Zusamraengé€in at.%o)

Pd Cu Ni P
Nominelle Zusammensetzur{g 40 30 10 20
Ausgangszustand 4414+0.1|27.7+0.1| 11.3£0.07| 16.8+ 0.08
Differenz +4.1 -2.3 +1.3 -3.2

Zur Uberpfiifung der Homogeritt der Zusammensetzung wurde zuerst@iffest durchgefhrt (sie-

he Abschnitt 3.4.5). Das Ergebnis dieses Testefn Analysevolumen von 1.5x1.5x180 Aifsiehe
Abbildung 4.4) in der Mitte der RPdCusgNi1oP20-Glasprobe im Ausgangszustand ist in Abbildung
4.7 dargestellt.

Bei einer BlockgdlRe von 100 Atomen ergibt sich bei dem Test mittels Binomrédeing ein Wert
fur Pd vonxgxp: 45.3 bei 22 Freiheitsgraden. Um die gemessene Verteiluh§5wprozentiger Si-
cherheit als eine Binomialverteilung zu bezeichnéattenderx3,, den Wert vorx3,.qs = 35.3 nicht

Uuberschreitenifen.

Bei den restlichen Elementen liegen die berechn)ciglgaWerte innerhalb der entsprechenden theore-
tischen Intervalle(tzhiZG. Derxgxp-Wert liegt bei den Cu-Atomen bei 18.2 und passt sehr gut in das
Intervall 17+ 11.7, bei den Ni-Atomen liegt der berechnete Wert 10.4 betrblheitsgraden unter-
halb des Werteg? . o5 = 24.6. Die Auswertung deg*-Tests fir die P-Atome lieferte einexg, s Wert

von 7.2 bei 13 Freiheitsgraden (verglichen ijt.qqs = 23.2). Damit lassen sich die Verteilungen
fur Cu, Ni und P sehr gut durch eine Binomialverteilung besblerei Nur die Pd-Verteilung scheint

von der Zufallsbinomialverteilung abzuweichen.

Zur weiterenUberpiiifung des gemessenen Volumens auf Homogedir Zusammensetzung wurde
die Autokorrelationsanalyse verwendet. Die Autokorietagfunktionen sindiir alle Komponenten
des PdpCuzgNiigP20-Glases entlang des Analysevolumens in Abbildung 4.8 déetie Die 2-

Grenze wurde mit einer gepunkteten Linie gekennzeichnet.

Aus der Autokorrelationsanalys&dst sich entnehmen, dass die Autokorrelationskoeffemneaite in-
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Abbildung 4.7: Haufigkeitsverteilung der Konzentrationeriir falle Legierungselemente des
Pds0CusoNioP20 -Glases im Ausgangszustand. Bloekge 100 Atome.

nerhalb der doppelten statistischen Abweichung liegefstk®ine Abweichung von der homogenen

Verteilung der Legierungselemente erkennbar.

Schlief3lich wurde auch die WDF-Analyse der 3DAP-Daten @sigbschnitt 3.4.5) entlang eines qua-
derformigen Ausschnitts von 1.5x1.5x180 fisurchgetihrt. Das Ergebnis dieser Analyse iét flie
Legierungselemente in Abbildung 4.9 zu erkennen. Zum ¥&glmit der statistischen Verteilung ist
die 20-Grenze als gestrichelte Linie markiert. Die Analyse ergieutlich, dass auch hier die relati-
ven Varianzen der 3DAP-Dateiirfalle Legierungselemente unterhalb der statistischemefdhung

liegen.

Aus den angewendeten statistischen Analyasatlsich folgern, dass die Verteilung der Legierungs-

elemente in den gemessenemnd@ioNiigP2o-Proben im Ausgangszustand keine Inhomogeeit
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Abbildung 4.8: Resultat der Autokorrelationsanalysér fPd-, Cu-, Ni- und P-Komponenten des

Pds0CusoNioP20 -Glases im Ausgangszustand

auRerhalb der statistischen Schwankungen aufweist. Dieefshung ir Pd lediglich beimx?-Test

hangt noglicherweise von der unigstig gevahlten BlockgolRe ab.
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Abbildung 4.9: WDF-Analyse der Legierungselemente degoRdsoNiigP20-Glases im Ausgangs-

zustand
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4.2 Kristallisation oberhalb des Gladiberganges

Um das Kiristallisationsverhalten und die Stabilitles PghCugoNi1oP20-Massivglases zu untersu-
chen, wurden thermische Behandlungen oberhalb deditdaganges durchgéirt. Insbesondere
wurde eine Reihe von Aufheizexperimenten durchipefund die Entmischung im Bereich der un-

terkilhlten Schmelze und deren Einfluss auf die Kristallisatiodisrt.

4.2.1 Isotherme Warmebehandlung oberhalb Ty (T = 590 K)

Mikroskopische Untersuchungen

Abbildung 4.10: Lichtmikroskopische Aufnahmen dessflzgNiigP20-Glases nach isothermer
Warmebehandlung bei 590 Kirf12 h, 30 h und 60 h

Lichtmikroskopische Aufnahmen der polierten Oliefie von PghCusgNiigP2o-Proben nach
Warmebehandlungif 16 h, 30 h und 60 h bei 590K sind in Abbildung 4.10 dargestshch 16 h
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Abbildung 4.11: REM-Aufnahmen des k§CuzoNii1gP20-Glases nach isothermerakmebehandlung
bei 590 K fir 20 h (links) undiir 30h (rechts)

Gluhdauer sind mit dem LIM noch keine kristallinen Phasenrmmker. Am Rand der Probe wurden
nach der Virmebehandlung bis zu 20 h mit REM vereinzelte Kristallittugden (siehe Abbildung
4.11). Nach 30 h isothermer&mebehandlung sind wenige relativ grol3e kristalline B&eim LIM
deutlich zu sehen. Anhand der REM-Aufnahme in Abbildung 4réthts) erkennt man eine hexa-
gonale Morphologie der grof3en kristallinen Bereiche migapggter Unterstruktur. Diese bestehen
aus einzelnen Lamellen. Mit zunehmender Dauer darrébehandlung nimmt die Kristallisation
des PdoCuggNi1oP2o-Glases schnell zu, was aus den LIM-Aufnahmnen nach 30 h Ghd/@&rme-

behandlungsdauer aus Abbildung 4.10 hervorgeht.

Kalorimetrische Untersuchungen

In Abbildung 4.12 sind die DSC-Armeflussdiagramme, die mit einer konstanten Heizrate von
20 K/min aufgenommen wurderjifden Ausgangs- sowie den Zustand nach den isotherngemey
behandlungen bei 590 Kif 12 —100 h wiedergegeben. Bereits nach 12drmMébehandlung ergeben
sich starke Vainderungen des #Wmeflussdiagramms. Aus dem Vergleich mit dem DSC-Verlasif de
Ausgangszustandes kann enthommen werden, dassatenéhalt des ersten Kristallisationspeaks
deutlich verringert ist (um ca. 10J/g). AuBerdem ist daameflussmaximum um 5K zu kleineren
Temperaturen verschoben. Dies deutet auf eine begonnesilligation wahrend der isothermen
Warmebehandlung hin. ZwischeniBidauern von 12 h und 20 h ist eine Verschiebung dasnve-
flussmaximums nicht erkennbar. Mit weiterer Zunahme déh@huer nimmt dann der &v¥meinhalt

des Kristallisationspeaks weiter ab, und das Kristallissimaximum geht nach der @ibehandlung
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Abbildung 4.12: DSC-Warmeflussdiagramme einer RCuzgNi1oP20-Probe im Ausgangszustand so-
wie nach isothermer mebehandlung bei 590 Kirf die jeweils angegebene Dauer deaMnhebe-

handlung. Die angegebenen Temperaturen entsprechen demislder Kristallisationsereignisse.

von 60 h auf 666 K statt 681 Kiif den Ausgangszustand #igk. Das endotherme §vmeereignis
oberhalb des Glagergangs nimmt mit zunehmender Dauer deériebehandlung ab. Nach einer
Warmebehandlung von 100 h ist die Kristallisation des Magases abgeschlossen. Es sind weder

ein Glagibergang noch ein exothermes Kristallisationsereignisrkennen.

Die Zeitablangigkeit der strukturellen Vanderungen @hrend der Viirmebehandlung ist als Dif-
ferenz zwischen dem Wmeinhalt des exothermen Kristallisationsereignisaesién Ausgangszu-
stand und den Zuahden nach der Wmebehandlung bei 590K in Abbildung 4.13 dargestellt. Der
Fehler bei der Bestimmung derakmeinhalte be#gt ungefhr 5—7%. Im Rahmen dieser Fehler-
grenze wird die Zeitakdngigkeit der strukturellen Vanderungen als linear angenommen (siehe Ab-

bildung 4.13). Mbglicherweise &knnten die erkennbaren Abweichungen von der Linggaiber auch



4.2. Kristallisation oberhalb des Glaberganges 59

60 1 T 1 | | | I I
=) A(AH) = AHOh B AHo..150h o o
S, 50 1 -
o ]
S 40- :
©
S ]
c 30- : i
LU 30 /
S o
T 20- A .
N o f// o
c : ; : :
% 104 ¢ 0 0 0 N
O o yyv vy v v v , v . v

40 60 80 100 120 140 160
Dauer der Warmebehandlung [h]

o
N _
o

Abbildung 4.13: Differenz zwischen demahmeinhalt des ersten Kristallisationsereignissisden
Ausgangszustand und nach isothermedrivebehandlung bei 590 Kiif verschiedene Heizdau-
ern. Die WArmeinhalte des ersten Kristallisationsereignisses wu@enden entsprechenden DSC-

Warmeflussdiagrammen gewonnen.

auf unterschiedlich@berlappende Prozesse @ckzuiihren sein, diese liegen allerdings unterhalb

der Fehlergrenze.

Rontgenuntersuchungen

Abbildung 4.14 zeigt die Bntgendiffraktogramme einer Probe im Ausgangszustandesoach
Warmebehandlung bei 590 K im Bereich oberhalb desithlasgyangesiir unterschiedliche Ghzei-

ten. Bei dem Winkel = 29.#4 ist im Rontgenbeugungsdiagramm dieser Probe im Ausgangszustand
ein kleiner Bragg-Reflex deutlich ausgagt. Hierbei handelt es sich um ein Artefakt, das in den

Diffraktogrammen nach der weiterenanebehandlung nicht mehr auftaucht.
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Abbildung 4.14: Rontgendiffraktogramme einer Probe nach eineariebehandlung bei 590 Kiif
die jeweils angegebene Dauer deékhebehandlung und im Ausgangszustand. Die entsprechende

Bragg-Reflexe der kristallinen Phase vom Typdé; sind mit P markiert.

Bis zu einer Dauer der @mebehandlung von 12 h sind keine Mederungen des Diffraktogramms
gegeiiiber dem Ausgangszustand zu erkennen. Erst nach 2@Hd@ler ergeben sich kleine ¥ede-
rungen des Bntgenbeugungsdiagramms. Bei den Winkeb+29.3, 43.5 und 44.4 erscheinen
erste Anzeichenlir Bragg-Reflexe, die der amorphen Streukurlerlagert sind. Nach einer&me-
behandlungsdauer von 30 h sind diese Beugungsreflexe thenthasgep@gt. Diese knnen einer
Phase des Typs RgTe; (im Weiteren als Phase P bezeichnet) zugeordnet werdemmnw@genden
mittels HRTEM nachgewiesen und untersucht wurde (siehectt ,Elektronenmikroskopische
Untersuchungen*). Im Diffraktogramm nach 40 fawhebehandlung sind die Bragg-Reflexe der Pha-
se P deutlich gif3er als in dem nach 30 h @idauer. Dies entspricht einem starken Wachstum des
Volumenanteils dieser Phase mit zunehmender Dauer @m@behandlung. Nach einerdihebe-
handlungsdauer von 60 h sind inbRgenbeugungsdiagramm viele neue Beugungsreflexe zu.sehen
Bei weiterer VArmebehandlung bis zu 100 h nehmen die Intétesit der Beugungsreflexe stark zu.
Nach 100 h Alhdauer ist das Material volisdig kristallin. Nach 150 h sind Ab- und Zunahmen
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der Intensiaten von Bragg-Reflexen der Phase P und eine Verschiebung dexIRgén zu erkennen,
die auf eine Veiinderung der Phase P hindeuten, ABderungen der Gitterkonstanten durch leichte

Veranderungen der Zusammensetzung.

Atomsondenuntersuchungen

Das Material mit den Gihzeiten 12 h und 20 h bei 590 K wurde weiter mit Hilfe der 3DARIgsiert.

3
Analysevolumen 1.5x1.5x70 nm

Abbildung 4.15: Dreidimensionale Rekonstruktion der Atomlagen von Ni ireiriolumen von
8x8x20 nra einer bei 590 K ifir 12 h warmebehandelten ReCuzgNi1oP20-Glasprobe. Analysevolu-
men 1.5x1.5x500 nin

12 h bei 590 K : Ein Ausschnitt aus der Volumenrekonstruktion einer 3DABsklLng an einer
Probe ist in der Abbildung 4.15 dargestellt. Man erkennh&dinhomogendt im rekonstruierten

Volumen.

Die entsprechenden Konzentrationstiefenprofile, welcisedegm in Abbildung 4.15 eingezeichneten
500 nm langen Analysevolumen gewonnen wurden, sind in Abbtd 4.16 gezeigt. Die gepunkte-
ten Linien markieren die doppelte Standardabweichuf2p]. Diese Konzentrationsprofile weisen
eine regellose Konzentrationsverteilung der Legierulegsente auf, obwohl einige Werte sowohl
unterhalb als auch oberhalb der-Brenze liegen. Gegéber dem Konzentrationsverlauf im Aus-
gangszustand kann man erkennen, dass hier die Konzensnagae Aufiger oberhalb der@Grenze

schwanken (siehe zum Vergleich Abbildung 4.6).

Um zu piiifen, ob dies bereits signifikante Anzeiché&n lhhomogen#éten im Material sind, werden

die Elementverteilungen im gemessenen Volumen mit Hidgisdtscher Analyseverfahren, wie das
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Abbildung 4.16: Konzentrationstiefenprofile der Legierungselemeiiteein Analysevolumen von
1.5x1.5x500 nrh (siehe Abbildung 4.15) nach der &vnebehandlung einer RgCugoNi1oP2o-
Glasprobe bei 590 Kiir 12 h

Konzentrationsaufigkeitshistogramm, die Autokorrelationsanalyse und \AWADRlyse auf Homoge-

nitat untersucht (siehe Abschnitt 3.4.5).

Abbildung 4.17 zeigt das Ergebnis dgsTests fir ein Analysevolumen 1.5x1.5x500 Aiin der Mitte
des Messvolumens. Bei allen Legierungselementen aufReedrehldie berechnete@XpWerte mit
einem Wahrscheinlichkeitsniveau von 95 % unterhalb det'&skhenxtzh Wertes. Derx?-Test fir die
Pd-Verteilung ergab eine &grolie von)(gXIO = 37 bei 23 Freiheitsgraden. Di@Zsrenze liegt hier
bei X}, = 23 + 14. Hir die Cu-Atome ist der gemessegeWert xgxp= 24 bei 23 Freiheitsgraden
signifikant kleiner als der theoretische V\/gﬁ; =23+ 14 der passenden BinomialverteilungiriNi-
Atome liefert derx?-Test einen Wert von 18if x2,, bei 16 Freiheitsgraden (verglichen g, = 16

+ 11). Air P-Atome ist der gemessegé-Wert xgxpz 23 bei 17 Freiheitsgraden signifikant kleiner
als der theoretische Weg@ = 17+ 12. Aus demy?-Test Bsst sich keine inhomogene Verteilung

der Legierungselemente ableiten. Die Autokorrelationkfionen sind in Abbildung 4.18 dargestellt.
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Abbildung 4.17: Haufigkeitsverteilung der Konzentrationeriurr f ein  Analysevolumen von
1.5x1.5x500 nr?n(siehe Abbildung 4.15) nach der aWnebehandlung einer RgCusoNiioP20-
Glasprobe bei 590 Kiir 12 h

Die gepunkteten Linien markieren dieZrenze. Die Autokorrelationskoeffizienten liegen inradih
der doppelten Standardabweichung. Der Autokorrelativalyae kann enthommen werden, dass die
Autokorrelationsfunktionen aller Legierungselementeupgerschiedlich geahlten Analysevolumen

keine Zeichen von ausgejgten Minima innerhalb der doppelten Standardabweichufweasen.

Die WDF-Analyse der 3DAP-Daten bietet diedglichkeit eine vedssliche Aussagéber die Fluk-
tuationen der Legierungselemente zu machen (siehe Alis8hi5). Abbildung 4.19 stellt das Re-
sultat einer solchen Analyse innerhalb eines quéderijen Volumens von 1.5x1.5x500 Ardar.
Die Verlaufe der relativen Varianz?(L) entsprechen einer statistisch alliyen Verteilung der Le-

gierungselemente. Eine Abweichung von der statistiscleeteNMung wurde in keinem Fall gefunden.
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Abbildung 4.18: Autokorrelationsfunktionen der Legierungselemeiiteein Analysevolumen von
1.5x1.5x500 nfh (siehe Abbildung 4.15) nach der a¥nebehandlung einer RglCusoNiioP20-
Glasprobe bei 590 Kiifr 12 h

20h bei 590 K : Bei weiterer Erldhung der Vérmebehandlungsdauer auf 20 h wurden zum ersten
Mal Pd-reiche sowie Ni-arme Gebiete von 30 nigge mit Hilfe der 3DAP beobachtet. Abbildung
4.20 zeigt dies deutlich in der dreidimensionalen Rekok#itn der Ni-Atome in einem Messvo-
lumen von 9x9x65 nrh In dieser Abbildung sind die Isokonzentratioastien &r 10 at.% Ni zur

besseren Unterscheidbarkeit der entmischten Gebietezgignet.

Lokale Konzentrationsschwankungen auch bei den restlicegierungselementen erkennt man deut-
lich in den entsprechenden Konzentrationstiefenprofigehe Abbildung 4.21), die aus dem in Ab-
bildung 4.20 markierten quadérimigen Analysevolumen von 1.5x1.5x65 figewonnen wurden.
In bestimmten Bereichen weichen die Mittelwerte deutlicim vler nominellen Konzentration der
jeweiligen Elemente ab (siehe Abbildung 4.21), wobei diev&lzchungen deutlich @f3er als die

20-Grenzen sind.
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Abbildung 4.19: WDF-Analyse der Legierungselemeritedin Analysevolumen von 1.5x1.5x500°nm
(siehe Abbildung 4.15) nach deratmebehandlung einer RgCuzoNi1oP20-Glasprobe bei 590 Kiir
12 h

Aus den zugetrigen Konzentrationstiefenprofilen erkennt man, dass irreldhen Gebiet (17.6-
13.9 at.%) der Pd-Gehalt von 44t511.6 at.% im Ausgangszustand auf 3&.47.8 at.% und der Cu-
Gehalt von vorher 25.9- 10.2 at.% auf 19.1 14.4 at.% sinken. Die lokale P-Konzentration Begtr
hier 14.7+12.9 at.%. In dem Ni-armen Gebiet (1462 at.%) steigen der Pd-Gehalt bis auf 52:4
17 at.% und der Cu-Gehalt bis auf 28t716 at.%. Im Vergleich zu dem Ni-reichen Gebiet nimmt
hier die lokale P-Konzentration um 6.6 at.% ab. Die mittlBtssammensetzung der Ni-reichen und
Ni-armen Bereiche sowie die Zusammensetzung des GlasessgeAgszustand sind in der Tabelle

4.3 aufgelistet.

Aus den Konzentrationstiefenprofilen der Legierungsetgmkann entnommen werden, dass die Pd-

und Cu-Konzentrationen mit den Konzentrationen von Ni undtikarreliert sind. Die Untersuchun-
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Analysevolumen 65 nm

Isokonzentrations-
flache fir 10 at% Ni

Abbildung 4.20: Dreidimensionale Rekonstruktion der Atomlagen von Ni ireirvolumen von
9x9x65 nm einer bei 590 K iir 20 h warmebehandelten RgCuzgNi1oP20-Glasprobe. Zur besse-
ren Unterscheidbarkeit der entmischten Gebiete sind dd&dszentrationsdichen &ir 10 at.% Ni

eingezeichnet.

Tabelle4.3: Zusammensetzung der entmischten Bereiche de€BghNi1oP20-Glases (in at.%) nach

der Warmebehandlung bei 590Kirf 20h

Pd Cu Ni P

mit 3DAP gemessene Zusammensetzung4.1 27.7 11.3 | 16.8

im Ausgangszustand
Ni-reiche Bereiche 41.9 23.9 15.9 18.4
Ni-arme Bereiche 51.0 30.0 1.9 17.1

gen zeigen, dass das Material nach 20 Aritvebehandlung noch amorph, aber weitgehend stark

entmischt ist.
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Abbildung 4.21: Konzentrationstiefenprofile der Legierungselemeiiteein Analysevolumen von
1.5x1.5x65 nrh (siehe Abbildung 4.20) nach der AWnebehandlung einer RgCuoNi1gP20-
Glasprobe bei 590 Kifr 20 h. Die Fehlerbalken (thne schwarze Linien) wurdeiirfjeden Kon-

zentrationswert berechnen.
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Tabelle 4.4: Zusammensetzung des Pairkristallits und der umgebenden amorphen Entmischungs-
zone der beiden Phasen (in at.%) naclavidebehandlung einer RgCuzoNi1oP2o-Glasprobe bei
590 Kfur 30 h

Phase Pd Cu Ni P

Seesterridrmige kristalline Phase (P) 30.0 12.0 31.0 | 27.0

Amorpher Bereich zwischen den kristallinésten 60.0 27.0 7.0 6.0

Elektronenmikroskopische Untersuchungen

Abbildung 4.22: Hellfeldaufnahme eines Pramkristalls (P) PdoCui2Ni31P27 in einer bei 590 Kiir
30 h warmebehandelten RgCuzoNi1oP20-Glasprobe und die zugéhigen Beugungsaufnahmen des

Kristalls ([210] Zonenache) und der amorphen Matrixdg@up7Ni7Pg

30 h bei 590 K : Die Bildung weiterer Phasen wurde mittels Transmissiohkselaenmi-

kroskopie der bei 590 Kifr 30 h warmebehandelten Proben beobachtet. Die Kristallisates d
PdioCusoNi1oP20-Glases beginnt mit der Bildung einer seestérmfigen prinaren Phase. Derartige
Kristallite waren allerdings schwer zu finden, d.h. ihr \folenanteil ist sehr gering. Die Hellfeld-
aufnahme in Abbildung 4.22 zeigt einen solchen Kristalhgebettet in die amorphe Matrix. Die

Kristallitgrof3e betagt etwa 3.8im.

Die zugeldrigen Beugungsmuster charakterisieren die kristalliressBlund die amorphe Matrix (sie-

he Abbildung 4.22). Das Beugungsmuster des Kristalls wuridlelen [210] Zonenachse aufgenom-
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Tabelle 4.5: Zusammensetzung (in at.%) der verschiedenen Phasen dstnailg kristallisierten

Pd;0CusoNi1oP20-Glases nach der Wmebehandlung bei 590 Kif 150 h

Nr Phase Pd Cu Ni P
1 Nadelartige Kristalle (N) 66.0 17.0 5.0 12.0
2 Umgebung der nadelartigen Kristalle (MN) 50.0 25.0 9.0 16.0
3 Runde Ausscheidung (R) 45.0 17.0 20.0 | 18.0
4 Matrix (MR1) zwischen den

runden Ausscheidungen R 63.0 23.0 7.0 7.0
5 Dunkle Kristalle (MR) von den runden

Ausscheidungen R weiter entfernt 56.0 25.0 8.0 11.0
6 Lamellenartige Kristallite (L) 42.0 27.0 11.0 | 20.0
7 Pd-reiche Phase (ohne Abbildung) 65.0 8.0 2.0 25.0

men. Aus den SAED-Untersuchung ergeben sich die gleichtar@hsénde, die den mit P bezeich-
neten Bragg-Reflexen im@dtgendiffraktogramm in Abbildung 4.14 entsprechen. Aes $ymme-
trie der Beugungsmuster unter verschiedenen Kippwinkellt shan fest, dass der Kristallit zum
rhomboedrischen, raumzentrierten Gittersystenbgelie Gitterkonstanten sind a =b = 1.91 nm,
c = 1.87 nm. Der Strukturtyp dieser kristallinen Phase isiPg}. Das Beugungsbild zwischen den
Kristallarmen weist die breiten, diffusen Ringe auf, die flen amorphen Zustand charakteristisch

sind.

Die Zusammensetzung der beiden Phasen wurde mit der EDXgeam TEM gemessen (siehe
Tabelle 4.4). Die Zusammensetzung des Rrkristalls entspricht PdCu;2Niz1Po7. Hieraus ergibt
sich, dass die Kristallite an Ni und P angereichert und anrfed@u verarmt sind. Man erkennt auch
den deutlichen Unterschied der Zusammensetzung des aemB#rteichs zwischen den Kristallar-
men im Vergleich zur Zusammensetzung des Ausgangsmatedial mittlere Zusammensetzung des
amorphen Bereichs entsprichtdgg@u7Ni7Ps. Das deutet darauf hin, dass die Kristallisation mit einer
weiteren Entmischung verbunden ist, die weitgehend in t&clien Richtung wie die in Abschnitt

~Atomsondeuntersuchungen® beschriebene Entmischungua@phben Materials veiluft.
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150 h bei 590 K : Um die Struktur und die Zusammensetzung der Phasen im &otigj kristal-
lisierten Zustand mit dem TEM zu analysieren, wurden diebPnobei 590K fir 150 h wvarmebe-
handelt. In Abbildung 4.23 sind typische Ggtbilder einer PgCusgNi1oP20-Glasprobe iir diese
Warmebehandlung dargestellt. Diese weisen eine sehr koiempdi Mikrostruktur auf, die aus mehre-
ren Phasen besteht. In den TEM-Hellfeldaufnahmen unteidehman helle nadélifmige Pd-reiche
Kristalle (N), die zum Teil eine &nge bis zu 4Qm aufweisen, in einer dunkleren Pd-reichen Um-
gebung (MN) und graue lamellenartige kristalline Stru&tufL) mit einer Zusammensetzung, die
Pd;oCuw7Ni11Poo entspricht. Zwischen den lamellenartigen Strukturerelregunklere Gebiete (ML).
Deutlich erkennt man runde Pd- und Ni-reiche Ausscheidnr{§® von bis zu 60 nm @f3e, die in
eine dunkle Matrix (MR) eingebettet sind. Aus der EDX-Anaysurden deutliche Unterschiede in
der Zusammensetzung der Matrix MR bigich der Entfernung von den runden Ausscheidungen
R festgestellt (siehe Tabelle 4.5). Am Rand der Probe (hBézeich in Abbildung 4.23c) wurden
Pd-reiche Ausscheidungen (hier keine Abbildung) mit efigsammensetzung, BCugNi2Pos ent-
sprechend, gefunderz(P&P). Schwarze Punkte auf der Obadhe knnten durch das Elektrolyt
beim Elektropolieren entstanden sein (siehe TEM-Aufnahmeéibbildung 4.23(a, b)). Die Zusam-
mensetzungen der verschiedenen kristallinen Phasen wandeEDX-Analysen ermittelt und sind
in der Tabelle 4.5 aufgelistet. Die Zusammensetzung dstaitinen Phase MRPd;3Cu3Ni7P; ent-
spricht, bis auf eine kleine Abweichung in Pd und Cu, der amendhase RdgCuy7Ni7P; zwischen
den Kristalhsten einer Probe nach 30 h bei 590 kaWiebehandlung.
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Abbildung 4.23: TEM-Hellfeldaufnahmen einer volésidig kristallisierten PgoCugoNiioP20-
Glasprobe nach der Wtmebehandlung bei 590 Kif 150 h. Die Zusammensetzungen der in Hell-

feldaufnahmen markierten Phasen sind in Tabelle 4.5 aigtgél
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4.2.2 Isotherme Warmebehandlung oberhalb Ty (T = 600 K)
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Abbildung 4.24: DSC-Warmeflussdiagramme einer RfCugoNiioP20-Glasprobe im Ausgangszu-
stand sowie nach isothermerainebehandlung bei 600 Kiff die jeweils angegebene Dauer. Die

angegebenen Temperaturen entsprechen den Maxima derlKsegiansereignisse.

Die DSC-Warmeflussdiagramme einer Probe im Ausgangszustand soaleis@thermen \&rme-
behandlungen bei 600 Kif 2 - 15 h sind in Abbildung 4.24 dargestellt. Alle DSC-Thegraamme

wurden mit einer konstanten Heizrate von 20 K/min aufgenemm

Bereits nach einerikzeren Warmebehandlung von 2 h ergeben sich erstéMaéerungen im DSC-
Thermogramm. Aus dem Vergleich mit dem DSGikweflussdiagramm des Ausgangszustandes
kann entnommen werden, dass deaiiieinhalt des Kristallisationsereignisses bereitslig@uim

2.5 J/g verkleinert ist. AulRerdem ist dasavkheflussmaximum um 8 K zu niedrigeren Temperaturen
verschoben. Mit zunehmender Dauer deaMidebehandlung nimmt der &meinhalt des Kristalli-
sationereignissesastdig weiter ab. Nach 10 h #&¥mebehandlung liegt das Kristallisationsmaximum
schon bei 649 K statt 679 K im unbehandelten Zustand. Uzadply von der Viirmebehandlung bleibt

die Glasibergangstemperatur konstant. Nach weiteréirmébehandlung der ER¥CusoNiioP2o-
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Abbildung 4.25: Rontgendiffraktogramme des RfCuzgNi1gP20-Glases im Ausgangszustand sowie

nach WVarmebehandlung bei 600 Kirfverschiedene Ghzeiten

Proben bis zu 15 h sind sowohl der Glasrgang als auch das erste exothern@réereignis voll-
kommen verschwunden. Die Kristallisation dieses Masasgg kann als abgeschlossen betrachtet

werden.

Abbildung 4.25 zeigt die Bntgendiffraktogramme einer Probe, die bei 600 K unteestifuh lange
warmebehandelt wurde. Nach 2 lawwhebehandlungsdauer ist noch keinedviglerungen des amor-
phen RIntgendiffraktogramms zu erkennen. Bereits nach ein@miébehandlung von 4 h zeigen sich
erste Beugungsreflexe im Bereich der ersten und zweiten Saveona, die auf kristalline Phasen hin-
weisen. Die Intensitt dieser Beugungsreflexe hat nach einériebehandlung von 5 h stark zuge-
nommen. Im Vergleich zum&htgenbeugungsdiagramm (5 h) zeigt dastgendiffraktogramm nach
einer Warmebehandlung von 10 h ein deutliches Wachstum der It&tk&r bereits vorher vorhan-
denen Bragg-Reflexe sowie Reflexe neuer Phasen. Nach der wéMarmebehandlung dieser Probe
(15 h) ergaben sich keine \f@@rderungen desdtgenbeugungsdiagramms mehr. Das bedeutet, dass
sich keine neuen kristallinen Phasen gebildet haben, wnHmistallisation nach 15 h abgeschlossen

ist.
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Abbildung 4.26: Vergleich der Bntgenbeugungsdiagramme vonsp@uzoNiigP20-Glas nach iso-
thermen Vdrmebehandlungen bei 590 Kirf150 h und bei 600 Kuiir 15 h. Die Bragg-Reflexe der

kristallinen Primarphase vom Typ BdTe; sind mit P gekennzeichnet.

Das Rontgendiffraktogramm nach dera&mebehandlung bei 600 K zeigt teilweise ein andei@sR

genmuster als nach deralimebehandlung bei 590 K (siehe Abbildung 4.14). Dieseetdehied istin

Abbildung 4.26 dargestellt. Offensichtlich haben sichdei nur um 10 K Bheren Temperatur weit-
gehend andere kristalline Phasen gebildet. Das zeigt,di@s&ristallisation des P@CugoNi1oP2o-

Glases sehr stark von der Temperatur dérivebehandlung aBhgig ist.
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4.2.3 Kristallisation wahrend des Aufheizens im Kalorimeter
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Abbildung 4.27: Aufheizexperimente mit dem BGusoNiigP20-Glas im Warmeflusskalorimeter
(DSC)

Kalorimetrische Untersuchungen : Um die verschiedenen 8meereignisse der Bildung kristalli-
ner Phasen zuordnen zarknen, wurden die Glasproben direkt im Differentiatmeflusskalorimeter
(DSC), wie es im Abschnitt 3.2 beschrieben wurdarmebehandelt. Abbildung 4.27 veranschaulicht
die Durchfihrung dieser Experimente: die senkrechten Linien mazkieie Maximaltemperatur bis
zu der jeweils aufgeheizt wurde. Die durch schnellesifidn eingefrorenen Zustde wurden mit-
tels XRD- sowie TEM-Analyse untersucht. AuRerdem wurderadigye Proben auch nochmals mit
DSC analysiert. Auch diese DSC-Messungen wurden mit einestkoten Heizrate von 20 K/min
durchgetihrt. Abbildung 4.28 zeigt die entsprechenderaviieflussdiagramme der vorher bis zu

660 K und bis zu 700 K aufgeheizten Proben im Vergleich zumgaAngszustand.

Bereits nach Aufheizen einer amorphen Probe bis zu 660K (Beg@r Kristallisation) ergeben
sich starke Veanderungen im DSC-@fmeflussdiagramm. Aus dem Vergleich mit demjenigen des
Ausgangszustandes kann man erkennen, dass nacmé&iehandlung der &vimeinhalt des Kri-

stallisationsereignisses sehr deutlich (um ca. 6.5 W/Jle®ert ist, und das \Brmeflussmaximum
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Abbildung 4.28: Warmeflussdiagramme des B&usoNi1oP20-Glases nach vorangehendem Aufhei-

zen im Vrmeflusskalorimeter bis zu den angegebenen Temperaturen

des Kristallisationspeaks zu kleineren Temperaturen unv@r&choben ist. Nach Aufheizen bis zu
700 K verschwinden das exotherme Kristallisationsersigowie der Glasergang, d.h. das Glas ist

vollstandig kristallisiert.

Nach diesem Aufheizen bleiben die beideramvieereignisse (bei ca. 750K und ca. 770K) un-
verandert. Nach dem Aufheizen bis zugdk = 755 K (Probe 3) ist bei der anschlieRenden DSC-
Analyse (hier nicht abgebildet) das endothermarkieereignis bei ca. 750 K verschwunden. Das

exotherme Vilrmeereignis bei ca. 770 K wird weiterhin beobachtet.

Rontgenuntersuchungen : Abbildung 4.29 gibt die Rntgenbeugungsdiagramme der im Kalori-
meter aufgeheizten Proben 1-3 wieder. Jedes Diffraktogramtspricht einem bestimmten einge-
frorenen Zustand der Kristallisation nach dem Aufheizen@lasprobe bis zu jeweiligenyhx. Zum
Vergleich wird in Abbildung 4.29 auch dasiRtgendiagramm einer Probe im Ausgangszustand ge-

zeigt.

Im Rontgenbeugungsdiagramm von Probe 4= 660 K) ist noch keine Vé@nderungen gegéber
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Abbildung 4.29: Rontgendiffraktogramme des RfCugoNi1gP2o-Glases im Ausgangszustand und
nach Aufheizen im Wmeflusskalorimeter bis zu den jeweils angegebenen Tetopmraowie nach

anschliel3ender rascher Abklung

dem Ausgangszustand zu bemerken, obwohl das D&@xaflussdiagramm bereits auf Umwand-

lungsprozesse hinweist (siehe Abbildung 4.28). Das Maltest weiterhin bntgenamorph.

Ein Aufheizen einer amorphen Probe bis zyai= 700 K (Probe 2) iihrt zur Kristallisation von
mehreren Phasen. Bei den Winke=2241.3 und D= 42.5 findet man deutlich ausgeimte Beu-
gungsreflexe. Die zugéhige Phase wird im Weiteren als Phase C bezeichnet. Afigsdibnnen die

Beugungsreflexe bisher noch keiner bekannten Phase zugtoreiden.

Man erkennt im Rntgendiffraktogramm der Probe 3{dx = 755 K) ein deutliches Wachstum ein-
zelner Bragg-Reflexe, die bereits nach dem Aufheizen bisz3 700 K vorhanden waren, sowie
neu hinzugekommene Beugungsreflexe. Diese neue Refiexeek ebenfalls keiner bisher bekann-
ten Phase zugeordnet werden. Aus der starken ZunahmeatdgreRlinter den Beugungsreflexen der

Phase C kann man entnehmen, dass deren Volumenanteitdewtienommen hat.

Um die wahrend des Aufheizens entstandenen Phasen doch noch afiziean, wurden entspre-
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chende Proben mit Hilfe der hochaigenden Elektronmikroskopie (HRTEM) sowie der energiedi-

spersiven Rntgenspektrometrie (EDX) analysiert.

Abbildung 4.30: TEM-Hellfeldaufnahme eines kristallinen Bereiches ineei?d;gCugoNi1gP2o-
Glasprobe nach dem Aufheizen indiweflusskalorimeter bis zu 660 K. Die Zusammensetzung der

Phasen: A P§1CU19Ni4P16 und B P@gCUgoNilopzl.

[100] [210] [310]

Abbildung 4.31: TEM-Beugungsaufnahmen der Zonenachsen [100], [210] ut@][@es Kristalls B,

der Zusammensetzung, 88 uzoNi1oP21 entsprechend

Elektronenmikroskopische Untersuchungen: Abbildung 4.30 zeigt eine TEM-Hellfeldaufnahme
einer Probe, die bis auf 660 K mit einer konstanten Heizrate20 K/min aufgeheizt wurde. Diese

Temperatur entspricht dem Beginn des Kristallisationgeisses.

Das Gefige besteht aus amorphen und kristallinen Anteilen. In Wiobg 4.30 erkennt man sehr
kleine Ausscheidungen, die hellen mit A markierten Punikitegrhalb eines Bereichesafierer, un-

terschiedlich orientierter Kristallite (B). Die mittlereugammensetzung der Ausscheidungen A ent-
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Tabelle 4.6: Zusammensetzung der verschiedenerii@dfestandteile (in at.%) nach dem Aufheizen

des PdoCuzgNi1gP2o-Glases im VErmeflusskalorimeter bis zu 660 K
Pd Cu Ni P

Amorph neben Kristall 41.0 29.0 10.0 | 20.0
Kristall A 61.0 19.0 4.0 16.0
Kristall B 39.0 30.0 10.0 | 21.0

Abbildung 4.32: TEM-Hellfeldaufnahme eines kristallinen Bereiches ineeiRd;oCuzoNi1oP20-
Glasprobe nach dem Aufheizen inaiweflusskalorimeter bis zu 700 K. Die Kristalle unterschiedl|

cher Morphologie und der Zusammensetzung (siehe Tab&)esihd von 1 bis 5 markiert.

spricht ca. PghCuigNisP16. Die Teilchengol3e ist allerdings wesentlich kleiner als der Elektronen-
strahl bei der EDX-Analyse, weshalb bei der Konzentratioessung der Teilchen auch noch Anteile
der Matrix erfasst werden. Die Kristallite, die als B markieurden, haben fast die nominelle Zu-
sammensetzung des Glases. Die Zusammensetzung der nadkuffezizen bis zu 660 K entstan-
denen Phasen ist in Tabelle 4.6 zusammengefasst. Die @ugeh Beugungsaufnahmen der [100],
[210] und [310] Zonenachsen des Kristalls B sind in Abbilgdn31 zu sehen. Die Gitterstruktur des
Kristalls wurde aus der Symmetrie der verschiedenen Bewggouasgter ermittelt. Die Elementarzelle
dieser Phase wurde einer trigonalen raumzentrierten tBtrakigeordnet. Die Gitterparameter sind
a=0.678nm,c=8.11nm.

Die bis zu 700K aufgeheizten Proben (oberhalb des Kristdlbnsereignisses) zeigen Ggébe-

standteile unterschiedlicher Morphologie. Die THMersichtsaufnahme der Mikrostruktur ist in
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Tabelle 4.7: Zusammensetzung des 45@ugoNi1gP20-Glases (in at.%) nach dem Aufheizen im

Warmeflusskalorimeter bis zu 700 K

Nr | Phase Pd | Cu | Ni P
1 | Matrix 54.0/24.0| 8.0 | 14.0
2 | Kleine Ausscheidung 46.01 29.0| 5.0 | 20
3 | Lamellenartige Kristallite | 42.0| 22.0| 15.0| 21.0
4 | Matrix zwischen Lamellen 43.0| 27.0| 10.0| 20.0
5 | Bandbrmige Kristallite 57.0|18.0| 6.0 | 19.0
6 | Phasel 47.0|27.0| 10 | 16.0

Abbildung 4.32 dargestellt. Hier erkennt man eine grol3edfche kristalline Matrix (1), helle Ni-
reiche lamellenartige Kristallite (3) sowie helle Pd-teedandbrmige Strukturen (5). Aus der EDX-
Analyse dieses Gafjes erkennt man, dass die Zusammensetzung des krigtddareiches (4) zwi-
schen den lamellenartigen Kristallen (3) sich von der Zusansetzung der Matrix unterscheidet
(siehe Tabelle 4.7). AuRerdem findet man kleine Ni-arme glusislungen (2) (hier keine Abbildung).
Die Zusammensetzung der verschiedenen Phasen wurdesrgili¥l- Analyse im TEM gemessen und

ist in Tabelle 4.7 aufgelistet.

Die Morphologie und die Mikrostruktur der Probe nach dies&rmebehandlung ist jener nach iso-
thermer WArmebehandlung bei 590 Kif 150 h sehi@&hnlich. Die Matrix 1 nach dieser #Y¥mebe-
handlung (siehe Tabelle 4.7) hat eiaknliche Zusammensetzung wie die Matrix MBer Probe
nach isothermer \&fmebehandlung bei 590 Kirf 150 h (siehe Tabelle 4.5).

4.3 Gleichgewichtsphasen der Legierung PgdCuszoNi1oP2o

Um die Gleichgewichtsphasen der 4g@usgNiioP2o-Legierung zu ermitteln, wurde diese auf-
geschmolzen (&= 886 K) und dann sehr langsam bis auf Raumtemperatur &@bgek

(Ofenabkihlung). Es wird angenommen, dass dabei die Gleichgevplhten kristallisieren.
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Abbildung 4.33: REM-Sekunérelektronenbilder der Obe#the einer aus der iiksigen
Pds0CusoNi1oP20-Schmelze langsam kristallisierten Probe. Aufgrund dduivenkontraktion bei
der Erstarrung ist an der freien Obe#ithe nur ein Gdist aus den zuerst erstarrten Kristallen ste-

hen geblieben.

Morphologie der Primarkristallite :  In Abbildung 4.33 sind REMiJbersichtsaufnahmen der
Oberflache einer kristallisierten RCuzgNi1oP20-Probe nach langsamer Ablklung der Schmelze
dargestellt. In diesen Aufnahmen sind verschiedengigadfestandteile zu sehen. Die Bilder wurden
von der nicht polierten Obe#the der Probe aufgenommen. Sie geben die Topographie @éer Ob
flache wieder, die durch die Kristalle der zuerst erstarnreriRlgasen bestimmt wird. Man erkennt
Dendriten, die als erstes auskristallisiert sind, und lenrdazwischen. Weiterhin sind an der Ober-

flache groRRe #ichige Kristalle sichtbar (siehe Abbildung 4.33b).

Abbildung 4.34 zeigt eine lichtmikroskopischdJbersichtsaufnahme des @ges einer
Pd;0CuzoNi1oP20-Probe nach langsamer Erstarrung der Schmelze. Deutlicknebar sind die
dendritischen Pri@rkristallite. Die Dendriten sind homogen im gesamten Pneblumen verteilt. In
manchen Bereichen der Probe, meist zwischen den Dendritedew kleine Hohkume, vermutlich
Lunker, beobachtet. Die geraden Linien im Bild sind die R&hatzer. Die grofRendlchigen Kristalle
(siehe Abbildung 4.33b) sind in der lichtmikroskopischeanf@ahme nicht erkennbar. Das Gge

zwischen den Dendriteisst sich hier nicht auwfsen.

Um die Morphologie des Gafles genau zu untersuchen, wurden Bilder der étagen polierten Pro-

ben mit REM aufgenommen. In Abbildung 4.35 unterscheidet imelementkontrast grauesithige
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Abbildung 4.34: Lichtmikroskopische Aufnahme der Obé&ctie einer aus der ibsigen

Pd;0CusoNi1oP20-Schmelze langsam kristallisierten Probe

Kristalle von bis zu 4m GrRe mit einem hellen Rand (D). Dies sind diste der Prinardendriten.
Dazwischen liegen graue, lamellenartig angeordnete adlitst (L). An beiden Seiten dieser REM-
Aufnahme erkennt man grof3e helle Gebiete mit vielen kleswmwarzen Flecken (E) in schwarzer
Umgebung (F). Aus deridbergang der Gebiete E zu den Gebieten F kann man schlie8esdie
schwarzen Flecken in E identisch mit F sind. Zwischen unceneten Lamellen sind auch weitere

Gebiete mit der gefleckten Struktur (E) erkennbar.

Die Zusammensetzung der verschiedenen Kristallite wurdeHitie der EDX-Analyse ermittelt.
Abbildung 4.36 stellt die Verteilung der LegierungseleteeRd, Cu, Ni und P auf die verschiede-
nen kristallinen Phasen dar. Diese Analyse wurde an destgdaiStelle der Probe wie in Abbildung
4.35 durchgaihrt. Die Kontraste spiegeln Konzentrationsunterschatd_egierungselemente zwi-
schen und unterhalb der Ggfebestandteile wider. Helle Bereiche entsprechen hoherdfdratio-

nen, dunkle Bereiche hingegen geringen Konzentrationejedesligen Elementes.

Aus der Kombination von Elementverteilungsbildern und EBXnktanalysen kann die Zusammen-

setzung der einzelnen Gefebestandteile ermittelt werden. Die Dendriten sind Pd- Qu-arm mit
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Abbildung 4.35: REM-Rickstreuelektronenbild des Gigies einer aus der Schmelze langsam kristal-
lisierten Probe. Verschiedene Ggkbestandteile sind je nach deren Morphologie und Zusamme

setzung durch Buchstaben markiert. ZusammensetzundenTsibelle 4.8.

der Zusammensetzung, $36u;7NizeP2s entsprechend, &hrend ihre helle Umgebung Pd- und P-
reich ist und die Zusammensetzung, &y gNigPo5 entspricht. Der platteidfmige Kristallit ist Ni-
arm. Ein starker Unterschied im Cu-Gehalt wird in der schemartgmgebung der Gebiete F beob-
achtet. Diese Gebiete sind Cu-reich. Hier wurden mittels HRXktanalyse ein sehr geringer Ni-
Anteil (ca. 1 at%) und P-Anteil (ca. 1 at%) gemessen. Die Ausansetzung dieser Phase entspricht
PdoCuzgNi1P;1. Die Zusammensetzung der hellen Phase im Gebiet E entsprigkCus1Nig oP1o.

Die entsprechenden Konzentrationen der Legierungselensamd fir die verschiedenen Phasen in

Tabelle 4.8 aufgelistet.
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Abbildung 4.36: Elementverteilung in und zwischen den verschiedenen Phigsan Abbildung 4.35
dargestellten Géifges.

Tabelle 4.8: Zusammensetzung der verschiedenen Phasen (in at%) ind&bgik.35 mit Hilfe von

REM-EDX-Analyse

Kristallite Pd Cu Ni P
Dendriten (D) 32.0 17.0 26.0 25.0
Heller Saum der Dendriten ($) 49.0 18.0 8.0 25.0
Schwarze Bereiche (F) 20.0 78.0 1.0 1.0
Helle Phase im Gebiet (E) 44.0 31.0 6.0 19.0

Lamellenartige Phase (L) 39.0 38.0 3.0 20.0
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Abbildung 4.37: Rontgendiffraktogramm der langsam abgaken PdoCuzoNiigP20-Schmelze. Die

Bragg-Reflexe bereits identifizierter Phasen sind markiert

Rontgenuntersuchungen : Die XRD-Analyse gibt das Vorhandensein zahlreicher PhaseMa-
terial nach langsamer Albklung der Legierungschmelze wieder (siehe Abbildung 4 .Bi7Tabel-

le 4.9 sind die Netzebenenafstled und die Winkellagen @ der Bragg-Reflexe der Phasen im
Pd;0CuzoNi1oP20-Gefuge nach der langsamen AldMung der Schmelze zusammengefasst. Durch
weitere Untersuchungen dieses Materials mittels TEM kemilie meisten Beugungsreflexe in die-
sem Rdntgenspektrum zwei Phasen zugeordnet werden (siehdiafigstden Abschnitlektronen-

mikroskopische Untersuchungei).

Ein grofRer Teil der Beugungsreflexe gehzur tetragonal raumzentrierten Phasg ®R€@NiP,. Die
Winkellagen weiterer Beugungsreflexe entsprecheralamd denen von GRd [JCPDS CuPd,
Massalski 1990]. Wie die Existenz weiterer Bragg-Reflexe,rdaft diesen beiden Phasen zuge-

ordnet werden &nnen, zeigt, existieren daver hinaus noch weitere Phasen, die nicht identifiziert
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Tabelle 4.9: Winkellager20 der Bragg-Reflexe und Netzebenenabde d der Gleichgewichtsphasen
der PdioCugoNigP20-Legierung nach langsamer Aiklung der Schmelze. In SpaltBhase” sind

die d-Werte den bereits identifizierten Phasen zugeordnet.

Nr | 26 [Grad] | d [nm] | Phase Nr | 26 [Grad] | d [nm] | Phase

1 24.2 0.366 | CuzPd 11 43.4 0.208 | P&;CwNiP2
2 26.2 0.340 | - 12 44.4 0.204

3 26.8 0.330 | - 13 49.6 0.184 | CuzPd

4 28.5 0.310 | - 14 49.6 0.184 | P&;Cw,NiP2
5 29.3 0.304 | - 15 51.3 0.178 | P&;CwNiP2
6 39.0 0.230 | P&sCwpNiP, || 16 56.0 0.164 | CuzPd

7 39.6 0.227 | - 17 56.0 0.164 | CuzPd

8 40.7 0.220 | - 18 61.9 0.149 | CusPd

9 41.5 0.218 | - 19 68.7 0.136 | P&;CwNiP2
10 42.6 0.210 | CugPd 20 72.8 0.129 | CuzPd

werden konnten. Kglicherweise entllt das Gefige sogar noch weitere Phasen mit sehr kleinem

Volumenanteil, deren Reflexe imbRtgenbeugungsdiagramm nicht aufggtiwerden knnen.

Elektronenmikroskopische Untersuchungen : Ein Ausschnitt aus der Mikrostruktur des aus der
flussigen Schmelze langsam erstarrten Materials, aufgeerammitels TEM, ist in Abbildung 4.38
dargestellt. In dieser Aufnahme ist ein zweiphasiges Gedrieennbar, in dem kleinere Ausschei-

dungen (AH) in einer Matrix (M) eingebettet sind. Die Zusaemsetzung der Matrix entspricht

Pd5oCussNiPy3.

Anhand der in Abschnitt 3.4.3 beschriebenen Beugungsverialiurden die Strukturen dieser Pha-
sen ermittelt. Abbildung 4.39 zeigt die zugelyen TEM-Beugungsaufnahmen der [100], [110],
[120] und [230] Zonenachsen des Matrix-Kristalls (M). AtesndBeugungsaufnahmen erkennt man,
dass die Reflexe ein einfaches rechteckiges Muster bildes.d&u Symmetrie der verschiedenen
Beugungsmuster wurde bestimmt, dass dieser Kristall zuagi@halen System mit einer primitiven
Elementarzelle geirt. Die Gitterkonstanten sind a=0.486 nm und c¢=1.067 nne. legelnalige

Intensiatreinenfolge der Beugungsreflexe resultiert aus der getedrStruktur dieser Phase. Die
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Abbildung 4.38: TEM-Hellfeldaufnahme des Gefes nach langsamer Abklung der Schmelze. Klei-
nere Ausscheidungen R us7Ni>P3 sind als AH und die Matrix PgCugsNioP13 als M markiert.

schwachen Reflex-Reihen in der [230] Zone @®m zur 1. bzw. zur -1. Lauezone und liegen genau
an den iir die geordnete Struktur erwarteten Positionen. Aus diesermation folgt, dass das Gitter
dieser Phase eine Substruktur mit der Gitterkonstarte/2=0.534 nm entilt. Diese Phase kann
eindeutig einer tetragonal primitiven Gitterstruktur mér Raumgruppe P4/**c zugeordnet werden.

Der Strukturtyp dieser Phase isbglicherweise Pg5 mit leicht abweichenden Gitterkonstanten.

Die TEM-Beugungsaufnahmen der kleineren Ausscheidungét) (A Abbildung 4.38 entlang der
[100], [110] und [112] Zonenachse sind in Abbildung 4.40d@regeben. Besonderes gut ist in den
Beugungsaufnahmen entlang der Zonenachsen [100] und [inl@adratisches Muster zu erkennen.
Die Struktur der kleinen Ausscheidungen (Al¥st sich dem kubisch primitiven Kristallsystem zu-
ordnen. Aus der Serie der Beugungsdiagramme erkennt mapezioeische Intensitsverteilung der
Reflexe. Das Beugungsdiagramm entlang der Zonenachse [1di@keérisiert ein ichenzentriertes
Bravais-Gitter. Diese Information erlaubt, die Struktur Aesscheidungen eindeutig zu bestimmen.
Es ist die geordnete, zur Raumgruppeiﬁmgehl')rige L1p-Struktur. Der Strukturtyp dieser Phase
ist CusAu. Die Gitterkonstante beigt a=0.368 nm. In unserem System entspricht dies deglPu
Phase, obwohl die Zusammensetzung deutlich von éehgimetrischen GiPd-Zusammensetzung

abweicht. Die mittlere Zusammensetzung dieser PhaseraisPdbgCug7NioPs.
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[100] [110]

[120] [230]

Abbildung 4.39: TEM-Beugungsaufnahmen entlang der Zonenachsen [100)][1120] und [230]
des PdoCussNioP13 Kristalls (M) in Abbildung 4.38

Das Gefiige der langsam erstarrten Schmelze &@ntheben den kleineren gRd-Kristallen auch
groRere CyPd-Korner mit geringem Gehalt von Nickel und PhosphorygRdi;sNiq sPo5). Diese
Korner lassen sich ebenfalls als geordnetg &ttukturen mit der Gitterkonstante a=0.368 nm iden-

tifizieren.

In Tabelle 4.10 sind die Netzebenendgted sowie die Winkellagen @ der CyPd Phase zusam-
mengefasst. Die entsprechenden Bragg-Reflexe zeigen sichraurbntgenbeugungsdiagramm der

langsam abgakhlten Schmelze (siehe Abbildung 4.37).

Mittels TEM wurden viele grol3e &rner einer weiteren Phase gefunden (hier keine Abbildung)
Mit der EDX-Analyse wurde die Zusammensetzung dieser Pleasgprechend RgCuxoNi1gP20
(= Pd&CwNiP2) bestimmt. Diese Phase kann einer tetragonal raumzestri@itterstruktur zuge-

ordnet werden. Die Gitterkonstanten sind a = 0.97 nm und ¢&0m. Der Strukturtyp der Phase ist
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Tabelle 4.10: Netzebenenalimtde d sowie die Winkellagen 2-Theta desEd Phase
hkl | d[nm]| 26 [Grad]

100| 0.369 24.1
110| 0.261 34.4
111 0.213 42.4
200 0.184 49.4
210 0.165 55.7
211 0.151 61.6

Tabelle 4.11: Netzebenenalitde d sowie die Winkellage® der PdCwNiP, Phase
hkl || d[nm] | 20[Grad] | hk! | d[nm]| 20 [Grad]

301 | 0.265 33.9 332| 0.162 56.7
400 0.242 37.1 600| 0.161 57.0
321 0.232 38.8 422 0.158 58.4
112| 0.219 41.3 620| 0.153 60.4
420 0.217 41.7 103| 0.152 60.1
411 0.209 43.2 611 0.151 61.6
202 0.208 43.4 512| 0.147 63.4
222 0.191 47.5 213| 0.145 64.3
510| 0.190 47.9 541| 0.144 64.8
312| 0.184 49.5 303| 0.139 67.4
501 0.179 51.1 631| 0.138 68.0
431] 0.179 51.1 442| 0.138 68.2
440 0.171 53.5 550| 0.137 68.5
521 0.168 54.8 710| 0.137 68.5
402 0.167 55.0 532| 0.135 69.7
530 0.166 55.3
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[100] [110]

[112]

Abbildung 4.40: TEM-Beugungsaufnahmen entlang der Zonenachsen [100Q] [add [112] der
kleinen Ausscheidungen R€us7Ni2P3 (AH) in Abbildung 4.38

moglicherweise %P mit X = Mo oder X =Cr. Die ndgliche Raumgruppe ist I-42m [Sellberg 1965]
oder |-4 [Owusu et al. 1972]. Eine genauere Bestimmung der Beuppe ist aufgrund defhn-
lichkeit der Gitterparameter von MB und CgP nicht noglich. In Tabelle 4.11 sind die Netzebe-
nenabsinded sowie die Winkellagen@der P@Cu;NiP, Phase zusammengefasst. Diese Phase hat
auch am Gleichgewichtsggfe einen wesentlichen Volumenanteil (sieltgendiffraktogramm in
Abbildung 4.37).

Bei der Gefigeuntersuchung mit Hilfe der EDX-Analyse wurden noch amestere Phasen gefunden.
Eine von diesen ist Ni-reich mit der Zusammensetzung eatsiend PghCupoNissP24. Diese Kristal-
lite sind in die PdCwNiP> Matrix eingebettet. Ihre Zusammensetzung entsprich§®@®aoNioP1g (=
PbCuP).
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Tabelle 4.12: Zusammensetzung der verschiedenen Phasen (in at%) neiMdilf TEM-EDX-Analyse

Kristallite Pd Cu Ni P
Dendriten (D) 21.0 20.0 35.0 24.0
Heller Saum der Dendriten (S$) 50.0 20.0 10.0 20.0
Schwarze Bereiche (F) 28.0 67.0 2.0 3.0
Helle Phase im Gebiet (E) 50.0 35.0 2.0 13.0
Lamellenartige Phase (L) 40.0 39.0 2.0 19.0

Zusammenfassend sind die Konzentrationen der Legierlergeate der gemessenen Phasen, wie sie
mit TEM-EDX gemessen wurden, in Tabelle 4.12 aufgelistet. Bezeichnung der Phasen entspricht

denen in Tabelle 4.8.



Kapitel 5

Diskussion

In der hier vorgelegten Arbeit wurde das Kristallisatiomshalten des massiven B&usgNi1oP2o-
Glases untersucht. Im Bereich der untdrken Schmelze, zwischen Gidsergang und Kristallisati-
on, wurden die Entmischung und diélfren Stadien der Kristallisation verfolgt. Die dabei geéien
Phasen wurden mit den Phasen der langsam dibdfek Schmelze verglichen. Das verwendete Ma-
terial wurde im Ausgangszustand und nach verschieder@am@behandlungen durch zahlreiche Un-
tersuchungsmethoden wie LIM, DSC, XRD, TEM und 3DAP charadiat. Unter anderem konnte

hier die Existenz einer Entmischung der untériten Schmelze eindeutig nachgewiesen werden.

5.1 Kiristallisation der langsam abgekihlten Schmelze

Bei langsamer Ablhlung der flissigen Schmelze wurde angenommen, dass sich Gleichdgswich
phasen bilden. Das G&ge der langsam abgéflten Schmelze besteht aus zahlreichen Phasen, deren
Analyse zuerst mittels REM durchggirt wurde. Dabei wurderithf Phasen nach ihrer Morpholo-
gie und Zusammensetzung unterschieden (siehe TabelleDle8Yusammensetzungen der Phasen
wurden auf3er mit REM/EDX auch mittels TEM-EDX gemessen. Dessfehler mittels TEM/EDX

liegt im Bereich+ 2 at.%, dagegen kann der Fehler bei der Messung mit REM/EDMhiteer lie-

gen (5 bis 20 % des gemessenen Wertes)ubDgibt es mindestens zwei (&rde: a) die Information

kommt hier aus einem Bereich, der noclo@er als der Strahldurchmesser vom8ist und damit
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haufig gibl3er als untersuchten Teilchen; b) die verschiedenenafladtonnenubereinander liegen,

was man nicht ohne weiteres erkennen kann.

Die TEM-Untersuchungen an kristallisierten Proben zeigjae viel kompliziertere Morphologie des
Gefuges als die, die im REM beobachtete. Trotzdem konnten alisd?h die mit REM identifiziert

worden waren, im TEM im Rahmen des Messfehlers wiedergefunageden. An denselben Proben
wurden auch XRD-Analysen durchggirt. Die Ergebnisse der TEM-EDX und REM-EDX Untersu-
chungen sind zusammen mit aus der Literatur bekannten &iggsmn in der Tabelle 5.1 aufgelistet.
In den meisten &llen liegen in der Literatur keine Angab@&her die Struktur vor. Deshalb wurde hier

der Vergleich anhand der Zusammensetzung der Phasen eongesn.

Tabelle 5.1: Zusammensetzung der kristallinen Phasen nach langsameuhfAing der
Pds0CugoNi1oP20-Schmelze und daraus abgeleitetécsiiometrische Bezeichnung. Die Bezeichnun-
gen der verschiedenen Phasen aus dieser Arbeit sind in Alds£!8 und Abbildung 4.35 definiert. In

der Spalte, Bemerkung“ sind die Phasen ndihnlicher Zusammensetzung durch Symbole markiert.

Pd | Cu | Ni P Phase Bemerkung

REM-WDS, XRD, in-situ 765 K [Kim 2001]

38.9| 1.8 | 31.2| 28.1 PdNiP &
20.7|77.6| 0.2 | 15 CuPd v
41.3|34.4| 5.0 | 19.3 P&hbCw,P b
40.0| 2.2 | 29.7| 28.1 PdNiP ¢
20.0 78.4| 0.3 | 1.3 CwPd v
40.0| 34.7| 85 | 17.8 h

46.3| 18.7| 10.2| 24.8
REM-WDX, XRD, in-situ 708 K [Kim 2001]
411 39 | 275|274 PdbNioP O
27.556.7| 74 | 83
41.4128.6| 9.5 | 20.5
38.5| 32.5| 10.0| 19.0
TEM-EDX, REM, XRD: Pdi3Cuwp7Ni1gP2o T= 625 K, 675 K und 720 Kiirt = 47 h,
52 h und 72 h [Pekarskaya 2001]
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Tabelle 5.1: fortgesetzt

Pd | Cu | Ni P Phase Bemerkung

39.0| 7.0 | 24.0|30.0 Ni-reiche Phase A

48.01 29.0| 4.0 | 19.0 Cu-reiche Phase b
CusPd v

TEM-EDX, REM, X

RD: Pd;gCU27Ni10P20 720 K/800 s [Pekarskaya 2001]

49.0

19.0| 10.0| 22.0

P& CwNiP2

b

REM-WDX: Abkuhlen der PﬁbCUgoNilopzo- und Pd,gCu27NiloP20-SchmeIzen

[Lu 2002]
23.0{74.0| 1.0 | 2.0 CugPd v
42.0| 3.0 | 28.0| 27.0 ~ P&NioP O
40.0| 15.0| 20.0| 25.0
35.0( 30.0| 17.0| 18.0
35.0/35.0| 14.0| 16.0
44.0| 32.0| 4.0 | 20.0
45.0( 34.0| 3.0 | 18.0
41.5| 85 | 23.0| 27.0
44.0| 13.0| 20.0| 23.0
43.0| 26.0| 11.0| 20.0
REM-EDX: langsam abgellte Schmelze [diese Arbeit]

32.0117.0| 26.0| 25.0 Dendriten (D) A
49.0| 18.0| 8.0 | 25.0|| P&CwNiP, Saum der Dendriten (S) b
20.0|78.0| 1.0 | 1.0 CusPd (Schwarze Bereiche F) v
44,01 31.0| 6.0 | 19.0 Helle Phase im Gebiet E h
39.0/ 38.0| 3.0 | 20.0|| P&hCuP (Lamellenartige Phase L b

TEM-EDX, XRD: langsam abgalhlte Schmelze [diese Arbeit]
21.0( 20.0| 35.0| 24.0 Dendriten (D) A
50.0| 20.0| 10.0| 20.0|| PdCwNiP, (Saum der Dendriten) b
28.0| 67.0| 2.0 | 3.0 CusPd (Schwarze Bereiche F) v
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Tabelle 5.1: fortgesetzt

Pd | Cu | Ni P Phase Bemerkung
50.0| 35.0| 2.0 | 13.0 Helle Phase im Gebiet E
40.0| 39.0| 2.0 | 19.0|| P&CwP (Lamellenartige Phase L h

Die aus der Schmelze kristallisierten Phasen wurde@auwst nach ihrer Morphologie benannt. In
den Abbildungen 4.34 und 4.35 erkennt man Dendriten (D)Niieund P- reich sind, und die als
erste Phase auskristallisiert sind. Die Dendriten sind eoem Saum umgeben, der an Pd und P

angereichert und als zweite Phase kristallisiert ist.

Die Zweistoffdiagramme von Cu-P, Pd-P und Ni-P weisen eifesieEutektikum bei der P-
Konzentration zwischen 17-19 at.% auf [Massalski 1990]. éeer vielkomponentigen Legierung
wie PdioCuzgNi1gP20 kOnnte man ein tiefes Eutektikum bei entsprechenden Phaoggihalten erwar-
ten. Die erste auskristallisierte Phase (Dendriten) ishran Ni und hat auch einerdheren P-Gehalt.
Die Zusammensetzung dieser Dendriten (D) istiPdpoNissP24. Vereinfachend entspricht diese Zu-
sammensetzung dem Typ (PdCupB:4 einer Phase mit einem P-Gehalt, die nahe dem Eutekti-
kum des bidren Systems liegt [Massalski 1990]. Eine Ni- und P-reichaseé wurde auch von E.
PEKARSKAYA ET AL . als primare Phase mit der Zusammensetzung entsprechep@C®gNi>7Pos
nach isothermer \Armebehandlung des R€w7Ni1gP2o-Glases bei 675 Kiifr 200 s mittels TEM
beobachtet [Pekarskaya 2001]. Diese Phase hatte einengé®@itterstruktur mit einer hexagonalen
Elementarzelle [Pekarskaya 2001]. Nach detaillierteretsuchung der Dendriten aus der vorliegen-
den Arbeit konnte deren Struktur keinem hexagonalen ®jfiejwegen fehlenden gleictafiigen
Sechseck-Beugungsmusters) zugeordnet werden. Die Zuseatneng der ersten kristallinen Pha-
se in dieser Arbeit weicht allerdings auch in ihren Pd- une@¢halten deutlich von der von E.

PEKARSKAYA ET AL . beobachteten ab [Pekarskaya 2001].

Die zweite Gleichgewichtsphase (Saum) mit einer Zusameateusg entsprechend &€ uxgNi1oP2g
hat eine tetragonale raumzentrierte Gitterstruktur mit dgitterkonstanten a =0.97 nm und
¢ =0.46 nm. Diese Phase liegt mit einem P-Gehalt von 20 atéafalls nahe dem in diesem Be-

reich vermuteten Eutektikum.

Eine Phase mihnlicher Zusammensetzung wurde von J.HM KT AL . nach einer in-situ \&rmebe-
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handlung des RdCuzoNi1oP2o-Glases bei 756 K mittels REM beobachtet [Kim 2001]. Nachheot
mer Warmebehandlung des R€Cu7Ni1oP2o-Glases bei 720 Kifr 800 s wurde von E. BKARSKA-

YA ET AL. die Bildung der PghCuigNi1oP22 Phase beobachtet [Pekarskaya 2001]. Im Gegensatz zu
dieser Arbeit bestimmten die Autorearfdiese Phase allerdings eine nicht primitive orthorocties

Struktur.

Die weiteren bei der Erstarrung der Schmelze kristalksiden zwei Phasen sind Ni-arm. Die Struk-
tur einer davon (E) mit der Zusammensetzung entsprechesyCRB@NioP13 geldrt zum tetragona-
len System mit einer primitiven Elementarzelle und @itteine Substruktur mit den Gitterkonstanten
a=0.486 nm und = c¢/2 = 0.534 nm. Von E. PKARSKAYA ET AL . wurde eine Pd-reiche Phase mit
ahnlicher Zusammensetzung entsprecheng@egNisP19 als zweite kristalline Phase beobachtet
[Pekarskaya 2001]. Hier haben die Pd-reichen Kristallite geordnete, raumzentrierte, tetragona-
le Gitterstruktur. Die Gitterparameter wurden als a = 0.51lund ¢ = 0.53 nm bestimmt. Vergleicht
man die Gitterparametern beider Untersuchungen, sieht dass sie bis auf den Strukturtyp sehr
ahnlich sind. Die Unterschiede resultieredghicherweise aus den geririgfigen Abweichungen in

der Zusammensetzung.

Die zweite Ni-arme Phase aus der vorliegenden Untersuchahgine Zusammensetzung entspre-
chend PgoCusgNi2P19 und wird im folgenden vereinfachend als)@dpP bezeichnet. Eine entspre-
chend benannte Phase wurde auch von J.i. & AL . und I.-R. LU ET AL. beobachtet, wobei bei
diesen Autoren die Zusammensetzungilgdizh Pd und Cu allerdings von derjenigen in der vorlie-

genden Arbeit abweicht.

Schlie3lich enthlt das Gelfige der langsam erstarrten Schmelze nockP@tKristalle (F). Dies ist
eine Gleichgewichtsphase des &ien Systems Pd-Cu [Massalski 1990]. Eine Phase mit der Zu-
sammensetzung entsprechend@di wurde in allen aus der Literatur bekannten Untersuchunge
die in der Tabelle 5.1 aufgelistet sind, gefunden. Aus deiMIEeugungsaufnahmen wurde die
Struktur der eutektischen Cu-reichen Phase (F) eindewid Bt Struktur mit der Gitterkonstante
a =0.368 nm bestimmt. Es handelt sich um eine kubische getadPhase vom Typ GAu. Der
Ordnungsgrad dieser Phase ist jedoch niedrig, wie man auséesiat des 100-Reflexes (siehe
Rontgendiffraktogramm in Abbildung 4.37) erkennen kanre Bibhe des 100-Reflexes ist im Ver-
gleich zu 200-Reflex geringer. Die Zusammensetzung diesasePist nicht stchiometrisch, kleine

Mengen von Ni und P wurden bei allen Messungen gefundene@esnengen beeinflussebdhst
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wahrscheinlich auch den Ordnungsgrad. EKRRSKAYA ET AL . finden auch bei der Kristallisation
des Pd3Cup7Ni1oP20-Massivglases nach einer Reihe vorakwebehandlungen um den Tempera-
turbereich des Kristallisationsereignisses (im DSC-Expent) bei 625K @ir 72h, 675K @ir 52h
und 720K fir 47 h unter anderen die geordnetesBd-Phase (LZEStruktur mit der Gitterkonstante
a = 0.37 nm) [Pekarskaya 2001]. Diesezd-Phase wurde auch von J.HIMKET AL . wahrend in-
situ Warmebehandlungen des438usgNi1oP20-Glases bei 756 K und 765 K beobachtet [Kim 2001].

Dagegen finden 1.-R. L ET. AL. bei ihren Untersuchungen der langsam alipten Schmel-
ze eine geordnete tetragonale s€d-Phase, die sich entsprechend denaul@n Zustandssystem
[Massalski 1990] aus der ungeordneten kubis@thénzentrierten Phase umwandelte [Lu 1999,
Lu 2002].

Die Zusammensetzungen aller Gleichgewichtsphasen bi€ayifd sind sehr komplex. Deswegen
haben sie meist keine einfache Gitterstruktur, was diek&trbestimmung erschwert. Da$hnte
auch der Grund déf sein, dass sich die meisten Autoren nur auf die Messungusarmmensetzung
der Phasen besdmkt haben.

Von funf Phasen sind es nur zwei, mit der Zusammensetzung ectgome CyPd und
Pd5oCuxoNi1oP20, deren Struktur mittels TEM-SAED bestimmt und mibfgenbeugung begigt
wurde. Die beiden Phasen besitzen einen hohen Volumehatdeiman auch bei derdRtgenbeu-
gung beobachten kann. Die beiden anderen Phasen (Pd-ogiehisi-arm) lieferten vermutlich auf
Grund ihres kleinen Volumenanteils keinen nennenswertémagezur Fontgenbeugung. Ihre Struk-
tur wurde aber mittels Elektronenbeugung im TEM identifizi®bwohl die Erstarrung der Schmelze
in der vorliegenden Untersuchung langsam erfolgte, isttrganz sicher, ob die hier so bezeichneten
Gleichgewichtsphasen wirklich volstdig wirklichen Gleichgewichtsphasen entsprechen. Stetle
die Ausbildung des Saumes um die Pamlendriten bereits auf eine unzureichende Gleichgewicht
seinstellung der Restschmelze hin. Da die Pd-Cu-Ni-P-Sdevehe vielfach tihere Viskosit als

fur Legierungsschmelzdiblich aufweist [Griesche 2004], ist nicht auszuschlielgiass sowohl die
kurzreichweitige als auch die langreichweitige Homogenisng der Restschmelze zwischen den
Primardendriten hindurch ungégend war. Alle Vergleiche zwischen den Gleichgewichtsghaund
den aus dem Glas (bzw. der festen unifiétten Schmelze) kristallisierten Phasemften deshalb nur
unter Vorbehalt betrachtet werden. Bei der Kristallisagms dem Glas sollten noch weitergehende

Abweichungen vom Gleichgewicht beobachtet werden, weh & der Glasmatrix eine homoge-
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ne Zusammensetzung noch langsamer als in dssifien Schmelze einstellt. Diese Abweichungen

sollten um so ausgepgter sein, je schneller (bebheren Temperaturen) die Kristallisation erfolgt.

Die Reihenfolge der Kristallisation wurde bisher im wesehgn aus dem Gagebild abgeleitet.
Im folgenden soll versucht werden, sie audyer den Erstarrungsverlauf zu beschreibeniibsiind
Zusammensetzungen der aus der Schmelze entstehendatikestPhasen, die in dieser Arbeit so-
wie von anderen Autoren gefunden wurden, zusammenfassempiasiteraren Phasendiagramm
Pd-(Cu+Ni)-P in Abbildung 5.1 dargestellt. Die Elemente Cd i sind hier zusammengefasst, da
sie ahnliche chemische Eigenschaften haben um#dnlos mischbar sind. Die nominelle Zusam-
mensetzung des Massivglasesd@lizgNiigP2ogist durch den Schnittpunkt der entsprechenden Iso-
konzentrationsgeraden gekennzeichnet. Kristalline éhaknlicher Zusammensetzung sind durch
Farben markiert. Die Cu- (rot), Ni- (blau) sowie Pd-angdreiten (grau) Phasen galen zu den
Gruppen, die im quasiteénen System unweit der Zusammensetzung des Glases liegedu§am-
mensetzungen dieser Phasen weichen nur um weniger als 1@ #evédusgangszusammensetzung
ab.

Wahrend der Kristallisation der an Ni und P angereichertehamPd und Cu verarmten Piémtden-
driten (D) veandert sich die Zusammensetzung der Schmelze antikotrédiéerdings kommt es
zu keinem vollshindigen Konzentrationsausgleich. Der Saum der Dendritéhée mehr Pd als die
weiter entfernten Bereiche. So kristallisiert als Selkarptiase der Saum um die Dendriten aus, der

wahrscheinlich keine Gleichgewichtsphase darstellt.

Die Restschmelze sollte noch reicher an Cu anaher an Ni als die Ausgangslegierung sein. Bei
weiterer AbKihlung kristallisieren einerseits die an Cu angereicheérarmen lamellenartigen
Kristallite (L) mit Pd- und P-Gehalteahnlich denen der Ausgangslegierung. Andererseits éntste
vermutlich zum Abschluss der Erstarrung ein Cu-reicheskéistthes Gedige aus CgPd (F) (nahezu

P- und Ni-frei) und der ebenfalls Ni-armen Phase E, bei dePdeind Cu-Gehalt nahe bei der Aus-
gangszusammensetzung der Legierung liegt. Diese Phastakeirr antikorreliert zu der Pd-armen
CuPd-Phase einen @shten Pd- und leicht editen P-Gehalt auf. In den an den Dendritensaum und
die Lamellen angrenzenden Bereichen ist das Eutektikunrtefjtao dass dort nur GBd vorliegt
(siehe Abbildung 4.35). Die Ni-reichen Phasen (im quasétesn System blau markierf)ber die an-
dere Autoren berichteten [Kim 2001, Lu 2002, Pekarskayd R@&ten bei der langsamen Erstarrung

der Schmelze in der vorliegenden Untersuchung nicht auf.
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Abbildung 5.1: Quasiterrares Phasendiagramm Pd-(Cu+Ni)-P: Vergleich der Gleichgetggha-
sen.

Nominelle Zusammensetzung dessd@uizoNiigP20-Massivglases:s. Die von verschiedenen
Autoren charakterisierten kristallinen Phasen sind mitgémden Symbolen bezeichndi -
[Pekarskaya 2001]# - [Lu 2002], A - [Kim 2001], e - diese Arbeit (REM/EDX und TEM/EDX).
Kristalline Phasen mitahnlicher Zusammensetzung sind in Gruppen zusammenigefessurch
die Farbe der Symbole gekennzeichnet sind. An Pd-angerégcRhasenPdsCwNiP, (4, 7,
(Saum der Dendriten)); an Cu-angereicherte Phas€mPd (M, ¢, A, ¢) und PdCuP M, ¢, A,

»); an Ni-angereicherte PhaseRdNiP @, ¢, A), Primardendriten @, o).
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5.2 Entmischung und frihe Stadien der Kristallisation der un-

terk ihlten Schmelze

Die Zusammensetzungen der Gleichgewichtsphasen weiohkerder nominellen Zusammenset-
zung des Glases ab. Auch bei der Kristallisation aus derkiiftten Schmelze bilden sich Pha-
sen unter weitreichender Entmischung der Legierungskoemten. Man kann sich vorstellen, dass
unter diesen Umanden der Bildung der kristallinen Phasen bereits eine Eetming im amor-
phen Zustand vorausgeht. Eine solche Entmischung des Glasele beispielsweise auch in me-
tallischen Zr-basierten @sern unterhalb und oberhalb des @lzygangs gefunden {iffler 2000a,
Macht 2002, Waniuk 2003, #ndig 2004]. Obwohl von verschiedenen Gruppen bereits desalk
lisationsverhalten von Pd-Cu-Ni-P-Massiagern im Bereich der untdiklten Schmelze untersucht
wurde, konnte bisher noch keine der Kristallisation vogaiiende Entmischung nachgewiesen wer-
den [Loffler 2000a, Read 1997, Nishiyama 2001].

Fur die vorliegende Untersuchung wurden§ugoNi1oP2o -Glasproben bei 590 K knapp oberhalb
des Glagbergangesiir 12 h bis zu 150 h geght. Nach der VEirmebehandlungif 12 h und @ir 20 h
wurde kein kristallines Géfe mit dem Licht- sowie Rasterelektronenmikroskop beotehcbie
Rontgendiffraktogramme von diesen Zastien zeigen ebenfalls keine erkennlfamderung, was mit
den TEM-Ergebnisseiibereinstimmt. Die 3DAP-Analyse nach dedwhebehandlungif 12 h zeigt
keine Abweichungen von statistisch alligen Verteilungen der Legierungselemente innerhakb de
analysierten Bereiches von 500 nrarige. D.h., es wurden keine chemischen Inhomogtsmtin dem
gemessenen Probenvolumen detektieitn@iche strukturellen Untersuchungen mit allen Methoden
zeigen, dass dieses Glas offenbar eine sehr lange Inkobaéih beidtigt um die kristallinen Phasen

Zu bilden.

Allerdings zeigen die DSC-Messungen bereits nach 124drmébehandlungsdauer eine deutliche
Veranderung des Afmeflussdiagramms geddrer dem Ausgangszustand. Deakeinhalt des Kri-
stallisationspeaks nahm um etwa 10 J/g ab, bei gleicheeitfgrschiebung des #Wmeflussmaxi-
mums um ca. 5K zu kleineren Temperaturen. Das deutet daiauddmss bereits &hrend der ersten
12 h der isothermen ¥fmebehandlung Umorientierungen der Atome im Glasglinherweise auch

Bildung kleiner Keime, die weder mit XRD bzw. TEM-SAED noch rBDAP nachgewiesen werden
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konnten, stattgefunden haben. Die weiteredaumg der Viirmebehandlungsdauer auf 20 h bedingt

dann nur noch gering&nderungen des \afmeflussdiagramms.

Nach 20 h WAarmebehandlung wurden zum ersten Mal mittels 3DAP-AnaBereiche mit einer von
dem Ausgangszustand unterschiedlichen Zusammenseteomgsgen. Die vom Messquader (3DAP-
Experiment) erfassten Abschnitte der Entmischungshesesnd etwa 30 nm grol3 (siehe Abbildung
4.20), d.h. die entmischten Bereiche sind also auf jederdeallich gibRer. Diese Bereiche sind Ni-
arm (< 2 at.%) und an Pd angereichert (51 at.%). Die Zusammenggnuder entmischten Bereiche
sind in Tabelle 5.2 aufgéhrt. Aus dieser Tabelle kann entnommen werden, dass dieridi-P-
Konzentrationen mit den Pd- und Cu-Konzentrationen ant#fieren. Die Zusammensetzung des Ni-
armen Entmischungsbereichesabnlich der Zusammensetzung der Ni-armen Gleichgewibatsp
(E), die P&oCussNioPy3 entspricht (siehe Tabelle 5.1).

Um eine Einschtzung fir die GibRe der Inhomogerditen zu entwickeln, wurde eine Maximal-
absckitzung mit Hilfe der Diffusionsweitex = v/D-t fir Cu und Ni vorgenommen. iF die
Abschatzung der Weg@nge wurden Diffusionsdaten vom Co im48@uw7Ni1oP20-Massivglas von
V. ZOLLMER verwendet [Dllmer 2002a]. Wegen der benachbarten Stellung im pegbeis System
wird angenommen, dass die Co-Diffusion der Diffusion von Nd«Cu in der Pd-Cu-Ni-P-Glas ent-
spricht. Diese Absditzung lieferix = 268 nm fir eine Diffusionszeit von 20 h bei 590 K. Daraus kann

man schlie3en, dass die entmischten Bereiche relativ grok&enen.

Eine Entmischung im amorphen Zustand wurde auch vom DFEFLER ET AL vermutet. Bei SANS-
Untersuchungen mit zunehmenderi@diauer bei der isothermenainebehandlung des Glases bei
586 K in einem in-situ Experiment wurde eine drastischensitatsertbohung bei kleineren Streuvek-
toren ohne dadif eine Entmischung typische Interferenzmaximum beolea¢hbdffler 2000a]. Der
Autor vermutet, dass das Interferenzmaximum bei klein&teauvektoren liegt, als mit der von ihm
verwendeten SANS-Anlage messbar war, woraus folgt, desEmtimischung auf einerdngenskala

> 60 nm stattgefunden haberusste.

Nach 30 h WVArmebehandlung bei 590K zeigen die TEM-Untersuchungdmals vereinzelte see-
sternbrmige Prin@rkristallite in der amorphen Matrix (siehe Abbildung 4.2Rie Haufigkeit die-
ser primaren Kristallite ist gering. Dagegen wurden von J.BEEFLER ET AL nach zweistufiger

Warmebehandlung des R€uzoNi1oP2o-Glases (zuerst ca. 10h bei 571K, darauffolgend 9h bei
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586 K) im Rontgenbeugungsdiagramm deutliche schmale Bragg-Reflexgrofder Intensét nach-
gewiesen [bffler 2000a]. D.h., bei diesem Experiment kristallisietttess Glas bereits naclilkzerer
Zeit bei tieferen Temperaturen als in der vorliegenden t$ntehung. Eine i@gliche Ursache déaf
konnte die unterschiedliche thermische Vorgeschichte[ssone 1997a]. Auf jeden Falldngt aber
die Keimbildung in dem untersuchten Glas sehr stark von derfeé ab, die durchfluxen* in B,O3
erhbht wird [Schroers et al. 2000]. J.FOEFFLER ET AL haben ein Glas von geringer Reinheit ver-
wendet, da dieses Glas vermutlich einen erheblich klemEsestenzbereichifr die tiefunterkihlte

SchmelzeAT = Ty - Tg = 64 K statt 95 K in der vorliegenden Arbeit hattedfifler 2000a].

Die Bildung der seesterafmigen Prinarkristalle wurde auch schon von anderen Autoren bei Kri-
stallisationsuntersuchungen beobachtéiffler 2000, Kim 2001, Pekarskaya 2001]. Die Krishzlie
sind Pd- und Cu-arm und entsprechend Ni- und P-reich. Durdi-E®X-Analyse wurde eine Zu-
sammensetzung des Pankristalls entsprechend gyCu;oNiz1Po7 ermittelt (siehe Tabelle 5.2). Die
Struktur der kristallinen Phase wurde als rhomboedrisamentriertes Gittersystem mit den Git-
terparametern a=b =1.91 nm und ¢ = 1.87 nm bestimmt. Der Biityk dieser kristallinen Pha-
se ist PdgTe;. Die Orientierung der einzelnen Kristallarme ist so austpet, dass sie alle eine
gemeinsame [210] Richtung in derd€henebene haben. Zu einander sind sie aber etwas verkippt
(siehe Abbildung 4.22). Die Zusammensetzung der kriseliPhasedsst sich auch vereinfacht
als (PdCuNi)gP3p zusammenfassen, entsprechend der Phasgl€dvom gleichen Strukturtyp.
Vergleicht man die Ergebnisse der 3DAP-Messung nach 20 hemtTEM-EDX-Messungen nach
30 h, erkennt man, dass sich die Entmischung der Legierlergeate viahrend der fortschreitenden
Warmebehandlung weiter entwickelt. Die Pérkristallisation erfolgt in Richtung der Ni- sowie P-
Anreicherung bei der amorphen Entmischung (siehe Abbgdug). Allerdings ist die Entmischung
noch nicht abgeschlossen und gel@hnend der Kristallisation der pridmen Phase weiter (siehe Ta-
belle 5.2).

Die Entmischungstendenz im amorphen Zustand ist in Abbddb.2 im quasiter@ren Schaubild
Pd-(Cu+Ni)-P wiedergegeben und mit den Zusammensetzudgesich bei der Pridrkristallisation
einstellen, verglichen. Auch wenn die MessgenauigkeitdeeiBestimmung der Zusammensetzung
nur Aussagen in einem relativ weiten Konzentrationsberéia. +4 at.% gegetiber Anderungen
der Zusammensetzung im Bereich von 10-20 at.%) erlaubt, iebdig antikorrelierte Richtung der

Entmischung aus dieser Darstellung deutlich. Im Vergleichbbildung 5.1 erkennt man zazlich,
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Abbildung 5.2: Quasiterrares Phasendiagramm Pd-(Cu+Ni)-P: Entmischung des Glasas un
primare Kristallisation aus der Glasphase.

Die gestrichelten Pfeile zeigen die Entmischungsrichétngn amorphen und bei der Préarkri-
stallisation (Seestern (P)). Nominelle ZusammensetzusgPdiCuzgNi1gP2o-Massivglasesk.

An Ni-angereicherte entmischte amorphe Bereighean Ni-verarmte entmischte amorphe Berei-
che:e. Primare kristalline Phases (P) undl [Pekarskaya 2001]. Entmischungsbereiche um die

Primarkristalle: e.
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dass die Entmischung, die in Richtung der ZusammensetzunBrdearkristalle fihrt, ebenso in

Richtung des Existenzbereiches der garman kristallinen Gleichgewichtsphase geht.

Im Gegensatz zu der oben genannten Struktur der stenigen Kristalle (P) identifizierten
J.F. LOFFLER ET AL, die von ihnen gefundenen stednigen Kristalle, als tetragonale prame Pha-

se mit einer Zusammensetzung entsprechent@.Die Bildung dieser kristallinen Phase als Gleich-
gewichtsphase wurde bereits in dieser Arbeit sowie ebsnviah |.-R. LU ET AL. [Lu 1999, Lu 2002]
nach langsamer Alilhlung der Schmelze beobachtet. Die Temperatur bei dem&behandlung des
Glases liegt bei J.F.&FFLER ET AL (700 K) [Loffler 2000] weit oberhalb des Kristallisationsereg-
nisses, so dass in diesem Fall die Bildung vonRlals Prinarphase aus dem Glas erwartet werden

kann.

Pimarkristallite mit der nahezu gleichen Zusammensetzungmker vorliegenden Arbeit,amlich
entsprechend RgaCu;gNi>7Pos, wurden auch von E. EKARSKAYA ET AL . nach isothermer \AWfme-
behandlung des ReCuw7Ni1oP20-Massivglases bei 675 Kif 200 s gefunden [Pekarskaya 2001]. Je-
doch hat diese pridre Phase eine andere Gitterstruktur. Die Elementarzehérgin diesem Fall

zum hexagonalen System.

In der vorliegenden Arbeit wurden grofRe Gitterkonstantender prinaéren kristallinen Phase er-
mittelt. Bei den in-situ-Untersuchungen deiilien Kristallisationsstadien des 488usoNi1oP20-
Massivglases mit HRTEM wurde von NISHIYAMA and A. INOUE eine prinare kristalline
Phase vom Typ RdP, mit komplexer Zusammensetzung und gro3en Gitterparameiefiunden
[Nishiyama 2002]. Metastabile kristalline Phasen mit gno&itterparametern wurden auch bei der
Kristallisation anderer metallischer &ler gefunden [#ster 1994, Imafuku 2000]. Die Bildung kri-
stalliner Phasen mit grof3en Gitterkonstanten aufgrunshéder Grenzfichenenergien ist nach A.
INOUE und N. NisHIYAMA thermodynamisch bémstigt. Die Bildung metastabiler Phasen mit
groRen Gitterparametern hitigt wesentlicheAnderungen der lokalen Mikrostruktur. Dieser zeit-
aufwendige Prozesgknte die grol3e thermische Stalditiles Glases gegen Kristallisation bedingen

[Inoue 1997a, Nishiyama 2002].

Zwischen den Kristadisten der Pd- und Cu-armen Pérkristalle in Abbildung 4.22 misst man eine
deutliche Zunahme der Pd- und Cu-Konzentration sowie eimalAime der Ni- und P-Konzentration.

Durch Beugungsanalyse wurde die Phase zwischen den Kiagtadl als amorph identifiziert. Die
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Zusammensetzung dieser Bereiche entsprichg@@7Ni7Ps. Trotz einer langreichweitigen Entmi-
schung der amorphen Phase reicht diese in diesem Stadienbaffnicht @ir die Bildung einer se-
kundaren kristallinen Phase aus. Dafst eine weitere Entmischung notwendig. Batslich ist nach
weiterer Warmebehandlundif 100 h bei 590 K eine kristalline Phase mit der Zusammeunsgtent-
sprechend R@Cuw3Ni7P; vorhanden. Diese unterscheidet sich von der amorphen Ebhageeinen
hoheren Pd-Gehalt (+3 at.%) und einen niedrigeren Gehalt gpi@i.%). Der Ni- und der P-Gehalt

bleiben unveindert (zum Vergleich siehe Abbildung 5.2).

Die Bildung einer sekuriten kristallinen Phase nihnlicher Zusammensetzung wie die der amor-
phen Entmischungsphase in der Umgebung derd&knstalle wurde auch nach isothermegkihe-
behandlung des ReCw7Ni1oP2o-Glases bei 675 Kifr 200 s beobachtet [Pekarskaya 2001]. D.h.,
trotz unterschiedlicher Wmebehandlung, verglichen mit dieser Arbeit, und leithteichender Zu-
sammensetzung der &ler, entstehe@hnliche Phasen (siehe quasitees Phasendiagramm in Ab-
bildung 5.3). Dieses Ergebnis weist darauf hin, dass dienischung bei der Kristallisation im Pd-
Cu-Ni-P-System wahrscheinlickthnlich abhuft. Die Ausbildung jeweils unterschiedlicher kristalli
ner Primarphasen unter jeweils verschiedenen Bedingungen demé@behandlung deutet darauf hin,
dass andere Parameter deamviebehandlung, wie Temperatur und Dauer, sowie die whiediche
Zusammensetzung der untersuchteasdt vermutlich die Bildung verschiedener kristalliner $&ma
bei der Kristallisation verursachen [Schneider 1996, \&edann 1996].

Die Kristallisation bei weiterer \Brmebehandlung bei 590K bis zu 150 h erfolgt unter Bildung
Pd-reicher Phasen, zum Teil auch mit geringeren P-Anteitikarreliert zu dem niedrigeren
Pd-Gehalt und dem dheren P-Gehalt der seesténmhigen prinaren Phase, die offensichtlich
einen grofRen Volumenanteil im Gefe hat (siehe Phasendiagramm in Abbildung 5.3 und auch

Rontgendiffraktogramm in Abbildung 4.14).
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Tabelle 5.2: Zusammensetzung der kristallinen Phasen naénnvébehandlung im Bereich der un-
terkiihlten Schmelze der R§CusoNi1oP20-Legierung. Die Bezeichnungen der verschiedenen Phasen

aus dieser Arbeit sind in Abschnitten 4.2 und 4.2.3 definlarter Spalte, Bemerkung® sind die

Phasen miihnlicher Zusammensetzung durch Symbole markiert.

Pd | Cu | Ni P Phase Bemerkung
TEM-EDX, XRD: 683 K fur 500 s [Nishiyama 2001]
3841542 18 | 5.6 PdCu U
43.01509| 1.7 | 44 PdCu U
385|10.4| 30 |21.1 PNioP %
37.8| 40 |40.3|17.9 PdbNioP O
65.9| 86 | 2.6 | 229 P&P &
65.1/139| 1.6 | 194 P&P &
XRD: 683 K fur 3768 s [Nishiyama 2002]
PdisP> T
XRD: in-situ mit 6.33 K/s bei 623 - 723 K [Nishiyama 1997]
NisP, PdsP2, PbNioP 1.0
TEM-EDX: Pdy3Cux7Ni1oP20675 K flr 200 s [Pekarskaya 2001]
32.0| 16.0| 27.0| 25.0 Primare Phase A
50.0| 25.0| 7.0 | 18.0 Sekundére Phase (M)
45.01 29.0| 8.0 | 18.0 Sekunére Phase (S)
TEM-EDX: Pdh3Cup7Ni1oP20 720 K fir 800 s [Pekarskaya 2001]
49.0| 19.0| 10.0| 22.0 ~ Sekunére Phase (M)
3DAP: 590 K 1ur 20 h [diese Arbeit]
51.0| 30.0| 2.0 |17.0 Amorphe Entmischung
42.0| 24.0| 16.0| 18.0 Amorphe Entmischung
TEM-EDX: 590 K fiir 30 h [diese Arbeit]
30.0| 12.0| 31.0| 27.0 PdbCuNip Py ~ Ni-reiche Bereich
60.0| 27.0| 7.0 | 6.0 ~ Ni-arme Bereich
TEM-EDX: Aufheizen bis zu 660 K im Kalorimeter [diese Arbeit
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Tabelle 5.2: fortgesetzt

Pd | Cu | Ni P Phase Bemerkung

61.0/19.0| 4.0 | 16.0 (PdCuyP
39.0| 30.0| 10.0| 21.0
TEM-EDX: Aufheizen im Kalorimeter bis zu 700 K [diese Arbeit
54.0| 24.0| 8.0 | 14.0 Matrix (1)

46.0| 29.0| 5.0 | 20.0 Kleine Ausscheidung (2)
42.0| 22.0| 15.0| 21.0| Lamellenartige Kristallite (3)
43.0| 27.0| 10.0| 20.0| Matrix zwischen Lamellen (4
57.0|18.0| 6.0 | 19.0| Bandbrmige Kristallite (5)
47.0| 27.0| 10.0| 16.0 Phase 1
TEM-EDX: 590 K fur 150 h [diese Arbeit]
66.0| 17.0| 5.0 | 12.0 Nadelartige Kristalle (N)
50.0| 25.0| 9.0 | 16.0|| Umgebung der nadelartigen
Kristalle (MN)

45.0| 17.0| 20.0| 18.0|| Runde Ausscheidungen (R
63.0| 23.0| 7.0 | 7.0 Matrix (MR1)

56.0| 25.0| 8.0 | 11.0 Dunkle Kristalle (MR)
42.0| 27.0| 11.0| 20.0| Lamellenartige Kristallite (L)
65.0) 8.0 | 2.0 | 25.0 P&P &

Alle in der Literatur gefundenen kristallinen Phasen, daf $m Bereich der unteikhlten Schmel-

ze bilden, sind zusammen mit den Ergebnissen dieser Arbeiter Tabelle 5.2 aufgelistet. In
Abbildung 5.3 sind die Zusammensetzungen der aus dem Gistalksierten Phasen im quasi-
termaren Schaubild Pd-(Cu+Ni)-P mit den Zusammensetzungen BechGewichtsphasen vergli-
chen. Tatéchlich ergeben sich eine Reihe vobereinstimmungen. So liegt die Zusammensetzung
der Prinarphase (seestedrmige Kristalle (P) [diese Arbeit] und priaine Phase [Pekarskaya 2001])

im Existenzbereich der Priandendriten (D), die aus der Schmelze kristallisieren.

Es gibt auch Anzeicheruf strukturelleAhnlichkeiten zwischen den beiden Pénphasen. Zwar ge-

lang keine genaue Strukturbestimmung der Rrokendriten, jedoch stimmen drei Bragg-Reflexe aus
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Cu + Ni
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Abbildung 5.3: Quasiterrares Phasendiagramm Pd-(Cu+Ni)-P: Vergleich zwischen Ggaahchts-
phasen und bei der Kristallisation des Glases entstandehasdéh.

Schraffierte Bereiche zeigen Existenzbereiche der Glewiotsphasen nach langsamer Ablking
der Schmelze aus Abbildung 5.1. Die Farben stehen jewilstinliche Zusammensetzungen:

an Pd-angereicherte Phasell, o, l, o, ¢, o, o, 7V, ¢; an Ni-angereicherte Phaserll, e, o; Die

Symbole kennzeichneten die Zusammensetzung der wiahtiRfsésen die bei der Kristallisation
der Glasphase entstehen. Nominelle Zusammensetzung g€3ukyNi1oP2o -Massivglasesk. Die
von verschiedenen Autoren genannten kristallinen Phaiseihnsit folgenden Symbolen bezeichnet:

B - [Pekarskaya 2001]y7 - [Nishiyama 2001]e - diese Arbeit
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den Rontgendiffraktogrammen der seestémmigen Phase (P) in Abbildung 4.14 (dort mit P gekenn-
zechnet) und des aus der Schmelze kristallisierterigzesf in Abbildung 4.37 (dort beiB2=29.34%,
43.4 und 44.43) nahezuuberein. Dabei sind geringe Abweichungen durch abweiohehtbsam-

mensetzungen erkennbar.

Bei den sekund@ren Phasen finden sich ebenfallanlichkeiten in der Zusammensetzung zwi-
schen dem Gleichgewichtssystem und den aus dem Glas ligistéén Phasen ((M), (S)
[Pekarskaya 2001]). Obwohl in der vorliegenden Arhger die Kristallisationssequenz nach der
Primarkristallisation aus dem Glas keine Angaben gemacht wmetdienen, werden mehrere Phasen
gefunden, die im Existenzbereich der Ni-armen PdCuP-Phassdnraffiert) liegen ((MN) und (L)).
Allerdings findet sich in diesem Bereich auch eine Phase, dieibh ist (R). Dagegen entstehen
bei der Kristallisation des Glases Phasen mit Zusammansgtn, die stark von denen der Gleichge-
wichtsphasen (MR, (MR>2) und (N)) abweichen. \&hrend die C4Pd-Phase, die einen grol3en An-
teil am Gleichgewichtsgéfe hat, bei der Kristallisation des Glases nicht beobaehtele, tritt hier
die Pd-reiche und Cu-/Ni-arme PhasesPduf. Dies ist eine Phase desdmen Pd-P-Randsystems
[Massalski 1990].

Trotz derAhnlichkeiten bei der Zusammensetzung konnten keine vegitbesonderen strukturellen
Analogien zwischen den Phasen, die aus dem Glas kristadisi und den Gleichgewichtsphasen
gefunden werden. Die Entmischung im amorphen Zustand efdgtallisation aus der Schmelze
und aus dem Glas erfolgt aber teilweise in der gleichen RichtDas kbnnte thermodynamische

Ursachen haben.

Die entmischten amorphen Bereiche sowie die prien kristallinen Phasen weisen eine Abwei-
chung von der nominellen Zusammensetzung des Glases asifdédet darauf hin, dass die Bil-
dung dieser kristallinen Phasen bei deamiebehandlung des Glases im Bereich der uitérk
ten Schmelze von einer langreichweitigen Diffusion gestewird. Es wurde auch in vielen kon-
ventionellen metallischen @ern nachgewiesen, dass die Kristallisation durch emgrdée&chwei-
tige Diffusion kontrolliert wird [Wang 1983, Imura 1988].i® Diffusion der langsamsten Kompo-
nenten bestimmt die Entmischungskinetik. Die lange Inkiobazeit vor einer kristallinen Keim-
bildung entspricht der Zeitdauer, die gt wird, um die fir die jeweilige Phasenbildungitige
Zusammensetzung durch Entmischung zu erreichen. Diesee$¥ leistet einen wesentlichen Bei-

trag zur thermischen Stabdit von Massivghsern [Macht 2002]. Zu einer gleichen Aussage kommen
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auch A. NOUE ET AL. nach ihren Kristallisationsuntersuchungen amgRdsoNi1oP20-Massivglas
[Nishiyama 1997, Inoue 1997a].

Die vorliegenden Untersuchungen des Kristallisatiortsakens bei unterschiedlichen Temperaturen
der Warmebehandlung zeigen eine starke ahgigkeit der Kristallisation des Massivglases Pd-Cu-
Ni-P von der thermischen Vorgeschichte und der Tempeik#iuhg (siehe Abschnitt 4.2). Bereits
die geringe Erbhung der Temperatur der &mebehandlung um 10 Kiffirt zu einer bedeutenden
Veranderung des Kristallisationsverhaltens (siehe Abstchriit2). Im Vergleich zur Virmebehand-
lung bei 590K verlief die Kristallisation @hrend der Vdrmebehandlung bei 600K viel schneller,
so dass schon nach 15 hawhebehandlung das R€usoNi1oP2o-Glas gemald dem DSC-\drme-
flussdiagramm als kristallines Material vorlag. DiériRgenuntersuchungen zeigen auch ein ande-
res Beugungsbild als das des bei 590K valtstig kristallisierten Glases. Aus dem Vergleich der
Rontgenbeugungsdiagramme des kristallisierten Glasds e isothermen Afrmebehandlungen
bei 590K und 600K stellt man fest, dass sich weitgehend ankieéstalline Phasen bilden (siehe
Abbildung 4.26). Bei genauer Betrachtung erkennt man dielideah Unterschiede in der Inten-
sitatsverteilung sowie in der Position der Beugungsreflexe Hlgring der rhomboedrischen Phase
vom Typ P@oTe; (P), die als prirare kristalline Phase nachakmebehandlung bei 590 K gefunden

wurde, wurde ethrend der V@rmebehandlung bei 600 K nicht beobachtet.

Nach Aufheizen der amorphen REuzoNi1oP20-Glasproben im Kalorimeter mit einer konstanten
Heizrate von 20 K/min bis zu 660 K (dem Beginn der Kristallisa) findet man mittels TEM verein-
zelte Kristallite mit wllig anderer Morphologie, Struktur und Zusammensetzusgach isothermer
Warmebehandlung, die in einer amorphen Matrix eingebetidt(siehe Abschnitt 4.2.3). Die Ele-
mentarzelle der grof3en Kristallite B (siehe Abbildung 4 .88t eine rhomboedrische raumzentrierte
Gitterstruktur mit der Gitterkonstante a =b =0.678 nm und&H. nm. In den groRen Kristalliten
erkennt man auch kleine Ausscheidungen mit der Zusamnzemgeentsprechend B uigNi4P1g
(siehe Tabelle 5.2). Aufgrund der kleinen Ausscheidun@f$gim Vergleich zum Elektronenstrahl bei
der TEM-EDX-Analyse besteht diedgjlichkeit, dass auch noch benachbarte Bereiche bei ddeloka
Konzentrationsmessung miterfasst wurden und somit dasbiarg verélscht ist. Die Zusammenset-
zung der gbl3eren Kristallite liegt sehr nahe an der nominellen Zusansetzung des Glases. Eine
Kristallisation der amorphen Matrix ohne \@rderung der Zusammensetzung deutet auf polymorphe

Kristallisation hin (siehe Abschnitt 2.6). Allerdings istht zu verstehen, warum es an anderen Stel-
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len zur mit Entmischung verbundenen Kristallisation aed&hasen mit anderer Zusammensetzung
kommt. Eine polymorphe Kristallisation steht auch im Wgfguch zu dem bei der Aldklung der

Schmelze und bei isothermeraimebehandlung des Glases beobachteten Kristallisatidredten.

Die im Kalorimeter bis zu 700 K aufgeheizte Probe ist valtgtig kristallin (siehe Abbildung 4.28).
Zwei Phasen, die sogenannte Matrix zwischen Lamellen (d)die banddrmigen Kristallite (5)
(siehe Tabelle 4.7), findet man mit leicht abweichenden Katrationen auch nach dem Aufheizen
bis zu 660 K. Eine weitere Phase (Matrix (1) in Tabelle 4.7) @hinlicher Zusammensetzung wurde

nach isotheremer mebehandlungif 150 h bei 590 K (Matrix (MR) in Tabelle 4.5) gefunden.

Nach allen Virmebehandlungen weisen die amorphen sowie die krigallPhasen eine ausge-
pragte Entmischung in Bezug auf Nickel im Vergleich zu den amaldregierungselementen auf.
Darauf ihren A. NOUE und N. NSHIYAMMA zurick, dass Pd-Cu-Ni-P-@ser einen dheren Wi-
derstand gegen Kristallisation als tara Pd-Ni-P-Ghser aufweisen [Inoue 1997]. NidHIYAMA

ET AL. vermuten, dass das Kupfer in den kristallinen Phaseisgalird, was zu einer Reduzierung
der Keimbildungsrateifrt. Nach Meinung dieser Autoren wird mit dem Zulegieres Hepfers in
die terrére Pd-Ni-P-Legierung die Ni-Diffusion erfolgreich urdeickt [Nishiyama 2001]. Dies soll
die langreichweitige atomare Umordnung bei der Kristatian erschweren. Die oben durchiglef-

te Absclatzung sowie die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit zeadlendings, dass Nickel weit

diffundieren kann.

Wie mit der vorliegenden Untersuchung gezeigt wurd@ren je nach den Wmebehandlungsbe-
dingungen verschiedene kristalline Phasen, die sich iZdeammensetzung und der Struktur unter-
scheiden, bevorzugt aus dem Glas gebildet werden. Aus degte\éh mit den kristallinen Phasen,
die bei der langsamen Allklung der flissigen Schmelze entstanden sind, ergibt sich, dass ddsraus
unterkihlten Schmelze kristallisierte Geje nur wenige der Gleichgewichtsphasen aift{{siehe Ab-
bildung 5.3). J.H. KM ET AL. und N. NSHIYAMA ET AL . postulieren, dass der metastabile Zustand
der unterkihlten Schmelze in einen stabilen kristallinen Endzustdoea unterschiedliche metastabile
Zwischenzusinde, die von der Temperatur, Dauer und Aufheizrate damvébehandlung abhgen,
ubergeht [Kim 2001, Nishiyama 2002]. Solches Verhaltendeuasuch in Zr-basierten Legierungen
beobachtet [Macht 2002, Mechler 2004]. In der vorliegendatersuchung wurde allerdings nicht
beobachtet, dass die einmal kristallisierten Phasen tabibwaren. Zumindest zeigen sich indR-

gendiagramm auch nachrigerer Zeit (150 h) keine wesentlichen &ederungen, nachdem das Glas
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bei 590 K nach 100 h bereits volistdig kristallisiert ist (siehe Abbildung 4.14). Andergts ist die
Bildung unterschiedlicher dauerhafter Nichtgleichgewsphasen durchaus vorstellbar. Aufgrund der
thermischen Vorgeschichte kann ein bestimmter Pfad vastieden riglichen Entmischungs- und
Kristallisationspfaden eingeschlagenen werden. Diesag fdlgt dann die weitere Phasenbildung,

und es entsteht ein dauerhaftes Nichtgleichgewichigsgeghnlich wie beim Fe-C-System).



Kapitel 6

Zusammenfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wurde das Kristallisationsverimlties metallischen Massivglases
Pd;oCusoNi1oP2o untersucht. Einer der Schwerpunkte dabei war es, den Kisstionsweg zu un-
tersuchen. Dazu wurde géjt, ob das Glas bereits vor Beginn der Kristallisation estrht und wie
die Entmischungsphasen zusammengesetzt sind. Danacle werdzusammenhang zwischen den
Entmischungsphasen und den Phasen, dierend der fihen Stadien der Kristallisation entstehen,
untersucht. Durch Vergleich der Phasen, die aus der langbgekihlten flissigen Schmelze kristal-
lisieren, mit denen, die bei Wmebehandlung des Glases kristallisieren, wurdeiggpnwieweit
die Kristallisation dem thermodynamischen Gleichgewitdigt. Dabei wurde von der Annahme
ausgegangen, dass bei der langsamen Erstarrung Gleidhmggptiasen entstehen. Vor allem durch
die Analyse der chemischen Zusammensetzung der versaeiedthasen konnten diese im quasi-
termaren Pd—(Cu+Ni)—P-System dargestellt und verglichen werded die Kristallisationssequenz

der PdoCusgNi1oP20-Schmelze sowie des entsprechenden Glases abgeleitetrwerd

Die Struktur des Ausgangsmaterials wurde mittels LIM, XRDMRE&ENd TEM als amorph charakte-
risiert. Es wurden keine Anzeichen von Inhomogétah im Ausgangsmaterial mit 3DAP nachgewie-
sen. DSC-Messungen mit konstanter Aufheizrate von 20 K/migtegn einen breiten Temperaturbe-
reich von etwa 95 K zwischen der kalorimetrischen @Geggangstemperatiliy und der Temperatur
des Kiristallisationsbeginnk. Deswegen wird das ReCuzoNi10P2o -Glas als besonderes stabil gegen

Kristallisation angesehen.

Die Reihenfolge der Kristallisation bei langsamer Albkung der flissigen Schmelze wurde aus dem
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Gefugebild und dem Erstarrungsverlauf im Zusammenhang mitadgkorrelierten An- bzw. Ab-
reicherung der Legierungselemente in der kristallinensBhand der Restschmelze abgeleitet. Die
erste auskristallisierte Phase sind Dendriten, die an NiRimangereichert sind. Die Zusammenset-
zung dieser Phase entspricht @uygNissP24, welche dem erwarteten tiefen Eutektikum bei einer
P-Konzentration von 17-19 at.% sehr nahe liegt. Die Deewlrgind von einem Saum umgeben,
der mehr Pd und weniger Ni und P als die Dendriten &httSo erstarrt in deraheren Umge-
bung der Prirardendriten im Bereich des Saumes eine seitmBhase mit einer Zusammensetzung,
Pd50CuoNi1oP2o entsprechend. Diese tetragonale raumzentrierte Phgsalier noch nahe an dem
vermuteten Eutektikum. Die Existenz des Saumes spriclitrddéass sich bereits in diesefiffren
Phase der Erstarrung lokale Inhomogatah in der Schmelze bilden, die aufgrund der hohen Vis-
kositat der Schmelze nicht mehr ausgeglichen werd@mlken. Der Saum ist also vermutlich keine

Gleichgewichtsphase.

Nach Kristallisation der Dendriten und des Saumes ist di¢sResielze im Vergleich zur nominellen
Zusammensetzung der Legierung Cu-reich und Ni-arm. SiekTeimperatur bei der Aliihlung der
Schmelze weiter, bilden sich zwei Ni-arme Phasen. Einerdastalie Ni-arme lamellenartige Phase,
die an Cu angereichert ist, mit einer Zusammensetzung ectspnd PghCuzgNi>P1g. Die zweite Ni-
arme Phase mit der Zusammensetzung entsprechep@ueNioP;3 hat eine tetragonale primitive
Gitterstruktur. Zumindest eine der Ni-armen Phasen Rlisiert zum Ende der Erstarrung vermutlich
eutektisch zusammen mit kubischen, geordnetesP@Kristalliten (LL-Struktur), die sehr geringe
Mengen an Ni und P enthalten. §Rd ist eine Gleichgewichtsphase desdoen Systems Cu—Pd. Im
guasiteraren Zustandsschaubild Pd—(Cu+Ni)—P liegt diese Phaseewi@rnt von der nominellen
Zusammensetzung der Legierungalwend alle anderen Phasen innerhalb eines Konzentiad¢ions

reichs liegen, der nur weniger als 20 % von der nominellendraggszusammensetzung abweicht.

Auch aus der unteiklten festen Schmelze kristallisieren Phasen unter éclywveitiger Entmi-
schung. Nach isothermer &imebehandlung des Glases bei 590 Kdtigite die Kristallisation ei-

ne lange Inkubationszeit. Nach 20 hawshebehandlung war das Material immer noch amorph. Die
3DAP-Analyse zeigte aber eine Entmischung aller Legiesetegnente im nm-Bereich. Die Entmi-
schung erfolgt in Richtung der Zusammensetzung der&Hrstalle, die erst unter weiterer Ni- und

P-Anreicherung nach 30 h erschienen. Die erste Pd-reicsilkne Phase mit einer Zusammenset-
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zung entsprechend BYCu;oNi31Po7 (vereinfacht (PdCuN#pP30) weist eine seesterdifmige Mor-

phologie auf. Sie hat eine rhomboedrische raumzentrigtter&ruktur vom Strukturtyp PdTe;.

Zwischen den Armen der steiirigen Kristalle wurden mittels TEM entmischte, amorpderiche
Bereiche mit verringertem Ni- und P-Gehalt identifiziertrate Zusammensetzung &€ ux7Ni7Ps
entspricht. Nachdem das Glas nach 100 h bei 590 K avitsy kristallisiert war, wurde eine Pha-
se mit einer Zusammensetzung,sE@p3NizP; entsprechend, alséhnlich der Zusammensetzung
der amorphen Entmischungsphase, gefunden. Dasamdlsgs kristalline Geige entklt neben einem
groRen Volumenanteil der Prérphase (Seesterne) weitere Pd-reiche und teilweiserhi&-&hasen.
Die entmischten amorphen sowie péren kristallinen Phasen weichen von der nominellen Zusam-
mensetzung des Glases ab. Die f@ien kristallinen Phasen aus dem Glas und die &dendriten
aus der Schmelze Gleichgewichtsphase*) habeérhnliche Zusammensetzungen, und es gibt auch
Anzeichen ir strukturelleAhnlichkeiten. Bei den anderen Phasen, die aus dem Glaslksigtren,

gibt es in der Regel kein&hnlichkeiten mit den sogenannten Gleichgewichtsphasen.

Die Untersuchungen des Kristallisationsverhaltens bescleedenen Temperaturen de@akihebe-
handlung zeigten eine starke Adofgigkeit der Kristallisation von der thermischen Vordesbte und
Temperaturfihrung. Sogar die geringe Erhung der Temperatur der &mebehandlung um 10K

fuhrt weitgehend zu anderen kristallinen Phasen als @@nwbehandlung bei 590 K.

Ein nochmals @llig andersartiges Kristallisationsverhalten ergilshsbeim Aufheizen der Glaspro-
ben im Kalorimeter bis zum Beginn der Kristallisation (660rKif einer konstanten Aufheizrate von
20 k/min. Die ersten kristallinen Phasen nach diesarébehandlung unterscheiden sich valistig
von der bei isothermer Wmebehandlung bei 590 K gebildeten Papphase. Eine davon ist eine Pd-
reiche Phase mit der Zusammensetzung;dgNi4P16 entsprechend. Unter anderem wurde auch
eine rhomboedrisch raumzentrierte, Pd-arme Phase gefubdas bei diesen Kristalliten praktisch
die gleiche Zusammensetzung wie beim Glas gemessen wstdéght mit den anderen Ergebnissen

konsistent und konnte bisher nicht exitlwerden.

Nach allen Vrmebehandlungen weisen die amorphen und die kristalPm@sen eine ausg&gte
Entmischung in Bezug auf Ni auf. Die Vielzahl verschiedengst&lliner Phasen, die sich je nach
thermischer Vorgeschichte bilden, zeigt, dass es verdehendgliche Entmischungs- und Kristalli-

sationspfade gibt, die zu einem jeweils unterschiedlialedativ stabilen Nichtgleichgewichtsgefe



116 Kapitel 6. Zusammenfassung

fuhrten. Die langsame diffusionsgesteuerte Entmischuegoftenbar Voraussetzungif die Keim-
bildung bei der Kristallisation ist,dnnte eine Ursachéif die aul3ergedhnliche thermische Stabiit

der Pd-Cu-Ni-P-Giser sein.
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spater Prof. Dr. Alexander L. Suvorov in die spannende Welt der Material Sciences. Fur lhre
freundliche Unterstiitzung mochte ich mich herzlich bei Ihnen bedanken: Arexcanop Jleonuoosuu,

oepomHoe cnacubo 3a Bawy nomows u noodeparcky!

In Berlin, ca. 2000 km von meinem Heimatort entfernt, entstand in den Jahren 2000 — 2004 meine
Dissertation, die in der Abteilung ,,Werkstoffe* des Hahn-Meitner-Instituts Berlin GmbH angefertigt
wurde. Dies war die schonste Zeit meines Berufslebens, die bei mir fur immer unvergessliche

Erinnerungen hinterlassen hat.

Fur die gute konstruktive Zusammenarbeit und das angenehme Arbeitsklima mochte ich mich sehr
herzlich bei allen gegenwaértigen und ehemaligen Mitarbeitern der Abteilung bedanken. Mein
besonderer Dank gilt Frau Dr. Nelia Wanderka, Frau Ingrid Dencks, Frau Astrid Riedel, Herrn
Dr. Michael-Peter Macht, Herrn Werner Ronnfeldt, Herrn Giinther Friedrich, Herrn Stefan
Horing und Herrn Martin Kammel, die durch den sorgsamen Umgang und das einfiihlsame
Verhaltnis meine Aufnahme in die Arbeitsgruppe wesentlich beguinstigt und mich immer durch ihre

freundlichen Ratschldge und Gesprache unterstitzt haben.

Im Verlauf der Arbeit und nach der Rohfassung der Einzelkapitel haben mir viele Gesprachspartner
durch ihre Anregungen und ihre nltzlichen Hinweise geholfen, wofiir ich ihnen allen sehr verbunden
bin.

Gedankt sei insbesondere Frau Dr. Nelia Wanderka fir ihre Aufmerksamkeit und engagierte
wissenschaftliche Betreuung sowie die Einfiihrung und Einweisung in die Elektronenmikroskopie,
die Atomsondeanalyse und die 3DAP-Probenpraparation sowie die Aufnahme in ihre FIM-Gruppe.

Haben Sie meinen besonderen Dank fur Ihre unermiidliche Hilfe und Ihre stete Begleitung!

Meinem zweiten wissenschaftlichen Betreuer, Herrn Dr. Michael-Peter Macht, danke ich fir seine
wertvollen Ratschlége, sorgféltigen Ergédnzungen und Kritischen Diskussionen besonders herzlich.
Lieber Herr Macht, liebe Frau Wanderka, herzlichen Dank fur den grofien Zeitaufwand und das
kritische Lesen des Manuskripts!

Herrn Prof. Dr. John Banhart und Herrn Prof. Dr. Walter Reimers danke ich von ganzem Herzen
fiir die groRziigige Ubernahme der Begutachtung meiner Arbeit und die Bereitschaft, mich wahrend

der Promotion zu unterstitzen.



Herrn Prof. Dr. Hans-Jurgen Hoffmann danke ich fiir das grof3e Interesse an meiner Arbeit, die

hilfreichen Ratschlage und fiir die Ubernahme des Priifungsvorsitzes.

Herrn Dr. Volkmar Naundorf danke ich fur die fruchtbaren und kritischen Diskussionen, die bei
der Analyse der Atomsondenmessungen entschieden geholfen haben, und fiir seine gemeinsam mit
Herrn Gunter Friedrich durchgefiihrte Hilfe bei der Lésung der technischen Probleme mit 3DAP.

Herrn Dr. Thomas Zumkley danke ich fir die Einfuhrung in DSC und die freundlichen

Diskussionen.

Herrn Dr. Axel Griesche, Herrn Stefan Mechler und Frau Dr. Astrid Haibel bin ich fir das
kritische Lesen der ersten Arbeitsfassung sowie die hilfreichen Ratschldge zur Verbesserung des
Textes, die ausfihrlichen Sprachkorrekturen und aufschlussreiche Diskussionen sehr verbunden. Dir,
Stefan, danke ich herzlich fur Deine Hilfe bei der Durchfihrung der REM-Messungen und die
Einfihrung in LATEX.

Viele entscheidende Ergebnisse dieser Untersuchung wéren nicht ohne die sorgféltige
Massivglasherstellung und Hilfe bei Wéarmebehandlungen durch Herrn Werner Rénnfeldt sowie die
hervorragende Praparation der REM- und insbesondere TEM-Proben von Frau Astrid Riedel, Frau
Christiane Forster und Herrn Holger Kropf moglich gewesen. Fir Eure Hilfe auch bei der
lichtmikroskopischen Probencharakterisierung bedanke ich mich sehr herzlich.

Herrn Jorg Bajorat danke ich fur die Ratschlége bei der Bildverarbeitung.

Frau Ingrid Dencks — fur den unvergesslichen Deutschunterricht und die freundlichen Gespréche,

die mich immer wieder aufgemuntert haben.

Mein lieber Zimmerkamerad Stefan, danke, dass Du immer fur mich Zeit hattest, um meine
zahlreichen Fragen zu beantworten und manchmal ziemlich ungeordneten Gedanken in formgerechte
Séatze umzuordnen.

Allen meinen Freunden: Effi und Staffan, Stefan und Johanna, Vitaliy, Yurij und Ilona, Olga und
Alexander, die ich in Berlin gefunden habe, bin ich fur ihre stets selbstverstdndliche Unterstiitzung
in schwierigen Situationen zu besonderem Dank verpflichtet.

SchlieBlich méchte ich mich bei meiner lieben Oluschka, meinen Eltern und Schwiegereltern fur
ihre Unterstutzung, Liebe und ihren Glauben bedanken. Auch meiner Tante, GrofSmutter und Kusine
danke ich flr alles herzlich! Mou /Jopocue, ucxkpenne 6nazooapro Bac écex 3a Bauty noooepoiicky,

6epy u 110606s!

Evgeny Davydov Berlin, August 2004
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