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EXTREMES ABSCHRECKEN SUPRALEITENDER MATERIALIEN AUS DEM FESTEN ZUSTAND

Schnelles Abschrecken stellt eine Mdglichkeit dar, um Hochtemperaturzustinde
einzufrieren und metastabil nach Raumtemperatur zu bringen. Der.Schwerpunkt
dieser Arbeit liegt auf dem Gebiet der Anwendung von Abschreckverfahren und

der Entwicklung eines speziellen Schnellabschreckverfahrens filir feste Proben und
der Untersuchung ihres Einflusses auf Supraleitung, Konstitution, Phasenstabili-
tdt, Struktur, Nah- und Fernordnung von den Bi- und Al15-Verbindungen 6—MoC1_x,

Mo,Pt, Nb,Ir, Nb,Ga und NbBGe.
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Die zur Anwendung gekommenen Abkiihlgeschwindigkeiten liegen im Bereich von etwa
1 bis 106 K/sec. Mit dem neu entwickelten Schnellabschreckverfahren kdnnen Ab-
kiihlgeschwindigkeiten je mach Probendicke zwischen 104 und 106 K/sec an festen,
scheibchenfdrmigen Proben erreicht werden. Die kongruent schmelzende und sich
bei etwa 2000°C eutektoid zersetzende Hochtemperaturphase 5“MOC1_X lieB sich
phasenrein herstellen, sofern die Abkiihlgeschwindigkeit mehr als 5. 10" K/sec
betrug. Die Ubergangstemperatur von 6—M0C1_X steigt im Homogenitédtsbereich

(0.66 < G/Mo < 0.76) mit wachsendem C/Mo-Verhdltnis von etwa 10 auf 15 K an.
Damit ist §-MoC, das B1-Carbid mit der htchsten Ubergangstemperatur. Die Uber-
gangstemperaturen der untersuchten A3B~Verbindungen mit A15-Struktur steigen im
Homogenitdtsbereich mit wachsender B-Konzentration bzw. mit abnehmender Gitter-
konstante an, Weiterhin weisen die A15~Phasen Nb3Ir, Nb3Ga und Nb3Ge eine Kor-
relation von Ubergangstemperatur und Fernordnungsgrad (Bragg-Williams-Fernord-
nungsparameter) auf, der mit steigender Gliihtemperatur abnimmt. Ge-Konzentra-
tionen von mehr als 19 at.% in der A15-Phase Nb3Ge kbnnen erst eingeforen werden,
wenn die Abkiihlgeschwindigkeit etwa 104 K/sec {ibersteigt. Nur durch schnelles
Abschrecken im festen Zustand konnten homogene und einphasige Nb3Ge—Proben her-
gestellt werden, Die Ubergangstemperatur von Nb77.5G62255, das durch extremes
Abschrecken erhalten wurde, liegt bei 16 K. Eine Wdrmebehandlung von 40 h bei
700°C bewirkte einen Anstieg der Ubergangstemperatur auf 16.5 K, ohne daB sich

die metastabile A15-Phase zersetzte,

Das entwickelte Schnellabschreckverfahren fiir feste Proben ermbglichte erst die
Untersuchung dieser metastabilen Materialien in Bulk-Form und erginzt die bis

jetzt vorhandenen Hochtemperaturanalysenverfahren.




ULTRA RAPID QUENCHING OF SUPERCONDUCTING MATERIALS IN THE SOLID STATE

Rapid quenching is a conventional technique for freezing in high temperature
phases and transferring them to room temperature as metastable phases. The main
objectives of this work are the development of a special ultra rapid quenching
equipment for solid samples, the application of various quenching techniques
and the investigation of their influences on superconductivity, constitution,
phase stability, structure, short and long-range-ordering in the Bi~ and Af15-

compounds 6-MoC —x? Mo3Pt, Nb,Ir, Nb,Ga, and NbBGe.
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For these experiments cooling rates of about 1 to 106 K/sec were used.
Depending on the sample thickness, cooling rates between 104 and 106 K/sec could

be achieved for solid slices of samples using the newly developed ultra rapid

quenching technique. The high temperature phase §-MoC —x’ which melts congruent-

ly and decomposes by a eutectoid reaction at about 2050°C, could be prepared as
single phase material, if the cooling rate exceeded 5 '104 K/sec. The supercon-
ductive transition temperature of §-MoC,  increases from 10 to 15 K with in-
creasing C/Mo~ratio in the range of homogeneity (0.66 < C/Mo < 0.76). Thus
§-MoC, is the Bi-carbide with the highest transition temperature. In the AB
compounds with A15 structure which were investigated the transition temperature
increases within the homogeneity range with increasing B-concentration or
equivalently decreasing lattice parameter. Furthermore the Al5-phases Nb3Ir,
Nb3Ga and Nb3Ge exhibit a correlation of transition temperature and the Bragg-
Williams long-range-order—parameter, which decreases with increasing annealing

temperature. For the Al5-phase Nb,Ge, Ge-concentration of more than 19 at.7 can

be forzen in only by using coolinZ rates higher than 104 K/sec. Only by rapid
quenching of the solid could homogeneous and single phase Nb3Ge—samp1es be pre-
pared. In Nb77‘5Ge22'5 produced by ultra rapid quenching a transition temperature
of 16 K was observed. A heat treatment of 40 h at 700°C caused an increase of the
transition temperature to 16.5 K without decomposition of the metastable A15-
compound.

These investigations of metastable bulk materials were possible only
through the development of instrumentation and technique for rapid quenching
of solid samples, which complements other available techniques for high tempera-

ture analysis.
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1. EINLEITUNG UND PROBLEMSTELLUNG

Die meisten supraleitenden Materialien mit hohen Ubergangstemperaturen zihlen
zu den intermetallischen Phasen und Verbindungen der Ulbergangselemente. Die
Supraleiter mit den h&chsten heute bekannten Ubergangstemperaturen gehSren

zu den Kristallstrukturen vom Bi1- bzw. A15-Typ: Beide Kristallstrukturen

sind kubisch und scheinen bei Beriicksichtigung bestimmter empirischer Kri-

terien das Auftreten hoher Ubergangstemperaturen zu begiinstigen.

Nicht nur die relativ glinstigen supraleitenden Eigenschaften beziiglich einer
technischen Anwendung haben die Aufmerksamkeit auf Verbindungen dieser Struk-
turtypen gelenkt,sondern sie stellen wegen ihrer teilweisen ungewdhnlich kombinierten
Materialeigenschaften auch faszinierende Modellsubstanzen in der Grundlagenfor-
schung dar. Leider sind aber in diesem Fall extreme gewlinschte und angestreb-

te Eigenschaften wie hohe Ubergangstemperaturen, hohe kritische Magnetfelder

und Stromdichten mit groBer Hirte, Sprodigkeit und Phaseninstabilit#it verbun-
den. So stellt auch die Synthese und Verarbeitung dieser supraleitenden Mate-
rialien eine Herausforderung auf dem metallurgischen Sektor im Bereich der

Grundlagenforschung und Anwendungstechnik dar.

Neben den klassischen harten, nichtmetallischen Werkstoffen (Diamant, Sili-
ziumcarbid, Siliziumnitrid und Borcarbid) gehdren die metallischen Verbin-
dungen vom Bi=Typ zu der Familie der Hartstoffe. Bei den metallischen Hart-—
stoffen handelt es sich meist um Verbindungen der Ubergangselemente der
Gruppen IVa, Va und VIa mit Nichtmetallatomen wie Kohlenstoff, Stickstoff
und Bor. Dabei besetzen die kleinen Metalloidatome Zwischengitterplétze

im Metallwirtsgitter und fiihren in der Regel zur Bildung von Phasen mit aus-
gedehnten Homogenititsbereichen. Durch ihre technische Anwendung als Schleif-
und Schneidmaterialien erfolgte friihzeitig eine umfangreiche Erforschung und
Darstellung solcher Hartstoffverbindungen in reiner Form. Damit standen Ver-

treter dieser Verbindungstypen fiir systematische Untersuchungen bereit.

Bereits um 1930 berichtete Meissner /1/ iiber supraleitende Hartstoffe, dar-
unter das Bl-Monocarbid §-NbC mit einer Ubergangstemperatur von ungefihr 10 K.
Damit stand fest, daR Verbindungen hdhere Ubergangstemperaturen als reine

Elemente aufweisen kdnnen. Nachdem im Jahre 1941 an dem schwer herstellbaren




metastabilen §-NbN mit B1-Struktur Ubergangstemperaturen von etwa 15 K /2/
gemessen wurden, kam die Vermutung auf, daB hohe Ubergangstemperaturen

mit einer Phaseninstabilitdt verknlipft sein k&nnen. Dies geht auf Bedingungen
zur Phasenbildung flir Hartstoffe zurilick, die ausfiihrlich von Higg /3,4/
angegeben wurden. Allgemein zeichnen sich unter den Hartstoffen die Verbin-
dungen mit B{1-Struktur durch hShere Ubergangstemperaturen aus.

Favorisiert werden heutzutage die Carbide und Nitride des Niobs und Molyb-
ddns in der Grundlagenforschung und der technischen Anwendung aufgrund der

vorhandenen bzw. zu erwartenden supraleitenden Eigenschaften.

Im Gegensatz zu den Hartstoffen mit Bi=-Struktur stellen die A15-Verbindungen
eine recht junge Familie dar. Die A15~ und Bi1-Phasen gehdren zu den dicht
gepackten kubischen Kristallstrukturen, jedoch ist der Aufbau der At15-Elemen-—

tarzelle wesentlich komplizierter als derjenige der Bi-Zelle.

Die Suche nach Verbindungen mit A15-Struktur, urspriinglich irrtiimlich als
Wolframmodifikation (R-W) angesehen, begann in den 50er Jahren. Ausgeldst
wurden diese Aktivitdten durch Hardy und Hulm /5/, die 1953 an der Verbin-
dung VBSi Supraleitung mit einer Ubergangstemperatur von 17 K feststellten.
Die meisten heute bekannten supraleitenden Verbindungen vom A;B-Typ wurden
in den folgenden Jahren von Matthias entdeckt. Dabei war seine empirische
Relation zwischen Valenzelektronenzahl und Ubergangstemperatur, die
Matthias-Regel /6/, der einfachste und sicherste Wegweiser bei der Suche
nach supraleitenden Verbindungen. Sie fiihrte bei den A15-Phasen zu den Ver-—
3Ga, NbBSn, Nb3A1, Nb3Ga und Nb3Ge. Alle diese sprdden und har-

ten intermetallischen Verbindungen weisen Ubergangstemperaturen iiber 15 K

bindungen V

auf. Von diesen ist der einzige Vertreter, dem zur Zeit eine technische
Bedeutung im supraleitenden Magnetbau auf A15-Basis zukommt, die Verbin-
dung Nb3Sn (Tc%18 K) /7/. Dies ist auf den komplizierten und aufwendigen
technischen FertigungsprozeB zuriickzufiihren, der wegen der speziellen Eigen-
schaften der A15-Verbindungen nur bei der nahe der stdchiometrischen Zusam-

mensetzung stabilen Phase NbBSn anwendbar ist.

Viele supraleitende A15-Phasen erreichen die ideale A3B—Zusammensetzung
{iberhaupt nicht oder nur bei Temperaturen knapp unterhalb ihres Schmelz-—
punktes. Die Entwicklung auf dem Gebiet der A15-Supraleiter zeigt, daB die

Ubergangstemperatur entscheidend von der stéchiometrischen Zusammensetzung




und einem mdglichst ungestdrten Aufbau der Elementarzelle abh#ngt. So wur-
den die h8chsten heute bekannten Ubergangstemperaturen an metastabilen
A15-Verbindungen gemessen. Zu ihnen gehSren die Verbindungen Nb3Al

(T, = 17.6 K /8/) ,NbGa . (20.7 K /9/) und NbjGe (23.2 K /10/). Uber konven-
tionelle pulver- oder schmelzmetallurgische Priparationsverfahren sind
Materialien mit diesen Eigenschaften jedoch nicht herstellbar. Am deut-
lichsten ist das an der Verbindung Nb ,Ge sichtbar. Aufgedampfte bzw.
gesputterte diinne Schichten liefern leicht Werte iiber 20 K, wdhrend an
geschmolzenen Proben nur 6 K gemessen werden., Die Erkldrung fiir den gros-
Sen Unterschied ist in der stark temperaturabhingigen Loslichkeit der

B-Komponente in der A3B—Verbindung NbBGe zu suchen,

Dies bedeutet, daB das Priparationsverfahren fiir solche Materialien nicht
tber Gleichgewichtszustinde ablaufen darf. Eine Zersetzung oder Entmischung
metastabiler Phasen, meist Hochtemperaturzustinde, die gilinstige supralei~-
tende Eigenschaften aufweisen oder versprechen, kann durch die Anwendung

von Schnellabschrecktechniken verhindert werden.

Die Anwendung solcher Verfahren fiihren bei giinstigen Systembedingungen in
der Regel zu grdBeren LOslichkeiten und damit auch hoheren Ubergangstempe-
raturen. Aber auch andere physikalisch mdgliche Stdrungen miissen bei dieser
Art von Materialpriparation beriicksichtigt werden, da sie ihrerseits in
Konkurrenz zu den konstitutionell gewonnenen Vorteilen stehen kdnnen und
eine Reduktion der mdglicherweise erreichbaren Ubergangstemperaturen be-

wirken k&anen.

Die zur Stabilisierung der metastabilen Zustdnde notwendigen Abkiihlgeschwin-
digkeiten und erforderlichen Abkiihlverfahren miissen dem jeweiligen System
angepaft sein. Sie kinnen in den einfachsten Fillen auf reiner Strahlungs-
abklihlung oder auf Schnellabschrecktechniken, wie erstmals von

Duwez /11/ fiir Metallschmelzen eingesetzt, basieren. Jedoch liefert die
Startsubstanz ~ "Metallschmelze' - nur in seltenen Fillen ein eindeuti-

ges und gar vorherbestimmbares Endprodukt im kristallinen Bereich.

Soll das nicht dem Zufall {iberlassen sein, dann muB direkt das feste,
kristalline Material abgeschreckt werden. Dabei lassen sich sehr hohe Abkiihl-

geschwindigkeiten an kompaktem Material nur iiber Wirmeleitung erreichen.




Das Ziel dieser Arbeit ist die Untersuchung metastabiler Hochtemperatur-
zZustdnde*von ausgewdhlten supraleitenden intermetallischen Phasen und
Verbindungen auf Nb- und Mo-Basis. Dabei liegen die Schwerpunkte der Arbeit
auf den Gebieten der Anwendung bekannter Priparationsverfahren und der
Entwicklung eines speziellen ultraschnellen Abschreckverfahrens fiir

feste Proben. Mit diesen Methoden sollen metastabile Hochtemperaturzustidnde
von Phasen des B1- und A15-Typs stabilisiert und bezliglich Konstitution,
Ausgangstemperatur, Abschreckgeschwindigkeit, Struktur, Ubergangstemperatur,
Nah- und Fernordnung untersucht werden. Dies schlieBt einen Vergleich von
Abschreckversuchen aus dem fliissigen und festen Zustand, jeweils fiir Bulk-
Proben,mit ein. Fiir diese Untersuchungen wurden 6—MoC1_x, NbBGa, Nb3Ge,
NbBIr und MoBPt als jeweils filir die Gruppe der Bi1- bzw. A15-Verbindungen
typische Phasen ausgewihlt. Die Auswahl dieser Materialien erfolgte einerseits
aus ihrer Modellhaftigkeit in der heutigen Forschung und ihrer vollkommen
unterschiedlichen Bildungsstruktur, andererseits aus bekannten Ergebnissen
und deren Extrapolation, die erwarten 14Rt, daB diese neuen, d.h. nicht kon-

ventionellen Priparationsverfahren einen EinfluB auf die supraleitenden und

strukturellen Eigenschaften haben sollten.

*
"metastabiler Hochtemperaturzustand"

= nur bei hohen Temperaturen stabiler, durch einen "Prozef"
eingefrorener und damit bei tiefen Temperaturen metastabiler

Zustand,
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2. STRUKTUR, STABILITAT, SUPRALEITUNG, SYSTEME

Ausgewdhlt wurde die Verbindung 6-M0C1_x als ein Vertreter der metal-
lischen Hartstoffe. Diese Gruppe von Verbindungen, die im technischen
Bereich hauptsichlich auf Grund ihrer extremen mechanischen Eigenschaf-
ten untersucht und angewendet werden, weist, sofern die refraktdren
Nitride und Carbide (Tab. 2.1) mit Bi-Struktur betrachtet werden, Ver-
bindungen mit hohen Ubergangstemperaturen auf. Das metastabile Molyb-
dincarbid 6“M0C1_X, eine Hochtemperaturphase, sollte die Reihe der B1-
Carbide und Nitride auf IVa- und Va-Basis als VIa-Element mit guten

supraleitenden Eigenschaften fortsetzen.

Die A15-Verbindungen, seit je als supraleitende Werkstoffe angesehen
und untersucht, stellen die andere Gruppe von Substanzen flir die Schnell-
abschreckexperimente dar. In dieser Gruppe wurden die Verbindungen

Nb,Ga, Nb

3 Ge, Nb,Ir und Mo3Pt als Testmaterialien ausgewdhlt.
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Die intermetallischen Verbindungen mit A15-Struktur und hohen Ubergangs-
temperaturen sollten, sofern ihre metastabile Struktur stabilisiert wer-
den kann, die heute gebrduchlichen Werkstoffe wie reines Niob und seine
ebenfalls duktilen Legierungen NbTi, NbZr als auch das stabile Nb,Sn

in ihren supraleitenden Eigenschaften iibertreffen /7/.

Die Schnellabschreckverfahren stellen einen méglichen Weg bei der Syn-
these dieser metastabilen Verbindungen dar. In diesem Abschnitt sollen
diese Verbindungstypen einschlieBlich ihrer Struktur, Stabilit#t und

Phasendiagramme dargestellt werden.
2.1 B1-Struktur

Die Bi1-Struktur bei den metallischen Hartstoffen ist dem Charakter nach
eine Einlagerungsverbindung. Diese Art von Verbindungen gehen hauptsich-
lich die Ubergangselemente der IVa-, Va- und VIa~Gruppe mit den Nicht-
metallen Wasserstoff, Bor, Kohlenstoff, Stickstoff und unter gewissen
Umstédnden mit Sauerstoff, Silizium, Phosphor und Schwefel ein. Dabei
basiert die Struktur dieser Verbindungeﬁ entweder auf der durch die Me-
tallatome\vorgegebenen hexagonal oder kubisch dichtesten Packung, oder

auf dem kubisch raumzentrierten oder dem primitiv hexagonalen Gitter.




Gebildet werden diese Verbindungen durch Einlagerung der Metalloid-
atome auf Zwischengitterplitzen des Metallwirtsgitters. Bei der ku-
bisch flichenzentrierten Packung konnen die durch die Metallatome
(Me) gebildeten oktaedrischen Zwischengitterplidtze durch Metalloid-
atome (X) besetzt werden. Bei vollstdndiger Besetzung aller Plitze
kommt es zur Bildung einer stSchiometrischen Verbindung mit der Zu-
sammensetzung MeX, Die Anordnung der Atome entspricht derjenigen

im NaCl-Kristall. In Abb. 2.1 ist die stdchiometrische Bi-Struktur

mit der Koordinationszahl 12 fiir Metallatom und Nichtmetallatom und

einigen der Me6X Oktaedern mit der Koordinationszahl 6 fiir Metall~

Nichtmetall dargestellt.

Das Auftreten von Einlagerungsverbindungen bei den refraktiren Metal-
len wurde erstmals von Hdgg/3, 4/ untersucht. Er gibt empirische Re-
geln zur Bildung der beobachteten Strukturen an. Danach sollte die
Bildung der B1-Struktur nur mSglich sein, wenn das Radienverhiltnis
(rX/rMe) von Nichtmetall zu Metall grdRer als 0.41 ist. Alle refrak-
tdren Metalle erfiillen diese untere Grenze fiir die Metalloide C und

N. Als obere Stabilititsgrenze wird der Wert rx/r = 0.59 angegeben.

Me
Oberhalb davon konnten keine Verbindungen mit Bi-Struktur beobachtet
werden. Mit zunehmenden Radienverhidltnis (rX/rMe) wird eine Abnahme

der Stabilit#t, charakterisiert durch die Schmelzpunkte, bei gleich-

zeitiger Einengung des Homogenititsbereiches festgestellt,

Eine Erginzung dieser empirischen Regeln zur Bildung bestimmter Struk=-
turen bei den Einlagerungsverbindungen ist durch Hinzunahme der Valenz-
elektronen pro Einheitszelle mdglich. Nach Untersuchungen von Raub /12/
kommt es zur Bildung von bestimmten Strukturen nur im Bereich bestimm-
ter Valenzelektronenkonzentrationen. Demnach ist mit der Bildung der Bt-Struk-—
tur im Bereich von 8 bis 10Valenzelektronen zu rechnen. Darunter sind

die kubisch raumzentrierte und hexagonal dichteste Packung stabil,
wobei der Ubergang zwischen beiden bei etwa 6,5 Valenzelektronen er-
folgt. Oberhalb von 10 Valenzelektronen tritt ein primitiv hexagonales
Gitter auf. Die Stabiliti#t wird bestimmt durch die elektronische Struk-
tur, die abschitzbar ist durch die Summe der Valenzelektronen von Me-
tall und Nichtmetall. Die Valenzelektronenzahl ist aber kein ausrei-
chendes Kriterium fiir die Bildung einer der m8glichen Grundformen wie

der Strukturen bcc, hcp, fcc oder ph.




Durch Kombination beider Bedingungen ist schon eher eine Vorhersage
liber ein mdgliches Auftreten von Strukturen im Legierungssystem mbglich.
Diese emnirischen Regeln lassen im System Mo-C die Bildung der kubi-
schen B1~-Struktur noch erwarten. Das Radienverhiltnis rx/rMe betrigt
0,59 und die Zahl der Valenzelektronen pro Elementarzelle ist <10,
sofern auch Defektstrukturen auf Grund der hiufig auftretenden ausge-

dehnten Homogenititsbereiche mit einbezogen werden.

Abb. 2.1 Schematische Darstellung der BI-Stauktur
O Mo-Atome
® C-Atome

Die Adeafe BI-Struktur (NaCl-Typ) kamn bel den Ein-
Lagerungsverbindungen als 2 ineinandergestellte
gee-Gitten aufgefabt wenden.

Die Metallatome besetzen die 4 (a)-PLdtze und die
Metalloidatome die 4 (b)-Plitze.

Zusdtzlich zun ELementarzelle st noch {lir die
C-Atome die oktaedriische Umgebungduwich Mo-Atome
edlngetragen.




Der kovalente Bindungsanteil ist makroskopisch an der groBen Hérte,

der Spriddigkeit und den hohen Schmelzpunkten der Hartstoffe sichtbar.
Die maximale Stabilit#t tritt bei etwa 8,5 Valenzelektronen auf. Die
starke Lokalisierung der Valenzelektronen an den Atomriimpfen flihrt bei,
den Hartstoffen zu Schmelzpunkten von knapp 4000°C (z.B. HEC-TaC).

Der metallische Anteil spiegelt sich in ihrem metallischen Glanz und
guter elektrischer und thermischer Leitfahigkeit wider. Dabei werden
die metallischen Eigenschaften der Hartstoffe den schwach koppelnden

d-Elektronen zugeschrieben.

Eine Abschwichung des kovalenten Bindungsanteils zu Gunsten der Me-Me-
Bindung erfolgt bei steigender Valenzelektronenzahl und abnehmender

Metalloidkonzentration. Die zunehmende Zahl der d-Elektronen fiihrt

zu einer geringeren Stabilitdt der Bl1=Struktur. Gleichzeitig tritt
eine Einengung des Homogenititsbereiches und dessen Verschiebung

zu kleineren Metalloidkonzentrationen auf.

Durch Bandstrukturrechnungen von Bilz /13/ lassen sich die empirischen
GesetzmiBigkeiten zur Bildung der B1-Struktur und deren Stabilitdt
weitgehend erkldren bzw. verstehen. Eine geringe Variation der Valenz-
elektronenzahl sollte im Bereich der minimalen Zustandsdichte bei

8,5 bis 8,8 Valenzelektronen zu einer schnellen Anderung der Material-—
eigenschaften fiihren. Die Bandstrukturrechnungen zeigen, daB die
Stabilitdt der NaCl-Struktur iiberwiegend durch das Verhdltnis kova-
lenter zu metallischer Bindung bestimmt wird. Steigt der Anteil der
freien, nicht an der Bindung beteiligten Elektronen an, so wird

sich bei den sich sehr &hnlichen Bi-Hartstoffverbindungen deren

Stabilitit verringern.

Die supraleitenden Eigenschaften, speziell die Ubergangstemperaturen

der Einlagerungsverbindungen mit Bi-Struktur, werden vorwiegend durch

den Anteil der d-Metallelektronen bestimmt, wobei die Phononenstruk-

tur und die Stabilit#it der B1-Struktur durch die kovalente Bindung bestimmt
wird, Eine hohere Ubergangstemperatur ist demnach bei einem grdRe-—

ren Anteil von d=Elektronen zu erwarten.

Maximale Ubergangstemperaturen sind nach der von Matthias formulierten

Regel bei Valenzelektronenkonzentrationen (e/a-Verh#ltnis) fiir Elemente




und intermetallische Verbindungen bei etwa e/a = 4,8 und e/a = 6,7

Zzu erwarten. Der Wert von e/a = 4,8 kdnnte bei den VIa-Carbiden,
falls sie nicht nur als Defektverbindungen existieren, im Homogenitdts-
bereich liegen. Supraleitung an Carbiden und Nitriden mit B1-Struktur

wird nur bei Valenzelektronenzahlen groRer als 8,5 beobachtet.(Tab. 2.1).

IVa Va , Via
TiC - vC ' -
TiN 6.2 VN 7.9
NbZC - MOZC 4.0
ZrC - NbC 1.1 MoC 14.3
NbZN - MozN 5.0
ZrN 9.8 NbN 17.3 MoN i2.0
NbCN 17.8
Ta2C - WZC 4.0
HEfC - TaC 10.1 We 10.0
TazN - WZN 4.0
HEN 8.8 TaN 11.0 WN -

Tab. 2.1 Ein empirischer Verngleich den Carbide und Nitride
erglbt, daf die Ubergangstemperaturien diesen Verbin-
dungen von Z1C  fin zum MoC bzw. MoN, sofern diese
mit Bl-Sthukturn herstellbar sind, ansitelgen /14,15,16,1%,23/.
Vorhernsagen, die sich auf elektronische Strukturberech-
nungen stidtzen /18/, Lassen TQ—WQnie ewarten, die ver-
gledichbar oden idben jenen von NbCN mit ca. 17 K Liegen.
Jedoch trheten mit zunehmenden Valenzelekironenzahl neue
und mit dern Stabilitit dern vornausgehenden Strukiturn kon-
kuwwienente Gittertypen auf. Es bilden sich mit siteigen-
den Valenzelehtrnonenzahl die Strukturen kubisch haumzen-
tuient (4-6 VE; o-1n, Nb, Mo}, hexagonal dichteste Packung
(7-8 VE; Nb,C, Mo,C, Pu), kubisch gldchenzentriert
(8-10 VE; ZnC, NbC, MoC, NbN) und hexagonal piimitiv
{10 VE; MoC, WC) aus /12/.



Diese Darstellung zeigt, daR hohe Stabilit#t und groBe Anzahl von
Leitungselektronen bei den B1-Verbindungen zwei nicht vereinbare
Forderungen sind. Hohe Ubergangstemperaturen kdnnen also nur durch
eine Phaseninstabilitit erkauft werden. Einen weiteren starken Ein-
fluB auf die Stabilitdt /19/ hat auch die Verteilung der Leerstel-
len, wenn es zur Bildung von Defektstrukturen kommt. Nach /20/ 148t
sich die untere Metalloidkonzentration filir das Auftreten der B1-
Struktur mit dem mdglichen Auftreten von drei benachbarten Leer-::
stellen in Verbindung bringen. Eine ausreichende Zahl solcher Leer-
stellen sollte sich ab 307 Leerstellen bilden kdnnen. Damit wire
eine ausreichende Abschirmung der Me-Me-Bindung nicht mehr gewihrlei-~
stet und damit die Phase nicht mehr stabil. In der anderen Rich-
tung zeigen die Leerstellen aber auch eine stabilisierende Wirkung.
Keines der Bi-Carbide existiert in der vollstdndig idealen st&chio-
metrischen Form. Die Stabilitdt kann auBerdem noch von Temperatur
und Druck abh#dngen. So existieren beispielsweise die B1-Carbide von
Wolfram und Molybddn nur bei hohen Temperaturen. Die technische Er-—
fahrung zeigt, daB metastabile Phasen durch Methoden wie Schnellab-
kiihlung, Druckanwendung oder Legierungszusidtze stabilisiert werden

konnen.

Die im MoC-System auftretende (S-M0C1_X Phase /21, 22/ sollte im reinen
Zustand gute supraleitende Eigenschaften /23, 24, 16, 25/ aufweisen
und durch Anwendung von Schnellabschreckverfahren phasenrein herstell-
bar sein. Im folgenden werden kurz die im Mo—~C-System vorliegenden

Phasenbeziehungen und Phaseneigenschaften dargestellt.

2.1.1 Molybddn-Kohlenstoff System

Uber die Darstellung eines Carbides im System Molybdin-Kohlenstoff
wurde erstmals 1893 von Moisson /26/ berichtet. Er erhielt ein Carbid
mit weniger als 6 Gewichtsprozent gebundenem Kohlenstoff., Dies ent-
spricht der Zusammensetzung Mo, C. Weitere Arbeiten von Kieffer /27/
in den Jahren 1930/34 bestitigen dieses Subcarbid und fiihrten in den
ndchsten 20 Jahren zu dem Ergebnis, daB der Anteil des gebundenen
Kohlenstoffs, wenn er 6 Gew.7 iibersteigt, von der Abkiihlgeschwindig-

keit abhéngig ist.




Bis in die 60-er Jahre wurde vermutet, daB nur ein stabiles Molyb-
ddnsubcarbid (MOZC) im MoC-System existiert. Es sollte von Raum-
temperatur bis zum Schmelzpunkt stabil sein. Als weiteres wurde die
Existenz eines hexagonalen Defektmonocarbids bei hohen Temperaturen
als gesichert angesehen. Aus dieser langsamen und teilweise unsiche-
ren Entwicklung 148t sich die Komplexiti#t der im MoC-System auf-

tretenden Probleme in etwa abschitzen.

Ein wesentlicher Fortschritt gelang erst Rudy /21/, der das von Kieffer
und Benesovsky /27/ vorgeschlagene Phasendiagramm durch umfangreiche

R6ntgen— und Metallographieuntersuchungen verbesserte.

Nach diesen und eigenen Untersuchungen /16, 25/ existieren im MoC-
System 5 Phasen. Diese Einlagerungsverbindungen lassen sich der all-

gemeinen Zusammensetzung Mo,C, MoC und MoC zuordnen, wobei die

Carbide MoZC und M0C1_

Struktur, Zusammensetzung und Existenzbereich dieser Phasen ist in

2 =%
x jeweils in zwel Modifikationen auftreten.

Tab. 2,2 aufgefiihrt. Das kongruent schmelzende hexagonale Subcarbid
R - Mo, C wandelt sich im festen Zustand in das orthorhombische
0=Mo,C um. Dieses ist als einziges Carbid im MoC-System bei Raumtem-
eratur phasenrein herstellbar. Das andere noch bei tiefen Temperatu-
ren auftretende primitiv hexagonale Carbid MoC konnte bis jetzt nur

im Gleichgewicht mit a-Mo,C und Kohlenstoff dargestellt werden /29, 16,

Sowohl das hexagonahadfMoC1_x als auch das kubische 6-MoC1_x sind kon-
gruent schmelzende Defektmonocarbide und existieren nur bei hohen Tem-
peraturen. Letzteres kristallisiert in der B1-Struktur. Unterhalb von

1960°C wandelt sich 6-M0C1_X

lenstoff um. In Abb. 2.2 ist das Phasendiagramm des Mo-C-Systems nach

im festen Zustand in 0,-=M001_x und Koh-

/21, 25/ wiedergegeben. Die Existenz der kubischen Phase konnte sowohl
durch Hochtemperaturanalysen als auch an ibergangsmetall~stabilisierten
und schnell abgeschreckten 6—MoC1_X Legierungen nachgewiesen werden

/23, 24, 25/.

25/.




Eine Herstellung von reinem, einphasigem <S—MoC1_‘_X mit B1-Struktur bei
Raumtemperatur ist nach den vorliegenden Untersuchungen nur iiber Nicht-
gleichgewichtsprdparationsverfahren mdglich /21, 23, 24, 25/. Fiir reines
S—MbC1_x mit B{-Struktur sind trotz groBer Leerstellenkonzentration

im C-Untergitter (> 20%) aufgrund der an Ubergangsmetall-stabilisier-
ten Legierungen gemessenen Werte Ubergangstemperaturen von T, > 14 X

zZu erwarten, Damit ist <S=-MoC1_X das B1-Carbid mit der h&chsten Uber-

gangstemperatur. Tab. 2.3 gibt einen Uberblick iiber das supraleiten—

de Verhalten der verschiedenen Phasen im MoC~System.

2800 | I S I e m— Ikl [ SN S S e N S R
2580°C |
2400 i
- 6 —MOC1_X
O _
— 2000 }- 1960°C |
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oo -~ o -MoCy_, -
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o ‘\\ .
g i Y
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Abb. 2.2 Phasendiaghamm des Systems Mo-C.
Schraggient (st die kubische Hochtemperaturphase
s-MoC,_, /21, 25/.
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Phase - Struktur C/Mo-Verhiltnis Existenzbereich
a-Mo,C orthorhombisch 0,48 = 0,5 < 1490°C
Pben Nr. 60
MoCy 4 hexagonal 1,0 < 1190°C
i Pém2 Nr. 187
B_MOZC hexagonal 0,35 - 0,52 1190°C - 2522°C
P63/mmc Nr. 194
a-MoC, hexagonal 0,59 - 0.64 1655°C = 2550°C
P63/mmc Nr, 194
6—M0C1_ kubisch 0,66 - 0,76 1960°C - 2580°C
% Fm3m Nr. 225
Tab., 2.2 Im Syatem Molybdén-Kohlenstofq augtretende Phasen
/21, 29, 16, 75/.
Phase C/Mo- Gitterparameter Ubergangstem—
Verhiltnis [nm] peratur TC [Kj
a=Mo,C 0,50 a = 0,4733 4,05
b = 0,6035
)
c_ = 0,5206
o)
B=Mo,C 0,50 , = 0,3012 2,85
b = 0,4745
)
u-MoC1_X 0,64 0 = 0,3016 8,90
= 1,4659
)
*
8-MoC, 0,75 a_ = 0,4296 14,0
MOC1’O 1,0 a = 0,2904 < 1,1
e = 0,2821
)

*) Extrapoliente Wente aus Messungen an Zr-stabilisiertem §-MoC,

Tab, 7.3

Zusammenstellung der an den Phasen Aim Mo-C System
beobachteten Ubergangstemperaturen /16, 25/.

X

.
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2.2 Ai5-Verbindungen

Die Forschung auf dem Gebiet intermetallischer Verbindungen mit
A15-Struktur wird hauptsidchlich durch die Suche nach Materialien

mit guten supraleitenden Eigenschaften (hohes T., H_ , und jc) be-
stimmt. Noch zu der Zeit als Hardy and Hulm /5/ an der A15-Verbin-
dung VBSi Supraleitung mit einer Ubergangstemperatur von 17,1 K
fanden, wurde als typischer Vertreter dieser Struktur eine Modifi-
kation des Wolframs (B-Wolfram) angesehen. Heute wird dieser Struk-—
turtyp durch die Verbiﬁdung CrBSi charakterisiert, Im Idealfall
sind in der intermetallischen Verbindung mit A15-Struktur die beiden
beteiligten Atomsorten im Verh#ltnis 3:1 (ABB) vorhanden., Dabei bil-
den die B-Atome ein kubisch raumzentriertes Untergitter und die A-
Atome werden in zueinander orthogonaler Kettenform auf den Wiirfel-
fldchen angeordnet. In Abb. 2.4 ist schematisch der Aufbau einer
Al15-Elementarzelle dargestellt. Bei der stdchiometrischen Zusammen-
setzung (A3B) befinden sich 6 A-Atome und 2B-Atome in der Elementar-

zelle,

Diese Zusammensetzung liegt aber nicht immer innerhalb des Homogeni-
tdtsbereiches und hidufig wird nur eine unterst8chiometrische A15-
Phase gebildet. In diesem Fall werden die {iberschiissigen A-Atome

auf B~-Plitzen angeordnet.

Als A-Atome in den iiber 80 beobachteten bindren A15-Phasen treten die
Ubergangselemente Ti, Zr,V, Nb, Ta, Cr, Mo und W in Erscheinung. Als
B-Atome kommen sowohl Ubergangselemente als auch Hauptgruppenelemente

liberwiegend der Gruppen IIT und IV in Frage /30/.

Die A15-Struktur gehdrt wie die hcp~ und fcc-Struktur zu den dicht ge-—
packten Atomanordnungen. Ihr Auftreten in einem System wird mehr

durch die GrdBenverhdltnisse von A- zu B-Atom als durch andere atomare
oder elektronische Parameter bestimmt. Ihre Bildung wird beobachtet,
wenn das Radienverhiltnis von A- zu B-Atom etwa zwischen 0,85< rA/rB<1,11

liegt. Am wahrscheinlichsten ist ihr Auftreten wenn rA/rB = 0,94 be-




trdgt /31/. Dabei sind die A-Atome auf den Ketten um etwa 10 bis

15% dichter angeordnet als im reinen A-Kristall.

Abb. 2.3

Atompositionen

Schematische Darstellung den (B-W) Al5-ELementarzelle
Chanakteristisch §in diese Struktun sind die dred Linearen,
onthegonalen und unabhéingigen Ketten von A-Atomen auf den
Wiingelflidchen in den <1 0 0> Richtungen. Ein A-Atom wird von
2A-Atomen Am Abstand a/? und von 4B-Atomen im Abstand V5/4 a
und von 8A-Atomen im Abstand V6/4 a umgeben. Ein B-Atom L8t von
12 A-Atomen im Abstand V5/4 a umgeben. Die Gitterkonstante

der Al5-Stauktun RARE sdch dber die Atomradien (Gellerradien)
/32/ der A- und B-Komponente zu a = 4/V/5 (&GA+”GB) abschidtzen.

Fir das Erreichen hoher Ubergangstemperaturen muB gewidhrleistet sein,

daB die A-Ketten mBglichst ungestdrt ausgebildet sind und daB die Zu-

sammensetzung mdglichst genau das Verhdltnis 3:1 erreicht. Dabei hingt

die Forderung nach exakter st8chiometrischer Zusammensetzung im wesent-

lichen von der Stabilit#t der A15-Phase beziiglich ihrer Nachbarphasen

ab.




Weiterhin ist fiir das Auftreten hoher Ubergangstemperaturen eine giin—
stige elektronische Struktur von Bedeutung. Sie hdngt bei einfachster
Betrachtung wesentlich von der Gesamtzahl der in der Elementarzelle
vorhandenen Elektronen ab. Empirisch wird dieser EinfluB der Valenzelek-
tronen durch die Matthias—Regel /6/ beschrieben. Eine maximale Uber-
gangstemperatur wird fiir die At15-Verbindungen bei einer Valenzelektro-

nenkonzentration pro Atom von 4,75 e/a bzw. 6,7 e/a erwartet.

Diese empirische Beobachtung legt eine Unterteilung der A15-Verbindun-—
gen in 2 Gruppen basierend auf der Herkunft des B-Elementes nahe. In
der 1. Gruppe ist das B-Element ein Hauptgruppenelement (z.B. Al, Ga,
Ge, Si, Sn) und ein maximaler T ~Wert tritt auf, wenn das e/a-Verhdlt-
nis den Wert 4,75 annimmt. In der anderen Gruppe gehdrt sowohl das A-

als auch das B~Atom (z.B. Ir, Os, Pt, Rh) den Ubergangselementen an.

Von Miiller /33/ wurde zur Unterscheidung dieser Gruppen die Bezeichnung
"typische'" bzw, "atypische" A15-Verbindungen angewendet. Mit ihr soll

auf die unterschiedliche elektronische Struktur und das darauf beruhende
unterschiedliche supraleitende Verhalten hingewiesen werden, denn die
A15-Verbindungen, die als B-Komponente ein Hauptgruppenelement enthalten,
reagieren wesentlich stdrker auf Anderungen in der chemischen Zusammen-—

setzung oder der strukturellen Ordnung als jene der zweiten Gruppe.

Im Gegensatz zu den Einlagerungsverbindungen haben die Atome bei den Af15-
Verbindungen ungefihr die gleiche GroBe und somit kann hier ein A-Atom
auch leicht einen B-Platz oder umgekehrt besetzen. Bei den nicht stdchio-
metrisch vorliegenden A15-Verbindungen ist demnach mit keiner Bildung
von Defektstrukturen iiber Leerstellen zum Konzentrationsausgleich wie

bei den Carbiden in einem Untergitter zu rechnen,

Die Fehlbesetzung von Gitterpldtzen kann bei den A15-Verbindungen
nicht nur durch eine Abweichung von der st&chiometrischen Zusammen=
setzung sondern auch durch andere Stdrungen (eingefrorener Hochtempe-
raturzustand, Strahlenschdden) hervorgerufen werden. Erfafit wird diese
Abweichung vom Idealzustand durch den Bragg-Williams-Fernordnungs-

parameter Sa bzw. Sb fiir die Retten- bzw. bcc-Plitze.




Die Ubergangstemperatur der Al5-Verbindungen steigt sowohl bei Annzherung
an die ideale Zusammensetzung als auch bei hherem Fernordnungs-

grad an /30, 33/. Sofern die Aktivierungsenergie in metastabilen Syste-
men fiir Ordnungsvorginge unter derjenigen fiir die Ausscheidungsbildung
liegt, 148t sich iiber Tieftemperaturglithungen der Ordnungsgrad erhShen,
wie es von Fliikiger /9, 34/ an einer NbBGa-Legierung gezeigt wurde. Eine
ErhShung der Ordnung fiihrt bei sonst gleicher Stdchiometrie jedenfalls

bei den A15-Verbindungen der ersten Gruppe immer zu hbheren Ubergangstem~
peraturen /30, 33/. Fiir die zweite Gruppe existieren auch gegenteilige Er-

gebnisse wie im System Nb-Ir /35/.

In jedem binidren System, in dem eine A15-Phase existiert, folgt diese
direkt auf den bcc-Mischkristall der A-Komponente. Dabei unterscheiden
sich die A15-Phasen der ersten Gruppe (T1mxBx) und der zweiten Gruppe
(T1_XTX) teilweise in der Lage ihrer Homogenitdtsbereiche. Fiir die T T~
Verbindungen ist die Wahrscheinlichkeit grdRer, daB sie weiter von der
idealen A3B—Zusammensetzung entfernt auftreten. Diese Eigenschaft wird von
Miller /33/ dem stdrker durch die elektronische Struktur kontrollierten

Aufbau dieser Al15-Phasen zugeschrieben.

Typisch fiir die T-B-Verbindungen mit A15-Struktur ist, daB sie bei hohen
Temperaturen eher als bei tieferen nahe der st&chiometrischen Zusammen-—
setzung existieren, . Demgegeniiber sind die Phasengrenzen der T-T-Verbin-
dungen wesentlich weniger temperaturabhingig. Sie treten aber hiufig nur
in einem Temperaturintervall auf (M03Pt)o Dieses Verhalten 1liRt sich auf
den EinfluR der d-Elektronen sowohl von den Ketten- als auch Wiirfelatomen

zurilickfiihren /33/.

Sehr hiufig folgt auf die A15-Phase eine Phase mit tetragonaler Struk-
tur. Im allgemeinen ist das eine O-Phase (Nb-Al, Nb-Ir) oder eine Pha-
se vom W58i3—Typ (Nb~Ga, Nb=Ge), wobei letztere in der Regel wesentlich
stabiler als die ¢-Phasen sind. Direkt sichtbar ist diese Stabilitédt an
den relativ hohen Schmelzpunkten. Al15-Verbindungen und tetragonale Phase

Stellen in diesen Systemen keine konkurrierenden Phasen im kristallo-
graphischen Sinn dar. Thermodynamisch bedingt fiihrt eine stabiler
werdende tetragonale Phase, wie im folgenden veranschaulicht, zu einer
Einengung des Homogenititsbereiches der stabilen A15-Phase und dessen

Verschiebung zu niedrigeren B-Konzentrationen.




Als konkurrierende Phase kann eher die Verbindung vom Ti,P-Typ wie z.B.

3
Nb3Si angesehen werden, denn die empirischen Regeln, welche als Krite-

rien zur Bildung von A15- bzw. Ti,P-Struktur dienen, zeigen eine gewisse

3
Uberlappung. Nach den Radienverhiltnissen tritt die A15-Struktur zwischen

0.85 < rA/rB < 1,11 und die Ti,P-Phase zwischen 1,07 < rA/rB < 1,30 auf.

3
Auch die erlaubten Bereiche der Elektronegativitdten als Kriterium zur
Phasenbildung iiberschneiden sich (A15: klein: Ti3P: groB).

Die benachbarte tetragonale Phase bestimmt lediglich, ob und bei welcher
Zusammensetzung die A15-Phase auftreten kann. Festgelegt wird die Lage
des Al15-Homogenititsbereiches durch die freien Bildungsenthalpien AG(x)
der beteiligteﬁ Phasen. Abb. 2.4 zeigt schematisch ein bin#res System mit

den freien Enthalpiekurven der Phasen o-Nb, A15 und Nb5X3 flir eine konstante

{b)

Gibbs function AG.

(c)

40 50

Abb. 2.4 Schematische Darstellung des Zusammenhangs zwischen
Zusammensetzung den AgB—PhaAe und dern greien Enengie
An ednem hypothetischen NbX-System /30/.




Temperatur. Die Lagé der Einphasengebiete der A15-Phase in Abh#ngigkeit
von der Stabilitdt der Nb5X3—Phase wurde {iber die Tangentenmethode ein-
gezeichnet und veranschaulicht den Ubergang von stabiler A15-Phase zur
v6llig instabilen A15-Phase. Bei Betrachtung der Temperaturabhdngigkeit

der freien Enthalpien 148t sich das gewohnte T-x Phasendiagramm darstellen.

Im folgenden werden kurz die vier ausgewdhlten A15-Verbindungen einschlief-

lich ihrer bis jetzt bekannten Eigenschaften und Phasendiagramme dargestellt.

2.2.1 Das System Nb-Ga

Die ersten Untersuchungen zur Aufstellung des Niob-Gallium Phasen-
diagramms gehen auf das Jahr 1958 zuriick. Damals berichtet Wood /36/,
daB die Verbindung Nb3Ga mit A15-Struktur bei TC = 14,5 K supralei-

tend wird. Baron et.al. /37/ flihrten als eine der wenigen am gesamten
NbGa-System Untersuchungen durch. Sie identifizierten die n#ichste Ga-
reichere Phase und schreiben ihr die Formel NbsGa,y zu. Auch die Ga-
reichste Phase NbGa3 wurde von ihnen bestimmt. Oden und Siemens berich-
ten Uber zwei weitere Phasen /38/. Weitere Untersuchungen /39, 40, 41,
42, 43/ festigten diese Ergebnisse und heute wird davon ausgegangen,

daB im NbGa-System 5 intermetallische Phasen (Nb3Ga, NbSGa3, NbSGa4,
Nb4Ga5 und NbGa3) existieren. Von ihnen werden auBer NbSGa3 (kongruent
schmelzend) alle anderen NbGa-Phasen peritektisch gebildet (Abb. 2.5).

Wesentlich besser als der Ga-reiche Teil ist der Nb-reiche Bereich des
Phasendiagramms mitden Einphasengebieten von o-Nb, Nb3Ga und NbGa,

untersucht worden.

Nach Ashby /41/ steigt die L&slichkeit von Ga in o~Nb: mit zunehmender
Temperatur an und sie erreicht ihr Maximum mit ungefdhr 19 at.Z bei der

peritektischen Temperatur der A15-Phase von 1860°C. Die peritektisch ge-

bildete A15-Phase wird durch die stabile kongruent schmelzende NbSGaB—

Phase zur unterstdchiometrischen Zusammensetzung hin verschoben. Sta-




bil ist die A15-Phase nur bei einer Ga-Konzentration von etwa 19,5 bis

20,5 at.% /44, 45/. Die maximale Ga-Ldslichkeit in der NbBGa—Phase wird
bei der eutektischen Temperatur von etwa 1740°C erreicht /44/. Die peri-
tektische Zersetzung der Al15-Phase in o-Nb + Schmelze erfolgt nach /44/
bei etwa 21 at.% Ga. Die charakteristischen Eigenschaften dieser Phasen

sind in Tab. 2.5 aufgefiihrt.

Das supraleitende Verhalten der A15-Phase Nb3Ga wird nur in wenigen Arbeiten
dargestellt,und eine Gegeniiberstellung von Konstitution und Supraleitung
erfolgt recht selten. Nach diesen Untersuchungen soll die Ubergangstempe-
ratur von Proben im Gleichgewicht, das durch eine Wirmebehandlung zwi-

schen 1100 und 1500°C eingestellt wurde, zwischen ~ 10 und v 14,5 K lie-

gen /36, 42, 45/. Hohere Ubergangstemperaturen lassen sich nur erreichen,
wenn eine Zusammensetzung der A15-Phase mit mehr als etwa 21 at.Z Ga

stabilisiert werden kann.
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Abb. 2.5 Phasendiaghamm des Systems Nb-Ga nach Jonda /44/ und Aken /45/.
Schragfient ist die Al5-Phase NbjGa.,
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Phase Struktur Gitterkonstante Schmelzpunkt Konzentration
{nm] (°c] at.7% Ga
Nb W (A2) a = 0,3293- 2468 0
kubisch
*
a-Nb Im3m -0,3289 19 bei 1860°C )
Nb3Ga Cr3Si (A15) a = 0,5181- 1860
kubisch peritektisch 19,5 = 24,0
*
Pm3n -0,5168 schmelzend (1740°C) )
Nb5G33 W5513 aj = 1.0306_ 1950
tetragonal ¢, = 60,5070 kongruent 36,8 - 39,3
T4 /mem schmelzend
NbSGaA hexagonal a = 0,7963 1540
¢, = 0,5441 peritektisch 44
schmelzend
Nb4G35 - - 1300 55
peritektisch
schmelzend
NbGa3 Ti3A1 a, = 0,3803 1230 75
tetragonal ¢, = 0,8731 peritektisch
14 /mmm schmelzend
Ga orthorhom— a_ = 0,4524
bisch ©
b, = 0,4523 29,8 100
Abma e, = 0,7661

Temperatur der maximalen Lislichkelt

Tab. 2.4  Edgenschagten dern im System Nb-Ga auftretenden
Phasen /3%, 40, 44, 45, 60/.

Dies wurde erstmals von Webb /42/ durch schnelles Abschrecken von
Nb,Ga-Proben auf einer kalten Kupferfliche oder im Galliumbad bei
Raumtemperatur untersucht. Er konnte mit diesem Verfahren TC“Werte
von etwa 17 K erreichen. Eine anschlieBende Wirmebehandlung bei tie-
fen Temperaturen fiihrt flir Proben, die von oberhalb der Solidus-Tempe-

ratur aus abgeschreckt wurden, zu Ubergangstemperaturen von TC v 20,3 K.
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Flikiger /9/ verbesserte die Abkiihlbedingungen durch den Einsatz eines
Argen-Jets und konnte den durch die Wirmebehandlung erfolgten TC—An—
stieg auf TC = 20,7 K mit einem Ordnungsvorgang (Long-Range-Ordering)
korrelieren., AuBer einer Verfeinerung der vorliegenden Ergebnisse aus der
Phase Nb3Ga diesnte diese A15-Verbindung auch als Testsubstanz fiir das
speziell zum ultraschnellen Abschrecken von festen Proben entwickelte
Verfahren. Damit sollte auchnachgepriift werden, ob durch dieses Verfah-

ren unglinstige Effekte erzeugt werden.

2.2.2 Das System Nb-Ge

Die A15-Phase NbBGe stellt die Verbindung mit der hdchsten heute bekann-
ten Ubergangstemperatur von ~ 23 K dar /10, 46/. Dieser T -Wert, der an
dlinnen Schichten gemessen wurde, ist iliber konventionelle pulvermetallur-
gische Verfahren nicht erreichbar. Mit diesen Verfahren sind nur Uber-
gangstemperaturen von v 6 K erzielbar. Zurilickfiihren 148t sich dieser
Unterschied auf die Konstitution und auf spezielle Eigenschaften der

metastabilen Nb3Ge—Phase.

Die ersten Untersuchungen am NbGe-System gehen auf Hardy und Hulm /47/
zuriick, aber erst Carpenter /48/ konnte die Existenz der A15-Phase im
NbGe=-System nachweisen. Die erste zusammenhingende Untersuchung des
NbGe-Systems stammt von Pan et.al. /49/. Sie geben an, daB 4 intermetalli-
sche Phasen in diesem System auftreten. Von Jorda /50/ wird dagegen nur

die Existenz der 3 Phasen Nb,Ge, Nb.Ge, und NbGe, bestidtigt, wie im Phasen-

diagramm (Abb. 2.6) dargesteilt. Naih Ziesen Untersuchungen wird nur die
A15-Phase Nb3Ge peritektisch iiber die Reaktion o~Nb + Schmelze - Al15
gebildet. Die beiden anderen Ge-reichen Phasen schmelzen kongruent.

Tab., 2.6 gibt einen Uberblick iiber die Phasen im NbGe-System und ihre

charakteristischen Eigenschaften.

Die stabilste und direkt auf die A15-Phase folgende intermetallische
Verbindung ist NbSGe3 mit einem Schmelzpunkt von etwa 2180°C. Sie be-
wirkt wegen ihrer groBen Stabilit#t, daB die A15-Phase zu noch grdBeren
Nb-Konzentrationen verschoben wird als im NbGa-System und daB ihr meta-

stabiler Charakter noch ausgeprigter ist. Heute wird vermutet, daB un-




ter den metastabilen Hochtemperatursupraleitern mit A15-Struktur Nb,Ge

3
unter Umstidnden die stBchiometrische Zusammensetzung auch bei hohen

Temperaturen nicht annimmt.

Wegen der hohen Umwandlungsgeschwindigkeit von Ge-reicher A15-Phase in

Ge-armes Nb3Ge und tetragonales NbSGe3 wurden die anfinglich angewende-

ten pulver- und schmelzmetallurgischen Priparationsverfahren nicht wei-

terverfolgt. So basieren die Untersuchungen zur Supraleitung an Ge-reichem

Al5-Material auf rasch kondensierten diinnen Schichten.

Diese Pridparationsverfahren fiir Nb3Ge wurden angewendet, nachdem
Matthias et.al. /51/ durch Splat-Cooling-Versuche nachgewieser hatte,
daB die A15-Phase Nb,Ge die Reihe der A15-Verbindungen mit hohem T.»

3
wie nach seiner empirischen Regel zu erwarten wire, fortsetzt. Seine
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Abb. 2.6  Phasendiagramm des Systems Nb-Ge nach Daten von
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schnell aus der Schmelze abgeschreckten Proben wiesen Ubergangstempera-
turen bis v 16 K bei einer Ubergangsbreite von ATC x 10 K auf. Die
Ubergangsbreite deutet auf ein stark inhomogenes Material hin. Im Gegen-
satz dazu konnten Savitsky et.al. /52/ direkt an aus der Schmelze abge-
schreckten Proben keine hohere Ubergangstemperatur messen als dem
Gleichgewichtswert von ~ 6 K. Die Schnellabschreckversuche aus der Schmel-

ze flir Nb,Ge filihrten, wie es bei peritektisch gebildeten Phasen mit kom—

3
plizierter Struktur zu erwarten ist, zur Mehrphasigkeit und zu starken

Inhomogenitdten.

Jorda /50/ schlieBt aus Argon-Jet—Abkiihlversuchen an festen Proben,daB
die zur Stabilisierung der A15-Phase mit einem hohen Ge-Anteil (>20 at.Z)

notwendigen Abkiihlgeschwindigkeiten grdBer als 104 K/sec sein miissen,

Phase Struktur Gitterkonstante Schmelzpunkt Konzentration
[nm] [°c] at.Z Ge
Nb W (A2) a_ = 0,3300- 2468 0
kubisch 4 - 11,5
*
a-Nb Im3m -0,3294 (1900°C) )
NbBGe CrBSi (A15) a = 0,5173- 1900 17,5 - 23,5
*
kubisch peritektisch (1865°C) )
Fm3n —0,5156 schmelzend
Nb Ge, WSSl3(D8m) a = 1.0165 2180 38 - 44
tetragonal ¢y = 0,5158 kongruent
14 /mem schmelzend
NbGe2 CrSi a_ = 0,4967 1680 "~ 66
2 o
hexagonal e, = 0,6784 kongruent
(P6222) schmelzend
Ge Diamant (A4) a = 0.5631 937,4 100
kubisch
Fd3m
* . 3
Temperatur der maximalen L&slichkeit
Tab. 2.5 Elgenschagten der Phasen im System Nb-Ge.

In der Literaturn /49/ wirnd noch darauf verwwiesen,
daB sich Nb5Ge3 in Anwesenhelt von Kohlenstods
oden Sauerstoff auch mit einen MnSds-Stuktun
(ao = 0,771 nm, ¢, = 0,537 nm) bilden kann.




wenn die Ausscheidung von Ge aus der Nb3Ge-Phase unterdriickt werden soll.
Flikiger gibt an, daB er mit einem Ar—Jet an diinnen Nb3Ge-Proben nur

Ubergangstemperaturen von 9 K erzielen konnte /53/.

Die gesamte Entwicklung auf dem Gebiet Nb3Ge mit A15-Struktur und hohen
Ubergangstemperaturen zeigt, daB dessen 'Herstellung in bulk-Form nur
miglich ist, wenn extreme Nichtgleichgewichtsverfahren zur Stabilisie-
rung des metastabilen Hochtemperaturzustandes eingesetzt werden. Weiter-
hin deuten die Ergebnisse an, daBsich bei Anwendung von Schnellabschreck-
verfahren befriedigende Resultate nur erzielen lassen, wenn feste Proben

abgeschreckt werden.

2.2.3 Das System Nb—Ir

Im Gegensatz zu den beiden Verbindungen Nb3Ga und NbBGe gehdrt beil
NbBIr die B-Komponente =zu den Ubergangsmetallen. Die Phase Nb3Ir,
ein Vertreter der atypischen A15-Verbindungen, schmilzt kongruent /54/
und existiert iiber den gesamten Temperaturbereich. Damit sollte diese
A15-Phase geeignet sein, um die Einfliisse von Gliihtemperatur und Ab-

schreckverfahren auf Struktur und Ubergangstemperatur zu untersuchen.

Das heute gebrduchliche NbIr-Phasendiagramm geht im wesentlichen auf
Konstitutionsuntersuchungen von Giessen et.al. /54/ zuriick. Sie geben
an, daB 5 intermetallische Verbindungen auftreten‘(Abb. 2.7), wobei
auf der Nb-reichen Seite des Phasendiagramms die beiden Phasen Nb3Ir
und NbZIr liegen.

Die tetragonale Verbindung Nb,Ir gehSrt zu den §-Phasen und weist eine

geringere Stabilitit als die 215—Phase Nb3Ir auf. Damit kann die A15-Phase
sowohl unter- als auch {iberstSchiometrisch existieren. Ihr Homogenit#ts-—
bereich erstreckt sich von etwa 21 bis 29 at.Z Ir und ist nahezu tem-
peraturunabhingig. Die kongruent schmelzende Zusammensetzung liegt bei

ungefdhr 25 at.% Ir.
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Abb. 2.7  Phasendiagramm des Systems Nb-In nach Glessen et al.
/54/. Durch Schraffur wurde die kongruent schmelzende
Al5-Phase hervorgehoben.,

Die Ubergangstemperatur wird mit ungefdhr 1,7 bis 2 K /53, 35, 55/

fiir stdchiometrisches Nb,Ir angegeben und steigt bei zunehmender Ir-
Konzentration leicht iiber den ganzen Homogenititsbereich an. In diesem
Verhalten unterscheidet sich NbBIr von Al15-~Verbindungen, bei denen die
B-Komponente ein Hauptgruppenelement ist. Fiir diese (z.B. V3Ga) nimmt
die Ubergangstemperatur bei der idealen Zusammensetzung ihr Maximum an

/56/, auch wenn sie noch iiberstchiometrisch existieren.

Die Ubergangstemperatur sollte auch bei dieser A15-Verbindung mit
niedrigem T -Wert von der Ordnung der A- und B-Atome abhingig sein.
Untersuchungen an Nb3X~Verbindungen mit hohem T, (z.B. NbBAl, Nb3Sn,
/56, 57/) lassen einen Riickgang der Ubergangstemperatur bei kleiner

werdender Ordnung erwarten. Dagegen beobachtete Meyer /35/ an bestrahl-




ten und leicht gest8rten Nb3Ir—Proben einen Anstieg der Ubergangstem-

peratur mit abnehmender Ordnung.

Die Ordnung,

beschreiben

die durch den Bragg-Williams-Fernordnungsparameter zu

ist /58/, sollte durch die Gliihtemperatur und das Abkiihl-

verfahren beeinfluBbar sein. Von Giessen /54/ wird die Ansicht vertre-—

Phase Struktur Gitterkonstante Schmelzpunkt Konzentration
{nm] [°c] at.% Ir
Nb W (A2) a_ = 0,3301- 2468 0
o
kubisch
a-Nb Im3m ~0,3273 12 bei 2110°¢™
Nb,Ir Crysi (A15) a = 0,5142- 2125
kubisch kongruent 21,5 - 28,5
Pm3m -0,5125 schmelzend
g g FeCr a = 0,9892- 2060
(NbZIr) tetragonal -0,9842 peritektisch 33,5 - 40,5
P42/mnm c, = 0,5072- schmelzend
-0,5045
o CuAu a = 0,4031- ~ 1900
(Nb481r52) tetragonal —0,4027 peritektisch 52 - 53
P4 /mmm c, = 0,3861- schmelzend
—0,3863
@, 0,4 (TaRh) o = 0,2823 v 1985
(Nb,Ir,) orthorhombisch b = 0,4818 peritektisch 54,5 - 59,5
2773 ° ’
Pmen co = 1,3619 schmelzend
NbIr3 AuCu3 a = 0,3918- N 2435
o
kubisch kongruent 67,5 - 76
Pm3m —0,3886 schmelzend
. 0 ¥)
a-Ir Cu (A1) a = 0,3862- 89 bei 2400°C
kubisch
Ir Fm3m —0,3839 2454 100

*)Temperatun den maximalen Lisfichkeit

Tab. 2.6 Edgenschagten der im Nb-Tn System augtretenden

Phasen /54, 59, 61, 62/.




ten, daB NbBIr auch bei hohen Temperaturen gut geordnet sei, wogegen
Reuth /58/ Ordnungsvorgidnge der A- und B-Atome beobachtet. Er gibt einen
maximalen Ordnungsparameter von S = 0,95 fiir bei tieferen Temperaturen
gegliihtes Nb751r25 an. Dagegen schreibt Fliikiger /53/ Nb, Ir,c, das bei
2000°C geglitht wurde, eine vollstindige Ordnung mit S = 1,0 zu.

Die mit verschiedenen Abkiihlverfahren geplanten Abschreckversuche sol-
len auBer zum Test der Abkiihlmethoden auch zur Klirung dieser unter-
schiedlichen Ergebnisse beitragen, die mittels unterschiedlicher Pri-

parationstechniken erzielt werden.

2.2.4 Das System Mo-Pt

Das Phasendiagramm des Systems MoPt unterscheidet sich in wesentlichen
Punkten von den bisher dargestellten Systemen (Nb-Ga, Nb-Ge und Nb-Ir)
mit A15-Phasen.

Die erste ausfiihrliche Arbeit am MoPt-System geht auf Rooksby und

Lewis /63/ zuriick., Sie stellten eine Phase mit Al15-Struktur a0=0,4987 nm
fest und vermuteten, daf sie nahe bei 25 at.Z Pt existiert. Genauere Un-
tersuchungen von Ocken und Vucht /64/ ergaben, daf die A15-Phase Mo3Pt
nur in einem Temperaturbereich von etwa 1300 bis 1800°C und in stark

unterst8chiometrischer Zusammensetzung gebildet wird.

‘Fliilkiger /65/ bestdtigte die peritektoid gebildete Al15-Phase Mo,Pt und

schreibt ihr einen engen Homogenitdtsbereich bei etwa 18 bis 19 at.Z Pt zu,

Das heute gebrduchliche Phasendiagramm (Abb. 2.8) weist 5 intermetalli-
sche Phasen aus. Von diesen steht nur eine Verbindung in Kontakt mit
der Schmelze. Diese Phase mit hexagonaler Gitterstruktur und der unge-
fihren Zusammensetzung M03Pt2 folgt direkt auf die A15-Phase, und es
tritt keine Phase mit tetragonaler Struktur wie in den Systemen NbGa,
NbGe oder NbIr auf. Miiller /33/ schreibt diesen Unterschied in Lage und
Struktur der auftretenden Phasen den d-Elektronen von Molybddn und Pla-

tin zu.




Sowohl Fliikiger /65/ als auch Ocken /64/ geben an, daB Mo,Pt, bei hohen
Temperaturen in einer ungeordneten hcp=Struktur <HT—M03Pt2) auftritt und
bei tieferen Temperaturen (LT—MOBPtz) ordnet. Fiir Pt-armes M03Pt2 liegt
diese ‘Umwandlungstemperatur iiber der eutektoiden Temperatur der Al15-Phase.
Die Nachbarphasen von Mo3Pt sind o-Mo und LT—M03Pt2. Eine Zusammenstellung
der auftretenden Phasen und ihrer charakteristischen Grdfen wird in

Tab. 2.7 angegeben.

Von Sadagopan et.al. /66/ wird Ffiir M03Pt mit A15-Struktur eine Ubergangs-
temperatur von T = 8.8 K angegeben. Ocken und Vucht /64/ schreiben der
Phase MogPt eine von der Glihtemperatur abh#ngige Ubergangstemperatur
zwischen 4,3 und 5,6 K zu. Sie fiihren diese Abhi#ngigkeit auf eine tempera-
turabhdngige Pt-Ldslichkeit in der A15-Phase zuriick. Dagegen geben sowohl
Blaugher et al. /67/ als auch Fliikiger et al. /68/ eine Ubergangstempera-
tur von T v 4,6 K fiir Mo,Pt an. Nach /68/ sind die hoheren Ubergangs-

temperaturen der LT--MOSPt2 zuzuordnen.
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Abb.7.8 = Phasendiagramm des Systems Mo-PL nach Brewen /70/




Phase Struktur Gitterkonstante Schmelzpunkt Konzentration
nm °C at.% Pt
Mo W (A2) a = 0,3147 2610
kubisch 15
a-Mo Im3m (2080°¢) ™
M03Pc Cr3Si (A15) a, = 0,4988 1280 - 1780 18,0 - 19,0
kubisch peritektoid
Pm3n
HT—MO3Pt2 Mg (hep) a = 0,2820 t475 - 2175 31 - 54
hexagonal c, = 0,4526 kongruent
ungeordnet schmelzend
LT—MoBPt2 NiBSn (hp8) a = 0,5640 1880-< 1200 31,5 - 45
hexagonal e, = 0,4526 peritektoid
geordnet
MoPt B'=AuCd 0 = 0,447 1300-< 1000 43 - 53
orthorhombisch b0 = 0,274 peritektoid
c = 0,489
o
MoPt2 MoPt,, a = 0,2748 1800- <1000 58 - 72
orthorhombisch 0 = 0,8238 peritektoid
c = 0,3915
o
a-Pt Cu (A1) a = 0,3913 bei 2020 73,6
kubisch peritektoid 56 - 100
Pt Fm3m a, = 0,3924 1769 100

*)

Temperatun besl maximalen Léslichkeit

Tab. 2.7  Phasen im System Mo-Pt /60, 64, 65, 70/.

Van Reuth und Waterstrat /58/ vertreten die Ansicht, daB der Ordnungspara-
meter bei M03Pt sowohl von der Gliihtemperatur als auch von der Abschreck-
geschwindigkeit abhingig ist und sich in unterschiedlichen Ubergangs-
temperaturen bemerkbar macht. Fliikiger et al. /68,69/ fanden keine Abhingig-
keit der Ubergangstemperatur vom Ordnungsparameter bei Mo3Pt. Die Schnell-
abschreckversuche am MoPt-System nahe der A15-Phase sollen mit weiteren
Informationen sowohl zur Konstitution und Supraleitung als auch zur Abschédtzung

optimaler Versuchsparameter bei den Abkiihlexperimenten beitragen.




3. MATERIALPRAPARATION UND CHARAKTERISIERUNG

3.1 Materialpriparation

Allgemein existieren die verschiedensten Verfahren zur Herstellung
von Ausgangslegierungen intermetallischer Phasen wund Verbindungen.
Diese reichen von der reinen Sintertechnik unter Schutzgas bis hin
zuxr Schmelztechnik im Hochvakuum. Die Methode, die angewendet wird,
muB in jedem Fall auf die jeweiligen Ausgangskomponenten abgestimmt

sein.

Die fiir diese Untersuchung bendtigten Ausgangsproben von 2 bis 20 g
wurden aus den in Tab. 2.1 aufgefiihrten Ausgangsmaterialien herge-
stellt, wobei die Probezusammensetzung durch anteilmifiges Zusammen-
mischen der hochreinen Ausgangskomponenten eingestellt wurde. Durch
Kaltpressen in Stahlmatrizen wurden aus diesen Pulvergemischen zylin-
drische Formkdrper unterschiedlicher Stabilit#t bedingt durch die

Pulvereigenschaften hergestellt.

Teilweise wurden diese PulverpreBlinge erst nach einem Gliih- oder Sin-
tervorgang im Lichtbogenofen aufgeschmolzen. Durch die Gliithung unter
Vakuum bei Temperaturen bis 1000°C sollte eine zusdtzliche Reinigung
des Materials beziiglich leicht fliichtiger Komponenten erreicht werden.
Dagegen sollten Sintertemperaturen oberhalb von 1000°C hauptsdchlich
eine Kompaktierung der PulverpreBlinge und damit eine Verminderung von
Abdampfverlusten beim anschlieBenden Schmelzvorgang bewirken. Fiir
Nb~Ga und Nb-Ge miissen diese Sintervorginge unter Schutzgasatmosphire

erfolgen.

Der Schmelzvorgang, mit dem die primfren Ausgangslegierungen fiir die
Abschreckversuche hergestellt wurden, erfolgte in einem Lichtbogen-
ofen unter Zr-gegetterter Argonatmosphire. Der Gasdruck in der bei nie-
deren Temperaturen ausheizbaren Schmelzkammer lag je nach Legierung

zwischen 0,2 und 1 bar.

Als nachteilig bei diesem Schmelzverfahren mit nichtkontaminierender
wassergekiihlter Wolframelektrode wirkt sich der grofe Temperaturgra-—
dient zwischen Oberseite und Unterseite der im wassergekiihlten Cu-Tiegel

liegenden Probe aus. Speziell bei den Systemen Nb-Ge und Nb-Ga fiilirte




das zu widgbaren Materialverlusten an Ge bzw. Ga, da an der Probenobersei-
te wdhrend des Schmelzens die Temperatur wesentlich {iber der Liquidus-
temperatur liegt und die Dampfdriicke von Ge bzw. Ga bezliglich Nb relativ

hoch sind.

Dieser negative EinfluB konnte durch den Einsatz vorgesinterter Pref-
linge und durch vorsichtiges, kurzzeitiges Aufschmelzen und Wenden der
Schmelzlinge reduziert werden. Mit diesem Verfahren war eine tolerier-
bare Homogenitdt der Rohlinge bei nur geringen Konzentrationsinderungen
beziliglich der Einwaage erzielbar. Anschliefend nahe der Solidustem-
peratur (T=Tm— 100°C) durchgefiihrte Langzeitgliihungen fithrten je nach
Lage der Probe und System zu einphasigen oder makroskopisch homogeneren,

meli'phasigen Ausgangslegierungen. Wihrend diese Gliihungen an Proben der
Systeme Mo-C, Mo—Pt und Nb-Ir unter Vakuum erfolgten, muBten sie an
Nb-Ga und Nb-Ge-Proben zur Reduzierung der Abdampfverluste unter Schutz-

gas (Argon der Reinheit 99,9999% , p = 1,5 bar) durchgefiihrt werden.

Die auftretenden Gewichtsverluste bei der Priparation der Ausgangsle—
gierungen wurden erfaBt und zur Korrektur der Ausgangszusammensetzung

verwendet. In der Regel konnte {iber dieses Verfahren eine genauere ab-

Material Art Reinheit Hersteller Kérnung [pm]
Cbzw., ¢ [mm]

Molybdin Mo | Pulver 99,9 Cerac 44
Niob Nb | Pulver 99,8 Stark < . 100

Draht 99,9 Cerac ) 1.0
Iridium Ir {Pulver 99,9 Degussa < 100
Platin Pt |Pulver 99,9 Heraeus < 100
Germanium Ge | Pulver 99.999 Cerac 44 .
Gallium Ga | Stiicke 99.9999 Cerac Stiicke
Graphit C |[Pulver Spektralkohle | Ringsdorff fein
Molybddn- Mo ,C Pulver 99,8 ‘ Stark < 100
carbid . :

*on den Verarbeltung wurden die grofen Ga-Sticke bel §lissig Stichstods-
Lemperatun auf weniger als 0,5 mm zerklelnert.

Tab. 3.1 Firn die Probenprdparation verwendete Materialien.




solute Probenzusammensetzung unter Beriicksichtigung der Elementeigen-
schaften bei bekannter Ausgangszusammensetzung angegeben werden als

iiber andere Analysenverfahren.

Die Priparation der fiir die Schnellabschreckexperimente bendtigten diin-
nen Scheibchen mit Dicken von ungefdhr 0,4 bis 1,2 mm erfolgte durch

Funkenerosion im Olbad oder durch Sigen unter 01 mit hartmetallgebunde-
nen Diamantségeblﬁttern. Die nahezu planparallelen Scheibchen (7-25 mm
lang, 5-10 mm breit) wurden an Ober— und Unterseite naR feingeschliffen

und teilweise poliert. Eine weitere Reinigung erfolgte im Ultraschallbad.

Die Herstellung von diinneren Proben erfolgte auBer durch Abschleifen der
0,4 mm dicken Scheibchen hauptsiehlich durch schnelles Abschrecken von
geschmolzenen kleinen Probenstiickchen. Mit dieser Splat-Cooling-Methode

lieRen sich leicht Proben zwischen 90 und 250 pm Dicke herstellen.

3.2 Probencharakterisierung

Zur Charakterisierung der Proben wurden metallographische, chemische und
rontgenographische Verfahren herangezogen. Da normalerweise nur eine
Probe pro Ausgangslegierung bzw. abgeschreckter Probe entnommen wurde,
die dann als charakteristisch fiir die ganze Probe angesehen wurde, kam
der Probenentnahme eine entscheidende Bedeutung bei der Charakterisie-
rung zu. Durch die Entnahme eines repridsentativen Stiickes aus dem Pro-
beninnern sollten dabei mdgliche Verfilschungen durch Inhomogenititen

in den Randzonen der Schmelzlinge bzw. der gegliihten und abgeschreckten

Proben ausgeschlossen werden.

An den Rohlingen entsprachen diese Untersuchungen zusitzlich einer
Qualitdtskontrolle. Bei dieser standen das Erkennen von m8glichen
Verunreinigungen wie oxidische‘Ausscheidungen und eine makroskopisch
gleichmédBige Gefligestruktar im Vordergrund. Diese Untersuchung diente
zum Erfassen und Auswdhlen von qualitativ hochwertigen Proben fiir die

folgenden Gliih- und Abschreckexperimente.




3.2.1 Metallographische Analyse

Zur Durchflihrung der metallographischen Gefligeanalyse wurden die reprid-
sentativen Probenteile mit Kunststoff warm eingebettet, der teilweise
zur Erzielung elektrischer Leitfdhigkeit mit Kupferpulver versetzt war.
Die eingebetteten Proben wurden naB auf SiC-Schmirgelpapier der K&rnung
180 bis 4000 oder auf Diamantscheiben geschliffen und anschlieBend mit

Diamantpaste bis zur K8rnung 1/4 um poliert.

Durch kurzes Anitzen mit den in der Tab. 3.2 angegebenen Atzmitteln
wurde die Gefligestruktur der in Alkohol gereinigten Schliffe deutli-
cher sichtbar gemacht, denn nur selten waren die Gefligebestandteile
aufgrund unterschiedlichen . Reflexionsvermdgens direkt nach dem Polie-
ren erkennbar. In einigen Féllen konnte durch das Arbeiten mit polari-
siertem Licht und durch elektrolytisches Atzen eine bessere Kontrastie-
rung und damit eine leichtere und genauere Gefiige= und Phasenanalyse

erreicht werden.

Material Atzmittel
Mo-C HNOB:HZO:HF = 100 : 100:1
Nb-Ga H20:HN03:HZSOA:HF=62:8:15:15
Nb~-Ge HZO:HNOB:HF = 55:40:5
HZSOA:HNO:}:HF = 56:22:22
Nb-Ir HF:HNOJ:Milcthiure = 10:30:60
Mo-Dt H,0,HF:HNO, i H,S0, = 50:20:15:15
elektrolytisch:
NHAOH bei 60 V =
CZHSOH:HCL = 95:5 bel 10-30 V =

Tab 3.2 Zur Korngrenzendtzung und Kontrastierung
(Koangldchendtzung) verwendete Atzmittel.




Diese Kontrastierung war bei Mo—Pt und Nb-Ir—Proben von Vorteil, da
sicl ‘eine Korngrenzenitzung bei diesem Materialien mit den verwendeten

Atzmitteln ohne gleichzeitige starke Anitzung der gesamten Schlifffléche

nur schwer erzielen lieB.

Bei den Nb-Ge und Nb-Ga-Legierungen konnten durch anodische Oxidation

mit den in Tab. 3.3 und 3.4 aufgefiihrten Atzmitteln die verschiedenen

Phasen farblich gegeneinander abgegrenzt werden /72/.
Atzmittel: C2H50H : H20 : H3PO4 =50 : 50 : 1
Spannung : v 80 V =, anodische Oxidation
Phase o — Nb NbBGa3 NbSGa Nb5Ga4
Farbe hellgriin blaugriin | violett orange

Tab.3.3  Fanbdtzung von Nb-Ga Legierungen /72/.

Atzmittel: NH,OH konz.

Spannung : v 30 V =, anodische Oxidation

Phase o — Nb Nb3Ge NbSGe3 NbGe2
Farbe blau hellblau purpur hellbraun

Tab.3.4  Farbdtzung von Nb-Ge Legierungen /72/.



Bei diesem Atzvorgang werden diinne Schichten auf der Schlifffliche
abgeschieden, wobei deren Dicke auf dem einzelnen Korn durch die
chemische Zusammensetzung, den Elektrolyten, die angelegte Spannung,
die Stromdichte und die Atzdauer bestimmt werden. Infolge von Inter-—
ferenz erscheinen die einzelnen Kbrner in verschiedenen Farben, welche
reprédsentativ fiir bestimmte Phasen sind, wenn die Schichtdicke nur we-
nig von der Kornorientierung abhidngt. Die beobachteten Farben diffe-
rierten bei der Anwendung von Probe zu Probe mehr oder weniger stark.
Jedoch war jeweils ein eindeutiges phasenspezifisches Verhalten in
einer Probe vorhanden, womit auch noch kleinste Fremdphasenanteile,
die réntgenographisch nur kaum sichtbar waren, nachgewiesen und iden-

tifiziert werden konnten.

3.2.2 Messung der Ubergangstemperatur

Zur Bestimmung der Ubergangstemperatur (Tc) vom normalleitenden in den supra-
leitenden Zustand wurde die induktive MeBmethode angewendet. Ihr wurde gegen-—
iber der resistiven Methode bei den Bulk-Proben und den Scheibchen mit Dicken
im Bereich von 0,1 bis 1,0 mm aufgrund entfallender Kontaktierungsprobleme

und variierender Probengeometrie der Vorzug gegeben. Die thermische Ankopplung

der Proben an den Probenhalter (Cu) mit geeichtem Ge-Widerstand zur Temperatur-

messung erfolgte durch leichtes Anpressen. Dabei wurde die gesamte MeBanordnung

zur Vermeidung stdrender Turbulenzen in Probenndhe bei der Messung im Gasraum

durch eine Abschirmung umgeben, so daB eine relative MeBgenauigkeit der

Ubergangstemperatur d.h. Reproduzierbarkeit bei mehreren Messungen in der glei-

chen MeBanordnung von 0,05 K erreicht wurde.

Flir die Messungen wurde ein Probenhalter verwendet, der nach dem in /72a/ be-
schriebenen Prinzip aufgebaut wurde. Dabei befindet sich eine flache Sensor-
spule zwischen mdglichst dicht anliegender Probe und felderzeugender, kegel-
formiger Erregerspule. Mit dieser Anordnung sind bei der Messung von Scheib-
chen mit geringer Dicke und Volumen bessere Signal-zu-Rauschverh#dltnissen
erzielbar als in den h#dufig verwendeten konzentrischen Spulenaordnungen von

Erreger—~ und Sensorspule.
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Die in der Sensorspule induzierte Spannung wird verstdrkt und auf einem x-y

Schreiber in Abhingigkeit von der Temperatur registriert. Als Sprungbreite

(AT ) wird das Intervall zwischen 907 und 107 der gesamten Sprunghdhe angege-
c

ben. Die Ubergangstemperatur (TC) entspricht der Temperatur bei 90% Gesamt-

sprunghihe,

Uber 4,2 K wurden die Messungen im He-Gasraum durchgefiihrt, wobei die Tempera-
tur meistens nicht durch Heizen des Probenhalters sondern durch Verdndern
des Abstandes Probenhalter - Oberfliche fliissiges Helium eingestellt wurde.

Die Messungen unterhalb von 4,2 K erfolgte im Heliumbad. Durch Abpumpen

konnten Temperaturen bis zu 1,2 K erzeugt werden.

3.2.3 Rontgenographische Untersuchungen

Die rdntgenographische Charakterisierungsmethode gibt Auskunft iiber

den mikroskopischen Aufbau der Proben, wie Gittertyp, Anzahl der Pha-
sen, KorngroRe, Platzbesetzungen und Citterparameter. Dabei wurden

die an den Proben durchzufiihrenden Feinstrukturuntersuchungen mit einem
ROntgendiffraktometer in Reflexion ausgefiihrt. Gearbeitet wird an diesem
Diffraktometer mit dem strahlfokussierenden Bragg-Brentano-Verfah-

ren /73, 74, 75/.

Als Prdparat wurden in der Regel zur Vermeidung von Textureffekten Teile
der Probe zu feinem Pulver mit einer K8rnung von etwa 50 pm zerkleinert
und mit Siliconfett auf einem ebenen Objekttridger aus Plexiglas aufge-
bracht. Gearbeitet wurde bei diesen Untersuchungen mit Ni-gefilterter
Cu-Strahlung bei Raumtemperatur . Zur Prdzisionsbestimmung von Gitter-
pParametern wurden die aufgefiihrten Wellenldngen verwendet,

CuKo, 0, 154051 nm CuKo, = 0,154178 nm (gemittelt)

It

1

0
i

CuKa, 0,154433 nm CuKB,

i 0,139217 nm

2
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3.2.3a Strukturanalyse

Bei den durchgefiihrten reproduzierbaren Serienmessungen zur Prizisions-
bestimmung der Gitterkonstanten wurden die Eichlinien auf einen Silizium-
standard (ao = 0,543056 nm) bezogen. Die Linienlagen der Interferenzmaxima

werden durch die Braggsche Reflexionsbedingung
2 d sin® = nA

beschrieben., Mit Hilfe der Millerschen Indizes (h, k, 1) lassen sich die
Netzebenenabstdnde (d) durch die Gitterkonstanten (a, b, c, a, B, v)
ersetzen. Fir die auftretenden und untersuchten Strukturtypen. erhilt

man folgende Beziehungen.

kubisch . d =a(h? + K2+ 1H)71/2
orthohombisch: d = {(292 + ~E)2 + (l)z}—1/2
a b c
hexagonal : d =a {%-(hz + hk + k2) + (%)212}_1/2

Flir Reflexe mit 20 > 70° wurde der Linienschwerpunkt in 1/3 der Peak-
héhe und fiir 20 <70°, wenn n8tig, das Interferenzmaximum als Interfe-
renzwinkel angenommen. Im giinstigsten Fall, d.h. ideale Materialbedingun-—
gen, gestattete die verwendete Registriereinheit eine Aufl&sung in 0,02°
Schritten. Aus den Standardabweichungen der Einzelmessungen wurde fiir
kubische Systeme abgeschitzt, daB die Gitterkonstanten im Mittel mit
einem Fehler Aao =+ 5 - 10—5 nm behaftet sind, sofern eine Aufspaltung
der durch die CuKa

und CuKa Strahlung erzeugten Interferenzduplets

1 2
sichtbar war. ErfaRt werden konnten Beugungswinkel zwischen 4° und 83°

in O,

Die Strukturbestimmung wurde mit eigenen und vorhandenen /75,76/ Rechen-—
programmen durchgefiihrt, wobei als Richtwerte die in der ASTM-Kartei /60/
zitierten Daten verwendet wurden. Um systematische Fehler zu minimieren,

wurden fiir kubische Strukturen die aus verschiedenen Millerschen Indizes

. , . 2 . .
resultierenden Einzelwerte iiber cos © aufgetragen. Als Gitterkonstante wird

der durch Extrapolation nach cosZO = 0 erhaltene Wert angegeben.
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3.2.3b Intensititen

Weitere Informationen i{iber die Feinstruktur sind zu erhalten, wenn die
Reflexintensitidten bei der rbntgenographischen Untersuchung beriick—
sichtigt werden. Die Beugungswinkel bestimmen die Dimension der Elemen—
tarzelle und die Reflexintensititen geben speziellere Auskunft {iber das
Gi#ter. Dazu gehOren Atompositionen und Defekte in der vorliegenden

Struktur oder auch KorngrSfen und Texturen im Gefiige.

Eine Aussage iiber die Intensitit der gestreuten ROontgenstrahlung ist erst
moglich, wenn Position und Qualitit des Streuzentrums beriicksichtigt wer—
den /78, 79 /. Dies gestattet der Strukturfaktor. Allgemein 138t er
sich durch

F(hkl) = £, pexp 2Mi (hx + kg + 1z,)

darstellen, wobei f r der Streufaktor des r-ten, ruhenden Atoms in der
Elementarzelle ist. Im Gegensatz zur Neutronenstreuung ist der Streufaktor
bei Réntgenbeugung winkelabhingig und nihert sich fiir ® + 0 der Ladungs-
zahl an. Der Anstieg 148t sich durch den Faktor sinO/A beschreiben.
F(hkl) ist eine komplexe GrdBe, die sich jedoch beim Vorliegen eines

Symmetriezentrums auf den Realteil reduziert.

Experimentell ist nur der Betrag, die Strukturamplitude, |F(hkl)| zu-
gidnglich. Dabel ist das Quadrat des Strukturfaktors zur Intensitdt eines Re-
flexes direkt proportional. Als Proportionalititskonstante gehen geometrische,
meBtechnische, physikalische und strukturelle GréBen ein. Die wichtigsten
dieser meist winkelabhingigen Faktoren fiihren zu einem Ausdruck der Form

I vP.L-G.A. #|Frl) |2
Von diesen beschreiben der Polarisationsfaktor (P), der Lorentzfaktor (L),
der Geometriefaktor (G) und der Absorptionsfaktor (A) die aufnahmetechni-

schen Versuchsbedingungen.
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Unter Berlicksichtigung der Aufnahmemethode nach dem Debye-Scheerer—
Verfahren mit unpolarisierter, Ni-gefilterter Cu-Strahlung lassen

sich die ersten 3 Faktoren nach /73, 80/ durch

2
Pl .G = 1 + cos 20

4 sinzecose

darstellen. Der Absorptionsfaktor konnte bei den durchgefiihrten Intensi-—

titsberechnungen als {iber den verwendeten Winkelbereich konstant angenommen

werden und wurde somit nicht beriicksichtigt.

Der Faktor H, die Flichenhiufigkeitszahl, gibt an, um wieviel stdrker
ein Reflex bezogen auf die entsprechende (hkl)-Fldiche im Beugungs—

diagramm auftritt. Die Flichenh#iufigkeitszahl fiir verschiedene {hkl}
Richtungen (Tab. 3.5) ist von der Kristallstruktur abhingig und wird

durch die Laue-Symmetrie charakterisiert.

Laue-Klasse m 3 m
System: Kubisch
{h 0 0} {hho} {hhh} {hk0} {hh1} {hkl}
{hhO} {hhh} {hkO} {hhl} {hk1}
{hhh} {hhl} {hkl}
{hhh} {hhl} (hkl}
N Y
) ) 0 U U
h>k I h<k h>1 { h<l | h>k>1 l h<k<l

6 12 8 24 24 24 48

Tab, 3.5  Fldchenhdufigheitszahlen §in die Laue-KLasse m 3 m
in Abhdngdigkeit von miglichen {hkeL} Kombinationen
nach /81/.

Sowoht die A15-als auch die BI1-Staukturn gehbren dieser
Lawe-Klasse an.,
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3.2.3c  Fernordnung in A15-Verbindungen

Die spezielle Symmetrie der ABB—Verbindungen mit A15-Struktur (Abb. 2.3)

fihrt zu 2 Gruppen von Reflexen. In der ersten hingt der Strukturfaktor nur

von Beitrdgen der 6(c)-Positionen, also den Kettenatomen ab. Diese Reflexe
werden durch die Bedingung h + k + 1 = 2 n + 1 charakterisiert, wobei eine
Auslschung von Reflexen mit h = 2n + 1, k=2n+1, 1 =2n+ 1; h =4 n,
k=4n,1=2n+1undh=4n+2, k=4n+2, 1=2n+1 erfolgt /82/.
Die Reflexe der zweiten Gruppe enthalten sowohl Beitrige von den 6(c)- als
auch 2(a)-Positionen. Die mBglichen (hkl)-Kombinationen werden durch die Be-
dingung h + k + 1 = 2 n festgelegt. Ihr Strukturfaktor und damit ihre Inten-
sitdt wird durch Differenzen oder Summen der Atomfaktoren fa und fb bestimmt,
Damit 148t sich diese Gruppe, wie es in Tab. 3.7 aufgefiihrt ist, in 4 wei-

tere Klassen unterteilen.

Geringe Intensititen sind fiir die Klasse F(hkl) = 2(fB—fA) zu erwarten, die
durch die Ausl8schungsregeln h = 2n + 1, k=2n + 1, 1 =4nund h=4n+ 2,
k =4n+ 2, 1 =4n bestimmt wird. Die Ausldschungsregel h = 2 n + 1,

kK =2n+1,1=4n + 2 fihrt zu Strukturfaktoren mit F(hkl) = 2 (fB + fA).
Alle iibrigen noch nicht erfaften Reflexe flihren zu Strukturfaktoren der Form
F(hkl) = 2 (fB + BfA). Eine nicht ideale Platzbesetzung, d.h. A-Atome sitzen
auch bei idealer 3:1 Zusammensetzung auf B-Pldtzen und umgekehrt, fiihrt zu an-
deren Streufaktoren der 6 (c)- und 2 (a)-Positionen und somit zu anderen Re-
flexintensitdten bezogen auf die voll geordnete Struktur. Der in der Verbindung
vorliegende Ordnungsgrad wird durch den Bragg-Williams-Fernordnungsparameter

beschrieben. Fiir eine binidre Verbindung A By mit 2 verschiedenen Atomposi~-

=B
tionen nimmt er nach /58/ die Form an:

r, - (1-8)
A—Platze Sa = "—1'*:—'(1‘*:"@”)"

rme
B-Plitze Sb = TR

Dabei gibt r den Bruchteil der durch A-Atome besetzien A-Plitze an. Die
restlichen (1 - ra) A-Plitze sind somit von B-Atomen besetzt. Entsprechen-

des gilt fiir die B-Plitze und r, bzw. (1 = 1.), Die Gr8Be B8 (0 < B <1) be-

b
schreibt die chemische Zusammensetzung der biniren Verbindung. Im Fall der
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A15-Struktur, in der das Verhdltnis won A= zu B-Positionen wie 3:1 ist, be-

steht zwischen R, r, und 1, folgende Beziehung:

- 3 - 1
B-"Z;(1 ra)+4rb

Damit genligt bei bekanntem B die Kenntnis eines einzigen Ordnungsparame-—

ters zur Beschreibung der Atomverteilung auf den A- und B-Plitzen (Tab. 3.6).

B < 0,25 B = 0,25 B > 0,25
S (1—B)Sa
a 5. % T3
Sa=Sb=S
Sb=3ﬁsa Sb
1 - B

Tab. 3.6 Zusammensetzung zwischen 8, und Sy fin die
3 FilLe B > 0,25, B = 0,25 und B < 0,25

Der Ordnungsparameter ist so definiert, daB er bel vollstidndiger Ordnung
durch S = 1 darstellbar ist. Bei nichtst8chiometrischer Probenzusammen-—
setzung nimmt nur noch Sa bzw Sb den Wert 1 an. Die statistische Vertei-
lung entspricht dem Ordnungsparameter S = 0. In diesem Fall sitzen bei

B = 0,25 75% der A-Atome und 757% B~Atome auf 6(c)-Plitzen.

Bei der Berechnung des Strukturfaktors einer nicht geordneten oder nicht
st8chiometrischen A15-Verbindung muB ein Ubergang zu effektiven Atomform-
faktoren £, und f_ durch Wichtung der Streufaktoren von A- und B-Atom mit

dem Besetzungsverhiltnis erfolgen. Unter Verwendung der Definition von S und B
ergeben sich die in Tab. 3.7 fiir ungeordnete, nicht st&chiometrische A15-

Verbindungen aufgefiihrten  Formfaktoren.




Reflexe

stochiometrisch

geordnet

Nicht stdchiometrisch

ungeordnet

h+k+1-=

210
320
421
432, 520
610

2n + 1

4 {SaB(fA—fB)+B£B+(1—B)fA}

h+k+ 1=

200
211
321
420
332
521
442, 600
532, 611

2n

Z(EB + £)

4 {SaB(fB—fA)+BfB+(1—B)fA}

110
220
310
330, 411
422
431, 510
433, 530
620

Z(EB-fA)

8 san(fB—f )

A

222

2(£,-3£,)

4 {BSaB(fB—fA)--BfB+(I—B)EA}

400
440

2(fB+3fA)

8 {BfB+(1—B)fA}

Tab. 3.7  Staukturfakton §in geordnete, stdchiometrische und ungeordnete,
nicht stichiometrische bindre Al5-Verbindung mit den Atomform-

faktoren ﬁA und b5 §in A- bzw. B-Atome.

Dieser Aufstellung ist zu entnehmen, daB bei nicht geordneter A15-

Struktur alle Reflexe von f

A

und f, abhingen, auch diejenigen, die im

Tdealfall nur von A-Atomen bestimmt werden.

Die Reflexe, deren Strukturfaktor direkt zum Ordnungsparameter proportional
ist und keinen zusitzlichen Summanden enthilt, reagieren am stirksten auf
eine Anderung des Ordnungsparameters und verschwinden bei statistischer

Verteilung der Atome. Diese Uberstrukturreflexe sind die intensitdts-—

schwdchsten Reflexe im Beugungsdiagramm.




Keine Reaktion bei Gitterplatzwechsel werden die Reflexe (400) und (440)

‘zeigen, da sie unabhéngig vom Ordnungsparameter sind.

Zur Bestimmung des Ordnungsgrades der abgeschreckten A{15-Phasen wurden
geeignete Intensitdtsverhdltnisse aus den ROntgenaufnahmen ermittelt.
Diese wurden mit den in Abhingigkeit vom Ordnungsparameter bei konstanter
Zusammensetzung berechneten Verhdltnissen verglichen. Als Ordnungsparame-
ter wird der S~Wert angegeben, fiir den die beste Ubereinstimmung zwischen
gemessenen und berechneten Intensitidtsverhiltnissen auftrat. Berechnet
wurden die Intensititen mit einem Strukturanalysenprogramm /77/ basierend
auf den Daten der International Tables fiir X-Ray Crystallography /81/.
Dabei wurde der Ordnungsparameter S durch die Besetzungszahlen der 6(c)-

und 2(a)-Positionen vorgegeben.

Un Textureffekte, die die Bestimmung des Ordnungsparameters verfdlschen
konnen, weitgehend auszuschlieBen, wurden die Messungen an einem feinen
Pulver mit einer KSrnung von etwa 50 um durchgefiihrt. Eine Uberpriifung der
statistischen Verteilung ist durch Vergleich von Reflexen erfolgt, die in
gleicher Weise vom Ordnungsparameter abhingen und somit ein konstantes In-

tensititsverhdltnis liefern wie die Reflexe (200) und (211).

Die zu erwartenden Reflexintensititen bzw. ihre Veridnderung in Abhidngig-
keit vom Ordnungsparameter 148t sich aus den in Tab.3.8 - aufgefiihrten Form-
faktoren abschitzen. Danach ist mit deutlich sichtbaren Effekten nur in

den Systemen Nb-Ir und Mo-Pt zu rechnen.
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3.2.3d  Nahordnung in der Bi1-Verbindung G—MoC1_X (Neutronenstreuung)

Eine v81lig ungeordnete Atomverteilung z.B. in Mischkristallen macht
sich rdntgenographisch durch eine diffuse Streuung zwischen den Misch-

kristallreflexen bemerkbar /83/. Dabei nimmt diese diffuse monotone

Lauestreuung mit steigendem Beugungswinkel ab. Ihre Intensitit ist pro-

portional zu
Tom (1 -m) (£,-£)°
A A ATB?

wobei my die Konzentration der A-Atome und fA und fB die Streufaktoren
von A- und B-Atom bedeuten. Um eine Aussage iiber Ordnungserscheinungen
abgeben zu kénnen, muB ihr Anteil grSRer als der Beitrag der inkohdren-
ten Streuung sein. Eine Abweichung von dieser ungeordneten Atomverteilung

ma cht sich durch eine Modulation der monotonen Lauestreuung bemerkbar.

Im idealen Mischkristall ist die Wahrscheinlichkeit PAA’ ausgehend von einem
A-Atom wieder ein A-Atom zu finden, gleich der Konzentration der A-Atome.
Diese vom speziellen A-Atom unabhingige Wahrscheinlichkeit ist im realen
Kristall nicht mehr gegeben. Dort tritt entweder Nahordnung oder Cluster-—
bildung auf. Jedes Atom sucht sich m&glichst mit ungleichartigen (Nah-
ordnung) oder gleichartigen Atomen (Clusterbildung) zu umgeben. Bei der
Nahordnung ist die Wahrscheinlichkeit P,, kleiner als die Konzentration

AA
m, der A-Atome. Umgekehrtes (PAA > mA) tritt bei Clusterbildung ein.

Die Modulation der monotonen Lauestreuung ist durch diffuse Maxima bzw.
Minima gegeben, deren Lage sich durch das Vorzeichen des Nahordnungskoef~

fizienten o ergibt.

Paa =My
ul —1 B VN
1 - m

A

Bei Nahordnung ist o negativ und die Maxima des Streuuntergrundes erscheinen
zwischen den Reflexen. Bei Clusterbildung vertauschen Maxima und Minima des

Streuuntergrundes ihre Plidtze .



Element | Ordnungs= Neutronen Rontgenstrahlen
zahl Streufaktor wirk?ngsquer—’ Atomfaktor f [1(1')“12 cm]
0107 2cn] S;hm:m] gine/)‘ [m—1]o 05
- tot ’
c 6 0,665 5,51 1,69 0,48
Ga 31 0,72 7,5 8,8 4,1
Ge 32 0,82 9,0 9,0 4,2
Nb 41 0,71 6,6 11,5 5,7
Mo 42 0,69 6,1 11,8 5,9
Ir 77 1,06 - 21,7 12,0
Pt 78 0,95 12,0 22,0 12,1
Tab. 3.8 Streufaktoren §in Newtronen- und Rintgenstreuung nach /#8/

Dieses Verfahren stellt
in einer Legierung dar.
eine nihere Analyse der Atomverteil:

ben sein, nachdem keine

Erwartet wird, daR dieses Monocarbid eine gest8rte NaCl-Struktur aufweist,
da nach den chemischen Analysen von einphasigem Material ein Kohlenstoff-
defizit von bis zu v 307 gegeniiber dem theoretisch m8glichen Idealwert auf-
treten kann. Aufgrund geometrischer Betrachtungen muf angenommen werden, daB

das Kohlenstoffuntergitter keine Molybdidnatome aufnehmen kann. Damit 1HRBt

eine Moglichkeit zur Untersuchung der Atomverteilung

Am kubischen Molybddncarbid §-MoC

Uberstrukturreflexe sichtbar sind.

sollte damit

d.h. des strukturellen Aufbaus gege-

sich die unterst8chiometrische Zusammensetzung nur durch Leerstellen im

Metalloidgitter erkliren. Ihre Verteilung — statistisch oder geordnet -

muB in Streuexperimenten sichtbar sein, sofern die Streufaktoren dies ge-

statten,




Da jedoch, wie aus Tab. 3.8 zu entnehmen ist, der Streufaktor fiir Réntgen-—
strahlung von Kohlenstoff bezogen auf Molybdidn gering ist, kann bei Ront-
genaufnahmen nicht mit einem sichtbaren Effekt gerechnet werden. Dagegen

ist der Streufaktor bei der Neutronenstreuung von Molybdin und Kohlen-

stoff etwa gleich groR und somit sollte auch der Kohlenstoff sichtbar

sein. Deshalb wurde die Strukturbestimmung am cS—MoC1_X mit Neutronen durch-
gefiihrt. Die GesetzmiBigkeiten, die die Strukturinformation bei der Réntgen-
streuung beschreiben,lassen sich auf die Neutronenstreuung i{ibertragen. Da-

bei muB der atomare Streufaktor f durch den Kernstreufaktor b ersetzt wer-

den, sofern keine magnetischen Momente in Wechselwirkung stehen.

Im Gegensatz zum Atomfaktor ist der Kernstreufaktor infolge der kurzreich-
weitigen Kernkrifte unabhingig vom Streuwinkel und fiihrt somit bei stati-
stischer Verteilung zu einer konstanten monotonen Lauestreuung. Die Struk-
turinformation ist im koh#renten Streuanteil enthalten. Der inkohirente
Anteil ,bedingt durch verschiedene Isotope und Kernspins, fiihrt zu einem
winkelunabhingigen Untergrund. Die Verbindung 6—-M0C1_x kristallisiert in
der Bi-Struktur und 148t sich in zwei unabhidngige, kubisch fldchenzentrier-—
te Untergitter zerlegen. Dabei sollte nur das C-Untergitter eine Stdrung
aufweisen, Die Plitze des Metalloiduntergitters sind durch C~Atome und
Leerstellen besetzt. Diese Struktur entspricht der eines bindren Mischkri-

stalls und sollte sich dementsprechend bei den Streuexperimenten verhalten.







4, EXPERIMENTELLER AUFBAU UND ENTWICKLUNG VON ABSCHRECKVERFAHREN

Viele Materialien bzw. Strukturen, die bei hohen Temperaturen stabil sind,
wandeln sich beim langsamen Abkiihlen in einen anderen Zustand um. Dieser
Tatbestand, sofern die Existenz eines solchen mdglichen Zustandes bekannt
~ist, kann den in der Literatur dargestellten Gleichgewichtsphasendiagram-
men entnommen werden. Solche Umwandlungen in Struktur und Zusammensetzung
lassen sich durch geeignet gewdhlte Abkiihlprozesse (hiufig) unterdriicken.
Jedoch sind diese Umwandlungen sehr stark von den speziellen Materialeigen-
schaften (z.B. Diffusion, Keimbildung) abhingig und die erforderlichen

. . . 6
Abkiihlgeschwindigkeiten liegen im Bereich von 1 K/sec bis einigen 10 K/sec.

Gelingt es, durch Anwendung eines Abschreckverfahrens eine Legierung phasen-—
rein zu stabilisieren und dabei Phasenumwandlungen oder Ausscheidungen zu
unterdriicken, dann ist ihr Nachweis und ihre strukturelle Untersuchung

nicht mehr nur auf Hochtemperaturanalytik, wie Differentialthermoanalyse
oder Hochtemperaturrdntgenographie, begrenzt sondern es kdnnen auch Material-

eigenschaften bei tiefen Temperaturen untersucht werden.

Die Hohe der Abkiihlgeschwindigkeit wird im wesentlichen durch den Wirmekon-
takt zwischen Probe und Kiihlmedium, deren Wirmeleitf#ihigkeit und die Pro-
bendimension bestimmt. Im weiteren wird auf die zur Abschreckung der Pro-

ben angewendeten und entwickelten Verfahren eingegangen.

4.1 Langsames Abkiihlen

Der verwendete Hochtemperaturofen, mit dem Temperaturen bis zu ~ 2500°C im
Vakuum oder unter gereinigtem Schutzgas (Ar, He; Reinheit 6,0) erzielbar
sind, dient in erster Linie zum Gliilhen und Homogenisieren der Legierungen.
Bei diesem Ofen befindet sich der Probenraum im Zentrum eines resistiv
beheizten zylindrischen Wolfram-Elementes, mit einem Durchmesser- zu Lin -
genverhiltnis von etwa 1:8, das durch mehrere Abschirmzylinder und Abschirm-
bleche in radialer und axialer Richtung umgeben ist. Die gesamte Anordnung
ist in einem wassergekiihlten Rezipienten eingebaut, der eine pyrometrische

Temperaturmessung an der Probenoberfliche gestattet.




Im Rahmen der Abschreckexperimente wurde diese Anlage eingesetzt, um

den EinfluB kleiner Abkiihlgeschwindigkeiten zu studieren., Aus dem pyrome-
trisch erfaften Temperaturverlauf nach Abschalten der Heizung wurden

die Abkiihlgeschwindigkeiten in Abhingigkeit der Temperatur durch Diffe-—
rentiation ermittelt. Diese Abhingigkeit T = £(T,p) ist in Abb. 4.1
dargestellt. Bei dieser Anlage wird die erreichbare Abkiihlgeschwindigkeit
nicht durch Masse und Dimension der Probe sondern allein durch die Anla-
genparameter bestimmt. Im wesentlichen ist dies die Wirmekapazitidt des
Wolframheizelementes. Der WarmefluB zur kalten Rezipientenwand erfolgt
durch Strahlung (vermindert durch Abstrahl.schilde) und bei Schutzgas-
betrieb durch Wirmeleitung im Gas. Eine Wirmeabgabe durch Konvektion in
der heiBen Zone kann konstruktionsbedingt als gering eingestuft werden.

Die Anderung der Abkiihlgeschwindigkeit unter Schutzgas, d.h. der in
dieser Anlage maximal erreichbare Wert, ist proportional zu T5/2. Die
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Abb. 4.1  Temperaturverlauf im Hochtemperaturofen wihiend

des Abkihlvorgangs. .
Rechts oben ist die AbkihLgeschwindigkedit T[K/sec]
in Abhdngigheit von den Ofentemperatur eingezeichnet.




Abkiihlgeschwindigkeiten von T = 3 K/sec fiir v 1300°C und T = 15 K/sec

bei 2200°C im Hochtemperaturofen (Abb. 4.1) liegen um einen Faktor

10 bis 50 unter jenen, die an abkiihlenden Proben von ca. 1 g im Licht-—
bogenofen nach dem Aufschmelzen auf der gekiihlten Cu-Platte unter Schutz-
gas (v600 mbar Ar) beobachtet wurden. Ein Einfrieren von metastabilen
Zustdnden im Hochtemperaturofen ist nach Ergebnissen friiherer Arbeiten

/16, 45/ an stark metastabilen Verbindungen wie 6—M0C1_x bzw. Nb3Ge nicht
zu erwarten und es ist mit Phasenumwandlung bzw. Ausscheidungen zu rechnen.
Eine Stabilisierung von Hochtemperaturzustinden an Phasen mit langsamerer
Pt, Nb

Umwandlung z.B, Nb,Ir, Mo Ga liegt im Bereich des Mdglichen.
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4,2 Gas-Jet-Abkiihlverfahren

Hohere Abkiihlgeschwindigkeiten als im verwendeten Hochtemperaturofen sind
durch eine Verminderung der apparativen Wirmekapazitdt und durch VergrdRe-
rung der Probenoberflichen bei gleichem Volumen erreichbar (z.B. diinne
Scheiben)., Die Masse des Heizelementes und damit seine Wirmekapazitit

148t sich wesentlich beim Ubergang von resistiver zu induktiver Heizung
vermindern. Durch einen Gasstrom, der direkt die Probe in dem Heizelement
umstromt, kann die Abkiihlgeschwindigkeit durch zus#dtzliche erzwungene
Konvektion {iber den Wert der reinen Strahlungsabkiihlung und Wirmeleitung

hinaus erh&ht werden.

Dieses Prinzip des Jet-Coolings, bei dem sich die Probe im Innern
eines induktiv beheizten, diinnwandigen und allseitig geschlossenen
Metallzylinders befindet, ist von Fliikiger und Jorda /34/ bei Ar-
beiten zur Konstitution von Phasendiagrammen angewendet worden. Sie
berichten, daB mit diesem Verfahren Abkiihlgeschwindigkeiten im Be-
reich von einigen 1000 K/sec fiir das System Heizelement-Probe erreich-

bar sind.

Im Gegensatz zu der oben aufgefiihrten Technik, bei der die Probe durch
Strahlung erwdrmt wird, wurde ein auf direkter induktiver Heizung der

Probe beruhendes Verfahren gewdhlt und aufgebaut.




Dabei befindet sich die Probe im Innenraum einer wassergekiihlten, zy-
lindrischen Hochfrequenzspule. Bei dieser Anordnung wird auf zusdtz-
liches Material eines Heizelementes verzichtet und somit ist der Ab-—
kiihlprozess nur noch von der Warmekapazitidt der Probe, dem Wdrmeiliber-—
gangskoeffizienten und dem Emissionsgrad abhdngig. Dadurch sollten noch
héhere Abkiihlgeschwindigkeiten als bei dem zitierten Verfahren erreich-
bar sein. Als problematischer kann sich in diesem Fall die Einstellung

einer vorgegebenen Temperatur erweisen, wenn die scheibchenfdrmige Probe

nicht orts— bzw. lagestabil im Hochfrequenzfeld verharrt und danach die auf-

genommene Leistung und die Probentemperatur schwankt. Mit der hier
gewdhlten Probenaufhidngung, zu der Molybdidndrihtchen mit einem Durchmes-
ser von 50 ym verwendet wurden, konnte in den meisten Fdllen sofort eine
stabile Lage der Probe in der Hochfrequenzspule erreicht werden. Darge-
stellt ist der Aufbau in Abb. 4.2, Die Befestigung der Drihtchen erfolgte
direkt an der Diise, so daB sich die scheibchenfdrmige Probe in einem Ab-
stand von ca. 30 mm vor der Diisendffnung parallel zur Diisenachse, befand.
Durch die spezielle Formgebung der Diise sollte im gesamten Druckbereich
und wdhrend des gesamten Abkiihlvorganges eine parallele Anstrdmung der
Probe gewdhrleistet sein., Da die Diise zur Erzielung einer optimalen Kiih-
lung moglichst nahe an der Probe liegen sollte, muBte sie zur Vermeidung
einer Erwdrmung im Streufeld der HF-Spule in wassergekiihlter Bauweise aus-
gefiihrt werden. Damit war zusdtzlich gewdhrleistet, daR die Probe mit

kalten Gas angeblasen wurde.

Eingebaut wurde das Gas—Jet-System in einen Rezipienten mit einem Volumen
von ca. 20 1, der sowohl das Arbeiten unter Vakuum (Bereich 10_6 mbar)

als auch unter Schutzgas' (bis 2 bar) erlaubte, Die Temperaturmessung er-
folgte {iber Thermoelemente, die durch Einklemmen oder Aufpunkten in

gutem thermischen Kontakt mit der Probe gebracht wurden und/oder mit einem
Zweifarbmikropyrometer zwischen den Windungen der HF-Spule hindurch. Da-
bei stand die Beobachtungsrichtung senkrecht auf der geschliffenen/polier-

ten Scheibchenoberfliche.

An Scheibchen mit einer Dicke d > 0,4 mm konnten bei der verwendeten Fre-
quenz von 250 kHz Gliihtemperaturen von 1950°C erreicht werden (Nb3 Ir-
Legierungen). Bei kleinerer Probendicke waren aufgrund schlechterer An-—
kopplung nur noch geringere Temperaturen erzielbar, da der aktive Quer-
schnitt der Probe durch Probendicke x Probenbreite und nicht durch ihre

Fldche gegeben ist,
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Abb. 4.2  Schematischer Aufbau der Gas-Jet-Abhithleintichtung, mit denr
Abkiihlgeschwindighkeiten bis zu 2000 K/sec bel 1800°C Proben-
Lemperaturn durch Anblasen mit He ernzielt wenden honnten.

Aufgebaut wurde dieses Abkiihlsystem, mit dem sowohl reine Strahlungsab-

kihlung als auch Gas-Jet-Kiihlung realisierbar ist, um Abkiihlgeschwindig-

keiten zwischen denen, die im Hochtemperaturofen (i < 20 K/sec) und in der

zu entwickelnden Schnellabschreckapparatur (T < 106 K/sec) auftreten, zu
erreichen. Die Temperaturinderung wihrend des Abkiihlvorganges in Abhi#ngigkeit
vom Kihlmedium ist in Abb. 4.3 dargestellt. Aufgenommen wurden diese Kurven
durch direkte Temperaturmessung der Probe mittels eines Thermoelementes.

Die langsamste Abkiihlung bei‘ausgeschalteter Hochfrequenzheizung 148t sich durch
reine Strahlungsabkiihlung realisieren. Eine theoretische Beschreibung des
Abkiihlvorganges durch reine Strahlung 148t sich aus dem Stefan-Boltzmannschen

Gesetz herleiten. Dabei kann dieses Problem als die Anordnung eines strahlenden
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warmen Kdrpers in einem Hohlraum mit konstanter Wandtemperatur betrachtet wer-
den, wobei die beiden nicht schwarzen (¢ # 1) Flichen unterschiedlicher Tempera-
tur durch Strahlung im gegenseitigen thermischen Kontakt stehen. Es 1&dBt sich

durch folgende Gleichung beschreiben:

o A o . dT
1\ b 4 1
T oA (Ty =Ty =p Ve g5
e b=
81 A2 82

= 5,672 « 1078 w/m? g

= Oberfliche der warmen Probe bzw. des Hohlraumes

0]
A
T1’2= Probentemperatur bzw. Wandtemperatur
81,2= Emissionskoeffizient der Probe bzw. der Wand
P = spezifische Dichte der Probe
V = Volumen der Probe
c_ = sgpezifische Wirme der Probe

(Bei hohen Temperaturen durch Dulong-Petit als 3R=24,66 Wsec/mol grd

approximierbar)

Die linke Seite dieses Ausdrucks gibt den Energieaustausch durch Strah-
lung zwischen Probe und Wand in diesem Spezialfall wieder. Die rechte

Seite gibt die dazugehdSrende Anderung des Wirmeinhalts der Probe an.

Die angegebene Gleichung 1iBt sich in die Integralgleichung

A
4 1T A1 1
€1 B0 &y

umwandeln.
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Ihre LOsung fiihrt zu der nicht analytischen Gleichung

. T
b = a t =.1_1n 2{_1-.._1.-{- arctan x mit x = —
27 x =1 T,
¢ A, - 212
a = 1 2 (.)l‘.)
1 A1 1 _
— +t5— (== p .V c
51 9 82 v
T + T T
1 o) 2 o
b —-,ZlnT—~_—T+arctanT
o 2 2

Da im vorliegenden Fall die Probenoberfliche im Verhdltnis zur Oberflidche
des kalten Rezipienten sehr klein ist, 148t sich der Nenmer von (%) auf
die Form p - V - cv/e1 reduzieren. Damit kannaus‘der gemessenen Abkiithlkurve
eine Abschitzung des Emissionskoeffizienten der Probe durchgefiihrt werden,
der zur Abschitzung des Temperaturriickgangs bei der Auslagerung der Pro-—
ben in der aufzubauenden Schnellabschreckanlage von Bedeutung ist. In

Abb. 4.3 1lieB sich die experimentelle Abkiihlkurve fiir Strahiungskﬁhlung
der polierten Probenscheibchen fiir Temperaturen unterhalb von 1200°C
recht gut durch die Annahme eines Fmissionskoeffizienten von € = 0,07
beschreiben. Die Abkiihlkurven fiir Abkiihlung unter Schutzgas spiegeln den
nach der kinetischen Gastheorie erwarteten Zustand einer besseren Abkiih-
lung unter He~ als unter Ar-Atmosphire wider. Nach ihr ist die Wdrmeleit-
fihigkeit )\ eines Gases direkt proportional zur Wurzel der absoluten Tem-
peratur T und umgekehrt proportional zur Wurzel des Molekulargewichts M.
Eine Druckabhingigkeit bei der Abkiihlung sollte nicht auftreten, da die

mittlere freie Weglinge der Gasatome klein im Vergleich zu den System-

dimensionen ist. Die Wirmeleitfihigkeiten der verwendeten Gase betragen

-2 . -2
A n 1552 « 1072 W/mE und A & 1,77 - 1070 Wk,

He,300 K Ax,300
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Abb., 4.3 Abkiththurven eines Probenscheibchens in
Abhidngigkelt von den Kihlungsart
*Engstelle dern Dise

Durch die Verwendung einer Diise, mit der ein Gasstrom hoherGeschwin-
digkeit iiber die kurze und diinne Probe geleitet wird, konnte die Ab-
kiithlgeschwindigkeit iiber den Wert gesteigert werden, der bei nur strah-
lungs- und konvektionsgekiihlten Flichen auftritt, Aufgezeichnet wurde

die Temperaturidnderung der Probe (gemessen mit Pt~Rh Thermoelement

EL 18,8 0,1 mm) mit einem x-t-Schreiber, wobei die Aufl&se- und Er-
fassungsgrenze der Temperaturwanderung im Bereich von 2000 bis 2500 K/sec

lag.

Die Abkiihlgeschwindigkeit konnte mit dieser Anordnung an polierten Proben
der Dicke > 700 ym und bei einer Glilhtemperatur von 1500°C sowohl beim
Anblasen mit Argon als auch Helium erfaBt werden. Dabei wurde fiir den

He-Jet, der mit einer Diise des Durchmessers @ 1,5 mm und einem Gasdruck




von 2,5 bar erzeugt wurde, aus den T-t—Kurven eine Abkiihlgeschwindig-
keit von etwa 1,5 - 103 K/sec ermittelt. Durch eine VergrdRerung des
Diisendurchmessers konnte keine Steigerung der Abkiihlgeschwindigkeit er-—
zielt werden. Somit sollte bereits mit der 1,5 mm Diise die gesamte Probe
bestrichen werden. Mit dem Ar-Jet wurden um den Faktor 1,5 kleinere Ab-
kithlgeschwindigkeiten erreicht. In dem zuginglichen Bereich trat bei

Verdoppelung der Probendicke eine Halbierung der Abkiihlgeschwindigkeit auf.

4.3 Schnelle Abschreckverfahren aus der Schmelze

Wie das Gas-Jet-Abschreckverfahren gezeigt hat, lassen sich Abkiihlgeschwin-
digkeiten von i > 104 K/sec an Material mit noch handhabbarer Dicke

(> 100 um fiir sprdde Werkstoffe) nicht erreichen, wenn der Energieaustausch
nur durch Strahlung oder Wirmeleitung/Wirmetransport im Gas stattfindet.
Hohere Abkiihlgeschwindigkeiten sind nur erzielbar, wenn das abzuschreckende
Material in gutem Kontakt mit einen gut wirmeleitenden Kiihlmedium steht.
Als Kiihlmedium kann sowohl eine Fliissigkeit als auch eine kalte Metall-

fldche mit guten wirmeleitenden Eigenschaften verwendet werden.

Als fllissige Kiihlmedien kommen nur Metallschmelzen in Frage, da die Bil-
dung von Dampfblischen an der heiBlen Probenoberfliche zur Erzielung eines
groflen Warmelibergangskoeffizienten verhindert werden muf. Abkiihlgeschwin-
digkeiten von ~v 104 K/sec konnte Webb /42/ durch Verwendung eines
Galliumbades(T g 30°C) an kleinen Nb3Ga—Proben'(m = 0,3 g) erzielen.

Eine entsprechende Versuchsanlage zum schnellen Abschrecken kleiner bei
htheren Temperaturen gegliihter Proben wurde von Sowman /847 ent-.
wickelt und beschrieben. Dieses Verfahren eignet sich aber nur im Bereich
sphérischer Proben, denn scheibchenfdrmige Froben mit kleinem Volumen-

zu - Oberflichenverhdltnis tauchen beim freien Fall auf die Schmelze nicht
in das Bad ein und verlieren so ihre hohe Abkiihlgeschwindigkeit. Damit
scheidet diese Variante von Schnellabschreckverfahren aus, wenn Abkiihl-

geschwindigkeiten im Bereich von 105 K/sec erreicht werden sollen. Hohe




Abkiihlgeschwindigkeiten fordern durch die endliche Wirmeleitfidhigkeit
eine flache Probengeometrie und lassen sich demnach nur realisieren,
wenn das warme Material in guten Kontakt mit einer kalten Fliche ge-

bracht wird.

Von Duwez /85/ wurde erstmal um 1960 ausfiihrlich {iber eine solche Metho-
de der raschen Abkiihlung von Proben berichtet. Er spritzte Metalltrdpf-
chen einer Au-Si-Legierung auf eine kalte Unterlage und konnte mit den
dabei auftretenden hohen Abkiihlgeschwindigkeiten amorphe Legierungen
stabilisieren, Mit dem angewendeten Verfahren des StoRwellenrohres
(shock wave gun technique) lassen sich bis heute die diinnsten Metallfo-
lien (Dicke des splats im Mittel d ~ 5 pm) und damit die h&chsten Ab-
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kithlgeschwindigkeiten (T‘= 10 10" K/sec) fiir schmelzmetallurgisch

hergestellte Proben erreichen /86/. In den folgenden Jahren wurden ver-

schiedene Methoden vorgeschlagen und aufgebaut. Dazu gehSren die Varianten

der Hammer- und AmboBf-Technik zur diskontinuierlichen und das Schmelz-

spinn-Verfahren zur kontinuierlichen Prdparation schnell erstarrter Le-
gierungen. Eine Ubersicht der verwirklichten Verfahren zur Abkiihlung von
Schmelzen findet sich in Arbeiten von Warlimont /87/, Schluckebier /88/

und Jones /89, 90/.

Die Gemeinsamkeit dieser Verfahren ist, daR sie als Ausgangsmaterial
beim SchnellabschreckprozeB eine Schmelze verwendeﬁ, die auf einer kal-
ten,gut widrmeleitenden Metallfliche abgekiihlt wird. Die Schmelze paBt
sich leicht der Kiihlfliche an, wodurch ein guter Wdrmekontakt zwischen

Kihlmedium und Probe erzeugt wird.

In den Abschnitten 4.3.1 und 4.3.2 werden kurz zwel Verfahren angesprochen,

die eine Schnellabschreckung von Schmelzen erlauben und zur Pr#paration

eingesetzt werden.




4.3.1 Lichtbogenabschreckverfahren

Dieses Verfahren stellt eine Kombination von Lichtbogenschmelzanlage

und Hammer- und AmboR-Abschreckeinrichtung dar. In dem Lichtbogenofen,
bestehend aus wassergekiihltem Cu-Tiegel mit Probe und W-Elektrode,

lassen sich Materialien mit sehr hohen Schmelztemperaturen T, = 2000-4000°C
(z.B. Nb, Mo, W; NbC, MoC, NbN, HEC) unter Schutzgas oder anderer Atmos-—
phére aufschmelzen. Durch einen "Hammer', der in den Rezipienten -eingebaut
ist, 148t sich die Schmelzperle auf dem als AmboB ausgebildeten Cu-Tiegel
widhrend des Schmelzvorganges zu einem Scheibchen (Splat) flachschlagen.
Wdhrend dieses Vorganges wird der Lichtbogen abgeschaltet und die flache
Probe erstarrt schnell zwischen Cu-Tiegel und angepreftem Hammer. Je mach
Tiegelform (Abb. 4.4) lassen sich flache Proben mit verschiedenen Dicken
(50 < d < 1000 ym) herstellen. Die auftretenden Abkiihlgeschwindigkeiten
sind abhingig von der Probendicke und dem Werkstoff des Hammer- und Am-
boB-Systems und liegen im Bereich wvon 104 bis 106 K/sec. Mit diesem Ver-
fahren, das zur Pridparation kleiner, schnell abgeschreckter Probenmengen
(30 bis 1000 mg) einsetzbar ist, kdnnen sowohl amorphe als auch kristal-
line Hochtemperaturzustinde, die sich direkt aus der Schmelze bilden,

eingefroren werden.

Dieses Verfahren, das' schon seit den 60-er Jahren /51/ zur Untersuchung
von metastabilen Hochtemperaturzustinden eingesetzt wird, fiihrt aber im
Bereich kristalliner Strukturen nur in speziellen Fdllen zu einphasigem
Material /91/. Solche Voraussetzungen beim Abschrecken aus der fliissigen
Phase liegen vor, wenn sich der zu untersuchende Hochtemperaturzustand
kongruent schmelzend bildet. Zwei der ausgewdhlten Testsubstanzen

(§-MoC, _ und Nb

1-x 3
Verbindungen wie Nb,Ga und Nb,Ge ist beim Abschrecken der Schmelze nicht

Tr) erfiillen diese Bedingung. Bei peritektisch gebildeten
mit einer einphasigen kristallinen Probe zu rechnen.

Als Nachteil dieses Verfahrens tritt der groBe Temperaturgradient zwi-
schen Oberseite und Unterseite (Kontaktfliche mit Cu-Tiegel) der Probe
auf. Es ist nicht immer gewsdhrleistet, daB die gesamte Probe einschlieB-
lich der Unterseite fliissig ist und daB die Verbindungen, in denen die

Komponenten stark unterschiedliche Dampfdriicke besitzen, keine Konzen-
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trationsgradienten auftreten. Diese Nachteile werden teilweise durch die
Einfachheit des; Verfahrens wie schnelle Durchfiihrbarkeit der Experimente,

sehr hohe erreichbare Schmelzpunkte und beliebige Probengeometrie aufge-

wogen.

kalter pneumatisch
/getriebener Hammer

AN Hammereinsatz
\\\ (Cu,CuBe,Mo)

Schnell abgeschreckte
A@\ﬂache Probe
' Tiegeleinsatz
mit Probenmulde

/{ Wassergekuhlter

(D)
s ////// Ambent (G

Abb. 4.4  Schematische Darstellung der Anordnung AmboB-Probe-Hammen
beim Abschrecken im Lichtbogenofen.

In die Gundplatte, den AmboB, ist den gut Leitende Tiegel-
elnsatz edngeschraubt, Sollen Scheibchendicken von mehn als
100 pum  erzielt werden, dann muf der Tiegel mit einen Mubde
ausdgestatiet sein, Dern Hammer Liugt aud die geschmolzene
Probe mit einern Geschwindigheit von 3 -~ 10 m/sec fe nach
eingestelltem Arbeitsduck im pneumatischen Beschleunigungs-
dystem zu,




4.3.2 Splat-Cooling-Verfahren mit Schwebeschmelztechnik

Bei diesem Abschreckverfahren wird wie beim Lichtbogenabschreckverfahren
eine fliissige Probe abgeschreckt. Jedoch befindet sich in diesem Fall

die Probe nicht in einem kalten Cu-Tiegel sondern sie schwebt tiegelfrei
in einem Hochfrequenzfeld. Dieses wird sowohl zur Heizung als auch zur
Levitation verwendet. Die Anwendung der Schwebeschmelztechnik zur Untersu-
chung reaktiver Materialien wurde in den letzten 30 Jahren in zahlreichen
Arbeiten dargestellt. Dabei wird von Comenetz /92/ ausfiihrlich auf die Spulen-
form eingegangen, die zum Schmelzen wvon Proben im 10 g-Bereich verwendet
wird., Diese Spulengeometrie bleibt auch beim Ubergang zu Proben im 100 mg-
Bereich erhalten. Charakteristisch fiir die meisten Schwebespulen ist der
kegelfdrmige, sich nach unten verjiingende, mehrwindige Aufbau des Spulen-—
systems mit Gegenwindung zur Verstirkung des Feldminimums an der oberen
KegelSffnung. In einem kleinen, mdglichst nahezu sphirischen Probenstiick,
das durch eine geeiqnete Vorrichtung in die kegelfdrmige Hochfrequenz-
spule eingebracht wird, werden Kreisstrdme induziert (Lenzsche Regel).

Die sich erwdrmende Probe kann als Dipol aufgefaBt werden, der durch

die im inhomogenen, rotationssymetrischen Wechselfeld der Spule auftre-
tenden Krifte nahe dem Feldminimum auf der Spulenachse gehalten wird.

Der Zusammenhang zwischen Hochfrequenz, spezifischem Widerstand p(T),
Eindringtiefe der Hochfrequenz (Skineffekt), Probengréfe, Spulengeo-
metrie und aufgenommener Leistung (Temperatur der Probe) bzw. Tragkraft
der Spule wurde theoretisch und experimentell von Jehn /93,94/ dargestellt.
Basierend auf diesen Daten wurden fiir die kleinen Proben mit einem Durch-
messer von @ 2-6 mm wassergekiihlte Schwebespulen aus Cu-Rohr (§ 2 mm)
angefertigt und optimiert, so daR Temperaturen bis zu 2400°C an Nb-Legie-
rungen erreicht werden konnten. Die kleine fliissige Probe (100 bis 400 mg)
fd411lt nach Ausschalten des Hochfrequenzfeldes aus der kegelfdrmigen Spule
und 18st liber eine einstellbare Verzbgerungsschaltung ein elektromagnetisch
angetriebenes Stempelsystem aus. Von diesem wird sieim freien Fall zwi-
schen zwei polierten planparallelen Flichen hoher Wirmeleitfihigkeit (Cu,
CuBe-Stempel) zu einem flachen Scheibchen (Splat) gedriickt /90, 95/.
Wihrend dieses Vorganges erstarrt die Probe. Die erzielbaren Abkiihlge-
schwindigkeiten liegen im Bereich von 105 bis 106]{/sec bezogen auf eine

Probentemperatur von 2000°C.




Das Schwebeschmelzverfahren umgeht die teilweise groRen Temperaturgra-
dienten, die beim Schmelzen im Lichtbogen zwischen Oberseite und Unter-
seite der Probe auftreten und fiihrt somit noch durch die Wirbelstromdurch-
mischung begilinstigt zu einem homogenen Ausgangsmaterial fiir das Abschrek-

ken aus der Schmelze.

Dieses Schnellabschreckverfahren, das hauptsdchlich zur Herstellung amor-—
pher Legierungen in Form von diinnen Splats (v 50 pm) ausgelegt ist, wurde
in dieser Arbeit zur Priparation von feinkristallinen "Folien' mit einer
Dicke d = < 250 uym eingesetzt. Dabei konnte die Dicke der Splats {iber die
GroRe (Masse) der Schmelzkugel (in engen Grenzen) beeinfluft werden. Die
Folien dienten sowohl als Ausgangslegierungen filir die Schnellabschreckver-

suche aus dem festen Zustand als auch als aus dem fliissigen Zustand abge:-

schreckte Vergteichsubstanzen.
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4.4 Schnelles Abschrecken fester Proben

Ein Einfrieren von metastabilen Hochtemperaturzustinden erfordert in
vielen Fdllen hohe Abkithlgeschwindigkeiten. Liegen diese oberhalb von
einigen 1000 K/sec, dann kbnnen sie nur erreicht werden, wenn das war-
me Material mit einem gut wirmeleitenden Kiihlkdrper in Kontakt gebracht

wird.

In der Regel kann aufgrund der in einem System auftretenden Erstarrungs-
kinetik ein definicrterkristalliner Zustand, selbst wenn er nicht weit von
der Soliduslinie oder von der Schmelze entfernt ist, nicht durch schnel-
les Abschrecken der Schmelze errei cht werden. Das bedeutet, daf das Aus-—
gangsmaterial zuerst im festen Zustand entsprechend der zur Einstellung
des Hochtemperaturgleichgewichtes bendtigten Zeit auf dieser Temperatur
gehalten werden muf. Erst danach kann erwartet werden, daB bei geeigne-

ten Abschreckbedingungendieser metastabile Zustand gerettet werden kann.

Solche Verh#ltnisse liegen vor, wenn Phasen nur bei hohen Temperaturen
auftreten oder sich die Ldslichkeit einer Komponente in Abhingigkeit

von der Temperatur stark dndert. Dies beschrinkt sich aber nicht nur

auf konstitutionelle Systemeigenschaften sondern schlieBt auch =~ = Mate-
rialeigenschaften wie Leerstellenverteilung und Platzwechselvorginge ein.
Eine Stabilisierung von Hochtemperaturzustidnden kristalliner Phasen,

wie sie bei Verbindungen des Bl (6—MoC1_X) und A15-Typs (Nb3Ge) auf-
treten, kann mit den gingigen bekannten Abschreckverfahren an "dicken"
Proben ausgehend von definierten Hochtemperaturbedingungen nicht er-
zielt werden. Um die Untersuchung solcher Phasen zu ermdglichen, wurde
ein Schnellabschrecksystem fiir feste Proben entwickelt und aufgebaut.

An den ausgewdhlten Testlegierungen, deren metastabile Hochtemperatur-
zustdnde zur Stabilisierung anstanden, wurde seine Einsatzfdhigkeit iber-
priift und nachgewiesen. Die untere Grenze fiir die bendtigten und mit diesem
System erreichbaren Abkiihlgeschwindigkeiten konnte durch Daten aus eige-
nen und fremden Arbeiten /16, 25, 45, 51, 53/ zu iMin > 104 K/sec abge-
schdtzt werden und filihrten zu der im Abschnitt 4.4.1 beschriebenen

Schnellabschreckapparatur flir feste Proben.
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4.4, 1 Entwicklung und Aufbau einer Schnellabschreckapparatur

fiir feste Proben.

Diese Versuchsanlage soll die Mdglichkeit bieten, kleine feste Proben
mit hohen Abkiihlgeschwindigkeiten zur Stabilisierung metastabiler Hoch-

temperaturzustidnde abzuschrecken.

Die Auslegung der Anlage, in der sowohl Probenheizung und Abschreckvor-
richtung integriert und aufeinander abgestimmt sein miissen, wird wesent-
lich durch die feste,scheibchenfS6rmige Probenform bestimmt. An festen
Proben kann der bendtigte gute Wdrmekontakt zum Kihlmedium nur durch
festes Anpressen von Kihlflichen effolgen, da sie im Gegensatz zu fliis-
sigen Proben sich der Kiihlfliche nicht von selbst anschmiegen bzw. diese
nicht benetzen. Dies kann durch ein System erreicht werden, das entsprechend
dem Hammer- und AmboR-Verfahren mit einem oder zwei beweglichen Stempeln
ausgestattet ist. Allerdings muB dieses System mit wesentlich grdBReren
Krdften arbeiten als jene, die bei den Two-Piston-Verfahren einen Schmelz-
tropfen zu einem Splat zerdriicken. Eine Festlegung auf ein System mit einem
oder zwel beweglichen Stempeln hdngt entscheidend vom Aufbau der Heizzone
und von der Art der Probenauslagerung wihrend oder zu der Durchfiihrung des
Schnellabschreckvorganges ab. Im folgenden werden einige der in Betracht
gezogenen mdglichen Versuchsaufbauten mit ihren Vor- und Nachteilen, die

fiir die letzte Auswahl ausschlaggebend waren, angesprochen.

Ausgeschieden sind Verfahren, bei denen die Proben direkt im Hochfrequenz-—
feld gegliiht werden kénnen. Zur Diskussion stand ein Schwebe-Gliih~Verfah-
ren und ein HF-Gliihverfahren mit Probenhalterung. Ersteres schied aus, da
sich das Scheibchen in einer HF-Spule bzw. in einer Schwebespule, wie sie
beim Spiat—Cooling~Verfahren fiir nahezu sphdrische Proben eingesetzt wird,
parallel zur Spulenachse ausrichtet und somit seine Tragkraft einbiiBt und
herausfdllt (Abb. 4.4). Das zweite Verfahren, bei dem das Scheibchen in
einer zylindrischen Spule gehalten wird, wurde ebenfalls verworfen, denn
eine Probenhalterung wird, sobald sie eine Lagestabilisierung oder gar

eine Hubbewegung gestattet, beim Einsatz von kleinen zylindrischen Spulen




eine zum Anpressen der Probe notwendige Stempelbewegung behindern. AuBerdem
bedingt sie eine zusitzliche Drehbewegung und ist wegen damit verbundener

Abkiihlung auszuschlieBen.

© ® Probe
|
® f;::zj///ES///////

Schwebespule mit
Gegenwindung

N

Abb. 4.4  Das ddnne Scheibchen nichtet sich in den HF-Spule parallel
zun Spulenachse aus und §40LL aus dieser heraws.

In Abb. 4.5 ist dargestellt, wie sich die Auslagerungsbewegung der Probe
vereinfacht, wenn statt der direkten induktiven Probenheizung auf eine
Strahlungsheizung mit geteilteni Heizelementiibergegangen wird, Bei diesem
Verfahren, bei dem die Probe mittels einer Drehbewegung aus der Heizzone
herausgeschwenkt wird und der Abschreckvorgang auBerhalb durchgefiithrt wird,
treten Korrelationsprobleme von Dreh— und Stempelbewegung im Millisekun-
denbereich auf, Diese sind 18sbar, machen aber das System unter Berlicksich-
tigung der speziell auf schnelle Drehbewegungen (Fliehkrifte) ausgelegten
Probenhalterung technisch sehr aufwendig und nicht mehr fiir beliebig ge-

formte Scheibchen einsetzbar.

Wenn die Voraussetzung der beliebigen Scheibchenform erhalten bleiben soll,
dann bleiben nur noch lineare Bewegungen der Probe in Richtung ihrer Fli-
chennormalen iibrig, bei der sie eine vorgegebene Lage beibehdlt., Bei der
in Abb. 4.6 dargestellten Abschreckvariante, die sowohl hohe Abkiihlge-

schwindigkeiten durch Verwendung eines 2-Stempel-Systems durch Anpressen
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Abb. 4.5  Abschreckvornichtung mit Drehbewegung und fest
vorgegebenen Probengeometrie. Die duich Strahlung
geheizte Probe wind dunch einen Spalt Aim Helz-
element in die Abschreckposition herausgedreht.

Kalter Stempel~_ [
/ o :

H i

h— Heizelement—__ | ’

|

I Haltedrdahtchen

| _—Probe

‘ | ‘\Kolter Stempel/z
a b

Abb. 4.6  Abschreckvornichtung mit 2 Stempeln, die die waune
Probe direkt in dem Heizefement abschrecken (a) und
withnend dieses Vorganges sich gemeinsam aus der Helz-
zone henauAbewegen(b).




der Probe an kalte Flichen, als auch die beliebige Scheibchenform der Probe
gestattet, erfolgt die Abschreckung in der Heizzone und die Probe muB

wegen der vorhandenen Wirmestrahlung aufwendig aus der warmen Zone herausge-
fihrt werden. Dieser Vorgang, bei dem beide Stempel dauernd fest gegenein-
ander geprefRt sein miissen, erschien zu kompliziert im Bewegungsablauf und

wurde deshalb nicht angewendet.

Weiterverfolgt wurde ein Prinzip, bei dem ein Stempel die Probe aus

der Heizzone herausfiihrt und innerhalb von Millisekunden durch festes
Anpressen auf einem kalten AmboB abschreckt. Diesem Verfahren wurde
aufgrund nicht vorhandener Korrelationsprobleme von mehreren Bewegungs-—
abliufen der Vorzug gegeben. Es wurde den speziellen Anforderungen an-
gepaBt, die beim Abschrecken von festen Proben entstehen, im Detail
weiter ausgearbeitet (Abb. 4.7) und aufgebaut (Abb. 4.8, 4.9). Dabei
zeigt Abb. 4.8 die Gesamtansicht der Schnellabschreckanlage und Abb. 4.9

die Heizzone in der Vakuumkammer mit Stempel und AmboSR.

Zur ErwHirmung der Probe wurde eine induktive Suszeptorheizung gew#hlt.
Bei dieser Heizung wird ein Zylinder, der aus einem hochschmelzenden
Material (W, (Ta, Mo) oder Graphit) besteht, im Innenraum einer wasserge-
kiihlten HF-Spule aufgeheizt. Dieser Zylinder erwirmt seinerseits die im
Zentrum befindliche Probe. Durch die Forderung, daB Probenscheibchen mit
einem Durchmesser von d < 20 mm in ihm erwdrmt und durch den Stempel
herausgefahren werden kSnnen, wurde sein innerer Mindestdurchmesser auf

d > 25 mm limitiert. Zur Erzielung eines nicht zu groBen Temperaturgra-
dienten in axialer Richtung wurde seine Linge auf die doppelte GriBe sei-
nes Durchmessers ausgelegt. Dieser Temperaturgradient wurde durch Ab-
schirmbleche (W, Ta) am oberen und unteren Zylinderende noch reduziert.
Dabei konnte durch geschickte Plazierung dieser Schilde in. Achsenrich-
tung im HF-Streufeld eine zusdtzliche Heizung erzielt werden. Weiterhin
sollte mit ihnen eine Verringerung der Konvektion bei Schutzgasbetrieb
durch das Heizelement hindurch erreicht werden. Um groBe Wirmestrahlung
des Zylinders nach aufen zu reduzieren, wurde ein konzentrischer Strah-
lungsschild aus BN um das Heizelement innerhalb der HF-Spule angeordnet.
Der Werkstoff BN wurde aufgrund seiner giinstigen Materialeigenschaften

/96/ einschlieRlich der guten mechanischen Bearbeitbarkeit ausgewdhlt.
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Abb, 4,7

Kons truktiver Augbau der GRih- und Abschieckzone in

der auggebauten Schnellabschreckapparatur §lirn feste Proben.
Den Hochgeschwindigheitsstempel schiept sofort nach Weg-
Schwenken der axialen Strahlungsschilde durch die Heizzone
und schiebt das Probenscheibehen vor sich hen zum Ambof.
Wihrend des festen Anpressens erfolgt die schnefle Ab-

Achneckung den Probe.

Die hohe Wirmeabstrahlung des Heizelementes (Zylinderoberflidche ca. 60 cm?)

erfordert unbedingt einen gut gekiihlten Rezipienten. Die .abgestrahlte und

damit auch zur Heizung bendtigte Energie 148t sich mit Hilfe der in Tab.4.1

aufgefiihrten Strahlungsleistung und Emissionskoeffizienten abschidtzen.

Bei der angestrebten Gliihtemperatur von 2500°C wiirde der freistrahlende

Wolframzylinder etwa 10 kW abstrahlen. Eine Reduzierung um den Faktor 2

kann bei Einsatz von Abstrahlschilden aus Keramik (groBer Emissionskoeffi-

zient) noch als erreichbar angenommen werden.




Abb, 4.8 Gesamtansicht den zum Achnel-
Len Abschnrecken von festen
Proben entwickelten Anlage. In
den oberen BLLdhilfte st der
Prneumatibzylinder mit den Druck-
Apelchern sdichtbar., En treibit
den Abschreckstempel, der Linear
geglihnt und dben einen Membran-
balg gedichtet ist, nach Beendi-
gung der Homogenisierungsglithung
zun Durchglihung des Schnellab-
schreckvorganges an.,

Abb. 4.9  Vakuumkammer
Am gedfpneten
Zustand, Den
weLs sergekindte
Sitempel begin-
det sich bed
weggeschwenlkten
axlolen Abstrahl-
Achutz auf dem
Weg durch das in-
duktiv beheizte
Heizelement zum
was 4 ergekinlten
AmboB.




Die induktive Erwdrmung des Heizelementes wurde der resistiven vorge-
zogen, da in diesem Fall mit einem massiven Hohlzylinder der Wand-
stdrke 0,4 = 1,0 mm gearbeitet werden kann, der gleichzeitig zur Be-
festigung der Probenhalterung einsetzbar und zudem noch leicht austausch-
bar ist. Diinnwandige oder gar netzartige resistive Heizelemente aus Wolf-
ram sind infolge von Rekristallisation im Bereich der Elektrodenkontak-—
tierung wesentlich st Rempfindlicher und erfordern eine separate Proben-
halterung.Als Probenlager. wurden zwei in einer Ebene senkrecht zur Zy-
linderachse gespannte Drahtchen verwendet. Diese konnten am ausgebauten
Zylinder eingezogen werden. Erst nachdem der Zylinder in die elektrisch
und thermisch isolierende Keramikhalterung eingesetzt war, erfolgte das
Einbringen der scheibchenfdrmigen Proben durch Auflegen auf die Halte-
drdhtchen. Damit waren sie im Zentrum des Heizzylinders parallel zur

Stempeloberfliche ausgerichtet.

Die Zylinderachse fillt mit den Achsen vom Abschreckstempel und AmboR zu-
sammen, wodurch gewdhrleistet wird, daB der Stempel durch das Heizelement

hindurchfahren und dabei die Probe mitnehmen kann. Der Abschreckvorgang

Temperatur Gesamtstrahlung
[K] W em %]
500 0,35
750 1,79

1000 5,67
1250 13,8
1500 28,7
1750 53,2
2000 90,7
2250 145,3
2500 221,5
2750 324,3
3000 459,3

Tab. 4.1  Enengleabstrahlung eines schwarzen Kérpers in
Abhidngigkedit von der absoluten Temperatur (e=1).

Emissionskoeffizient e 4lin T > 2000°C
Graphit : elT) < 0,8
Keramik :  e(T) < 0,6
Wolgram :  e(T) < 0,4




erfolgt beim Zusammentreffen von Stempel und AmboB, zwischen denen sich

die Probe befindet. Damit die Auslagerungszeit bis zum Abschreckvorgang
minimiert werden kann, muR der Abstand zwischen Stempel und AmboB mdg-

lichst klein und die Stempelgeschwindigkeit mdglichst groB gew#Zhlt werden.
Ersteres wurde beim Aufbau der Heizzone mit den in axialer Richtung befindli-
chen wegschwenkbaren Strahlungsschilden beriicksichtigt. Hohe Stempelgeschwin-—
digkeiten, bei denen die antreibende Kraft auch in der Endposition noch

voll anliegt, sind am einfachsten mit pneumatisch getriebenen Kolbensyste-
men erreichbar. Ihre Geschwindigkeit konnte durch kleine Anderungen am
GaseinlaB und GasauslaB des Pneumatiksystems bei 100 mm Hub auf ca.!0 m/sec
gesteigert werden. Diese Hubbewegung des Kolbens wird iiber eine Membranbalg-
abdichtung und exakte Linearfiihrung zur Gewdhrleistung der Planparallelitit
von Stempel und AmboR auf dem wassergekiihlten Abschreckstempel ilibertragen
(Abb. 4.8).

Bei dieser Methode werden beim Aufprall des Stempels auf die Probe
die diinnen Haltedrihtchen durchgerissen. Der noch beschleunigende
Stempel schiebt die Probe vor sich her auf den AmboB zu. Der Effekt
der starren Kugeln, d.h. ein WegschieBen der Probe, wird durch die
zylindrische Form der Kbrper /98/ und die zus#itzlich bremsende Wirkung

der diinnen Drdhtchen bei noch beschleunigendem Stempel nicht erwartet

und wurde sowohl bei Vorversuchen als auch im Betrieb nicht festgestellt.
Das gleiche gilt filir ein Prellen des Stempels, das an unscharfen oder mehre-
ren Abdriicken von reliefartigen Strukturen auf den polierten Stempel-

einsidtzen hitte erkennbar sein miissen.

Der Abschreckvorgang wird durch Wegschwenken der axialen Strahlungs-
schilde eingeleitet. Diese Bewegung beendet die zur Einstellung des
Hochtemperaturzustandes durchgefiihrte Gliithung durch Freigabe des Ab~
schreckzylinders und Abschalten der HF-Suszeptor heizung Da sich die
Probe durch Strahlung abkiihlt, muB der AuslagerungsprozeR bis zum Ein-
setzen des Abschreckvorgangs durch Wirmeleitung im Stempel-AmboR-System
moglichst kurz gehalten werden. Dies wurde konstruktiv sowohl durch
einen geringen Abstand zwischen warmer Probe und AmboB8 (dg 40 mm) als
auch durch eine hohe Stempelgeschwindigkeit (v = 4-10 m/sec) erreicht.
Wdhrend der Auslagerung verringert sich die Probentemperatur durch Strah-
lungsabkiihlung, wobei die Dauer (4 - 10 msec) vom Druck abhingt, der am

Pneumatikzylinder eingestellt ist und die erreichbare Stempelgeschwindig-




keit bestimmt., Fiir die beidseitig polierten Scheibchen kann, wie aus der
Strahlungsabkiihlung von M03Pt- und Nb3Ir-Proben ersichtlich ist, der
Emissionskoeffizient in den Bereichen T < 1500 K und 1500 < T < 2250 K
mit € < 0,1 bzw. € < 0,2 angenommen werden. Oberhalb von T = 2250 K
sollte er € = 0,3 nicht iibersteigen (Wert fiir W nach Ref. /99/). Mit
diesen Werten wurde die nach der Auslagerung auftretende Probenabkiihlung
durch Strahlung in Abhingigkeit von der Scheibchendicke abgeschidtzt. Die
in Tabelle 4.2 aufgefiihrten Werte zeigen, daB die Temperaturinderungen
wihrend der Auslagerung, solange noch Strahlungsabkiihlung angenommen werden
kann, erst oberhalb von 2000°C und.einer Scheibchendicke von weniger als
0,5 mm in die GrdBenordnung kommt, die beriicksichtigt werden sollte. Fir
Gliihtemperaturen unterhalb von 2000°C, wie sie fiir Nb3Ga und Nb3Ge—Proben
erforderlich sind, kann der Temperaturriickgang bei der Probenentfernung

aus dem Ofen vernachlidssigt werden.

Glihtemperatur € Temperaturriickgang AT (K] Abgestrahlte
(K] d=1mm {|d=0,5mm {d=0,2mm Energie [Wsec]
1500 0,1 0,3 0,5 1,3 0,029
1750 0,2 1 2 5 0,106
2000 0,2 2 3 8 0,182
2250 0,2 3 5 13 0,291
2500 0,3 6 12 30 0,665
2750 0,3 9 18 44 0,974

Tab. 4.2 Temperatwunickgang wéhnend der Probenentfernung (t = 5 msec)
An Abhéingigkeilt vom Emissionskoedgsizienten € und der Proben-
dicke d 4iin eine Probe mit Querschnitt 1 om? und spez. Wirme
c = 220 J/gK. (Die Abkiihfung zwischen Entfernung der Schilde und
Augtregfen des Stempels am Helzont Lst noch geringer).

Der eigentliche AbschreckprozeB setzt ein, sobald die warme Probe zwischen
kalten Stempel und AmboB eingepreBt wird. Dieser schlagartig erfolgende Vor-
gang, der im Bereich von 10-5 sec abliuft, sorgt fiir einen guten Wirmekon-
takt zwischen Probe und KiihlkSrpern (abgeschitzt aus Stempelgeschwindigkeit

und Bremsweg = Verformung der beiden Stempel und der Probe). Der Forminde-
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rungswiderstand der Bi- und A15-Verbindungen bei hohen Temperaturen war héher
als erwartet und ist mit dem des kalten Stempelmaterials (CuBe-Legierung)
vergleichbar.. Bei den Scheibchen der Dicke 0,5 mm teilte sich die Verformung
(0,1 mm) zu je 1/3 auf AmboB, Probe und Stempel auf (T ~ 1730 fiir Nb,Ga

und T ~ 2300°C fiir 6=MOC1_X.
Im Gegensatz zu der Abkiihlung durch Strahlung oder im Gas-Jet, bei denen Ab-
kiihlgeschwindigkeiten nur bis zu einigen 1000 K/sec erreichbar sind, ist bei
dieser Schnellabschreckmethode fiir feste Proben eine Aufzeichnung der Temperatur-
dnderung zwar erwogen worden, aber aufgrund ihrer Aufwendigkeit und ihres frag-

wiirdigen Erfolges (z.B. Kontaktierung diinnster Thermoelemente im Probeninnern)

nicht durchgefiihrt worden.

4,4,2 Abschreckgeschwindigkeit

Der Abschreckvorgang h#dngt von zahlreichen Parametern der Probe und
des Abschrecksystems ab. Den gréBten EinfluB auf die Abkiihlgeschwindig-

keit werden die folgenden GrS8en bzw. Materialeigenschaften haben:

Probendicke

Probentemperatur
Wdrmeleitfahigkeit der Probe
Wiarmeleitfédhigkeit des Stempels

Warmelibergangskoeffizient zwischen Probe und Stempeln.

Diese Systemeigenschaften werden die auftretende Abkiihlgeschwindigkeit
wesentlich bestimmen bzw. festlegen. Schematisch dargestellt ist die beim
Experiment vorliegende Anordnung von diinner Probe zwischen den beiden
Stempeln bzw. Stempel und AmboB in Abb. 4.10a. Vor dem Einsetzen der Wir-
meleitung hat die Probe die einheitliche Ausgangstemperatur T1 und die
beiden Kihlkdrper die Temperaturen T,. Das Temperaturprofil dieses Systems

zur Zeit t = 0 ist in Abb. 4.10b wiedergegeben.




Probe

Stempel——T, < Ti——>— T, —-Stempel S

Abb. 4.10a  Die ditnne Probe mit d < 1/10 D wind, sofern der
Wirumelibengangshoeffizient zum rechiten und zum Linken
Stempel gleich ghoB 48%, feweills auf belde KihLkénrper
die gleiche Widrmemenge (berntragen.

Ty
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|
|
l
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Abb, 4.10b Temperaturverteifung in der Probe und den Stempeln

zun et t = 0.

Dabei wird der Abkiihlvorgang stark durch den Wirmeiibergangskoeffizienten
bestimmt. Er beschreibt die thermische Kopplung zwischen Probe und Kiihl-
korper und kann zwischen sehr kleinen Werten und unendlich liegen. Im
letzteren Fall spricht man von idealer Kiihlung. Die dazugehdrenden Ab-

kilhlgeschwindigkeiten geben die obere erreichbare Grenze an.

Die Abkiihlung in der zur schnellen Abschreckung von festen Proben entwik-
kelten und aufgebauten Anlage 148t sich zur theoretischen Behandlung auf
die Wirmeleitung in einem unendlich ausgedehnten, homogenen Stab mit

der Temperaturverteilung T(x,t) = f(x) zur Zeit t = 0 zuriickfiihren. .




Mathematisch wird dieses Problem durch die auf eine Dimension reduzierte

Wdrmeleitungsgleichung beschreiben.

9T 32T . A
—— TR 2 2o 2 =
3t c Y mit c . p
P
A = Wirmeleitfdhigkeit T = Temperatur
Cp = spezifische Wirme t = Zeit
p = Dichte x = Ortskoordinate

Zur weiteren Vereinfachung wird angenommen, daB c? unabhidngig von der
Temperatur sei. Als Ldsung fiir die allgemeine Anfangsbedingung

T(x,0) = f(x) mit ~» < x < @ resultiert

o]

— 2
T(x,t) = f f(v)exp{—ﬁz—zl—} dv
2/t - her t
Fiir die spezielle Wahl von
T = konst fiir x| < d/2
£(x)={,°
0 fiir |X‘ > d/za

mit der die Temperaturverteilung beim Abschreckvorgang zur Zeit t = 0
beschrieben wird und der Substitution z = (v-x)/2c/t 14Rt sich der

Temperaturverlauf in dem System '"Probe-Stempel" in der Form

(%-— x) /2cVt

Tae,e) =2 | &% 4y
4l -(%+x)/2c'/f

b
darstellen. Mit der Beziehung f e

-b
Temperaturen in der Probenmitte (x

-, 72
Y dw = /T erf b berechnen sich die

0) in Abhingigkeit von der Zeit zu:

d d
4e/e A €

T(O,t) = T, erf b mit b =




Die Temperaturverteilung nimmt die in Abb. 4.1.1 dargestellte Form an.

An der Grenzflidche zwischen Probe und Stempel ist, sofern beide Materia-
lien die gleiche Wiarmeleitfidhigkeit aufweisen, der Temperaturverlauf stetig
und die Abkiihlgeschwindigkeit h#ngt bei sonst gleichen Versuchsbedingungen
nur von der Wirmeleitfidhigkeit (Tab. 4.3) ab. Die einzige GroRe, die bei
der idealen Kiihlung von den speziellen Materialeigenschaften nahezu frei
gewdhlt werden kann, ist die Dicke der Scheibchen. Zwischen ihr und der
Abkﬁhlgesdhwindigkeit*) existiert eine Proportionalitdt der Form T " d_Z.

Die damit festgelegte maximal erreichbare Abkiihlgeschwindigkeit ist in

Abb. 4.13 eingezeichnet.

(. |
| heee |
~ = To =TK +1000K L =
sc 10 r’/t 0
e | |
o [ |
T | | t="T0psec
= L |
i
= 05 | t =100 usec
L= ™ //-I-\
: | |
5 |
Q |
P :
O ] 1

| n | | |
-300 -200 -100 0 100 200 300
Ortskoordinate x [um]

Abb. 4.11  Temperaturverteilung bei den Abkihfung in Probe und
Stempeln. (Wdnmelibergangskoehfizient h + «, Differenz

-den Angangstemperaturen T, =T, - T, =1000K)

2 !

*) In der Regel wird die Abkiihlgeschwindigkeit bei den Schnellabschreckver—
fahren, z.B. Splat-=Cooling von Schmelzen, durch den Quotienten TO/2t1/2

ausgedriickt. Dabei bedeutet T,/2 die halbe Temperaturdifferenz zwischen

warmer Probe und kaltem Stempel zur Zeit t=0 und t¢/2 die Zeit, die er-

forderlich ist, um die Probe auf T_/2 abzukiihlen.




Unterschiedliche Warmeleitfihigkeiten in Probe und Stempel fiihren zu

einem Knick im Temperaturverlauf (nicht mehr stetig differenzierbar)

an der Grenzschicht,

Wird die Bedingung eines unendlichen Wirmellbergangskoeffizienten, fiir

den die Wirmeleitungsgleichung noch in der angegebenen Form ldsbar ist,
aufgegeben, dann tritt an der Grenzschicht ein Temperatursprung auf. Je
nach Form der auftretenden Temperaturverteilung in Probe und Stempel wird
von intermediirer oder Newtonscher Abkiihlung gesprochen. Die Abgrenzung

der 3 verschiedenen Abkiihlarten - ideale Kiihlung - intermediire Kiihlung -

Newtonsche Kiihlung = wird durch die NuBeltzahl Nu = d « h/A durchgefiihrt

(d = Probendicke, h = Wirmelibergangskoeffizient, A = Wirmeleitung der
Probe). Von idealer Kihlung wird gesprochen,wenn Nu > 30 ist. Dies

148t sich an dlinnen Proben, die zur Erzielung hoher Abkiihlgeschwindig-
keiten. bedingt durch die endliche Wirmeleitfihigkeit erforderlich sind,
nur durch einen guten Wirmekontakt erreichen. Newtonsche Abkiihlung liegt vor,
wenn Nu < 0,015 wird. Charakteristisch fiir diese Abkiihlung ist, daB (fast)
kein Temperaturgradient wihrend des Abkiihlens infolge hoher WArmeleitfi-
higkeit oder geringer Dicke aufgebaut wird. Der Abkiihlvorgang wird durch
den Widrmeiibergangskoeffizienten bestimmt. Die Temperaturverteilung hingt
nur noch von der Zeit und nicht mehr vom Ort ab. Die Temperatur der Probe
liegt {iber der des Stempels. Beschrieben wird der WirmefluB bei zweiseiti-

ger Scheibchenkiihlung durch
_.d. ° —_— = o
0 cp 2 h (T Tk)'

Die Integration fiihrt zu

= - -2 ht
T(t) =T, + (TO Tk)exp (E—Tj;—jjg)
p
Tk = Stempeltemperatur; TO = Glihtemperatur

Der Widrmeiibergangskoeffizient ist stark von der Art des Kontaktes ab-
hidngig. Die in der Literatur angegebenen Werte von h beim technischen
Einsatz zur Kithlung von Oberflichen {iberdecken den Bereich von etwa

0,5 bis 10° W/m*K /100/.
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Die kleinen Werte (z.B. 5 W/m? K) treten bei der Grenzfliche Metall-Gas
unter freier Konvektion auf, die hohen Werte beim Kontakt einer Ober-

fliche mit einem flilissigen Metall.

Fiir die Abki{ihlung im Gas—Jet (T ~ 2000 K/sec) ergibt sich, sofern Newtonsche
Kithlung vorliegt, ein Wirmeilibergangskoeffizient von h 2 250 W/m?* K. Aus
diésen Werten kann geschlossen werden, daB der Wirmeiibergangskoeffizient

flir die Schenllabschreckung der Proben zwischen kalten planparallelen
Oberflichen, die sehr gut angepreft sind (Abb. 5.4 + 5.21), mindestens

bei 105 W/m? K anzusetzen ist. Damit ist nicht mit einem Abkiihlverlauf zu
rechnen, wie er in Abb. 4.12 fiir Newtonsche Kiihlung dargestellt ist. Fiir
Newtonsche Kiihlung besteht eine umgekehrte Proportionalitdt zwischen Ab-—

kiihlgeschwindigkeit und Probendicke T a'.

Liegt das Abkiihlverhalten zwischen diesen beiden Grenzf#illen, dann wird

von intermedidrer Abkiihlung gesprochen. Die charakteristischen Merkmale
dieser Abkiihlung sind die in Probe und Stempel auftretenden Temperaturgra-
dienten, wie sie bei der idealen Abkiihlung auftreten und eine Differenz
zwischen Proben- und Stempeltemperatur an der Grenzfliche, wie sie bei

der Newtonschen Abkiihlung entsteht., Die GrdRe dieser Differenz wird durch
den Wdrmeibergangskoeffizienten und die Wdrmeleitfdhigkeit von Probe und
Stempel bestimmt. Flir Fe-Schmelzen von 1600°C, die auf einem kalten Cu-
Substrat zu einem Splat abgeschreckt wurden (nur einseitig gekiihlt), fiihrte
Ruhl /97/ Berechnungen zum Abschreckvorgang durch. Diese kdnnen qualitativ
trotz der auftretenden latenten Schmelzwdrmen, soweit sie beriicksichtigt
wurden, auf den Abschreckvorgang fester Proben bei intermedidrer Kiihlung
iibertragen werden. Sie sagen aus, daR mit einem deutlichen Riickgang der
Abkiihlgeschwindigkeit bezliglich der idealen Abkiihlung erst im Bereich klei-
ner Widrmelibergangskoeffizienten (nahe der Newtonschen Abkiihlung) zu rechnen
ist. Er gibt einen Riickgang der Abschreckgeschwindigkeit von 8 - 107 K/sec
(ideale Kiihlung) tiber 3 - 107 K/sec (intermediire Kiihlung, h = 4.187 - 106
W/m? sec) auf 7 . 105 k/sec (Newtonsche Abkiihlung h = 4.187 - 104 W/m? K)

an.




Wirmeleitfdihigkeit a: [W/mK] Spczifische Wirme Dichte
Material Temperatur bei 20°C
0°¢C 100°C 500°C 1200°C 2000°C [J/kgK) (kg/m?]
A1203 35 29 10 5,7 9,2 900 3960
zr0, 1,8 1,8 1,9 2,2 - - 4340
BN | (SBN) - 41,5 35,8 20,6 - - 1900
| ] (sBN) - 28,3 24,2 14,6 - - 1900
Cu (elektroly.)| 394 394 377 - - 380 8960
Mo 142 138 - ~ o101 - 250 10200
W 168 155 130 124 130 130 19300
CuBe v210 - - - - 418 8750
Stahl (NiCr) 13 14 21 - - 7909
Nb3Al - 12,6 - 27 - - 8350
NbC - - - v 32,2 v 46 350 7800

Tab. 4.3 w&nmeﬂeiiﬁééhéghwen, spezdpische Wirme

und Dichte von Materialien, die bed den
Schnellabschreckexperimenten eingesetzt wurden /99, 100, 101, 102/.
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Abb. 4.12 Abkiihtung eines Cu-Scheibchens der Dicke d = 200 um
zwischen 2 Cu-Stempeln unter den Annahme, daf der
Wérmelup durch den Widnmelbergangskoeffizienten be- -

stimmt wind

(Newtonsche Abkihtung, h = 4,18 - 107 w/me K,

NuBeltzaht Nu = 0,0171).

Mit den Materialdaten, wie sie in Tab. 4.3 angegeben sind, ergeben sich
fiir ideale Kiihlung die in Tab. 4.4 aufgefiihrten Abkiihlgeschwindigkeiten.
Die einfache Modellbetrachtung des Abkiihlvorganges bei idealer Kiihlung
zeigt, daB die Abkiihlgeschwindigkeit bei der oben gewsdhlten Definition
unabhingig von der frobentemperatur ist. Der erste Differentialquotient

% = dT/dt ist aber von T abhdngig. Eine Varaition der Abkiihlgeschwindig-
keit ist sowohl iiber die Scheibchendicke als auch iiber das Stempelmate-
rial m8glich. Jedoch ist die Abhingigkeit von der Wirmeleitfihigkeit,

wie Tab. 4.4 zu entnehmen ist, wesentlich geringer.

Basierend auf den dargestellten Abkiihlverhalten bei idealisierten Bedin-

gungen und Messungen an abgeschreckten Schmelzen /97, 104/1ist der mit

der aufgebauten Anlage erreichbare Bereich von Abkiihlgeschwindigkeiten



Tab, 4.4

Abb. 4.13

Scheibchendicke d/2
Material : 10 pm 100 ym 1000 um
Cu 5 . 108 K/sec | 5 . 106 K/sec 5 . 10A K/sec
Mo 2,5 - 108 ¥/sec | 2,5 - 106 K/sec | 2,5 - 104 K/sec
NbC 0,6 + 10% k/sec | 0,6 - 10° W/sec | 0,6 - 10 K/sec

Abkiihtgeschwindigheit TIK/sec] in Abhdngigheit von den

Wenmeleltfdhighelt A(T) = konst. und der Scheibehendicke
gl die Anondnung An Form eines unendlich Langen, homo-

genen Stabes mit der Temperaturverteillung §(x) = T 4iin

| x| x d/2 und §(x) = 0 gin [x| > d/2 zun Zeit T = 0.

(T is% eine mittlere Abkihlgeschwindigkeit [(T /2)/1 179)
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Abklihlgeschwindigkeiten, die beim Abschrecken festen

Proben in Abhéingigkeit von dern Probendicke und der
WiamelLeltfdhigheit bed Ldealern Kithlung augtreten.

Die senkrechten Linien begrenzen den geplanten
Experdimentienberedch,

Gemessene Abkihlgeschwindighkeiten von Schmelzen aus /97, 104/.
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unter Beriicksichtigung der Eigenschaften fester Proben in Abb. 4.13

dargestellt. Diesen Betrachtungen nach erfiillt die konzipierte Anlage

zum Schnellabschrecken fester Proben die geforderten Abkiihlgeschwindig-

keiten fiir die zu untersuchenden metastabilen A15~ und Bi1-Verbindungen.

Tab. 4,6 gibt einen Uberblick liber die angewendeten Abkiihl~ und Ab-

schreckverfahren, die zur PrHparation metastabiler Zustinde eingesetzt

wurden. Zusammenfassend werden ihre beobachteten Vor— und Nachteile,

ihre Einsatzbereiche und Abkiihlgeschwindigkeiten aufgefiihrt.

Technik Abkiihlge— Struktur Einsatzbarkeit Geometrie Beispiele
schwindigkeit Ausgangsmat.
Lichtbo- meist stark in~ | Nur Priparation keine spez. alle
gen <300 K/sec homogenes mehr— | von Ausgangsma-— Anforderun- Ausgangs—
schmelzen | phasig.Material | terial gen Legierungen
Hochtemp. < 20 K/sec Homogenitit Zur Verhinderung keine spez. Proben nach
glithofen durch Lang- rasch ablaufender | Anforderun- Wirmebe-~
zeitglihung Strukturumwand- gen handlung
erreichbar lung ungeeignet
Strahlungs- Homogenitit Verhindert lang- dﬁnn§ Nb-1r
+ < S'IOBK/sec erreichbar sam ablaufende Scheibchen Mo-Pt
Gas-Jet~- Prozesse Nb~Ga
Kihlung
Hammer + , . teilweise In- bedingt geeig- keine spez. Nb-Tr
Ambon 10"-10"K/sec | homogenititen net fiir amorphe Anforderun— Mo-C
Lichtbogen durch Tempera- | Legierungen. gen {kongruent
turgradient vor | Nur Spezialfdlle schmelzende
dem Abschrecken | im Kristallinen Phasen)
+ Priparation
diuner Folien
Splat- Gleichmidfige amorphe Le- kleine Kugeln Nb-Ir
Cooling 105-106K/sec Scheibchendicke | gierungen. oder fast (Mo-C)
Schwebe- herstellbar. Nur Spezialfdl- sphdrische | —-———~
schmelzen Gute Durchmi~- le im Kristal- Proben Nb-Ge
schung linen + Pripa- (# 2-5 mm) Nb-Ga
ration diinner
Folien
Schnellab~ Homogenitit Verhindert Dichte Scleib~| Mo-C
schreck- 4 6 einstellbar schnelle chen (> 957) Nb-Ga
appartur 10 ~10"K/sec | Abschrecken Umwandlungen erforderlich Nb-Ge
feste kristalliner planparallel Nb-Ir
Proben Medien in Aufwendige Mo-Pt
Solidus und Prliparation
solidusnahen )
Liquidus-Soli-
dus-Bereich
Tab., 4.5 Eilnsetzbarkelit den vernschiedenen angewendeten Abkihlver-

fahren bed der Materialprdparation.




5. ERGEBNISSE UND DISKUSSION

5.1 Durch Schnellabschreckung stabilisiertes kubisches 6—M0C1_X

Uber ein halbes Jahrhundert gab es seit Beginn der Forschungen am Mo-C
System Spekulationen um Carbide mit einem C-Gehalt von mehr als 33 at.7
(MOZC/27/>. Erst in den 60-er Jahren konnte die Existenz von solchen
Carbiden bei Hochtemperaturuntersuchungen nachgewiesen werden /21/. Es
handelt sich um ein hexagonales und ein kubisches Defektmonocarbid. Beide
Carbide treten nur bei hohen Temperaturen auf und wandeln sich beim Ab-
kithlen unter C-Ausscheidung in die Subcarbide des Molybdins um /16/. Eine
systematische Herstellung bzw. Untersuchung von reinem 6—M0C1_x, das

gute supraleitendeé Eigenschaften aufweisen sollte, liegt nicht vor. Uber
pulver- oder schmelzmetallurgische Verfahren, bei denen Abkithlgeschwin-
digkeiten kleiner 100 K/sec bei 2000 bis 2500°C auftreten, konnte das meta-
stabile kubische Molybddncarbid 6-MoCy __ mit Bi-Struktur nicht hergestellt
werden /16, 25/. Abb. 5.1 zeigt die Gefligestruktur einer im Lichtbogen ge-
schmolzenen kleinen Probe. Deutlich ist die prim#re Kristallisation.der

6-MoC,__-Phase und ihre Zersetzung bei der weiteren Abkiihlung zu sehen.

Eine Stabilisierung der Hochtemperaturphase 6=Mbc1_x 148t sich durch Substi-
tution von Mo durch geringe Anteile A von z.B. IVa- oder Va-Ubergangsmetallen
(Zr, Hf, Nb, Ta) oder durch Einsatz von schnellen Abschreckverfahren erzie—
len. Im ersteren Fall wird die Bildung von Mischkristallen §-(Mo, A)C1_X

und die Herabsetzung der Umwandlungsgeschwindigkeit der kubischen Phase aus-—
genutzt, so daf bei kleinen Abkiihlgeschwindigkeiten die Darstellung von
6—(MO,A)C1“=x gelingt. Diese Untersuchungen /16, 25/ lassen erwarten, daB

der Homogenititsbereich von reinem 6—MoC1_X zwischen C/Mo = 0,66 und

C/Mo = 0,76 liegt. Weiterhin ergab sich, daB jede zur Stabilisierung

von 6"M0C1_X durchgefiihrte Substitution zu einem drastischen Riickgang der
Ubergangstemperaturen fiihrt. Zur Stabilisierung von kubischen 6—M0C1_x,
bei dem 1 at.% Mo durch Zr substituiert wurde, miissen Abkiihlgeschwindigkeiten

von etwa 500 K/sec bei 2000 - 2500°C angewendet werden.

An reinen MoC~Proben, die unter den gleichen Bedingungen abgekiihlt wurden,

erfolgte eine fast vollstdndige Umwandlung der 5-MoC1_x—Phase in a-MoC,
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und Kohlenstoff. Die 6—MoC1_x—Anteile waren rontgenographisch nicht mehr
nachweisbar, da ihre charakteristischen, starken Linien mit denen von

OL—MOC1_x zusammenfallen.

Jedoch wurden bei der induktiven Messung der Ubergangstemperatur 2 Uber-
ginge registriert. Dabei ist der signalstdrkste (90%) bei 8,8 k eindeutig

der Phase a—MOC1_x zuzuordnen und der kleinere zweite Ubergang (10%) bei

10 bis 9,5 K muB restlichen Anteilen von noch nicht vollstdndig zerfalle-

nen §-MoC zugeschrieben werden (vgl. Tab. 2.3). Nach den Ergebnissen

1-x
dieser Untersuchungen ist zu erwarten, daB zur Stabilisierung von reinem,

einphasigem 6-MoC Abkiihlgeschwindigkeiten von mehr als 104 K/sec

1-x

bendtigt werden.

Abb. 5.1  Schliffbild einern im Lichtbogenofen erschmolzenen
Mo-C-Legierung dern Zusammensetzung MoC)y -

Geditzt, VergnbBerung 500 x

Zwischen den bel den Enstarnung primih gebildeten Kirnein
(6-MOCI_X) A8t ndcht gelisten Kohlenstofs eingeﬂqgeﬂt (dicke
schwarze "Nadeln"). Bel dern weiteren Abkihlung (T < 500 K/sec)
hat sich das Konn | eutehtodde Reaktion) unten wediteren C-
Ausscheldung umgewandelt (feine schwarze Lindien).




6—M0C1_X abgegchreckt aus der Schmelze

Da sich 6-M0C1_x kongruent schmelzend bildet, sollte diese Phase, wie der
Gefligestruktur von schmelzmetallurgisch durch langsames Abschrecken stabili-
sierten &-(Mo, Zr)C1_x—Legierungen zu entnehmen ist, auch durch schnelles
Abschrecken der Schmelze phasenrein herstellbar sein. Dieser Abschreckpro-
zeR der in der im Abschnitt 4.3.1 beschriebenen Lichtbogenabschreckanlage

durchgefiihrt wurde, liefert aber nur Daten nahe dem Schmelzpunkt.

Abb. 5.2 Schlif4bild eines §-MoC;_, Splats, den durch schnelfles
Abschrecken aus dern Schmelze hergesteldi wunrde.
C/Mo gesamt = 0.78; C/Mo gebunden = 0.75,
Gedtzt, Verghiéferung 500 x
Dicke des Splats “100 um
Abkihegeschuwindigheit ~5 - 10° K/sec

1

Bei diesen Versuchen konnte einphasiges §-MoC, _ durch alleiniges schnel-
les Abschrecken aus der Schmelze hergestellt werden, sofern die Dicke des
Splats 400 pm nicht {iberschritt. Damit sollte die zur Stabilisierung be-
ndtigte minimale Abkiihlgeschwindigkeit bei etwa 8 - 104 K/sec liegen.

Jedoch lieBen sich diese Splats bei Verwendung von tiegelartig geformten




Schmelzkokillen, wie sie in Abb. 4.4 dargestellt sind, mit einer Tiefe
von mehr als 0,1 mm nicht mehr leicht abheben bzw. sie wiesen Spuren von
Tiegelmaterial (Cu oder CuBe) auf. Ein Anschmelzen der Tiegeloberfliche
kann wunter Beriicksichtigung des Temperaturverlaufs wihrend der Abkiihlung
(vgl. Abb. 4.11) nicht ausgeschlossen werden und zur Erkldrung des festen

"Kontaktes" von Probe und Stempel herangezogen werden.

Mit dieser Methode wurde unter Verwendung eines ebenen Tiegels eine Gesamt-—

menge von ca. 2,5 g an kubischem &§-MoC X hergestellt. Abb. 5.2 zeigt das

Schliffbild eines solchen Splats. Metallographisch sind an diesem Proben=
teil keine Zerfallspuren des kubischen Carbids (S—M0C1_X sichtbar. Das in
mehreren Arbeitsgingen zur Untersuchung der Nahordnung hergestellte Material
(ca.30Splats) weist Ubergangstemperaturen zwischen 13,4 K und 14,7 K auf.
Das Verh#dltnis gebundener Kohlenstoff zu Molybddn liegt zwischen 0,72 und
0,75. Die Ubergangstemperatur von T, =14,7K mit AT, =.2.6 K ist der hdchste
bis heute an 6—M0C1_ gemessene Wert und liegt iiber jenem, den Willens und
Bihler /105/ mit T,

achtet haben.

o

14,3 K als Onset an nicht einphasigem Material beob-

Wenn das C/Mo-Verhiltnis in der Ausgangslegierung 0,78 i{iberstieg, dann waren
deutliche nadelfdrmige Kohlenstoffausscheidungen (vgl. Abb. 5.1) im Schliff-

bild sichtbar. Diese kohlenstoffgesdttigten §-MoC, _~-Proben zeigten keine
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Ubergangstemperaturen iiber T, = 14,5 K. Damit ist anzunehmen, daf beim
schnellen Abschrecken der Schmelze mit Abkiihlgeschwindigkeiten von etwa

5 105 K ‘sec die maximale C-Ldslichkeit nahe beim C/Mo-Verhdltnis 0,75 liegt.

Aus rein geometrischen Uberlegungen ist ersichtlich, daR die Metallatome
keine Positionen des fcc~Nichtmetalluntergitters besetzen kdnnen. Sowohl
fcec—Metall als auch Nichtmetalluntergitter weisen die gleiche Anzahl von
moglichen Positionen auf. Die Abweichung von der stdchiometrischen Zu-
sammensetzung des metastabilen Carbids §-MoC, __ mit B1-Struktur 148t sich
somit nur-erkldren, wenn das restliche Viertel der Nichtmetallpositionen

aus Leerstellen besteht. Mit steigendem C-Gehalt wird eine Aufweitung des

Gitters beobachtet. Diese Aufweitung und die Abweichung von der Stdchio-
metrie scheinen charakteristisch fiir die Hochtemperaturcarbide zu sein.
Dabei sollten die auftretenden Leerstellen so verteilt sein, daR sie
einer unndtigen Gitteraufweitung entgegenwirken und zur Stabilitit bei-

tragen. Eine Aussage iiber die Ordnungsvorginge im Kohlenstoffuntergitter




kann, wie in 3.2.3d dargestellt, durch Neutromenstreuung erreicht wer—

den. Diese wird im kleinen 0-Bereich als Lauestreuung enthalten sein.

Das Beugungsdiagramm (Abb. 5.3) zeigt auf der rechten Seite bei 43,5°
den ersten Bragg-Reflex (111) fiir kubisches 6—M0C1_X mit B1-Struktur
und der r®ntgenographisch bestimmten Gitterkonstanten von a = 0,4285

+ 0,0005 nm. AuBer dieser scharfen Linie ist bei kleineren Beugungs-

120

10 O —-MoCq, (111)

Zahlrate

50

Beugungswinkel 23

Abb. 5.3  Beugungsdiagnamm §iin Newtronensthahlen am kubischen §-MoC, _,,
zun Enméttlung den Kohlenstoffverteilung aud den Gittemplitzen
des gfec-Metallolduntergitiens. Im Fall dern statistischen Atom-
vertellung (fee-Mo-Untengitten sed vold besetzt) wire im
Kleinwinkelbereich den konstante Laueuntergrund §in Neutronen-
strneuung elnschlieflich des Linkohdrnenten honstanten Streuan-
teills von MoLybdin sichtbat.

Die Messung wurde von Herwn Prof. Dr. Schmatz am FRI 1 in
Jilich dunchgefithit. Fin die (berlassung der Daten danke
Leh necht henzlich,




winkeln noch eine Modulation des diffusen Streuuntergrundes sichtbar.

Das diffuse Maximumbei 20 = 32,5° ist charakteristisch fiir Nahordnung.

Aus dessen Halbwertsbreite von © ~ 10° 148t sich die Ausdehnung dieser
geordneten Bereiche zu 10 - 15 nm abschidtzen. Der ganz links bei noch
kleineren Winkeln auftretende Intensititsanstieg deutet auf Clusterbildung
hin. Normalerweise sind aber Nahordnung und Clusterbildung zwei konkur-—
rierende Effekte, die sich aus der statistischen Verteilung der Atome

auf den erlaubten Plitzen herausbilden konnen. In dem Defektmonocarbid
beschreibt die dargestellte MeRkurve die Verteilung der Kohlenstoffatome
und der Leerstellen in dem fcc-C-Untergitter, da das Mo-Untergitter voll-
stindig besetzt ist und keinen (auBer konst.) Beitrag zur diffusen Streuung

liefert. Das C/Mo-Verhdltnis der untersuchten 6—M0C1_XProbe betrug etwa

0.74, womit ca. 307 Leerstellen im C-Untergitter existieren. Das diffuse Streu-
maximum, das bei kleinen Winkeln © < 16° auftritt, kann aber auch auf

feinste C-Spuren, wie sie im metallographischen Schliffbild an einigen

Splats sichtbar sind, zuriickzufiihren sein und braucht nicht durch C-Cluster

im 6—M0C1_xhervorgerufen zu werden. Demnach liegt in dem aus der Schmelze

abéeschreckten §~MoC « Nahordnung vor, d.h. die Atome (Kohlenstoff und

1...

"Leerstellen') versuchen sich mit ungleichartigen Partnern zu umgeben.

Das Vorhandensein von kovalenten Bindungen (Metall-Kohlenstoff) ist an der
extremen Hirte und Sprodigkeit der Carbide sichtbar. Die statistische Ver-
teilung der C-Atome auf den erlaubten Pldtzen solltein diesem Fall, da alle
C-Plitze gleichwertig sind, m8glich sein. Als weitere Bindungsanteile k&n-
nen Me-Me- und C-C-Bindungen auftreten. Beide zusdtzlichen Bindungstypen
koénnen zu einer Abweichung von der statistischen C-Verteilung fiihren. Da-
bei wiirde eine starke C~C-Bindung sicher zu Clusterbildung (Kohlenstoff umgibt
sich mit Kohlenstoff) fiihren und damit den Me-Me-Bindungsanteil verstirken.
Rickwirkend wiirde dadurch'der kovalente Bindungsanteil, der fiir die Stabili-
tdt der Phase verantwortlich ist, abnehmen und eine grSBere Instabilitit be-
wirken., Eine Abschirmung dieser Me-Me-Bindung ist mﬁélich, sofern die

Kohlenstoffatome und Leerstellen sich mit nic¢ht gleichartigen Partnern

(Nahordnung) umgeben. Daraus ist zu schlieBen, daB der Bindungsanteil
C-C vorhanden sein kann, aber schwach ist, Die kleine Ausdehnung der
nahgeordneten Bereiche bringt den geringen Unterschied zwischen Me-Me-

Abschirmung und der C-C-Bindung zum Ausdruck.




Probenummer K 600 K 122 K 601/3 K 601/7 K 60072 K 601/10 K 600/9
Herstellungsart Lichtbogen Lichtbogen Splat~Lichtbogen | Splat~Lichtbogen |[Solid-Quenched | Solid-Quenched| Solid-Quenched
T [K/sec]lgesch, A~ 500 ~ 500 A 105 A5 - o107 ~ 105 ~ 2,5 - 195 ~ 0,5 - 105
Zusarmensetzung KoC.70 M°.992r.01c.7o MoC.73 HOCJS NoC../O }10(‘,.73 )10C_70
Temperatur flissig flissig flissig flissig fest fest fest
> 2600°C > 2600°C > 2600°C e 2600°C 2000°C 2600°C 2200°C
Proben- Kugel Kugel Scheibchen Scheibchen Scheibchen | Scheibchen Scheibchen
geometrie ® 5 mm 9 5 mn d ~ 400 pm d ~ 100 ym d ~ 400 pm d ~ 300 pm d ~ 750 um
: (6-oC,_ ) §-MoC
Phasen 1-x N R T-x
6—)10(:1_:( G-MoC‘_x § MoC, 8 MoCy_ o 6=MoCy (a=¥oC, )
a-MoC T-x
=% © ()
C
Gitterkonstante 0,6261 0,42806 0,4282 0,52902 0,42750 0,42856 0,4270
a_  [om] _ _ - -4 -4 -4 4
Stand.abw. o | 0,6 - 107 | o,27 - 107 0,41 « 107 0.3 + 19 0.35 + 1¢ 0,3 - 10 0,6 + 10"
T /8T, $6)10,05/0,75 (¢) 11.2/1.8
! - 2
- ') 8,85/0,65 11,7/0,3 13,5/1,65 14,7/2,6 12,12/1,06 13,6/1,1 () 9.0/0.8
Tab. 5.1

Edgenschagten von ausgewdihlten Mo-C Legierungen in Abhdngigkeit von der Préparation.




6—M0C1_x abgeschreckt aus dem festen Zustand

Die Schnellabschreckversuche an festen scheibchenfdrmigen Molybdidnkohlen-
stoffproben wurden in der in Abschnitt 4.4 beschriebenen Schnellabschreck-
apparatur durchgefithrt. Eingesetzt wurden Scheibchen der Dicke 250<d <1200 pm,
die von Rohlingen mit einem C/Mo-Verhiltnis zwischen 0,68 und 0,77 stamm-
ten. Die Gliihtemperaturen, die an der Scheibchenoberfliche (feinst geschlif-
fen bzw. poliert) mit einem Zweifarbenmikropyrometer gemessen wurden, lagen
zwisehen 2000 und 2400°C. Zur besseren Ankopplung an die Hochfrequenz von
750 kHz, d.h. Erreichen von Temperaturen oberhalb von 2100°C und zur Verrin-
gerung der Wirmekapazitdt des Heizelementes wurde ein Graphitzylinder als
Suszeptor eingesetzt.Bei Verwendung des Graphitzylinder muBten als Halte-
drdhtchen Kohlenstoffasern anstatt der sonst verwendeten Mo oder W-Drdht-
chen benutzt werden (Metalldrihtchen erwdrmen sich im HF-Feld bei der an-
gewandten Fixierungsart stidrker als der Graphitzylinder und schmelzen ab).

Die Dauer der Hochtemperaturgliihung zur Einstellung des Gleichgewichtes im

Abb. 5.4 Aus dem festen Zustand (T, = 2400°C) schnell abge-
schrecktes §-MoC,_ . Vergrbferung: 6-fach
Links: Oberen Stempel (Cu-Be) mit Probenabdauck (Tiege 50 um)
Rechits :Unteren Stempel (Cu-Be) mit fest haftender Probe
(Scheibchendicke dv400 pm).

Obengléche vorn Abschreckversuch: geschliffen + polient




Vakuum lag bei 2 Minuten, wobei normalerweise die Proben zuerst auf ca. 2400°C

erwdrmt und dann auf die eigentlich gewiinschte Gliihtemperatur abgekiihlt wur-
den. Tabelle 5.1 gibt anhand von ausgew#hlten Mo-C Legierungen einen Uber-
blick tiber das Verhalten der Proben in Abhingigkeit von der Herstellungs-
art. Einphasiges cS—MoC1__X konnte mit dieser Abschrecktechnik erzielt werden

sofern die Scheibchendicke kleiner als 750 um war.

Abbildung 5.6 gibt die R8ntgenaufnahme einer aus dem festen Zustand

schnell abgeschreckten §-MoC Probe wieder. Im Gegensatz zu den aus

1-x

der Schmelze abgeschreckten §-MoC,_ . Proben sind die hochindizierten Re-

flexe aufgespalten. Daraus kann glschlossen werden, daB das Abschrecken
fester Proben eine bessere Probenhomogenitdt liefert, die auch in den
geringeren Ubergangsbreiten beim Ubergang zur Supraleitung zum Aus-
druck kommt. Weiterhin deuten die scharfen Réntgenreflexe an, daB bei
dem schlagartig erfolgenden AbschreckprozeB zwischen den Stempeln keine
sichtbaren Verspannungen in der Probe erzeugt werden. In Tab. 5.2 ist

die dazugehdrende Indizierung aufgefiihrt.

[th)]
(200)

Abb, 5.6  Réntgenaugnahme von kubischem 6~M0C0’73, das dunrch
Schnellabschrecken aws dem festen Zustand (To = 2400°C,
Scheibchendicke d = 300 um) hergestellt wurde.
GLttenparameten: ay = 0,42805 + 0,00005 nm
Strahlung: Cu Ko




Tab. 5.2

Abb. 5.5

20 hkl |Int, |Int_. | a [nm] dp [om]
36,33 111 100 100,0 0,42794 0,24707
42,19 200 75 66,6 0,42802 0,21401
61,20 220 38 41,9 0,42798 0,15131
73,30 311 31 38,2 0,42797 0,12904
77,12 222 13 14,1 0,42806 0,12357
92,05 400 6 7,3 0,42813 0,10703

103,30 331 18 20,8 0,42812 0,09822
107,20 420 23 26,2 0,42797 0,09570
123,68 422 20 29,8 0,42801 0,08737
138,46 511 31,1 0,42805 0,08379

[ 333 30 10,4 0,42805 0,08379

Indizierung von kubischem §-MoC, stabilisient durch
schnelles Abschrecken aus dem festen Zustand (TO = 2400°C).
Verwendete Strahlung: Cu Kyt

Angegeben sind: Beugungswinkel, Indizierung, gemessene und
berechnete Reflexintensitit, Netzebenenabsitand

| rccccee: |

20pum

Schlifgbild von 6-M0C1_X, das dunch schnelles Abschrecken
aws dem Zustand stabilisdient wurde.

Scheibchendicke =400 wm; C/Mo = 0,73

Gedtzt, VengrndBerung 500x




Ein schnell abgeschrecktes Scheibchen, das fest auf dem unteren Stem-

pel haftet, ist in Abb. 5.4 dargestellt. Aus den Abdriicken aus den
Stempeln und der fest haftenden Probe, die ein Anschmelzen/Weichwerden

der Stempeloberfliche beim Abschreckvorgang vermuten lassen, kann

auf einen guten Wirmeiibergang zwischen Probe und Stempel geschlossen
werden. Damit kann die zur Stabilisierung des kubischen Carbids cS—MoC1_X
bendtigte minimale Abkiihlgeschwindigkeit zur Unterdriickung der Bildung von
ozmMoC1_X auf 5 bis 10 - 104K/sec geschitzt werden, Beide Priparations-—
verfahren liefern die gleiche minimale Abkiihlgeschwindigkeit. Diese

Grenze gibt aber noch keine Limitierung fiir die C~Ausscheidung. Das metal-
lographische Schliffbild, das weder einen Zerfall von &-MoC in
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OL—MOC1_X + C noch C~Ausscheidungen erkennen 14Rt, ist in Abb. 5.5 darge-
stellt.

An dem durch Schnellabschrecken stabilisierten metastabilen Defekt-
manocarbid 6—MoC1_}{wurden Ubergangstemperaturen zwischen 10 K und

14,7 K gemessen. Dargestellt ist der Anstieg der Ubergangstemperatur in
Abhingigkeit von der Gitterkonstanten a_ in Abb. 5.7. Die kleinsten
Gitterkonstanten a, N 0,426 nm wurden an Proben ermittelt, die bereits
u—MoC1_X—Linien erkennen lassen, aber keinen freien Kohlenstoff aufwei-
sen. Damit kann es sich nicht um u—MoC1_X, das durch Zerfall wihrend
eines zu langsamen Abschreckvorganges entstanden ist, handeln. Diese
Proben befinden sich somit im Zweiphasengebiet zwischen u—MoC1_X und
6—M0C1_x. Zu diesen Gitterkonstanten gehSren die 6—MoC1_XmProben
(1-x =

wurden. Bei ErhShung der Kohlenstoffkonzentration steigt sowohl die

0,66), an denen Ubergangstemperaturen von etwa 10 K gemessen

Gitterkonstante als auch die Ubergangstemperatur an (Abb. 5.7) Dabei wurde
die htchste Ubergangstemperatur Té = 14,7 K an einer aus der Schmelze
schnell abgeschreckten einphasigen 6-M0C1_X_Probe (1-x = 0,75) mit einer
Gitterkonstanten von a, = 0,42902 + 0,00005 nm gemessen. Der Anstieg

der Ubergangstemperatur im Homogenititsbereich (0,66 < C/Mo < 0,76)
erfolgt linear mit einer Steigung von etwa 0,5 K pro % C/Mo bzw.

1.5 - 107

wenn das C/Mo-Verh#ltnis um 17% steigt. Dieser Anstieg entspricht jenem,

K/nm. Die Gitterkonstante wichst um Aa_ = 3,8 - 10“’4L nm an,

der mit Aa = 4 . 10—4 nm an Zr-stabilisiertem §—(Mo Zr )C ermit-
o 1=y 7y T1-x

telt wurde. /25/. Dabei liegen die an reinem 8-MoC in Abhingigkeit

1-x%
von C/Mo-Verhdltnis gemessenen Gitterkonstanten in dem Bereich, der auf=-
Zr )C, durch-
) 1=y "y M=%
gefiihrt wurden, zu 0,4257 < a < 0,4296 nm /25/ vorhergesagt wurde. Im

grund eigener Messungen, die an Zr-stabilisiertem &- (Mo
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Gegensatz zu den damaligen Vorhersagen steigt die Ubergangstemperatur von

reinem &-MoC stirker als erwartet in Abhdngigkeit von der Gitterkonstan-

1-x
ten oder dem C/Mo-Verh#ltuis an. Zum Vergleich ist die Abhingigkeit zwi-
schen TC und a, fiir 6—(Mo.95Zr'05)C1_X in Abb. 5.7 eingezeichnet. An die-
sen Zr-stabilisierten 6—(Mo-Zr)C1_X steigt die Ubergangstemperatur mit

etwa 0,34 K pro % C/Me-Verhdltnis an. Die Ubergangstemperatur steigt fiir

LI T T T [ E— | — T T T
17+ 066 069 0.72 075 1—-x -
i H | e 5 - MoC 1-x
- -
Cln OMoCix  SQ 7
v L AMoCix LQ -
= ® Mogg Zrgs Cy-x
0 131 .
E - =
E ,/ @
o 1t —~
@
Q.
E B i
Q
c 9 _
= | _
c | { | -
g 7 L 066 069 072 075 1-x —
{ | 1 | [ | | L ] | ] | L | A
0.4260 0.4280 0.4300 0.4320

Lattice constant ag [nm]

Abb. 5.7 Abhdngigheilt den lbergangsitemperatur von dern Gitterkonstanten
fln schnell abgeschrecktes, reines

§-MoC,_, und Zn-stabilisientes 6-(Mo gc2n (c)Cq_, .

T-x
Zusdtzlich wunde noch 4in beide Molybdincarbide den Kohlen-
stofd eingetragen, s0 daB auch die Abhdngigkeiten zwischen
Gitternhonstanten, C/Me-Verhdltnis und (ibergangstemperatun
entnommen werden knnen (Me = Mo + Za),

A aus der Schmelze abgeschreckt/abgekihlt

o aus dem festen Zustand angeschreckt.




Zr 05)C1_* etwa nur halb so schnell in Abhi#ngigkeit von der Gitter-

8- (Mo
.95 3

konstanten(0,8 . 10

stante nimmt in beiden Fillen etwa gleich stark bei der Erh8hung des C/Me-

K/nm) als fiir reines §-MoC,__ an. Nur die Gitterkon-—

Verhiltnisses zu. Dies ist durch den zusitzlichen Platzbedarf der C-Atome
bei steigender Kohlenstoffkonzentration erklirbar. Das unterschiedliche
Verhalten in den Verhiltnissen ATC/AC und ATC/Aao 148t sich auf die gro-

Rere Affinitit des nicht supraleitenden Zirkoncarbids zuriickzufiihren /103/.

Ein EinfluB der Gliihtemperatur auf die Ubergangstemperatur konnte

nicht beobachtet werden. Zu diesem Zweck wurden Mo-C~Scheibchen

(C/Mo = 0,7) gleicher Dicke (d = 0,40 mm) von verschiedenen Gliih-
temperaturen (TO = 2400, 2550, 2100°C)aus schnell abgeschreckt. Alle
Proben konnten als kubisches 6—M0C1_X stabilisiert werden. Thre Gitter-—
konstanten betragen etwa a = 0,4274 + 0,0015 nm und ihre Ubergangs-
temperatur lag zwischen 12,1 und 12,5 K. Die auftretende nicht syste-

matische Streuung in a_ und T, 148t sich auf geringe Inhomogenititen in

den Scheibchen bzw. in der Ausgangslegierung zuriickfiihren.

Eine Verringerung der Abkiihlgeschwindigkeit durch Erhdhung der Scheib-
chendicke fiihrte, solange keine Umwandlung von 6—M0C1_x in oc—MoC1_X
festgestellt wurde, zu breiteren Ubergangstemperaturen ATC und unschir-
feren hochindizierten R8ntgenlinien. Bei den Abschreckversuchen von
6—M0C1__X im Temperaturbereich 2100 bis 2600°C (fest und fliissig) trat

in der Regel fiir Probendicken d > 200 um ein "VerschweiBen' zwischen
CuBe~ bzw. Cu-Stempel und Probe auf, sodaB eine Abtrennung der Probe nur
in kleinen Bruchstiicken méglich war. Eine Vermeidung dieses Effekts
sollte durch Verwendung von Mo-Stempeln, die kaum schlechtere Abkiihlge-
schwindigkeiten erwarten lassen, aufgrund des hdheren Schmelzpunktes

erreicht werden.

Allgemein fiihrten die Schnellabschreckversuche aus dem festen Zustand,

wie oben dargestellt, zu homogeneren Proben, Sowohl fliissige als auch fe-
ste Me-C:Ausgangslegierungen lassen sich bei Anwendung von Abkiihlgeschwin-
digkeiten von ’f>105 K/sec als einphasiges Bi1-Carbid stabilisieren. Dariiber-
hinaus ermdglicht die Methode des Schnellabschreckens fester Proben Un-
tersuchungen zur Konstitution nicht nur nahe der Liquiduslinie sondern

im gesamten Temperaturbereich. So konnte nur mit diesem Schnellabschreck-
verfahren mit Sicherheit nachgewiesen werden, daf unterhalb von 1950°C

keine B1-Struktur im Mo-C-System auftritt.




5.2 Abschreckversuche am Mo-Pt-System

Die beiden Ubergangsmetalle Molybdin und Platin bilden unter anderem

eine Phase mit A15-Struktur. Wie in Abschnitt 2.2.4 dargestellt wurde,

%
soll die M03Pt—Phase )

existieren. Ausgehend von dem vorliegenden Phasendiagramm (Abb. 2.8)

nur als stark unterst8chiometrische Verbindung

erfolgte die Herstellung von Mo-Pt-Legierungen mit Pt—Konzentrationen
von 8 bis 47 at.Z%. Dabei wurden die Proben im Bereich von 15 bis 21 at.Z
im Abstand von 1 at.% Pt wegen des zu erwartenden schmalen Homogeni-
titsbereiches hergestellt. Die Proben mit 8, 25, 40 und 47 at.Z Pt
sollten das umgebende Zweiphasengebiet bzw. die angrenzenden Einpha-
sengebiete erfassen. Der betrachtete Temperaturbereich reichte von

1300°C bis zum Schmelzpunkt.

An keiner der im Lichtbogen geschmolzenen Proben konnte MoBPt mit A15-
Struktur beobachtet werden. Die Proben mit 15 bis 25 at.% Pt zeigten
rontgenographisch kubische und hexagonale Linien, die o=Mo bzw. Mo,Pt,
zugeordnet werden konnten. Daran ist erkennbar, daB die A15-Phase nicht
mit der Schmelze in Kontakt steht und sich erst bei tieferen Temperatu-
ren bildet. Die beobachtete Gitterkonstante a des in den geschmolzenen
Proben enthaltenen o-Mo-Mischkristalls ist nur geringfiigig gréBer als
die des reinen Molybdidns. Dies wird auch durch die einphasige von 1810°C

abgeschreckte Mog,Ptg-Probe (0-Mo) bestdtigt (Tab. 5.3).

An Proben mit 15 - 21 at.Z Pt, die bei 1810°C gegliiht wurden, trat noch
keine A15-Struktur sondern nur o-Mo und M03Pt2 auf. Die Phase M03Pt2

liegt bei dieser Temperatur als Tieftemperaturphase mit hexagonaler Git-
terstruktur (Ni3Sn—Typ) vor (Tab. 5.3). Die A15~Phase wurde nur beobach-
tet, wenn die Gliihtemperatur unter 1750°C lag. Der niedrigste Temperatur-
schnitt erfolgte bei 1300°C. Nach den durchgefiihrten Untersuchungen liegt
der Existenzbereich. der A15-Phase zwischen 18 und 19 at.Z% Pt. Die Schliff-
bilder, die in Abb. 5.8 wiedergegeben werden, zeigen sowohl die Abnahme
des a-Mo-Anteils bei Anndherung an die Mo-reiche als auch die Abmahme des

MoBPtz—Anteils bei Ann#herung an die Pt~reiche Phasengtrenze von Mo,Pt.

*)

Mit der Bezeichnung Mo,Pt bzw. allgemein A,B soll im folgenden nur
der Charakter der A15-Phase aber keine chemische Zusammensetzung
angesprochen wurden.
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Phase at.% Pt Temperatur Struktur Gitterkonstanten
[°c] a, C, [nm]
Mo 0 - bee 0,31468
o - Mo 8 1810 SQ W) 0,3149
Mo Pt 18 1600 $Q ATS 0,4988
(Cr3si)
HT 1Q hep 0,2799
40 0,4486
Mo3Pt2 (Mg)
LT hex. 0,5597
Mo. Pt 40 1300 sQ (Ni.Sn) 0,4473
3772 3
o -Pt 47 LQ fce 0,3940
Pt 100 - (Cu) 0,3924

Tab. 5,3 Bei den Untersuchungen am Mo-Pt-System besbachtete Phasen.
Die angegebenen Gitterkonstanten entsprechen dern in Spal-
te 2 und 3 angegebenen Zusammensetzung und Herstellungdart,
(LQ = Liquid quenched, SQ = Sofid quenched).

Als Pt-reichere Nachbarphase von Mo,Pt tritt eine Phase (LT—MOBPtz)

mit hexagonaler Struktur auf. Im Bereich niedriger Temperaturen (T<1810°C)
konnten ihre Beugungslinien unter Annahme eines geordneten hexagonalen
Gitters des Ni3Sn—TypS beschrieben werden. Nur an Proben, die aus der
Schmelze abgeschreckt wurden, konnte eine zweite Modifikation (HT-M03Pt2)
mit ungeordneter hcp-Struktur, wie sie von Ocken /64/ fiir den Hochtem—
peraturbereich angegeben wurde (vgl. Tab. 2.7), identifiziert werden.
Sowohl fiir die Hochtemperatur- als auch fiir die Tieftemperaturphase

von Mo,Pt, liegen die gemessenen Gitterkonstanten a, und <, (Tab. 5.3)
leicht unter den Werten, die von Ocken angegeben wurden.

Die Untersuchungen zur Konstitution in der Nihe der Mo,Pt-Phase erga-

3
ben, daB sich o-Pt der Zusammensetzung M053Pt47 noch einphasig durch

schnelles Abschrecken der Schmelze bildet. Durch Schnellabschrecken kann
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Abb. 5.8  Anodisch gedtzte Schlifgbilder von Mo-Pt-Leglerungen nahe dern Al5-Phase nach einen Wirmebehandlung
von 324 Stunden bedl 1310°C. VerghiBerung 500 x.

Von Links nach rnechts steigt die Pi-Konzenmtration in den dargestellten Leglerungen von 17 auf 20 at.%
an. In Bid a sind in der Matrix (A15-Phase)noch deutlich die primin gebiddeten a-Mo-Kéanern sichit-
bar. Die im Schlif4bild b dargestellie Legierung Mog,Pt; ¢, 4n dern nui noch geringe Spuren von o-Mo
enthalten sind, Liegt an den Pt-armen Phasenghenze dern Al5-Phase im Iwelphasengebiet. Die Leglerung
Mog,PZ;q, deren Schlifbild n Bild ¢ gezeigt wind, Liegt an dern Pt-reichen Phasenghenze den Al5-
Phase im Iweiphasengebiet. In Bild d 45t die ndchste Pt-reichere Phase (Mo 3Pt,, weiBe Kémnen) bereits
gut sdchtbar.




die L8slichkeit von Mo in a-Pt wesenlich {iber den von Ocken /64/ und
Fliikiger /69/ beobachteten Wert gesteigert werden. Eine dementsprechend.
abgednderte Phasenfeldaufteilung, die als mdglich erachtet wird, ist in

Abb. 5.9 dargestellt.

2800 T T T T 7T T I I T

2400

2000

1600

1200

Temperature (°C)

at % Pt

Abb. 5.9 Phasendiagramm Mo-Pt mit der gniBeren Lislichkelt von
Mo in fee o-Pt 4im Berelch der Schmelzhurve bel 40 at. PL

bed Schnellabschreckversuchen.

Zur Untersuchung des Zusammenhanges zwischen Glihtemperatur, Abschreck-
geschwindigkeit und Ubergangstemperatur wurden die vorhandenen Mo-Pt-
Legierungen im Bereich von 15 bis 25 at.% Pt verwendet. Die Glihtemperaturen
lagen bei 1300°C, 1600°C, 1750°C und 1810°C. Zur Stabilisierung des Gleich-
gewichtszustandes erfolgten die Abschreckversuche im Hochtemperaturofen,

der Gas—Jet-Anlage und der Schnellabschreckapparatur. Die Abkiihlgeschwin-
digkeiten betrugen ungefdhr 10, 103 und 105 K /sec.

Die Ubergangstemperatur von MoBPt, das bei 1300°C gegliiht wurde, betridgt
Ec = 4,66 + 0.05 K, ATC = 0,2 K, Die beobachteten T -Werte sind bei dieser
Glihtemperatur auch in den angrenzenden Zweiphasengebieten von der Pt-Kon-

zentration unabhingig. .
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Erfolgen die Gliihungen bei h&heren Temperaturen als 1600°C, dann steigt

die Ubergangstemperatur der Nachbarphase L‘I—M03Pt2 tiber den TC—Wert der
A15-Phase an und geringste MoBPtz—Spuren konnen zu Fehlinterpretationen
fiilhren. Tab. 5.4 gibt einen Uberblick iiber die an Mo~Pt-Proben nahe der

A15-Phase gemessenen Ubergangstemperaturen.

Unter Beachtung dieser Erscheinung konnte weder an reinem M03Pt noch an
zweiphasigen Proben (M03Pt + 0~Mo) eine Veridnderung der Ubergangstempe-
ratur in Abhingigkeit von der Gliihtemperatur oder der Abschreckgeschwindig-
keit festgestellt werden. In Abb. 5.10 sind die gemessenen Ubergangstempe-—

raturen in Abhingigkeit von der Pt-Konzentration und der Gliihtemperatur

dargestellt.
[ ] I
>3 | Mog Pt To=583K |7
£ I °
'_0 L
St
5 [—e—f—spe—" g -
g 45 ¥ o i
o _
c B e 1300°C, RQ v 1750°C, SQ
= - o 1600°C, RQ A 1810 °C, RQ i
S 40 x 1750°C, RQ
"‘: | 1 ! ] ) I 1 ] ) 1 1
15 20 25
at. % Pt

Abb. 5.10 (ibergangstemperatur von Mo-Pt-Legierungen

RQ: Strahlungsabkiihlung und Gas-Jet
SQ:  Schnellabschreckapparatun T = 10° K/sec
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Behandlung MO83Pt1 7 1'1081 ,SPt18 ,5 MO75Pt25
Geschmol a-Mo + M03Pt2 a-Mo + M03Pt2 a=Mo + Mo3Pt:2
eschmolzen o 6,82 K - 6,80 K _— 6,85 K
A15 + (a-Mo) A15 INERS (MO3Pt2)
1300°C, RQ 4,68 K 4,65 K 4,64 ¥ 4,2 K
A15 + (o-Mo) Al15
1600°C, RQ 4,69 K 4,65 K _
1600°C, 5Q — 4,65 K
a-Mo + b103Pt2 o-Mo + M03Pt2
1810°C, RQ — —_ 5,80 K — 5,83 K
Tab, 5.4  Beobachtete Phasen- und Ubergangstemperaturen fiin

Mo-Pt-Leglerungen nahe den Al5-Phase in Abhdngighelt
von den GLihtemperatur.
(RQ: T < 10° i/sec; SQ: T o 10° /sec)

Der Gitterparameter von Mo,Pt mit A15-Struktur zeigt keine Abhingigkeit

3
von der Pt-Konzentration und der Glilhtemperatur. Weiterhin konnte auch
keine Anderung der Reflexintensititen in Abhingigkeit von der Gliihtempe-

ratur oder der Abschreckgeschwindigkeit beobachtet werden. Der an M082Pt18

0,4988 nm entspricht demjenigen, der nihe-
G,Pt - 0,138 nm)
abschdtzbar ist,

gemessene Gitterparameter a =

rungsweise iiber Gellerradien /32/ (r
ch =4/ +

nach a 4//§(rMO o,

Der abgeschitzte Wert fiir a,

G, Mo = 0,141 nm und r

) zu a = 0,49909 fiir Mo

0,th 75725
ist infolge der ungefidhren Gleichheit von

oMo UM TG pe

Gitterkonstanten von M03Pt.

nahezu unabhingig von der Konzentration der gemessenen

Die Unabh#ngigkeit der Ubergangstemperatur von der Gliihtemperatur und Ab-

3Pt—

Phase von der Tdealzusammensetzung zuriickfiihren. Das beobachtete Verhalten

schreckgeschwindigkeit 148t sich auf die starke Abweichung der Mo

deutet darauf hin, daB bei dieser starken Stdrung der A15-Struktur die
Materialeigenschaften nur noch wenig von der Kristallstruktur bestimmt

werden und daB dieses Verhalten eher dem eines Mischkristalles dhnlich

ist.
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5.3 Abschreckversuche an der Phase Nb3££

Die Verbindung Nb,Ir ist die einzige unter den ausgewidhlten A15-Phasen,

die sich kongrueni schmelzend bildet. Sie existiert im gesamten Tempera-—
turbereich bis zum Schmelzpunkt von etwa 2125°C, der nahe bei der Ideal-
zusammensetzung flir A3B—Verbindungen liegt. Ihr breiter Homogenitdtsbe-

reich, der von ungefdhr 21 bis 29 at.Z Ir reicht, sollte die konzentra-

tionsabhidngigen Untersuchungen begiinstigen. Weiterhin sollte sich der

deutliche Unterschied in den Atomradien (r = 0,134 nm; r = 0,127 nm)

positiv im Vergleich zu Mo-Pt auf die Abhéggigkeit der Gitierkonstanten
von der Konzentration und dem Ordnungsgrad auswirken. AuBerdem sollten
infolge der nahezu gleichen Schmelzpunkte von Nb und Ir (Tab. 2.6) bei
Wirmebehandlungen an den NbBIr—Scheibchen keine Konzentrationsidnderungen

auftreten.

Fiir die durchzufiihrenden Untersuchungen wurden Nb-Ir-Legierungen im Be-
reich von 6 bis 36 at.Z Ir mit Schwerpunkt auf dem At5-Homogenititsbe~-
reich hergestellt. Ihre schmelzmetallurgische Herstellung erfolgte aus den
reinen Elementen, die entweder beide in Pulverform oder als Ir-Pulver

und Nb-Draht vorlagen. Durch die Verwendung von Nb-Draht sollten mdgli-
che oxidische oder nitridische Verunreinigungen durch das Ausgangsmate-—
rial vermieden werden. AuBer im Bereich der kongruent schmelzenden Zusam-
mensetzung zeigten die geschmolzenen Proben Ausscheidungen der Nachbar—
phasen o-Nb oder NbZIr, wobei die Ir—-reichen Nb3Ir=Proben bei Hochtempera-
turgliihungen schneller und auch noch bei niedrigeren Temperaturen in den

homogenen, einphasigen Zustand libergingen.

Dagegen muBte bei Nb-reichen Nb3Ir—Legierungen die Glihtemperatur iber 1800°C
liegen, damit bei. Gliihzeiten von einigen Stunden eine Homogenisierung eintrat.

(Abb. 5.1%).

Als zuverldssige, zerstSrungsfreie Testmethode auf Homogenitidt der Ausgangsle-
gierungen wurden T.~Messungen angewendet, denn wie ein Vergleich mit der

Metallographie zeigte, konnten kleinste o-Nb-Spuren an ihrem supraleitenden
Ubergang  erkannt werden. Erst wenn dieser Test kein o-Nb mehr nachwies,

dann erfolgte die Pridparation von Scheibchen und die metallographische Un-
tersuchung. Die langen Glihzeiten zur Homogenisierung lassen vermuten, daB auch

die anderen Ordnungsvorginge im Nb-Ir-System nicht schnell ablaufen. Daher wurden
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Abb. 5,11 Schlifgbilder von einen Nb-In-Legierung mit 23 at.% In.

Links:  In dern bed 1500°C gegliihten Probe, die durch
Schmelzen Am Lichtbogen hengestellt wurde, sind
nach ediner Glihzeit von 1 Tag noch zwischen dem
primin gebildeten Nbgln Spuren von a-Nb sichtbar.

Rechts: Ednphasiges Nb771n23, das dunch GRihen bedl 2000°C
Annerhalb von 1 Stunde aus der glelchen Legierung
entstand.

zur Untersuchung der Ordnungsvorginge nur bei hohen Temperaturen T = 2000°C
homogenisierte Probenscheibchen eingesetzt und lange Gliihzeiten bei tieferen
Temperaturen (T = 1300°C) gewdhlt. Rontgenographisch und metallographisch
einphasige NbBIr—Proben konnten hergestellt werden, wenn die Ir-Konzentra-
tion zwischen 21,5 und 28,7 at.% (von 2000°C abgeschreckt) lag. Sowohl die
beobachteten langsamen Diffusionsgeschwindigkeiten als auch die Phasengrenzen

sind vergleichbar mit denen, die Giessen et.al. /54/ angeben.

Der Zusammenhang zwischen Ir-Konzentration der A15-Phase und ihrer Ubergangs-
temperatur ist in Abb. 5.11 dargestellt. Auffallend ist, daB fir diese A15-
Verbindung bestehend aus zwei Ubergangselementen die Ubergangstemperatur im
gesamten Existenzbereich monoton ansteigt und kein Maximum bei der 3:1 Zu-
sammensetzung aufweist, wie es von den A15-Verbindungen mit Hauptgruppenele-
menten (z.B. Nb3Sn /56/) bekannt ist. Fir die stdchiometrische Zusammen=
setzung wurde eine {Ubergangstemperatur von T, N 1.8 K gemessen, die eine
Abhdngigkeit von der Gliihtemperatur aufweist, von der aus die Probe abge-

schreckt wurde. Sie steigt fiir die Zusammensetzung Nb71Ir29 auf T, = 3,4 K
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an. Fir Nb77Ir23 und Nb78’51r21’5-Proben konnte eine Ubergangstemperatur

(MeBgrenze v~ 1,2 K) nicht mehr ermittelt werden. Jedoch konnte an den bei
T = 2030°C gefiihrten Nb77Ir23

gistriert werden, die sonst dem Beginn des supraleitenden Ubergangs ent-

-Proben eine Verinderung des MeRsignals re-

spricht. Eine Extrapolation fiihrt zu Werten von v 1 K bzw. ~ 0,5 K fiir

Nb77Ir23 bzw. Nb78’51r21,5.
T T T T T T T T T
351 | Nbylr i
X
8
= 30 .
[0
e
2
o 25r i
—
)
3
& 20 :
S
L= A 2030 °C
= 15r e 1850 °C .
& 0 1300 °C
o x Flukiger
ﬁ 10 » Vv Liquid quenched |
] ] ] ] ! ! ] | |
20 25 30

at. % Ir

Abb, 5.12  Abhdngigkeit den (ibergangstemperatur von der In-Konzentration
und den Glihtemperatur in der Al5-Phase NbsTx.
Den bel 23 at.% In eingezeichnete Punkt 508l andeuten, daf
bel diesern Temperaturn ernste Beneiche supraleitend wurden.
Literatwuwerte: Ref./53/.

Zwischen Gliihtemperatur und Ubergangstemperatur wurde eine Abhingigkeit in

der Weise beobachtet, daB bei abnehmender Gliihtemperatur ein Anstieg der T -

Werte bei konstanter Probenzusammensetzung auftritt (Abb. 5.12). Die Ubergangs-—

temperaturen fiir Glithungen bei T1 = 2030°C liegen um etwa 0,3 - 0,4 K unter

den T -Werten, die an bei T, = 1300°C geglithten Proben gemessen wurden.
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Die beobachtete Verringerung der Gitterkonstantenbei Abnahme der Gliihtempera-
tur 138t sich durch eine Zunahme der Ordnung in der A15-Struktur erkl&ren.
Nach diesem Modell ist der Gitterparameter in A{5-Verbindungen von der Ver-—

teilung der A- und B-Atome auf den 2(a)- und 6(c)-Plitzen abhingig.

Fiir die A15-Struktur 148t sich eine Gitterkonstante an Hand von geometrischen
Uberlegungen zu a, = L3 (rA+rB) aus den Atomradien abschdtzen. Durch Beriick-
sichtigung der Atomanotrdnung, die durch einen Besetzungsfaktor r, (ra=Bruchtei1

der A-Atome auf a-Plitzen) definierbar ist, ergibt sich mit rA(ra)=rarA+(1-ra)rB

und rB(rb) =1yt (1=-rb)rA flir a_ (ra) folgende Beziehung
8 /3 1 B _
a,(r,) = = [5 )~z g = 1, (ryrp)]

Unter Verwendung von Metallradien und Gellerradien wurden Gitterkonstanten

in Abh#ngigkeit von der Platzbesetzung nach diesem Verfahren bestimmt und

in Tabelle 5.5 fiir stdchiometrisches NbSIr aufgefiihrt., Danach ist die Gitter-
konstante minimal, wenn alle "groBen" Nb-Atome auf Kettenpldtzen [6(c)-Positionen]

sitzen. Sie steigt an, wenn die Nb-Atome durch Vertauschung Ir-Pldtze besetzen.

Diese Methode dient aber nur zur ndherungsweisen Abschitzung der an A15-Verbin-
dungen zu erwartenden Gitterkonstanten.Dabei liefern die Metallradien eine

zu kleine und die Gellerradien eine zu groBe Gitterkonstante a fir Nb751r25.
Die iiber die Radien ermittelte Gitteraufweitung sollte daher auch nur als
Abschitzung bei kleiner St8rung angesehen werden. Bei einer Verkleinerung

des Ordnungsparameters S um AS = 0,05 ist nach dieser Methode mit einer Gitter-
aufweitung von etwa 5'10_4 nm zu rechnen. Dies entspricht ungefihr der Ande-
rung der Gitterkonstante, die beobachtet wird (Abb. 5.13), wenn die
Gitterkonstante an Proben ermittelt wird, die von 2030°C bzw. 1300°C abge-

schreckt werden.

Von Flilkiger /53/ liegen MeBpunkte vor, aus denen man schlieBen kénnte,
daB die Gitterkonstante a mit steigender Temperatur abnimmt. Die

Ergebnisse der vorliegenden Arbeit widersprechen dieser SchluBfolgerung.

Die Bestimmung des Bragg-Williams-Fernordnungsparameters S zur Ermittlung
der Platzvertauschung in Abhingigkeit von der Glilhtemperatur erfolgte durch

Auswertung der Rontgenreflexintensitdten., Abb. 5.14 gibt
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die Schreiberaufzeichnung von 2 Pulverdiffraktometeraufnahmen von

Nb73Ir27 Proben wieder, die von unterschiedlicher Temperatur aus abgeschreckt
wurden. Die schwach verschiedenen Intensitdten der Reflexe in den beiden
Diagrammen lassen sich durch unterschiedliche Besetzung der 2(a)- und 6(c)-
Positionen durch Ir bzw. Nb—Atome erkldren. In Tabelle 5.6 ist die berechnete
Verdnderung der Reflexintensitdten in Abhingigkeit von der Konzentration

und vom Ordnungsparameter aufgefiihrt.

Da sowohl die Probenzusammensetzung als auch die Orientierung der Kdrner

bei der Pulveraufnahme die Intensititen beeinflussen, wird der Fehler der
ermittelten S-Werte mit 2,57 abgeschitzt. Die Abschidtzung beruht auf einem
maximal angenommenen Konzentrationsunterschied von <0,27% in der bei hohen
Temperaturen zur Homogenisierung gegliihten Probe und der Statistik der endlichen
Zahl der Pulverkdrner, die mit 10000 im Beugungsbereich bel einer Pulver-

groBe von 50 bis 70 um angenommen werden kann.

Der Zusammenhang zwischen Bragg-Williams-Ordnungsparameter Sb und Gitterkonstan-
te ist in Abb. 5.15 dargestellt. Die Gitterkonstante von Nb731r27 wichst
mit fallendem Ordnungsparameter von ao(Sb = 0.,97) = 0,5122 nm atf

aO(S=O,90) = 0,5126 nm an.

Im Vergleich mit der {iber das Radienmodell berechneten Gitteraufweitung
treten in Wirklichkeit kleinere Differenzen in a_ bei grdReren Unterschieden
im Ordnungsparameter S auf. Dies kann bedeuten, daR ein linearer Zusammenhang
zwischen S und a_ nur im Bereich kleiner Stdrungen besteht. Diese Vermu-

tung wird durch die Messungen an aus der Schmelze abgeschrecktem Nb751r25

(T > 2125°C) und aus dem festen Zustand abgeschreckten Nb, I, (T=2030°C)
bestdtigt. = Beide weisen etwa die gleiche Gitterkonstante (ao,LQ=0'51380
bzw. ao,SQ = 0,51375 nm) auf.

Zur weiteren Bestitigung konnen Nb -Schichten herangezogen werden,

75125
die durch IonenbeschuB stark geschiddigt wurden. Fiir die Anderung der
Gitterkonstante der A15-Phase wird von Schneider /55/ ein Maximalwert
von Aao = 0,002 nm angegeben und seinen Werten ist zu entnehmen, daB ab

S 2 0,9 eine asymptotische Anniherung an diesen Grenzwert sichtbar wird.




Tab. 5.5

g:i;;ii;r Ir-Plitze Nb-Plitze a, ,cal Aao (SO—SX) a c}al Aao (SO—SX) T,
S. Ir Nb Nb Ir (r[nn,lg ) [ 10_4' nm ] (rI mn‘l’r [10—4. nm]
Ir’>"Nb G,Ir’> G,Nb
1,0 2,0 0,0 |6,0 0,0 0,50446 0,0 0,51519 0,0 1,0000
0,95 1,925 0,075 |5,925 0,075 0,50499 5,3 0,51581 6,2 0,9875 |
0,90 1,850 0,150 | 5,850 0,150 0,50553 10,7 0,51644 12,5 0,9750 2
0,8667 1,800 0,200 | 5,800 0,200 0,50589 13,3 0,51685 16,6 0,9667 T
0,85 1,775 0,225 |5,775 0,225 0,50606 16,0 0,51700 18,7 0,9625
0,80 1,700 0,300 {5,700 0,300 0,50660 21,4 0,51769 25,0 0,9500
0,0 0,5 1,500 | 4,500 1,500 0,51519 107,3 0,52771 125,2 0,7500

Besetzung dern Z2{a)- und 6(c)-Plitze durch Nb und In Atome fe Elementarnzefle in Abhingigheit vom Ondnungs-
parametern S. In Spalte 5 und 7 s4ind berechnete Werte fin die Gitterkonstante angegeben. Dafiin wurden Metall-
nadien (nIh = 0,135 ym, b = 0,147 nm) bzw. Gellernradien nach /30/ (hG,In=O’73? nm, nG,Nb = 0,151 nm)
vewendet. Spalte 6 und § gibt jeweils die Digferenz ba, zwischen den Gitterkonstante a, §in S = x und S = 1
an. Den Orndnungsparameter S 484 §ilin AgB—VenbLndungen (tben rE 1/4 S + 3/4 mit den Platzbesetzung verkniipgt.
(na = Bruchtell von A-Atomen auf a-PRdtzen).
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Mit steigender Ir—Konzentration erfolgt eine Abnahme der Gitterkonstante
a, fir die A15-Phase NbBIr. Diese Abh#ngigkeit zeigt Abb. 5.13 fiir Gliih-
temperaturen von etwa 2030°C, 1850°C und 1300°C. Unabhingig von der
Glihtemperatur betridgt diese Abnahme Aao = 7.5'10—4 nm pro at.Z Ir.

Mit eingezeichnet in Abb., 5.13 sind 2 Wertepaare, die von Giessen et al.
/54/ stammen. Sie fiihren zu etwa dem gleichen Kurvenverlauf, k&nnen aber
keiner der ermittelten Geraden zugeordnet werden, da in /54/ keine Angaben
bezliglich Probenpriparation (Glihtemperatur und Abkiihlgeschwindigkeit) auf=-

gefiihrt sind.

Wie weiterhin in Abb. 5.13 dargestellt ist, wurden mit abnehmender Glijhtem—
peratur kleinere Gitterkonstanten gemessen. Der Unterschied zwischen den
bei 1300°C und 2030°C geglilhten und abgeschreckten Proben betrigt etwa

Aao = 0,0004 nm im gesamten Homogenititsbereich, d.h., nicht mehr als

o ,
17 /oo der Gitterkonstante a -

I T T [ I T I T T
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= I Nb,ir |
C
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.E — =
S 05140 | B
n
C — o}
o
© 05130 ]
()
Q = Annealing -1
= temperature [°C])
T 05120 F 22030 NN
- ® 1850 NN
- O 1300 \\‘Q —
Giessen ~
05110 u 3 Liguid quenched -
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Abb., 5.13 Gitterkonstante in Abhéngigheit von der Tn-Konzentration und
den Glithtemperatun. Die Gitterhonstante von NbsTn weist eine
Lineare Abhdngighkeit von den Zusammensetzung auf.
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Abb. 5.14 a Réntgenaufnahme einer bed 1300°C 4lin 7,5 Stunden gegliihten
Probe dern Zusammensetzung Nb731n
Verwendete Strahfung: CuKd
dewmm%ﬂuwe:aa= 0,51221 nm
Ordnung s pariametes: Sb = 0,97
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Abb. 5,14 b Réntgenaugfnahme einer NbIn Probe gleicher Zusammensetzung
(d.h. Scheibchen vom gleichen Nb73112? Rohling), die aben
bel etwa 2000°C §iin 15 min gegliht und schnell abgeschreckt
wwde.,

Verwendete Strahlung: CuKd
Gitteskonstante a, = 0,51260 nm
Ordnungsparametes: Sb = 0.90



Sa oder Sb 1 ) Nb751r25

hkil Ir Ir

Nb79Ir21 Nb77Ir23 Nbs5Irss Nb73“27 Wb, 19 s = 0,95 {S=0,90 | S =0,8 |S=0,8 |Ss=0,0
1 1 0 152.8 1764.2 195.8 182.4 169.8 179.46 163.6 148.2 133.4 9.0
2 0 o0 450.7 450.3 4649.9 449.8 469.7 450.0 450.1 450.3 450.4 346.6
2 1 0 699.3 6664.5 £32.2 651.4 670.6 656.2 681.0 706.7 733.4 1000.0
2 1 1 1000.0 1000.0 1000.0 1000.0 1000.0 1000.0 1000.0 1000.0 1000.0 761.4
2 2 0o 24.3 27.7 31.1 29.0 27.0 28.5 26.0 23.6 21.2 0.0
301 ¢ 34.5 39.3 46 .2 41.2 38.3 40.5 36.9 33.4 30.1 9.0
2 2 2 21.2 17.8 14.8 16.6 18.5 17.0 19.5 22.1 24.9 82.4
3 2 0 167.9 1640.6 133.7 138.2 142.6 139.0 144.4 150.1 155.9 216.0
302 1 505.2 506.1 507.0 507.3 507.6 506.7 506.5 506.2 505.9 381.3
4 0 0 149.7 1646.7 143.9 145.9 147.9 146.1 148.4 150.8 153.2 153.0
4 1 0 0.0 6.0 0.0 0.0 0.0 0.0 0.0 0.0 0.0 0.0
3 3 90 6.8 7.7 8.7 8.1 7.5 7.9 7.2 6.6 5.9 0.0
4 1 1 13.5 15.4 17.3 16.1 15.0 15.9 14.5 13.1 11.8 0.0
4 2 0 145.7 146.0 166.2 146.3 146.6 146.1 146.1 146.0 145.9 109.9
4 2 1 141.3 136.2 127.7 132.0 136.2 132.7 138.0 143.¢ 148.9 206.6
3 3 2 129.8 130.0 130.3 130.3 130.4 130.2 130.1 130.1 130.0 97.9
4 2 2 9.5 10.8 12.1 11.3 10.5 11.1 10.1 9.2 8.3 0.0
4 3 9 0.0 0.0 0.0 0.0 0.0 g.0 0.0 0.0 0.0 0.0
4 3 1 17.8 20.3 22.9 21.3 19.8 20.9 19.1 17.3 15.6 0.0
5 1 0 8.9 10.2 11.4 10.¢ 9.9 10.5 5.5 8.6 7.8 0.0
5 2 0 57.5 54.7 52.0 53.7 55.4 54.0 56.1 58.3 60.6 83.6
4 3 2 115.1 109.3 104.0 107.% 110.8 108.1 112.3 116.6 121.1 167.2
5 2 1 222.1 222.4 222.6 222.7 222.8 222.5 222.5 222.4 222.3 168.2
4 4 0 170.2 166.7 163.6 165.6 167.7 165.9 168.5 171.2 173.9 173.8
s 3 0 9.3 10.6 11.9 11.1 10.3 10.9 10.0 9.0 8.1 0.0
4 3 3 9.3 10.6 11.9 11.1 10.3 10.9 10.0 9.0 8.1 0.0
s 3 1 0.0 0.0 0.0 0.0 0.0 0.0 0.0 6.0 0.0 9.0
4 4 2 133.2 133.2 133.3 133.3 133.3 133.3 133.2 133.2 133.2 101.1
6 0 0 33.3 33.3 33.3 33.3 33.3 33.3 33.3 33.3 33.3 25.3
6 1 O 74.5 70.8 67.3 69.4 71.5 69.9 72.6 75.4 78.2 107.3
6 1 1 151.5 151.5 151.6 151.6 151.6 151.6 151.6 151.5 151.5 115.2
5 3 2 303.0 303.1 303.2 303.2 303.3 303.2 303.1 303.1 303.1 230.3
6 2 0 13.7 15.6 17.5 16.3 15.2 16.1 14.6 13.3 11.9 0.0
6 2 1 0.0 0.0 0.0 0.0 0.0 0.0 0.0 0.0 0.0 0.0
5 &4 0 0.0 6.0 6.0 0.0 0.0 0.0 0.0 0.0 0.0 0.0
5 &4 1 37.0 62.2 47.4 %6.2 41.1 43.5 39.6 35.9 32.3 0.0

Tab. 5.6  Reglexintensititen von Nb-Ta-Leglerungen mit Al5 Staukturn in Abhdngigheit von dern Zusammensetzung
und vom Ordnungsparametern S 4in Nb751n25. Die Intensitit den Uberstruktumreglexe Lot maximal 4lin
die Lideale AsB Zusammensetzung und nimmt sowohl bel Abweichung von der Stfchiometrie aks auch bei Vewringe-
rung dern Orndnung ab und verschwindet fin S = 0.0 (z.B. 110 Reflex).

— 0Ll —
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Gleichzeitig muB aber bei den Bestrahlungsversuchen beriicksichtigt werden,
daB nicht nur thermisch bedingte Platzwechselvorginge ablaufen k&nnen
und daR somit der angefiihrte AaO—Wert selbst bei gleichem erreichbaren

S nicht auftreten muR.

Wie bereits aus Abb. 5.12 zu entnehmen ist, fidllt die Ubergangstemperatur
von Nb-Ir Legierungen mit steigender Gliihtemperatur ab. Die bei dieser Tem-
peratur eingestellte Platzbesetzung konnte durch die angewendeten Abkiihl-
verfahren eingefroren werden. Sowohl die groRere Gitterkonstante als auch
der kleinere Ordnungsparameter bestdtigen dies. In Abb. 5.16 ist die
Ubergangstemperatur von Nb73Ir27 tiber dem Ordnungsparameter aufgetragen.
Trotz der ungilinstigen MeRbedingungen zur Ermittlung von S kann dem

Diagramm eindeutig entnommen werden, daf TC mit steigendem Ordnungsparameter

leicht ansteigt.

| § I i I I {
g B Nb73 Ir27 ~
05130 -
o]
c .
O - //"/Q =7
I o © o~
c - - n
O .////.
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)
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Ordering parameter S

Abb, 5.15 Gitterkonstante in Abhdngighelt vom Ordnungsparameten S, 4lin
Nb731n27‘ Fitn kleine Stérungen LARL sich der Zusammenhang
zwischen Sy und a, als Linear aufpassen.
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Aufgrund der Messungen im Bereich 24,5 bis 29 atZ Ir kann ausgeschlossen
werden, daf der TC—Anstieg durch Konzentrationsschwankungen in den Proben
verursacht wird, denn alle hergestellten Proben zeigen das gleiche

Verhalten der Ubergangstemperatur in Abhdngigkeit von der Gliihtemperatur.

Ein EinfluB groBer Abkiihlgeschwindigkeiten auf die Ubergangstemperatur,
die Gitterkonstante oder den Ordnungsparameter konnte nicht festgestellt
werden. Tabelle 5.7 gibt einen abschlieBenden Uberblick iiber die an der

Phase NbBIr ermittelten Ergebnisse.

Die A15-Phase Nb3Ir zeigt deutlich, daR hdhere Glihtemperaturen Platzwech-
selvorginge bewirken und daf diese durch schnelles Abschrecken eingefroren
werden. Mit den hohen Abkiithlgeschwindigkeiten in der Schnellabschreckappara-—

5 . .
tur (T v 107 K/sec) wurde der gleiche Fernordnungsgrad wie in der Gas-Jet-
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Abb. 5,16 (ibergangstemperatun in Abhdngigkeit vom Ondnungsparameter S
fin Nb731/127. Die Ubergangstemperaturn steigt um etwa 0,4 K
an, wenn die Glihtemperatur der Proben vom 2000°C aug 1300°C
rneduzient wird.
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Anlage (T%103 K/sec) stabilisiert. Damit kann mit Sicherheit angenommen werden,
daB beim AbkiihlprozeB in der Gas-Jet-Anlage keine Ordnungsvorginge mehr

abgelaufen sind.

Der kleinste Ordnungsparameter mit S = 0,88 wurde an Proben der Zusammensetzung
Nb75’21r24’8 gemessen, die durch schnelles Abschrécken der Schmelze (T’\:5-105 K/sec)
in der Splat-Cooling-Anlage hergestellt wurden. Dieser Ordnungsgrad ist

im Rahmen der MeBgenauigkeit identisch mit dem Ordnungsparameter ($=0,90) von
Nb75’21r24,8—Proben, die im festen Zustand etwa 100°C unterhalb des Schmelz-

punktes bei 2030°C gegliiht und schnell abgeschreckt wurden. Daraus ist zu

Zusammen-— Gitterkonstante | Abkiihlge- Gliihtempera—- | Ubergangs— | Ordnungspara-
setzung a [nm] schw. tur temperat. meter
o . S$,S oder S
T{K/sec] T[°C) T, {x] *“a b
Nb941r6 0,3280 10 1850 4,2 K -
Nb78’51r21,5 0,51514 10 1850 <1,2 -
Nb7511‘25 0,5134 10 1300 1,90 -
Nb75,21r24,8 0,51345 103 1300 1,70 0,96
0,51374 10 2000 1,59 0,90
0,51375 105 2000 1,61 0,90
0,51380 5 x 105 LQ 1,65 0,88
Nb73Ir27 0,51221 103 1300 2,85 0,97
0,51250 10 1850 2,6 0,92
0,51260 103 2030 2,51 0,90
Nb71Ir29 0,51150 10 1850 3,43 -
Nb64]:r36 ao = 00,9860 10 1850 <4 ,2 -
¢ = 0,5076
o
Tab., 5.7 Zusammengassende Danstellung den Engebnisse am Nb-In System.
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schlieBen, daB sich bei der kongruent schmelzenden Phase NbBIr bereits wih-
rend der Kristallisation ein hoher Ordnungsgrad einstellt und weniger

als 37 der Nb-Plitze durch Ir—-Atome besetzt sind.

Die beobachtete Verringerung der Fernordnung ist bei den in der Gas=Jet-
Anlage durchgefilhrten Versuchen nur auf einen thermisch bedingten Platzwechsel
zurlickzufiihren. Bei den Nb-Ir-Proben mit A15-Struktur, die durch schnelles
Abschrecken in der Schnellabschreckapparatur hergestellt wurden, konnte keine
Verdnderung der Struktur und der Ubergangstemperatur durch den AnpreBvorgang

zur sgchnellen Abschreckung beobachtet werden.

Im Gegensatz zu Bestrahlungsexperimenten mit geringen Dosisleistungen, wie

sie von Meyer /35/ zum Studium von Platzwechseleinfliissen durchgefiihrt wurden,
ergaben die Schnellabschreckversuche, daB bei abnehmender Ordnung eine Verrin-
gerung der Ubergangstemperatur auftritt und sein beobachteter TC—Anstieg nicht
durch einfache Platzwechselvorginge erklirbar ist. Der beboachtete TC—Anstieg
bei Bestrahlungsexperimenten wird von Schneider /55/ einem amorphen Probenan-
teil zugeschrieben. Er schlieft bei geringen Dosisleistungen eine platzwech-
selbedingte TC"Abnahme der A15-Phase nicht aus. Die Schnellabschrecktechnik
fester Proben, bei der keine amorphen Anteile entstehen kdnnen, weist somit

nach, daB bei der A15-Phase Nb,Ir eine geringere Ordnung bedingt durch

3
Platzwechsel zu niedrigeren Ubergangstemperaturen fiihrt /109/ und sich diese

Verbindung #hnlich wie A15-Phasen mit hohen Ubergangstemperaturen verh#lt.
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5.4 Abschreckversuche an der Phase Nb3§i

Niob und dag Element Gallium, das zu den Hauptgruppenelementen gehdrt,
bilden eine Phase mit A15-Struktur. Die Phase NbSGa zeichnet sich unter den

A15-Verbindungen durch ihre hohe Ubergangstemperatur aus.

Dabei sind jedoch jene Nb3Ga—Proben metastabil, deren Ubergangstemperatur
tiber 14 K liegt, d.h., die eine hohe Ga-Konzentration aufweisen, und sie
kdnnen iiber Gleichgewichtsverfahren nicht hergestellt werden. Zur Untersuchung
der Abhdngigkeit zwischen Ubergangstemperatur, Ga-Ldslichkeit, Gitterparameter

und Abschreckbedingungen wurden Nb-Ga Legierungen im Bereich von 18 bis 30 at.Z

Ga hergestellt.

Die metallographische Gefiigeanalyse der durch Schmelzen im Lichtbogen
hergestellten Ausgangslegierungen 14Rt die peritektische Bildung der
A15-Phase erkennen (Abb. 5.17). Eine Homogenisierung dieser Rohlinge
erfolgte durch Glithen bei hohen Temperaturen (v1600°C) unter Schutzgas

fiir mehrere Tage.

Abb. 5.17 Schliffbild einer im Lichtbogen geschmolzenen Nb-Ga Probe
mit 20 at.$ Ga, auf dem die peritektische Bildung der Al5-
Phase zu erkennen ist. Die dunklen primdrn gebildeten Kirner
(a-Nb) s4ind von dern A15-Phase umgeben. Die weiteren umrandeten
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Bei tiefen Temperaturen (1300°C) liegt der Homogenititsbereich zwischen 19,5
und 20,5 at.% Ga. Wie in Abb. 5.18 dargestellt ist, steigt die Ga-L&slichkeit
mit zunehmender Temperatur an und erreicht bei der eutektischen Temperatur
fast die stdchiometrische Zusammensetzung. Die eutektische Temperatur von

Nb Ga und Nb_.Ga, wurde zu 1750+20°C bezogen auf den Schmelzpunkt von

5773
Pt(TS—1769 C) mittels pyrometrischer Temperaturmessung ermittelt.

Die Soliduskurve der A15-Phase steigt von 1750°C bis zum peritektischen Punkt
auf 1850 +30°C bei ca. 20 at.%Z Ga an. Der Ubergang A15 -+ A15+L konnte bei der

optischen Temperaturmessung leicht an der Anderung des Reflexionskoeffizienten
der Probenoberfliche erkannt werden. Dieses Verhalten erhdht nicht die absolute
MeBgenauigkeit, fithrt aber zu einer genaueren relativen Lagebestimmung im

engen Homogenit#tsbereich bei hohen Ga-Konzentrationen.

Zur Abschreckung der Nb ,Ga-Proben wurden Abkiihlgeschwindigkeiten von 10 bis
105 K/sec eingesetzt. Dabei fiihrten Abkiihlgeschwindigkeiten von 10 K/sec,
wie sie in dem zur Probenhomogenisierung eingesetzten Hochtemperaturofen
auftreten, an nahe der eutektischen Temperatur gegliihten Proben zu kaum

htheren Ubergangstemperaturen bzw. kleineren Gitterkonstanten.

Diese langsam abgeschreckten Proben weisen mit ao=0.5173 nm eine um etwa
a =5x 10_4 nm kleinere Gitterkonstante als die bei 1300°C gegliihten Proben
auf. Die Ubergangstemperatur liegt bei TC g 14,5 K,und die noch in der Afi5-Phase

geldste Ga~Konzentration ist mit 21,5 at? anzusetzen.

Durch einen Vergleich der Gitterkonstanten mit denjenigen von schnell abgeschreck-

ten Proben (T ~ 105 K/sec) kann geschlossen werden, daB eine hdhere Ga-Konzen-—
tration, die ihrerseits einer h&heren Gliihtemperatur als 1500°C entspricht,
mit den kleinen Abkiihlgeschwindigkeiten (T v 10 K/sec) nicht stabilisiert
werden kann. Abb. 5.19 zeigt das Gefiige einer von 1500°C schnell abgeschreckten
2-phasigen Nb..,Ga,,~Probe, das auch demjenigen langsam abgekﬁhlter’Ga—reicper

77723
NbBGa—Proben entspricht.,

Mittlere Abkiihlgeschwindigkeiten von T 102 K/sec fiihren nur zu einem geringen
Anstieg der Ubergangstemperatur (T < 15,3 K) an den abgeschreckten Ga- relchen
A15-Proben. Erst durch Anwendung von Abkijhlgeschwindigkeiten {iber 5 x 10 K/sec
ist der Bereich der A15-Phase mit mehr als 22 at.% Ga (T 215,5 K) zuginglich.

Mit Abkiihlgeschwindigkeiten nahe 103 K/sec konnten NbBGacProben mit Ubergangs-

temperaturen von Tc =2 16 K (=222,5 at% Ga) hergestellt werden.
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Abb. 5.18 Auwsschnitt aus dem Nb-Ga Phasendiaghamm mit dem metasiabilen
A15-Gebdet, Die dunch Schliggbilder wiedergegebene charakteristische
Gefligestruktun §lin schnell abgeschreckte Proben in den Phasen-
geldern A15+L, A15 und A15+Nb56a3 5% anhand edinen Probengfolge bed
23 at.% Ga elngetragen.
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Abb. 5.19 Schlif4bild einer Nb77Ga23-Pnobe, die bedl 1500°C unter Schutzgas
gegliitht wunde., Erkenmnbar sind die bedlden in der Probe vorliegenden
Phasen (hell: NbgGa; dunkel: NbgGas). Gedtzt, VengriBerung: 500 x.
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Hohere Ubergangstemperaturen waren an der peritektisch gebildeten NbBGa—Phase
auch nicht durch Abschrecken der Schmelze erreichbar. Die Splats mit einer

Dicke von 100 bis 200 um zeigten fiir Ga-Konzentrationen unter 25 at¥ eine den
NichtgleichgewichtsprozeB charakterisierende 3-phasige Zusammensetzung von

0=Nb, A15 und NbSGa3. Ein amorpher Anteil konnte auch an Splats nahe des Eutekti-

kums von A15 und NbSGa3 rontgenographisch nicht festgestellt werden.

Eine Stabilisierung von Nb3Ga mit mehr als 23 at? Ga gelang nur durch
schnelles Abschrecken fester Proben in der Schmellabschreckapparatur,

die nahe bzw. bei der eutektischen Temperatur gegliiht wurden. Die Abbildungen
5.20 und 5.21 geben die Schliffbilder von Nb-Ga Proben mit 23 at? Ga wieder,
die bei 1810°C bzw. 1750°C gegliiht wurden.

Die fiir die Schnellabschreckversuche verwendeten Scheibchen mit einer Dicke
von 0,5 bis 1 mm lassen bei einem guten Wirmekontakt zwischen Probe und Cu-
Stempeln eine Abkiihlgeschwindigkeit von 104 bis 105 K/sec erwarten. Im

Gegensatz zu den §-MoC _X—Proben konnten die abgeschreckten Nb-Ga Proben ohne

1
groBe Schwierigkeiten von den Stempeln abgeldst werden. In Abb. 5.22 ist

Abb, 5,20 Schliffbild einer Nb-Ga Probe mit 23 aty Ga, die von einer
Temperatun knapp (ber der Solidus-Linie der Al5-Phase 4in den
Schnellabschreckapparatun §in §este Proben abgeschreckt wuride.
Schedibchendicke: d v 750 um, Glihtemperaturn: T = 1810°C,
Gedtzt; Verngniferung 500 x; Matrnix.: Eutektikum aus Al5 und
Nb5Ga3, ghoRe welBe KGnner: Al5.
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Abb. 5.21 Schliffbild eines aus dem festen Zustand schneld abgeschreckten
Scheibchens der Zusammensetzung Nb,4Gd, .
Scheibchepndicke: d ~ 750 um
Glithtemperatwr: T = 1750°C
Geditzt; VenghiBerung 500 x
Geflige: 1-phasig, Al5

ein schnell abgeschrecktes Scheibchen einschlieRlich seiner Abdriicke auf den
beiden Stempeln dargestellt. Aus dem konturenstarken und scharfen Probenabdruck
auf den Stempeln ist zu schlieBen, daB kein Prellen des Kolbens beim Ab-
schreckvorgang auftritt und ein guter Kontakt zwischen Probe und

KiihlkSrper vorliegt.

Die hochste mit dieser Priparationsmethode erreichte Ubergangstemperatur
betrigt TC = 17,5 K mit ATC = 1,0 K. Sowohl die geringe {Ubergangsbreite als
auch die Aufspaltung der hochindizierten Réntgenreflexe deuten auf eine gute

Homogenit#dt der schnell abgeschreckten Nb3Ga Proben hin.

Die Gitterkonstanten der NbBGa-Proben nehmen von a = 0,51810 nm auf
a_ = 0,51645 nm bei steigender Ga-Konzentration in der A15-Phase ab. Stell-
vertretend fiir die Proben mit groBen bzw. kleinen Gitterkonstanten sind

in Abb. 5.23 a+b die entsprechenden Réntgenaufnahmen dargestellt. Eine
Auswertung der Reflexintensititen zur Bestimmung des Fernordnungsparameters S

wurde nicht durchgefiihrt, da die berechneten Intensitdten I(S) aufgrund der
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(a) (b) (c)

Abb.5.22 In Bikd {a) ist ein in der Schnellabschreckapparatun zwischen den
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belden Kupgerstempeln abgeschrecktes NbsGa-Scheibchen abgebildet.
Aug dern Probenunternseite sind noch die bediden Mo-Haltedrdhtchen

(@ 50 um) zu sehen. Wihrend der Hochtemperaturglithung erfolgte
keine sichtbare Reaktion zwischen Dadhtchen und Probe.

BLld (b) stellt den unteren Stempel -(Ambof)einsatz dar. Deutlich
A5t das Spiegelbild dern Probe mit den Haltednihtchen sichtbar.

Bild {c} zeigt den oberen Stempeleinsatz, der das Schelbchen

(d = 600 um) aus der heiBen Zone herausgefahren und beim Abschreck-

vorgang eingepreft hat.
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Abb. 5.23a Réntgenaugnahme einer me 560, 5=P/wbe, die sich im bel tiefen
5 »

Temperaturn stabilen Bereich den Al5-Phase befindet.
Probenbehandlung: Im Hochtemperaturofen bed 1300°C geliht und
abgeschreckt. Gitterkonstante: a, = 0,51778 nm.
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211)

Abb. 5.23b Réntgenaugnahme einer schnell abgeschreckten Nb77Ga23—P/Lobe.
Diese Zusammensetzung Liegt nur bel hohen Temperaturen im
Homogenititsberedlch den Al5-Phase.

Probenbehandlung: Kurz zwr Einstellung des Glelchgewdichtes
bei 1750°C geglitht und zwischen Cu-Stempeln
schneld abgeschreckt, Scheibchendicke 750 um.

Gitterkonstante: @, = 0.51659 nm

wenig unterschiedlichen Streufaktoren von Nb und Ga signifikante Anderungen
nicht erwarten lassen. Dies wird durch die abgebildeten Schreiberprotokolle
bestdtigt, auf denen die stark von der Ordnung abhingigen Uberstruktur-

reflexe gegeniber dem Untergrund nicht aufgeldst sind.

Bei tiefen Temperaturen von 700°C wurden an einigen Proben Langzeitglihungen
zur ErhShung der Ordnung durchgefiihrt. An Proben mit etwa 22 at? Ga konnte
bei einer Glithzeit von 653 h ein Anstieg der Ubergangstemperatur T, festge~-
stellt werden (Tabelle 5.8). Eine Abnahme der Gitterkonstante wurde nicht
beobachtet. Dieser Erhdhung der Ubergangstemperatur wird eine hthere Ordnung
in der A15-Phase zugeschrieben, wie es von Flilkiger /9/ ausgefiihrt wurde.
Diesen Daten zufolge sollte T. bei noch ldngerer Gliihzeit (ca. 2 Monate)

noch weiter ansteigen konnen.

Die Abh#ngigkeit der Ubergangstemperatur nicht widrmebehandelter Proben von

der Gitterkonstante ist der Abb. 5.24 zu entnehmen. Gegenliber Untersuchungen
von Flilkiger /9/ wurden an Nb3Ga—Proben kleinere Gitterkonstanten gemessen.

Er gibt als kleinsten Wert a_ = 0,5168 nm an. Die beobachtete minimale Gitter-
konstante von a = 0,51645 nm ist eher mit dem kleinsten von Webb /42,43/
registrierten Wert von a = 0,51638 nm vergleichbar. Erstaunlicherweise

sind die auftretenden Ubergangstemperaturen mit T, “ 17,5 K 8hnlich, wobei keine
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Zusammen=- Gliihtemp, Abkﬁ§1g§— Geflige Gitterkonst. TC/ATC
setzung T[°C] SEZYEndlg- a, (nm] (K]
T[K/sec]

Nb80’4G319’6 1300 10 A15 0,5181 10,5/0,9
Nb79’5Ca20’5 1300 10 A15 0,51778 12,3/0,4
NboGa, 1600 10 A15 0,51754 13,7/1,3
Nb,cGa,, 1750 102 A15+NbGa , 0,51733 14,5/2,6
Nb.,-Ga,, Lichtbogen 10 A15+NbGa, 0,51720 15,0/1,1
Nb77Ga23 1500 102 A15+Nb Ca, 0,51735 14,2/1,0
Nb.,Ga,q 1600 10 A15+Nb Ga 0,51717 15,25/0,3
Nb7 Ga,, 1750(He~Jet) 10° A15+(Nb5Ga3) 0,51681 16,4/1,2
Nb, Ga,, 1750(He-Jet) 103 A15+Nb Ga , 0,51675 16,3/1,5
Nb77Ga23 1810(A15+L) 10S A15+Nb5Ga3 0,51715 15,24 /1,44
b, Ga,c Splat-Cool. 10° A15+Nb (Gag 0,51677 15,8/1,8
NbGa,, 1750 10° A15+(Nb56a3; 0,51704 15,49/0,7
Nb,,Ga, * 670°C;653 h —5 A15+(Nb50a3) 0,51705 16,23/0,9
Nb76’5Ga23’5 1740 105 A15 0,51659 16,9/2,0
Nb,,Gaye 1750 10 A15+Nb Ga, 5,1648 17,54/2,3
Nb, Ga,, 1750 10° A15+(NbsCa,) | 5,1645 17,5/1,0

*  vonrhern hapidly quenched

Tab, 5.8 Elgenschagten den NbgGa-Pnoben An Abhdngigkeit von den
Henstellungsbedingungen.

Ubereinstimmung in den angegebenen Probenkonzentrationen besteht.

Tab, 5.8 gibt einen zusammenfassenden Uberblick iiber die angewendeten Pripara-

tionsverfahren und die damit an NbBGa-Proben erreichbaren Abkiihlgeschwindigkeiten.

Im Gegensatz zu den kongruent schmelzenden Phasen cS=MoC1_ﬂ,X und NbSIr 18Rt

sich phasenreines NbBGa nicht durch Abschrecken der Schmelze herstellen. Dieses
muB wegen seiner peritektischen Phasenbildung zur Einstellung des Gleichgewichtes
bei hohen Temperaturen im festen Zustand gegliiht und bedingt durch die metastabile

Zusammensetzung schnell abgeschreckt werden.
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Abb. 5.24  (bergangstemperatur in Abhdngigkeit von der Gitterkonstanten
a,. Im unteren Berelch des Diagramms {8t die dazugehbrende
Ga-Konzentration (Ae = + 0,3 at$) eingetragen.
Literatundaten von Webb /42,43/ und Aken /45/.

Die durchgefiihrten Abschreckversuche in der Schnellabschreckapparatur

zeigen im Vergleich mit den anderen Techniken kleinerer Abkilhlgeschwindigkeit
bei NbBGa, das als reprisentativ fiir A15-Materialien mit hohem Tc angesehen
werden kann, keine im Verfahren enthaltenen Nachteile auf die Materialeigen-
schaften. Damit ist dieses Verfahren durch die erreichbaren h&heren Abkiihlge-
schwindigkeiten beim Studium metastabiler Systeme den anderen Verfahren
deutlich tiberlegen. Durch eine weitere Optimierung der Versuchsparameter sollte
selbst an NbBGa, das bei diesen Untersuchungen auch als Vergleichssubstanz
aufgrund der vorhandenen Literaturdaten anzusehen war, noch eine Erh&hung

der Ubergangstemperatur z.B. durch pridzisere Temperatureinstellung mdglich

sein.
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5.5 Abschreckversuche an der Phase Nb3§g
Die A15-Phase Nb3Ge weist die hSchste heute bekannte Ubergangstemperatur eines
supraleitenden Materials auf. Jedoch besteht zwischen pulver- bzw. schmelz-
metallurgisch hergestellten Bulk-Proben mit TC " 6 K und abgeschiedenen

diinnen Schichten mit TC " 23 K ein groBer Unterschied. Die durchgefiihrten
Abschreckexperimente sollen zeigen, daB der groBe Unterschied in der Ubergangs-
temperatur auf die Metastabilitit des Ge-reichen A15-Phasengebiets und die

beim Abkiihlen auftretende schnelle Phasenumwandlung zuriickzufiihren ist.

Ausgehend von hochreinem Ge~ und Nb-Pulver wurden zur Bestimmung der Abhingigkei-
ten zwischen Ubergangstemperatur, Ge-Ldslichkeit, Gitterparameter, Glihtempera-

tur und Abkiihlgeschwindigkeit Nb-Ge Proben zwischen 15 und 40 at7 Ge hergestellt.

Die Gitterkonstante von reinem Niob (ao = 0,33042 nm) nimmt im o-Nb Mischkri-
stall beim L8sen von Germanium leicht ab. An schnellabgeschreckten Nb-Ge-
Proben, die bei 1850°C gegliiht wurden und Spuren von Nb3Ge aufweisen, wurde
eine Gitterkonstante von a, = 0,3302 nm gemessen. Die beobachtete Abnahme
der Gitterkonstante fiir o~Nb ist vergleichbar mit jener, die von Jorda et al.

/50/ angegeben wird.

Die peritektisch aus dem o~Nb Mischkristall und der Schmelze gebildete A15-
Phase existiert bei 1300°C etwa zwischen 17,5 und 18,5 at? Ge. Die rdntgenogra-
phischen und metallographischen Untersuchungen zeigten, daB eine Homogenisierung
der im Lichtbogenofen durch Schmelzen hergestellten Ausgangsproben im stabilen
Teil des A15-Phasengebiets bei niedrigen Temperaturen durch Langzeitgliithungen
erreichbar ist (Abb. 5.25). Aus dem Homogenisierungsverhalten wurden die zur
Einstellung des Gleichgewichtes bendtigten Glithzeiten nahe der eutektischen

Temperatur zu etwa 2 bis 10 Minuten abgeschitzt.

Die gr&Bte Gitterkonstante wurde an Nb82,4Ge17’6—Proben, die bei 1300°C gegliiht

wurden, mit aj = 0,5171+ 0,0001 nm beobachtet. Schnell von 1850°C abgeschreckte

Nb3Ge—Proben, die teilweise o-Nb Ausscheidungen enthielten, wiesen mit

a, = 0,5168 + 0,0001 nm eine geringfiigig kleinere Gitterkonstante auf. Erkldrbar
ist dies durch eine zu hdheren Ge-Konzentrationen hin verschobene Phasen-

grenze bei hohen Temperaturen (Abb. 5.26).
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Abb. 5.25 Schliffbild einer im Einphasengebiet Liegenden Probe der Zusammen-
setzung Nbnge18, die 62 Stunden untern Schutzgas bel 1300°C
gegliiht wunde. Trotz den Langen GRihzeit konnte noch kein
Glelchgewicht erwrelcht wenden., Eine vorausgehende Homogenisie-
rnungsglithung bel héheren Temperatur verkiirnzte die notwendigen
Glithzedlten und glihte zu einphasigen Proben. Farbgedtzt,
VergniBerung 500 x.

Phasen: o-Nb{schwarz); A15 (Matnix, grhau);
NbsGeg (weiB) mit a-Nb+Nb Ge, < 5%.

Dies entspricht nicht der in dem Phasendiagramm von Jorda /50/ angedeuteten

rlickldufigen Phasengrenze fiir Nb-reiches Nb_,Ge bei hohen Temperaturen, wobei

3
er allerdings diesen Verlauf sonst explizit nicht anfiihrt. Dagegen gibt Pan
/49/, dessen Al15-Phasenfeld deutlich zu breit ist, eine Verschiebung der Phasen-—

grenze zu hdheren Ge-Werten bei steigender Temperatur an.

An den bei niedrigen Temperaturen (1300°C) gegliihten Proben konnten keine
Gitterkonstanten unter a_ = 0,51675 beobachtet werden. Im stabilen Teil der
A15-Phase wurden Ubergangstemperaturen zwischen etwa 5,0 und 6,5 K gemessen
(Tabelle 5.9).
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Abb. 5.26 Ausschnitt aus dem Nb-Ge Phasendiaghamm mit dern Al5-Phase
bel hohen Temperaturen.

Hohere Ubergangstemperaturen konnten nur beobachtet werden, wenn Ge-reiche
Nb3Ge—Proben bei hdheren Temperaturen geglitht und schnell abgeschreckt wurden/110/.
Der Anstieg der Ubergangstemperatur in Abhingigkeit von der Gliihtemperatur

ist in Abb, 5.27 dargestellt. Bis zu Gliihtemperaturen von 1500°C erfolgt nahezu
kein Anstieg der Ubergangstemperatur,und die T -Werte liegen bei 6,5 K.

Ein deutlicher Anstieg der Ubergangstemperatur iiber den Wert von Tc =6,5K

wurde erst beobachtet, wenn die Gliihtemperatur oberhalb von 1500°C lag.

Dieser Anstieg 148t sich auf die grdBere Loslichkeit von Germanium in der
A15-Phase bei h8heren Temperaturen zuriickfiihren. Der Tc-Anstieg erfolgt mit
Erhohung der Glithtemperatur bis zum Erreichen der eutektischen Temperatur bzw.
Solidustemperatur stirker als linear. Unter der Annahme, daf die Ubergangs-
temperatur wie im stabilen Teil der A15-Phase auch im metastabilen Bereich hdch-
stens linear mit der Konzentration ansteigt, ist zu schlieBen, daB die Ge-
Loslichkeit mit steigender Gliihtemperatur, wie es im Phasendiagramm (Abb. 5.26)
dargestellt ist, stidrker als linear anwichst. Der zur Stabilisierung des
Hochtemperaturgleichgewichtes erforderliche Abschreckvorgang wurde in der Schnell-
abschreckanlage durchgefiihrt, sofern die Glithtemperatur oberhalb von 1300°C

lag. Dabei betrug die aus der Probendicke abgeschitzte Abkiihlgeschwindigkeit

in allen Fillen etwa105 K/sec.
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Abb. 5.27 Zusammenhang zwischen Glihtemperatur und (bergangstemperatur
von schnell abgeschreckten Nb-Ge Proben dern Zusammensetzung
Nbyy 50¢p, 5. Die senbrechte, gestrichelt eingezeichnete Linie
bel 1865°C entsprnicht dern gemessenen Solidustemperatur dieser
Probenzusammensetzung.

Zur Ermittlung des Zusammenhangs zwischen der Abkiihlgeschwindigkeit und der
Ubergangstemperatur wurden bei der eutektischen Temperatur gegliihte Nb77,5Ge22,5—
Scheibchen abgeschreckt. Dabei fiihrten kleine Abkiihlgeschwindigkeiten von

10 K /sec, wie sie in dem zur Probenhomogenisierung verwendeten Hochtemperatur-
ofen erreichbar sind, zu keinem Anstieg der Ubergangstemperatur bezogen auf
Ge-reiche Proben im stabilen Teil der A15-Phase. Die Ubergangstemperatur dieser
2-phasigen Proben lag bei 6,4 K wie die der einphasigen Nb81’5Ge18’5-Proben,

die bei 1300°C gegliiht wurden. Die ROntgenaufnahme einer einphasigen Nb3Ge—

Probe im stabilen A15-Phasengebiet ist in Abb. 5.28a wiedergegeben.
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Abb. 5.28a Rintgenaugnahme einer elnphasigen Nbgl’gGe]g,s—P&obe.
Diese Zusammensetzung befindet sdch in dem Teil der Al5-Phase,
dern auch bel Raumtemperatur stabil LsZ,
Probenbehandlung: Bed 1300°C im Hochtemperaturofen gegliiht
und abgeschreckt T o 4 K/sec.
Gittenkonstante: a, = 0,51679 nm

(210)
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Abb. 5.28b Réntgenaugnahme einer einphasigen Nb77,56e22’5—Pnobe. Diese
Zusammensetzung begindet sich in dem Berelch der Al5-Phase, die
nun bel hohen Temperaturen stabil LsZ.

Probenbehandlung: Probenscheibchen den Dicke 180 um in der
Schnellabschreckapparatur geglithtbel 1860°C
und zwischen Cu-Stempeln abgeschreckt. Abschreck-
geschwindighelt m2-105 K/sec.

Gittenkonstante: a, = 0,51502 vm
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Abb, 5.29 Abhingigkeit den (bergangstemperatur von dern Abkiihlgeschwindigkeit
4lin Nb-Ge-Proben der Zusammensetzung Nb77’56g22’5. ;
Die angegebenen Abkithlgeschwindigkeiten fin T > 2107 Ksec wur-
den (iben die Prnobendicke nechnesrisch abgeschitzt.,
Die durchgezogene Kurve gibt unter Berlicksdichtigung dern Unsicher-
helt in den AbkihLgeschwindigkeit (gestiichelte Kurven) den
Zusammenhang zwischen (ibergangstemperatur und Abkiihlgeschwindigheit
an.

Die Réntgenaufnahme der langsam abgekiihlten zweiphasigen Nb =Probe

77,5%€22,5
weist auBer der A15-Phase mit einer Gitterkonstante von a = 0,5167 nm

noch die eindeutig zur tetragonalen Nb ~Phase gehdrenden Linie auf. Die

5Ge3
Gitterparameter stimmen mit jenen iiberein, die fiir einphasiges NbSGe3 mit

38,5 at.% Ge zu a = 1,0165 nm und c, = 0,5138 nm ermittelt wurden.

Abkiihlversuche an diinnen Scheibchen mit einer Dicke wvon d 2 400 pym in der
Gas-Jet-Abschreckanlage fiihrten ebenfalls zu keiner eindeutigen ErhShung
der Ubergangstemperatur {iber den Gleichgewichtswert von 6,5 K. Dabei wurde
die Abkiihlgeschwindigkeit zwischen Strahlungsabkiihlung mit T v 500 K/sec

und He-Jet-Bedingung unter He-Schutzgas mit T v 2000 K/sec variiert. Erst
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eine Steigerung der Abkiihlgeschwindigkeit auf Werte iiber 5°1O3 K/sec bewirkte
einen Anstieg der Ubergangstemperatur (Abb. 5.29). Die Abkiihlgeschwindigkeiten
im Bereich von 10 K/sec konnten in der Schnellabschreckapparatur durch die
Verwendung von Probenscheibchen mit einer Dicke von 1 bis 1,3 mm realisiert
werden. Die Ubergangstemperaturen 1lagen zwischen 7,5 und 9,5 K.

Mit diesen Abkiihlgeschwindigkeiten 0.8 x 104 <T< 2 x 104 K/sec konnte

eine Ge-Konzentration von maximal 20 at.% in der A15-Phase eingefroren werden.
Als kleinste Gitterkonstante wurde ein Wert von a = 0,5166 nm beobachtet.
Dieser tritt auch auf, wenn Ge-reiche Proben bei 1700°C gegliiht und sehr
schnell abgeschreckt werden. Aus diesen Ergebnissen ist erkennbar, daf

die Abkiihlgeschwindigkeit in der Schnellabschreckanlage bei Scheibchendicken

von etwa | mm iiber derjenigen (T = 2000 K/sec)liegen muB, die in der He-Jet-

Anlage auftritt und meBtechnisch noch erfaBt werden konnte.

Eine Stabilisierung von NbBGe—Proben mit einer Ge-Konzentration von mehr

als 20 at.Z konnte durch eine Verringerung der Scheibchendicke erzielt werden.
Die hichste Ubergangstemperatur mit TC = 15,95 K wurde an einem schnell
abgeschreckten Scheibchen der Zusammensetzung Nb77,5G622,5 gemessen. Uber
seine Dicke von d = 180 pm wurde die auftretende Abkiihlgeschwindigkeit mit
etwa 2 x 105 K/sec abgeschitzt. Die pyrometrisch an der Scheibchenoberfliche
gemessene Temperatur lag bei 1860°C und sehr nahe unter der Soliduskurve.
Diese konnte durch eine geringe TemperaturerhShung AT = 5°C iiberschritten

und am Sprung im Emissionskoeffizienten des fliissigen Anteils erkannt werden.

Die Gliihzeit der unter Schutzgas (Ar, 1bar) erfolgenden Gliihung zur Einstel-
lung des Hochtemperaturzustandes betrug bei diesen diinnen Scheibchen etwa

1,5 Minuten. In Abb. 5.28b ist die Rontgenaufnahme einer solchen Nb3Ge—Probe

wiedergegeben. Das Intensititsverhidltnis der drei stdrksten Rontgenreflexe
(200), (210), (211) entspricht mit 30:100:60 dem berechneten Intensitits-—

verhdltnis flir geordnetes Nb Eine Platzvertauschung ist infolge

77,5%%22,5°
der dhnlichen Streufaktoren (Tab. 3.8) von Nb und Ge nicht aufl&sbar.
Der im Bereich des (210)-Reflexes auftretende erhdhte Untergrund kénnte
unter Umstidnden von einem amorphen Probenanteil herriihren. Das sichtbare
diffuse Maximum bei etwa 20 = 39° liegt in der Nihe des diffusen Maximums

(20 = 38,4°) von Nb -Proben, die i{iber einen MahlprozeB als amorphe

78%¢22
Legierung hergestellt werden konnten /106/. Fiir die Bildung einer amorphen
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Phase muB aber bei der Schnellabschrecktechnik eine Schmelze vorhanden sein.
Diese konnte an der Scheibchenoberfliche jedoch wihrend des Glithprozesses
nicht beobachtet werden. Weiterhin wurde auch an aus der Schmelze abgeschreck-
ten Nb-Ge Folien mit 20 bis 30 at.% Ge nie ein amorpher Anteil beobachtet.
Sollte dieses Maximum durch einen amorphen Anteil verursacht werden, dann

widre dessen Bildung nur im Zusammentreffen von SchnellabschreckprozeB und

mechanischer Beanspruchung zu suchen.

Das schnelle Abschrecken von kleinen geschmolzenen Nb-Ge Kugeln mit

18 < Ge < 30 at.Z in der Splat-Cooling-Anlage fiihrt immer zu mehrphasigen,
feinkristallinen Proben. Keiner dieser Splats wies eine Ubergangstemperatur
von mehr als 12,5 K auf (Abb. 5.30). Die groRen Ubergangsbreiten bis zu 7 K
werden auf die bei der peritektisch gebildeten Phase NbqGe durch die Schnell-

abschreckung gebildeten Inhomogenititen zuriickgefiihrt. Die kleinste Gitter-—

Relative Einheit

1
A 6 8 10 12 14 16 18 20
Temperatur T [K]

Abb. 5.30 EingtuB der Herstellungsbedingungen auf den Verkauf der Ubergangs-

temperatur von NbGe.

(a) Im Hochtemperaturofen bel 1800°C geglithte und Langsam abgekiihlie
Probe mit 23 at.% Ge.

(b) Schnetl aus den Schmelze abgeschreckte Probe gleicher Ausgangs-
zusammensetzung.

(¢) Schnell aus dem festen Zustand (T=1865°C) abgeschreckte Probe.

— T,~Kuwrven nach dem Abschreckprozef

-—- Tc—Kunuen nach einen Glihung bel 700°C, 40 h.
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Zusammen- Glihtemp. Abkiihlge- Gefiige + |Gitterkonst. TC/ATch
setzung (°c] S?thndlgk. X-Rays a_ (nm)
T[K/sec]
Nb (pure) - - - 0,33042 9,3/0,2
G-Nb 10° a-Nb+(A15) | 0,3302 -
Nbg, 5Geq7 5 1300 10 A15 0,5171 5,04/0,4
Nbg, sGeyg g 1300 105 AlS 0,51679 6,3/0,2
Nbg Ge, o 1850 10 A15+(a-Nb) 0,5168 6,3/0,7
Nb,.Ge,q 1700 103 A15+Nb Ge, 0,5167 6,4/0,7
Nb,,Ge,q 1850 104 A15+Nb Ge 0,51655 6,8/0,9
Nb,Ge,, 1825 10 ; 2}2:225823 0,51615 9,1/0,9
Nb78Ge22 fliissig 2x105 +a-Nb 5773 0,51588 9,8/4,5
Nb, .Ge fliissig 5x10 A15+Nb_ Ge 0,51608 12,6/5,1
70730 5 5753

Nb,Ge,, flissig 5%10 A15+Nb Ce, 0,51578 12,30/7,1

* © -
Nb77ce23 700°C,40h . A1S+Nb5Ge3 0,51570 12,45/6,9
Nb_, Ge 1865 2x10 A15+Nb_Ge 0,5152 15,45/2,5

747526 s 5753

Wby sGeyy s 1865 2x10 AlS 0,51502 15,95/1,7

* ° _ P
Nb77,5Ge22’5 700°C,40h §15 0,51506 16,47/1,2
NbGey 1850 10 Nb Ge a, =1,0165 -

c =0,5138
(o]
* vorhern napidly quenched
Tab., 5.9 Elgenschagten von Nb-Ge Proben im Abhdngighkelt von den

Henstellungsbedingungen.

konstante betrug a, = 0,51578 nm (Tab. 5.9). Sie entspricht einem in der
A15-Phase geldsten Ge-Anteil von 21 at.Z. Kleinere Gitterkonstanten bzw.

eine groBere Ge—Konzentration trat auch bei Verwendung von Ge-reicheren
Ausgangslegierungen bis zu 30 at.% nicht auf. Eine systematische Abhidngigkeit
zwischen {bergangstemperatur und Ausgangszusanmensetzung der schnell abge-
schreckten, schwebegeschmolzenen Kiigelchen (¢p=3,5 mm) konnte nicht festgestellt

werden.

Zur Verbesserung der Fernordiung wurden an den schnell abgeschreckten Proben
Glihungen bei 700°C durchgefiihrt. In Abb. 5.30 sind die Ubergangskurven

von NbBGe—Proben in Abhingigkeit von der Herstellungsart vor und nach einer
40-stindigen Wirmebehandlung dargestellt. Nur die schnell abgeschreckten Proben

weisen eine Verdnderung des MeBsignals auf. In beiden Fdllen wird der




— 133 —

20k Nb; Ge

i &
rapidly quenched
liquid guenched

—

Ui
T I
X B

v rapidly quenched
annealed , 700°C

L o arc- melted

- annealed, 1300°C

Transition temperature Tc [K]
e}
|

- .,
5L A thin film
-2 = 20 18 at % Ge
! R I B N ) ) L ' WS T R )

IR | R R R
05145 05150 05155 05160 05165 05170

Lattice constant ag [nm]
Abb. 5.31 (ibergangstemperatur in Abhiingigheit von der Gitterkonstanten

und der Zusammensetzung 4iln nicht-wirmebehandelte Proben
Literatuwwent: Ref. /46/.

Kurvenverlauf im Bereich des Onset-Punktes steiler,und der TC=Wert /109/

verschiebt sich zu hoherer Temperatur. Weiterhin nimmt die Ubergangsbreite

(ATC) der aus dem festen Zustand abgeschreckten Probe ab, wihrend der Ubergang

der aus der Schmelze abgeschreckten Probe auch noch nach der Wirmebehandlung

den Gleichgewichtswert von 6 K einschlieBt. Der T.-Anstieg 148t sich entsprechend
den Ergebnissen am Nb3Ir und Nb3Ga durch eine Zunahme des Ordnungsparameters
erkldren. Die aus dem festen Zustand abgeschreckte Nb77Ge23—Probe zeigte auch
nach der Wirmebehandlung keine Ausscheidungen von NbSGeB' Demnach sollte

ihre Aktivierungsenergie hoherliegen als diejenige fiir Ordnungsvorginge

in NbBGe mit bis zu 23 at.7 Ge. Eine Verinderung der Gitterkonstante durch

den Glihvorgang konnte im Rahmen der MeBgenauigkeit nicht festgestellt werden
(Tab. 5.9),

Die Abhéngigkeiten zwischen Gitterkonstante, Ge-Konzentration und Ubergangs-
temperatur sind in Abb. 5.31 dargestellt. Die Gitterkonstante der A15-Phase
nimmt, wie es nach den Modellvorstellungen bei Anndherung an die ideale

Zusammensetzung zu erwarten ist, mit wachsender Ge-Konzentration ab. Die Abnahme
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erfolgt linear mitetwa 4 x 10_5 nm pro at.Z Germanium. Die h&chste und

nur bei den Schnellabschreckversuchen stabilisierte Ge-Konzentration

lag bei 22,5 atZ Ge und ist um 2 at.Z niedriger als jene von diinnen gesputter-—
ten Schichten. Deren Zusammensetzung wurde iiber die Gitterkonstante /46/

ohne Beriicksichtigung von Ordnungseffekten mit 24,5 at.% abgeschitzt.,

Die Ubergangstemperatur steigt linear mit der Ge-Konzentration an. Die Stei-

gung betrdgt #hnlich wie bei Nb,Ga etwa 2,5 K / at.Z. Eine Extrapolation

3
zu der Zusammensetzung, wie sie beim Sputtern erreicht wird, fihrt zu
TC—Werten von 21 K. Dabei 148t sich die hohere Ubergangstemperatur der diinnen

Schichten auf ihre bessere Ordnung zuriickfiihren.

Literaturwerte von schnell abgeschreckten festen Nb-Ge~Proben, die zum
Vergleich der MeBergebnisse herangezogen werden konnen, existieren auBer einem
von Flikkiger und Jorda /34,50/ angegebenen T, ~Wert von 9 K und einer Abkiihl-

geschwindigkeit von 104 K/sec nicht.

Die Messungen an der NbBGe—Phase lassen vermuten, daf bei weiterer Optimierung
der Versuchsparameter eine grdBere Ge-Konzentration in der A15-Phase stabilisiert
und damit eine hdhere Ubergangstemperatur erreicht werden kann. Bei der Schnell-
abschrecktechnik ist jedoch nicht mit der Bildung / Stabilisierung von st&chio-

metrischem NbBGe Zu rechnen

Die Untersuchungen zeigen deutlich, daB zur Stabilisierung der A15-Phase Nb3Ge
mit einer Ge-Konzentration von mehr als 20 at.% Abkiihlgeschwindigkeiten im
Bereich von 105 K/sec erforderlich sind. Weiterhin ist die Herstellung von

homogenen und einphasigen Nb_Ge Proben infolge der peritektischen Phasenbildung

3
nur iiber das Schnellabschreckverfahren aus dem festen Zustand mdglich. Diese
Untersuchungen am Nb3Ge wiren somit ohne die Entwicklung der Schnellabschreck-

apparatur nicht durchfiihrbar gewesen.
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6. ZUSAMMENFASSUNG

In dieser Arbeit wurde der EinfluB des Abschreckverfahrens und der Abki{ihl-
geschwindigkeit auf die Kristallstruktur, die Konstitution und das supra-
leitende Verhalten von &-MoC mit B1-Struktur und den A15-Verbindungen
M03Pt, Nbglr, Nb3Ga und Nb3

verfahren abhingigen Abkiihlgeschwindigkeiten lagen im Bereich von 1 bis

1-x
Ge untersucht. Die eingesetzten und vom Abschreck-

6 . .
107 K/sec. Um beim Abschrecken von festen Bulk-Proben Abschreckgeschwindig-
keiten von mehr als 104 K/sec zu erreichen, wurde basierend auf dem Hammer-
und AmboR-Verfahren eine Schnellabschreckapparatur entwickelt, aufgebaut und

getestet,

Das Schnellabschreckverfahren fester Proben filhrte bei ausreichend hoher
Abkiihlgeschwindigkeit immer zu einphasigen Proben. Dagegen konnten durch schnel-
les Abschrecken der Schmelze keine einphasigen Nb3Ga oder Nb3Ge Proben herge-

stellt werden.

Durch die Anwendung von kleinen Abkiihlgeschwindigkeiten (T < 2000 K/sec) war
eine Stabilisierung von 6—M0C1_X oder Nb,Ge mit hohem Ge—Anteil nicht m&glich.
Dagegen erfolgte bei Nb3Ir mit diesen Abkilihlgeschwindigkeiten bereits eine

vollsténdige Stabilisierung des Hochtemperaturzustandes.

Das kongruent schmelzene &MOC1_X konnte durch schnelles Abschrecken sowohl
aus der Schmelze als auch aus dem festen Zustand phasenrein hergestellt werden.

+C wird unterdriickt,

Die eutektoide Zersetzung der &-MoC . Phase in §-MoC

1= 1-x
sofern die Abkiihlgeschwindigkeit mehr als 5 104 K/sec betridgt. Das C/Mo-Verhdlt~-

nis des stark unterstdchiometrisch existierenden Carbids 6—M0C1_X liegt bei
2500°C zwischen 0,66 und 0,76, wobei das Leerstellen aufweisende C-Unter-
gitter Nahordnung zeigt. Beim Einbau von Kohlenstoff in das Defektmonocarbid
wichst die Gitterkonstante von a, = 0,426 nm auf a, = 0,429 nm an. Die Uber-
gangstemperatur steigt bei zunehmendem C-Anteil bzw. e/a-Verh#ltnis von 10
auf 14,7 K an. Das ist die hdchste bis jetzt an einem B1-Carbid gemessene

Ubergangstemperatur.

Durch Anwendung von Abkiihlgeschwindigkeiten bis zu 1000 K/sec konnte die
bei hohen Temperaturen in NbBIr—Proben vorliegende Fernordnung eingefroren
werden. Eine weitere ErhShung der Abkiihlgeschwindigkeit fithrte zu keiner

weiteren Verinderung der Materialkenndaten. Die Fernorndung in NbBIr nimmt
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bei steigender Temperatur von S = 0,97 (1300°C) auf S = 0,90 (2030°C)
ab. Die Platzvertauschung von Nb und Ir bewirkt eine Aufweitung der A15-

Elementarzelle und eine Abnahme der Ubergangstemperatur.

Die L&slichkeit von Ga in Nb3Ga nimmt mit steigender Temperatur zu. Durch

schnelles Abschrecken aus dem festen Zustand konnten Proben mit einer

4 <T < 105 K/sec) stabilisiert wer=-

Ga-Konzentration bis zu 23,5 at%Z (10
den. Zusammen mit der gegeniiber dem Gleichgewichtswert bei 1300°C erhdhten
Ga-Konzentration wurde auch die schlechtere Fernordnung bei hoherer Temperatur
eingefroren. Durch eine Langzeitgliihung bei 700°C konnte diese, erkennbar

an der ansteigenden {bergangstemperatur, verbessert werden.

NbBGe mit einer geringfiigig hoheren Ge-Konzentration (z.B. 20 at.Z) bezogen
auf einen Gleichgewichtswert von 1300°C 148t sich mit mittleren Abkiihlge-
schwindigkeiten von etwa 1000 K/sec, wie sie in der He-Jet-Anlage erreichbar
sind, nicht stabilisieren. Das Abschrecken von Nb3Ge Schmelzen fiihrte zu
stark inhomogenen, mehrphasigem Material mit kleinerem Ge-Anteil in der
Nb3Ge—Phase. Erst mit Abkiihlgeschwindigkeiten von mehr als 104 K/sec ist

eine Stabilisierung von Ge-reichem Nb,Ge mdglich. Durch schnelles Abschrecken

. 3
(T = 2—105 K/sec) von Scheibchen mit einer Dicke von 180 um konnte Nb3Ge
mit 22,5 atZ Ge und einer Ubergangstemperatur von TC = 16 K, ATC = 1,7 K

stabilisiert werden.

Durch Abschrecken aus dem festen Zustand sind auch Bereiche im Phasendiagramm
zugédnglich, die iliber ein Abschreckverfahren aus der Schmelze nicht erreicht
werden kOnnen. Selbst wenn eine Phase sowohl durch Abschrecken aus der
Schmelze als auch aus dem festen Zustand stabilisiert werden kann, ist der
Vorteil des Abschreckens aus dem festen Zustand, dafR Zusammensetzung und
Glihtemperatur frei gew#dhlt werden kénnen und das Halten der Probe bei hoher
Temperatur zur Einstellung des Hochtemperaturgleichgewichtes mdglich ist.

Am deutlichsten wird dieser Vorteil bei der Stabilisierung von peritektischen
Phasen mit einem stark temperaturabhingigen Existenzbereich, wie an den
Phasen NbBGa und insbesondere NbBGe gezeigt wurde, in denen nur {iber dieses
Verfahren Proben mit hohem Ga- bzw. Ge-Anteil einphasig hergestellt werden

konnten.
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