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Kapitel 1

Einleitung und Gliederung der

Arbeit

Transparente Leiter und Halbleiter gelangten im Berei
h der Oxidelektronik in den

vergangenen Jahren zunehmend in den Fokus. Diese Materialien, au
h bekannt als

�transparent 
ondu
tive oxides (TCO)� beziehungsweise �transparent semi
ondu
ti-

ve oxides (TSO)� besitzen eine gute elektris
he Leitfähigkeit und zeigen eine geringe

Absorption elektromagnetis
her Wellen im si
htbaren Spektralberei
h [1℄. Die bisher

etablierten TCO�s, wie zum Beispiel CdO, In2O3, β�Ga2O3, SnO2 und ZnO [2, 3℄,

sind n�typ�Halbleiter, was bedeutet, dass sie eine erhöhte Ladungsträgerdi
hte im

Leitungsband besitzen. Um p�n�Übergänge in der Halbleiterelektronik realisieren zu

können, ist die Entwi
klung von Materialien mit Defektelektronen (au
h sogenannten

�Lö
hern�), also p�typ�Halbleitern, erforderli
h [4℄. Die Anwendungsgebiete der p�

typ�Halbleiter in der Optoelektronik sind breit gefä
hert und rei
hen beispielsweise

von transparenten Solarzellen über LED`s und Thermoelektrika zu tou
h�Displays

[5, 6, 7℄. Die meisten Oxide eignen si
h ni
ht als p�typ�Halbleiter, da aufgrund der

hohen Elektronegativität des Sauersto�es, die Lö
her im Valenzband stark lokalisiert

werden. Es zeigte si
h, dass in einigen Kupfer(I)�Verbindungen der Lokalisierungsef-

fekt im Valenzband dur
h eine Hybridisierung des Sauersto�orbitals mit dem Cu

1+

d�Orbital reduziert wird [1, 8, 9, 10℄. Zu diesen vielverspre
henden kupferoxidhal-

tigen Verbindungen gehören das in dieser Arbeit untersu
hte CuAlO2 und dessen

natürli
her Vertreter, das Mineral Delafossit (CuFeO2), wel
hes Namensgeber einer

ganzen Gruppe isotyper Verbindungen ist [9, 1℄. Die trivalenten Kationen in der

Struktur beein�ussen die Eigens
haften des Delafossits. So bewirkt beispielsweise

das Al

3+
eine hohe Transparenz und das Fe

3+
eine gute Leitfähigkeit. Dur
h Mis
h-
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kristallkombinationen lassen si
h die vers
hiedenen Eigens
haften vereinen.

CuAlO2 wurde bisher hauptsä
hli
h als nano� oder polykristalline Dünns
hi
ht

mittels 
hemis
her Gasphasenabs
heidung (CVD) [11℄, Laserstrahlverdampfen (PLD)

[5, 12℄ oder ho
hfrequenzreaktivem Magnetron-Sputtern (RF) [13℄ gezü
htet. Poly-

kristallines Material konnte auÿerdem dur
h Hydrothermalsynthese gewonnen wer-

den [14℄. Literatur zur CuAlO2�Einkristallzü
htung ist nur spärli
h vorhanden [15,

16, 17, 18℄. Aufgrund des inkongruenten S
hmelzens der Delafossitverbindung, basie-

ren alle Einkristallzü
htungen auf einer Lösungszü
htung aus dem Eigen�uss (Cu2O

bzw. CuO). Die bis zum Beginn dieser Arbeit gröÿten Kristalle wurden dur
h lang-

sames Abkühlen einer S
hmelzlösung in einem Korundtiegel gezü
htet und hatten

eine Gröÿe von 5 × 5 × 0,3mm

3
[16℄. Interessant ist, dass bei den Kristallzü
htungen

zwar auf die Problematik der Zü
htung aus Tiegeln eingegangen wird [19, 20, 21, 22℄,

jedo
h die Verwendung einer geeigneten Zü
htungsatmosphäre meistens unbea
h-

tet bleibt. Das Phasendiagramm zum System Kupferoxid�Aluminiumoxid ist bereits

mehrfa
h publiziert [23, 24, 25℄, jedo
h sind der CuAlO2�Zü
htungsberei
h und die

Liquiduslinien in der Regel in dur
hbro
henen Linien dargestellt, sodass davon ausge-

gangen werden kann, dass die bisherigen thermodynamis
hen Untersu
hungen ni
ht

ausrei
hend sind.

Ziel dieser Arbeit war es, geeignete Bedingungen zu de�nieren (Atmosphäre, Tem-

peratur, Tiegelmaterial) unter denen gröÿere CuAlO2�Einkristalle aus dem Eigen-

�uss gezü
htet werden können. Zusätzli
h wurden Untersu
hungen zum Mis
hkris-

tallsystem CuAlO2�CuFeO2 gema
ht. Die Gliederung erfolgte im Wesentli
hen in

zwei Teilberei
he: Thermodynamik und Kristallzü
htung. Die thermodynamis
hen

Untersu
hungen dienten der Kalkulation der Phasendiagramme sowie der Auswahl

der Zü
htungsatmosphäre und des Tiegelmaterials. Für die ans
hlieÿende Einkris-

tallzü
htung des Materials kamen vers
hiedene Zü
htungsmethoden zum Einsatz.
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Kapitel 2

Theoretis
he Grundlagen

2.1 Delafossit � Struktur und Materialeigens
haften

CuAlO2 gehört zur Mineralgruppe der Delafossite. Der ursprüngli
he und natürli
he

Vertreter dieses Materials setzt si
h aus Eisen, Kupfer und Sauersto� (CuFeO2) zu-

sammen und wurde na
h dem Mineralogen Gabriel Delafosse (1873) benannt [26℄.

Die allgemeine Formel des Strukturtyps lautet A+B+O2. Position A kann von den

Edelmetallkationen Ag

+
, Cu

+
, Pd

+
und Pt

+
besetzt werden. Anstelle des Eisens kön-

nen au
h folgende andere dreiwertige Metallkationen Position B einnehmen: Al

3+
,

Ga

3+
, In

3+
, Y

3+
, Cr

3+
und S


3+
[1, 27, 28℄. CuAlO2 ist Gegenstand dieser Ar-

beit, da Kristalle dieser Materialverbindung (im Gegensatz zu den meisten anderen

Delafossitverbindungen) die wi
htigen Anforderungen der Transparenz im si
htba-

ren Spektralberei
h und p�typ�Leifähigkeit vereinen [5℄. Für eine Verwendung als

transparenter Halbleiter ist die direkte Bandlü
ke des Materials von 3.4 eV ausrei-


hend [16℄. Aufgrund des Kupfers in der Verbindung, kommt das Material auÿerdem

als Supraleiter in Frage. Der CuAlO2�Einkristall besteht aus einem s
hi
htartigen

Aufbau aus Aluminiumoxid� und Kupferoxidebenen entlang der 
�A
hse. Die Kris-

tallisationsstruktur ist abhängig von der Stapelfolge und resultiert entweder in der

hexagonalen Form mit der Raumgruppe P63/mmc oder im trigonalen Kristallsystem

mit rhomboedris
her Grundstruktur und der Raumgruppe R3̄m (Abb. 2.1) [27, 29℄.

Die hexagonale Stapelfolge lautet AaBbAaBb, die trigonale lautet AaBbCcAaBbCc.

Die kleinsten Baueinheiten der Struktur bilden die Al-O6-Oktaeder (Groÿbu
hsta-

ben in der Stapelfolge), wel
he an den E
ken miteinander verknüpft sind. Senkre
ht

zu diesen Aluminiumoxids
hi
hten be�nden si
h die Kupferatome (Kleinbu
hstaben

in der Stapelfolge), die jeweils na
h oben und unten von einem Sauersto�atom in

7



2.1 Delafossit � Struktur und Materialeigens
haften

die Struktur eingebettet werden. Es ergibt si
h somit eine Cu-O-Al-O-Cu�Sequenz

entlang der 
�A
hse.

Abbildung 2.1: Rhomboedris
he (links) und hexagonale Delafossitstruktur (re
hts)

entlang der 
�A
hse. Blau dargestellt sind die Kupferatome, in rot die Sauersto�a-

tome und in graublau/gold die Aluminiumatome. Die Abbildungen wurden mit dem

Programm VESTA [30℄ erstellt
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Ursprung der p�Leitfähigkeit in TSO�s 2.2

2.2 Ursprung der p�Leitfähigkeit in TSO�s

In transparent leitfähigen Oxiden (TCO�s) bestimmt die Ausbildung (Position und

Krümmung) des Leitungs� und des Valenzbandes die Ladungsträgermobilität. Bei

Oxiden wird generell die Bandlü
ke gebildet dur
h die Interaktion des 2p�Sauersto��

orbitals mit dem ns�Orbital des Metallkations. Der energetis
he Abstand zwis
hen

dem Valenzband und dem Leitungsband bestimmt letztendli
h die Eigens
haft des

Halbleiters. Bei Halbleitern mit groÿer Bandlü
ke ist diese gröÿer als 3 eV. Die meis-

ten bisher verwendbaren TCO�s sind n�typ�Halbleiter, was bedeutet, dass eine er-

höhte Ladungsträgerdi
hte im Leitungsband vorhanden ist. Die Herstellung von p�

typ�leitfähigen Oxiden gestaltet si
h als s
hwierig aufgrund einer hohen Elektrone-

gativität des Sauersto�s, wodur
h die Lö
her im Valenzband stark lokalisiert wer-

den. Das Resultat ist eine geringe Mobilität und Leitfähigkeit. Um eine gute p�

typ�Leitfähigkeit im Kristall zu errei
hen, ist es notwendig die Bandstruktur so zu

modi�zieren, dass der Lokalisierungse�ekt im Valenzband reduziert wird. Dies lässt

si
h dur
h eine Aufweitung des Valenzbandes dur
h den Einbau von Metallkationen

mit voller d10�S
hale errei
hen (z.B. Cu

+
) (Abb. 2.2). Es kommt dadur
h zu einer

Hybridisierung des Sauersto�orbitals mit dem d�Orbital des Metalls und somit zu

einer Delokalisierung der Lö
her. [1, 8, 9, 10℄

Abbildung 2.2: S
hematis
he Darstellung der 
hemis
hen Bindung zwis
hen einem

Oxidion und einem Metallkation mit voller d�S
hale na
h [1℄

Cu2O erfüllt zwar die oben genannten Anforderungen und ist bereits seit längerem

als p�typ�Halbleiter bekannt, besitzt jedo
h ledigli
h eine Bandlü
ke von 2.1 eV. Die

9



2.2 Ursprung der p�Leitfähigkeit in TSO�s

vollständig besetzten d10�Orbitale gehen lei
ht eine Verbindung mit den 4s� und

4p�Orbitalen des Sauersto�s ein und bewirken dadur
h eine Einfärbung im Kristall.

[1℄

Die p�typ�Leitfähigkeit in TSO�s entsteht dur
h übers
hüssigen Sauersto� (oder

ein De�zit an Metallkationen) in der Materialstruktur. Das Defektglei
hgewi
ht kann

mit folgender Glei
hung ausgedrü
kt werden [8℄:

O2 = 2OX
O + V −

MI + V −3
MIII + 4h+ (2.1)

wobei si
h Oo auf den neutralen Sauersto� auf dem Sauersto�platz bezieht, V auf

die Leerstellen (Vakanzen) des einwertigen oder dreiwertigen metallis
hen Kations

M und h auf die Lö
her (holes). Die von der Stö
hiometrie abwei
hende Formel

für sauersto�rei
he Kupferdelafossite lautet: CuIMIIIO2+x. Dabei kann X zwis
hen

0.001% und 25% liegen. Abbildung 2.3 zeigt die s
hematis
hen Strukturen von stö-


hiometris
hen und ni
htstö
hiometris
hen Kupferdelafossiten. [1, 8℄

Eine Dotierung des Materials, z.B. mit Ca

2+
oder Mg

2+
erhöht die p�Leitfähigkeit.

Das Ersetzen eines trivalenten Kations in der Struktur dur
h ein divalentes bewirkt

eine Lo
hbildung im Valenzband und dadur
h eine Verstärkung der Leitfähigkeit

(Gl. 2.2) [8℄.

(M III3+ + 3e−) ↑= (M II2+ + 2e−) ↓ +V − + h+ (2.2)

M III3+
und M II2+

sind in Gl. 2.2 die divalenten und trivalenten Kationen, V −

eine negativ geladene Leerstelle, e− bezei
hnet ein Elektron und h+ ein Lo
h. Die

Pfeilsymbole drü
ken den Ersatz eines trivalenten Kations dur
h ein divalentes aus.
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Ursprung der p�Leitfähigkeit in TSO�s 2.2

Abbildung 2.3: S
hematis
he Darstellung von stö
hiometris
hen (a) und ni
ht stö-


hiometris
hen Kupferdelafossiten mit Sauersto�übers
huss im Gitter (b) oder in

den Zwis
henräumen (
) [1℄
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2.3 Thermodynamis
he Grundlagen

2.3 Thermodynamis
he Grundlagen

Die thermodynamis
hen Grundlagen dieser Arbeit beziehen si
h im Wesentli
hen auf

die Ausbildung von Phasen in einem System. Thermodynamis
he Systeme sind im-

mer von ihrer Umgebung abgegrenzt, können aber wie jegli
he andere physikalis
he

Systeme als abges
hlossen (isoliert), ges
hlossen oder o�en betra
htet werden, je na
h

We
hselwirkung des Systems mit seiner Umgebung. Der Zustand eines Systems kann

mit makroskopis
hen Zustandsgröÿen wie zum Beispiel Temperatur T , Dru
k p oder

Volumen V 
harakterisiert werden. In einem o�enen System sind die we
hselwirken-

den Zustandsgröÿen beispielsweise Wärme Q und Arbeit W . Beim isolierten System

hingegen �ndet keinerlei Teil
hen� oder Energieaustaus
h mit der Umgebung statt,

es be�ndet si
h in einem Glei
hgewi
htszustand. Generell kann jeder Prozess der zum

Errei
hen eines Glei
hgewi
htszustandes führt (z.B. Temperaturausglei
h, Dru
kaus-

glei
h et
.), als thermodynamis
her Prozess gesehen werden. Diese Prozesse sind im

Allgemeinen als irreversibel anzusehen. Reversible Prozesse gelten als Idealisierung

und laufen nur über Glei
hgewi
htszustände ab. [31, 32, 33℄

Thermodynamis
he Systeme sind homogen oder bestehen aus mehreren homo-

genen Phasen. De�niert werden Phasen dur
h einheitli
he 
hemis
he, strukturelle

und physikalis
he Eigens
haften. Diese Eigens
haften ändern si
h sprunghaft an den

jeweiligen Phasengrenzen. Abgesehen von den Phasen, sind auÿerdem die Komponen-

ten eines Systems zu de�nieren über die letztendli
h die 
hemis
he Zusammensetzung

eines Sto�gemis
hes erklärt ist. Komponenten bestehen aus einzelnen oder mehreren


hemis
hen Elementen und sind sozusagen die Bausteine der im System auftretenden

Phasen. Phasendiagramme mit zwei Komponenten werden als binär bezei
hnet. Ein

ternäres Phasendiagramm enthält entspre
hend drei Komponenten. Setzen si
h die

Komponenten aus mehreren 
hemis
hen Elementen zusammen, werden die Diagram-

me als pseudobinär bzw. pseudoternär bezei
hnet. Der Anteil einer Komponente im

System kann über die Molmengen bere
hnet werden:

xi =
ni

∑C
i=1 ni

(2.3)

C steht für die Anzahl der Komponenten des Systems, i für die betra
htete Kompo-

nente und ni für die Molmenge der betra
hteten Komponente. [31, 32, 33℄

Die Gibbss
he Phasenregel (Gl. 2.4) limitiert die Anzahl P der koexistierenden

Phasen und die Anzahl der Freiheitsgrade F (unabhängige, frei wählbare Variable)

in einem Glei
hgewi
htssystem aus C Komponenten [32℄. In einem Einkomponenten-

12



Thermodynamis
he Grundlagen 2.3

system können demna
h maximal drei Phasen miteinander im Glei
hgewi
ht stehen:

P + F = C + 2 (2.4)

Unter isobaren Bedingungen vereinfa
ht si
h die Glei
hung zu:

P + F = C + 1 (2.5)

In einem Zweikomponentensystem können also unter isobaren Bedingungen nie mehr

als drei Phasen koexistieren.

Die Entropie S eines abges
hlossenen Systems bleibt bei reversiblen Prozessen

bzw. im thermodynamis
hen Glei
hgewi
ht konstant und nimmt bei irreversiblen

Prozessen stets zu. Werden Zustände des Systems variiert, kennzei
hnet si
h der

Glei
hgewi
htszustand dur
h ein Minimum der freien Enthalpie G (au
h Gibbss
he

Funktion oder Gibbss
he freie Energie genannt) [31, 32℄. G ist de�niert dur
h:

G = H − TS = U + pV − TS (2.6)

Die Enthalpie H und die Entropie S des Systems werden aus den experimentell

zugängli
hen Wärmekapazitäten cp bestimmt:

H(T ) = H0 +

∫ T

T0

cp(T )dT (2.7)

S(T ) = S0 +

∫ T

T0

cp(T )

T
dT (2.8)

Endotherme Reaktionen führen zu einer Enthalpieerhöhung (z.B. S
hmelzen, Ver-

dampfen), exotherme Vorgänge bewirken eine Enthalpieerniedrigung (z.B. Kristalli-

sation) [31, 32℄.

Existieren mehrere Phasen im System, bere
hnet si
h die Gibbs�Energie dur
h

Addition der Energien der einzelnen Phasen [32℄. Für Mis
hphasen Gm gilt folgende

Glei
hung:

G = G0 +Gid +Gex (2.9)

G0 ist die na
h Anteilen gewi
htete Summe der Gibbs�Energien der reinen Sto�e und

Gid die Absenkung der Gibbs�Energie einer idealen Mis
hung. Gex ist die sogenannte

freie Exzessenthalpie, die als Gröÿe zur Charakterisierung der Mis
hphase betra
htet

werden kann, da sie die Abwei
hung der Gibbs�Energie von einer idealen Mis
hung

13



2.3 Thermodynamis
he Grundlagen

bes
hreibt.

In dieser Arbeit wird die freie Exzessenthalpie mithilfe des Redli
h�Kister Lö-

sungsmodells bes
hrieben:

Gex = XAXB

N
∑

j=0

Lj(XA −XB)
j

(2.10)

Dieses Modell gilt für ein Zweikomponentensystem mit den Komponenten A und B.

XA und XB sind die jeweiligen Molenbrü
he der Komponenten, Lj deren Interakti-

onskoe�zient [32℄.

Im Folgenden werden die drei grundlegenden Topologien binärer Phasendiagram-

me bes
hrieben.

A B A BA B

TA

TB

A + B(fest) (fest)

A + B(flüssig) (fest)

A + B(flüssig) (flüssig)

A + B(fest) (fest)

A +
Schmelze

(fest)
B(fest)+
Schmelze

Schmelze
TA

TB

TA

TB
Schmelze

Mischkristall

Schmelze+
Mischkristall

Abbildung 2.4: Grundlegende Topologien binärer Phasendiagramme na
h [32℄. Links:

Keine Mis
hbarkeit, Mitte: Eutektis
hes System, re
hts: Mis
hkristallsystem

In binären Phasendiagrammen werden in der Regel die Komponenten A und

B gemäÿ ihrem Anteil an der Zusammensetzung auf der Abszisse aufgetragen. Die

Temperatur ist auf der Ordinate aufgetragen, anhand derer au
h die S
hmelzpunkte

TA und TB der einzelnen Komponenten ablesbar sind. Die einzelnen Phasenfelder

werden dur
h Linien begrenzt. Oberhalb der Liquiduslinie liegen alle Komponenten

im �üssigen Aggregatzustand und unterhalb der Soliduslinie (au
h Subsolidusberei
h

genannt) als Feststo� vor.

Abbildung 2.4 (links) zeigt ein Phasendiagramm mit völliger Unlösli
hkeit im

festen und �üssigen Zustand. In diesem System kommt es zu keiner Mis
hbarkeit

der Komponenten A und B, was zum Beispiel dur
h einen unters
hiedli
hen Gitter-

typ im festen Zustand und deutli
h vers
hiedene Bindungsverhältnisse im �üssigen

Zustand begründet werden kann. Aufgrund unters
hiedli
her S
hmelzpunkte kann
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Komponente A im festen Aggregatzustand neben Komponente B im �üssigen Ag-

gregatzustand existieren. [32℄

In einem eutektis
hen System (Abb. 2.4 (mittig)) liegen die Phasen A und B im

festen Zustand ebenfalls getrennt vor, können si
h aber im �üssigen Zustand mis
hen.

Es kommt zu einer eutektis
hen Entmis
hung dur
h die Kreuzung der Liquiduskur-

ven von A und B, deren S
hnittpunkt die Soliduskurve de�niert. Dieser eutektis
he

Punkt bildet einen niedriger s
hmelzenden Punkt als die eigentli
hen S
hmelzpunkte

der Komponenten. Die Soliduslinie wird in diesem Fall als Eutektikale bezei
hnet.

[32℄

In einem Mis
hkristallsystem (Abb. 2.4 (re
hts)) besteht eine vollständige Mis
h-

barkeit der Komponenten im festen und �üssigen Aggregatzustand. Bei einer Ab-

kühlung der S
hmelze bis unterhalb der Liquiduskurve bilden si
h Mis
hkristalle

unters
hiedli
her Zusammensetzung aus. Die molare Zusammensetzung dieser Kris-

talle und der zugehörigen S
hmelze lassen si
h mithilfe des Hebelgesetzes (Abb. 2.5,

Gl. 2.11 und 2.12) bestimmen. [32℄

Wird eine S
hmelze mit der Zusammensetzung X0 abgekühlt, bildet si
h die ers-

te feste Phase an der Liquiduslinie bei der Temperatur T 1
. Die Zusammensetzung

der festen Phase an diesem Punkt lässt si
h an der Soliduskurve ablesen bei X1
fest.

Die gestri
helte Linie zwis
hen diesen beiden Punkten wird als Konode bezei
hnet.

S
hmelze und Mis
hkristalle be�nden si
h hier jeweils im Glei
hgewi
ht. Beim wei-

teren Abkühlen errei
ht das System die Temperatur T 2
, an dem die S
hmelze mit

der Zusammensetzung X2
fluessig und Mis
hkristalle mit der Zusammensetzung x2fest

im Glei
hgewi
ht sind. [32℄

Mithilfe des Hebelgesetzes lässt si
h bere
hnen, wie ho
h bei einer bestimmtem Tem-

peratur der Anteil der S
hmelze und der der Mis
hkristalle ist:

AnteilMischkristalle =
x0 − x2fluessig

x2fest − x2fluessig
(2.11)

Anteil Schmelze =
x2fest − x0

x2fest − x2fluessig
(2.12)

Dieses Gesetz lässt si
h au
h auf andere Systeme, wie zum Beispiel das eutektis
he

System, übertragen.

Zweisto�systeme, die neben dem Eutektikum zusätzli
h ein Peritektikum besitzen,
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Abbildung 2.5: Kristallisation einer S
hmelze mit der Zusammensetzung x0 in einem

Mis
hkristallsystem na
h [32℄

sind Untersu
hungsgegenstand dieser Arbeit und werden im nä
hsten Abs
hnitt an-

hand des Materialsystems Kupferoxid�Aluminiumoxid näher erläutert.

Sind drei Komponenten A, B und C im System vorhanden, wird für die Darstel-

lung ein Konzentrations� bzw Gibbs�Dreie
k gewählt (Abb. 2.6).

Die E
kpunkte des Dreie
kdiagramms repräsentieren die reinen Komponenten A, B

und C. Na
h dem Satz von Vivani gilt, dass für jeden beliebigen Punkt Q innerhalb

des glei
hseitigen Dreie
ks die Summe der Längen der Lote hA, hB und hC glei
h

der Höhe h des Dreie
ks entspri
ht [32℄:

hA + hB + hC = h (2.13)

Die Zusammesetzung eines Punktes im Phasendiagramm kann, wenn eine Kon-

zentration konstant ist, über eine parallele Linie zu einer der Seiten des Dreie
ks

abgelesen werden. Zum Beispiel kann in Abb. 2.6 eine Parallele dur
h Punkt Q zu

folgender Zusammensetzung führen: XA = 0.6, XB = 0...0.4, XC = 0.4�XB . Ist das

Verhältnis zwis
hen zwei Komponenten konstant, können die Konzentrationen dur
h

das Ziehen einer Linie dur
h den E
kpunkt der dritten Komponente abgelesen wer-

den. Wird z.B. in Abb. 2.6 eine Linie vom E
kpunkt A dur
h den Punkt Q gezogen,
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Abbildung 2.6: Gibbs-Dreie
k mit einer intermediären Zusammensetzung XA=0.6,

XB=0.3, XC=0.1 na
h [32℄

sind die Zusammensetzungen XA = 1...0, XB/XC = 3. [32℄

Bei der Darstellung ternärer Systeme wird im Allgemeinen aufgrund der Komple-

xität auf eine 3D�Illustration verzi
htet. Stattdessen werden isotherme oder isople-

the S
hnitte bevorzugt. Bei isoplethen S
hnitten, au
h sogenannten Gehaltss
hnit-

ten, muss bea
htet werden, dass das Hebelgesetz ni
ht angewendet werden kann,

da im Gegensatz zu binären Systemen an den Rändern zweiphasige Gebiete existie-

ren. Eine weitere ans
hauli
he Mögli
hkeit besteht in der Erzeugung von liquidus�

Projektionen, bei denen innerhalb des Konzentrationsdreie
kes die �Höhe� (und da-

mit die liquidus�Temperatur) farbli
h kodiert wird.

2.3.1 Materialsystem Kupferoxid�Aluminiumoxid

Beim Materialsystem Kupferoxid�Aluminiumoxid handelt es si
h um ein peritekti-

s
hes System, in dem die Delafossitphase CuAlO2 inkongruent s
hmilzt. Als Basis

dient in dieser Arbeit das von Gadalla und White [23℄ publizierte Phasendiagramm

(Abb. 2.7). In diesem Materialsystem ist das Aluminiumoxid valenzmäÿig stabil. Das

Kupferoxid bleibt jedo
h während der Kristallzü
htung ni
ht stabil und we
hselt

mindestens zwis
hen den Valenzen +1 und +2 (Gl. 2.14), weshalb das betra
htete

pseudobinäre System nur als Orientierung dient. Insbesondere die von Gadalla und

White gewählte Bezei
hnung der re
hten Komponente als �CuO � 1/2 Cu2O� zeigt

das komplexe Verhalten von Kupferoxid und deutet an, dass eine Berü
ksi
htigung

des Redoxverhaltens beim Erstellen eines exakten Phasendoagramms notwendig ist.
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Laut Glei
hung 2.14 be�nden si
h die Kupferoxide im Glei
hgewi
ht. Die Enthal-

pie der exothermen Oxidation verändert si
h linear von -142 kJ/mol bei 0 ◦
C zu

-129 kJ/mol bei 1200 ◦
C (Bere
hnung mittels Fa
tSage [34℄), was bedeutet, dass bei

höheren Temperaturen und geringeren Sauersto�partialdrü
ken das Kupfer(I)�Oxid

stabil ist.

Cu2O+
1

2
O2 ⇄ 2CuO +∆H (2.14)

In der Theorie können inkongruent s
hmelzende Verbindungen in peritektis
hen Sys-

temen aus einer S
hmelze mit der stö
hiometris
hen Verbindung gezü
htet werden.

Dabei wird beim Abkühlen der S
hmelze zunä
hst eine Verbindung mit der Zusam-

mensetzung der höher s
hmelzenden Komponente erstarren. Im Verlauf der Zü
htung

wird ans
hlieÿend die gewüns
hte inkongruent s
hmelzende Verbindung auskristal-

lisieren. Das Zü
htungsfenster be�ndet si
h zwis
hen dem Peritektikum und dem

Eutektikum. Für eine Zü
htung gröÿerer, homogener Kristalle sollte die S
hmelzzu-

sammensetzung jedo
h zwis
hen diesen beiden Punkten liegen [35℄.

Im Falle des untersu
hten Materialsystems lässt si
h die stö
hiometris
he 1:1�

Zusammensetzung, die der Zielsubstanz CuAlO2 entspri
ht, ni
ht aufs
hmelzen. Der

Grund dafür ist der wesentli
h höhere S
hmelzpunkt des Aluminiumoxides im Ver-

glei
h zum Kupferoxid. Beim Erhitzen kommt es aufgrund des hohen Dampfdru
kes

vom Kupferoxid zu dessen Verdampfung, bis s
hlieÿli
h, bei ausrei
hend hoher Tem-

peratur, ledigli
h reines Aluminiumoxid vorliegt. Die Temperaturabhängigkeit des

Dampfdru
kes kann über die Clausius�Clapeyron�Glei
hung (Gl. 2.15) de�niert wer-

den [32℄. Demna
h nimmt die Verdampfung des Kupferoxids mit steigender Tempe-

ratur zu.

d ln p

dT
=

∆H

R · T 2
(2.15)

Glei
hung 2.15 bezieht si
h auf die Phasengrenze �üssig�gasförmig. ∆H ist die Ent-

halpiedi�erenz zwis
hen zwei bena
hbarten Phasen, p der Dampfdru
k, T die Tem-

peratur. In dieser Glei
hung wird ein ideales Gasverhalten V = RT/p angenommen.

Es sei allerdings darauf hingewiesen, dass 
hemis
he Aspekte wie eine Vers
hiebung

des Glei
hgewi
htes (Gl. 2.14) mit der Temperatur dur
h Glei
hung 2.15 ni
ht be-

rü
ksi
htigt werden und diese überlagern.

2.3.2 Fa
tSage

Die Phasendiagramme dieser Arbeit wurden mithilfe des Computerprogramms Fa
t-

Sage 7.1 [34℄ erstellt. Das Prinzip der Software basiert auf der Bere
hnung von Glei
h-
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Abbildung 2.7: Kupferoxid�Aluminiumoxid�Phasendiagramm an Luft [23℄

gewi
htszuständen innerhalb eines Systems dur
h die Minimierung der Gibbs-Energie

des Gesamtsystems. Innerhalb des Progamms ist eine Vielzahl an Datenbanken mit

thermodynamis
hen Gröÿen bekannter Substanzen vorhanden. Im Rahmen dieser

Arbeit wurden hauptsä
hli
h Daten der Ftoxid�the FACT Oxide Database verwen-

det, mit denen dann eigene Datenbanken angelegt wurden. In den selbst erstellten

Datenbanken wurden die Daten editiert und an Literaturwerte, bere
hnete Werte

oder gemessene Daten angepasst.
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htungsverfahren

2.4 Kristallzü
htungsverfahren

Die in dieser Arbeit verwendeten Kristallzü
htungsverfahren basieren, aufgrund der

inkongruent s
hmelzenden Delafossitphase (s. Kapitel 2.3.1), gröÿtenteils auf der

Lösungszü
htung. Die Zü
htung aus Tiegeln erfolgte mit Keimvorgabe na
h dem

Czo
hralski� beziehungsweise dem Top Seeded Solution Growth�Verfahren. Als tie-

gelfreie Alternative wurde eine Opti
al Floating Zone�Anlage genutzt. Allen Zü
h-

tungsmethoden gemein ist eine langsame Zü
htungsges
hwindigkeit aufgrund der

geringen Wa
hstumsrate des Delafossits.

2.4.1 Czo
hralski und Top Seeded Solution Growth (TSSG)

Die Czo
hralski-Methode (Abb. 2.8), benannt na
h dem polnis
hen Chemiker �Jan

Czo
hralski� ist das am meisten verbreitete Verfahren für Kristallzü
htungen aus

der S
hmelze. Bei der Zü
htung wird das Ausgangsmaterial zunä
hst in einem Tie-

gel aufges
hmolzen. Bevor der eigentli
he Zü
htungsprozess gestartet werden kann,

muss eine Homogenisierung der S
hmelze errei
ht werden, deren Temperatur si
h

knapp oberhalb des S
hmelzpunktes be�ndet. Ans
hlieÿend wird ein Keim in die

S
hmelzober�ä
he eingetau
ht. Dieser Keim bildet nun den kältesten Punkt im Sys-

tem, an dem das Material auskristallisieren kann. Bestenfalls besteht dieser au
h

sogenannte �Impfkristall� aus dem Eigenmaterial mit gewüns
hter Wa
hstumsri
h-

tung als Anlagerungs�ä
he, sodass eine geri
htete Orientierung der Kristallisation

vorgegeben ist. Dur
h das geri
htete Ziehen des Keims aus dem Tiegel wä
hst ein

zylindris
h geformter Einkristall. Der Dur
hmesser dieses Kristalls lässt si
h mithil-

fe der Ziehges
hwindigkeit, vor allem aber au
h dur
h die genaue Einstellung der

Heizleistung am Tiegel und damit die Temperatur der S
hmelze beein�ussen. Wi
h-

tig bei der Zü
htung ist eine Rotation des Impfkristalls, die zum einen eine glei
h-

mäÿige Konvektion gewährleistet und zum anderen überhaupt erst das geri
htete,

glei
hmäÿige Wa
hstum ermögli
ht, weil Abwei
hungen des Temperaturfeldes von

der Rotationssymmetrie so ausgegli
hen werden. Auÿerdem ist es sinnvoll zu Beginn

der Zü
htung einen dünnen Kristallhals zu ziehen, damit das eigentli
he Kristall-

wa
hstum versetzungsfrei erfolgt. Ein sol
her Dünnhals wird ebenfalls am Ende der

Zü
htung gezogen, um thermis
he Spannungen zu vermeiden, die zu Versetzungen

führen können. [36, 33℄

Das Prinzip der TSSG�Methode ist analog zum Czo
hralski�Verfahren. Au
h

hier wird der Einkristall mithilfe eines Keims aus einem Tiegel gezogen. Allerdings

werden bei dieser Kristallzü
htungsmethode inkongruent s
hmelzende Materialien
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und daher eine S
hmelzlösung anstatt einer stö
hiometris
hen S
hmelze verwendet.

Abbildung 2.8: S
hematis
her Aufbau einer Czo
hralski�Anlage na
h [36℄

2.4.2 Opti
al Floating Zone Methode (OFZ)

Bei der Opti
al Floating Zone Methode handelt es si
h, im Gegensatz zu den bei-

den zuvor bes
hriebenen Methoden, um ein tiegelfreies Kristallzü
htungsverfahren.

Mit dieser Methode lassen si
h sowohl kongruent als au
h inkongruent s
hmelzende

Materialien zü
hten. Als Ausgangsmaterial dienen mögli
hst di
ht gepresste, vorges-

interte zylindris
he Stäbe. Im Falle kongruent s
hmelzender Verbindungen haben der

Vorrats� und der Keimstab dieselbe Zusammensetzung wie die entstehende S
hmelz-

zone. Bei inkongruent s
hmelzenden Verbindungen muss ein gepresstes Pellet mit

geeigneter Zusammensetzung (nahe der eutektis
hen) die S
hmelzzone bilden. Häu-

�g kann dafür die niedriger s
hmelzende Komponente als Lösungsmittel verwendet

werden. Beiden Verbindungen gemein ist der generelle Aufbau und der Zü
htungs-

verlauf (Abb. 2.9). Der Ofen besteht aus mehreren Halogen oder Xenon Lampen

und elliptis
hen Spiegeln. Die Spiegel fokussieren das Li
ht auf die Stäbe und er-

zeugen dur
h deren Ans
hmelzen und Zusammenführen eine S
hmelzzone. Während

der Zü
htung wird diese S
hmelzzone dur
h die Länge des Vorratsstabes gezogen,

indem der Vorrats� und der Keimstab na
h unten gefahren werden. Das Material

kann am Keimstab als Einkristall auskristallisieren. Wi
htig für die Zü
htung ist die

Qualität der Ausgangsstäbe. Diese müssen mögli
hst homogen sein und eine hohe

Di
hte aufweisen, damit eine stabile S
hmelzzone entstehen kann. Die Zieh� und Ro-

tationsraten müssen während der Zü
htung an jedes Material individuell angepasst
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werden. [37℄

Die Zü
htungsversu
he dieser Arbeit wurden an einer OFZ�Anlage der Firma

�Crystal System Corporation� des Typs �FZ-T-100000-H-VII-VPO-PC� dur
hgeführt.

Diese Anlage besteht aus einem Aufbau mit vier elliptis
hen Spiegeln und dazuge-

hörigen Halogenlampen mit einer Leistung von 1500Watt. Die Zü
htung erfolgte in

einem Quarzglasrohr.

Abbildung 2.9: S
hematis
her Aufbau einer Opti
al Floating Zone�Anlage na
h [37℄.

Die ellipsoidalen Spiegel fokussieren das Li
ht, sodass eine S
hmelzzone entsteht

2.5 Grundlagen der Lösungszü
htung

Die Kristallzü
htung aus einer Lösung setzt eine kritis
he Übersättigung der S
hmelz-

lösung voraus. Eine übersättigte Lösung wird dadur
h de�niert, dass sie im Verglei
h

zur gesättigten Lösung eine höhere Konzentration der gelösten Substanz enthält. Er-

rei
ht werden kann die Übersättigung dur
h vers
hiedene Methoden. Eine Mögli
h-

keit ist das langsame Abkühlen einer gesättigten Lösung, wodur
h die Lösli
hkeit

der Ausgangssubstanzen in der Regel abnimmt. Weitere Methoden sind Entzug des

Lösungsmittels dur
h Verdampfen oder Transportprozesse dur
h Vorgabe eines Tem-

peraturgradienten. [35, 38℄
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Ist der Zustand der Übersättigung errei
ht, können die Stadien der Keimbildung

(Nukleation) und des ans
hlieÿenden Wa
htums eintreten (Abb. 2.10). Eine sponta-

ne Keimbildung �ndet oberhalb der Überlösli
hkeitskurve statt und im metastabi-

len Oswald�Miers�Berei
h das Kristallwa
hstum. Eine untersättigte Lösung be�ndet

si
h im stabilen Berei
h, dort lösen si
h die Kristalle auf [38, 39℄. Für eine Bildung

von Kristallkeimen muss die Glei
hgewi
htstemperatur zwis
hen der S
hmelze und

den Kristallen unters
hritten werden. Die für die Keimbildung aufgebra
hte Energie

wird als Keimbildungsenergie ∆G bezei
hnet. Zwis
hen der Kristallisation T1 und

der Liquidustemperatur T2 existiert eine unterkühlte S
hmelze (Abb. 2.11) [39℄.

Temperatur

K
o

n
ze

n
tr

a
tio

n

ungesättigte
Lösung,
stabiler Bereich

Oswald-M
iers

-B

er
ei

ch

Löslichkeitskurve

Überlöslichkeitskurve

übersättigte
Lösung

Abbildung 2.10: Darstellung des Oswald�Miers�Berei
hes zwis
hen der Lösli
hkeits�

und der Überlösli
hkeitskurve na
h [40℄

Damit ein Keim stabil wa
hsen kann, muss dieser den kritis
hen Keimradius r∗

übersteigen. Diese kritis
he Keimgröÿe bere
hnet si
h aus der spezi�s
hen Ober�ä-


henenergie σ und der Änderung der freien Volumenenergie ∆gv (Gl. 2.16) [39℄. Ther-

modynamis
h lässt si
h das folgendermaÿen erklären: Bei der Keimbildung kommt

es zu einer Freisetzung von Energie und für die Bildung einer neuen Feststo�ober�ä-


he muss eine Ober�ä
henenergie aufgebra
ht werden. Damit der Keim stabil bleibt,

muss der freigesetzte Energiebetrag gröÿer sein als die benötigte Ober�ä
henener-

gie. Ist der Energiebetrag glei
h groÿ, entspri
ht das der kritis
hen Keimgröÿe. Ein
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Temperatur T
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a
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Kristall

Schmelze

T1 T2

ΔG

Abbildung 2.11: Abhängigkeit der freien Enthalpie von der Temperatur eines Kris-

talls und seiner S
hmelze na
h [39℄

sol
her gebildeter Keim hat glei
he Tendenzen zu zerfallen wie zu wa
hsen [41℄.

r∗ =
2σ

∆gv
(2.16)

Der Grad der Übersättigung bestimmt die Gröÿe der Keime. Ein geeignetes Lö-

sungsmittel sollte zu einer starken Übersättigung führen (also mögli
hst viel Mate-

rial lösen), da dies zu kleineren kritis
hen Keimen führt. Auÿerdem sollte in Ab-

hängigkeit von der Temperatur eine Veränderung der Lösli
hkeit auftreten, damit

es zu einer starken Übersättigung kommt. Die Wa
hstumsges
hwindigkeit der Keime

hängt ebenfalls vom Übersättigungsgrad ab und ist proportional dazu. Eine zu starke

Übersättigung kann allerdings aufgrund zu hoher Wa
hstumsges
hwindigkeit zu den-

dritis
hem Wa
hstum führen. Eine zu geringe Übersättigung kann zur Ausbildung

von wellenförmigen Flä
hen führen. Über die Kristallmorphologie können demna
h

die Zü
htungsbedingungen angepasst und optimiert werden. Generell gilt, dass si
h

groÿe Lösungsvolumen weniger stark übersättigen lassen als kleinere Mengen [33℄.

Der metastabile Zü
htungsberei
h (Oswald�Miers�Berei
h) kann dur
h eine Zugabe

weiterer Komponenten zum Flussmittel vergröÿert werden. Allerdings kann das au
h

zu unerwüns
hten E�ekten wie Verunreinigungen im Kristall oder Erhöhung der

Viskosität und damit verbundene Änderungen der Konvektion und Di�usion führen.
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[42, 33℄

Die Kristallzü
htung aus einer Lösung kann unter Verwendung des Eigen�usses

erfolgen. Dabei besteht das Flussmittel aus einer Komponente der zu zü
htenden

Kristallverbindung, oder es wird ein geeignetes Lösungsmittel einer anderen 
hemi-

s
hen Verbindung genutzt, die dann na
h Mögli
hkeit ni
ht in den Kristall eingebaut

wird. Die Verwendung des Eigen�usses erfolgt meistens bei peritektis
h s
hmelzen-

den Verbindungen [33℄. Im Berei
h der Oxidkristallzü
htung werden häu�g gängige

Lösungsmittel wie PbO, KOH oder B2O3 genutzt, die aus einfa
hen anorganis
hen

Verbindungen bestehen und eine geringe Liquidustemperatur besitzen [42℄. Bedin-

gungen an ein geeignetes Flussmittel sind neben dem niedrigen S
hmelzpunkt unter

anderem eine gute Lösli
hkeit, eine Veränderung der Lösli
hkeit mit der Temperatur

und es sollte zu keiner Reaktion mit dem Tiegelmaterial kommen. Unter Verwen-

dung eines Flussmittels können zum einen inkongruent s
hmelzende Verbindungen

einfa
her gezü
htet werden aber au
h Tieftemperaturphasen, die bei einer S
hmelz-

zü
htung ni
ht zugängli
h sind [42, 43℄. Ein Na
hteil der Lösungszü
htung gegenüber

der Zü
htung aus der S
hmelze ist jedo
h die langsamere Wa
hstumsges
hwindigkeit

der Kristalle aufgrund der meistens geringeren Übersättigungs� und Di�usionsrate

[35, 33℄. Die Wa
hstumsraten müssen dabei individuell an jedes Material angepasst

werden. Jedo
h gilt im Allgemeinen, dass bei einer guten Lösli
hkeit eine Abkühlrate

von 0,1�1K/d gewählt werden kann. Geringe Lösli
hkeiten erfordern eine besonders

gute Dur
hmis
hung während der Zü
htung, um den Materialtransport zum Kristall

zu gewährleisten [35℄.
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Kapitel 3

Charakterisierungsmethoden

3.1 Di�erenz�Thermoanalyse und Thermogravimetrie

(DTA�TG)

Die Di�erenz�Thermoanalyse ist ein thermis
hes Verfahren zur Bestimmung von

Phasenumwandlungen bzw. Phasendiagrammen eines Systems. Das Messprinzip be-

ruht auf der Tatsa
he, dass jeder Phasenübergang eines Materials mit einem Ener-

gieumsatz verbunden ist. Dieser Energieumsatz wird in der DTA�Anlage gemessen,

indem eine inerte Substanz (Referenz) und die zu untersu
hende Probe zeitglei
h

erwärmt und wieder abgekühlt werden. Mithilfe von gekoppelten Thermoelementen

wird eine Temperaturdi�erenz ∆T der beiden Tiegel ermittelt (Abb. 3.1). Eine sol
he

Di�erenz kommt beispielsweise dann zustande, sobald die zu untersu
hende Probe

eine exotherme oder endotherme Phasenumwandlung dur
hläuft. Dieser exotherme

bzw. endotherme Prozess ist dann als Peak im Messprogramm zu sehen. Findet

keine Phasenumwandlung oder 
hemis
he Reaktion statt, erwärmen si
h die Tiegel

glei
hmäÿig und kein Messsignal kommt zustande.

Bei der Kopplung der DTA mit der Thermogravimetrie kann während der Mes-

sung no
h zusätzli
h eine Massenänderung der Probe ermittelt werden. Hierbei kön-

nen, besonders im Falle von Oxiden, Rü
ks
hlüsse auf Redoxprozesse getro�en wer-

den. Mögli
h sind au
h Verdampfungs� oder Zerfallsprozesse der Probe.

Die thermis
hen Untersu
hungen dieser Arbeit wurden an der Anlage �STA409CD�

der Firma �Netzs
h�Gerätebau GmbH� dur
hgeführt.
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Abbildung 3.1: S
hematis
her Aufbau einer DTA�Anlage na
h [44℄ mit Darstellung

der Auswertung als Kurvenverlauf

3.2 Röntgendi�raktometrie (XRD)

Das Prinzip der Röntgendi�raktometrie basiert auf der Beugung von Röntgenstrah-

lung an kristallinen oder teilkristallinen Festkörpern. In erster Linie dient die Metho-

de zur Strukturaufklärung und zur quantitativen und qualitativen Phasenanalyse. Es

können aber au
h Korngröÿen, S
hi
htdi
ken, Versetzungsdi
hten [45℄ und me
hani-

s
he Verzerrungen ermittelt werden. Untersu
ht werden können sowohl kompakte,

einkristalline Proben als au
h Pulverproben [46℄. Bei der Messung wird die Rönt-

genstrahlung in einer Röntgenröhre erzeugt, indem zunä
hst Elektronen von einer

Wolfram�Glühkathode emittiert und mittels Ho
hspannung zur Anode bes
hleunigt

werden. Beim Eindringen in das Anodenmaterial werden die Elektronen abgebremst.

Einige der Elektronen dringen tiefer in das Anodenmaterial ein und rufen dort 
ha-

rakteristis
he Übergänge von Elektronen im Hüllensystem der Anodenatome hervor.

Bei diesen Prozessen entsteht Röntgenstrahlung, deren Spektrum aus Brems� und


hrakteristis
her Strahlung besteht [47℄. Bei der Pulverdi�raktometrie wird mit mo-

no
hromatis
her Röntgenstrahlung gearbeitet. Der Röntgenstrahl tri�t unter dem

Glanzwinkel θ auf die Probenober�ä
he. Die CuKα�Strahlung beispielsweise besitzt

eine Wellenlänge von 1,54Å. Sie wird an den Elektronenhüllen der in Re�exionsstel-

lung be�ndli
hen Netzebenens
haren gebeugt. Dabei entstehen Wellen, die mitein-

ander interferieren. Unter einem bestimmten Winkel kommt es zu konstruktiver bzw.

destruktiver Interferenz, bei der der Gangunters
hied der gebeugten Strahlen aus-

s
hlaggebend ist. Im Di�raktometer wird die Strahlung oft dur
h einen sekundären

Graphitmono
hromator ge�ltert und tri�t auf einen Detektor, wel
her die Intensität
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des re�ektierten Strahlenbündels misst. Mithilfe der Bragg Glei
hung werden aus

dem entstandenen Beugungsbild die Netzebenenabstände d der Struktur ermittelt

(Abb. 3.2, Gl. 3.1). [46, 47, 48℄

Die gemessenen Röntgendi�raktogramme dieser Arbeit wurden mit einem Dif-

fraktometer �XRD3003 TT� der Firma �GE Inspe
tion Te
hnologies GmbH� erstellt.

n · λ = 2 · d · sin(θ) (3.1)

Abbildung 3.2: Beugungsvorgang an einer Netzebenens
har na
h W. L. Bragg (1912).

Darstellung verändert na
h [49℄

3.3 Röntgen�uoreszenzanalyse (RFA)

Die Röntgen�uoreszenzanalyse dient der qualitativen und quantitativen Bestimmung

der Elementzusammensetzung einer Probe. Das Prinzip dieser Methode beruht auf

der Anregung einer Probe mittels primärer Röntgenstrahlung wodur
h die Atome der

Probe Fluoreszenz�Röntgenstrahlung abgeben. Bei der Anregung werden Elektronen

aus den inneren S
halen des Atoms gelöst. Die entstehenden Leerstellen werden von

Elektronen aus bena
hbarten äuÿeren Atoms
halen wieder gefüllt (Abb. 3.3). Bei

diesem Prozess wird Energie in Form eines Röntgenquants emittiert und es entsteht

die sogenannte elementspezi�s
he 
harakteristis
he Fluoreszensstrahlung. Mithilfe

eines Detektors wird die Energie der emittierten Röntgenquanten bestimmt. Diese

Energie entspri
ht der Energiedi�erenz aus dem Elektronenübergang zwis
hen den

Energieniveaus.
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Das in dieser Arbeit verwendete 2D�Mikro�RFA Spektrometer stammt von der

Firma Bruker und besitzt einen energiedispersiven Sili
ium�Drift�Detektor. Mit ei-

nem x�y�Probentis
h sind 2D�S
ans der Proben mögli
h.

Abbildung 3.3: Funktionsprinzip der Röntgen�uoreszenzanalyse na
h [50℄. Dur
h An-

regung mittels primärer Röntgenstrahlung werden Elektronen aus den inneren S
ha-

len herausges
hlagen. Die Leerstellen werden von Elektronen aus äuÿeren S
halen

wieder gefüllt, wobei Fluoreszenzstrahlung (im Beispiel Kα, Kβ) ausgesandt wird.
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Kapitel 4

Thermodynamis
he

Untersu
hungen

Für die Einkristallzü
htung von Materialien ist es notwendig geeignete Zü
htungs-

bedingungen zu de�nieren. Dafür werden thermodynamis
he Untersu
hungen her-

angezogen, mit denen es mögli
h ist, eine Zü
htung im Tiegel zu optimieren. Die

folgenden Untersu
hungen zum Materialsystem Cu2O�Al2O3 gliedern si
h in zwei

Teilberei
he: Tiegelmaterial und Atmosphäre sowie Phasendiagramme.

4.1 Experimentelles

Die experimentellen TG�DTA Untersu
hungen orientierten si
h zunä
hst an den vor-

handenen Literaturdaten aus Abs
hnitt 2.3.1. Die molaren Verhältnisse der Einwaa-

gen der Komponenten Cu2O (Fox Chemi
als, 99.99% Reinheit) und Al2O3 (Alfa Ae-

sar, 99.997% Reinheit) wurden entspre
hend dem Phasendiagramm von Gadalla und

White vorgenommen [23℄. Um die Zü
htungsbedingungen zu simulieren wurde abwei-


hend von standardmäÿigen DTA�Messungen ein Temperaturprogramm mit längerer

Haltezeit der Maximaltemperatur gewählt. Die Maximaltemperatur der Messungen

war etwas höher als die Liquidustemperatur der verwendeten Cu2O�Al2O3�Mis
hung

[23℄. Um si
herzustellen, dass die CuAlO2�Phase gebildet wird, wurde das Tempe-

raturprogramm zwei mal dur
hlaufen.

Mit dem verwendeten Temperaturprogramm war es mögli
h, potentielle Tiegel-

materialien auf deren Stabilität zu prüfen. Anhand dieser Messungen konnten auÿer-

dem erste Erkenntnisse zu Redoxprozessen des Kupferoxids gewonnen werden. Um

die Erkenntnisse genauer interpretieren zu können und zu verfestigen, wurden Mes-
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Ergebnisse und Diskussion 4.2

sungen mit unters
hiedli
hen Sauersto�partialdrü
ken dur
hgeführt. Atmosphären

mit einem Sauersto�gehalt zwis
hen 2�100% in Argon gaben Aufs
hluss über eine

geeignete Zü
htungsatmosphäre.

Um das Phasendiagramm zu bestimmen, variierten die molaren Konzentrationen

der Einwaagen zwis
hen reinem Cu2O und 15mol% Al2O3 in Cu2O. Mithilfe der

gewonnen Messdaten und dem Programm Fa
tSage wurde sowohl das pseudobinäre

und als au
h das ternäre Al2O3�CuO�Cu Phasendiagramm neu kalkuliert. Auÿerdem

konnten Legierungsbildungen von der S
hmelze mit dem Tiegelmaterial simuliert

werden.

Ans
hlieÿend an die TG�DTA Messungen wurden Phasenzusammensetzungen

der einzelnen Proben mittels XRD bestimmt.

4.2 Ergebnisse und Diskussion

4.2.1 Tiegelmaterial und Atmosphäre

Die ersten Messungen wurden mit einer Materialzusammensetzung von 10mol%

Al2O3 in Cu2O bzw. reinem Cu2O dur
hgeführt. Zunä
hst galt es generelle Informa-

tionen über das Material zu sammeln. Ist Sauersto� in der Atmosphäre vorhanden,

so zeigen si
h Oxidations� und Reduktionsprozesse des Kupferoxids. In Übereinstim-

mung mit den Untersu
hungen von Gadalla und White [23℄ oxidiert bei vorhandenem

Sauersto� Cu2O bei etwa 350 ◦
C zu CuO. Im Verlauf des Heizens sind DTA�Peaks

zwis
hen 1000 ◦
C und 1150 ◦

C zu verzei
hnen. Diese Peaks resultieren aus endo� oder

exothermen Redoxreaktionen zwis
hen Cu

+
und Cu

2+
und endothermen S
hmelz-

prozessen. Oxidationsprozesse sind immer mit einem exothermen DTA�E�ekt und

einer Massezunahme in der TG�Kurve verbunden. Reduktionsprozesse hingegen sind

endotherm und zeigen si
h in Form einer Masseabnahme aufgrund von Sauersto�-

verlust. [51℄

Eine Messung mit reinem Cu2O verans
hauli
ht deutli
h die Redoxprozesse des

Kupferoxids (Abb. 4.1, rote Kurven). Die o.g. Oxidation des Cu2O zum CuO bei 
a.

350 ◦
C wurde wegen der besseren Übersi
htli
hkeit ni
ht mit dargestellt. Die ersten

drei endothermen Peaks sind mit einem Masseverlust verbunden. Dabei korreliert der

Masseverlust mit der Intensität des endothermen E�ektes. Zum Beispiel ist an Punkt

(1) ein s
hwä
heres endothermes Signal zu verzei
hnen, wodur
h au
h der Abfall in

der TG�Kurve �a
her ist. Die Reduktion von Kupfer(II)�oxid zu Kupfer(I)�oxid

ist abges
hlossen etwa beim Errei
hen des Punktes (2). Aufgrund dessen, dass die
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4.2 Ergebnisse und Diskussion

Probe an diesen Punkt immer no
h fest ist, ist davon auszugehen, dass alle bis da-

hin gemessenen DTA�Peaks auf Redoxprozesse zurü
kzuführen sind und ni
ht auf

S
hmelzvorgänge. Beim weiteren Erhitzen kommt es zu einem kleinen exothermen

E�ekt, an den si
h eine Massezunahme von etwa 1% ans
hlieÿt. Die dur
h teilweise

(exotherme) Oxidation des Cu2O zum CuO verursa
hte Massezunahme beim Heizen

ist zunä
hst überras
hend, weil sie dem Cu�O2�Phasendiagramm (Abb. 4.4) zu wi-

derspre
hen s
heint. Die Erklärung hierfür liegt darin, dass si
h in der �üssigen Phase

(und nur dort!) beide Kupferoxide mis
hen. Dur
h die Mis
hungsentropie Gid ist die

Mis
hphase Cu2O/CuO(liq) gegenüber den reinen Komponenten Cu2O + CuO sta-

bilisiert, und die teilweise Oxidation ermögli
ht eine Reduzierung der Gibbsenergie

(Gl. 2.9) des Systems. Mit zunehmenden CuO�Gehalt s
hmilzt die Probe vollständig

(Peak bei etwa 1150 ◦
C). Das vollständige Aufs
hmelzen der Proben an diesem Punkt

bestätigte si
h dur
h Messungen, die ledigli
h bis 1200 ◦
C dur
hgeführt wurden. Das

Material in den Tiegeln war im Ans
hluss der Messungen eindeutig homogen ge-

s
hmolzen. [51℄

Eine Messung unter den selben Bedingungen aber mit einer Zugabe von Al2O3

zum Cu2O zeigt nahezu identis
he Kurvenverläufe sowohl in der TG als au
h in der

DTA. Ledigli
h zwis
hen 1230 ◦
C und 1260 ◦

C ist ein weiterer endothermer Peak zu

sehen, der bei reinem Cu2O ni
ht vorhanden ist. Spätere Messungen verdeutli
hten,

dass es si
h bei diesem Peak um das peritektis
he S
hmelzen von CuAlO2 handelt.

[51℄

Na
hdem erste Kenntnisse zum Redoxverhalten des Kupferoxids gewonnen wer-

den konnten, galt es ein geeignetes Tiegelmaterial für die Zü
htung zu �nden. Dafür

wurden vers
hiedene in Frage kommende Materialien in unters
hiedli
hen Sauersto�-

gehalten in der Atmosphäre getestet. Es zeigte si
h, dass keramis
he Tiegel wie zum

Beispiel Al2O3, Y2O3 [21℄ oder MgO bereits na
h wenigen Minuten von der S
hmelze

in�ltriert werden. Sol
he Tiegel eignen si
h ledigli
h für Untersu
hungen im niedrige-

ren Temperaturberei
h, bei denen die Probe fest bleibt. Im Verglei
h zu keramis
hen

Al2O3�Tiegeln, eignen si
h einkristalline Saphirtiegel zumindest für einen kurzfris-

tigen Gebrau
h. Die verwendeten Tiegel sind na
h einigen Tagen Gebrau
h nur mi-

nimal angegri�en. Jedo
h sollte beda
ht werden, dass die molare Zusammensetzung

der S
hmelze si
h beim Ablösen des Tiegelmaterials ändert. Zudem sind Saphirtiegel

emp�ndli
h gegenüber plötzli
her Temperaturänderung und können daher lei
ht rei-

ÿen. Platin erwies si
h letztendli
h als das stabilste Tiegelmaterial für die Zü
htung

und wurde daher für alle weiteren Experimente verwendet. [51℄

Für die Langzeitstabilität der Platintiegel gegenüber der kupferoxidrei
hen S
hmel-
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950 1000 1050 1100 1150 1200 1250 1300
Temperature [°C]

98

99
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TG [%]

exo↑

Cu O2

90 % Cu O + 10 % Al O2 2 3

(1) (2)

Abbildung 4.1: DTA(dur
hgezogen) und TG(gestri
helt)�Kurven zwis
hen 900 ◦
C

und 1300 ◦
C für reines Cu2O und eine 90/10�Mis
hung mit Al2O3. Die DTA�Peaks

zwis
hen 1000 ◦
C und 1150 ◦

C sind mit Redoxprozessen verbunden (Masseänderung

in der TG�Kurve) [51℄

ze spielt die Atmosphäre eine ents
heidende Rolle. Um eine geeignete Zü
htungs-

atmosphäre zu �nden, wurden Messungen mit unters
hiedli
hen Sauersto�partial-

drü
ken dur
hgeführt (Abb. 4.2). Bei diesen Messungen fällt auf, dass während der

Haltezeit von drei Stunden bei 1200 ◦
C, die Masseabnahme umso stärker ist, je weni-

ger Sauersto� die Atmosphäre enthält. Ents
heidend ist, dass während dieser Halte-

zeit das Kupferoxid partiell zu elementarem Kupfer reduziert wird. Dieses elementare

Kupfer bildet eine Legierung mit dem verwendeten Platintiegel und zerstört diesen

bei längerem Gebrau
h. Bei den Messungen, in denen weniger als 15% Sauersto�

verwendet wurde, zeigten si
h die Tiegel im Ans
hluss der Experimente stark an-

gegri�en (Abb. 4.3). Beim Verglei
h der Tiegelgewi
hte inklusive Probenmaterial

vor und na
h den Messungen, ist bei den Experimenten, die in Argonatmosphäre

dur
hgeführt wurden, ein deutli
her Masseabfall zu sehen. Wird beispielsweise eine

Probenmasse von etwa 500mg verwendet, fehlen im Ans
hluss des Experimentes 
a.

15mg des Gewi
htes aufgrund der Sauersto�abgabe. Bei den Messungen, die an Luft

dur
hgeführt wurden, sind im Ans
hluss der Experimente 
a. 5mg zusätzli
he Masse
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4.2 Ergebnisse und Diskussion

auf der Waage zu verzei
hnen. Eine geringfügige CuO�Bildung dur
h Sauersto�auf-

nahme ist unvermeidbar. [51℄

300 350 400 450 500 550 600
Time [min]
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104

105
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107

TG [%]

200

400
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800

1000

1200

Temperature [°C]

100 % O2

50 % O2

air

10 % O2

Abbildung 4.2: TG(gestri
helt)� und DTA(dur
hgezogen)�Kurven von Messungen

mit unters
hiedli
hem Sauersto�gehalt in der Atmosphäre. Dargestellt ist die Zeit-

spanne zwis
hen dem Aufheizen ab 900 ◦
C und dem Abkühlen bis 800 ◦

C. Während

der Haltezeit bei 1200 ◦
C kann ein stärkerer Masseverlust (TG) bei geringerem Sau-

ersto�partialdru
k verzei
hnet werden, was auf die Cu�Bildung zurü
kzuführen ist.

Bei höherem Sauersto�partialdru
k (hier 50% und 100%) kristallisiert der Spinelltyp

CuAl2O4 anstelle des Delafossits CuAlO2 [51℄

Die Problematik der Legierungsbildung von Kupferoxids
hmelzen in Platintie-

geln wurde bereits mehrfa
h dargelegt [19, 20℄. Beide Metalle kristallisieren in der

f

 Struktur und im binäre Cu�Pt�Phasendiagramm zeigt si
h im höheren Tempe-

raturberei
h bei > 1000 ◦
C eine ideale Mis
hbarkeit. Ledigli
h unter ≈ 880 ◦

C sind

die intermediären Phasen CuPt und Cu3Pt stabil [52℄. Für die verwendeten Tempe-

raturen dieser Arbeit 1200−1300 ◦
C (1473−1573K) erhält man für eine Lösung mit

zwei Komponenten (Cu und Pt) eine maximale ideale Gibbsenergie der Mis
hung bei

einem molaren Anteil x = 0.5, was bedeutet:

∆Gid,mix = RT 2 x ln x = −8 .5 . . . 9 .1 kJ/mol (4.1)

(R � Gaskonstante). Der Energiegewinn aus Glei
hung 4.1 führt zur Stabilisierung
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(a) (b)

Abbildung 4.3: DTA�Platintiegel na
h einer Messung in einer reinen Argonatmo-

sphäre (a) und an Luft (b)

von festen oder �üssigen intermetallis
hen Cu�Pt�Verbindungen. Abbildung 4.4 ver-

deutli
ht die Stabilitätsphasenfelder der Kupferoxide im Platintiegel (Das Diagramm

wurde mit Fa
tSage kalkuliert [34℄, der S
hmelzpunkt des Platins bei 1770 ◦
C liegt

auÿerhalb der Skala). Bei geringen Temperaturen und hohen Sauersto�partialdrü
ken

ist CuO(s) stabil in Pt�Tiegeln. Mit zunehmender Temperatur und abnehmendem

Sauersto�gehalt wird Cu2O stabil und ans
hlieÿend metallis
hes Kupfer. Die verti-

kalen Linien im Diagramm sind die S
hmelzpunkte der einzelnen Phasen. [51℄

Die Annahme, dass �üssiges metallis
hes Kupfer ohne Legierungsbildung im Pla-

tintiegel erhalten bleibt, ist unrealistis
h. Ideale Mis
hbarkeiten im festen und �üs-

sigen Zustand sind im Diagramm mit rot�gestri
helten Linien gekennzei
hnet. Die

beiden vertikalen Linien, die das �id�ss+id�melt�-Phasenfeld eingrenzen, sind die

Solidus� und Liquiduslinien des binären Cu�Pt�Phasendiagramms. In der Litera-

tur [52℄ liegen diese beiden Linien etwa 200K höher. Es kann davon ausgegangen

werden, dass die identis
he Kristallstruktur von Cu und Pt, verbunden mit unend-

li
her gegenseitiger Lösli
hkeit, der Hauptgrund ist für die Instabilität von CuOx�

S
hmelzen in Platintiegeln. Na
h mehreren Aufheizzyklen (
a. 6�8) wird das Kup-

feroxid vollständig zu elementarem Kupfer reduziert und der Platintiegel dur
h die

Legierungsbildung zerstört. Bei der Zü
htung ist es wi
htig, dass eine lokale Überhit-
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Abbildung 4.4: Darstellung des Systems Cu�Pt-O2 mit den Koordinaten T, log[pO2
].

Die dur
hgezogenen Linien stellen die Annahme der Existenz der reinen Pha-

sen CuO(s), Cu2O(s,liq), Cu(s,liq) und Pt(s) dar. Die gestri
helten roten Lini-

en zeigen die Veränderung des Diagramms unter Voraussetzung einer Cu�Pt�

Legierungsbildung in der festen (id�ss) und in der �üssigen (id�melt) Phase [51℄

zung nahe der Tiegelwand verhindert wird, da das �Cu2O+id�melt�-Phasenfeld bei

höheren Temperaturen si
h hin zu höheren Sauersto�partialdrü
ken ausweitet. Da-

dur
h kann au
h bei relativ hohen Sauersto�gehalten in der Atmophäre eine Cu�Pt�

Legierungsbildung entstehen. Ohne gravierende Überhitzung bleibt der Platintiegel

bei Atmosphären mit mindestens 15% O2�Gehalt langzeitstabil. [51℄

Beim Betra
hten der Kristallisationskurven aus Abbildung 4.2, zeigen si
h wieder

Änderungen im Massesignal bei unters
hiedli
hen Sauersto�gehalten in der Atmo-

sphäre. Die Messungen mit 10% O2 bzw. an Luft sind gekennzei
hnet dur
h einen

Masseabfall bei etwa 1000 ◦
C, der auf eine CuAlO2�Kristallisation zurü
kzuführen

ist. Die ursprüngli
he S
hmelze enthält Cu

2+
und Cu

+
in einem dur
h T und pO2

bestimmten Verhältnis. Bei der Kristallisation von CuAlO2 wird nur Cu

+
aus der

S
hmelze entfernt und zur Wiederherstellung des Glei
hgewi
hts muss in der S
hmel-

ze Cu

2+
zu Cu

+
reduziert werden; ein Prozess der die beoba
htete Masseabnahme er-

klärt. Bei Erstarrung in sauersto�rei
her Atmosphäre hingegen (hier 50% und 100%)

kristallisiert der Cu

2+
�haltige Spinell (CuAl2O4) und die Masse nimmt dur
h Na
h-
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bildung von Cu

2+
au
h in der S
hmelze zu. Diese Phase kann au
h eindeutig mit

ans
hlieÿenden XRD�Analysen na
hgewiesen werden. Die TG�DTA Untersu
hungen

zeigen, dass ein Sauersto�gehalt von mindestens 25% bereits ausrei
ht, um die uner-

wüns
hte Spinellphase anstelle des Delafossits auszukristallisieren. In Kombination

mit den Tiegeluntersu
hungen lässt si
h sagen, dass 15�21% O2 in der Atmosphäre

der ideale Kompromiss sind zwis
hen der Kristallisation der Spinellphase bei höheren

und der Legierungsbildung bei niedrigeren pO2
. [51℄

4.2.2 Phasendiagramme im Materialsystem Kupferoxid�

Aluminiumoxid

Aus der Literatur ist bekannt, dass es si
h bei dem Cu2O�Al2O3 Materialsystem um

ein peritektis
hes Phasendiagramm handelt [25, 23, 24℄. Für die CuAlO2-Einkristall-

zü
htung ist es wi
htig das Zü
htungsgebiet zwis
hen dem peritektis
hen und dem

eutektis
hen Punkt genauestens einzugrenzen. Dur
h Messungen mit unters
hiedli-


hen molaren Anteilen von Al2O3 in Cu2O konnte zunä
hst das pseudobinäre neu

kalkuliert werden. Dur
h zusätzli
he Berü
ksi
htigung der Glei
hgewi
hte zwis
hen

Cu2O und Cu bzw. CuO erfolgte daraus die Ableitung des ternären Systems Al2O3�

CuO�Cu. [51℄

Bei den Messungen an Luft mit reinem Cu2O und ledigli
h 2mol% Al2O3 in

Cu2O, ist der S
hmelzprozess bei 1170 ◦
C bereits abges
hlossen (Abb. 4.5). Die Ex-

perimente mit einem höheren molaren Anteil an Al2O3, hier 6% und 10%, zeigen

einen zusätzli
hen endothermen Peak bei Tper ≈ 1230 − 1250 ◦
C. Dieser Peak kann

dem peritektis
hen S
hmelzen von CuAlO2 zugeordnet werden. Interessant ist, dass

dieses Ereignis mit einer kleinen Massezunahme verknüpft ist, die folgendermaÿen

erklärt werden kann: Abhängig vom Sauersto�partialdru
k und der Temperatur be-

�nden si
h Cu2O und CuO in einem bestimmten Glei
hgewi
ht. Unterhalb von Tper

existieren die Phasen CuAlO2, Cu2O und CuO. Beginnt nun CuAlO2 zu s
hmelzen,

nimmt der Anteil an Cu2O zu, da die Delafossitphase ledigli
h Cu

+
enthält. Um das

Cu2O�CuO�Glei
hgewi
ht wieder herzustellen, muss ein gewisser Anteil von Cu2O

zu CuO oxidiert werden. Dabei kommt es zu bes
hriebener Massezunahme während

der Messung. [51℄

Für die Kalkulation der Phasendiagramme aus den gewonnenen Messdaten aus

Abb. 4.5 und mithilfe des Programms Fa
tSage, musste zunä
hst gewährleistet sein,

dass alle beteiligten Phasen in der Fa
tSage�Datenbank vorhanden sind. Für Al2O3

(fest und �üssig) und Cu2O (fest und �üssig) sowie CuO (fest) konnten zunä
hst die
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Abbildung 4.5: DTA(dur
hgezogen)� und TG(gestri
helt)�Kurven für reines Cu2O

und Mis
hungen mit zunehmendem Al2O3�Gehalt (von oben na
h unten). Alle Mes-

sungen wurden an Luft dur
hgeführt [51℄

vorhandenen Daten aus der Datenbank verwendet werden. Ledigli
h CuO musste als

�üssige Phase der Datenbank hinzugefügt werden. Aus der Literatur ist bekannt,

dass CuO bei 1551K und 126,8MPa O2 kongruent s
hmilzt [53℄. Das binäre Pha-

sendiagramm wurde an das Diagramm von S
hramm et al. [53℄ angepasst. Für die

Erstellung von CuO(liq) in der Datenbank, war es notwendig eine Reaktionsenthal-

pie ∆H zu de�nieren. Kosenko und Emel�
henko [54℄ bes
hreiben die Gibbs Energie

mit folgender Glei
hung:

Gliq
CuO −Gsol

CuO = 54705.827 − 32.475 · T − 0.176 · T ln T (4.2)

Wird beispielsweise 1400K in Gl. 4.2 eingesetzt, ergibt si
h ein Wert für ∆G von

7455,85 J. Dur
h das Verglei
hen von S
hmelzwärmen einiger anderer binärer Oxide

wie zum Beispiel MnO, FeO und PbO, kann angenommen werden, dass der Ent-

halpiewert von CuO diesen ähnli
h ist und zwis
hen 20 und 50 kJ/mol liegt. Dur
h

das Einsetzen von 20 kJ/mol und 1400K für den Reaktionsübergang von fester zu

�üssiger Phase, ergibt si
h ein ∆G�Wert bei Fa
tsage von 1943 J beim S
hmelzpunkt
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von 1551K. Dieser Wert hat eine zu starke Abwei
hung zum bere
hneten Wert aus

Gl. 4.2 von 7455,85 J. Bei etwa 55 kJ/mol ergibt si
h ein ∆G�Wert von 7465 J, was

einer guten Anglei
hung an den erre
hneten Literaturwert entspri
ht. Kosenko und

Emel�
henko [54℄ geben den S
hmelzpunkt von CuO bei 1620K an. ∆H müsste

demna
h bei 1620K 55 kJ/mol betragen.

Für eine Kalkulation des ternären Al2O3�CuO�Cu�Phasendiagramms, muss ge-

währleistet sein, dass die Daten in der Datenbank korrekt vorliegen. Um dies zu

prüfen, ist es hilfrei
h zunä
hst die bekannten binären Phasendiagramme zu kal-

kulieren. Mithilfe der gewonnen CuO(liq)�Phase konnte nun das binäre Cu�CuO�

Diagramm bere
hnet, mit der Literatur [53℄ vergli
hen und gegebenenfalls angepasst

werden. Damit das Diagramm bestmögli
h angepasst werden konnte, wurde über das

Fa
tSage�Modul �Solution� eine Lösungsdatenbank erzeugt, die die �üssigen Verbin-

dungen Cu, Cu2O und CuO enthält. Das Solution�Modul bietet die Mögli
hkeit

Exzessenthalpien für die Mis
hbarkeit von Komponenten einer Phase zu bearbeiten.

Die We
hselwirkungsparameter werden über vers
hiedene Polynome bere
hnet. In

dieser Arbeit wurden Redli
h�Kister�Polynome verwendet [34℄:

gE = iLABYAYB(YA − YB)
i

(4.3)

gE ist in diesem Fall die molare Exzess-Mis
hungsgibbsenergie, i der Zählindex

und LAB ein beliebig wählbarer Koe�zient. Für die Interaktion zwis
hen Cu und

CuO wurde ein Wert von

iLAB=15000 und für die Interaktion zwis
hen Cu und

Cu2O ein Wert von

iLAB=28000 verwendet, um das Cu�CuO Phasendiagramm an

das von S
hramm et al. anzupassen. Wi
htig ist, dass für die erstellte Lösung eine

fehlende Mis
hbarkeit zweier Phasen eingestellt wird, damit die in [53℄ bes
hriebe-

ne Mis
hungslü
ke in der �üssigen Phase zwis
hen Cu und Cu2O erzeugt wird. Das

binäre Phasendiagramm wurde an Luft bere
hnet und zeigt zusätzli
h mit gestri
hel-

ten Linien eine Vers
hiebung der Liquiduslinie bei vers
hiedenen Sauersto�gehalten

(Sauersto�sobaren) in der Atmosphäre (Abb. 4.6).

Für die Kalkulation des pseudobinären Cu2O�Al2O3-Phasendiagramms wurde

eine Lösungsdatenbank mit den Komponenten Cu, Cu2O, CuO und Al2O3 erstellt.

Damit die Lage des Peritektikums mit den gemessenen Daten übereinstimmt, wur-

de der

iLAB�Wert des Redli
h�Kister�Polynoms für die Interaktion zwis
hen Cu2O

und Al2O3 auf 25000 gesetzt. Die ursprüngli
hen ∆H�Werte aus der Datenbank

für CuAlO2 und Cu2O wurden folgendermaÿen verändert: Für Cu2O von -170707

auf -174007, für CuAlO2 von -1870131 auf -1868500. Im neu bere
hneten Phasendia-
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4.2 Ergebnisse und Diskussion

Abbildung 4.6: Mit Fa
tSage kalkuliertes Cu�CuO�Phasendiagramm mit der Dar-

stellung zur Vers
hiebung der Liquiduslinie bei vers
hiedenen Sauersto�partial-

drü
ken (gestri
helte Linien)

gramm liegt nun das Peritektikum bei etwas unter 2mol% Al2O3 und das Eutektikum

bei knapp 1mol% Al2O3 (Abb. 4.7). Zwis
hen diesen beiden Punkten be�ndet si
h

der Zü
htungsberei
h des Delafossits. Mit der Annahme, dass das Eutektikum bei

exakt 0,8mol% Al2O3 liegt und bei der Zü
htung 1,5mol% Al2O3 verwendet wird,

beträgt die Ausbeute der Delafossitkristalle laut Hebelgesetz 1,4%:

Kristall = 0, 015 − 0, 008 = 0, 007 (4.4)

Schmelze = 0, 5− 0, 015 = 0, 485 (4.5)

System = 0, 5− 0, 008 = 0, 492 (4.6)

Ausbeute =
0, 007

0, 492
= 0, 014228 = 1, 4% (4.7)

Bei dem bere
hneten Phasendiagramm handelt es si
h jedo
h weniger um ein bi-

näres Phasendiagramm sondern vielmehr um einen isoplethen S
hnitt dur
h das ter-

näre Al2O3�CuO�Cu�Diagramm. Es ist nämli
h ni
ht mögli
h auss
hlieÿli
h Cu2O
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im System zu halten. Jeder S
hmelz- und Kristallisationsprozess ist, wie die TG�

DTA�Messungen zeigen, mit einer Massenänderung verbunden und damit au
h mit

einer Veränderung des Cu2O�CuO�Verhältnisses.

Abbildung 4.7: Pseudobinäres Cu2O�Al2O3�Phasendiagramm für pO2
= 0.21bar mit

einem vergröÿerten Auss
hnitt des CuAlO2�Liquidusberei
hes [51℄

Abbildung 4.8a zeigt das Konzentrationsdreie
k Al2O3�CuO�Cu. Aufgrund des

wesentli
h höheren S
hmelzpunktes von Al2O3 im Verglei
h zu den anderen betei-

ligten Komponenten, ist das Kristallisationsfeld des CuAlO2 ni
ht si
htbar. Um den

unteren Teil des Phasendiagramms si
htbar zu ma
hen, wurde als neuer E
kpunkt

Cu0.96Al0.08O0.6 (rotes X in Abb. 4.8) gewählt. Die CuAlO2�Phase wird auf der

linken Seite dur
h das CuO�Phasenfeld und auf der re
hten Seite dur
h das Cu�

Phasenfeld eingegrenzt. Wie in Abb. 4.4 gezeigt, müsste si
h das Cu�Phasenfeld

stärker na
h links ausbreiten, wenn man die Legierungsbildung mit Platin als vierte

Komponente berü
ksi
htigen würde. Bei den invarianten Punkten zwei, drei und vier

sind die bena
hbarten kristallisierenden Phasen im Glei
hgewi
ht mit der S
hmelze.

Der Spinelltyp CuAl2O4 kann ledigli
h an Punkt eins gefunden werden, wandelt si
h

aber im Subsolidusberei
h wieder zu CuAlO2 um. [51℄

Bei den Experimenten, in denen 2mol% Al2O3 verwendet wurde, waren im An-

s
hluss Kristalle in den DTA�Tiegeln vorzu�nden (Abb. 4.9). Spätere S
hmelzver-

su
he im gröÿeren Maÿstab (s. Kapitel 5.1) und deren Analysen bestätigten die
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4.2 Ergebnisse und Diskussion

Abbildung 4.8: Ternäres Al2O3�Cu�CuO�Phasendiagramm (a) und der untere Be-

rei
h des Gibbs�Dreie
ks mit Cu0.96Al0.08O0.6 (rotes X) als E
kpunkt (b). Die Iso-

thermen in (b) haben einen Abstand von 50K. Der kälteste invariante Punkt 4 liegt

bei 1170K [51℄

Annahme, dass es si
h bei diesen Kristallen um CuAlO2 handelte.

Abbildung 4.9: Spontane Kristallisation von CuAlO2 im DTA�Tiegel. Das Experi-

ment wurde mit 2mol-% Al2O3 im Platintiegel an Luft dur
hgeführt [51℄
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4.2.3 Phasendiagramme im Materialsystem Kupferoxid�

Aluminiumoxid�Eisenoxid

Im Materialsystem Kupferoxid�Aluminiumoxid�Eisenoxid existieren neben den ver-

s
hiedenen Oxidationszuständen des Kupferoxids (Cu2O und CuO) zusätzli
h die

des Eisenoxids. Eisenoxid kann als Phase Fe2O3, Fe3O4 oder FeO vorliegen. Die Sta-

bilitätsfelder vom Eisenoxid und Kupferoxid sind in Abbildung 4.10 dargestellt. Die

Tendenz der existierenden Phasen geht von der Stabilität der CuO�Phase und der

Spinellphase (CuFe2O4) bei hohen Sauersto�partialdrü
ken, zur Stabilität von ele-

mentarem Kupfer mit Fe3O4 bzw. FeO unter stark reduzierenden Bedingungen bei

hohen Temperaturen. Die feste Phase des Delafossits CuFeO2 erfüllt einen groÿen

Stabilitätsberei
h, dessen Ursprung im groÿen Stabilitätsberei
h des Cu2O (vgl. Ab-

bildung 4.4) und Fe2O3 liegt. Anders als bei der Zü
htung der CuAlO2�Phase, sollte

beim Zü
hten mit Eisenoxid eine zu oxidierende Atmosphäre vermieden werden. An

Luft ist die Spinellphase anstelle der Delafossitphase stabil. Bei der Verwendung

von Argon als Zü
htungsatmosphäre, kann, unter Berü
ksi
htigung einer gewissen

Le
krate, das CuFeO2 stabil gehalten werden.
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Abbildung 4.10: Stabilitätsphasenfelder des Eisenoxids und Kupferoxids bei unter-

s
hiedli
hen Temperaturen und Sauersto�partialdrü
ken. Die dur
hgezogenen Linien

beruhen auf der vereinfa
hten Annahme der Existenz reiner Phasen
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Die Problematik der Cu�Pt�Legierungsbildung bei der CuFeO2�Zü
htung in Tie-

geln ist analog zum Materialsystem Kupferoxid�Aluminiumoxid (Abb. 4.10). Im Zu-

sammenhang mit der Einkristallzü
htung von CuFeO2, beleu
hteten Zhao et al. eben-

falls die generellen S
hwierigkeiten einer Zü
htung mit Kupferoxid [55, 56℄. Während

der Zü
htung in der Opti
al Floating Zone�Anlage kristallisierte zunä
hst Fe3O4 an-

stelle von Fe2O3 aus. Das Stabilitätsphasenfeld von Fe3O4 grenzt umittelbar an das

Phasenfeld, in dem der Delafossit stabil ist (Abb. 4.10). Aufgrund dessen, dass der

genaue Sauersto�partialdru
k in der OFZ�Anlage nur s
hwer einzustellen ist, ist eine

genaue Einhaltung der Parameter, in denen der Delafossit stabil ist, nur bes
hränkt

mögli
h. Bei einer Zü
htung, in der stö
hiometris
h präparierte Stäbe eingesetzt

werden [57℄, kann es auÿerdem bevorzugt zur Kristallisation von Fe3O4 kommen,

da si
h das Stabilitätsfeld mit zunehmender Temperatur vergröÿert (Abb. 4.10). Die

Liquidustemperatur liegt bei stö
hiometris
h eingesetzten Stäben bei etwa 1400 ◦
C

(Abb. 4.11).

Für eine vereinfa
hte Darstellung wird in den na
hfolgenden Phasendiagrammen

die Cu2O�Phase als einzig vorliegende Kupferphase angenommen. Bei der Zü
htung

der vers
hiedenen Delafossite liegen zwar auÿerdem stets Cu und CuO als Phasen

vor, jedo
h kann das Kupfer(I)�oxid als Hauptphase angesehen werden.

Das pseudobinäre Phasendiagramm Cu2O�Fe2O3 ist ein peritektis
hes System,

in dem die CuFeO2�Phase inkongruent s
hmilzt (Abb. 4.11). Beim Verglei
h mit

dem pseudobinären System Cu2O�Al2O3 (Abb. 4.7) fällt auf, dass der Zü
htungsbe-

rei
h des Delafossits im System mit Eisenoxid gröÿer ist. Auÿerdem wird aufgrund

des niedrigeren S
hmelzpunktes von Eisenoxid eine geringere Zü
htungstemperatur

benötigt, was von Vorteil ist, da ein Abdampfen des Kupferoxids verringert oder so-

gar vermieden werden kann. Die geringere Liquidustemperatur ermögli
ht auÿerdem

eine Zü
htung ohne die Verwendung einer zuvor präparierten Lösungszone.

Die Intention der Zü
htung von (CuAlxFe1−x)1−yO2+y�Mis
hkristallen beruht

auf dem Aspekt, die thermodynamis
hen Prozesse des Systems dahingehend zu be-

ein�ussen, dass eine Zü
htung gröÿerer Einkristalle ermögli
ht wird. Das bedeutet

zum einen eine Vergröÿerung des Zü
htungsfensters, zum anderen eine Herabsetzung

der Liquidustemperatur, damit eine OFZ�Zü
htung bestenfalls ohne Lösungszone

erfolgen kann. Für die Kalkulation der Phasendiagramme mittels Fa
tSage [34℄, wur-

den die im vorherigen Abs
hnitt (Kap. 4.2.2) editierten Daten der Kupferoxidphasen

verwendet. Die CuFeO2�Delafossitphase existiert bereits in der Ftoxid�Datenbank

und die vorhandenen Werte wurden unverändert übernommen. Für die Delafossit-

phasen CuFeO2 und CuAlO2 wurde eine ideale Mis
hbarkeit im festen Aggregat-
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Abbildung 4.11: Cu2O�Fe2O3�pseudobinäres Phasendiagramm in Argonatmosphäre

unter Normaldru
k [57℄

zustand angenommen und vorgegeben. Eine ideale Mis
hbarkeit ers
heint aufgrund

der glei
hbleibenden Kristallstruktur, unabhängig von den eingebauten dreiwertigen

Metallkationen, als plausibel (vgl. Kapitel 2.1).

In Abbildung 4.12 ist das pseudobinäre Phasendiagramm von CuFeO2 und CuAlO2

dargestellt. Dur
h die Vorgabe der idealen Mis
hbarkeit der Endglieder ergibt si
h das

Mis
hkristallsystem. Das ternäre Phasendiagramm der Ausgangssubstanzen ist in

Abbildung 4.13 gezeigt. Das Primärauss
heidungsgebiet der Delafossit�Mis
hkristalle

be�ndet si
h auf der Cu2O�rei
hen Seite des Diagramms. Um eine reine Mis
hkris-

tallphase aus der S
hmelze zu zü
hten, sollte die Zusammensetzung der Ausgangsmi-

s
hung demna
h von der des stö
hiometris
hen Delafossits abwei
hen. Die verwen-

dete Mis
hung bei der Zü
htung dieser Arbeit in der Opti
al Floating Zone�Anlage

ist in Abbildung 4.14 markiert. Die Zusammensetzung der Mis
hkristallphase ist

Cu0,6Al0,12Fe0,28O0,9 und ergibt si
h folgendermaÿen: Bei der Vorgabe von xA =

0,6 (Cu2O) lassen si
h die Anteile von Fe2O3 und Al2O3 anhand einer Geraden ab-

lesen, die vom E
kpunkt des Cu2O zur Al2O3�Fe2O3�Seite des Dreie
ks verläuft

(Abb. 4.14). Für das Aluminiumoxid ergibt si
h ein Wert von xC = 0,3 und für das
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Eisenoxid ein Wert von xB = 0,7. Ausgehend von xA = 0,6, fehlen no
h 0,4 Sto�-

mengenanteile um auf 1 zu kommen. Daraus ergibt si
h für xC (Al2O3) ein Wert von

0,12 (0,4 · 0,3) und für xB (Fe2O3) ein Wert von 0,28 (0,4 · 0,7). Die Bere
hnung

des molaren Anteils von Sauersto� erfolgt über die Stö
hiometrie der Ausgangssub-

stanzen:

1

2
· 0, 6 +

3

2
· 0, 12 +

3

2
· 0, 28 = 0, 9 (4.8)

T
(°

C
)

CuFeO2 0.2 0.4 0.6 0.8 CuAlO2

1180

1200

CuAl Fe O + Liquidx 1-x 2

CuAl Fe Ox 1-x 2

Liquid

CuFeO - CuAlO2 2

Abbildung 4.12: Mit Fa
tSage [34℄ kalkuliertes CuFeO2�CuAlO2�Phasendiagramm.

Es handelt si
h um eine vereinfa
hte Darstellung, in der die höher s
hmelzenden

Phasen Al2O3 und Fe3O3 ni
ht gezeigt sind
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1

Al O2 3(s)

Fe O2 3(s)

(C
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l Fe

O

x
1-x )1-y

2+y
Cu O2 (s)

Cu O2

Al O2 3 Fe O2 3

Abbildung 4.13: Mit Fa
tSage [34℄ kalkuliertes Cu2O�Fe2O3�Al2O3�

Phasendiagramm. Es handelt si
h um eine Liquidusprojektion mit einem Abstand

der Isothermen von 100K
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Abbildung 4.14: Markierung der Cu0,6Al0,12Fe0,28O0,9�Zusammensetzung im Cu2O�

Fe2O3�Al2O3�Phasendiagramm
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Kapitel 5

Zü
htung des Materials

Für die Zü
htung des Kupferaluminiumdelafossits wurden zwei Methoden der Zü
h-

tung aus der S
hmelzlösung herangezogen. Die Lösungszü
htung mit Keimvorgabe

erfolgte in einer Czo
hralski� bzw. in einer TSSG (Top Seeded Solution Growth)�

Anlage. Als tiegelfreie Alternative diente ein Opti
al Floating Zone�Spiegelofen. In

dieser Zü
htungsapparatur wurden ebenfalls Experimente zum Mis
hkristallsystem

CuAlO2�CuFeO2 gema
ht. Vorversu
he im Mu�elofen festigten die Ergebnisse aus

den thermodynamis
hen Untersu
hungen und führten zu den bislang gröÿten be-

kannten spontan nukleierten Kristallen.

5.1 Vorversu
he im Mu�elofen

In Anlehnung an die DTA�Experimente wurden Erstarrungsexperimente in Platin-

tiegeln an Luft im Mu�elofen dur
hgeführt. Die Zusammensetzung der verwende-

ten Ausgangspulvermis
hungen bestand aus 98,5mol-% Cu2O und 1,5mol-% Al2O3.

Ziel der Experimente war es, die Kristallitgröÿe der DTA�Experimente zu erhöhen,

um ans
hlieÿend deren 
hemis
he Zusammensetzung genauer analysieren zu können.

Daher wurde zunä
hst das Temperaturprogamm der thermodynamis
hen Messungen

übernommen und später dur
h eine langsamere Abkühlrate versu
ht zu optimieren.

Um mögli
hst groÿe Probenmengen verwenden zu können und eine groÿe Kristalli-

sationsober�ä
he zu s
ha�en, betrug die Gröÿe der Platintiegel 7 
m (Dur
hmesser)

x 4 
m (Höhe).

Abbildung 5.1(a) zeigt den Platintiegel mit erstarrter Kupferoxids
hmelze und

CuAlO2�Kristallen an der Ober�ä
he. Aufgrund von Di
hteunters
hieden (CuAlO2

= 4,4 g/
m

3
, Cu2O = 6,0 g/
m

3
) be�nden si
h die Kristalle auf der S
hmelzober�ä-
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he. Da die heterogene Keimbildung energetis
h begünstigt ist, erfolgt die Kristallisa-

tion am Tiegelrand. Mit einer langsamen Abkühlrate von 20K/h konnten plätt
hen-

förmige Kristalle von bis zu 5mm in [100℄ beziehungsweise [010℄ gezü
htet werden

(Abb. 5.1(b)). Damit das s
hi
htartige Wa
hstum entlang der 
�A
hse erfolgen kann

[27℄, muss eine andere Kristallzü
htungsmethode herangezogen werden (s. Kapitel

5.2 und 5.3). Wie in Abbildung 5.1(b) erkennbar ist, weisen die Kristalle eine starke

Rissbildung auf. Der Ursprung der Rissbildung liegt in den unters
hiedli
hen thermi-

s
hen Ausdehnungskoe�zienten von Kristallen und S
hmelzmatrix. Eine Separation

der Kristalle mit Salpetersäure [17, 15℄ ist nur bedingt mögli
h, da diese entlang ihrer

Risse zerfallen. Für röntgenographis
he Untersu
hungen wurden daher die Kristalle

inklusive S
hmelzmatrix mit einem Hohlbohrer ausgebohrt. Die Analyse mit einem

Röntgenpulverdi�raktometer ergibt die Phasen CuO, Cu2O und CuAlO2 (Abb. 5.2).

RFA�Messungen bestätigen den Al2O3�Einbau in die Delafossitkristalle und eine

Laue�Aufnahme des Kristalls aus Abbildung 5.1(b) zeigt dessen hexagonalen Auf-

bau (Abb. 5.3) [27℄.

(a) (b)

Abbildung 5.1: (a) Platintiegel mit erstarrter Kupferoxids
hmelze und CuAlO2�

Kristallen an der Ober�ä
he, (b) ausgebohrter CuAlO2�Kristall (Gröÿe 5mm) mit

Kupferoxids
hmelze und deutli
her Rissbildung
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Abbildung 5.2: Di�raktogramm der Röntgenpulveranalyse von Kristallen und

S
hmelzmatrix. Die roten Quadrate zeigen die Peaks der CuAlO2�Phase, die blauen

Dreie
ke die Cu2O�Peaks und die grünen Kreise stellen die CuO�Phase dar

Abbildung 5.3: Laue-Aufnahme des CuAlO2 Kristalls in (001)�Orientierung. Zu er-

kennen ist die 6�zählige Symmetrie der hexagonalen Struktur
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5.2 Zü
htung mittels Czo
hralski/TSSG�Verfahren

5.2.1 Versu
hsreihen

Die thermodynamis
hen Untersu
hungen und Vorversu
he im Mu�elofen (Kapitel

4 und 5.1) bestätigten die Langzeitstabilität des Tiegelmaterials Platin sowie eine

Kurzzeitstabilität der Saphirtiegel. Ebenso konnten weitere Zü
htungsbedingungen

wie Atmosphäre und Zü
htungsfenster eingegrenzt werden. Die Voraussetzungen für

eine Zü
htung mit dem Czo
hralskiverfahren waren erfüllt. Die Zü
htungsexperimen-

te erfolgten zunä
hst in einer induktiv beheizten Czo
hralskianlage in Platintiegeln

an Luft. Später folgten Experimente in Saphirtiegeln. Die verwendete molare Zu-

sammensetung der Ausgangspulvermis
hungen betrug 98,5mol% Cu2O mit 1,5mol%

Al2O3. Aufgrund dessen, dass das induktive Heizen Probleme bei der Zü
htung verur-

sa
hte (s. Kap. 5.2.4), wurde zunä
hst versu
ht mithilfe einer erhöhten Generatorfre-

quenz und einer di
keren Tiegelwand eine verbesserte Abs
hirmung zum induzierten

Magnetfeld zu erhalten. Ans
hlieÿend erfolgten Versu
he in einer resistiv beheizten

TSSG�Anlage dur
hgeführt. Als Keimmaterial dienten Platindrähte oder Saphirkei-

me. In späteren Versu
hen wurde das Ankeimen und Wa
hstum dur
h Keimkühlung

mittels Sti
ksto� verbessert.

Der experimentelle Aufbau in der Czo
hralski�Anlage bestand aus dem jeweili-

gen Tiegelmaterial inklusive gepresstem Probenmaterial und einem Platinrohr mit

Fenstereins
hnitt als Na
hheizer. Im Falle der Saphirtiegel diente ein Platinrohr als

Suszeptor und zur Isolation Aluminiumoxidkeramik und Zirkonoxidgranulat. An ei-

nem Platinkeimrohr wurde der Keim befestigt. Wi
htig ist es, die Symmetriea
hse

des Aufbaus mit dem Keim und der Induktionsspule de
kungsglei
h zu justieren, um

eine glei
hmäÿige Temperaturverteilung zu gewährleisten.

Die TSSG�Anlage ist bereits in ihrem eigenen Aufbau isoliert und vereinfa
ht

daher den eigentli
hen Zü
htungsaufbau. Der Tiegel und der Keim müssen ledigli
h

mittig ausgeri
htet werden.

5.2.2 Probenpräparation

Um mögli
hst groÿe Probenmengen bei der Zü
htung verwenden zu können ist es

von Vorteil, wenn die pulverförmigen Ausgangs
hemikalien gepresst werden. Damit

eine homogene Dur
hmis
hung der Pulversubstanzen gewährleistet war, wurden die-

se na
h dem Einwiegen für zwei Stunden mit einem S
hüttelmis
her (Turbula Typ

T2F, Willy A. Ba
hofen AG) dur
hmis
ht. Die Einwaage ortientierte si
h an der
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Tiegelgröÿe und der angestrebten Zusammensetzung. Sie wurde mithilfe des gegebe-

nen Tiegelvolumens V (Gl. 5.1, 5.2) und den bekannten Substanzdi
hten ρ (Cu2O

= 6g/
m

3
, Al2O3 = 3,95 g/
m

3
) und deren Molmassen M (Cu2O = 142,09 g/mol,

Al2O3 = 101,96 g/mol) bere
hnet. Für das Volumen ergibt si
h:

V = π · r2 · h (5.1)

beziehungsweise:

V =
m1

ρ1
+

m2

ρ2
(5.2)

Gesu
ht sind die jeweiligen Massen m1 und m2 für die Einwaage.

Dur
h Einsetzen der Sto�mengen n1=0,98 und n2=0,02 für die Bere
hnung von m1

ergibt si
h folgender Term:

m1 =
49 ·m2 ·M1

M2
(5.3)

Daraus folgt:

V =
(49·m2·M1

M2
)

ρ1
+

m2

ρ2
(5.4)

Die Glei
hung kann na
h m2 aufgelöst werden:

m2 =
ρ1 · ρ2 ·M2 · V

ρ1 ·M2 + 49 · ρ2 ·M1
(5.5)

Über Glei
hung 5.2 kann dur
h Einsetzen von m2 und dem bere
hneten Volumen

aus Gl. 5.1 m1 bere
hnet werden.

Die homogen dur
hmis
hten Pulver
hemikalien wurden in einem Kunststo�s
hlau
h

verdi
htet und unter Vakuum vers
hlossen. Das Pressen erfolgte in einer isostatis
hen

Kaltpresse der Firma Engineered Pressure Systems International NV (BJ 2006) für

180 Sekunden bei 2000 bar.

5.2.3 Ergebnisse und Diskussion

Die Experimente, die in der induktiv beheizten Czo
hralski�Anlage dur
hgeführt

wurden, mussten bereits na
h kurzer Zeit abgebro
hen werden. Die 1,5mm di
kwan-
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digen Platintiegel wurden, entgegen der Vorversu
he im Mu�elofen (Kapitel 5.1),

von der Kupferoxids
hmelze stark angegri�en und zeigten si
h in diesen Versu
hen

als instabil. Innerhalb weniger Minuten na
h dem Aufs
hmelzen der Ausgangssub-

stanzen, kam es zur Lo
hbildung in der Tiegelwand und damit zu dessen Auslaufen.

Vermutet wurde zunä
hst ein Überhitzen und die dadur
h verbundene Cu�Bildung

(Kapitel 4.2.1), die zur Zerstörung des Tiegels aufgrund der Legierungsbildung führt.

Mithilfe eines Pyrometers konnte jedo
h die Temperatur an der S
hmelzober�ä
he

eingegrenzt werden, sodass eine Überhitzung ausges
hlossen werden konnte. Auf-

grund dessen, dass die Platintiegel während der Vorversu
he im Mu�elofen und in

den DTA�Messungen langzeitstabil blieben, kam eine Zerstörung der Tiegel aufgrund

des induktiven Heizens in Betra
ht. Die Ursa
he der Instabilität der Tiegel bei induk-

tivem Heizen beruht auf dem Skine�ekt. Flieÿt ein We
hselstrom dur
h einen Leiter,

wird innerhalb und auÿerhalb dieses Leiters ein Magtnetfeld generiert (Abb. 5.4).

Die im Inneren erzeugten Wirbelströme wirken dem Strom, der das Magnetfeld er-

zeugt, entgegen. Diese Überlagerung bewirkt eine Erhöhung des Widerstandes, da

der Strom in der Leitermitte abges
hwä
ht wird und die Elektronen dort einem stär-

keren Magnetfeld ausgesetzt sind. Es kommt zu einer Stromdrängung zur Ober�ä
he

des Leiters. Dieser Skine�ekt nimmt mit der Frequenz zu. Bei hohen Frequenzen

�ieÿt der Strom nur no
h auf der Ober�ä
hens
hi
ht, also auf der �Haut�, des Lei-

ters. Wird in einem Induktor ein Werkstü
k, beispielsweise ein Tiegel, eingebra
ht,

verhält si
h dieses genauso wie der stromdur
h�ossene Leiter. Die Stromdi
hte Jx

nimmt zur Leitermitte na
h einer e-Funktion ab und lässt si
h für jeden beliebigen

Punkt des Tiegels bere
hnen [58℄:

Jx = J0 · e
−x·δ

(5.6)

J0 ist die Stromdi
hte am Rand, z der Abstand zum Rand und δ die Stromeindring-

tiefe. Die Eindringtiefe kann na
h folgender Glei
hung bere
hnet werden [58℄:

δ = 503 ·

√

̺

f · µr
(5.7)

µr, als magnetis
he Permeabilität ist im Falle der verwendeten Platintiegel glei
h

eins. Die in dieser Arbeit zu Beginn verwendete Czo
hralski�Anlage generiert ei-

ne Frequenz f von 15 kHz. Der spezi�s
he Widerstand ̺ kann über die elektris
he

Leitfähigkeit σ bere
hnet werden:

̺ =
1

σ
(5.8)
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Bei 20 ◦
C beträgt die elektris
he Leitfähigkeit von Platin 9, 43 · 106 A

Vm
[59℄, was

1, 0604 · 10−7 Ωm entspri
ht. Unter Berü
ksi
htigung einer höheren Temperatur wie

im Falle der CuAlO2�Zü
htung, wird der spezi�s
he Widerstand erre
hnet dur
h

folgenden Term:

̺(T ) = ̺(T0) · (1 + λ(T − T0)) (5.9)

λ ist der Temperaturkoe�zient von 3, 92 · 10−3 1
K
[60℄.

Abbildung 5.4: Darstellung der induzierten Ströme in einem Tiegel bei induktivem

Heizen [61℄

Bei der verwendeten Zü
htungstemperatur von etwa 1300 ◦
C in der Czo
hralski�

Anlage beträgt die Eindringtiefe in Platin bei 15 kHz = 3,28mm. Da die Eindring-

tiefe nur das Abklingen der Stromstärke auf 1/e bes
hreibt, ist eine Wandi
ke von

1,5mm als Abs
hirmung ni
ht ausrei
hend und das Feld koppelt au
h in die S
hmel-

ze ein. Wie in Kapitel 4.2 bereits diskutiert, ist eine geringe Cu�Bildung während

des Aufheizprozesses unvermeidli
h. In dieses metallis
he Kupfer kann das elektro-

magnetis
he Feld bei ni
ht ausrei
hender Abs
hirmung einkoppeln und heizt es da-

dur
h zusätzli
h auf. Das führt wiederum zur bes
hleunigten Cu�Bildung (Abb. 4.4)

und auÿerdem zu einer lokalen Überhitzung des Tiegels, wodur
h dessen Zerstö-

rung unvermeidbar ist. Die weiteren Zü
htungsexperimente erfolgten daher in ei-

ner Czo
hralski�Anlage mit einer Frequenz von 50 kHz und einer Eindringtiefe von

1,8mm. Diese Versu
he bestätigten die Annahme der Zerstörung der Tiegel dur
h das
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Abbildung 5.6: Zerstörter Platintiegel na
h dreistündigem Heizen (inkl. S
hmelzlö-

sung), wel
her na
h Abbildung 5.5 in die Czo
hralski�Anlage eingebaut wurde

den weitere Zü
htungsexperimente in einer TSSG�Anlage unter resistivem Heizen

dur
hgeführt. In dieser Zü
htungsapparatur war es mögli
h Platintiegel mit einer

Wanddi
ke von unter 1mm mehrere Tage stabil zu halten.

Na
h dem Aufheizprozess in der TSSG�Apparatur auf 1300 ◦
C, konnte in allen

Versu
hen eine Massezunahme des Tiegels inklusive S
hmelzmaterial detektiert wer-

den. Diese Massezunahme ist zurü
kzuführen auf eine geringe CuO�Bildung (s. Kapi-

tel 4), die ni
ht vermeidbar ist. Bei 1300 ◦
C war deutli
h eine Kruste auf der S
hmel-

zober�ä
he erkennbar, die si
h au
h na
h mehrstündiger Dur
hmis
hung der S
hmel-

ze dur
h Konvektion ni
ht au�öste. Basierend auf den thermodynamis
hen Untersu-


hungen aus Kapitel 4, müsste eine Temperatur von etwa 1240 ◦
C ausrei
hend sein,

um die verwendete Pulvermis
hung vollständig aufzus
hmelzen (s. Abbildung 4.7

und 4.8). Der Grund für die Ober�ä
henkruste konnte demna
h eine ni
ht ausrei-


hende Temperatur bzw. eine fehlerhafte Temperatureinstellung der Zü
htungsanlage

sein. Eine Temperaturpro�lmessung entlang der Rohrofenwand bei 1250 ◦
C mithilfe

eines an der Keimhalterstange angebra
hten Thermoelementes, gab Aufs
hluss über

die tatsä
hli
h errei
hte Temperatur (Abb. 5.8).
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Abbildung 5.7: Längss
hnitt dur
h einen angegri�enen Saphirtiegel mit Füllung na
h

dreistündigem Heizen in der Czo
hralski�Anlage

1140 1160 1180 1200 1220 1240

450

500

550

600

650

Po
si

tio
n 

Th
er

m
oe

le
m

en
t [

m
m

]

Temperatur Thermoelement [°C]

 Temperaturprofil

Tiegelposition

Abbildung 5.8: Temperaturpro�lmessung bei Reglerstellung 1250 ◦
C in der TSSG�

Anlage

Wie in Abbildung 5.8 erkennbar, ist die Temperatur an der Rohrofenwand in der

Höhe der Tiegelposition mindestens 20 ◦
C niedriger als die tatsä
hli
h eingestellte

Heiztemperatur. In Addition mit der Temperaturdi�erenz zwis
hen dem Heizer und

dem Tiegel ergibt das einen Temperaturunters
hied am Tiegelrand von 
a. 50 ◦
C.

In weiteren Zü
htungsexperimenten wurde daher das Probenmaterial bis 1320 ◦
C

einges
hmolzen. Na
h ausrei
hender Zeit für eine Homogenisierung der S
hmelze

(etwa 18 h) war es mögli
h, die Kruste bei dieser Temperatur vollständig aufzulösen.
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Die Kristallzü
htung erfolgte zunä
hst mit einer Abkühlrate von 0,5K/h, da

aufgrund des Verdampfens von Kupferoxid aus der S
hmelze eine geringere Zü
h-

tungsdauer angestrebt wurde. Eine verhältnismäÿige Zunahme des Al2O3�Gehaltes

bedeutet einen s
hnellen Anstieg der Liquidustemperatur (Abb. 4.7), was vermie-

den werden muss. Die Ziehrate des Keims betrug 0,05mm/h. Aufgrund der hohen

Abkühlrate bildete si
h am Keim erneut Krustenmaterial, das im Verlauf der weite-

ren Zü
htung zu einer starken Massezunahme am Keim führte. Abbildung 5.9 zeigt

�gezü
htetes� Krustenmaterial am Platindraht (a) und am Saphirkeim (b).

(a) (b)

Abbildung 5.9: Krustenbildung am Keim bei einer Abkühlrate von 0,5K/h und einer

Ziehrate von 0,05mm/h in der TSSG�Anlage. (a) am Platindraht, (b) am Saphirkeim

Auf den ersten Bli
k ers
heint das Krustenmaterial dem Material aus den Er-

starrungsversu
hen im Mu�elofen (Kapitel 5.1) sehr ähnli
h. Röntgenographis
he

Untersu
hungen gaben Aufs
hluss über die genaue Zusammensetzung der Kristallite

und der Matrixstruktur. Für die Analyse in der RFA wurden Quers
hnittss
hli�e

der Materialien angefertigt. Die Elementverteilung von Kupfer und Aluminium wur-

de untersu
ht (Abbildung 5.10).

Das Elementmapping bestätigte die Annahme, dass es si
h bei den ober�ä
hen-

nahen Kristallen um CuAlO2 handelt. Die Matrix besteht aus Kupferoxid. Bei der

Zü
htung, in der ein Platindraht verwendet wurde, ist ungelöstes Al2O3 zu �nden, da

in diesem Experiment 2mol% Aluminiumoxid verwendet wurde statt 1,5mol%. Ein

geringfügig höherer Aluminiumoxidgehalt bewirkt, dass die Zü
htung ni
ht mehr in-

nerhalb des CuAlO2�Zü
htungsfensters verläuft. Röntgenpulveranalysen bestätigten

die einzelnen Phasen der jeweiligen Versu
he.

Wie in Abbildung 5.10 deutli
h erkennbar ist, fand eine Anlagerung der Kristallite

ni
ht bevorzugt am vorgegebenen Keim sondern beliebig auf der S
hmelzober�ä
he
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Platinkeim Saphirkeim

CuAlO2

Al O2 3

Cu O/
CuO

2

CuAlO2

Cu O/
CuO

2

Abbildung 5.10: RFA�Elementmap der Quers
hnittss
hli�e der gezü
hteten Krusten-

materialien. In grün ist dargestellt das Element Aluminium, in rot das Element Kup-

fer. Die Darstellung links zeigt eine Zü
htung mit einem Platindraht (Abb. 5.9(a)),

re
hts erfolgte die Zü
htung mit einem Saphirkeim (Abb. 5.9(b)). Bei dem Experi-

ment mit einem Platindraht ist ungelöstes Al2O3 im Mapping zu �nden, da 2mol%

Aluminiumoxid bei der Zü
htung verwendet wurde statt 1,5mol%

statt. Die Zü
htungsbedingungen wurden hinsi
htli
h der Abkühlrate auf 0,05K/h

optimiert sowie eine Kühlung des Keims mittels Sti
ksto� vorgenommen. Ziel war

es, die Krustenbildung zu verhindern und eine Anlagerung am Keim zu errei
hen.

Temperaturmessungen ergaben eine Verminderung der Temperatur am Keim um


a. 10K im Verglei
h zur Temperatur in der S
hmelze. Na
h sieben Tagen Zü
h-

tungsdauer wurde das gezü
htete Material aus der Anlage entnommen (Abb. 5.11).

Eine Krustenbildung konnte während des gesamten Zü
htungsversu
hes vermieden

werden. Jedo
h zeigt si
h keine Verbesserung des Kristallwa
hstums von Delafossit.

Im S
hli� bei der RFA�Analyse ist eher eine Vers
hle
hterung der Kristallitgröÿe

erkennbar, es sind keine deutli
hen Wa
hstumsberei
he zu sehen (Abb. 5.12).

Um eine kleinere Anlagerungs�ä
he bei der Zü
htung vorzugeben, wurde der

Saphirkeim spitz zuges
hli�en (Abb. 5.13). Das spitze Zulaufen des Keims führte

während der Zü
htung zu dessen Instabilität. Die zeitintensiven Bedingungen einer

Lösungszü
htung, in der si
h das Al2O3 in Cu2O löst, sind allgemein ni
ht ausgelegt,

um das Material Saphir stabil zu halten. Im Falle der �ä
higen Saphirkeime konnte

eine Erstarrung des S
hmelzmaterials s
hnell genug erfolgen, sodass der Keim stabil

gehalten wurde. Die Spitze hält der aggressiven Kupferoxids
hmelze ni
ht stand und

wird gelöst.
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Abbildung 5.11: Gezü
htetes Material am mit Sti
ksto� gekühlen Saphirkeim in der

TSSG�Anlage

Unabhängig von dem Problem der fehlenden Kristallisation am Keim, fällt auf,

dass si
h im allgemeinen die Kristallite in ihrer Gröÿe na
h der Wa
hstumsri
htung in

[100℄ bzw. [010℄ unters
heiden. Dieses Phänomen lieÿ si
h bereits in den Erstarrungs-

versu
hen (Kapitel 5.1) beoba
hten. Weitere Elementanalysen mittels Röntgen�uo-

reszenz ergaben, dass im gezü
hteten Berei
h ein erhebli
her Anteil Platin eingebaut

wurde (Abb. 5.14). Au
h wenn der Tiegel optis
h stabil zu bleiben s
heint, wird of-

fensi
htli
h eine gröÿere Menge Platin in der S
hmelze gelöst als zunä
hst vermutet.

Mögli
h ist, dass das gelöste Platin die Wa
hstumsri
htung der Kristalle na
h [001℄

stört. Genannt sei in diesem Zusammenhang als klassis
hes Beispiel die Tra
htver-

änderung von NaCl bei einer Lösungskristallisation in Gegenwart von Harnsto�. Die

gezü
hteten Kristalle besitzen dur
h das Auftreten von (111)�Flä
hen anstatt eines

kubis
hen einen oktaedris
hen Habitus. Au
h Kristalle wie CaF2 oder NH4Cl können

in Gegenwart von Lösungsmitteln Tra
htveränderungen aufweisen [39℄. Kristalle mit

einem plätt
henförmigem Habitus können auftreten dur
h �ä
henspezi�s
he Adsorp-

tion von Fremdionen, wodur
h es zu Unters
hieden in den relativen Vers
hiebungs-

ges
hwindigkeiten kommt [39, 35℄. Die Erniedrigung der freien Grenz�ä
henenergie

dur
h Adsorption kann bes
hrieben werden dur
h:

σ = σ0(1−
ϕ1

ϕ2

) (5.10)

mit σ als Grenz�ä
henenergie Kristall�Lösung bei Adsorption, σ0 die Grenz�ä
hen-

energie ohne Adsorption, ϕ1 die mittlere Desorptionsenergie eines Admoleküls von

einer Adsorptionslage für eine gegebene Flä
he und ϕ2 die Abtrennbarkeit nä
hster
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Saphirkeim

Al

Cu

Abbildung 5.12: RFA�Elementmap des Quers
hnittss
hli�es des gezü
hteten Mate-

rials aus Abbildung 5.11. Al�grün, Cu�rot

Kristallbausteine. Die stärkste Belegung mit Adatomen wird an den Flä
hen mit den

geringsten Vers
hiebungsges
hwindigkeiten auftreten. Diese Flä
hen werden dann am

stabilsten beim Wa
hstum sein. [39℄

Die Problematik einer Zü
htung von anderen Kupferoxidverbindungen in Tiegeln

wird in der Literatur diskutiert [62℄. Bariumzirkonattiegel zeigen si
h stabil gegen-

über der Kupferoxids
hmelze und wären eine Option, um das Problem der Bildung

einer CuPt�Legierung zu umgehen. Eine Verwendung von BaZrO3�Tiegeln kommt

allerdings im Falle des CuAlO2 ni
ht in Betra
ht, da ein Austaus
h der Elemente Alu-

minium und Zir
onium statt�nden würde [63℄. Für eine Zü
htung des Kupferalumini-

umdelafossits s
heint demna
h eine tiegelfreie Kristallzü
htungsmethode geeigneter.

Weitere Probleme der Lösungszü
htung im Tiegel liegen in der geringen Lösli
hkeit

und Wa
hstumsges
hwindigkeit und dem damit verbundenen kleinen Zü
htungsfens-

ter (Abb. 4.7). Höhere Temperaturgradienten und bessere Dur
hmis
hung aufgrund

stärkerer Konvektion in einer Opti
al Floating Zone�Anlage können eine Zü
htung

optimieren. Eine ursprüngli
he Annahme, dass bei der Lösungszü
htung eine be-

wegungsfreie S
hmelze von Vorteil ist, wurde widerlegt [35℄. Besser ist eine e�ektive

Dur
hmis
hung, um eine glei
hmäÿige Konzentrationsverteilung zu errei
hen und den
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Abbildung 5.13: Verglei
h der verwendeten Saphirkeime mit breiter Anlagerungs�ä-


he und Spitze

Materialtransport zum Keimmaterial zu gewährleisten. Der Materialtransport dur
h

Di�usion ist wi
htig, da dieser die Wa
hstumsges
hwindigkeit der Kristalle bestimmt

[42℄. Die Wa
hstumsges
hwindigkeit wird ebenfalls dur
h den Grad der Übersätti-

gung bestimmt, wel
he wiederum von der Lösli
hkeit im Flussmittel abhängt [42℄.

Für die Kristallzü
htung des CuAlO2 im Tiegel ist eine Verwendung eines anderen

Flussmittels statt Cu2O denkbar. Kupferoxid als Eigen�uss zu nutzen bietet zwar

einige Vorteile, wie zum Beispiel das Vermeiden des Einbaus von Verunreinigungen

in den Kristall sowie einer Erweiterung des ohnehin s
hon komplizierten Phasendia-

gramms um eine weitere Komponente, jedo
h erfüllt es ni
ht alle Anforderungen an

ein geeignetes Flussmittel. Zum einen reagiert es zu stark mit dem Tiegelmaterial,

zum anderen wäre es denkbar, dass keine signi�kante Veränderung der Lösli
hkeit

mit der Temperatur statt�ndet. Die Pt�Verunreinigung in der S
hmelze kann die Nu-

kleationsges
hwindigkeit der Keime beein�ussen [42℄. Dieses Problem lässt si
h au
h

ni
ht mehr dur
h eine gesteuerte Temperaturabsenkung bei der Zü
htung beheben.

Ein mögli
hes Flussmittel für die Zü
htung ist PbO, da CuAlO2 neben PbO bestän-

dig bleibt [64℄. PbO ist ein vielseitiges Flussmittel und wird aufgrund seines niedrigen

S
hmelzpunktes (888 ◦
C) häu�g bei der Zü
htung von Oxiden verwendet [42℄. Eine

Nutzung des Bleioxids in Platintiegeln an Luft ist unproblematis
h [42℄. Versu
he

mit PbO als Flussmittel sind in der Literatur zu �nden, allerdings ohne Keimvorgabe

[29℄. Bere
hnungen bei Fa
tSage ergaben, dass bei glei
her Einwaage des stö
hiome-

tris
hen Delafossits zu Bleioxid, das Bleioxid als letzte Phase auskristallisiert und

somit den Kristallisationsvorgang bei der Zü
htung ni
ht stört (Abb. 5.15).
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Abbildung 5.14: RFA�Elementmap von Platin des Quers
hnittss
hli�es des gezü
h-

teten Materials aus Abbildung 5.11

T(°C)

800 900 1000 1100 1200 1300 1400

Al O2 3(s)
CuAlO2(s)

(PbO)(Al O )2 3 6(s)(PbO)(Al O )2 3 (s)

Cu O2 (s)(PbO) (Al O )2 2 3 (s)

CuO

0,25 Cu O + 0,25 Al O + 0,5 PbO an Luft2 2 3

Abbildung 5.15: Fa
tsagere
hnung zur Phasenstabilität im System Cu2O�Al2O3�

PbO an Luft zwis
hen 1400 ◦
C und 800 ◦

C. Die Einwaage zwis
hen Delafossit und

dem Bleioxid�ussmittel beträgt 1:1
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5.3 Zü
htung mittels OFZ�Verfahren

5.3.1 Versu
hsreihen

Aus dem Phasendiagramm Cu2O�Al2O3 (Kapitel 4.2.2) geht hervor, dass die Zü
h-

tung des CuAlO2 mit einer Lösungszone sinnvoll ist (Travelling Solvent Floating

Zone�Methode (TSFZ)). Die Zü
htungsexperimente erfolgten mit Vorrats� und Keim-

stäben der stö
hiometris
hen Zusammensetzung und einer Lösungszone mit dem

molaren Verhältnis 98,5 Cu2O : 1,5 Al2O3. Als Zü
htungsatmosphäre wurde ein

Standardgas�uss (Luft) von 3 l/min gewählt und eine gegenseitige Rotationsrate der

Stäbe von 30 rpm. Das Aufheizen erfolgte mit einer Zugabe der Leistung in 2%�

S
hritten/0,1 h, um ein thermis
hes Cra
ken des Lösungszonenpellets zu vermeiden.

Die Versu
he im Materialsystem Cu2O�Al2O3�Fe2O3 orientierten si
h an aus

der Literatur bekannten Zü
htungsexperimenten mit CuFeO2 [55, 56, 57℄. Als Zü
h-

tungsatmosphäre wurde ein Argongas�uss mit 0,5 l/min genutzt. Zunä
hst erfolg-

ten Experimente mit der stö
hiometris
hen Stabzusammensetzung CuAl0,5Fe0,5O2,

später wurden aluminiumoxidärmere Versu
he mit einer ni
htstö
hiometris
hen Zu-

sammensetzung Cu0,6Al0,12Fe0,28O0,9 dur
hgeführt. In den Versu
hsreihen mit Ei-

senoxidzugabe wurde ohne Lösungszonenpellet gearbeitet.

5.3.2 Probenpräparation

Für die Zü
htung mit dem Opti
al Floating Zone�Verfahren ist eine Präparation der

Vorrats� und Keimstäbe mit hoher Di
hte und Homogenität ents
heidend [37℄. Es

hat si
h gezeigt, dass eine herkömmli
he Präparation in Modellierballons [65℄ ni
ht

zu ausrei
henden Stablängen führt und daher bei den in dieser Arbeit verwendeten

Pulverproben ungeeignet ist. Das Problem der Stabpräparation ist aus der Literatur

für andere Delafossite bereits bekannt [66℄. Für die Herstellung der Stäbe wurden da-

her groÿe Probenmengen der gemis
hen Pulversubstanzen in einem Plastiks
hlau
h

verdi
htet und mit einer isostatis
hen Kaltpresse gepresst (s. Kapitel 5.2.2). An-

s
hlieÿend wurde der Pressling in einem Mu�elofen gesintert, damit eine Festkörper-

reaktion der Ausgangsmaterialien statt�ndet. Das Sintern ermögli
ht auÿerdem eine

Verdi
htung dur
h Kornwa
hstum [67℄. Für CuAlO2 ist eine Sintertemperatur von

1100 ◦
C erforderli
h, damit eine vollständige Reaktion der Ausgangssubstanzen er-

folgen kann [68, 20, 69℄. Das Sintern erfolgte unter Argon mit einer Haltezeit der

Maximaltemperatur von fünf Stunden und einer Aufheizrate von 100K/h. Röntgeno-

graphis
he Pulveranalysen zeigten, dass ein zweifa
her Sinterprozess zu einphasigem
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CuAlO2 führt (Abb. 5.16). Zwis
hen dem ersten und zweiten Sintervorgang wur-

de das Material mit einer Planetenkugelmühle (PM 100, Rets
h GmbH) zerkleinert

und ans
hlieÿend no
hmals gepresst, damit eine mögli
hst hohe Homogenität der

Stäbe gewährleistet ist. Im Ans
hluss an das zweite Sintern wurden aus dem erhalte-

nen Sinterblo
k die Stäbe mit einem Hohlbohrer (Dur
hmesser 10mm) ausgebohrt.

Die Pellets (3�4mm Di
ke) wurden aus einem Stab mit 98,5 Cu2O : 1,5 Al2O3�

Zusammensetzung mit einer Fadensäge abgetrennt. Die Herstellung der Stäbe unter

Zugabe von Fe2O3 erfolgte na
h dem selben Prinzip.

2θ [°]
20 40 60 80 100

CuAlO2

Abbildung 5.16: Di�raktogramm der Röntgenpulveranalyse na
h zweifa
hem Sintern

der stö
hiometris
hen CuAlO2�Ausgangsmis
hung. Die roten Quadrate zeigen die

Peaks der CuAlO2�Phase. Der Sinterprozess ergibt einphasige polykristalline Stäbe

5.3.3 Ergebnisse und Diskussion

Die Zü
htung in der Opti
al Floating Zone�Anlage wird maÿgebli
h dur
h die Qua-

lität der Ausgangsstäbe beein�usst. Auss
hlaggebend für einen stabilen Zü
htungs-

verlauf ist insbesondere eine mögli
hst hohe Di
hte der Stäbe von mindestens 80,

besser 90% der theoretis
hen Di
hte. Hinzu kommen deren Homogenität und glei
h-

mäÿig verlaufende Zylinderform. Die präparierten Kupferaluminiumdelafossitstäbe

dieser Arbeit besaÿen ledigli
h eine Di
hte von 60% (die Gründe dafür werden spä-
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ter in diesem Kapitel diskutiert). Dadur
h ergaben si
h erhebli
he Probleme glei
h

zu Beginn der Zü
htung. Das aufges
hmolzene Cu2O�rei
he Pellet wird in die o�e-

nen Porenräume des Vorrats� und Keimstabes in�ltiert und verändert dadur
h die

Zusammensetzung der S
hmelzzone zur Al2O3�rei
hen Seite des Phasendiagramms.

Abbildung 5.17 zeigt den in�ltierten Keimstab mit erstarrtem Pelletmaterial im An-

s
hluss des ersten Zü
htungsexperimentes. Um das Material aufs
hmelzen zu können,

müsste die Leistung erhöht werden, was wiederum ein Abdampfen des Kupferoxids

bedeutet.

Abbildung 5.17: In�ltrierter CuAlO2�Keimstab mit erstarrtem Cu2O�Pellet

In weiteren Experimenten wurde versu
ht, dur
h ein Wiederverwenden des Keim�

und Vorratsstabes einen verdi
hteten Berei
h zu erzeugen. Für die S
hmelzzone wur-

de ein neues Pellet verwendet. Problematis
h ist, dass die Stäbe partiell eine andere

unglei
hmäÿige Zusammensetzung aufweisen und dadur
h ni
ht mehr homogen sind.

Es gelang jedo
h auf diese Weise die S
hmelzzone bis zu zwei Tage stabil zu halten.

Aufgrund der geringen Lösli
hkeit und des kleinen Zü
htungsberei
hes wurden die

Stäbe mit 0,2�0,1mm/h dur
h die S
hmelzzone gefahren. Zu bea
hten war, dass die

Absorption in der S
hmelze gröÿer ist als im Pellet, sodass na
h dessen Aufs
hmelzen

die Leistung na
hgeregelt werden musste. Abbildung 5.18 zeigt das gezü
htete Mate-

rial am Keimstab und den zugehörigen Vorratsstab na
h zweitägiger Zü
htungsdauer.

Auf den ersten Bli
k sind keine einkristallinen Berei
he erkennbar. Beim Vorratsstab

ist ein Berei
h mit kleinerem Dur
hmesser zu sehen. An dieser Stelle hat si
h im

Verlauf der Zü
htung eine zweite S
hmelzzone gebildet. Der Grund dafür liegt in
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der inhomogenen Zusammensetzung aufgrund des �Aufsaugens� der S
hmelzzone.

Eine langzeitstabile Zü
htung ist mit den in dieser Arbeit verwendeten Stäben ni
ht

mögli
h.

Abbildung 5.18: Vorrats (oben)� und Keimstab (unten) na
h 2�tägiger Zü
htungs-

dauer in der OFZ

Im Quers
hnittss
hli� des unteren Stabes erkennt man deutli
h, wie stark die

S
hmelze in den Keimstab in�ltriert ist (Abb. 5.19). Der gezü
htete Berei
h setzt

si
h aus Kristalliten und einer Matrixstruktur zusammen. Ein Elementmap mit-

tels Röntgen�uoreszenz zeigt, dass es si
h bei den Kristalliten um CuAlO2 handelt

(Abb. 5.20). Die Matrix besteht ledigli
h aus Kupferoxid.

Gezüchteter
Bereich
(ca. 10mm)

Infiltrierter
Bereich

Abbildung 5.19: Quers
hnitt des Keimstabes aus Abb. 5.18
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Abbildung 5.20: RFA�Elementmap des Quers
hnittes aus Abbildung 5.19. In rot

dargestellt das Element Kupfer, in grün dargestellt das Element Aluminium

Die ni
ht ausrei
hende Di
hte der Stäbe und die damit verbundene Änderung

der Zusammensetzung dur
h In�ltration ma
hen eine Einkristallzü
htung selbst mit

geringen Zü
htungsraten unmögli
h. Bei Zü
htungen anderer Delafossitzusammen-

setzungen, wie zum Beispiel YCuO2 und LaCuO2, wird ebenfalls die Wi
htigkeit der

mögli
hst hohen Di
hte der Sinterstäbe betont und in diesem Zusammenhang eine

andere Ausgangszusammensetzung genutzt [66, 70℄. Im Falle von YCuO2 wurden Stä-

be der Zusammensetzung Y2Cu2O5 verwendet und äquivalent dazu, beim LaCuO2,

eine Zusammensetzung von La2Cu2O5. Bei den verwendeten Ausgangsmaterialien

Cu2O und Al2O3 dieser Arbeit ist die Mögli
hkeit eine höhere Sinterdi
hte zu erzeu-

gen, dur
h den S
hmelzpunkt von CuAlO2 bei 1260 ◦
C limitiert. Eine Nutzung des

sogenannten �Spark Plasma Sinterverfahrens� (1100 ◦
C, 24 h) kann Materialdi
hten

bis zu 95% erzielen [66℄. In Verbindung mit einer Dru
keinwirkung sind sogar 97,7%

mögli
h [71℄. Unter Verwendung von Magnesium als Sinterhilfe und mittels �Pulsed

Ele
tri
 Current Sintering (PECS)� lassen si
h sogar Sinterdi
hten von bis zu 99,8%

errei
hen [72℄. Diese Sintermethoden standen im Rahmen dieser Arbeit ni
ht zur

Verfügung, sollten jedo
h in jedem Falle für eine erfolgrei
he TSFZ�Zü
htung bei

der Präparation genutzt werden.

Um eine Einkristallzü
htung des Delafossits zu ermögli
hen, erfolgte in weiteren

Versu
hen eine Konzentration auf das ternäre System Cu2O�Fe2O3�Al2O3 konzen-

triert. Dur
h eine Zugabe von Fe2O3 kann zum einen die Di
hte der Stäbe erhöht

werden, zum anderen wird das Zü
htungsfenster des Delafossits vergröÿert. Park et

al. untersu
hten die Eigens
haften von CuAlO2 bei einer Zugabe von Fe2O3 und

stellten fest, dass das Eisenoxid als Sinterhilfe dient, indem es zum Kornwa
hstum
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beiträgt [73℄. Bei einer Zusammensetzung von CuAl0,8Fe0,2O2 lieÿ si
h bereits eine

Sinterdi
hte von 89,9% errei
hen. Die Zugabe von Fe2O3 bewirkt eine Erhöhung

des Di�usionskoe�zienten, wodur
h si
h die Porenräume s
hneller zusammenziehen

[73℄. Mit zunehmendem Eisenoxidgehalt sinkt auÿerdem sowohl die S
hmelztempe-

ratur als au
h die Temperatur bei der die Festkörperreaktion eintritt [73℄. Aufgrund

der Erniedrigung der Liquidustemperatur, kann die Zü
htung in der Opti
al Floa-

ting Zone�Anlage dahingehend vereinfa
ht werden, dass ohne Lösungszonenpellet

gearbeitet werden kann.

Die Zü
htung einkristalliner ternärer Delafossitverbindungen ist aus der Literatur

bisher ledigli
h für CuFe1−xGaxO2 bekannt [57℄. Song et al. ma
hten si
h den gerin-

geren S
hmelzpunkt des Eisenoxids zunutze und zü
hteten CuFe1−xGaxO2 vers
hie-

dener Zusammensetzungen ohne Verwendung eines Lösungszonenpellets. Kristalle

mit dem gröÿten Galliumoxidgehalt hatten einen x�Wert von 0,12. Die Zü
htung er-

folgte in einer Argonatmosphäre mit einer Ziehrate von 0,5mm/h. Um einen stabilen

Zü
htungsverlauf zu erhalten und eine Reduktion zum Fe3O4 zu vermeiden, musste

die Leistung während der Zü
htung angepasst werden (Senkung um etwa 4�5%).

Die Zü
htung ternärer Delafossitverbindungen ist in der Theorie au
h für andere

dreiwertige Kationen mögli
h. Die Struktur ermögli
ht den Einbau trivalenter Katio-

nen mit einem Radius von 0,5 bis über 1,0 Angström [27℄. Dur
h eine Kombination

der Kationen zu A(B'

3+
, B�

3+
)O2�Verbindungen, lassen si
h die Eigens
haften der

Delafossite vereinen. Jedo
h ist ledigli
h in Verbindung mit Fe2O3 eine wesentli
he

Erniedrigung der Liquiduskurve mögli
h und dadur
h eine Zü
htung ohne Lösungs-

zone.

CuFeO2�Einkristalle wurden von Zhao et al. erfolgrei
h mit der OFZ�Methode

gezü
htet [55, 56℄. Während der Zü
htung wurde ein Argon�uss von 300ml/min und

eine Ziehrate von 0,5�3mm/h genutzt. Die Kristalle hatten eine Länge von 10�30mm

und einen Dur
hmesser von 5�8mm.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden zunä
hst Zü
htungsversu
he mit der Zusam-

mensetzung CuAl0,5Fe0,5O2 dur
hgeführt. Bei der Zü
htung ohne Lösungszonenpel-

let konnte die In�ltration des Vorratsstabes vermieden werden. Jedo
h zeigte si
h

während der Experimente ein deutli
hes Abdampfen des Kupferoxids aufgrund der

no
h zu hohen Liquidustemperatur der Verbindung. Das Abdampfen führte wieder-

rum zu einer Erhöhung des Aluminiumoxidgehaltes, wodur
h si
h die S
hmelztempe-

ratur zusätzli
h erhöht. Die stö
hiometris
he Verbindung s
heint für eine Zü
htung

ohne Lösungszone ni
ht geeignet zu sein. Daher wurde in weiteren Versu
hen der

Kupferoxid� und der Eisenoxidanteil in der Zusammensetzung erhöht.
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Die Zü
htungsexperimente mit der Zusammensetzung Cu0,6Al0,12Fe0,28O0,9 zeig-

ten si
h stabiler. Zunä
hst wurde ein Versu
h mit einer Ziehrate von 10mm/h dur
h-

geführt, um das Materialverhalten der Verbindung zu testen. Ans
hlieÿend orientier-

ten si
h die Experimente an den aus der Literatur bekannten Zü
htungsexperimenten

des CuFeO2 mit einer Ziehrate von 1mm/h. Abbildung 5.21 zeigt einen Verglei
h

der gezü
hteten Materialien mit 10mm/h und 1mm/h.

Abbildung 5.21: OFZ�Versu
he mit der Zusammensetzung Cu0,6Al0,12Fe0,28O0,9.

Zü
htungsrate links: 1mm/h, re
hts: 10mm/h

An den gezü
hteten Materialien sind heruntergelaufene S
hmelztropfen erkenn-

bar. Während der Zü
htung kam es zum plötzli
hen Auslaufen der S
hmelzzone. An-

s
hlieÿend wurde erneut angeimpft. RFA�Messungen der Quers
hnitte zeigen, dass

der Grund für das Auslaufen in einer Änderung der Zusammensetzung der S
hmelz-

zone liegt (Abb. 5.22). Im Verlauf der Zü
htung kristallisiert das Aluminiumoxid

aufgrund seines höheren S
hmelzpunktes zuerst aus. Dadur
h wird die S
hmelze ei-

senoxidrei
her. Besonders deutli
h zu erkennen ist dies am Quers
hnitt der Zü
htung

mit einer Rate von 1mm/h. Die Eins
hnittsberei
he, in denen erneut angeimpft wur-

de, sind Al2O3�arm und dafür Fe2O3�rei
h. Diese Berei
he haben die Zusammen-

setzung des zurü
kgebliebenen S
hmelz�lmes na
h dem Auslaufen der S
hmelzzone.

Um die S
hmelzzone stabil zu halten, müsste im Verlauf der Zü
htung die Leistung

verringert werden, sodass die Viskosität ni
ht zu stark abnimmt. Bei der Messung
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unten re
hts in Abbildung 5.22 handelt es si
h um ein sogenanntes �Bragg�peak�

mapping� [74℄ gemessen mit der �energy dispersive Laue mapping te
hnique� [75℄.

Diese Messmethode ermögli
ht mithilfe von Bragg�Re�exionen die Darstellung von

Korngrenzen und Identi�zierung von Kristalliten glei
her Orientierung (dargestellt

in der selben Farbe). Die Messung der Quers
hnitte zeigt zwar eine Verbesserung in

der Korngröÿe bei der Zü
htungsrate von 1mm/h im Verglei
h zu 10mm, jedo
h ist

das Ergebnis ni
ht vielverspre
hend für weitere Zü
htungsexperimente. Eine gerin-

gere Zü
htungsrate würde zwar zu einem geringfügig vergröÿertem Kornwa
hstum

führen, jedo
h ni
ht zur Einkristallzü
htung. Die Lösli
hkeits� und Transportbe-

dingungen s
heinen au
h bei geringerem Al2O3�Gehalt ni
ht geeignet zu sein für

eine Einkristallzü
htung. Au
h ist es s
hwierig die Glei
hgewi
htsbedingungen in der

S
hmelzzone einzustellen.

Fe

Cu

Al

Abbildung 5.22: RFA�Messungen der Quers
hnitte aus Abbildung 5.21. Rot= Kup-

fer, grün = Eisen, blau = Aluminium. Unten re
hts ist eine Darstellung der Bragg�

Re�exionen
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Zusammenfassung

Die vorliegende Arbeit entstand während meiner Tätigkeit als wissens
haftli
he Mit-

arbeiterin am Leibniz�Institut für Kristallzü
htung in Berlin. Das Ziel der Arbeit war

Bedingungen zu de�nieren, unter denen CuAlO2�Einkristalle aus dem Eigen�uss ge-

zü
htet werden können. Zusätzli
h wurden Untersu
hungen zum Mis
hkristallsystem

CuAlO2�CuFeO2 gema
ht. Mithilfe thermodynamis
her Messungen (DTA�TG) und

Modellierungen mittels Fa
tSage [34℄ konnte das ternäre System Al2O3�Cu�CuO

sowie das pseudobinäre System Cu2O�Al2O3 neu kalkuliert werden. Auÿerdem wur-

de erstmals das ternäre System Cu2O�Fe2O3�Al2O3 und das Mis
hkristallsystem

CuAlO2�CuFeO2 bere
hnet. Für die Erstellung der Phasendiagramme wurden im

Programm Fa
tSage eigene Datenbanken angelegt, in denen vorhandene Daten an ge-

wonnene Messdaten angegli
hen und ni
ht existierende Phasen erstellt werden konn-

ten. Der Zü
htungsberei
h des CuAlO2�Delafossits konnte zwis
hen etwa 1�2mol%

Al2O3 in Cu2O eingegrenzt werden. Anhand der Ergebnisse aus den DTA�TG�

Messungen konnten auÿerdem Aussagen zu einer geeigneten Zü
htungsatmosphäre

getro�en werden. Es zeigte si
h, dass kupferoxidrei
he S
hmelzen in Platintiegeln sta-

bil gehalten werden können, wenn in der Atmosphäre 15�21% Sauersto� vorhanden

ist. Bei niedrigeren Sauersto�partialdrü
ken wird zu viel elementares Kupfer gebil-

det und der Tiegel wird aufgrund einer Kupfer�Platin�Legierung angegri�en. Höhere

Sauersto�partialdrü
ke führen zu einer Kristallisation des Spinelltyps CuAl2O4 an-

stelle von CuAlO2. Im Falle einer (CuAlxFe1−x)1−yO2+y�Mis
hkristallzü
htung müs-

sen bei der Wahl der Atmosphäre neben den Oxidationszuständen des Kupferoxids

(Cu2O und CuO) ebenfalls die des Eisenoxids (FeO, Fe2O3 und Fe3O4) bea
htet

werden. An Luft ist hier die Spinellphase anstelle der Delafossitphase stabil, daher

sollten reduzierendere Bedingungen als bei der reinen CuAlO2�Zü
htung verwen-

det werden. Vorteilhaft bei der Mis
hkristallzü
htung ist, dass si
h zum einen der

Zü
htungsberei
h vergröÿert und zum anderen der S
hmelzpunkt der Delafossitphase

herabgesetzt wird.
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5.3 Zü
htung mittels OFZ�Verfahren

Für die Zü
htung der Materialien kamen vers
hiedene Kristallzü
htungsmetho-

den zum Einsatz. Die Zü
htung in Tiegeln erfolgte mit (Czo
hralski/Top Seeded

Solution Growth�Methode) und ohne Keimvorgabe (Spontane Kristallisation dur
h

Abkühlen der S
hmelzlösung im Mu�elofen). Als tiegelfreie Alternative wurde eine

Opti
al Floating Zone�Anlage gewählt.

Die bisher gröÿten CuAlO2�Einkristalle konnten in dieser Arbeit gezü
htet wer-

den. Auss
hlaggebend dafür war, dass die Zü
htung unter den in dieser Arbeit opti-

mierten Bedingungen. Die plätt
henförmigen Kristalle haben eine Gröÿe von 5mm in

[100℄ bzw. [010℄ und wurden dur
h spontane Kristallisation in einem Platintiegel an

Luft gezü
htet. Die Zü
htung mittels Keimvorgabe na
h Czo
hralski/TSSG und au
h

die OFZ�Zü
htung gestaltet si
h aufgrund des kleinen CuAlO2�Zü
htungsfensters

als s
hwierig. In diesen Experimenten konnten keine gröÿeren Kristalle erzielt wer-

den. Die (CuAlxFe1−x)1−yO2+y�Mis
hkristallzü
htung in der OFZ�Anlage s
heint

aufgrund vereinfa
hter Zü
htungsbedingungen (breiteres Zü
htungsfenster bei nied-

rigerer Temperatur) vielverspre
hender zu sein.

74



Kapitel 6

Ausbli
k

Diese Arbeit leistet einen Beitrag zur Einkristallzü
htung transparenter p�typ�Halb-

leiter. Dabei konnten wi
htige Erkenntnisse zur Zü
htung von Materialien mit ver-

s
hiedenen Oxidationsstufen gewonnen werden. Speziell bei der Zü
htung kupferoxid-

haltiger Verbindungen (insbesondere Cu�Delafossite) können die Ergebnisse dieser

Arbeit berü
ksi
htigt werden. Es ist bemerkenswert, dass sämtli
he Kristallisations-

vorgänge in den betra
hteten Systemen glei
hzeitig 
hemis
he Reaktionen sind; denn

während die pseudobinären Verbindungen CuAlO2 bzw. CuAl2O4 nur 1� bzw. 2�

wertiges Kupfer enthalten, liegen in den damit im Glei
hgewi
ht stehenden S
hmel-

zen stets beide Wertigkeiten (unter Umständen zusätzli
h no
h metallis
hes Kup-

fer) vor. Insbesondere bei der Kristallisation des Delafossits muss zur Wahrung des

Glei
hgewi
hts in der S
hmelze stets freier Sauersto� gebildet werden, was dur
h

DTA/TG-Messungen au
h experimentell na
hgewiesen wurde. Die Bildung des Ga-

ses an der Phasengrenze wird in jedem Falle ungestörtes Kristallwa
hstum behindern.

Für die Verwendung als p�typ�Halbleiter in der oxidis
hen beziehungsweise trans-

parenten Elektronik gilt es die Kristallitgröÿe zum einen zu vergröÿern, zum ande-

ren sollten die Kristalle frei von Rissen sein. Dafür muss die Zü
htung na
h dem

Czo
hralski/TSSG�Verfahren oder der OFZ�Methode optimiert werden. Die Kris-

talle müssen in jedem Fall vor dem Erstarren des Lösungsmittels separiert werden,

um die Rissbildung dur
h unters
hiedli
he Ausdehnungskoe�zienten zu vermeiden.

Gelingt dies, können physikalis
he Messungen (z.B. zur elektris
hen und thermo-

elektris
hen Leitfähigkeit) an den Kristallen vorgenommen werden. Die Leitfähigkeit

kann, sobald die Zü
htung reproduzierbar ist, dur
h Dotierung verbessert werden.

Für die Dotierung kommt insbesondere Magnesium in Betra
ht [27, 76℄. Untersu-


hungen zur Dotierung in Einkristallen liegen bislang ni
ht vor und sind deshalb von
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groÿem Interesse.

Die CuAlO2�Zü
htung na
h dem Czo
hralski/TSSG�Verfahren ist als kritis
h

zu werten, da aufgrund des kleinen Zü
htungsfensters, zu geringen Lösli
hkeiten und

Transportraten kaum ausrei
hend groÿe Kristalle erzielt werden können. Die Ver-

wendung von Bleioxid (PbO) als potenziell geeignetes Lösungsmittel sollte aufgrund

der Toxizität kritis
h gesehen werden.

Für die CuAlO2�Zü
htung in der OFZ�Anlage ist es in jedem Fall nötig, die

Sinterdi
hte der Ausgangsstäbe zu erhöhen. Dafür müssen spezielle Sintermethoden

wie beispielsweise das �Spark�Plasma�Sinterverfahren� angewandt werden. Die Zü
h-

tung von (CuAlxFe1−x)1−yO2+y�Mis
hkristallen ers
heint aufgrund des geringeren

S
hmelzpunktes, der verbesserten Stabsinterdi
hte sowie des gröÿeren Zü
htungs-

berei
hes vielverspre
hender. Dabei ist immer ein Kompromiss zwis
hen der hohen

Transparenz des CuAlO2 bei moderater elektris
her Leitfähigkeit und der geringe-

ren Transparenz des CuFeO2 bei höherer elektris
her Leitfähigkeit einzugehen. Eine

geringere Zü
htungsrate zeigt eine Verbesserung in der Korngröÿe, jedo
h muss die

Rate no
h deutli
h verringert werden. Zur Vermeidung der Ausbildung einer zwei-

ten S
hmelzzone bei geringerer Ziehrate, kann eine Zü
htung in Betra
ht gezogen

werden, bei der die S
hmelzzone dur
h Laserstrahlen anstelle von Halogenlampen

erzeugt wird. Zur Optimierung der Mis
hkristallzü
htung kann auÿerdem auf das

TSFZ�Verfahren (mit Lösungszonenpellet) zurü
kgegri�en werden.

Für den Einsatz von p�leitenden Materialien als transparente Halbleiter�Bau�

elemente sind zukünftig no
h intensive Fors
hungen notwendig. Speziell im Berei
h

der Einkristallzü
htung stehen no
h viele Fragestellungen o�en. Ein Anstoÿ auf dem

Gebiet der Delafossit�Einkristallzü
htung ist mit dieser Arbeit gesetzt. Es muss al-

lerdings konstatiert werden, dass zur Verfügung stehende Zü
htungsfenster zwis
hen

eutektis
hem und peritektis
hem Punkt im System Cu2O-Al2O3 wesentli
h kleiner

ist als dur
h die Arbeit von Gadalla, White [23℄ zu erwarten war. Es sollte also ni
ht

erwartet werden, dass Einkristalle te
hnis
h relevanter Dimension herstellbar sind.
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Abbildungsverzei
hnis

2.1 Rhomboedris
he (links) und hexagonale Delafossitstruktur (re
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