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Zusammenfassung

Die Kristalle NdGaO;, SrLaGaO,4 und SrPrGaO, gehdren zu den gegenwirtig favorisierten Substraten
fiir Hochtemperatursupraleiter-Schichten. Zu NdGaO; und SrLaGaO, gibt es bereits eine Reihe von
Publikationen, SrPrGaO;, ist hier zum ersten Mal als Einkristall geziichtet worden. Allen drei Mate-
rialien ist gemeinsam, daf ihrer guten Eignung als Substrat bisher ungeklérte Probleme bei ihrer Ver-
fligbarkeit in geeigneter Perfektion bzw. GroBle gegeniiberstanden.

Die entsprechenden Realstrukturprobleme sind beim NdGaO; die Zwillingsbildung, bei SrLaGaO,
und SrPrGaO; sind es Verteilungsinhomogenitéten. Sie hdngen mit den Ziichtungsbedingungen und
dem Schmelz- und Kristallisationsverhalten der einzelnen Materialien zusammen.

Zur Zwillingsbildung beim NdGaO; kommt es dadurch, daB sich durch ungeeignete thermische Be-
dingungen beim Anschmelzen ein stark unterkiihltes Gebiet vor dem Kristallkeim ausbildet, in dem
die Kristallisation spontan beginnt. Da NdGaOj; auf Grund seiner pseudokubischen Struktur zur Zwil-
lingsbildung neigt, wird diese spontane Kristallisation zu ihrem Ausloser. Durch Modifizierung der
Temperaturgradienten und durch Nachsetzen des Keimes gelang es, eine Ziichtungstechnologie fiir
NdGaO; zu entwickeln, durch die die Zwillingsbildung reproduzierbar vermieden wird.

SrLaGaO, und SrPrGaO, schmelzen inkongruent. Deshalb sind die erzielbaren Kristallausbeuten
durch den nach einer bestimmten Kristallisationsdauer unvermeidbaren Einschlul von Eutektikum
prinzipiell begrenzt. Durch thermische Untersuchungen und die Identifizierung von vier bisher unbe-
kannten Verbindungen, die die Kristallisation beider Materialien begleiten, konnten die Phasendia-
gramme fiir SrLaGaO, und SrPrGaO, erstellt werden. Durch ihre Aussagen zur optimalen Zusammen-
setzung der Schmelze und zur Kristallisationstemperatur bilden sie die Grundlage fiir die Ziichtung
dieser Kristalle in guter Perfektion und GroBe. Die Kristallisation von SrLaGaO, erfolgt in einem
quasibindren System Sr,LaGaOs-SrLa,Ga,O;. Zumindest nahe dem entsprechenden Schnitt SrO-
PrGaO; des terndren Phasendiagramms SrO-Pr,0;-Ga,O; verlduft die Kristallisation von SrPrGaOj.
Im Gegensatz zur SrPrGaO,-Kristallisation mul3 die SrLaGaO,-Kristallisation durch ein kinetisches
Phasendiagramm beschrieben werden, da die thermodynamischen Zustandsvariablen beim Kristall-
wachstum durch die Kinetik der Phasenbildung so stark modifiziert werden, daBl zur Kristallisation
erhebliche Unterkiihlungen notwendig sind. Durch sie verschiebt sich die zur Ziichtung benétigte
Schmelzzusammensetzung in eigentlich ungeeignete Bereiche. Die SrPrGaO,-Kristallisation ist hin-
gegen durch das tibliche thermodynamische Phasendiagramm beschreibbar.

In beiden Materialien wurden streifenférmige Verteilungsinhomogenititen beobachtet. Beim
SrLaGaO, sind sie durch Einschliisse von Eutektikum verursacht, beim SrPrGaQ;, sind es Einschliisse
von Pr*-Verbindungen, die dadurch entstehen, daB bei der Kristallziichtung mit den dreiwertigen
vierwertige Praseodymionen im Gleichgewicht vorliegen. Diese Fremdphasen fithren zu konstitutio-
neller Unterkiihlung. Da sie bevorzugt in den Wachstumsfacetten eingebaut werden, verursachen sie
streifenférmige Gitterverzerrungen.

Schlagworter. Kristallziichtung, HTSL-Substrate, inkongruent schmelzende Materialien



Abstract

The crystals NdGaO;, SrLaGaO, and SrPrGaO, are among to the most important substrates for
high-T, superconductor films. NdGaO; and SrLaGaO, crystals are reported for some years but
SrPrGaO; single crystals were grown for the first time within the scope of this work. Regardless of
their good suitability as substrates all these three materials raise hitherto unexplained problems in
availability of suited perfection and size.

The corresponding real structure problems in NdGaOj; crystals are twin formation, in SrLaGaO, and
SrPrGaQ; crystals there are inhomogeneities of distribution. They are related to the growth conditions
and to the melting and crystallization behavior.

Twin formation in NdGaOs is caused by unsuited thermal conditions during the seeding stage. In the
melt, in front of the seed there exists a strongly supercooled area where the crystallization starts
spontaneously. NdGaO; tends to twin formation because of its pseudocubic structure and in the case
of not optimal growth conditions twin formation is released. A crystal growth technology was develo-
ped including modification of the temperature gradients and dipping of the seed to such depth that all
rapidly grown material was remelted. This way twin formation in NdGaO; was suppressed reproduci-
bly.

SrLaGaO, and SrPrGaO, melt incongruently. Therefore the achievable yield of single crystal material
is limited by the inclusion of eutectic which becomes unavoidable after crystallizing a certain fraction
of starting material. From thermoanalytical measurements and identification of those phases that ac-
company the crystallization process by X-ray diffraction, the phase diagrams of both compounds
could be compiled. These provide information on the optimum melt composition and the crystallizati-
on temperature they as basis for the growth of the crystals in good perfection and size. The crystal-
lization of SrLaGaQj, takes place in a pseudobinary system Sr,L.aGaOs-SrLa,Ga,0;. Very close to the
corresponding section SrO-PrGaO; of the ternary phase diagram SrO-Pr,0s-Ga,O; proceeds the cry-
stallization of SrPrGaO;,.

In opposition to the SrPrGaO;, crystallization the crystallization of SrLaGaO, must be described by a
kinetic phase diagram because the thermodynamic variables of condition of the crystallization are
strongly affected by the kinetics of the phase formation. Therefore the required supercooling for cry-
stallization is as high that the melt composition must be shifted in rather unsuited regions. The cry-
stallization of SrPrGaO, can be described by a common thermodynamic phase diagram.

In both materials stripe-like inhomogeneities of distribution were observed. In SrLaGaO, they are
caused by inclusions of eutectic. In SrPrGaQ, they are due to compounds which contain Pr*" ions.
Pr*" ions occur in equilibrium state with Pr’* ions during the crystal growth. These foreign phases lead
to constitutional supercooling. Because they are mainly included in the growth facets they cause stri-

pe-like distortions of the lattice.

Keywords: Crystal growth, HTSC substrates, incongruently melting materials
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A. Einleitung

Die vorliegende Arbeit befat sich mit Untersuchungen zur Ziichtung von oxidischen Sub-
stratkristallen fiir Hochtemperatursupraleiter-Schichten sowie mit Untersuchungen zu ihrer
Realstruktur. Die ausgewéhlten Kristalle gehoren zu den favorisierten Substraten besonders
fur den derzeit wichtigsten Vertreter der HTSL, die Verbindung YBa,Cu3;07« (YBCO). IThre
Verfiigbarkeit in geeigneter Perfektion und GréBe wird jedoch durch Probleme eingeschrinkt,
die entweder mit den Materialeigenschaften selbst bzw. mit den Ziichtungsbedingungen zu-
sammenhéngen. Da diese Probleme oft auch fiir die Ziichtung anderer Mischoxidkristalle re-
levant sind, sind evtl. einige der hier angestrebten Erkenntnisse {ibertragbar.

Die Untersuchungen sollen entweder in die erstmalige Ziichtung als Einkristall oder die Erar-
beitung einer reproduzierbaren Ziichtungstechnologie von qualitativ hochwertigen Einkristal-
len miinden. Bei diesen Kristallen handelt es sich um NdGaOs3, SrLaGaO4 und SrPrGaQy, die
samtlich eine Pseudoperowskitstruktur analog zur abzuscheidenden Schicht haben.

YBCO wird sowohl als Massivkristall aus der Schmelzldsung, als auch als einkristalline diin-
ne Schicht synthetisiert. Die Abscheidung von diinnen YBCO-Schichten wird fiir viele An-
wendungen favorisiert, da die Ziichtung supraleitender Einkristalle bzw. Drdhte aus diesem
Material duBerst schwierig und teuer ist [1], und z.B. die kritischen Stromdichten hier gréBer
sind (j, 2 10° A ecm™ bei 77K) als in  YBCO-Massivkristallen (j. =10 - 10> A ¢cm™ bei
77 K) [2].

Die Bedeutung der Hochtemperatur-Supraleiter und damit auch ihrer Substrate, die mit ihren
physikalischen, chemischen und kristallographischen Eigenschaften entscheidend Wachstum
und Perfektion der abzuscheidenden Schicht beeinflussen, wird aus der starken Expansion
dieses Forschungsgebietes ersichtlich. Thnen wird ein wirtschaftlicher Durchbruch nach dem
Jahr 2000 prognostiziert, der bis zum Jahr 2020 ein jdhrliches Marktvolumen von etwa 125
Milliarden Dollar realisieren soll [3].

Das Phianomen der Supraleitung entdeckte H.K.Onnes im Jahre 1911 [4]. Im Verlaufe seiner
erfolgreichen Versuche zur Heliumverfliissigung stellte er fest, dal Quecksilber bei 4,1 K
schlagartig seinen Ohm'schen Widerstand verlor (Nobelpreis 1913). Da die verlustfreie
Stromleitung ein dulerst attraktives Ziel, die Heliumverfliissigung aber eine sehr teure und
aufwendige Technologie ist, suchte man in der Folgezeit nach Materialien, deren Sprungtem-
peratur hoher lag. So wurde in den folgenden Jahrzehnten bei iiber vierzig Elementen (z.B.

Niob mit 7, = 9,2 K), organischen Verbindungen und mehreren tausend Legierungen und Ke-



ramiken (Oxide, Carbide, Sulfide, Nitride, Telluride) der Effekt der Supraleitung entdeckt [5].
Die Entwicklung stagnierte aber lange Zeit bei der maximal erreichten Sprungtemperatur von
T. =23 K (Nb3Ge). Der Durchbruch auf diesem Gebiet gelang erst 1986 Johann Georg Bed-
norz und Karl Alex Miiller [6] mit einer vollig neuen Materialklasse, die sich durch komplexe
kristallographische Strukturen von ihren Vorgéingern unterschied (Nobelpreis 1987). Sie
stellten in dem von ihnen als Keramik synthetisierten Cuprat La,.«\Bay,CuO, bereits ab einer
Sprungtemperatur von 35 K Supraleitung fest. Schon ein Jahr danach gelang die Darstellung
des Cuprates YBa,Cu307, das fiir 0 < x < 0,5 bei Raumtemperatur metallisch leitend und ab
einer Sprungtemperatur von 92 K supraleitend ist [7]. Damit waren die Hochtemperatursu-
praleiter entdeckt, die im Bereich des fliissigen Stickstoffs (77 K) arbeiteten, der als Kiithlmit-
tel wesentlich einfacher zu handhaben und deutlich billiger als Helium ist. Die Stickstoft-
Arbeitstemperatur 6ffnete den verschiedendsten Anwendungen ein weites Feld, und die
Hochtemperatursupraleiter-Forschung nahm basierend auf den Cupraten eine rapide Ent-
wicklung. Gegenwértig werden vier Cuprat-Familien untersucht [s. 1], von denen YBCO der
wichtigste Vertreter der Hochtemperatursupraleiter bis heute ist.

Das Verstindnis der grundlegenden Mechanismen der Hochtemperatursupraleitung ist noch
sehr unvollstindig. Keine der bisherigen Theorien kann die beobachteten Hochtempertursu-
praleiter-Eigenschaften umfassend erkldren [8]. GOpel subsummiert den aktuellen Stand wie
folgt [9]: Bei einer Temperatur 7' < 7, bilden Elektronen sog. Cooper-Paare. Thre Bildung
stellt man sich folgendermaflen vor: Durch seine Ladung erzeugt ein Elektron in seiner Um-
gebung eine elastische Verzerrung des Gitters, d.h. der positiven Atomriimpfe. Bewegt sich
das Elektron durch das Gitter, so muB} sich die Gitterverzerrung mitbewegen, d.h. es entsteht
eine Elektron-Phonon-Kopplung. In den Cooper-Paaren gibt es nun ein zweites Elektron, das
durch diese Gitterverzerrung fest an das erste Elektron gekoppelt wird. Da die Elektronen in
den Cooper-Paaren durch Phononen aneinander gekoppelt sind, kdnnen Cooper-Paare nicht an
Phononen, also Gitterschwingungen, gestreut werden. Dadurch wird ihre Beweglichkeit un-
terhalb einer kritischen Temperatur unendlich groB, d.h. der elektrische Widerstand ver-
schwindet.

Die Anwendung der supraleitenden YBCO-Schichten liegt vorrangig in der Mikrowellen-
technik. Hier werden sie als Leitungen, Resonatoren und HF-Filter fiir den Satellitenfunk ein-
gesetzt. In der Mikroelektronik werden sie als Kontakte und als Bauelemente fiir ultraschnelle
Signalverarbeitung genutzt. SQUIDs (Superconducting Quantum Interference Devices) dienen

als extrem magnetfeldempfindliche Sensoren, die u.a. in der Medizin Femtotesla-



Magnetfelder von Herz und Gehirn detektieren konnen [10]. YBCO-Schichten finden des-
weiteren Anwendung als Detektoren von langwelliger IR-Strahlung (>20 pm) und als Hoch-
strombegrenzer. Eindoménige, a-Achsen orientierte YBCO-Schichten sind die Voraussetzung
fiir die Herstellung von planaren Mehrschicht-Bauelementen auf der Basis des Josephson-
Kontaktes [11].

Die Abscheidung einkristalliner YBCO-Schichten auf einkristallinen Substraten ist sowohl

aus der Gasphase mittels physikalischer (Sputtertechniken, laser ablation, MBE usw.) oder

chemischer Methoden (CVD, MOCVD usw.), als auch aus der fliissigen Phase (LPE) moglich

[12]. Einen Uberblick iiber das Wachstum von hochtemperatursupraleitenden Schichten gibt

Phillips [13].

Fir die Realisierung moderner Diinnschichttechnologien bei den Hochtemperatursupraleitern

sind das Auffinden geeigneter Substrate und ihre Verfligbarkeit Grundbedingung. Dabei exi-

stieren ungeachtet der Abscheidungsmethode mehrere Forderungen an das Substratmaterial,
deren Erfiillung wesentlichen Einfluf auf den Erfolg der Herstellung der einkristallinen Epita-

xieschichten hat [14].

* Die wichtigste Forderung an das Substrat besteht in einem moglichst hohen Vorgabegrad
der kristallinen Information. Das bedeutet, das Substrat sollte grundsétzlich isostrukturell
mit dem Hochtemperatursupraleiter sein (ansonsten wird oft mit einer zusétzlichen Zwi-
schenschicht gearbeitet, die die Strukturkompatibilitdt zwischen Schicht und Substrat ver-
bessern soll). Da alle bekannten oxidischen Hochtemperatursupraleiter eine Pseudo-
perowskitstruktur haben, wird das Substrat vom gleichen Strukturtyp gewiinscht, wobei die
Gitterfehlpassung (mismatch) zwischen Epitaxietemperatur (bis 1300 K) und Arbeitstem-
peratur (4 oder 77 K) mdglichst kleiner als 0,2 % sein sollte.

* Die obige Forderung schlieit dhnliche thermische Ausdehnungskoeftizienten von YBCO
(11 -13 x 10°K™") und Substrat ein.

* Phasenumwandlungen diirfen wegen der Gefahr von Zwillingsbildung im Bereich zwi-
schen Schmelztemperatur des Substrats (< 2100°C) und Arbeitstemperatur von YBCO
(4 oder 77 K) nicht auftreten.

* Gute chemische und thermische Stabilitditen minimieren unerwiinschte Reaktionen zwi-
schen Substrat und Schicht beim EpitaxieprozeB.

* Fine gute mechanische Festigkeit erleichtert vor allem die Priparation einer hohen Ober-

flachenqualitét des Substrates.



* Zur erfolgreichen Nutzung der elektronischen Eigenschaften der YBCO-Schicht sind ge-
eignete dielektrische Eigenschaften beim Substrat Voraussetzung (Dielektrizititskonstante

£ < 20, Mikrowellenverluste ran 5< 107).

* Fiir bestimmte Anwendungen (Josephson-Elemente) werden nahezu atomar ebene Oberfla-
chen bendtigt und damit Substratoberflichen, die diese Ebenheiten erméglichen. Das
schlieBt entsprechende Forderungen an die Realstruktur des Substrates ein.

* Die wichtigste Forderung aus Sicht der Ziichtbarkeit mittels des anzustrebenden Einsatzes
des Czochralski-Verfahrens sind Schmelztemperaturen 75, < 2100°C. Fiir hohe Kristallaus-
beuten ist es auBBerdem giinstiger, wenn das Material kongruent schmilzt. Dadurch entfallen
die bei inkongruent schmelzenden Verbindungen oft langwierige Suche nach einer geeig-
neten Zusammensetzung der Ausgangsschmelze und die Begrenzung in der erzielbaren
Ausbeute. Die Nutzung des Czochralski-Verfahrens ermdglicht aulerdem die Ziichtung
von Kristallen mit teilweise erheblichen AbmalBen, wie sie z.B. zur VergroBerung des zu
untersuchenden Areals durch SQUID's notwendig sind (bis 3 Zoll Durchmesser).

* Gegenwirtig ist die Reproduzierbarkeit guter Schichtqualitdten noch eines der Hauptpro-
bleme der YBCO-Abscheidung [15]. Deshalb ist anzustreben, da} qualitativ hochwertige
Substrate mit geringer Realstruktur-Defektdichte auch reproduzierbar herstellbar sind.

* Die Substrate sollen aus 6konomischen Griinden in groBer Stiickzahl zur Verfiigung ge-
stellt werden konnen.

Obiger Katalog ist als Maximalforderung anzusehen. Die simultane Erfiillung aller Forderun-

gen ist bis jetzt mit keinem Substrat gelungen, d.h. ein Idealsubstrat gibt es mit hoher Wahr-

scheinlichkeit nicht. Es wurden bis heute eine Vielzahl von infrage kommenden Materialien
untersucht, von denen einige Vertreter mehrere der wichtigen Forderungen gleichzeitig er-
fiilllten. Thre Verfligbarkeit mit den gewiinschten Parametern ist jedoch oftmals durch Proble-
me bei ihrer Herstellung eingeschrénkt. Hier setzen die vorliegenden Untersuchungen an, um
wichtige Kandidaten fiir YBCO-Substrate besser zuginglich zu machen bzw. neue Kandida-

ten zu erschlieflen.



B. Auswahl der YBCO-Substratmaterialien

Die hier vorgestellten Untersuchungen wurden an drei Vertretern aus zwei Perowskitfamilien
vorgenommen, die aus einer Vielzahl von YBCO-Substratkristallen aufgrund ihrer hohen
Anwendungsrelevanz und interessanter Kopplungen zwischen Ziichtungsproblematik und
Realstruktur hervorstechen. Die ausgewédhlten Substratkristalle gehoren zu den kristallziichte-

risch interessantesten Materialien ihrer Strukturfamilien.

B.1. Auswahl der Substrate nach ihrer Anwendungsrelevanz

Die Auswahl nach hoher Anwendungsrelevanz der YBCO-Substrate bedeutet in erster Linie
Auswahl unter strukturellen Aspekten (Strukturkompatibilitdt: misfit, thermische Ausdeh-
nungskoeffizienten, Phasenumwandlungen) und nach dielektrischen Parametern, bertiicksich-

tigt aber auch ihre Ziichtbarkeit.

B.1.1. Die Perowskitstruktur

Die Klasse der sog. 123 Hochtemperatur-Supraleiter, einschlieBlich ihres wichtigsten Vertre-
ters YBayCu3O7, besitzt eine Pseudoperowskitstruktur, die damit auch fiir jedes potentielle
Substrat gefordert ist. Besonders die Verbindungen vom Typ ABX; (A ist das gréBere, B das
kleinere Kation, und X ist das Anion) treten hdufig im Perowskit-Strukturtyp auf. Die ideale
kubische Perowskitstruktur wird wie folgt beschrieben: Die grofleren Kationen A bilden die
Ecken eines Wiirfels, in dessen Mittelpunkt sich das kleinere Kation B befindet. Die Anionen
X sind auf den Flachenmitten lokalisiert. Damit wird das A-Ion von jeweils 12 X-Ionen in
Form eines Kubooktaeders koordiniert, den X-Ionen sind jeweils vier A-lonen und zwei B-
Ionen benachbart. Dementsprechend ist die kristallchemische Formel AlZIglelp, 14+ [16].
Abbildung 1 zeigt diese ,,Idealstruktur* fiir CaTiOs;.

o &u (0

Abbildung 1: Ideale kubische Perowskitstruktur mit Ca in 0,0,0 [s. 16, S. 161]



Der Idealtypus der Perowskit-Struktur ( Pm3m , ap = 3,8 A, Z= 1) ist aber nur selten verwirk-

licht, und zwar bei sehr grolem A-Ion (K, Sr, Ba, Pb) bzw. bei hoher Temperatur. Hiufig bil-
den sich Uberstrukturen durch Verdopplung oder Vervierfachung der Gitterkonstanten in eine
Raumrichtung. Bei kleinerem A-Ion (Ca, Na, Cd etc.) herrscht bei Zimmertemperatur eine
rhombisch (bzw. monoklin u.a.) deformierte Struktur vor [17]. Die Ursache hierfiir liegt darin,
daf} nach Goldschmidt [18] in der aus der Koordinationsgeometrie abgeleiteten Beziehung der

Radiensummen
R, +R, =v2(R, +R,) (1)

gewisse Toleranzen zuldssig sind. Die Perowskitstruktur kann auch dann noch auftreten, wenn

die Bedingung
R, +R,=t2(R, +R,) )

mit einem Toleranzfaktor = 0,8 - 1,1 erfiillt ist.

Dadurch gibt es eine betrdchtliche Anzahl von Varianten bzw. Abwandlungen der Perows-
kitstruktur, in denen die urspriingliche Struktur verzerrt, d.h. die Symmetrie in charakteristi-
scher Weise vermindert ist. Die hochsymmetrische Perowskitstruktur ist somit als der Repri-
sentant einer ganzen Familie von niedriger symmetrischen Strukturen anzusehen. Selbst der
Perowskit CaTiOs3 hat bei Raumtemperatur nicht die ideale kubische Struktur der Hochtempe-

raturphase, sondern eine etwas deformierte, rhombische Struktur mit der Raumgruppe Pcmn

und ag = 5,37 A; by = 7,64 A; ¢y = 5,44 A sowie Z = 4. Sein Toleranzfaktor ¢ liegt bei 0,97.

Die Verzerrung der Perowskitgitter veranlafft die X-Ionen und manchmal auch die B-Ionen,
ihre ,,idealen® Gitterpldtze zu verlassen. Die Oktaeder aus B- und X-lonen, die urspriinglich
eine ideale Geometrie sowie einen BXB-Winkel von 180° hatten, werden verzerrt und verdre-
hen sich gegeneinander, um die ,,Hohlrdume* um die Kationen A zu verkleinern.

Ein Typikum der Perowskit-Strukturfamilie ist, daB viele hierzu gehérendenVerbindungen
Phasentibergiinge innerhalb dieser Strukturfamilie zeigen, die durch geringe Verschiebungen
der Atompositionen zustande kommen. Eine weitere typische Erscheinung besteht darin, daf3
sich die Wertigkeiten der Ionen fast beliebig supplementieren kdnnen (z.B. die Mischoxide

A*B*Y03, A*'B**03 und A""B*05) [s. 16].



B.1.2. Struktur von YBa,Cuz07.,

YBa,Cu;07 kristallisiert in einer Defekt-Perowskitstruktur mit einer groBen Zahl von Sauer-
stoffehlstellen. Mit abnehmendem Sauerstoffgehalt sinkt die kritische Sprungtempera-
tur 7. [19]. Durch die Verzerrung der Perowskitstruktur sind das Symmetriezentrum der
Hochtemperatursupraleiter-Elementarzelle und damit der Ursprung der Elementarzelle gegen-
iiber der klassischen Perowskitbeschreibung um 'z, 2, /2 verschoben (s. Abbildung 2a). Wie
in [20] ausgefiihrt, besteht die Elementarzelle der supraleitenden orthorhombischen YBCO-
Tieftemperaturphase aus drei ,,defekten” Perowskitwiirfeln bei denen Cu die Wiirfelecken
besetzt, Ba sich in den Mitten der beiden duBleren und Y sich in der Mitte des inneren Wiirfels
befindet. Sauerstoff sitzt auf den Kantenmitten, wobei der 0, 0, ¥2- und der %, 0, 0-Platz unbe-
setzt bleiben (s. Abbildung 2b). Aus dieser Besetzung ergibt sich die Summenformel
YBa,Cuz0s.

(b)

D Cu@

1) O c

o

Abbildung 2: (a) Grundzelle aus drei ABX;3-Perowskitzellen (groBer Kreis: A-Kation, mittle-
rer Kreis: X-Anion, kleiner Kreis: B-Kation), (b) orthorhombische Defekt-Perowskitstruktur
von YBCO (Darstellung idealisiert)

In Tabelle 1 sind die Abweichungen der realen von den idealen Atompositionen der einzelnen

Elemente in der orthorhombischen Tieftemperaturphase des YBCO aufgefiihrt. Diese Phase
(Pmmm mit ay = 3,8336 A, by =3,8828 A und ¢y = 11,7503 A [21]) ist durch einen Phasen-

libergang bei etwa 600°C aus der tetragonalen Hochtemperaturphase (P4/mmm mit

ap=byp=3,8594 A und c¢y=11,814 A) entstanden. Bei diesem Phaseniibergang findet eine



Umbesetzung der Sauerstoff-Positionen statt, von der die leere 0, 0, 2 -Position aber unbe-

riihrt bleibt (s. Tabelle 2) [s. 20].

Pmmm X y z
Ba e 2 0,19

Y V2 Y2 Y2

Cu (1) 0 0 0
Cu(2) 0 0 0,36
O (1) 0 0 0,15
0(2) V2 0 0,38
0@3) 0 e, 0,38

04 0 Y2 0

Fehlstelle 72 0 0

Tabelle 1: Atompositionen der Elemente im YBCO [s. 20]

Platz tetragonal orthorhombisch
(2, 0, 0) 0,5 0
(0, %2, 0) 0,5 1

Tabelle 2: Umbesetzung der Sauerstoff-Positionen beim Phaseniibergang von YBCO

B.1.3. Auswahl der YBCO-Substrate

Die Hauptforderung an ein potentielles Hochtemperatursupraleiter-Substrat nach Struktur-
kompatibilitdt mit der Schicht wird hédufig auf ein unter 0,2 % liegendes misfit fiir den ge-
samten Bereich zwischen Epitaxie- und Arbeitstemperatur fokussiert [s. 21]. Fiir YBCO muf
sie jedoch aufgrund seiner Phasenumwandlung relativiert werden. Die Anderung der tetrago-
nalen ay- und c¢y-Gitterkonstanten in die orthorhombischen ay und b, sowie ¢y liegt bereits bei
0,6 % (s. Abbildung 3). Anzustreben sind deshalb Substrate, deren misfit bei Epitaxietempe-
ratur im Bereich von 0,2 % liegt, so da} die Voraussetzungen fiir einkristallines Schicht-
wachstum moglichst optimal sind, und deren thermische Ausdehnungskoeffizienten so liegen,
daB die Gitterfehlpassung zwischen Schicht und Substrat bis hin zur Arbeitstemperatur eher

zur Kompression als zur Expansion der Schicht fiihrt [22]. Damit sollten die Gitterkonstanten




des Substrates in dem genannten Temperaturbereich zwischen 3,8 und 3,9 A liegen und -wenn

tiberhaupt- diese GroBe eher unter- als iberschreiten.

Gitterkonstanten

(Al
3.95 SrTiO3
SraGaTaOs
(theoret.) LaGaOs
YBCO
3.90 NdGaOs
3851 SrLaGa04
LaAlO3
3.80
1 SrLaAlOa
W
3.75 } 4 + + 4
0 200 400 600 800 1000 TI[C]

Temperatur

Abbildung 3: Abhéngigkeit der Gitterkonstanten YBCO's und einiger Substrate von der Tem-
peratur nach Scheel [s. 14]

Da fiir das Keimbildungsstadium der Epitaxie nur die Oberflachenstruktur des Substrates von
wesentlicher Bedeutung ist, kann die Gitteranpassung des Substrates an die Schicht als zwei-
dimensionales Problem betrachtet werden. Deshalb braucht das Substrat in nur zwei Richtun-
gen geniigend kleine misfits zu haben (Mindestforderung). Gibt es weitere Richtungen, in
denen ein kleines misfit zur Schicht vorliegt, erhoht sich die Zahl der fiir eine Epitaxie geeig-

neten Substratflachen.

B.1.3.1. Klassische Substrate vom Perowskittyp ABO;

Oxidkristalle vom Typ A*B*0; (A = Y, Seltene Erden; B = Al, Fe, Ga) mit orthorhombi-
scher GdFeO;-Struktur weisen eine perowskitartige, pseudokubische Unterzelle auf, die bei
vielen Vertretern die Basis einer sehr kleinen Fehlpassung zu YBCO ist (s. Abbildung 4).
Durch die Erfiillung dieser fundamentalen Forderung an YBCO-Substrate nehmen diese Kri-
stalle eine Favoritenrolle ein.

Giess [23] schlug 1988 als erster einige Vertreter der Lanthaniden-Gallat-Familie als YBCO-
Substratmaterial vor, deren kristallographische Daten durch Geller [24] an keramischen Pro-

ben ermittelt worden waren. Sie sollten das bis dahin hauptséchlich verwendete, zur Perows-



kitgruppe A*'B*"O; mit kubischer Elementarzelle gehorige SrTiO; ersetzen, besonders da
dessen Dielektrizititskonstante um den Faktor 10 héher war. Auflerdem neigt dieses Material

infolge einer Phasenumwandlung zur Verzwilligung [25].

[001]
(010]
[100]
Neodym ®  Gallium O  Sauerstoff

/2
[001]

3c[110] 8[1-10]
Abbildung 4: Orthorhombische Grundzelle mit pseodo-kubischen Subzellen des NdGaO3 und
Epitaxiemoglichkeiten fiir YBCO [26]

O’'Brien [27] hat aufgrund guter Werte der thermischen Ausdehnungskoeffizienten, der
Schmelztemperaturen und der dielektrischen Eigenschaften folgende, in Tabelle 3 aufgefiihrte

Kristalle in eine engere Auswahl einbezogen:

misfit bei | therm. Ausd. | Schmelztemp. £ tan O
800°C [%]* | [x107° K']** [°C] [x 107]
PrGaOs [28] 0,02 7-8,4 ca.1600 24 0,36-5,4
NdGaOs [s. 25] 0,38 10 1750 26 0,3
LaGaOs [s. 14] 0,38 9,11 1750 26 2,5-6
LaAlO; [s. 14] 2,14 11,12 2100 15 0,6

Tabelle 3: misfit und weitere wichtige Substrateigenschaften der favorisierten ABO;3-Pe-
rowskite, Gitterkonstanten nach [14, 28], * misfit D = |l-aschicht/@substraj X 100 %,
** thermische Ausdehnungskoeffizienten von YBCO entlang a = 11-12 x 10° K™, entlang
c=25x10°K"'[29]
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Die in dieser Tabelle nach dem misfit aufgestellte Rangfolge kann je nach Anwendungsziel
modifiziert werden. Unter den vier Kandidaten ragt aber PrGaO; aufgrund seines sehr kleinen
misfits bei Epitaxietemperatur besonders hervor. Die Nutzbarkeit dieses Materials wie auch
die von LaGaO; und LaAlO; als YBCO-Substrat wird jedoch durch das Auftreten von Zwil-
lingsbildung eingeschrénkt. Sie kommt bei allen drei Verbindungen infolge eines Phasentiber-
ganges vor und ist deshalb praktisch nicht vermeidbar. PrGaO; und LaGaOs zeigen einen Pha-
sentibergang 1. Ordnung bei ca. 1400 bzw. 145°C. Bei der Umwandlung von der rhomboedri-
schen in die orthorhombische Kristallstruktur kommt es deshalb in beiden Materialien zur
Verzwilligung [30]. Ein Phasentibergang 2. Ordnung wurde bei allen vier Materialien beob-
achtet. Bei LaAlO3 (500°C) ist damit aber auch eine Anderung der Kristallstruktur von ku-
bisch zu rhomboedrisch verbunden, die hier wiederum zur Verzwilligung flihrt. (Sein misfit
ist mit 2,14 % zwar relativ groB, jedoch berechtigen seine guten dielektrischen Werte die Zu-
gehorigkeit zu dieser Auswahl.)

Da nur NdGaO; von einer Zwillingsbildung infolge von Phasenumwandlungen verschont
bleibt, ist dieses Material an die erste Stelle der Favoriten aus dieser Gruppe zu setzen. Es ist

deshalb der fiir unsere Untersuchungen ausgewéhlte Substratkristall vom Typ ABOj;.

B.1.3.2. Substratkristalle vom Typ ABCO4 mit Pseudoperowskitstruktur

Seit 1988 sind Kristalle der Zusammensetzung ABCO,4 (A = Ca, Sr, Ba; B =Y, Seltene Er-
den; C = Al, Ga) mit Pseudoperowskitstruktur (tetragonaler K,NiF,-Strukturtyp [31], Raum-
gruppe [4/mmm) als potentielle YBCO-Substrate bekannt [s. 14, 32]. Die K,NiFs-Struktur
gehort zu den sog. Ruddlesden-Popper-Phasen AX (ABX3),, die durch wechselseitiges Ver-
wachsen von AX-Kochsalztyp-Schichten mit ABXj-Perowskittyp-Schichten entlang der
c-Achse entstehen (s. Abbildung 5) [33].

Der besondere Vorteil der ABCO4-Verbindungen besteht darin, da} eine Vielzahl dieser Kri-
stalle die wichtigsten Anforderungen an YBCO-Substrate gleichzeitig weitgehend erfiillt. Vor
allem ist ihre Fehlpassung zu YBCO von vornherein klein, und sie kdnnen dariiberhinaus
leicht substituiert werden, wodurch eine noch bessere Anpassung der Gitterparameter moglich
ist. Ihr thermischer Ausdehnungskoeffizient ist dem des YBCO vergleichbar, sie erleiden kei-
ne Phasenumwandlung und infolgedessen auch keine unvermeidbare Verzwilligung. Weiter-
hin sind sie chemisch stabil und haben geeignete dielektrische Eigenschaften. Von praktischer
Relevanz ist ihre Synthesemoglichkeit nach der Czochralski-Methode, besonders aufgrund der

unter 1900°C liegenden Schmelztemperaturen.
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Eine umfassende Ubersicht iiber die bisher berichteten ABCO4-Verbindungen gibt Gloubo-
kov [34].

Kochsalztyp

Perowskittyp

Kochsalztyp

Abbildung 5: ABCOs-Elementarzelle und Koordinationspolyeder

Aus der Vielzahl der bekannten ABCO4-Verbindungen ragt SrLaGaO, (SLG) als bestes Sub-

strat besonders fiir Mikrowellenanwendungen heraus, denn SLG bietet eine Kombination von

guter Gitterpassung (JCPDS 83-1004 [35]: RG I4/mmm (Int. Tables 139) ay = 3,8437 A,

cp = 12,688 A), ausgezeichneten dielektrischen Eigenschaften und chemischer Stabilitit

[s. 34, S. 8].

Im Rahmen der hier vorgestellten Arbeit wurde ein neuer Vertreter der ABCO4-Gruppe, das
SrPrGaO4 (SPQG), erstmals als Einkristall geziichtet und untersucht [36]. Verglichen mit den
bekannten und SLG hinsichtlich ihrer Eignung ,,rangnéchsten® Substratkristallen SrLaAlOy,
CaNdAlO; und CaYAIlO; hat SPG eine #hnliche Dielektrizitdtskonstante und &dhnliche
thermische Ausdehnungskoeffizienten wie diese, aber eine bessere Gitterpassung, einen
besseren fan O-Wert und eine betrdchtlich niedrigere Schmelztemperatur (s. Tabelle 4). Bei
{100}-Epitaxie ist SPG hinsichtlich der Gitterpassung sogar SLG vergleichbar. AuBBerdem
macht seine besonders hohe chemische Stabilitét speziell bei der Fliissigphasenepitaxie SPG
zum besten Kandidaten fiir diese Abscheidemethode [37]. Damit ist dieses neue
Substratmaterial neben SLG zum engsten Favoritenkreis fiir Substrate vom ABCO4-Typ zu

zahlen.
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Fiir die hier vorgenommenen Untersuchungen sind deshalb der bisherige Favorit der Substrate

vom ABCOs-Typ, das SLG, und der aussichtsreiche neue ABCO4-Kristall, das SPG,

ausgewdahlt worden.

misfit bei therm. Ausd. | Schmelztemp. £ tan [x 107]
800°C [%]* ||| <100>/<001> [°C] (300 K) (300 K)
| <100>/<001>| [x10° K]
SrLaGaOy 0,21/7,2 10,05/18,9 1505 22 5,7
SrPrGaO, 1,6/3,9 8,6/17,0" 1462 24,2° 132
SrLaAlOy 3,1/6,6 7,55/17,1 1650 17 80
CaNdAlO, 4,7/2,9 8,67/15,7 1860 20 20
CaYAIO, >4,7/? - 1810 21,4 80

Tabelle 4: misfit und weitere wichtige Substrateigenschaften der wichtigsten ABCOs-

Perowskite [s. 34] (* misfit berechnet nach D = |1-aschicht/@substrat| X 100 %)

Die Abbildung 6 zeigt den Verlauf den Verlauf der Gitterkonstanten beider Materialien im
Vergleich zu YBCO.

Gitterkonstanten

Al
3.95 -

3.90

3.85 1

3.80

0 200 400

600 800 1000 T [C]
Temperatur

Abbildung 6: Thermische Ausdehnung von YBCO, SLG und SPG

' Fiir die Bestimmung der thermischen Ausdehnungskoeffizienten von SPG sei den Herren
Prof. Dr. M. Miihlberg und Dipl.-Min. G. Schetter, Universitit Koln, herzlich gedankt.

? Die Messung der dielektrischen Werte ist Herrn S. Huber, IPHT Jena, zu danken.
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Die Epitaxiebeziehungen zwischen ABCO4-Substrat und YBCO sind in Abbildung 7 gezeigt.
Auf den {001}-Flachen des Substrates konnen {001 }-YBCO-Schichten mit sehr kleinem mis-
fit abgeschieden werden. Die {100}-Substrate eignen sich sowohl fiir {100}- als auch fiir
{001}-YBCO-Schichten. Fiir die Epitaxie werden jedoch {100}-Substrate bevorzugt, da die
Kohérenzldnge des supraleitenden Stromes senkrecht zur {100}-Flache wesentlich groBer ist

als senkrecht zur {001 }-Flache [38].

-Cul
-Cu2

©09®
;'-3
©e®

Abbildung 7: Epitaxiebeziehung zwischen YBCO und ABCOs-Kristall [s. 34, S. 82], (a) auf
der (001)-, (b) auf (100)-Flache des ABCO4-Kristalls

B.2. Realstrukturprobleme von NdGaOs, SLG und SPG

Bei den oben aufgrund ihrer Eigenschaften favorisierten Substratkristallen NdGaOs3, SLG und
SPG sind Defekte zu beobachten, die aufgrund ihrer Ausdehnung als besonders grobe Stérun-
gen anzusehen sind:

Der Vertreter der ABO3;-Gruppe, das NdGaOs, zeigt eine starke Tendenz zur Zwillingsbil-
dung.
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In den SLG- und SPG-Kristallen aus der ABCO4-Gruppe bilden sich auftillige Verteilungsin-
homogenitéten aus.

Da diese Defekte die Perfektion der abzuscheidenden YBCO-Schicht erheblich beeintrachti-
gen konnen, sollen durch die Untersuchung ihrer Entstehungsursachen Erkenntnisse zu ihrer

Vermeidung gewonnen werden.

B.2.1. Realstrukturphdnomene

Bohm [39] unterteilt die Realstrukturph&nomene in nichtsubstanziell und substanziell. Bei

den im Zusammenhang mit der Kristallziichtung besonders interessierenden substanziellen

Baufehlern sind entweder Anzahl und Art der Atome in der Elementarzelle gegeniiber der

Idealstruktur verdndert (im Gegensatz zu den nichtsubstanziellen Baufehlern), oder die Zu-

ordnung der Atome zu bestimmten Elementarzellen ist iiberhaupt fraglich. Die substanziellen

Defekte werden weiter nach der Ausdehnung der gestérten Bereiche unterteilt:

- nulldimensionale Defekte: Punktdefekte (atomare Ausdehnung)

- eindimensionale Defekte: linienhafte Defekte (Versetzungen)

- zweidimensionale Defekte: flachenhafte Defekte (Korngrenzen, Zwillinge, Stapelfehler)

- dreidimensionale Defekte: volumenhafte Defekte (Ausscheidungen und Einschliisse frem-
der Phasen, Cluster und Agglomerate von Atomen)

Dadurch, daB sich verschiedene Realstrukturphdnomene gegenseitig bedingen und miteinan-

der wechselwirken, treten sie oftmals nebeneinander im Kristall auf. Eine Reihe von Defekten

ist auch im thermodynamischen Gleichgewicht im Kristall vorhanden (z.B. Punktdefekte),

und viele Baufehler haben praktisch unendlich langsame Relaxationszeiten, so da} sie zum

strukturell-morphologischen Erscheinungsbild des jeweiligen Kristalls gehdren. Die wichtig-

sten Ursachen der Entstehung und Ausbildungsformen der Defekte hingen damit von den

Zichtungsbedingungen ab. In sehr differenzierter Weise sind sie aber auch mit den betreffen-

den Stoffsystemen verbunden [s. 39, S. 4].

B.2.2. Zwillingsbildung bei NdGaOs-Kristallen

NdGaO;3, die aus der Reihe der klassischen Perowskittypen ABOj favorisierte Verbindung,
neigt -wie viele andere Kristalle- ohne Vorliegen eines destruktiven Phaseniiberganges zur
Verzwilligung [s. 25, 40] trotz verschiedener Techniken zu ihrer Vermeidung [41, 42]. Ein
Zwilling ist eine gesetzméfBige Verwachsung symmetrisch zueinander liegender Kristallberei-

che, wobei in der Regel 2 oder m als Symmetrieelement wirken [43]. Die Zwillings-
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Symmetrieelemente sind oft die Symmetrieelemente der Hochtemperaturphase, die bei der
Phasenumwandlung zur Tieftemperaturphase verschwinden. Zwillingsbildung ist in ihrer sto-
renden Wirkung dem Wachstum von Polykristallen (anstelle von Einkristallen) nahezu
gleichzustellen [44]. Bei einkristallinen Substraten, die eine Phasenumwandlung zeigen, wie
z.B. LaGaOs3, kommt es beim Durchlaufen der Phasenumwandlung zu einer Umwandlung der
Zwillingsstruktur. Sie fiihrt zu einer Verstarkung der Oberflachenrauhigkeit, die wiederum
Spriinge in der aufwachsenden kristallinen Schicht verursacht [45].

Beim NdGaO; sind die Ursachen der vom Phaseniibergang unabhéngigen Zwillingsbildung
dieselben wie flir die Polykristallbildung. Sie beruhen auf Problemen des Stoff- und Wérme-
transportes an der Phasengrenze fest-fliissig. Das bedeutet, sie sind hdufig durch Auffinden

geeigneter Ziichtungsbedingungen zu unterdriicken [s. 39, S. 300, 46].

B.2.3. Verteilungsinhomogenitéten in SLG- und SPG-Einkristallen

Die beiden favorisierten Vertreter der ABCO4-Gruppe, SLG und SPG, zeigen farbliche Strei-
fungen, die sich parallel zu den {101}-Facetten der Wachstumsfront ausbilden. Sie beruhen
auf Verteilungsinhomogenititen, die wihrend des Kristallwachstums entstehen. Da sie eine
Storung des Kristallgitters darstellen, die sich ggf. bis in die Epitaxieschicht fortsetzen kann,

mub ihre Entstehung ebenfalls aufgeklart werden.
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C. Kristallziichtung nach der Czochralski-Methode

Alle drei Kristallarten werden in der Regel aus der Schmelze nach der Czochralski-Methode
geziichtet. Da das nach dieser Methode arbeitende Verfahren hinsichtlich der apparativen
Technik und der ProzeBautomatisierung das am weitesten entwickelte Ziichtungsverfahren ist,
werden hiermit groBe KristallabmaBe und sehr hohe Kristallperfektionen ermoglicht.

Die Czochralski-Methode ist die am hdufigsten eingesetzte Methode zur Ziichtung von Ein-
kristallen. So werden heute ca. 80 % der flir die Halbleiterproduktion benétigten Silizium-
Einkristalle nach dieser Methode geziichtet. Der Namensgeber dieser Methode -Jan
Czochralski- [47] entwickelte 1916 in Berlin einen Versuchsaufbau zur Ermittlung der Kri-
stallisationsgeschwindigkeit von Metallen, der das Prinzip der Czochralski-Methode begriin-
dete: Ein (nur zuerst) artfremder Keim wird in eine Schmelze des zu kristallisierenden Mate-
rials eingetaucht und dann mit geringer Hubgeschwindigkeit mitsamt dem ankristallisierten,
hdufig einkristallinen Material aus der Schmelze gezogen. Der publizierte Versuchsaufbau
enthielt im Gegensatz zur bald gelibten Praxis noch keine Rotationsmdglichkeit des Kristalls.
Mit dem nach dem 2. Weltkrieg stark steigenden Bedarf an halbleitenden Materialien eroberte
sich die Czochralski-Methode den Spitzenplatz unter den Kristallziichtungsverfahren und
wurde 1950 durch die Amerikaner Teal und Little nach ihrem Erfinder benannt [48].

Die Zichtung oxidischer Kristalle hatte neben der Ziichtung von Halbleiterkristallen den
grofiten EinfluB auf die Entwicklung der Czochralski-Ziichtungstechnologie. Durch deren
hohe Schmelztemperaturen ist das Verfahren dem Temperaturbereich bis ca. 2100°C zugéing-
lich gemacht worden.

Da die umgebende Atmosphdre beim Schmelzen von Oxiden in der Regel einen gewissen
Sauerstoffpartialdruck haben muf und das Tiegelmaterial nicht von der Schmelze angegriffen
werden darf, ist man bei der Wahl des Tiegelmaterials auf die chemisch widerstandsfahigsten
Edelmetalle Gold und Platin (Luft, maximale Arbeitstemperatur 1000 bzw. 1500°C) und Iri-
dium (maximal 2 Vol-% Sauerstoff, maximale Arbeitstemperatur 2100°C) festgelegt [s. 44,
S. 579].

Von ganz entscheidender Bedeutung fiir die Erzielung hoher Kristallperfektionen war die Ein-
fihrung der Regelungstechnik in die Czochralski-Ziichtung. Durch sie gelingt es bei entspre-
chender Optimierung, den Konusteil mit kontinuierlich zunehmender und den Zylinderteil des
Kristalls mit konstanter Wachstumsrate zu realisieren. Die Regleroptimierung ist besonders

fiir kritische Zusténde (betr. Temperaturgradienten und Schmelztemperaturdnderungen infolge
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von Konzentrationsschwankungen) sehr kompliziert. Ein Indikator fiir den Erfolg der Reglung
der Wachstumsrate sind gerade Konturen des Kristalls.

Heute hat sich die Regelung auf der Basis der Tiegel- bzw. Kristallwédgung durchgesetzt. Die
Tiegelwédgung -die technologisch einfachere Variante- wurde erstmals von Levinson im Jahre
1959 vorgeschlagen [49]. Mit den modernen elektronischen Waagen, die Auflésungen bis zu
Img erreichen, ist es bei typischen Oxidparametern (Dichte =3 g cm”, Ziehgeschwindigkeit
v=1mm h'l) moglich, selbst im Keimstadium (5 mm Durchmesser) konstante Wachstums-
raten zu erreichen.

Das Aufschmelzen des zu ziichtenden Materials erfolgt in der Regel mittels Widerstands- oder
Hochfrequenzheizung. Mit der HF-Heizung sind problemlos Temperaturen bis oberhalb der
LHlridiumtemperatur® (2100°C) erreichbar, wihrend die Widerstandsheizung in sauerstoffhalti-
ger Atmosphire hochstens 1600°C ermdoglicht. Da die fiir hohere Temperaturen einzusetzende
HF-Heizung hauptsidchlich an den Tiegel ankoppelt, sind die hier auftretenden axialen und
radialen Temperaturgradienten steiler als bei der Widerstandsheizung. Die Temperaturgra-
dienten als treibende Kraft bei der Kristallisation sind maBgeblich fiir den Materialtransport in
der Schmelze an der Phasengrenze fest-fliissig und damit flir die Kristallperfektion verant-
wortlich. Aus diesem Grund miissen sie sehr genau eingestellt werden [50]. Fiir den erfolgrei-
chen Einsatz der HF-Heizung war deshalb die Einfithrung des sog. aktiven Nachheizers von
entscheidender Bedeutung [51, 52]. Ein elektrisch leitender Nachheizer -hier immer aus dem-
selben Material wie der Tiegel- steht direkt auf dem Tiegel und koppelt an zusétzliche Win-
dungen der HF-Spule an. Dadurch heizt er den Raum oberhalb der Schmelze, in den der Kri-
stall hineingezogen wird und verringert somit die zu groe Warmeableitung von der Phasen-
grenze {liber den Kristall. Damit verbleibt der wachsende Kristall wahrend der Ziichtung in
einem Bereich mit schonenderen Temperaturgradienten, so dal thermisch induzierte mechani-
sche Spannungen im Kristall weitgehend vermieden bzw. abgebaut werden kénnen. Mit sol-
chen aktiven Nachheizern kénnen Gradienten von nur 3 K cm™ erreicht werden (s. Abbildung
8) [53]. (Zu flache Temperaturgradienten erschweren jedoch die Beherrschbarkeit des Ziich-
tungsprozesses, da es bei Ziichtung in der Néhe des Gleichgewichts oft zu morphologischen
Instabilititen der Wachstumsfront kommen kann.) Temperaturgradienten dieser Grofenord-
nung sind durch gute thermische Isolation (passiver Nachheizer) ebenfalls erreichbar, jedoch
besteht der entscheidende Vorteil des aktiven Nachheizers in seiner deutlich geringeren ther-
mischen Tréigheit, die eine vergleichsweise unproblematische Automatisierung des Ziich-

tungsprozesses ermdoglicht.
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Abbildung 8: Durch den aktiven Nachheizer realisierter axialer Temperaturgradient im Ziich-
tungsaufbau [s. 53, S. 27]

Bei der Realisierung sehr flacher axialer Temperaturgradienten durch HF-Heizung kommt es

oft an der kiltesten Stelle in der Schmelze, am Tiegelboden, zu parasitdrer Kristallisation.

Dann wird der Einsatz eines aktiven Bodenheizers entsprechend dem Prinzip des aktiven

Nachheizers erforderlich.

Allgemein resultieren die Temperaturgradienten in HF-beheizten Ziichtungsaufbauten aus

[s. 52]:

- Wirmeerzeugung im Tiegel

- Konvektion in der Schmelze (verursacht durch Dichtegradienten, Gradienten der Oberfla-
chenspannung, Kristallrotation und Wirbelstrome)

- Latente Kristallisationswirme

- Wirmeaustausch zwischen Schmelze, Tiegel und umgebender Atmosphére

- Wirmestrahlung von Schmelz- und Kiristalloberfliche, Reflexion dieser Strahlung von
Tiegel und Nachheizer

- Wairmeableitung von der Schmelze tiber Kristall und Keimhalter

- Gaskonvektion um den wachsenden Kristall

Den wesentlichen Vorteilen der Czochralski-Methode

- hoher technologischer Reifegrad, hoher Automatisierungsgrad

- hohe Wachstumsraten und hohe Ausbeuten

- sehr grofle Kristalle moglich

- kein Kontakt des wachsenden Kristalls mit der Tiegelwandung
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stehen folgende Grenzen/Probleme gegeniiber:

- Material sollte kongruent schmelzen

- Wechselwirkung der Schmelze mit dem Tiegel und der Atmosphére bei hohen Temperatu-
ren

- teilweise spezielle MaBnahmen gegen das Abdampfen aus der Schmelze notwendig (u.a.
Einsatz einer Abdeckschmelze. d.h. LEC-Technik)

Die Czochralski-Methode ist wegen der genannten Vorziige auch Grundlage der im Rahmen

dieser Arbeit durchgefiihrten experimentellen Untersuchungen. Dabei kommt als Ziichtungs-

anlage eine HF-Apparatur der Fa. Philips, Hamburg zum Einsatz, die auf Basis der Tiegelwa-

gung automatisiert ist (s. Abbildung 9) [54]. Die HF-Spule wurde so modifiziert, da3 der oben

beschriebene aktive Nachheizer eingesetzt werden konnte.
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Abbildung 9: Czochralski-Kristallziichtungsanlage [s. 54, S. 263]
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D. Untersuchungen zur Ziichtung und Realstruktur von NdGaO;

D.1. Literaturauswertung

D.1.1. Kristallziichtung

Lange bevor durch systematische Untersuchungen zum bindren Phasendiagramm Nd,Os-
Ga,03 der Phasenbestand in diesem System, sowie Schmelztemperatur und Schmelzverhalten
von NdGaO; geklart wurden, erfolgten die ersten Versuche zur Ziichtung von NdGaOs-
Kristallen. Sie wurden zuerst 1956 von Remeika [55] aus einer PbO-Schmelzlésung geziich-
tet. Schneider et al. [56] vermuteten 1961 u.a. die Existenz des NdGaOj;-Perowskites, doch
das vollstindige Phasendiagramm wurde erst 1983 durch J. Nicolas [57] publiziert. Er fand
fur NdGaOj; einen kongruenten Schmelzpunkt bei 1610°C und bestétigte alle drei von Schnei-
der prognostizierten Phasen. Daneben konnte er noch eine zusitzliche Phase -Nd;GaOg- fest-
stellen, die aber beim Erhitzen bei 1290°C zerfillt. Mizunos Untersuchungen zum Phasendia-
gramm Nd,03-Ga,0; [58], das in Abbildung 10 dargestellt ist, fiihrten zu demselben Phasen-
bestand und Schmelzverhalten dieser Phasen wie Nicolas. Die Schmelztemperaturen der vor-

kommenden Verbindungen fand er allerdings 30-85 K hoher.
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Abbildung 10: Phasendiagramm Nd,03-Ga,0; [s. 58, S. 57]
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Die NdGaOs-Einkristallziichtung nach der Czochralski-Methode erfolgte zuerst durch Geller
und Mitarbeiter [59] im Jahre 1974. Diese Autoren suchten nach geeigneten Ziichtungsverfah-
ren flr Seltenerd-Gallium-Perowskite. Die Ziichtungsbedingungen vom NdGaOs, das wegen
seiner guten Gitteranpassung als Substrat fiir den Magnetblasenspeicher Smy s5Tbg4sFeOs
dienen sollte, unterschieden sich kaum vom heutigen Standard [60].

Durch die Entdeckung der potentiellen Anwendbarkeit als YBCO-Substrat im Jahre 1988
(s. 23) bekam die Ziichtung von NdGaOj; einen deutlichen Impuls und viele Labors begannen,
dieses Material nach der Czochralski-Methode zu ziichten. Belt et al. berichten 1989 iiber die
Zichtung von NdGaOs-Einkristallen mit bereits beachtlichen Kristallabmafen, ohne jedoch
ndher auf die erzielte Kristallperfektion einzugehen [61]. 1990 untersuchten O Bryan et al.
[s. 27] NdGaO; auf Phasentibergdnge und thermische Ausdehnung. Die Ziichtungsbedingun-
gen der dabei untersuchten Kristalle wurden im Folgejahr publiziert [62], wobei auf einen
offensichtlich bewdhrten Ziichtungsautbau zuriickgegriffen wurde [63]. Sasaura et al. [64]
beschiftigen sich 1990 mit der Bestimmung der thermischen Ausdehnungskoetfizienten von
NdGaO;-Kristallen, publizierten jedoch erst 1993 deren Ziichtungsbedingungen [s. 41].

Zu diesem Zeitpunkt war die Ziichtungstechnologie fiir NdGaOs-Einkristalle so weit entwik-
kelt, daB sie fiir eine kommerzielle Nutzung eingesetzt werden konnte. Nur gelegentlich wur-
den noch die Ziichtungsbedingungen angefiihrt [65, 66]. In Tabelle 5 sind die publizierten
wichtigen Ziichtungsbedingungen und Kristalleigenschaften zusammengestellt. Alle Autoren
verwendeten Hochfrequenz-Heizung und Iridium-Tiegel. Sie benutzten bis auf Sasaura [s. 30]

aber einen thermischen Aufbau, der keinen aktiven Nachheizer enthielt [s. C.].

D.1.2. Zwillingsbildung

Die besonders ausgeprédgte Neigung des NdGaO; zur Zwillingsbildung wird daran ersichtlich,
dal} sie trotz des sehr modernen Standes der jlingeren Ziichtungstechnologien immer wieder
beobachtet wurde.

Ruses Kristalle [s. 60] waren stark verzwillingt und hatten zahlreiche Spriinge. Nur relativ
kleine Kristalle (Durchmesser < 10 mm) mit <100>-Orientierung waren frei von Zwillingen
und Spriingen. Dies wurde auf zwei Griinde zurlickgefiihrt: Erstens ist die <100>-
Zichtungsrichtung nicht parallel zur Ausbreitungsrichtung der Zwillingsflichen {110} und
{112}, was bedeutet, dall diese Zwillinge nach relativ kurzer Ziichtungsdauer am Kristall-

mantel enden und der Kristall anschlieend zwillingsfrei weiterwéchst.
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Ruse 1975 Belt 1989 Berkstresser | Sasaura 1993 | Kleptsyn 1997
[s. 60] [s. 61] 1991 [s. 62] [s. 41] [s. 66]
Besonderheiten des Ziichtungsaufbaus
Nachheizer - - passiv aktiv -
Ringblende - Ir-Ring Ir-Ring - -
Zichtungsparameter
Ziehgeschw. - 1-2 - 1-3 3
[mmh']
Rotation 30-50 30-45 - 10-20 12-25
[min™]
Ziichtungs- Ar - Not+3% 0, | Not+3 %O, No+2 % O,
atmosphére oder N,
Ausgangsschmelze
Volumen [ml] ca. 20 ca. 250 ca. 80 80 bzw. 600 300
Zusammen- stochiometr. - stochiometr. | stochiometr. Ga,03-
setzung z.T. GayOs- UberschuB
UberschuB
Reinheit 4N 4-5N 5N 4N -
Kristallparameter
Orientierung | <001>, <100> | <100>, <001> <100> <001>, <110> <001>
<112>, <104>

Lange [mm] 50 100 75 - -
Durchm.[mm] <20 25 25-30 <40 25-40
FWHM - - - 25-30 15-20
[arcsec]
EPD - - - 10* -
Spriinge vorhanden - vorhanden - vorhanden
Zwillinge vorhanden - vorhanden vorhanden vorhanden

Tabelle 5: Ziichtungsbedingungen und Kristalleigenschaften von NdGaOs3

- bedeutet: keine Angabe
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Die <001>-Richtung dagegen liegt in der {110}-Zwillingsfliche, was zur Ausbreitung der
Zwillinge liber die gesamte Kristalldnge fithren kann.

Zweitens sei eine moglichst gleichférmige Temperaturverteilung in der Schmelze fiir die Er-
zielung spannungsarmer und zwillingsfreier Kristalle wichtig.

Bereits 1988 sind kommerzielle NdGaOs;-Substrate verfligbar (Litton Industries Inc., USA),
die nach Koren [67] aber nur ,,fast zwillingsfrei* waren.

Berkstresser [s. 62] erhélt bei seinen Ziichtungsversuchen stark verzwillingte und gesprungene
Kristalle. Durch Keimselektion und ,,Modifizierung™ der Temperaturgradienten gelang nur
manchmal die Ziichtung zwillingsfreier Einkristalle bzw. groBerer sprungfreier Bereiche in
den Kristallen. Die Anwendung als YBCO-Substrat ,,miisse deshalb noch auf die Losung die-
ser Probleme warten”. O'Bryan [s. 27] hatte die Ursache der Zwillingsentstehung in Berk-
stressers Kristallen in ,,versetzungsinduzierten Spannungen® gesehen.

Sasaura [s. 41] leitet aus Abkiihlexperimenten einen engen Zusammenhang zwischen thermi-
schen Spannungen im Kristall und Zwillings- und Sprungentstehung ab. Kristalle, die mit
70 K h!' abgekiihlt wurden, enthielten Zwillinge und Spriinge, bei Abkiihlraten von 50 K h™!
waren diese nicht zu beobachten. Das heiit, die Temperaturverteilung im Ziichtungsraum ist
von wesentlicher Bedeutung fiir die Unterdriickung dieser Fehler. Durch den Einsatz des akti-
ven Nachheizers gelingt es ihm, einen sehr flachen axialen Temperaturgradienten zu realisie-
ren und den gesamten wachsenden Kristall auf einer Temperatur von nicht mehr als 60 K un-
terhalb der Schmelztemperatur zu halten. Durch die so erreichte Reduzierung der thermischen
Spannungen gelang hiufig die Ziichtung zwillings- und sprungfreier Einkristalle. Nur in
<001>-Kristallen traten weiterhin Zwillinge auf.

Ubizskii [s. 65] nimmt bei seinen Untersuchungen zur Zwillingsbildung im NdGaOs3 an, daf3
sie mit den Temperaturgradienten im Kristall wéhrend der Kristallziichtung und der Abkiih-
lung zusammenhangt.

Auch Kleptsyn [s. 66] erhélt erst durch Optimierung der Ziichtungsparameter und Keimausle-

se zwillingsfreie Einkristalle.

D.1.2.1. Zwillingstypen

Wie oben berichtet, kristallisiert NdGaO3; im GdFeOs-Strukturtyp mit der Raumgruppe Pbnm.
Die orthorhombische Elementarzelle enthilt 4 NdGaO;-Formeleinheiten mit verzerrter, pseu-
dokubischer Perowskitstruktur. Diese pseudokubischen Perowskitsubzellen sind gegeniiber

der orthorhombischen Elementarzelle um 45° verdreht [s. 65 und s. Abbildung 4].
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Perowskitdhnliche Strukturen neigen generell zur Zwillingsbildung [s. 65]. Die Neigung zur
Verzwilligung ist in ihrer Ndhe zur idealen kubischen Perowskitstruktur begriindet, die hier

durch die Beziehungen der orthorhombischen Gitterkonstanten (Index orh)

aorh = b

orh ( 3)
und

2 2 2
b

orh orh = C(n’h (4)

beschrieben werden kann.

(Teilweise wird in der Literatur von einem Phaseniibergang 2. Ordnung berichtet [s. 27, s. 62],
der auch Ursache der Zwillingsentstehung sein konnte. Dieser Phaseniibergang wurde jedoch
von den anderen Autoren nicht bestétigt [in chronologischer Folge: s. 24, 68, 69, s. 57, s. 58,
s. 64,s.65,s.35: Nr. 21-972, 70].)

Mit der Bestimmung der Gitterkonstanten von NdGaO; haben sich eine Vielzahl von Autoren

befalit (s. Tabelle 6).

Autoren Gitterkonstanten Gitterkonstanten
bei 25 °C bei 1000°C
orthorhombische pseudokubische Subzelle pseudokubische Subzelle
Elementarzelle k= bpi # Cpi Apk = bpk # Cpi
a= [B=90° y#90° a= B=90°, y#90°
Aori [A] | born [A] | Comn [A] [ ok = Dok | cpi [A] | VI°] | @k =boi| e [A] | VI°]
[A] [A]

[24] 5,426 | 5,502 | 7,706 | 3,864 | 3,853 | 89,203

[68] 5,44 5,50 7,71 3,868 | 3,855 | 89,372

[35] 5,431 | 5,499 | 7,710 | 3,864 | 3,855 | 89,287

[57] 5,43 5,49 7,71 3,861 3,855 | 89,370

[58] 5,411 5,490 | 7,708 | 3,854 | 3,854 | 89,170

[27] 5417 | 5,499 | 7,717 | 3,859 | 3,859 | 89,139 | 3,894 | 3,886 | 89,625

[64] 5,428 | 5,493 7,729 | 3,861 3,864 | 89,318 | 3,896 | 3,886 89,61

[62] 5,428 | 5,498 | 7,710 | 3,863 | 3,855 | 89,266

[65] 5,4276 | 5,4979 | 7,7078 | 3,8628 | 3,8539 | 89,263

[69] 5,437 | 5,495 7,721 3,865 3,861 | 89,392 | 3,896 | 3,897 | 89,86

[70] 5,431 | 5,501 7,715 | 3,865 | 3,857 | 89,266 | 3,899 | 3,900 | 89,63

Tabelle 6: Gitterkonstantenbestimmungen von NdGaOs3
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Die Berechnung der Gitterkonstanten der pseudokubischen Subzelle (Index pk) aus den or-

thorhombischen Gitterparametern erfolgte nach den Beziehungen

a = 05 (a 2+bo,hz)”2

pk orh (5)
cpk = 0’5 Cormn (6)
V4 = 2arctan (a,,:b,,). 7

Besonders zwischen den neueren Arbeiten [s. 62, s. 65, s. 70] und den beiden &lteren Publika-

tionen [s. 24 und s. 35] ist eine relativ gute Ubereinstimmung in der Bestimmung der drei or-

thorhombischen Gitterkonstanten festzustellen (Unterschiede innerhalb +/- 0,004 A). Fiir vier

Arbeiten [s. 27, s. 64, s. 65, s. 70] konnten basierend auf Messungen zum thermischen Aus-
dehnungsverhalten auch die Gitterparameter der pseudokubischen Subzelle bei 1000°C, d.h.
nahe der Epitaxietemperatur, berechnet werden [s. 70]. Auf Grundlage dieser Gitterparameter

(hier werden die Mittelwerte aus den relativ nahe beieinanderliegenden Gitterkonstanten der

funf Arbeiten eingesetzt: a,.; = 5,429 A; by = 5,500 A; ¢, = 7,710 A) sehen die obigen Be-

ziehungen, die die Ndhe der orthorhombischen Struktur zur idealen kubischen Perows-

kitstruktur beschreiben, wie folgt aus:

a,, =5429A =5500A=bh,, @®)

a,’ +b,’ =59,724 A* =59444 A’ =¢ ,°

orh orh

©))
Aus diesen Gleichungen und den oben berechneten Gitterkonstanten der pseudokubischen
Subzelle wird deutlich, dafl die Struktur des NdGaOs der idealen Perowskitstruktur relativ
nahe kommt und damit die Neigung zur Zwillingsbildung im NdGaOj erklarbar wird.

Die Identifizierung der Zwillingstypen in den Seltenerd-Gallaten mit Pseudoperowskitstruktur
erfolgte erstmals durch Berkstresser am Beispiel des LaGaOj [s. 62]. Er untersuchte die stark
verzwillingte  (110),-Fliche eines LaGaOs-Kristalls mittels Rontgendiffraktometer
(s. Abbildung 11). Auf den 20-Positionen der zu erwartenden (110),- und (220),k-Reflexe
fand er jeweils ein Triplet von Reflexen. Dieses Triplet war besonders deutlich an der zweiten
Reflexlage ausgebildet.

Unter Verwendung der orthorhombischen Indizierung werden in diesem Triplet der (040)qh-,

der (224)om- und der (400),1-Reflex nachgewiesen. Das heiit, an dieser Kristalloberflache
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liegen Verzwilligungen vor. Diese Verzwilligungen erfolgten durch Spiegelung an den

{110} orh- und {112} on-Flachen (bzw. {100} k- oder {110} ;i -Flachen).

Intensitiit [rel. Einheiten]
T

(04'0) (224) (400)(224)

| fo |

e e 10, N o0 ;

67.6° 67.8° 68.0° 682° 68.4° 68.6° 68.8°
26

!

Abbildung 11: Rontgendiffraktometerscan im Gebiet der (220),-Position einer verzwillingten
(110)pk-Oberfléche eines LaGaOs-Kristalls [s. 62, S. 459]

Fink-Finowicki [71] erklart die Entstehung der {112}- und {110}-Zwillingstypen in den Sel-
tenerd-Gallaten mit Pseudoperowskitstruktur ebenfalls am Beispiel des LaGaOs. Der erstere
ist mit den verschiedenen rdumlichen Zuordnungsmoglichkeiten der orthorhombischen

c-Achse im idealen Perowskitgitter verbunden.

Abbildung 12: Durch {112}-Zwillingsflichen verursachte Zwillingsstruktur im LaGaOs3
[s. 71, S. 108]
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Im Gitter der pseodokubischen Perowskitstruktur (gestrichelte Linien) entstehen durch die
Verzwilligung drei verschiedene Positionen der orthorhombischen Zelle (durchgehende Lini-
en) [s. 71, S. 108]. Wie in Abbildung 12 dargestellt, wird die orthorhombische Zelle hier
durch Spiegelung an {112}-Fldchen in zwei im kubischen Gitter identische Positionen tiber-
fuhrt. Dadurch werden die <100>-Richtung in die <112>- und die <001>-Richtung in die
<110>-Richtung tberfiihrt.

Dem zweiten Zwillingstyp (s. Abbildung 13) liegt eine Spiegelung der orthorhombischen
Zelle an einer {110}-Flache zugrunde. Durch sie werden die <100>- und die <010>-Richtung

wechselseitig ineinander {iberflhrt.

Abbildung 13: Durch {110}-Zwillingsflichen verursachte Zwillingsstruktur im LaGaOs3
[s. 71, S. 108]

Ubizskii [s. 65] untersuchte die Verzwilligung der NdGaOs-Kristalle. Durch Rontgenbeugung
an verzwillingten (001)- und (110)-Kristalloberflaichen identifizierte er, wie oben fiir das
LaGaOs gefunden und auf denselben Geometriebeziehungen beruhend, die {110}- und die
{112}-Fléchen als die Zwillingsflachen des NdGaOs.

Da aus Griinden der Gitterpassung die {110} ;- und die {001 },p-Fldchen des NdGaOs fiir die
YBCO-Epitaxie favorisiert sind [s. 26, 72], verlduft keine der Zwillingsflichen parallel zur
Substratoberfldche, sondern durchstoBen diese. Deshalb bedeuten alle Zwillinge im NdGaOs-
Substrat eine latente Gefahr fiir die YBCO-Schichtperfektion.

D.2. Praparation des Ausgangsmaterials
Als Ausgangsmaterialien fiir die NdGaOs-Ziichtung wurden Nd,Os- und Ga,0Os-Pulver ver-
schiedener Hersteller bzw. Vertreiber eingesetzt:
Nd,Os5: Auer-Remy GmbH Reinheit: 4 und 5N
Johnson Matthey GmbH Reinheit: 4N
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Ga,0s3: Ingal GmbH Reinheit: 4N5
PPM Pure Metals GmbH  Reinheit: 5N
ungarische Firma Reinheit: SN

Da der kongruente Schmelzpunkt des NdGaOs bei der stochiometrischen Zusammensetzung
liegt und nichts tiber eine Phasenbreite bekannt ist, mul sehr auf die genaue Einhaltung dieser
Zusammensetzung beim Ausgangsgemisch geachtet werden. Zur Entfernung von adsorbierten
Gasen bzw. Wasser aus den Pulvern wurden Nd,O3 bei 1300°C und Ga,Oj3 bei 800°C jeweils
8 h in abgedeckten Pt-Schalen an Luft gegliiht (Nd,Os: stark basisches Oxid, adsorbiert beim
Lagern an Luft Wasser und CO, u.a. unter Bildung von definierten Carbonaten, die erst bei ca.
1300°C vollstdndig zersetzt werden; Ga,O3: weniger stark basisch, deshalb keine Bildung von
festen Verbindungen mit CO,, H,O-Sorbtion dominiert, H,O bis ca. 800°C vollstdndig ent-
fernt). Diese getrockneten Pulver sind dann eingewogen und innig gemischt worden. Durch
anschlieBendes Sintern bei 1200°C, 15 h im Platin-Tiegel, wurden zwei Effekte erzielt: Zum
einen hat das Ausgangsmaterial vorreagiert, wodurch das Galliumoxid, das zur frithzeitigen
Verdampfung neigt (unter Sauerstoffausschlufl diirfte dabei der Zerfall von Ga,0O3 in O, und
Gay0, das aufgrund seines hohen Dampfdrucks relativ leicht verdampft, eine maBgebliche
Rolle spielen [73]), in weniger fliichtigen Verbindungen gebunden wurde (das Reaktionspro-
dukt enthélt laut Rontgenpulveranalyse ca. 75 % NdGaOs, sowie die Verbindungen
Nd3GasOi; und NdgGayO1,, aber kein Ga;O3 mehr). Zum anderen wurde eine bessere Haftfa-
higkeit des aus diesem Sinterprodukt gemahlenen Pulvers erreicht. Dadurch konnte dieses
Pulver anschlieBend durch isostatisches Pressen zu einem PreBkorper verdichtet werden, des-
sen verringertes Volumen es erlaubte, das gesamte Ausgangsmaterial in nur einem Schritt im
Zichtungstiegel einzuschmelzen. Als Tiegelmaterial mufite wegen der hohen Schmelztempe-
ratur des NdGaOs3 (1670°C) Iridium eingesetzt werden.

Zu Beginn der Ziichtungsexperimente wurden 160 g Chargen in 40 ml-Tiegel eingeschmolzen
(der Einsatz von 40 ml-Tiegeln ist hier ausriistungsméBig bedingter Standard bei der Ziichtung

neuer Materialien), spater 480 g bzw. 750/800 g in 150 ml-Tiegeln.

D.3. Kristallziichtung

D.3.1. Ziichtungsbedingungen

Die Ziichtung der NdGaOs-Einkristalle erfolgte nach der unter C. beschriebenen Czochralski-
Methode. Da Iridium als Tiegelmaterial verwendet wurde, mufite in Inertatmosphire geziich-

tet werden. Die oft getibte Praxis, bei galliumoxidhaltigen Materialien wie z.B. beim
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Gd3GasOyy, der Ziichtungsatmosphére einige Prozent Sauerstoff zuzusetzen (1-3 %), um die
Bildung und Verdampfung von Gallium-(I)-oxid zu unterbinden, fand hier keine Anwendung,
da keine bemerkenswerte Verdampfung beobachtet werden konnte. Dal} hier auf die Zugabe
von Sauerstoff verzichtet werden konnte, war ein wesentlicher Vorteil, denn wie auch in [46]
beschrieben, wiirde durch die Zugabe von Sauerstoff zur Ziichtungsatmosphire Ir-
Tiegelmaterial beim Aufheizen zu IrO; oxidiert werden. Dieses verdampft und zersetzt sich
beim Kontakt mit heilen Oberflichen wieder zu metallischem Iridium und Sauerstoff. Da-
durch entstehen auch auf der Schmelze Iridiumpartikel, die zu Inseln agglomerieren und dann
vom wachsenden Kristall ,,eingefangen* werden konnten.

Der thermische Aufbau wurde mehrfach modifiziert, jedoch kam immer ein aktiver Nachhei-
zer zum Einsatz. Aus iiber 40 Ziichtungsversuchen wurden die in Tabelle 7 zusammenge-

stellten Bedingungen als optimal fiir die Erzielung groBer Kristallvolumina bei geeigneter

Qualitdt ermittelt.
Ausgangsschmelzen [g] | 160 | 480 | 750/800
Ziichtungsaufbau
TiegelgrofBe [mm] 40 x 40 60 x 65 60 x 65
Durchmesser x Hohe
Nachheizer [mm] 40 x 60 60 x 80 60 x 80
Durchmesser x Hohe
Bodenheizer [mm] ohne 60 x 10 60 x 20
Durchmesser x Hohe
Spulenwindungen am NH 1 bzw. 3 1 1
Spulendurchm. innen 85 105 105
[mm]
Ziichtungsparameter
Ziehgeschw. [mm h'l] 1,5-2,0 2,0 2,0
Rotation [min™'] 15 18 8
Abkiihlung auf RT [h] 15 15 15
Atmosphiire N, mit 300 1 h! N, mit 300 1 h! N, mit 300 1 h!
Kristallparameter

Orientierung <100>, <010> <110> <100>, <001>

<001>, <110> <110>
Lénge [mm] 70 80 115
Durchmesser [mm] 18 30 36
Masse [g] 95 330 700

Tabelle 7: Optimale Ziichtungsbedingungen und erreichte Kristallparameter fiir NdGaOs3
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D.3.2. Erhaltene Kristalle

Die NdGaOs-Kristalle wurden tiberwiegend in <110>-Orientierung (s. Abbildung 14), weni-
ger oft in <001>-Orientierung geziichtet, da in den Flachen {110} und {001} die beste Git-
teranpassung zu YBCO liegt. Die anderen Orientierungen sind jeweils nur einmal geziichtet
worden. Die Kristalle sind violett gefiirbt, nur wenn der Ziichtungsatmosphére Sauerstoff zu-
gesetzt wurde (zu Vergleichszwecken mit Literaturergebnissen), zeigten die Kristalle eine
griinliche Farbung. Sasaura [s.41] beobachtete diese Unterschiede in der Kristallfirbung

ebenfalls und schreibt die Griinfarbung Sauerstoff-Defekten zu.

Abbildung 14: NdGaO;-Kristall in <110>-Ziichtungsrichtung (L&nge (L) = 80 mm, Durch-
messer (D) =30 mm)

Zur Charakterisierung der Kristallperfektion wurde die Rockingkurve des (440)-Reflexes ge-
messen. Sie lag mit 27,9 arc sek bei vergleichbar guten Werten, wie sie auch Sasaura [s. 41]

erreicht hatte (s. Abbildung 15).
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Abbildung 15: Rockingkurve des (440)-Reflexes’

3 Fiir diese Messung sei der Crystal GmbH Berlin herzlichst gedankt.
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Der Habitus der Kristalle ist flir beide Hauptwachstumsrichtungen annihernd zylindrisch.
BeeinfluBt wird er -wenn auch nur in geringem MaBe- durch {112}-Fldchen. So kommt es bei
den <110>-Kristallen zu leichten Abflachungen des Kristallmantels im Bereich der {112}-
Flachen. AuBerdem entstehen aus weiteren {112}-Fldchen, sowie der (100)- und der (010)-
Flache sog. ridges auf der Zylinderoberflache (Abbildung 16). Bei Kristallen, die in <001>-
Orientierung wuchsen, bilden sich auf dem Konus die {112}-Flachen sogar als Facetten aus.
Vereinzelt sind auBerdem {110}-Facetten auf der Phasengrenzfldche von <110>- und <010>-

Kristallen beobachtet worden (Abbildung 17).

001

< —>» 001>

ridg

@®
-

Abbildung 17: <001>-Kristall, Querschnitt und dazugehdoriges Stereogramm [s. 41, S. 415]
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D.4. Zwillingsbildung
Kristalle, die in einer der beiden anwendungsbedingt bevorzugten Orientierungen <110> und

<001> geziichtet worden waren, zeigten relativ hdufig Zwillingsbildung (Abbildung 18).

Abbildung 18: Aufnahme eines (110)-Zwillings zwischen gekreuzten Polarisatoren
(<110>-Kristall, Durchmesser 18 mm)

< (100) (a) 1 (b) (100) -
(T 1 0) -Zwillingsebene

Abbildung 19 (a) und (b): Laue-Aufnahmen von einer Verzwilligung in einem [110]-Kristall
durch Spiegelung an der (TlO)-Fléiche
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In Abbildung 19a ist ein Zwillingsbereich auf die (110)-Netzebene eingespiegelt. Abbildung
19b entstand dadurch, dal der Kristall quer zum Rontgenstrahl bis hin in den anderen Zwil-
lingsbereich parallel verschoben wurde. Aus den Aufnahmen geht hervor, daBl zwischen bei-

den Zwillingen ein Verkippungswinkel von etwa 1,5° liegt. Da der Winkel zwischen der

(TlO)-Zwillingsebene und der (110)-Flachennormalen 0,68° betrdgt, kommt es bei Verzwilli-
gung durch Spiegelung an der (TlO)-Fléiche zu einer Verkippung beider Zwillingsbereiche

gegeneinander um 2 x 0,68° = 1,36°, was etwa dem gemessenen Winkel entspricht.

Wie unter B.2.2. geschrieben, sind Probleme des Stoff- und Warmetransportes an der Phasen-
grenzfliache Kristall - Schmelze die Ursache flir die Zwillingsbildung im NdGaOs. Thre Ent-
stehung 148t sich wie folgt erklaren: Die Verzwillingungen hatten ihren Ausgangspunkt prak-
tisch immer an der Anschmelzstelle, d.h. die Probleme im Stoff- und Wérmetransport wirkten
besonders im Anfangsstadium des Kristallziichtungsprozesses. In Abbildung 20a ist ein ,,Ne-
bel”“ in der Anschmelzstelle des Kristalls zu sehen, der darauf hinweist, dal} es hier eine An-
hdufung von Storungen gibt. Dieses massive Auftreten von Stérungen ist auf spontane Kri-
stallisation zu Beginn des Ziichtungsprozesses zurlickzufiihren. In ihr liegt auch die Ursache

der Zwillingsentstehung im NdGaOs (s. Abbildung 20b) [s. 46].

(@) (b)

Abbildung 20a: Anhdufung von streuenden Teilchen an der Anschmelzstelle (Pfeil) (seitlich
einfallendes Licht), Abbildung 20b: Zwillingsentstehung in demselben Gebiet (Durchlicht)

Wie Mateika [74] und Bohm et al. [75] ebenfalls beobachteten, fithren ungeeignete thermi-
sche Bedingungen in Verbindung mit einer guten Warmeleitfahigkeit des Kristallmaterials zu
Instabilitdten der Wachstumsfront in der Anschmelzphase. Durch diese Kopplung beider Ein-
fluBfaktoren kommt es zu einer zu starken Unterkithlung vor der Wachstumsfront und zu

spontaner Kristallisation.
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Bedingt durch die konvexe Schmelzisotherme schmilzt beim NdGaO; nach dem Eintauchen
des Keimkristalls in die Schmelze zuerst Material vom Keimumfang ab. Durch die Schmelz-
konvektion wird der grofite Teil dieses Materials vor die Keimmitte transportiert. Unter oben
angefiihrten, ungiinstigen Bedingungen liegt die Schmelztemperatur in diesem Gebiet unter-
halb einer kritischen Erstarrungstemperatur. Deshalb kristallisiert das frisch geschmolzene
Material hier mit vergleichsweise sehr hoher Geschwindigkeit, sozusagen spontan. Diese
spontane Kristallisation dauert solange, bis die Wachstumsfront die stabile Schmelzisotherme
erreicht hat. Dadurch wird das Gebiet zu starker Unterkiithlung mit spontan kristallisiertem
Material aufgefiillt, dessen Perfektion dementsprechend gering ist (s. Abbildung 21a). Diese
zu hohe Verschiebungsgeschwindigkeit fiihrte sowohl zum Einbau der oben abgebildeten Sto-
rungen, als auch zur Entstehung von Zwillingen. Nach Erreichen der Schmelzisotherme setzt
sich der Wachstumsproze3 zwar mit ,,normaler” Geschwindigkeit fort, die entstandenen
Zwillinge wachsen jedoch ebenfalls weiter.

Die Entstehung des unterkiihlten Gebietes vor dem Keim wurde durch eine Computersimula-

tion bestitigt (Rotation = 20 min™") (s. Abbildung 21b).*

Schmelzisotherme

’

%..’ )
\6&:&:&:&:&:&:&:"/

RRRRRRKS:
Solelele’

(a) (b)

Abbildung 21: (a) Massentransport in der Anschmelzphase bei unterschiedlichen Formen von
Wachstumsfront und Schmelzisotherme, (b) Computersimulation der Beeinflussung des
Temperaturfeldes in der Schmelze durch Konvektion: Isothermen (linke Halfte),
Stromungslinien (rechte Hilfte), schraffiert: unterkiihltes Gebiet

* Fiir die Erstellung dieser Computersimulation sei Herrn Dr. sc. H. Wilke, IKZ Berlin, herz-
lich gedankt.
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D.5. Zwillingsvermeidung

Zur Unterdriickung der Zwillingsentstehung im NdGaOjs ist es also unbedingt nétig, jede Un-
terschreitung einer kritischen Unterkiihlung in der Schmelze vor der Wachstumsfront zu ver-
meiden. Dies wird durch zwei sich ergdnzende MaBnahmen erreicht, durch die die Formen
von Schmelzisotherme und Wachstumsfront praktisch zur Deckung gebracht werden, bevor
der eigentliche Ziichtungsprozef} beginnt:

1. Durch den Einsatz des aktiven Nachheizers wird der axiale Temperaturgradient so verrin-
gert (s. Abbildung 8), daB auch die Warmeverluste durch Ableitung tiber den Keim sich redu-
zieren. Dadurch wird die urspriinglich konvexe Schmelzisotherme vor dem eingetauchten
Keim fast eingeebnet und die Ausdehnung des zu stark unterkiihlten Schmelzgebietes vor der
Wachstumsfront geht gegen Null.

Ohne die Rolle dieses stark unterkiihlten Schmelzgebietes erkannt zu haben, kam Sasaura
[s. 41] mit seiner Erkldrung des Gewichtes geniigend flacher Temperaturgradienten fiir die
Zwillingsvermeidung unserer Deutung am néchsten.

2. Um jedoch jedes Auftreten zu schnell gewachsenen Materials mit Sicherheit auszuschlie-
Ben, wird der Keim zusétzlich deutlich tiefer in die Schmelze gefahren als iiblich. Hierbei
gerdt evtl. doch noch zu schnell gewachsenes und deshalb gestortes Material in heiflere Ge-
biete der Schmelze und wird vollstindig abgeschmolzen. Ein solches Abschmelzen durch
Nachsetzen des Keimes zeigt Abbildung 22. Das Kristallwachstum kann nun ausschlieBlich

an ,,gutem‘ Keimmaterial beginnen.

“oEh

Abbildung 22: Abschmelzen von noch verbliebenem gestorten Material durch Nachsetzen des
Keimes
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Durch die Einfithrung dieser beiden MaBnahmen in die Ziichtungstechnologie der NdGaOs3-
Kristalle gelang es, die Entstehung von Storungen in der Anschmelzphase vollig zu unter-

driicken.

D.6. Ziichtungstechnologie von NdGaO;

Als Extrakt aus diesen Untersuchungen kann nun eine reproduzierbare Technologie zur
Zichtung zwillingsfreier NdGaOs;-Kristalle vorgelegt werden. Sie basiert auf den in Tabelle 7
aufgefiihrten optimalen Ziichtungsbedingungen, deren wichtigster Unterschied zu bisherigen
Publikationen in dem Einsatz des aktiven Nachheizers und bei den groBeren Tiegeln des zu-
satzlich genutzten aktiven Bodenheizers besteht, die die erforderlichen Temperaturgradienten
(axialer Temperaturgradient ca. 3 K cm™) realisieren. Die Ziichtungsgeschwindigkeit liegt bei
1,5-2 mm h'l, die Rotation je nach Kristalldurchmesser zwischen 8 und 15 min™. Die Ab-
kiihldauer des Kristalls auf Raumtemperatur betragt 15 h. Das Nachsetzen des Kristallkeimes
mul kiinftig zum Standard gehoren.

Abbildung 23 zeigt einen zwillingsfreien NdGaOs-Einkristall, der nach diesen Erkenntnissen

geziichtet wurde.

Abbildung 23: Zwillingsfreier NdGaOs-Einkristall, (110)-Scheibe zwischen gekreuzten Pola-
risatoren (Kristalldurchmesser 32 mm)
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E. Untersuchungen zur Ziichtung der ABCQO4-Kristalle

Beide fiir diese Untersuchungen ausgewéhlten ABCO4-Kristalle zeigen in ihren Auswahlkrite-
rien nahe Parallelen (gute Eignung als YBCO-Substrate und dhnliche Realstrukturprobleme).
Der entscheidende Grund, sie hier dennoch getrennt zu behandeln, liegt in einem wesentlichen
Unterschied in ihrem Kiristallisationsverhalten. Wie im folgenden gezeigt wird, schmelzen
sowohl SLG als auch SPG inkongruent. Beim SLG -dem bereits etablierten Material- wurde
im Gegensatz zum SPG -dem neuen Material- ein untypisches Kristallisationsverhalten fest-
gestellt, dessen Kenntnis fiir das Auffinden der geeigneten Ziichtungsbedingungen unver-
zichtbare Voraussetzung ist. SLG-Kristalle wachsen unter unten erlduterten metastabilen Be-
dingungen aus Schmelzen, deren Zusammensetzung sich normalerweise nicht zu ihrer Ziich-
tung eignen wiirde. SPG-Kristalle hingegen wachsen ,,ordnungsgemafB“ aus der entsprechen-

den Schmelze.

E.1. SLG

E.1.1. Literaturauswertung

SLG-Einkristalle sind generell aus der Schmelze nach der Czochralski-Methode geziichtet
worden. Jedoch gibt es in der Literatur unterschiedliche Angaben zur Zusammensetzung der
fir die Zichtung von SLG-Einkristallen geeigneten Ausgangsschmelzen. Nach Nakamura
[76] liegen Zusammensetzungen, die zu phasenreinen SLG-Einkristallen fiihrten, in einem
Gebiet des terndren Phasendiagramms SrO-La03-Ga,O3s, das durch folgende Anteile begrenzt
wird: ca. 47 - 49 mol-% SrO, 24 - 27 mol-% La,03 und 25 - 28 mol-% Ga,0s. ,,Ausgezeich-
nete” SLG-Kristalle wiichsen aus der Schmelzzusammensetzung 47,7 mol-% SrO,
24,37 mol-% La;O3; und 27,92 mol-% Ga,0;. Dabkowski et.al [77] berichteten 1993, dal3
aus der stochiometrischen Schmelze nur polykristalline Produkte erhalten werden konnten, an
deren Korngrenzen Einschliisse von La;Os3 auftraten. Weitgehend ausscheidungsfreie SLG-
Einkristalle erhielten sie dagegen aus einem kleinen Bereich im terndren Phasendiagramm,
dessen Zentrum bei etwa 48,5 mol-% SrO, 24,5 mol-% La,;O3 und 27,0 mol-% Ga,0s lag. Die
Abweichung von dieser Zusammensetzung durfte hochstens 0,5 mol-% je Oxid betragen. Da-
bei wurden die qualitativ besten Kristalle aus der Schmelzzusammensetzung 48,5 mol-% SrO,
24,2 mol-% La,O3 und 27,3 mol-% Ga,0; geziichtet. Berkowski und Gloubokov empfahlen
fir die Zichtung hochwertiger SLG-Einkristalle eine Schmelzzusammensetzung aus

47,95 mol-% SrO, 25,25 mol-% La;O3 und 26,80 mol-% Ga,0; [78].
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Wie aus der Literatur zu entnehmen, sind stéchiometrisch zusammengesetzte Schmelzen of-
fensichtlich nicht fiir die Ziichtung von SLG-Einkristallen aus der Schmelze geeignet. Da die
Literaturangaben tiber die zu empfehlende Schmelzzusammensetzung aber eine gewisse
Streubreite zeigten, ergab sich die Notwendigkeit vertiefender Untersuchungen zum Auffin-
den sicherer Angaben tiber die optimale Schmelzzusammensetzung. Als optimale Zusammen-
setzung einer Ausgangsschmelze bei der Kristallziichtung aus der Schmelze ist dabei diejeni-
ge zu verstehen, die eine hohe Ausbeute an Einkristallmaterial (Verhéltnis Kristallmasse zu

Masse der Ausgangsschmelze) mit geeigneter Perfektion ermoglicht.

E.1.2. Préparation des Ausgangsmaterials
Als Ausgangsmaterialien fiir die SLG-Ziichtung wurden Chemikalien verschiedener Hersteller

bzw. Vertreiber eingesetzt:

SrCOs: Johnson Matthey GmbH Reinheit: 4N
LayOs: Auer-Remy GmbH Reinheit: 5N
Ga,0s3: Ingal GmbH Reinheit: 4N5

PPM Pure Metals GmbH  Reinheit: 5N
Da der Ziichtungserfolg bei SLG offensichtlich sehr empfindlich von der angestrebten Zu-
sammensetzung der Ausgangsschmelze abhingt, darf sie keinerlei Verfdlschung durch die
Préparation erfahren. Fliichtige Verunreinigungen (hauptsdchlich Wasser und CO,) wurden
durch Gliithen der Pulver in abgedeckten Pt-Schalen an Luft entfernt:
SrCOj;: 140°C, anhaftendes Wasser ist praktisch vollstindig entfernt, Zersetzung zum Oxid
(1100°C) wird nicht beabsichtigt, da dieses den Edelmetalltiegel angreift [79]
LayOs3: 1300°C, stark basisches Oxid, adsorbiert beim Lagern an Luft Wasser und CO; unter
Bildung von Lanthanhydroxid, -carbonat, -carbonathydrat und/oder -hydroxidcarbonat, voll-
standige Entfernung von CO, erst bei ca. 1200°C [80]
Ga,03: 800°C, H,O-Sorbtion dominiert, H,O bis ca. 800°C vollstdndig entfernt (s. D.2.)
Diese getrockneten Pulver sind eingewogen und gemischt worden. Das anschliefende Sintern
(1200°C, 16 h) im Platin-Tiegel diente hauptséchlich der CO,-Entfernung. Gleichzeitig er-
folgte die Vorreaktion des Ausgangsmaterials. Die Reaktion zu SLG war bei dieser Tempe-

ratur noch unvollstindig, wie die Rontgenpulveranalyse zeigte.” Neben SLG waren noch alle

> Herrn Dr. V. Alex, IKZ Berlin, sei fiir diese Rontgenpulveranalyse herzlich gedankt.
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drei Ausgangsoxide, die bindre Verbindung Sr3;Ga;O¢ und die terndre Verbindung
Sr,L.aGaOs [81] vertreten, wihrend SrCOj; aber nicht mehr nachweisbar war.

Die durch das Sintern erhohte Haftfihigkeit des SLG-Ausgangspulvers erlaubte -wie beim
NdGaO:s- eine derartige Pulververdichtung durch isostatisches Pressen, dall das gesamte Aus-

gangsmaterial in einem Schritt im Ziichtungstiegel eingeschmolzen werden konnte.

E.1.3. Ziichtungsbedingungen

Die Ziichtungversuche erfolgten mit der in C. beschriebenen automatisierten Czochralski-
Anlage. Da wegen der Schmelztemperatur von 1520°C [82] wieder Iridium als Tiegelmaterial
verwendet werden mufite, wurde in Stickstoffatmosphére geziichtet. Durch den auch hier ein-
gesetzten aktiven Nachheizer sind die Temperaturgradienten wiederum so flach, daf} die
Uberhitzung der Schmelze relativ niedrig gehalten werden konnte und deshalb keine merkli-
che Galliumoxidverdampfung stattfand. Im Gegensatz zum Vorgehen anderer Autoren [83]
und [84] war deshalb auch beim SLG keine Zugabe von Sauerstoff zur Ziichtungsatmosphére
notig.

Aus den Ziichtungsversuchen lassen sich die in Tabelle 8 aufgefiihrten Parameter als optimal

fur die Erzielung groBer Ausbeuten bei geeigneter Qualitdt ableiten.

E.1.4. Zusammensetzung der Ausgangsschmelze

Da die Ziichtung von SLG-Einkristallen den Publikationen folgend nicht aus einer stdchio-
metrisch zusammengesetzten Schmelze moglich sein soll, wurde zuerst versucht, die Eignung
der in der Literatur empfohlenen Zusammensetzungen der Ausgangsschmelzen zu reproduzie-
ren. Der Ziichtungsversuch mit der von Berkowski favorisierten Schmelzzusammensetzung
lieferte dabei den qualitativ besten SLG-Einkristall bei guter Ausbeute. Der Versuch mit der
von Dabkowski empfohlenen Ausgangsschmelze erlaubte ebenfalls die Ziichtung eines SLG-
Einkristalles guter Perfektion, jedoch war die Ausbeute unbefriedigend. Nakamuras Favorit ist
sicher am wenigsten zur SLG-Ziichtung geeignet, da er zwischen Dabkowskis (weniger ge-
eigneten) Zusammensetzung und einer im Vorfeld untersuchten Zusammensetzung lag, die
sich als vollig ungeeignet erwies.

Diese Versuche beweisen, dall SLG-Einkristalle aus Schmelzen unterschiedlicher Zusammen-

setzung ziichtbar sind.
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Ausgangsschmelzen [g] 140 500
Ziichtungsaufbau

TiegelgroBe [mm] 40 x 40 60 x 65

Durchmesser x Hohe

Nachheizer (NH) [mm] 40 x 60 60 x 80

Durchmesser x Hohe

Bodenheizer [mm] ohne 60 x 20

Durchmesser x Hohe

Spulenwindungen am NH 1 3 bzw. 1

Spulendurchm. innen [mm] 85 105

Ziichtungsparameter

Ziehgeschw. [mm h'l] 0,7-1,0 0,5-0,7

Rotation [min™'] 10-15 15

Abkiihlung auf RT [h] 15 15

Atmosphére N, mit 3001 h! N, mit 3001 h!
Kristallparameter

Orientierung <100>, <001> <100>

Lange [mm)] 70 80

Durchmesser [mm] 18 30

Masse [g] 65 250

Tabelle 8: Optimale Ziichtungsbedingungen und erreichte Kristallparameter fiir SLG

E.1.4.1. Untersuchung zur Ausdehnung des Gebietes zur SLG-Ziichtung geeigneter Schmelz-
zusammensetzungen

Um nun im terndren Phasendiagramm SrO-La,03-Ga;O3 die Grenzen des gesamten Gebietes
auszuloten, aus dem SLG-Einkristalle ziichtbar sind, wurde -ausgehend von Berkowskis Kri-
stall (s. Abbildung 24)- die Schmelzzusammensetzung variiert [85]. Zunéchst erfolgte diese
Variation nur in kleinen Schritten um Berkowskis Schmelzzusammensetzung herum. Die Zu-

sammensetzungen der Ausgangsschmelzen und der erzielten Ausbeuten zeigt Tabelle 9.
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Abbildung 24: SLG-Einkristall 1 (,,Berkowski-Schmelze*, L = 75 mm, D = 30 mm)

Probe SrO [mol-%] LayO3 [mol-%] | GayOs3 [mol-%] | Ausbeute [%]
1 (Berk.) 47,95 25,25 26,80 =50
2 48,50 25,00 26,50 =50
3 47,40 25,50 27,10 =50
4 48,00 25,50 26,50 =50
5 48,00 25,00 27,00 =50

Tabelle 9: Zusammensetzungen der Ausgangsschmelzen nahe den Berkowski-Angaben und
erzielte Ausbeuten

Die Ziichtungsversuche aus diesen Schmelzen fiihrten zu vergleichbar hohen Ausbeuten wie
bei den Versuchen mit der Berkowski-Schmelze (mehr als 50 %), und die Kristallperfektion
zeigte keine Unterschiede (hauptsichlich bez. optischer Homogenitét). Damit kann Berkows-
kis Schmelzzusammensetzung, die inmitten dieses Gebietes liegt, das als Ausgangspunkt fiir
die SLG-Ziichtung durchgéngig gut geeignet ist, als optimal bezeichnet werden.

Da stochiometrisch zusammengesetzte Schmelzen nicht zur Ziichtung von SLG-Kristallen
geeignet sein sollten, war die Frage interessant, wie weit sich die Zusammensetzung einer zur
Zichtung geeigneten Schmelze der Stochiometrie anndhern darf. Der entsprechende Ziich-
tungsversuch ging von der Schmelze aus, die nach Dabkowskis Angaben der Stochiometrie

am néchsten kam und noch zur Ziichtung geeignet sein sollte (SLG 6: SrO: 48,85 mol-%:;
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LayOs3: 25,38 mol-%; Ga;Os: 25,77 mol-%). Bei diesem Versuch war jedoch ein Kristall ent-
standen, dessen zuerst gewachsener Teil mehrere Phasen nebeneinander enthielt. Er ist in
Abbildung 25 dargestellt. Offensichtlich fiihrte diese Anndhrung an die stochiometrische Zu-
sammensetzung heraus aus dem zur SLG-Ziichtung geeigneten Gebiet. Erst nach einer gewis-
sen Wachstumsdauer erfolgte der Ubergang in einphasiges SLG-Material (durch Anlagenaus-
fall nur kurze Wachstumsdauer). Erstaunlich ist, da} einige der von Nakamura empfohlenen
SLG-Schmelzen ebenfalls sehr nahe bei dieser offensichtlich ungeeigneten Zusammensetzung

lagen.

Abbildung 25: SLG 6, Ubergang von anfinglich mehrphasigem zu einphasigem Material
(D =18 mm)

Der hier beobachtete Ubergang von mehr- zu einphasigem Material war noch besser am kom-
plett zu Ende gewachsenen Kristall 7 (SrO: 48,0 mol-%; La,Os: 26,50 mol-%; Ga,0Os:
25,50 mol-%) zu beobachten (s. Abbildung 26). (Die fiir diesen Kristall gewéhlte Zusammen-

setzung flhrte jedoch auch zum Ende hin zum neuerlichen Einschlufl von Fremdphasen.)

Abbildung 26: SLG 7, Ubergang von mehrphasigem zu einphasigem Material am Ziichtungs-
beginn (L =70 mm, D = 18 mm)

Es folgten jetzt Versuche, mit denen getestet wurde, wie weit sich andere Schmelzzusammen-
setzungen noch zur Ziichtung eignen. Da aus Dabkowskis Angaben bereits zwei Grenzen fiir

zuldssige Zusammensetzungen erkennbar sind (Strontiumoxid-Gehalt etwa 49 mol-% und

43



etwa gleichgrofle Lanthan- und Galliumoxidanteile), ist der verbleibende, in Frage kommende
Bereich dadurch gekennzeichnet, dall er weg von der Stochiometrie in Richtung hoherer Gal-
liumoxidanteile verschoben liegt.

Da Dabkowski und Nakamura noch Einkristalle aus Schmelzen ziichteten, die fast 28 mol-%
Ga,03 enthielten, wurden zuerst Schmelzen mit noch hoheren Ga,03-Gehalten eingesetzt. Die

Zusammensetzungen zeigt Tabelle 10.

Probe SrO [mol-%] LayO3 [mol-%] | GayOs3 [mol-%] | Ausbeute [%]
8 47,25 24,00 28,75 0
9 44,25 26,45 29,30 0

Tabelle 10: SLG-Schmelzen mit sehr hohen Ga,0s-Gehalten

Aus beiden Schmelzen wuchs jedoch kein Einkristall, sondern ein vollstdndig mehrphasiges
Ziichtungsprodukt. Mit dieser Ga,O3-Konzentration war also die Grenze des geeigneten Ge-

bietes tiberschritten worden. Abbildung 27 zeigt dieses fiir Probe 8.

Abbildung 27: Ziichtungsprodukt aus der Schmelze Nr. 8 (L =45 mm, D = 18 mm)

Um zuriick in den "ziichtbaren Bereich" zu kommen, wurde der Ga,O3-Gehalt der Schmelzen
wieder reduziert (s. Tabelle 11). Bei ca. 27,3 mol-%, konnten aus drei verschiedenen Schmel-

zen (Proben 10 - 12) Einkristalle geziichtet werden.

Probe SrO [mol-%] LayO3 [mol-%] | GayOs3 [mol-%] | Ausbeute [%]
10 48,50 24,20 27,30 29
11 46,85 25,75 27,40 29
12 45,89 26,82 27,29 34

Tabelle 11: Drei verschiedene Schmelzzusammensetzungen mit einem Ga;0Os3;-Gehalt von
etwa 27,30 mol-%
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Die erzielte Ausbeute war aber deutlich geringer als die aus der optimalen Schmelze erreichte.
Wie Abbildung 28 zeigt, begann nach Kristallisation von 29-34 % des Schmelzvolumens das
Material mehrphasig zu kristallisieren. Damit lagen diese Zusammensetzungen offensichtlich
zwar innerhalb, aber sehr nahe an der Grenze des zur Kristallisation von SLG geeigneten Ge-
bietes. Die bis jetzt fehlende Begrenzung des zur Ziichtung geeigneten Schmelzgebietes kann

somit als Galliumoxidgehalt von etwa 27,2 mol-% definiert werden.

Abbildung 28: Kristall aus Schmelze 12 (L = 50 mm, D = 18 mm)

Fazit:

SLG-Einkristalle sind nicht nur aus einer bestimmten Schmelzzusammensetzung, sondern aus
Schmelzen unterschiedlicher Zusammensetzung, nicht aber aus der stochiometrischen Zu-
sammensetzung ziichtbar. Das gesamte Gebiet geeigneter Schmelzen ist gegeniiber der
stochiometrischen Zusammensetzung hauptsidchlich zu hoéheren Strontiumoxidanteilen ver-
schoben. In ihm existiert ein Gebiet besonders gut geeigneter Schmelzen, das von der von
Berkowski ermittelten optimalen Schmelzzusammensetzung (47,95 mol-% SrO; 25,25 mol-%
LayO3 und 26,80 mol-% GaO3) um nicht mehr als +/-0,55 mol-% abweicht. Abweichungen
von +/-1 mol-% von der optimalen Zusammensetzung flihrten bereits an die Grenzen des zu-
lassigen Gebietes. Das Gebiet zur Ziichtung geeigneter Schmelzen ist nun als das in
Abbildung 29 gezeigte Dreieck beschreibbar:

- SrO-Gehalt < 48,7 mol-%

- Gay03-Gehalt < 27,2 mol-%
- La;O3-Anteil = Ga,O3-Anteil
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SrO

33 32 31 30 29 28 27 26 25 24 23 Gay03
mol-%

® zur Zichtung geeignete Schmelzen

Gebiet geeigneter Schmelzen

A optimale Schmelzzusammensetzung

m  mehrphasige Erstarrung zu Kristallisationsbeginn
¢ mehrphasige Erstarrung zu Kristallisationsende
v ausschlieBlich mehrphasige Erstarrung

o SrLaGaOy

Abbildung 29: Gebiet der zur Ziichtung von SLG geeigneten Schmelzzusammensetzungen im
terndren Phasendiagramm SrO-La;03-Ga,0;

E.1.4.2. Ziichtung in 2. Generation

Um zu iiberpriifen, ob mit der oben als optimal gefundenen Schmelzzusammensetzung wirk-
lich die geeignetste Zusammensetzung getroffen wurde, schloB sich ein Ziichtungsversuch in
2. Generation an. Bei der Kristallziichtung in 2. Generation wird bereits als Einkristall ge-
zlichtetes Material als Ausgangsschmelze eines neuen Ziichtungsprozesses eingesetzt. Damit

wird der Reinigungseffekt wiederholt, der darauf basiert, dal sich Fremdphasen mit einem
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effektiven Verteilungskoeffizienten k. < 1 wihrend des Kristallwachstums in der festen Pha-

se abreichern bzw. in der Schmelze anreichern [s. 39, S. 369].

c SO
kc:ff = lLeo (10)
C

i

(¢.>° ist die Konzentration der Fremdphase im Kristall nahe der Phasengrenze, ¢;*” ist die
Konzentration der Fremdphase im schmelzfliissigen Ausgangmaterial.)

Diese Vorgehensweise, die sich fiir die Erzielung besonders hoher Kristallperfektionen kon-
gruent schmelzender Verbindungen vielfach bewihrt hat, wird mit besonders groBer Effizienz
durch das Zonenschmelzen realisiert [s. 44, S. 315].

Sollte sich besonders die optische Perfektion (Homogenitit, Menge der Streuzentren) der Kri-
stalle durch die Ziichtung in 2. Generation deutlich verbessern, ldge die bisher gefundene Zu-
sammensetzung der Ausgangsschmelze wahrscheinlich noch nicht beim Optimum (gravieren-
de Einfliisse von Verunreinigungen in den Ausgangsmaterialien auf die optische Homogenitét
waren aufgrund ihrer hohen Reinheiten aber nicht zu erwarten). Dann wiren weitere Versuche
zum Auffinden der besten Schmelzzusammensetzung notig.

Die Ziichtung in 2. Generation erlaubte jedoch kein Wachstum von einkristallinem SLG. Zum
vollstdndigen Aufschmelzen des Kristallmaterials war eine Temperatur notwendig, die deut-
lich oberhalb der Schmelztemperatur von SLG lag, denn wihrend der dicht oberhalb der
Schmelze befindliche SLG-Keim schon anschmolz, blieb in der heileren Schmelze noch eine
feste Insel -offensichtlich von anderer Zusammensetzung- erhalten. Sie 16ste sich erst bei ei-
ner merklich hoheren Temperatur in der Schmelze auf und erstarrte auch wieder oberhalb der
Kristallisationstemperatur von SLG. Durch vorsichtige Unterkiihlung konnte der Erstarrungs-
beginn der Schmelze so weit hinausgezégert werden, daB3 der SLG-Keim ohne abzuschmelzen
in die Schmelze getaucht werden konnte, jedoch kam es dann sofort zur spontanen Erstarrung
einer fremden Phase am Keim. Deshalb war einphasiges Anwachsen von SLG am Keim bei
der Ziichtung in 2. Generation nicht zu erreichen.

Dieser MiBlerfolg des Ziichtungsversuches in 2. Generation bedeutet, da} die Kristallzusam-
mensetzung auBlerhalb des Gebietes der zur SLG-Ziichtung geeigneten Schmelzzusammenset-
zungen liegen muB. Zur Bestétigung dieser Hypothese wurde die Kristallzusammensetzung

mittels Neutronenaktivierungsanalyse untersucht. Sie ergab, dal SLG als ganzzahlig stdchio-
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metrische Verbindung SriLa;Ga;Oy4 kristallisiert (Fehler +/- 1 %).6 Dieses Ergebnis weicht
von Dabkowskis Angaben ab, der mit der Mikrosonde eine deutlich von der Stochiometrie
abweichende Zusammensetzung fiir SLG fand (Sr¢ 9771Lag 92020Ga103 8574) fand [s. 77].

Damit wurde bestatigt, dal Kristall und zur Ziichtung geeignete Schmelze im Gleichgewicht
(bei gleicher Temperatur) offensichtlich verschiedene Zusammensetzung haben. Hieraus ist

abzuleiten, dal SLG inkongruent schmelzen muB.

E.1.5. Kristallwachstum von SLG
Das typische Zustandsdiagramm einer inkongruent schmelzenden Verbindung ist in

Abbildung 30 [s. 44, S. 138] gezeigt.

T Schmelze(S)

B+S

AnB,tB

Abbildung 30: Zustandsdiagramm eines inkongruent schmelzenden Zweistoffsystems

Fiir inkongruent schmelzende Verbindungen ist typisch, daf} sie beim Aufheizen bereits vor
Erreichen ihres eigentlichen Schmelzpunktes in einer peritektischen Reaktion in eine Schmel-
ze und eine andere feste Phase zerfallen. Zur Kristallziichtung der Verbindung A,,B, mufl man
deshalb von Schmelzen ausgehen, deren Zusammensetzung in dem Bereich zwischen Peritek-
tikum P und Eutektikum E liegen. Im Interesse einer hohen Kristallausbeute sollte eine
Schmelze nahe am Peritektikum gewéhlt werden.

Kristallisiert man aber aus Zusammensetzungen jenseits des Peritektikums (z.B. aus der Zu-
sammensetzung der angestrebten Phase Ap,B;), scheidet sich zuerst die Phase B (das hoher-

schmelzende Produkt der peritektischen Zersetzung) aus, aus der sich bei der Temperatur 7),

% Fiir diese Untersuchungen sei Herrn PD Dr.T.Woike, Universitit K6ln, herzlichst gedankt.
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in einer peritektischen Reaktion mit der Schmelze die Phase A,,B, bilden kann. Wie auch bei
der Ziichtung in 2. Generation festgestellt, erlaubt diese Reaktion jedoch nicht die Ziichtung
groBerer homogener Einkristalle. Die in diesem Fall zu beobachtende Fremdphase ist also das
hoherschmelzende Produkt der peritektischen Zersetzung von SLG.

Allgemein wird zur Beschreibung des Kristallwachstums inkongruent schmelzender Materia-
lien die Erstellung eines solchen Phasendiagramms angestrebt, da es den Zusammenhang zwi-
schen der Existenz einzelner Phasen und der Temperatur (in der Regel bei Normaldruck) in
zweidimensionaler Darstellung zeigt. Das heif3t, es enthélt in komprimierter Form die grund-
legenden Angaben zu Kiristall- und Schmelzzusammensetzung und zu ihrer Verschiebung
durch den KristallwachstumsprozeB sowie zur Ziichtungstemperatur. Da SLG in einem terné-
ren System SrO-La,03-Ga,Os kristallisiert, 14ge ein entsprechendes Phasendiagramm auf ei-
nem Schnitt dieses terndren Diagramms, der lokalisiert werden muf. Um solch ein Phasendia-
gramm zu erstellen, sind deshalb zwei Aufgabenkomplexe zu l6sen:

1. Lokalisierung des Schnittes im terndren Phasendiagramm

Der Schnitt, der das Kristallwachstum beschreibt, ist tiblicherweise durch die Kristall- und die
von ihr abweichende Schmelzzusammensetzung definiert. Da es zur Ziichtung von SLG aber
nicht nur eine bestimmte Schmelzzusammensetzung gibt, sondern ein ganzes Gebiet im terni-
ren Diagramm, sind weitere Angaben zur Lokalisierung des Schnittes erforderlich. Sie ge-
winnt man durch die Identifizierung der das Kristallwachstum begleitenden Phasen (hoher-
schmelzendes Produkt der peritektischen Zersetzung und Komponenten des Eutektikums
(s. E.1.5.1))).

2. Bestimmung der Ziichtungstemperatur

Ist die Lage des Schnittes im terndren System bestimmt, kann mittels DTA-Untersuchungen
an zu diesem Schnitt gehérenden Gemischen der Verlauf der Liquiduskurve und damit die
notwendige Ziichtungstemperatur fiir SLG ermittelt werden. Gleichzeitig ist mit dieser Me-

thode der sicherste Beweis fiir inkongruentes Schmelzverhalten zu fithren (E.1.5.2.).

E.1.5.1. Untersuchungen zum Phasenvorkommen bei der SLG-Ziichtung

Werden zur Ziichtung inkongruent schmelzender Verbindungen Schmelzen eingesetzt, deren
Zusammensetzung zwischen Peritektikum und Kristallzusammensetzung liegt, so kommt es
zur (vermeidbaren) Erstarrung von Fremdphasen und zwar am Anfang des Kristallwachstums
zur Erstarrung des hoherschmelzenden Produktes der peritektischen Zersetzung. Sie lduft bis

hin zu dem Zeitpunkt, an dem sich die Schmelzzusammensetzung iiber das Peritektikum hin-
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aus in den zur Ziichtung geeigneten Bereich verschoben hat. Erst hier ist einphasige Kristalli-
sation der angestrebten Verbindung moglich.

Prinzipiell unvermeidbar ist dagegen die Bildung von Fremdphasen bei der Ziichtung inkon-
gruent schmelzender Verbindungen zumindest nach Ablauf einer gewissen Ziichtungsdauer
deshalb, weil sich die Zusammensetzung der Schmelze durch den KristallisationsprozeB so
verschiebt, daB3 es zur Erstarrung von Eutektikum kommen muB.

Abbildung 31 zeigt die bekannten Verbindungen im terndren Phasendiagramm SrO-La,0Os-
Ga;0;. Von den bindren Systemen sind bisher nur SrO-Ga,0; [86, Nr. 4359] und La,0:s-
Ga,03 [87, Nr. 340] untersucht. Da das terndre Phasendiagramm offensichtlich hinsichtlich
terndrer Verbindungen noch nicht sehr umfassend untersucht ist, mufl bei unseren Untersu-
chungen mit dem Auftreten bisher unbekannter Verbindungen gerechnet werden. So sind bis
jetzt neben SLG und Sr,LLaGaOs nur noch zwei weitere terndre Phasen SrLaGazO;

(JCPDS 45-0637) und Sr;LaGa;10,0 (JCPDS 45-0646) bekannt [s. 35].

SrO

100

1
90 0

Sr,Ga,0,
30 (Sr,Ga,Oy)

80

Sr,LaGaO,
Sr,La,0, °

60 40 sr,Ga,0,

S{pasad, 50 SrGa,0,

SrLaGa,0
rLaGa,0,

SrLa,0, 20 70 SrGa,0,

Sr,LaGa,,0,,®

0@ ® L L]
La203 100 90 80 70 60 50 40 30 20 10 0 Ga203

La,Ga,0, LaGaO,

mol-%

Abbildung 31: Bekannte Phasen im terndren Phasendiagramm SrO-La;03-Ga0O3
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E.1.5.1.1. Fremdphasenbildung bei Ziichtung aus Schmelzen, deren Zusammensetzung zu
dicht an der Kristallzusammensetzung lag

Da die Kristallisation des SLG aus Schmelzzusammensetzungen erfolgt, die in Richtung eines
kleineren Strontiumoxidgehaltes/héheren Galliumoxidgehaltes verschoben liegen, mul} die
hoherschmelzende Phase der peritektischen Zersetzung von SLG etwa in entgegengesetzter
Richtung zu finden sein. Bekannte Kandidaten hierflir sind SrO, die terndre Verbindung
Sr,LaGa0Os, sowie die bindren Verbindungen SrLa;Os (JCPDS 22-1431), SrsGa,O;
(JCPDS 21-1181) und Sr3;Ga;O¢ (JCPDS 24-1200, Existenz aber unsicher, da nicht in den
Phase Diagrams vorkommend [s. 86 und 87]).

Beim Kristall SLG 6, der aus einer zu nahe an der Kristallzusammensetzung liegenden
Schmelze geziichtet worden war, mufite entsprechend obiger Erkenntnisse die Fremdphase,
die im Anfangsstadium des Wachstums auftrat, das hoherschmelzende Produkt der peritekti-
schen Zersetzung sein. Die Untersuchung auf den Phasenbestand des mehrphasigen Kristall-
anfangs erfolgte mittels rontgenographische Phasenanalyse (URD-6, Cuk -Strahlung)
(s. Abbildung 32).”
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10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 2Theta

Abbildung 32: Rontgenpulverdiagramm des mehrphasigen Kristallanfangs von SLG 6 (unge-
kennzeichnet = SLG, gekennzeichnet = fremde Phase)

7 Besonders herzlicher Dank gilt meiner Frau, Dipl.-Kristallogr. D.-C. Uecker, ACA Berlin,
fiir die rontgenographischen Pulveranalysen der im Rahmen dieser Arbeit anfallenden Proben.
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Neben den Reflexen der SLG-Phase traten die erwarteten fremden Reflexe in nahezu #hnli-
cher Anzahl und Intensitédt auf. Sie waren nicht mittels JCPDS zuzuordnen. Aber mit den von
Mansmann 1965 publizierten Strukturdaten fiir Sr;LaGaOs (RG I4/mcm, ap= 6,939 A,
cop= 11,262 A) [s. 81] lieBen sich alle Fremdreflexe dieser Verbindung zuordnen.

Zur Absicherung dieses Befundes wurde an der Universitit Hannover eine Strukturverfeine-
rung dieser Verbindung vorgenommen.® Da sie inkongruent schmilzt [88], konnte sie nicht
durch Aufschmelzen und Erstarren hergestellt werden. Thre Préparation erfolgte deshalb nur
durch Sinterung des entsprechenden Gemisches bei 1300°C, 20h. Im Ergebnis konnten die
Angaben von Mansmann bestétigt werden, d.h. die Verbindung Sr,L.aGaOs kristallisiert in der
Symmetriegruppe I4/mcm mit ay = 6,9339 A und ¢y = 11,2823 A [89].

Sowohl die rontgenographisch am Sinterprodukt ermittelten als auch die aus der Strukturana-
lyse berechneten d-Werte fiir Sr,LaGaOs lieBen sich entsprechend der Rontgenreflexe der
beiden Isotype SryNdAIOs und SroGdGaOs vollstindig zuordnen. Damit war (vorbehaltlich
des noch zu beweisenden inkongruenten Schmelzverhaltens von SLG) die Verbindung
Sr;LaGaOs als das hoherschmelzende Produkt der peritektischen Zersetzung des SLG gesi-
chert (s. H.1.1.). (Wie zu erwarten, wurde auch die beim Ziichtungsversuch in 2. Generation
aufgetretene Fremdphase als Sr,1.aGaOs identifiziert).

Hiermit ist ein wichtiger Hinweis darauf gewonnen worden, dafl der Kristallisationsprozef3
des (inkongruent schmelzenden) SLG im terndren Phasendiagramm nahe bzw. auf dem
Schnitt SrO-LaGaOs des terndren Phasendiagramms SrO-La,03-Ga,03 ablduft, da neben SLG
und der optimalen Schmelzzusammensetzung nun auch Sr,L.aGaOs auf bzw. nahe an diesem
Schnitt liegt. Das bedeutet, daB sich die Zusammensetzung der Schmelze wihrend des Ziich-
tungsprozesses -ausgehend von der optimalen Schmelzzusammensetzung- in Richtung
LaGaO; verschieben mub.

Jetzt konnte auch das einphasige Weiterwachsen des mehrphasigen Kristallanfangs plausibel
erklart werden: Zu Beginn des Ziichtungsprozesses befindet sich die Schmelzzusammenset-
zung geringfligig jenseits des peritektischen Punktes (bezogen auf das Eutektikum). Deshalb
treten in der Schmelze geringe Mengen an hoherschmelzendem peritektischen Zersetzungs-
produkt (Sr,L.aGaOs) als feste Partikel auf. Beim Eintauchen des SLG-Keimes kristallisieren

diese zuerst in den Vertiefungen der Phasengrenze fest-fliissig, ohne sie jedoch vollstdndig

* Fiir die Strukturverfeinerungen der hier und im Folgenden identifizierten neuen Verbindun-
gen bedanke ich mich sehr herzlich bei den Herrn Prof. Dr. J.-Ch. Buhl und Dr. T. M. Gesing,
Universitdt Hannover.
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zuzuwachsen und die Orientierung zu storen. Dann kristallisiert SLG unter Beibehaltung der
Orientierung am Keim. Das peritektische Zersetzungsprodukt erstarrt aufgrund seines héheren
Schmelzpunktes vorrangig am heifleren Mantel des Kristalls, wihrend die SLG-Phase im
Zentrum der Phasengrenze (kéltestes Gebiet) als eine einem einkristallinen Gebilde nahe-
kommende Matrix mit Einschliissen der hoherschmelzenden Phase kristallisiert. Durch die
Verschiebung der Schmelzzusammensetzung im Verlauf der Ziichtung nimmt der Anteil der
SLG-Phase stindig zu, und es wird bald der Bereich zwischen Peritektikum und Eutektikum

erreicht, in dem ausschlieBlich phasenreines SLG kristallisiert.

E.1.5.1.2. Fremdphasen, die bei der Kristallisation aus Schmelzen auftraten, deren Zusam-
mensetzung nahe der eutektischen liegt

Bei der Kristallisation aus Schmelzen, deren Zusammensetzung zu nahe am Eutektikum lag,
kam es oftmals schon nach kurzzeitiger einphasiger SLG-Kristallisation zur Erstarrung von
Eutektikum, d.h. von mindestens zwei verschiedenen Phasen nebeneinander. Der Zeitpunkt
des Einsetzens der mehrphasigen Erstarrung bei der Kristallziichtung héngt mafgeblich von
der Néhe der Schmelz- zur eutektischen Zusammensetzung ab.

Kristalle, bei denen das Auftreten mehrphasiger Bereiche auf eine Erstarrung von Eutektikum
zuriickzufiihren ist, waren SLG 7, 8 und 12. Die Abbildung 33 zeigt das Rontgenpulverdia-
gramm von SLG 8.

Total Counts

1800
1600
1400 4
1200 o
1000 o
800 |
600
200 L'"

200 W

0

T T T T T
10 15 20 25 30 35 40 45 50 55

Abbildung 33: Rontgenpulverdiagramm des mehrphasigen Materials aus SLG 8, (ungekenn-
zeichnet = SLG, gekennzeichnet = fremde Phase)
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Zu beachten ist jedoch, daBl die Ausgangsschmelze dieses Kristalls so stark von dem Schnitt
SrO-LaGaOs abwich, daf} dieses von Anfang an mehrphasige Kristallisat wahrscheinlich nicht
dem Ziichtungsablauf von SLG angehort. Als fremde Phase konnte hier eindeutig die Verbin-
dung SrLaGa3;07; vom Melilith-Typ identifiziert werden (JCPDS 45-0637 [s. 35]).

Bei SLG 12 hingegen war die mehrphasige Erstarrung erst nach ,,normaler* einphasiger SLG-
Kristallisation von etwa 35 % des eingesetzten Schmelzvolumens zu beobachten, SLG 7 ist
oben beschrieben (s. Abbildung 26). Das Rontgenpulverdiagramm von SLG 12 zeigt die
Abbildung 34.
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Abbildung 34: Rontgenpulverdiagramm des mehrphasigen Materials aus dem Ende von SLG-
Kristall 12 (ungekennzeichnet = SLG, gekennzeichnet = fremde Phase)

Neben den SLG-Reflexen sind hier nur 4 fremde Reflexe geringer Intensitit erkennbar

(s. Tabelle 12), die aber auch im mehrphasigen Kristallende von SLG 7 gefunden wurden.

d-Wert [A] rel. Intensitét
3,391 5
2,807 8
2,036 12
1,933 3

Tabelle 12: Fremdreflexe im Pulverdiagramm von SLG 12
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Diese Reflexe gehoren weder zur oben gefundenen Fremdphase SrLaGa3;O7, noch zu den an-
deren bekannten, von ihrer Zusammensetzung her in Frage kommenden Verbindungen
Sr:LaGa; 1020 (JCPDS 45-0646), SrGa;x019 (JCPDS 26-983), LaGaO; (JCPDS 24-1102),
LasGayOy (JCPDS 37-1433) oder SrLasO7 (JCPDS 22-1430) [s. 35].

In diesem Fall muflte fiir die Analyse der Fremdphase ausschlieBlich die Rontgenpulveranaly-
se eingesetzt werden, da eine erste Abschétzung der Zusammensetzung mittels anzustrebender
Methoden wie EDX (Energy Dispersive X-ray diffraction)-bzw. Mikrosonden-Technik zu
diesem Zeitpunkt nicht zur Verfiigung stand.

Da in der Regel zu erwarten ist, daf} die Phasen, die im Kristallende auftreten auch in der nach
dem Ziichtungsversuch {ibrigbleibenden Restschmelze vertreten sind und sich dort hiufig so-
gar noch angereichert haben, bestand die Hoffnung, da} auch die gesuchte Phase in der Rest-
schmelze anzutreffen ist. Dann wére zu erwarten, dal sich eine zur Identifizierung ausrei-
chende Anzahl von Rontgenreflexen auffinden lieBe. Aus diesem Grund wurde der Phasenbe-
stand verschiedener Restschmelzen (2, 3, 8, 10, 11) mittels Rontgendiffraktometrie unter-
sucht. Das Rontgenpulverdiagramm der Restschmelze von SLG 11 wird in Abbildung 35 ge-

zeigt.
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Abbildung 35: Rontgendiffraktogramm der Restschmelze SLG 11 (ungekennzeichnet = SLG,
gestrichelt = SrL.aGaz;07, durchgehende Linie = SrLLayGa,07)
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Alle Restschmelzen bestanden hauptsichlich aus der SLG-Phase (bei einigen Schmelzen bis
zu ca. 75 Ma-%), sowie der auch bei SLG 8 beobachteten Verbindung Srl.aGa3;O7 und minde-
stens einer weiteren Fremdphase, wie 10 weitere Reflexe belegten. Die vier stdrksten von ih-
nen waren mit den oben gefundenen vier identisch! Damit wurde wahrscheinlich, dal Kri-
stallende und Restschmelze eine gemeinsame Fremdphase enthielten. Sie galt es nun zu fin-
den.

Ein Vergleich mit dem Diffraktogramm von SrNd,ALO; ([4/mmm, ay= 3,726 A;
co=19,978 A; JCPDS 31-1334 [s. 35]) beziiglich d-Werten, zugehérigen Intensititen und
Intensitdtsverhdltnissen legte nahe, daB die gesuchte Phase ein Isotyp, die bisher unbekannte
Verbindung SrLa;Ga,07 ist.

Die Indizierung der Fremdreflexe in Restschmelze SLG 11 (in dieser Probe am stirksten ver-
treten) erfolgte entsprechend dem Isotypen SrNd>Al,O7. Aus den gemessenen d-Werten (dg)
der stdrksten Reflexe (006), (105) und (0010) wurden die Gitterkonstanten unter Vorausset-
zung der Isotypie mit ay = 3,870 A und ¢y = 20,328 A ausgerechnet und die fehlenden
dp-Werte berechnet.

Um durch Gemischkomponenten unbeeintrdachtigte Reflexlagen und -intensititen von
SrLa,Ga,O7 zu ermitteln, sollte auch hier ein Sinterprodukt entsprechender Zusammensetzung
untersucht werden. Es gelang jedoch nicht, diese Verbindung phasenrein zu préparieren, da
sowohl Sinterprodukte als auch Schmelzen dieser Zusammensetzung nach Abkiih-
lung/Erstarrung immer zu mehrphasigen Produkten flihrten, in denen SrLa,Ga,0O;, SLG,
SrLaGazO7 und LasGayOg in vergleichbaren Anteilen nebeneinander vorlagen. Deshalb war
auf diesem Weg kein Fortschritt zu erreichen. Allerdings dominierte in einem Sinterprodukt
der leicht verdnderten Zusammensetzung SrLa; 3Ga; 07 (1480°C, 48 h) die gesuchte Phase
(weitere Phasen: SLG, SrLaGa3;O7 und LaGaOs) weit stirker als im stochiometrischen Sinter-
produkt und in Restschmelze 11, so daf} diese Probe doch noch zum Vergleich herangezogen
werden konnte. Das flir sie erhaltene Rontgendiffraktogramm lieferte zwei zusétzliche Refle-
xe gegeniiber SrNd>Al,O; und bestétigte die MeBergebnisse an Restschmelze 11 in vollem
Umfang (s. H.1.2.)

Zu den Reflexen des Isotyps fanden sich bis auf Ausnahme von (114), Intensitit 10 sowohl in
den Restschmelzen als auch in der Sinterprobe die entsprechenden Pendants. Die sehr gute
Ubereinstimmung der berechneten und gemessenen d-Werte bestitigt die Indizierung der
Fremdphase entsprechend dem Isotypen und machen somit eine bisher unbekannte Verbin-

dung mit der Summenformel SrLa,Ga,O; wahrscheinlich.

56



Da die Verbindung SrLa;Ga,O; als Komponente des Eutektikums ebenfalls auf dem Schnitt
SrO - LaGaOs liegt, wird durch sie die oben vorgenommene Lokalisierung der Kristallisation

von SLG auf diesem Schnitt untermauert (E.1.5.1.).

E.1.5.1.3 Lage des Schnittes, auf dem die Kristallisation von SLG ablduft im terndren Phasen-
diagramm SrO-La,03-Ga;03

Bei den Versuchen zur Kristallziichtung von SLG traten -bedingt durch sein inkongruentes
Schmelzverhalten- auch andere Phasen auf. Durch ihre Identifizierung konnte der Verlauf der
Kristallisation auf dem Schnitt SrO-LaGaO; des terndren Phasendiagramms SrO-LaOs-
Ga,0; gesichert werden. Auf diesem Schnitt liegen als das hoherschmelzende peritektische
Zersetzungsprodukt von SLG die Verbindung Sr;LaGaOs, SLG selbst und die als Kompo-
nente des Eutektikums hier gefundene, bisher unbekannte Verbindung SrLa,Ga,O;. Damit
kann die SLG-Kristallisation in einem quasibindren Zustandsdiagramm Sr,LaGaOs-
SrLa,Ga,O7 beschrieben werden, das auf obigem Schnitt liegt. Die Zusammensetzung der
optimalen Schmelze liegt weniger als 1 mol-% neben diesem Schnitt, das Gebiet der geeig-
neten Schmelzen schneidet ihn sogar.

Ebenfalls im Zusammenhang mit der SLG-Ziichtung war eine weitere Phase, der Melilith
SrLaGaz0O7, zu beobachten. Er trat aber nur dann bei Kristallziichtungsversuchen auf, wenn
die Zusammensetzung der Ausgangsschmelze zu nahe an seiner Zusammensetzung gewahlt
worden war. Der Melilith kam auflerdem in allen Restschmelzen neben SLG und SrLa,Ga,0-
vor, in Konzentrationen, die von der Nihe der jeweiligen Ausgangsschmelze zu ihm abhin-
gen. Einen Hinweis auf die Grenze zwischen den Existenzgebieten von SrLaGazO; und
SrLa,Ga,O; gibt Kristall 8, bei dem als einziger nur der Melilith neben SLG, aber kein
SrLa,Ga, 07 kristallisierte.

Auf Grundlage der durchgefiihrten Untersuchungen kann nun der Schnitt, auf dem die SLG-

Kristallisation ablduft, im ternidren Phasendiagramm lokalisiert werden (s. Abbildung 36).

E.1.5.2. DTA-TG-Untersuchungen zum Schmelz- und Kristallisationsverhalten von SLG’
Zur Gewinnung von Angaben zur Kristallisationstemperatur von SLG und zum Beweis seines

aus den Kristallisationsversuchen abgeleiteten inkongruenten Schmelzverhaltens wurden

? Fiir die umfangreichen thermoanalytischen Untersuchungen sei Herrn Dr. D. Schultze, BAM
Berlin, herzlichst gedankt.
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DTA-TG-Untersuchungen vorgenommen. Diese Untersuchungen waren an Einkristallen

durchzufiihren, da sie die Gewihr fiir die beste Phasenreinheit bieten.
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Abbildung 36: Lage des Schnittes, der das Wachstum von SLG beschreibt im terniren
Phasendiagramm SrO-La;03-Ga,O3 (gepunktet)

E.1.5.2.1. MeBbedingungen

MefBapparatur:

Probenmasse:
Atmosphire:
MefBzyklen:

Heiz- bzw. Kiihlrate:

Simultan-TG-DTA-Apparatur TAG 24 der Fa. SETARAM, Frankreich,
1750°C-MeBsystem (TAG 24-18)

30-45 mg

Luftstrom

4 Schmelz- und Erstarrungszyklen

Raumtemperatur -1350°C: 15 K/min

1350- 1660°C: 5 K/min

Abkiihlung nach 1. und 3. Zyklus auf 1200-1350 °C

Abkiihlung nach 2. Zyklus auf Raumtemperatur
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Verwendete Abkiirzungen:

T,

T.

onset-Temperatur, Beginn der Abweichung der DTA-Kurve von der (geradlinig ge-
dachten) Basislinie, wird vom Bearbeiter festgelegt

extrapolierte onset-Temperatur, Temperatur des Schnittpunktes der vorderen Wende-
tangente mit der extrapolierten Basislinie, wird durch Rechnerprogramm ermittelt. Es
besteht allgemeine Ubereinstimmung, daB 7, der Gleichgewichtstemperatur nahe
kommt (Schmelztemperatur). Beim Abkiihlen kennzeichnet 7, den Kristallisationsbe-
ginn.

peak-Temperatur, lokales Minimum bzw. Maximum, wird durch Rechnerprogramm
ermittelt

Endtemperatur, Temperatur, bei der die DTA-Kurve zur Basislinie zurtickkehrt, wird
vom Bearbeiter festgelegt

Liquidustemperatur (offset-Temperatur), Temperatur des Schnittpunktes der hinteren
Wendetangente mit der extrapolierten Basislinie; wurde manuell vom Bearbeiter er-
mittelt (kein Rechnerprogramm in der Hersteller-Software angeboten ). 774, bei der
zweiten (und nachfolgenden) Autheizung, d.h. nach erfolgter Homogenisierung der
Probe wird hier als Liquidustemperatur angenommen. Der MeBwert flir 77, hingt in
starkerem Malle von den MeBbedingungen (Probenmasse, Aufheizrate) und von den
Eigenschaften des jeweiligen Systems (Schmelzwirme, Steigung der Liquiduskurve)
ab, als das fiir 7, der Fall ist. 7}y, hat daher mehr den Charakter einer Vergleichsgro-
Be, seine Reproduzierbarkeit stellt kein MaB fiir die Genauigkeit der Angabe der tat-
sdchlichen Liquidustemperatur dar.

peak-Fléache (in UV Ik/mg Probe), die Flache zwischen der DTA-Kurve und der gerad-
linigen Interpolation der DTA-Kurve zwischen T, und 77 durch Rechnerprogramm
ermittelt. Diese Fldche ist (bei vergleichbarer Temperatur) anndhernd proportional dem

betreffenden Warmeumsatz, der Proportionalitdtstaktor ist stark temperaturabhingig.

E.1.5.2.2. Untersuchungen und Ergebnisse

Da beim SLG keine auffilligen Masseverdnderungen beim Schmelzen bzw. Erstarren zu be-

obachten waren, die mit der Anwesenheit von Sauerstoff in der Atmosphére zusammenhin-

gen, konnte hier unter sauerstofthaltiger Atmosphare, wie fiir galliumhaltige Verbindungen

empfehlenswert, gearbeitet werden.
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E.1.5.2.2.1. Schmelz- und Kristallisationsverhalten von SLG

Zur Aufkldrung des Schmelz- und Kristallisationsverhaltens von SLG sind Bruchstiicke des
Einkristalls SLG 1 (aus der optimalen Schmelze geziichtet) drei DTA-TG-Zyklen unterzogen
worden. Die Autheizkurven zeigt Abbildung 37.
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Abbildung 37: DTA-Kurven des Aufheizens der SLG-Kristallprobe 1

Das erste Aufschmelzen erfolgte mit einem scharf einsetzenden, groen endothermen Signal
mit 7, = 1513°C, dem sich ein sehr flacher endothermer Effekt anschloB3, der bei 1563°C en-
dete. Beim zweiten Aufschmelzen tritt vor den beiden bekannten Effekten ein zusétzlicher
dritter endothermer peak auf, der bei 7, = 1436°C beginnt und bei 1463°C endet. Der endo-
therme Hauptpeak mit 7, = 1505°C setzt jetzt wesentlich weniger scharf schon kurz hinter
dem ersten peak ein. Der nachfolgende flache peak endet bei 77, = 1575°C.

Diese thermischen Untersuchungen am Einkristall beweisen, daB SLG inkongruent schmilzt,
womit Berkowskis und Gloubokovs Meinung korrigiert werden muf, die kongruentes
Schmelzverhalten fiir SLG angeben [s. 78]:

Das erstmalige Aufschmelzen des Kristalls flihrt zur peritektischen Zersetzung von SLG in
eine fliissige und die feste hoherschmelzende Phase Sr;LaGaOs, die erst bei 1575°C vollstén-
dig geschmolzen ist. Da der anschlieBende ErstarrungsprozeB fiir eine vollstdndige peritekti-
sche Umwandlung von Sr;LaGaOs und Schmelze zu SLG ,,zu schnell* abldutft, bleibt ein Teil
der hoherschmelzenden Phase erhalten, und es kommt nicht wieder zur Einstellung des
Gleichgewichts. In Kompensation dieses Ungleichgewichtes bildet sich beim weiteren Ab-

kiihlen das aus SLG + SrLa,Ga,O7 bestehende Eutektikum (E.1.5.1.2). Fiir ein Pulvergemisch
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der Zusammensetzung SrLa,Ga,O7; war eine Schmelztemperatur von etwa 1450°C festgestellt
worden, die gut vereinbar mit der Schmelztemperatur des Eutektikums von 1436°C ist. Ab
zweitem Heizzyklus schmilzt zuerst dieses Eutektikum auf, in dem dann das Aufschmelzen
der SLG-Phase deutlich frither als beim ersten Heizen einsetzt. Unveridndert gegeniiber dem
ersten Zyklus folgt dann die Auflosung der hoherschmelzenden Phase bis ca 1575°C.

Die Kristallisation ist in Abbildung 38 gezeigt. Sie beginnt in allen Zyklen mit einem kleine-
ren exothermen Effekt bei 7, = 1540 bzw. 1530°C, d.h. mit einer mittleren Unterkiihlung von
etwa 40 K. Bei der Kristallisation kommt es zur deutlichen Ausprdgung der einzelnen exo-
thermen Kristallisationseffekte der hoherschmelzenden Phase Sr,LaGaOs, der SLG-Phase
(T, = 1516 bzw. 1513°C) und des Eutektikums (7, = 1447 bzw. 1442°C).
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Abbildung 38: DTA-Kurve des Erstarrens der SLG-Kristallprobe 1

Die thermischen Effekte (des 2. Aufheizens) werden nun wie folgt zugeordnet:

Schmelztemperatur des Eutektikums: 1436°C
Inkongruente Schmelztemperatur von SLG: 1505°C
Liquidustemperatur: 1575°C

E.1.5.2.2.2. Sinterprobe der Idealzusammensetzung SrLaGaO4

Zur indirekten Bestitigung der oben gefundenen stdchiometrischen Zusammensetzung des
SLG-Kristalls (s. E.1.4.2.) wurde das Schmelzverhalten einer Sinterprobe (1200°C, 15 h) der
Idealzusammensetzung SrLLaGaO, untersucht. Dabei ist die erwartete Ubereinstimmung der
Kurvenverldufe des jeweils 2. Aufschmelzens und Erstarrens von Sinter- und Kristallprobe

bestétigt worden (s. Abbildung 39 und Abbildung 40).
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Abbildung 39: DTA-Aufheizkurven der Sinterprobe SrLaGaO4
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Abbildung 40: DTA-Abkiihlkurven der Sinterprobe SrL.aGaO4

E.1.5.2.2.3. Zur SLG-Ziichtung optimal geeignete Schmelze

Da fiir SLG inkongruentes Schmelzverhalten nachgewiesen worden war, sollte eine zur Kri-
stallziichtung gut geeignete Schmelze ein dementsprechend typisches Verhalten bei den DTA-
Untersuchungen zeigen, was hauptsédchlich bedeutet, dal die Liquidustemperatur kurz unter-

halb der inkongruenten Schmelztemperatur von SLG liegen muf3.
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Fiir die thermischen Untersuchungen wurde ein Sinterprodukt mit der oben gefundenen opti-
malen Zusammensetzung eingesetzt. Es ist durch zweimaliges Autheizen eines Gemisches aus

SrCOs3, LayO3 und Ga,Os auf ca. 1200°C (15 h) und Pulverisieren hergestellt worden.
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Abbildung 41: DTA-Kurven des Autheizens einer Sinterprobe mit optimaler Schmelzzusam-
mensetzung

Wie aus Abbildung 41 ersichtlich, zeigt beim ersten Aufheizen ein scharf einsetzender endo-
thermer Effekt das Aufschmelzen von Eutektikum bei 7, = 1455°C im Sinterpulver an. Daran
schlieft sich ein weiterer endothermer peak mit 7, = 1505°C an. Diese Temperatur entspricht
der inkongruenten Schmelztemperatur des SLG. Durch das Aufschmelzen der SLG-Phase im
Gemisch mit dem in relativ groBen Anteil vorliegendem Eutektikum (7, = 1438°C ab
2. Zyklus) ist die Intensitdt des Schmelzpeaks von SLG wesentlich verringert.

Mit dem Ende dieses Effektes miifite ein Material, das eine zur Ziichtung inkongruent schmel-
zender Kristalle gut geeignete Zusammensetzung hat, iiblicherweise vollstindig aufgeschmol-
zen sein. Jedoch ist trotz des Versatzes der Basislinie deutlich erkennbar, dafl das endotherme
Verhalten dieser Probe erst bei 7}, = 1543°C endet. Diesem weit liber der inkongruenten
Schmelztemperatur liegenden Ende des Aufschmelzvorgangs liegt eine Abweichung von der
"Normalitdt" zugrunde:

Das aus dem Verlauf der ersten DTA-Autheizkurve bereits erkennbare Aufschmelzen einer
festen Phase oberhalb der inkongruenten Schmelztemperatur des SLG wird durch die deutli-

chere Ausbildung des entsprechenden endothermen peaks mit 7, = 1540°C in den Zyklen 2-4
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bestitigt. Uberraschenderweise tritt mit ihm hier ein Effekt auf, der wie beim inkongruenten
Schmelzen des SLG-Kristalls als das Auflosen des hoherschmelzenden peritektischen Zerset-
zungsproduktes zu deuten ist. Dieses Zersetzungsprodukt diirfte aber bei einer zur Ziichtung
geeigneten Schmelze {iberhaupt nicht auftreten. Es ist geradezu ein Hinweis darauf, daf} eine
ungeeignete Schmelze vorliegt. Die Liquidustemperatur dieser Schmelze liegt schlieBlich mit
1552°C deutlich tiber der inkongruenten Schmelztemperatur von SLG (1505°C).

Beim Abkiihlen setzt die Kristallisation bei 1505°C ein. Die Trennung der Kristallisationspe-
aks des hoherschmelzenden peritektischen Zersetzungsproduktes und der SLG-Phase ist hier
weniger scharf als bei der SLG-Kristallprobe. Bei 7, = 1430°C zeigt ein weiterer exothermer
peak die Kristallisation des bekannten Eutektikums an. Der ErstarrungsprozeB ist in

Abbildung 42 dargestellt.
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Abbildung 42: DTA-Kurven des Erstarrens der Sinterprobe mit optimaler Schmelzzusammen-
setzung

E.1.5.3. Phasendiagramm der SLG-Kristallisation
Als Resultat der vorangegangenen Untersuchungen und der Lokalisierung des Eutektikums
bei etwa 37 mol-% SrO durch Nakamura [s. 84] kann nun der Ablauf der SLG-Kristallisation

durch das in Abbildung 43 dargestellte quasibindre Phasendiagramm beschrieben werden.
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Abbildung 43: Quasibindres Phasendiagramm der SLG-Kristallisation (dicker Teil der Liqui-
duslinie: Zusammensetzung der zur Ziichtung geeigneten Schmelzen)

Das ungewdhnliche Schmelzverhalten der als optimal zusammengesetzt gefundenen Schmel-
ze fir die SLG-Ziichtung ist dabei wie folgt zu erkldren: Die Lage der Liquidustemperatur
dieser Schmelze deutlich oberhalb der inkongruenten Schmelztemperatur von SLG aber un-
terhalb der Liquidustemperatur des SLG-Kristalls bedeutet, daB3 die Zusammensetzung dieser
Schmelze zwischen der des Peritektikums und der des Kristalls liegen muf3. Die bei den
Zichtungsversuchen verwendete Schmelzzusammensetzung liegt somit in dem Kristallisati-
onsgebiet des hoherschmelzenden peritektischen Zersetzungsproduktes Sr,LLaGaOs. Da dieses
hoherschmelzende peritektische Zersetzungsprodukt aber nicht wéhrend der Kristallziichtung
auftaucht, erfolgt die Ziichtung der SLG-Kristalle offensichtlich nicht in der Nidhe des Gleich-
gewichts. Vielmehr findet die Kristallisation nach dem volligen Aufschmelzen in einem meta-
stabilen Gleichgewicht zwischen unterkiihlter Schmelze und SLG-Phase nahe, evtl. sogar
oberhalb der inkongruenten Schmelztemperatur statt [90]. Offensichtlich werden hier die
thermodynamischen Zustandsvariablen Druck, Temperatur und Konzentration, die normaler-
weise ein Phasendiagramm definieren, durch die Kinetik der Phasenbildung (Keimbildung) so
stark modifiziert, daB3 die Kristallisation erst bei Unterkiihlungen einsetzt, die im Bereich der

Differenz von inkongruenter Schmelztemperatur und eutektischer Temperatur liegen
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(ca. 70 K). Diese Erkenntnis stammt aus den Ziichtungsversuchen mit solchen Schmelzzu-
sammensetzungen, die sich dem Bereich Peritektikum-Eutektikum anndherten. So fiihrten
Verringerungen der Strontiumoxid-Gehalte auf 42 mol-% schon ausschlieBlich zur Erstarrung
von Eutektikum. Deshalb muf3 die einzusetzende Schmelzzusammensetzung in einem Be-
reich liegen, in dem die Liquidustemperatur um mehr als 70 K hoher ist als die eutektische
Temperatur. Das flihrt zwangsldufig in den Kristallisationsbereich des hoherschmelzenden
peritektischen Zersetzungsproduktes Sr,[.aGaOs.

Bei der Beschreibung solcher Kristallisationsabldaufe wird der EinfluB der Kinetik dadurch
ausgedriickt, dal man von kinetischen Phasendiagrammen spricht. Dies gilt z.B. fiir das Sy-

stem Bi;03-GeO; [91] und fiir BaB,O4 [92].

E.1.6. Ziichtungstechnologie von SLG

Aus den vorliegenden Untersuchungen 146t sich nun als Extrakt eine Ziichtungstechnologie
fiir SLG-Kristalle geeigneter Perfektion und GroBe ableiten. Tabelle § enthélt die optimalen
Ziichtungsbedingungen (aktiver Nachheizer und bei groeren Tiegeln auch aktiver Bodenhei-
zer, Ziichtungsgeschwindigkeit 0,5-1 mm h™', Rotation 10-15 min™, Abkithlung auf Raum-
temperatur 15 h). Aus dem ermittelten Phasendiagramm (s. Abbildung 43) sind die optimale
Zusammensetzung der Ausgangsschmelze (SrO: 47,95 mol-%; La,05: 25,25 mol-%; Ga,0s:

26,80 mol-%) und die Ziichtungstemperatur (ca. 1500°C) zu entnehmen.

E.2. SPG

E.2.1. Literaturauswertung

Die auBerhalb dieser Arbeiten einzigen Mitteilungen zur SPG-Kristallziichtung erfolgten
durch Sasaura und Miyazawa [93]. Sie versuchten, SPG aus der stochiometrischen Schmelze
zu zlchten, erhielten jedoch nur "polycrystalline crystals". Da dieser Artikel aber in einem
sehr frithen Stadium der Arbeiten publiziert wurde [94], waren die Ziichtungsergebnisse si-
cher nur als vorldufig anzusehen. Nach ihrem Bericht soll die kongruente Zusammensetzung
von der stochiometrischen in Richtung hoherer Galliumoxidgehalte abweichen.

DaB SPG analog zum SLG nicht aus stochiometrisch zusammengesetzten Schmelzen ziichtbar
ist, wurde in eigenen Experimenten bestétigt. Da genauere Angaben zu einer optimalen
Schmelzzusammensetzung nicht verfligbar waren, muflten auch hier relativ umfassende Un-

tersuchungen zu ihrem Auffinden vorgenommen werden.
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E.2.2. Préparation des Ausgangsmaterials

Fiir die SPG-Ziichtung wurden folgende Ausgangsmaterialien eingesetzt:

SrCOs: Johnson Matthey GmbH Reinheit: 4N
PrsOi1: Auer-Remy GmbH Reinheit: 4N und 5N
Ga,0s3: Ingal GmbH Reinheit: 4N5

PPM Pure Metals GmbH  Reinheit: SN
Fliichtige Verunreinigungen des SrCO; und Ga,O3; (Wasser und CO,) wurden analog zum
SLG durch Glithen der Pulver in abgedeckten Platinschalen entfernt (s. E.1.2.).
Etwas problematischer in Bezug auf die einzuwdgende Masse schien es sich mit dem Praseo-
dymoxid zu verhalten, da das eingesetzte Pr¢O;; eine kleine Phasenbreite zeigt [95, Nr. 2079].
Aufgrund dieser Phasenbreite bestanden Zweifel daran, daB3 das Pr¢O;; tatsdchlich exakt ent-
sprechend dieser Formel vorliegt. Praseodym kommt III- und IV-wertig vor. Nach Gme-
lin [96] ist PrsOq; (PrO; g33) von den bekannten PrOy-Phasen am leichtesten zugénglich. Es
kann durch Glithen im Wasserstoffstrom in das Sesquioxid Pr,O; tiberfiihrt werden [97].
Der durch Thermogravimetrie-Messungen in Argon zwischen 400 und 1200°C ermittelte
Masseverlust entsprach genau dem, der bei der Umsetung von Pr¢O;; zu Pr;O3 (3,2 %) zu
erwarten ist [98]. Deshalb ist es zuldssig, von einem ganzzahlig stochiometrischen PrsOq;
auszugehen.
Die einzelnen Pulver wurden nun eingewogen und gemischt. Daran schlof sich die Sinterung
des Gemisches im Platintiegel an (1200°C, 15 h). Das Hauptanliegen, die SrCOs-Zersetzung,
war vollstdndig gelungen, denn es waren nur die Oxide Ga,;O3 und PrsO; nachweisbar, sowie
die im Folgenden identifizierte terndre Verbindung Sr,PrGaOs (E.2.5.1.1.). Das gesinterte
Pulver lieB sich gut zu einem Prekorper verdichten, der es erlaubte, das gesamte Material in

einem Schritt im Tiegel einzuschmelzen.

E.2.3. Ziichtungsbedingungen

Alle SPG-Kristalle wurden wie SLG mit der in C. beschriebenen Anlage geziichtet. Die opti-
malen Ziichtungsbedingungen der SPG-Kristalle sind mit denen der SLG-Kristalle praktisch
identisch. Sie sind in Tabelle 13 dargestellt. Die durch sie realisierten flachen Temperaturgra-
dienten ermdglichten auch hier die weitgehende Unterdriickung der Galliumoxidverdampfung
und damit den Verzicht auf Sauerstoff in der Ziichtungsatmosphére. Entsprechend den Anga-
ben Sasauras zur Schmelztemperatur von SPG (1450°C) mubBte Iridium als Tiegelmaterial

eingesetzt werden [s. 93].
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Ziichtungsaufbau
Ausgangsschmelzen [g] 140
TiegelgroBe [mm], Durchmesser x Hohe 40 x 40
Nachheizer (NH) [mm], Durchmesser x Hohe 40 x 60
Bodenheizer [mm] ohne
Spulenwindungen am NH 1
Spulendurchmesser innen [mm| 85

Zichtungsparameter

Ziehgeschwindigkeit [mm h™'] 0,7
Rotation [min™'] 10-15
Abkiihlung auf RT [h] 15
Atmosphére N, mit 300 1 h'

Kristallparameter
Orientierung <100>
Lange [mm] 50
Durchmesser [mm] 18
Masse [g] 50

Tabelle 13: Optimale Ziichtungsbedingungen und erreichte Kristallparameter fiir SPG

E.2.4. Zusammensetzung der Ausgangsschmelze

Da bei dem Ziichtungsversuch aus der stochiometrischen Schmelze nur ein polykristallines,
mehliges, offensichtlich mehrphasiges Produkt kristallisiert, mufite eine zur Kristallziichtung
geeignete Schmelzzusammensetzung abseits der stochiometrischen Zusammensetzung ge-
sucht werden. Aufgrund dessen, dal haufig Verdnderungen in der eingestellten Schmelzzu-
sammensetzung schon durch geringe selektive Verdampfung von Galliumoxid eintreten kon-
nen (siehe D.2.) und mehr noch aufgrund von Sasaura's Vermutung wurde der Galliumoxi-
danteil in der Schmelze erhoht. Die verwendeten Zusammensetzungen zeigt Tabelle 14. Diese
Zusammensetzungsverschiebung erfolgte offensichtlich in der richtigen Richtung. Bei einer
Erhohung des Galliumoxidgehaltes von 25 auf 26,65 mol-% (Probe 1) kristallisierte ein Pro-
dukt, das weitgehend einkristallin und transparent, aber noch stark gesprungen war. Da diese

Vergroflerung des Galliumoxidanteils (ca. 1,7 % der Gesamtmasse) auch deutlich iiber dem zu
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Zichtungsbeginn beobachteten Verdampfungsverlust von 0,1 % der Gesamtmasse lag, ist
bewiesen, dafl auch die SPG-Einkristalle nur aus Schmelzen nichtstéchiometrischer Zusam-
mensetzung geziichtet werden kénnen. Mit der Absicht, die Kristallperfektion zu verbessern,
wurde der Galliumoxidanteil weiter erhoht, wobei das Verhiltnis zwischen SrO zu Pr;O3; un-

verdndert 2:1 blieb:

Probe SrO [mol-%] Pr;03 [mol-%] | Ga;Os3 [mol-%] Ausbeute [%]
1 48,90 24,45 26,65 n. ermittelt
2 48,72 24,36 26,92 n. ermittelt
3 48,36 24,18 27,46 n. ermittelt

Tabelle 14: Suche nach der geeigneten Schmelzzusammensetzung durch Erh6hung des Galli-
umoxidanteils

Diese Ziichtungsprodukte (Probe 2 und 3) blieben jedoch dem ersten vergleichbar, doch zeigte
der Erfolg dieser Versuche, dal} es auch beim SPG in Analogie zum SLG nicht nur eine spezi-
elle Schmelzzusammensetzung, sondern ein Gebiet von Zusammensetzungen gibt, die als

Ausgangsschmelze fiir die Ziichtung geeignet sind.

E.2.4.1. Untersuchung zur Ausdehnung des Gebietes geeigneter Schmelzzusammensetzungen
fiir die SPG-Ziichtung

Die folgenden Untersuchungen zeigen sehr hiufig Analogien zum SLG, auf die kiinftig nicht
extra verwiesen wird. Da SPG bisher praktisch nicht untersucht worden war, lagen keine
Empfehlungen fiir bestimmte Schmelzen vor. Deshalb wurde, um die Ausdehnung des ge-
samten Bereiches des terndren Phasendiagramms SrO-Pr;03;-Ga,O; festzustellen, aus dem
SPG-Einkristalle geziichtet werden kdnnen, und um die optimale Ausgangsschmelze aufzu-
finden, die Schmelzzusammensetzung Schritt fiir Schritt variiert.

Da nach obigen Befunden die Erhohung des Galliumoxidanteils bei gleichbleibendem Ver-
hédltnis zwischen SrO und Pr,O; keine eindeutige Verbesserung in der Kristallperfektion
brachte, wurde zunéchst das SrO-Pr,Os-Verhiéltnis unter Beibehaltung der als geeignet gefun-
denen Galliumoxidkonzentration von Probe 2 erhoht (Probe 4). Aber auch dieser Kristall war
den bisherigen hinsichtlich ihrer geringen Perfektion vergleichbar.

Deshalb wurde dann das SrO-Pr,Os-Verhéltnis verringert (Probe 5). Mit diesem Schritt ge-

lang der Durchbruch, und das Gebiet der zur SPG-Ziichtung gut geeigneten Schmelzen war
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erreicht. Dieser Versuch fiihrte zu einem Kristall von deutlich besserer Perfektion bei einer
relativ guten Ausbeute von etwa 28 %. Die weitere Verringerung des SrO-Pr,Os-Verhiltnisses
bei Probe 6 erlaubte das Wachstum eines homogenen Einkristalls mit einer bei allen weiteren
Versuchen nie {liberschrittenen Ausbeute von etwa 35 %. Vergleichbar hinsichtlich Ausbeute

und Perfektion war der Kristall 7. Die Schmelzzusammensetzungen sind in Tabelle 15 zu-

sammengestellt.

Probe | SrO [mol-%] | Pr,O3 [mol-%] | Ga,O3 [mol-%] | SrO : Ga;Os3 Ausbeute [%]
4 49,20 23,88 26,92 1,83 nicht ermittelt
5 48,69 24,88 26,43 1,84 >28
6 48,10 25,65 26,25 1,83 ca. 35
7 47,25 26,85 25,90 1,82 ca. 35

Tabelle 15: Zusammensetzungen der Ausgangsschmelzen fiir SPG-Ziichtungsversuche

Bei diesen Versuchen, die Ausdehnung des Gebietes der fiir die Ziichtung geeigneten
Schmelzzusammensetzungen festzustellen, wurde wie mit der entsprechenden Spalte in obiger
Tabelle schon angedeutet, ein Zusammenhang zwischen der Eignung einer Schmelze und ih-
rem Strontiumoxid-Galliumoxid-Verhéltnis festgestellt, der im folgenden ausgefiihrt wird.

Die grofiten Ausbeuten (ca. 35 %) waren nur aus solchen Schmelzen zu erreichen, deren
Strontiumoxid-Galliumoxid-Verhiltnis relativ nahe, aber nicht tiber 1,84 lag, wobei aber der
Praseodymoxidanteil zwischen (mindestens) 24,88 und 26,85 mol-% variieren durfte (Proben
5-7). Geringe Abstufungen in der optischen Homogenitit favorisieren die Zusammensetzung

von Schmelze 6 als optimal. Der daraus geziichtete Kristall ist in Abbildung 44 gezeigt.

Abbildung 44: SPG-Einkristall 6, L = 35 mm, D = 18 mm (Griinfarbung des Kristalls durch
Temperung in reduzierender Atmosphére, s. F.3.2.)
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Dal} die Kristalle nach der Ziichtung rotbraun gefirbt sind, ist nur auf einen Volumeneffekt
durch eingebaute rotbraune Einschliisse (s. F.3.2.) zuriickzufiihren, denn am Schnitt eines

solchen Kristalls erkennt man, daB seine Grundfarbe griin ist (s. Abbildung 62).

E.2.4.1.1. Kristalle aus Schmelzen mit einem Strontiumoxid-Galliumoxid-Verhiltnis > 1,84

In den Schmelzen 9 — 11 wurde das Strontiumoxid-Galliumoxid-Verhiltnis auf tiber 1,84 er-
hoht (s. Tabelle 16). Sie flihrten zu Kristallen, deren Anfangsbereich aus mehreren Phasen
und deren anschlieBender Hauptteil aus der reinen Mutterphase bestand, wie Abbildung 45

zeigt.

Probe | SrO [mol-%] | Pr,05 [mol-%] | Ga,05 [mol-%] | SrO: Ga,0; | Ausbeute [%]
8 49,24 24,65 26,11 1,89 entfillt
9 48,70 25,65 25,65 1,90 entfillt
10 48,25 25,65 26,10 1,85 entfillt
11 48,10 25,95 25,95 1,85 entfillt

Tabelle 16: Schmelzen mit einem Strontiumoxid-Galliumoxid-Verhéltnis >1,84

Abbildung 45: SPG 9, Kristallanfang undurchsichtig, mehrphasig anschlieBend klarer Kristall,
L=50mm, D= 18 mm

E.2.4.1.2. Kristalle aus Schmelzen mit einem deutlich verringertem Strontiumoxid-
Galliumoxid-Verhéltnis

Wurde die Schmelzzusammensetzung in Richtung eines kleineren Strontiumoxid-
Galliumoxid-Verhéltnisses auf Werte zwischen 1,79 und 1,71 verschoben (s. Tabelle 17), so
kam es zur Verringerung der Ausbeute auf etwa 25 %, da frithzeitig mehrphasiges Material

erstarrte.
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Probe | SrO [mol-%] | Pr205 [mol-%] | Ga>O5 [mol-%] | SrO: Ga,O; | Ausbeute [%]
12 45,96 28,36 25,68 1,79 28
13 47,50 25,70 26,80 1,77 27
14 47,50 24,80 27,70 1,71 25

Tabelle 17: Schmelzen mit deutlich verringertem Strontiumoxid-Galliumoxid-Verhiltnis

In Abbildung 46 (SPG-Kristall 13) ist zum Kristallende hin mehrphasiges Material deutlich

erkennbar.

Abbildung 46: SPG-Kristall aus einer Schmelze mit einem Strontiumoxid-Galliumoxid-
Verhiltnis von 1,77 (SPG 13), Kristallende mehrphasig, L =36 mm, D = 18 mm

Unterschritt das Strontiumoxid-Galliumoxid-Verhéltnis den Wert von 1,69 (s. Tabelle 18), so
kam es schon von Beginn des Ziichtungsexperiments an zur Erstarrung eines mehrphasigen

Gemisches (SPG 15 und 16).

Probe | SrO [mol-%] | Pr,O; [mol-%] | Ga,O3; [mol-%] | SrO : Ga,O3 Ausbeute [%]
15 45,89 26,82 27,29 1,68 0
16 46,80 25,00 28,20 1,66 0

Tabelle 18: Schmelzen mit einem Strontiumoxid-Galliumoxid-Verhiltnis < 1,69

Fazit

Auch SPG-Einkristalle sind aus Schmelzen unterschiedlicher Zusammensetzung ziichtbar.
Wie bei SLG ist das Gebiet der geeigneten SPG-Zusammensetzungen gegeniiber der stdchio-
metrischen Zusammensetzung in Richtung Strontiumoxid verschoben (s. Abbildung 47). Sei-
ne Lage ist als schmaler Streifen beschreibbar, der durch ein Strontiumoxid-Galliumoxid-
Verhiltnis zwischen 1,84 und 1,69 definiert werden kann. Die Langsausdehnung dieses Strei-
fens, die am einfachsten durch bestimmte Praseodymoxidgehalte eingegrenzt werden konnte,
brauchte experimentell nicht ausgelotet werden, da die optimale Zusammensetzung bereits

innerhalb der untersuchten Schmelzen gefunden worden war.
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Abbildung 47: Schmelzzusammensetzungen flir die SPG-Einkristallziichtung

E.2.4.2. Ziichtung in 2. Generation

Auch hier sollte mittels Ziichtung in 2. Generation uberpriift werden, ob die gefundene
Schmelzzusammensetzung tatsdchlich im Hinblick auf eine hohere Kristallperfektion nicht
mehr zu verbessern wére.

Es wurde dasselbe Verhalten wie beim entsprechenden SLLG-Versuch beobachtet. Das SPG-
Kristallmaterial wurde aufgeschmolzen und der Keim an die Schmelzoberfldche herangefah-
ren. Da er dabei zu schmelzen begann, wurde die Temperatur gesenkt. Der Keim schmolz
jedoch selbst dann noch, als das Material im Tiegel schon erstarrt war. Die Schmelze konnte

jedoch selbst bei vorsichtigem Vorgehen nicht bis in den Bereich der Erstarrungstemperatur
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des SPG-Keimes unterkiihlt werden. Deshalb gelang es nur durch schnelles Eintauchen und
Herausziehen des vorher durch Positionierung weit oberhalb der Schmelzoberflache abge-
kiihlten Keimes, etwas Schmelzmaterial am Keim zur Erstarrung zu bringen bevor der Keim
selbst abschmelzen konnte. Dieses Material war offensichtlich mehrphasig. In Analogie zum
SLG ergab sich deshalb der Verdacht inkongruenten Schmelzverhaltens auch fiir SPG.

Da die Zusammensetzung geeigneter Schmelzen bekannt war, fehlte zur Bestétigung dieser
Vermutung die bisher unbekannte Kristallzusammensetzung. Auch hierfiir konnte wiederum
die Neutronenaktivierungsanalyse eingesetzt werden.'? Sie ergab, daBl SPG im Gegensatz zu
SLG nicht ganzzahlig stdochiometrisch kristallisiert. Die Summenformel lautet
Sty 07Pr1Gap 9303065 (Fehler +/-1 %). Da somit die Kristallzusammensetzung deutlich ver-
schieden von jeder zur Ziichtung geeigneten Schmelzzusammensetzung ist, kann inkongru-

entes Schmelzverhalten fiir SPG ebenfalls angenommen werden.

E.2.5. Kristallwachstum von SPG

Analog zum SLG (s. E.1.5.) wird fiir die Beschreibung des Kristallwachstums von SPG die
Erstellung eines entsprechenden Phasendiagramms angestrebt. Wieder sind die beiden Aufga-
benkomplexe -Lokalisierung des Schnittes im terndren Phasendiagramm SrO-Pr;O3-Ga,Os
und Bestimmung der Schmelztemperatur- zu 16sen. Da auch die zur Ziichtung von SPG not-
wendige Schmelzzusammensetzung nicht nur ein definiertes Gemisch ist, sondern ein ganzes
Gebiet umfalt, wird wieder die Identifizierung der das Kristallwachstum begleitenden Phasen
(hoherschmelzendes Produkt der peritektischen Zersetzung und eutektische Komponenten)
erforderlich (E.2.5.1.). Die Bestimmung der Ziichtungstemperatur und der Beweis des inkon-
gruenten Schmelzverhaltens erfolgt ebenfalls mit DTA-Untersuchungen an zu diesem Schnitt

gehorigen Gemischen (E.2.5.2.).

E.2.5.1. Untersuchungen zum Phasenvorkommen bei der SPG-Ziichtung

Die Analyse des Phasenbestandes der verschiedenen Ziichtungsprodukte mittels Rontgendif-
fraktometrie stie} erst einmal auf das Problem, daB die Kristallstruktur der Mutterphase SPG
noch unbekannt war. Sie wurde in Kooperation mit der Universitdt Hannover ermittelt [99].

Danach kristallisiert SPG in der Raumgruppe I4/mmm mit ay = 3,8220 A und ¢, = 12,622 A.

" Herrn PD Dr. T. Woike, Universitit K6ln, sei herzlichst fiir die Neutronenaktivierungsana-
lyse des SPG-KTristalls gedankt.
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SPG ist somit ein Isotyp von SLG (s. 35, 83-1004), und die Zuordnung der Rontgendiffrakto-
grammreflexe eines SPG-Kristalls gestaltet sich relativ einfach. Abbildung 48 zeigt das Ront-

genpulverdiagramm von SPG.
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Abbildung 48: Pulverdiagramm des SPG-Kristalls

Beim SPG traten praktisch dieselben Reflexe wie beim SLG auf (s. H.1.3.). Nur zwei SLG-
Reflexe der Intensitédt 1 waren im SPG-Diagramm nicht zu finden. Dall SPG kleinere d-Werte
als SLG hat, hingt damit zusammen, daf} Praseodym einen kleineren Ionenradius als Lanthan
hat (Vergleich beider Ionenradien bei 9-facher Sauerstoffkoordination [s. 34]):

La’ =136 A

Prt=1324A

Wie unter E.1.5.1. ausgefiihrt, ist das Auftreten fremder Phasen bei der Kristallziichtung in-
kongruent schmelzender Verbindungen praktisch unvermeidlich. Wird die sog. optimale
Schmelzzusammensetzung z.T. nur gering verfehlt, so treten Fremdphasen entweder zu Be-
ginn oder zum Ende des Wachstums auf. Bei starkeren Abweichungen kommen sie im ge-
samten Ziichtungsprodukt vor.

Zwar sind die bindren Zustandsdiagramme SrO-Ga;0O; und SrO-Pr,O3 [100] publiziert, doch

gibt es bis jetzt keine Angaben zum terndren Phasendiagramm SrO-Pr,O3-Ga;Os. Deshalb
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kann es sich bei den oben beobachteten fremden Phasen auch um bisher unbekannte Verbin-

dungen handeln.

E.2.5.1.1. Fremdphasenbildung bei Ziichtung aus Schmelzen, deren Zusammensetzung durch
ein SrO : GapOs3-Verhéltnis > 1,84 gekennzeichnet ist

Schmelzen dieser Zusammensetzung (SPG 8-11) lagen zwischen Kristall und dem Gebiet der
zur Ziichtung geeigneten Schmelzen. Deshalb muf3 aus ihnen kristallisiertes Material bei in-
kongruentem Schmelzverhalten neben SPG das hoherschmelzende Produkt der peritektischen

Zersetzung von SPG enthalten.
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Abbildung 49: Rontgenpulverdiagramm des mehrphasigen Materials aus dem Konus von
SPG-Kristall 11 (ungekennzeichnet = SLG, gekennzeichnet = fremde Phase)

Die Rontgenpulveranalyse des mehrphasigen Kristallkonus von SPG 11 zeigte das dominie-
rende Auftreten der SPG-Phase (Abbildung 49). Daneben sind weitere Reflexe zu beobachten,
die nicht mittels JCPDS zuzuordnen waren. Sie waren aber beziiglich Anzahl, Lage und Inten-
sitdtsverhédltnissen den Fremdreflexen aus dem mehrphasigen SLG-Anfang sehr dhnlich. Des-
halb lag die Vermutung nahe, daB hier der bisher unbekannte Isotyp von Sr;LaGaOs,
Sr,NdAIOs und Sr,GdGaOs, das Sr,PrGaOs, vorlag.
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Die Strukturuntersuchung der entsprechenden Probe erfolgte wiederum an der Universitit
Hannover. Da bei den DTA-TG-Untersuchungen zum SLG fiir Sr,L.aGaOs inkongruentes
Schmelzverhalten gefunden worden war, war dasselbe Verhalten auch fiir eine mdgliche iso-
type Verbindung Sr,PrGaOs in Betracht zu ziehen. Deshalb wurde keine Schmelz- sondern
eine Sinterprobe untersucht (1300°C, 56 h).

Die Strukturanalyse dieses Sinterproduktes bestétigte die vermutete Isotypie zwischen
Sr,PrGaOs, SryNdAIOs und SroGdGaOs (Symmetriegruppe /4/mcem mit den Gitterkonstanten
ap=6,8441 A und ¢y = 11,2534 A [101]). Sowohl die réntgenographisch ermittelten als auch
die aus der Strukturanalyse berechneten d-Werte fiir Sr,PrGaOs lielen sich den beim Isotyp
Sr;LaGa0Os gefundenen Rontgenreflexen vollstdndig zuordnen. Damit ist die Verbindung
Sr,PrGaOs als das hoherschmelzende Produkt der peritektischen Zersetzung des SPG identifi-
ziert (s. H.1.4.). Diese Verbindung ist auch die Fremdphase, die beim Ziichtungsversuch in
2. Generation zu beobachten gewesen war.

Da diese Verbindung, die Kristallzusammensetzung selbst und das Gebiet gut geeigneter
Schmelzzusammensetzungen auf bzw. sehr nahe am Schnitt SrO-PrGaO; des ternédren Dia-
gramms SrO-Pr,03-Ga,0; liegen, verlduft das Kristallwachstum von SPG nahe an diesem
Schnitt. Wahrend der Kristallisation von SPG muB} sich deshalb die Schmelzzusammenset-
zung in Richtung PrGaO; verschieben.

Die Beschreibung des einphasigen Weiterwachsens vorher mehrphasigen Gebietes gilt hier

wie fiir SLG ausgefiihrt (s. E.1.5.1.1.)

E.2.5.1.1.1. EDX-Untersuchungen des mehrphasigen Kristallanfangs von SPG'!

Zur Unterstlitzung der rontgenographischen Identifizierung der Verbindung Sr,PrGaOs als
hoherschmelzendes Produkt der peritektischen Zersetzung von SPG wurde eine EDX-Analyse
vorgenommen. Die Untersuchungen erfolgten mittels REM "Zeiss DSM 962" mit "Noran
Voyager"-EDX-Zusatz am mehrphasigen Bereich des Konus von SPG 9. Im Rasterbild
(Abbildung 50) werden zwei verschiedene Phasen sichtbar (BSE-Kontrast). Im Ergebnis die-
ser Untersuchung wurden die helle Konusmatrix als die SPG-Phase identifiziert und die

dunkle streifenformige Phase im Konus als die erwartete Verbindung Sr,PrGaOs bestétigt.

"Fiir die EDX-Untersuchungen sei an dieser Stelle Herrn Dr. P.-M. Wilde, IKZ Berlin, herz-
lich gedankt.
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Abbildung 50: REM-Abbildung des mehrphasigen SPG-Konus 9 (helle Phase: SPG, dunkle
Phase: Sr,PrGaOs)

E.2.5.1.2. Fremdphasenbildung bei Ziichtung aus Schmelzen, deren Zusammensetzung durch
ein SrO : GapOs3-Verhiltnis < 1,69 gekennzeichnet ist

Bei SPG 15 und 16 unterschritt das Strontiumoxid-Galliumoxid-Verhiltnis den Wert von
1,69. Deshalb kam es schon von Beginn des Ziichtungsexperiments an zur Erstarrung von
Eutektikum.

Das Rontgenpulverdiagramm der Probe 15 zeigt Abbildung 51. Neben dem dominierenden
SPG traten fremde Reflexe auf, die nicht mittels JCPDS identifizierbar waren. In Analogie
zum SLG wurde deshalb zuerst nach den Isotypen der dort als Komponenten des Eutektikums
gefundenen Verbindungen gesucht. Durch Vergleich der Pulverdiagramme kristallisierte sich
schnell die Vermutung heraus, daf} in dem mehrphasigen Kristallende eine Verbindung vom
Typ SrPrGa;O; vorliegen konnte. Da eine derartige Verbindung bisher unbekannt war, wurde
die Struktur einer Schmelzprobe dieser Zusammensetzung (im Gegensatz zu den bisher unter-
suchten Sinterproben erstarrte dieses Material mit Sicherheit einphasig) ebenfalls an der Uni-
versitdt Hannover untersucht. Danach kristallisiert diese Verbindung in der tetragonalen
Raumgruppe P42,m mit den Gitterkonstanten ay = 8,0198 A und c,=5,2991 A [102]. Das
heiit, die Verbindung SrPrGazO; ist ein Isotyp von SrLaGa3;O;. Neben der Feststellung der
d-Werte durch Rontgenpulveranalyse der Schmelzprobe erfolgte ihre Berechnung an Hand der

ermittelten Gitterparameter. Die intensitdtsstarken Reflexe der Verbindung SrPrGa;O; lieBen
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sich etwa der Halfte der Fremdreflexe zuordnen. SrPrGa;0O; ist somit eine Komponente des

Eutektikums.
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Abbildung 51: Rontgenpulveraufnahme des mehrphasigen Kristallendes von SPG 15 (unge-
kennzeichnet = SLG, durchgehende Linie = SrPrGa;O;, gepunktet = PryGa,Oy, gestrichelt =
metastabile Phase/n)

Es blieben jedoch noch einige Reflexe unidentifiziert, die sich nicht in Analogie zum SLG mit
einem moglichen Isotypen von SrLa,Ga,O7, einer Verbindung mit der Formel SrPr,Ga,Oy,
erklaren lieBen. Durch Vergleich mit anderen in Frage kommenden Isotypen aus dem System
SrO-Lay03-Ga,O3 ergab sich, daBl hier der Isotyp des monoklinen LasGa,O9 (JCPDS
37-1433), die bisher unbekannte Verbindung PrsGa,Oy vorliegen konnte. Wieder erfolgte die
Strukturuntersuchung dankenswerterweise an der Universitdt Hannover. Zur Analyse kam ein
Sinterprodukt dieser Zusammensetzung, das bei 1480°C etwa 20 Stunden getempert worden
war (bei dieser Temperatur war kein freies Praseodymoxid mehr nachweisbar). Es kristalli-
siert in der monoklinen Raumgruppe P2,/ mit den Gitterkonstanten a;, = 7,8256 A,
bo=11,0322 A, cy= 11,4959 A und B=109,187° [103].

Mit den fiir diese Verbindung rontgenographisch und rechnerisch ermittelten d-Werten konn-
ten bis auf vier alle bis jetzt unidentifiziert verbliebenen Reflexe zugeordnet werden
(s. Tabelle 19). Diese vier gestrichelten bzw. mit * gekennzeichneten Reflexe sind wahr-
scheinlich auf metastabile Phasen zuriickzufiihren, die dadurch eingefroren worden sind, daf3

der Ziichtungsversuch wegen der schnellen Erstarrung des Eutektikums abgebrochen wurde.
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Reflexe des Kristallendes (gem.) SPG SrPrGazO; PryGa,O9
dy [A] Ig dy [A] I, | dy[A] I, | dy[A] Iy
6,298 36 6,311 26
3,872 27 3,872 46
3,660 33 3,658 38
3,444 26 3,439 20
3,193 37 3,198 30 3,191 100
3,149 49 3,156 32
3,033 36 3,045 40

3,026 75
2,972 46 2,970 100
2,825 100 2,829 100
2,789% 35
2,704 80 2,703 66
2,642 27 2,650 34 2,640 31
2,536 33 2,536 30
2,099 77 2,106 40
2,051 43 2,053 44
2,023%* 27
2,004 25 2,005 8
1,988%* 25
1,925% 29
1,911 50 1,911 56 1,909 15
1,829 31 1,832 30
1,693 26 1,694 28 1,692 10
1,657 41 1,660 44
1,634 31 1,635 33 1,641 15
1,627 38 1,631 30
1,584 61 1,584 64 1,585 43 1,581 8
1,574 36 1,568 3

Tabelle 19: Zuordnung der Rontgenreflexe vom Kristallende des SPG 15 (g = gemessen,

b = berechnet)
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Da wie unter E.1.5.1.2. ausgefiihrt zu erwarten ist, dal} sich die neben der Mutterphase zum
Eutektikum gehorenden Verbindungen in der {ibrigbleibenden Restschmelze anreichern,
folgte die Untersuchung auf den Phasenbestand der Restschmelzen mittels Rontgendiffrakto-
metrie. Es wurde festgestellt, da3 die Restschmelzen hauptséchlich aus SPG-Phase bestanden.
Daneben traten die aus den mehrphasigen Kristallenden bekannten Verbindungen SrPrGasO;
und Pr;Ga;O¢ immer gemeinsam auf. Die vier oben unidentifizierten Reflexe kamen dagegen
allesamt nicht in den Restschmelzen vor. Damit ist obige Hypothese von eingefrorenen meta-
stabilen Phasen wahrscheinlich.

Damit ist das Eutektikum ein aus SPG, SrPrGa;O; und PrsGa,Og bestehendes terndres Eutek-
tikum. Seine Lage im terndren Diagramm SrO-Pr,03-Ga,0O; kann aus den bisherigen Ergeb-
nissen nicht festgelegt werden, so daB3 es nicht zur Lokalisierung des gesuchten Schnittes ge-
nutzt werden kann.

Die bisher unpublizierten Reflexlagen von SrPrGaz;O; und PrsGa,Oy wurden an den beiden
obigen Proben mittels Rontgenpulveranalyse ermittelt (s. H.1.5. und H.1.6.). Dabei wurden

die (hkl) entsprechend der Isotype zugeordnet.

E.2.5.1.3. Lage des Schnittes, der die SPG-Kristallisation beschreibt im terniren Zustandsdia-
gramm SrO-Pr,03-Ga,03

Die Kiristallisation von SPG konnte durch die Identifizierung der das Wachstum begleitenden
Phasen nahe an dem Schnitt SrO-PrGaOs des terndren Phasendiagramms SrO-Pr;03-Ga;0s
lokalisiert werden. Die Verhiltnisse gibt Abbildung 52 wieder. Wéhrend das hoherschmel-
zende Produkt der peritektischen Zersetzung Sr,PrGaOs direkt auf ihm liegt, befindet sich die
Kristallzusammensetzung selbst dicht neben ihm. Da es sich bei dem dazugehérigen Eutekti-
kum um ein terndres Eutektikum handelt, liegen seine zwei, nicht zur Mutterphase gehorigen
Komponenten SrPrGaz;O; und PrsGa,Oy nicht auf einem gemeinsamen Schnitt mit SPG und
Sr,PrGaOs. Damit kann das zu konstruierende Phasendiagramm fiir SPG im Gegensatz zu
SLG nicht als quasibinér bezeichnet werden. Ohne EinfluB} auf die Benennung bleibt die Tat-
sache, dal} das Gebiet zur Ziichtung geeigneter Schmelzen diesen Schnitt schneidet bzw. die

optimale Schmelzzusammensetzung geringfligig neben ihm liegt.
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Abbildung 52: Lage des Schnittes im terndren Phasendiagramm SrO-Pr,03-Ga,0Os, der die
SPG-Kristallisation beschreibt (gepunktet)

E.2.5.2. DTA-TG-Untersuchungen zum Schmelz- und Kristallisationsverhalten von SPG'
Um die Kristallisationstemperatur von SPG zu ermitteln und zum Beweis seines inkongruen-
ten Schmelzverhaltens wurden wiederum DTA-TG-Untersuchungen durchgefiihrt. Auch hier

erfolgten diese Untersuchungen an Einkristallen.

E.2.5.2.1. MeBbedingungen

MefBapparatur: Simultan-TG-DTA-Apparatur TAG 24 der Fa. SETARAM, Frankreich
1750°C-MeBsystem (TAG 24-18)

Probenmasse: 70-110mg

Atmosphire: Argonstrom (nach Evakuieren auf 0,1 mbar Fiillen mit Argon
99,996 %), Heliumstrom bzw. Luftstrom

MeBzyklen: 4-5 Schmelz- und Erstarrungszyklen

12 Diese Untersuchungen wurden dankenswerter Weise wieder von Herrn Dr. D. Schultze,
BAM Berlin, durchgefiihrt.
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Heiz- bzw. Kiihlrate: Raumtemp.-1200°C: 15 K/min

1200-1650°C:

Abkiihlung nach 1. und 3. Zyklus auf ca. 1200°C

Abkiihlung nach 2. Zyklus auf Raumtemperatur

E.2.5.2.2. Untersuchungen und Ergebnisse

Da das Schmelzen und Erstarren von SPG-Kristallen an Luft mit deutlichen reversiblen Mas-
sezu- bzw. abnahmen verbunden war, die dagegen in Inertatmosphére nicht auftraten, wurden
die DTA-TG-Messungen zur Erklarung des Schmelz- und Kristallisationsverhaltens von SPG
in Argon bzw. Helium vorgenommen. (Offensichtlich haben die Masseverdnderungen an Luft
mit einer Aufnahme bzw. Abgabe von Sauerstoff zu tun. Dadurch wéren evtl. zusétzliche

thermische Effekte zu erwarten, die das Bild der eigentlichen Schmelz- und Kristallisationsef-

fekte von SPG beeintréchtigen konnten.)

E.2.5.2.2.1. Schmelz- und Kristallisationsverhalten von SPG
Es wurden einige Bruchstiicke von Kristall 13 mehreren Heiz-Kiihl-Zyklen in Helium- bzw.

Argonatmosphére unterzogen. Die Ergebnisse zeigen die Abbildung 53, Abbildung 54 und

Abbildung 55.
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Abbildung 53: TG-, DTG- und DTA-Kurve der Kristallprobe SPG 13
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Abbildung 54: DTA-Autheizkurven der Kristallprobe SPG 13 im Schmelzbereich

Das erstmalige Aufschmelzen erfolgte mit einem scharfen endothermen peak. Trotz des Ver-
satzes der Basislinie, der durch den Sprung in der Wérmeleitung beim ersten Aufschmelzen
der kornigen Probe bedingt ist, deutete sich anschlieend ein flacher endothermer Effekt an,
der bei 7, = 1518°C endete. Die Auswertung der peak-Flachen im Vergleich mit den nach-
folgenden Zyklen bewies das Auftreten dieses flachen peaks. Alle anschlieBenden DTA-
Aufheizkurven zeigen ebenfalls beide Effekte. Der Anfang des Hauptschmelzeffektes ist je-
doch ab 2. Zyklus im Gegensatz zum ersten Schmelzen sehr unscharf und beginnt bereits bei
T,=1415 - 1426°C. An den groBlen Schmelzpeak, 7, = 1460°C schlieBt sich wieder deutlich
der flache endotherme peak an, der um 1522°C endet.

Diese Meflergebnisse beweisen, dall SPG inkongruent schmilzt:

Beim erstmaligen Schmelzen zerfillt SPG in eine fliissige und die héher schmelzende feste
Phase Sr,PrGaOs, die bei etwa 1520°C vollstidndig aufschmilzt. Wie beim SLG blieb beim
anschlieBenden Erstarren neben SPG die hoherschmelzende Phase zum Teil erhalten. Da da-
durch der urspriingliche Gleichgewichtszustand nicht vollstindig wiederhergestellt werden
konnte, kommt es bei weiterer Abkiihlung zusétzlich zur Bildung des terndren Eutektikums,
das aus SPG, SrPrGazO; und PrsGa,O9 besteht. Das endotherme Schmelzen dieses Eutekti-
kums verursacht ab zweitem Aufheizzyklus den scheinbar vorgezogenen allméhlichen Beginn
des SPG-Schmelzpeaks.

Zur Kristallisation ist eine starke Unterkithlung notwendig (ca. 70 K), wie beim Erstarren

deutlich aus der niedrigen onset-Temperatur 7, = 1455°C und dem steilen Anstieg des Kri-
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stallisationspeaks (bzw. des ersten von zwei unmittelbar aufeinander folgenden exothermen
peaks gleicher Gesamtflache) hervorgeht. Diese Unterkiihlung ist so stark, daB sich die exo-
thermen Kristallisationspeaks der hoherschmelzenden Phase Sr,PrGaOs und der SPG-Phase

bis in den Bereich des Eutektikums verschieben.
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Abbildung 55: DTA-Abkiihlkurven der SPG-Kristallprobe im Kristallisationsbereich

In Auswertung der DTA-Kurven des kristallinen SPG werden die thermischen Effekte wie

folgt zugeordnet:

Schmelztemperatur des Eutektikums: ca. 1425°C
Inkongruente Schmelztemperatur von SPG: 1460°C
Liquidustemperatur: 1522°C

Die bei den TG-Messungen beobachteten Massednderungen lagen mit 0,01 % im Bereich der
Mefgrenze. Dies bedeutet, daB eine selektive Verdampfung von Galliumoxid (Ga,0) beim

Aufschmelzen von SPG-Kristallen zumindest nicht merklich auftrat.

E.2.5.2.2.2. Optimal zusammengesetzte Ausgangsschmelze

Vorab seien in Erinnerung an das untypische inkongruente Schmelz- und Kristallisationsver-
halten von SLG hier noch einmal die typischen Eigenschaften einer optimal zusammenge-
setzten Ausgangsschmelze von inkongruent schmelzenden Materialien aufgefiihrt:

- kein Auftreten eines hoherschmelzenden peritektischen Zersetzungsproduktes

- Liquidustemperatur der Schmelze kurz unterhalb der inkongruenten Schmelztemperatur
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Eine durch Sintern an Luft bis 1200°C hergestellte Probe mit der optimalen Zusammenset-
zung 48,1 mol-% SrO, 25,65 mol-% Pr,O3 und 26,25 mol-% Ga,0O3 wurde viermal in Argon
aufgeschmolzen und kristallisiert. Im Gegensatz zur SPG-Einkristallprobe (s. Abbildung 53)
wurde hier zwischen 1200 und 1650°C eine deutliche Masseabnahme der Schmelze registriert
(TG-Kurve: 0,3 - 0,4 Ma-% pro Zyklus, — 1,45 Ma-% nach 4 Zyklen). Die Verhéltnisse ver-
deutlicht Abbildung 56.
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Abbildung 56: Masseabnahme der SPG-Sinterprobe, TG-, DTA-, DTG- und Temperaturkurve
(nur erste beide Zyklen)

Diese Masseabnahme ist hauptsdchlich auf die Freisetzung von Sauerstoff durch die Redukti-
on von PrgO;; zu Pr,O3 zuriickzufiihren, die scheinbar erst nach einer gewissen Verweildauer
bei einer Temperatur in der Néhe der Schmelztemperatur beendet ist. (Im Sinterprodukt war
das PrsO1; noch nicht zu Pr,O3; umgesetzt.) Bei der vollstandigen Umsetzung der eingesetzten
Praseodymoxidmenge zu Pr,O; muf} der Verlust an der Gesamtmasse 1,66 % betragen. Das
heiit, nach dem 5. Zyklus wire zu erwarten, da3 diese Umsetzung beendet ist und kein weite-
rer Masseverlust mehr auftritt.

Neueste Berechnungen von Klimm bestéitigen, da3 die Reduktion von PrgO;; (Pr;0;2) zu
Pr;O3 erst in dem Temperaturbereich, in dem die SPG-Ziichtung ablauft (1460°C), zu erwar-
ten ist, wenn der Sauerstoffpartialdruck zwischen 107 - 10® bar liegt (s. Abbildung 57) [104].
(Der Sauerstoffpartialdruck in der Ziichtungsatmosphire liegt bei den durchgefiihrten Expe-

rimenten etwa in dieser Gréfenordnung.)
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Abbildung 57: Abhéngigkeit des Phasenvorkommens von Praseodym und seinen Oxiden von
Temperatur und Sauerstoffpartialdruck (C-kubisch, A-erste hexagonale Modifikation,
H-zweite hexagonale Modifikation [105])

(Fir das aus den drei- und vierwertigen Praseodymionen gebildete Oxid geben die hier ver-
wendeten PC-Programme ,,ChemSage* und ,,SPS96TO2 - SGTE Pure Substance Dartabase*
die Formel Pr;Oy; an.)

Die selektive Verdampfung von Galliumoxid spielt nur eine untergeordnete Rolle fiir den hier
zu beobachtenden Masseverlust. Wire sie alleinige Ursache des beobachteten Masseverlustes,
wiirde die Schmelzusammensetzung sofort aus dem zur Ziichtung geeigneten Gebiet heraus
verschoben werden.

Abbildung 58 zeigt die DTA-Aufheizkurven der Sinterprobe mit der Zusammensetzung der
optimalen Schmelze. Auf die Anwesenheit von PrsO;; bei den DTA-Untersuchungen sind
wahrscheinlich einige, gegeniiber der Kristallprobe zusédtzliche Effekte zuriickzufiihren, wie
das unbekannte Eutektikum A (A'und B"), dessen Anteil sich jedoch mit zunehmender Zahl
von Heizzyklen und mit fortschreitender Masseabnahme verringert und das nach dem 3. Zy-
klus verschwunden ist. Es wird beim ersten Autheizen durch einen deutlichen endothermen
peak mit 7, ca. 1400°C nachgewiesen, der dann im 4. Zyklus nicht mehr nachweisbar ist. Mit
dem Verschwinden dieser zusdtzlichen Effekte im 4. Zyklus ist auch die Reduktion des PrsOy;
weitgehend abgeschlossen. (Diese zusdtzlichen Effekte waren auBlerdem auch beim Auf-
schmelzen und Erstarren von SPG-Kristallproben an Luft angetroffen worden, was ihren Zu-
sammenhang mit dem Vorkommen von Pr*'-Ionen bestitigt [106].)

Dem neuen Eutektikum schliet sich der kleine endotherme peak des bekannten, bei ca.
1425°C schmelzenden terndren Eutektikums B aus SPG, SrPrGaz;O; und PrysGa,Oy an

(s. E.2.5.2). Seine Intensitdt nimmt bis hin zum 3. Zyklus gering zu. Daran anschlieBend folgt
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mit einem grofen endothermen peak das Schmelzen der SPG-Phase bei 7, = 1460°C. Dieser
peak endet bei der mit jedem Zyklus schwach steigenden Liquidustemperatur 77, = 1468-

1473°C, bei der das Material vollstdndig aufgeschmolzen ist.
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Abbildung 58: DTA-Autheizkurven der SPG-Sinterprobe im Schmelzbereich
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Abbildung 59: DTA-Abkiihlkurven der SPG-Sinterprobe im Kristallisationsbereich

Bei der Abkiihlung erfolgt die Kristallisation der SPG-Phase mit einem sehr scharfen exo-
thermen Effekt und einer Unterkithlung von JI'=22K (s. Abbildung 59) (vgl.

88



SPG-Einkristall: 70 K). Dabei sind offensichtlich die dicht beieinander liegenden Kristallisa-
tionspeaks von SPG und Eutektikum miteinander verschmolzen. Der Kristallisationsbeginn
erhoht sich mit steigender Zyklenzahl synchron mit der Liquidustemperatur um insge-
samt 8 K.

Die sich erhhenden Liquidus- bzw. Kristallisationstemperaturen diirften wie die parallel dazu

stattfindende Masseabnahme hauptséchlich der PrsO;;-Reduktion geschuldet sein.

E.2.5.3. Ablauf der SPG-Kristallisation

Durch die vorangegangenen Untersuchungen kann jetzt der Ablauf der Kristallisation des in-
kongruent schmelzenden SPG entsprechend der Abbildung 60 beschrieben werden. Das
Schmelz- und Kristallisationsverhalten von SPG ist im Gegensatz zu dem von SLG als normal

inkongruent zu bezeichnen.
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Abbildung 60: Ablauf der Kristallisation von SPG nahe dem Schnitt SrO-PrGaO; des ternédren
Phasendiagramms SrO-Pr,03-Ga,0; (dicker Teil der Liquiduskurve: Zusammensetzung der
zur Ziichtung geeigneten Schmelzen)
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SPG schmilzt inkongruent bei 7, = 1460°C. Beim Aufschmelzen des SPG-Kristalls 16st sich
das hoherschmelzende Produkt der peritektischen Zersetzung, die Verbindung Sr,PrGaOs, bis
zur Liquidustemperatur von 77, = 1522°C auf. Der MeBwert der Liquidustemperatur der zur
Kristallziichtung einzusetzenden optimalen Schmelzzusammensetzung liegt mit 1470°C zwar
etwas oberhalb der inkongruenten Schmelztemperatur der SPG-Kristallprobe (1460°C). Er
sollte jedoch, wie in E.1.5.2.1. berichtet, nicht als Absolutwert betrachtet werden. Wegen der
Geringfligigkeit des Unterschiedes ist es deshalb zuldssig, flir die Liquidustemperatur der
Ausgangsschmelze einen Wert kleiner oder gleich der inkongruenten Schmelztemperatur an-

zunehmen.

E.2.6. Ziichtungstechnologie von SPG

Aus den vorangegangenen Untersuchungen 14Bt sich jetzt eine Ziichtungstechnologie fiir
SPG-Kristalle in geeigneter Perfektion und Grofe als Extrakt formulieren. Hierzu gehoren die
in Tabelle 13 angegebenen optimalen Ziichtungsbedingungen (aktiver Nachheizer, kein Bo-
denheizer (da nur Verhéltnisse flir kleinen Tiegel untersucht wurden), Ziichtungsgeschwin-
digkeit 0,7 mm h'l, Rotation 10-15 min'l, Abkiihlung auf Raumtemperatur 15 h) und die aus
dem in Abbildung 60 gezeigten Ablauf der SPG-Kristallisation abzuleitenden Angaben zur
optimalen Zusammensetzung der Ausgangsschmelze (SrO: 48,10 mol-%; Pr;Os:

25,65 mol-%, Ga;Os: 26,25 mol-%), sowie zur Ziichtungstemperatur (ca. 1460°C).
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F. Untersuchungen zur Realstruktur der ABCO,-Kristalle

Wie in der Einleitung (A) ausgefiihrt, ist die Reproduzierbarkeit guter Schichtqualititen ge-
genwirtig noch eines der Hauptprobleme der YBCO-Abscheidung. Hohe reproduzierbare
Schichtqualitdten setzen hohe reproduzierbare Substratperfektionen voraus. Deshalb besteht
eine wesentliche Forderung in der Reproduzierbarkeit des Ziichtungsprozesses qualitativ
hochwertiger Substrate mit geringer Realstruktur-Defektdichte.

Fiir die YBCO-Epitaxie sind ausgedehntere, d.h. zwei- und dreidimensionale Realstrukturef-
fekte (Zwillinge, Korngrenzen und Stapelfehler bzw. Inhomogenititen in der Zusammenset-
zung) des Substrates besonders problematisch, denn der EinfluB null- und eindimensionaler
Defekte (z.B. Versetzungen) wird von den Realstrukturproblemen iiberlagert, die aus der Pha-
senumwandlung des YBCO selbst resultieren (s. B.1.2.: Die ay- und c¢y-Gitterkonstanten der
neuen orthorhombischen Zelle entstehen durch Gitterkontraktion, die by-Konstante durch Di-
latation. Durch dieses anisotrope Verhalten bauen sich in der Schicht Spannungen auf, die zur
Bildung von {110}-Zwillingen und Spriingen fiihren [s. 1, s. 37, s. 82]).

Die Untersuchung der SLG- und SPG-Kristalle auf zweidimensionale Defekte wie Zwillinge
und Korngrenzen mittels Polarisationsmikroskopie brachte keinen Hinweis auf ein Vorkom-
men dieser Defekte. Dieses Ergebnis steht im Einklang mit Gloubokovs Resultaten. Auch er
hat beim SLG weder Korngrenzen noch Zwillinge finden kénnen [s. 34]. (Im Gegensatz zur
Defektausbildung bei SLG und SPG wurden beim hier nicht behandelten Isotyp SrLaAlO4

teilweise sehr ausgedehnte Stapelfehler parallel zur {001 }-Flache nachgewiesen [s. 107].)

F.1. Streifenférmige Verteilungsinhomogenitéten

Da Defekte mit zweidimensionaler Ausdehnung in den SLG- und SPG-Substraten nicht beob-
achtet wurden, konzentrieren sich die Untersuchungen zur Realstruktur des SLG und SPG auf
dreidimensionale Defekte. In beiden Kristallarten deutet eine ausgeprigte Streifenbildung in
den facettierten Bereichen der interface auf dreidimensionale Defekte in Form von Vertei-
lungsinhomogenititen. Wie Abbildung 61 und Abbildung 62 zeigen, sind die Streifen beim
SPG kontrastreicher als beim SLG. Beim SPG sind sie als rotbraune Streifen im griinen Kri-
stall ausgebildet, beim SLG nur als dunklere Verfarbung gegeniiber der umgebenden gelbli-
chen Matrix. Allgemein konnen Verteilungsinhomogenitdten die Homogenitét zusammenset-
zungsabhingiger Eigenschaften erheblich stéren und ziehen u.U. weitere Baufehler nach

[s. 39, S. 373].
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Abbildung 62: Streifen im SPG, Léngsschnitt parallel (100), L =35 mm, D = 18 mm

F.2. Streifenbildung in Kristallen

Streifenbildung ist vor allem beim Wachstum aus der Schmelze untersucht worden. Nach
Bohm [s. 39, S. 391] liegt ihre allgemeine Ursache in Fluktuationen der Wachstumsbedingun-
gen. Die streifenférmigen Inhomogenitéten sind letztlich auf Fluktuationen des lokalen effek-
tiven Verteilungskoeffizienten k.5 zuriickzufithren, die unter stationéren Verhéltnissen auf
Fluktuationen der Wachstumsgeschwindigkeit und der fiktiven Diffusionsgrenzschichtdicke
(bei konstantem Diffusionskoeffizienten) zuriickzufiihren wéren. Da die Streifenbildung aber
auf instationdren Verhiltnissen beruht, muf} ein komplexes Wechselspiel mit den Transport-
vorgéngen vor der interface als ihre Ursache angesehen werden. Von wesentlichem Einfluf3
sind (h&ufig technologisch bedingte) Fluktuationen der Temperatur, durch welche die lokalen
Wachstumsgeschwindigkeiten entsprechend moduliert werden.

Nach Bohm [s. 39, S. 391-397] gibt es zwei Arten von Streifungen:

1. Rotationsstreifen

Rotationsstreifen bilden sich dadurch, daf} die interface des wachsenden Kristalls bei der Ro-
tation durch ein nicht vollig gleichméBiges Temperaturfeld und damit durch Gebiete unter-
schiedlicher Zusammensetzung in der Schmelze bewegt wird. Die gemeinsame Wirkung von
Rotation und Ziehhub fiihren deshalb zu einer Streifung des Kristalls, die in Realitét eine zu-
sammenhéngende, den Kristall schraubenartig durchsetzende Flache ist. Schon Temperatur-

schwankungen von 1 K kénnen solche Rotationsstreifen verursachen. Temperaturschwankun-
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gen von = 2 K koénnen sogar zu einem partiellen Riickschmelzen innerhalb jeder Umdrehung
fihren.

2. Konvektionsstreifen

Konvektionsstreifung (Zufallstreifung) ist meist weniger scharf und gleichmaBig ausgebildet
als die Rotationsstreifung. Sie ist ebenfalls auf Fluktuationen der Wachstumsgeschwindigkeit
zuriickzufiihren, die in diesem Fall aber durch konvektionsbedingte Fluktuationen der Tempe-
ratur verursacht sind. Da die Konvektion durch das Zusammenwirken von Temperaturunter-
schieden in der Schmelze (natiirliche Konvektion) und Rotation des Kristalls und ggf. des
Tiegels (erzwungene Konvektion) bedingt ist, versucht man bei der Ziichtung diese Einfliisse
so zu modifizieren, daB} die konvektionsbedingten Inhomogenitéten klein bleiben.

Die hier beobachteten Streifen sind jedoch weder Rotations- noch Konvektionsstreifen, da die
Werte von Ziehgeschwindigkeit = 0,7 mm h™' und Rotation = 10 min™ einen Abstand fiir die
Rotationsstreifen von etwa 1 pm ergében. Die hier betrachteten Streifungen haben jedoch um
den Faktor 100-500 groBere Abstédnde von ca. 0,1 - 0,5 mm. Konvektionsstreifung ist fiir diese
Streifen nicht anzunehmen, da sie in ihrer GleichmiaBigkeit weit entfernt von einer zufilligen
Ausbildung sind. Deshalb miissen diese Streifen eine andere Ursache haben (was aber nicht
das Auftreten von Rotations- bzw. Konvektionsstreifen in SLG und SPG ausschlieBt, die hier

wahrscheinlich nur iiberlagert sind).

F.3. Identifizierung der Fremdphasen

In der Regel verursachen inhomogen verteilte Fremdphasen wie einzelne Komponenten, Do-
tanden oder Verunreinigungen eine Streifenbildung im Kristall. Zusammensetzung und Kon-
zentrationshohe der Fremdphasen in den Streifen waren bisher unbekannt.

Zur Analyse der Verteilungsinhomogenititen wurde ein linescan mittels Mikrosonde (SEMQ,
Fa. ARL) tiber die Streifung gefahren. Diese Untersuchungsmethode kam beim SPG zum Ein-
satz, da hier die Streifen stirker ausgeprdgt waren. Es lieB3 sich jedoch kein Hinweis auf In-
homogenititen in der Verteilung der Elemente gewinnen. Das heif3t, die Streifungen wurden
entweder durch solche geringen Schwankungen im Gehalt einzelner Elemente verursacht, die
unter der Nachweisgrenze dieser Methode lagen (ca. 0,2 - 0,5 Ma-%), oder sie hatten andere
Ursachen. Beim SLG wurde aufgrund der zu erwartenden noch geringeren Konzentrationsun-

terschiede auf diese Untersuchungsmethode verzichtet.
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Wenn auch mit der Mikroanalyse nicht nachweisbar, so kommen trotzdem vorrangig jene
Verteilungsinhomogenitdten als Verursacher der Streifen infrage, die mit dem Einbau von
eutektischen Komponenten zusammenhdngen, da sich, bedingt durch das inkongruente
Schmelzverhalten, die Schmelzzusammensetzung im Verlaufe des Kristallwachstums

zwangsldufig der eutektischen Zusammensetzung annéhert.

F.3.1. Fremdphasen im SLG

Das Auftreten von Eutektikum im Kristall konnte beim oben untersuchten SLG 10 mittels
DTA nachgewiesen werden. Zum Ende hin gab es in diesem Kristall einen Bereich stérkerer
Streifenbildung, der bereits Eutektikum enthielt, wie aus einem Vergleich der DTA-Kurven
dieses Bereiches mit der Probe des oben untersuchten, ungestreiften Materialbereiches her-

vorging (s. Abbildung 63).

T
Heat Flow/ pV

T
Exo 1
| 13

Te=1513°C

1400 1425 1450 1475 1500 1525 1550 1575 Temperature/ °C|
" . ! ! N f 1 1 1

Abbildung 63: 1. Aufheizkurven von SLG 10 (Kurve 1: gestreifter, Kurve 2: ungestreifter
Bereich)

Wie aus den Autheizkurven hervorgeht, setzt das erste Aufschmelzen des gestreiften Berei-
ches deutlich unterhalb der inkongruenten Schmelztemperatur, im Bereich der Schmelztempe-
ratur des Eutektikums ein. Bei der ungestreiften Probe ist dieser Effekt hochstens angedeutet.
Das beweist, in der gestreiften Probe liegt Eutektikum vor. (Das heilit wiederum, bei der Kri-
stallziichtung kommt es schon vor dem Einsetzen einer massiven eutektischen Erstarrung lo-
kal zur Bildung und zum Einschlufl von Eutektikum.)

Nach Untersuchungen von Pajaczkowska [108] haben auch Punktdefekte im SLG einen we-

sentlichen Einfluf} auf die Kristallfarbe.
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F.3.2. Fremdphasen im SPG

In Analogie zum SLG wurde auch fiir SPG eine vorzeitige lokale Bildung von Eutektikum
und dessen EinschluB} in den Streifen angenommen. Um andere Fremdphasen als Ursachen fiir
die Streifenbildung auszuschlieBen, ist eine Spurenanalyse (Glow Discharge Mass Spectros-
copy) der unterschiedlich gefdarbten Streifen durchgefiihrt worden. Sie ergab jedoch keine
merklichen Unterschiede in der Konzentration von Fremdionen (im ppm-Bereich).

Beim SPG hat jedoch ein anderer Effekt den entscheidenden EinfluB auf die Entstehung der
Verteilungsinhomogenitidten: Praseodym liegt im Kristall nicht nur dreiwertig vor, sondern
auch vierwertig, und diese vierwertigen Praseodymionen sorgen fiir die braunen Streifen.

Aus folgenden Griinden mufl sowohl die griine Grundfarbe als auch die Braunfarbung der
Streifen durch das Praseodym bedingt sein: SrO und Ga,0O; bilden miteinander keine farbigen
Kristalle, kommen somit als Verursacher der Farben nicht in Frage. Da die braune Verfarbung
beim SPG durch Aufschmelzen an Luft auftritt, rotbraunes Ga,O aber nur unter reduzierenden
Bedingungen entsteht, ist Ga,O als Ursache der Braunfiarbung beim SPG ebenfalls auszu-
schlieBen [s. 97, Bd. I, S. 444]. Pr’*-Oxid ist dagegen gelbgriin und das Pr’*- und Pr**-Ionen
enthaltende PrsOp; schwarzbraun gefarbt [s. 97, Bd. II, S. 591]. Damit sind offensichtlich die
Grundfarbe griin auf das Pr’*-Oxid und die Braunfirbung der Streifen auf das Pr*"-Oxid zu-
riickzufiihren.

Den Beweis dafiir, daB der Pr’* - Pr*-Wertigkeitswechsel die Ursache der Streifenbildung ist,
liefert ein Temperversuch eines SPG-Einkristalls (Abbildung 64a) in Formiergas
(95 Vol-% N, + 5 Vol-% H,) bei 850°C, 24 h: Die braune Streifung verschwindet, der ganze
Kristall farbt sich homogen griin (s. Abbildung 44, Abbildung 64b). Unter reduzierenden Be-
dingungen fand offensichtlich eine vollstindige Umsetzung von Pr*" zu Pr'" statt. Beim an-
schlieBenden Tempern an Luft bei 1000°C, 20 h erscheint die braune Streifung wieder, Pr**
wurde teilweise wieder zu Pr*" oxidiert (Abbildung 64c).

Bemerkenswert ist dabei folgende Beobachtung: Beim letzten Tempern an Luft bildeten sich
die braunen Streifen an denselben Stellen wie vor der Temperung in reduzierender Atmosphi-
re aus. Das heiBt, die Pr*"-Ionen erscheinen an denselben Stellen infolge eines Memory-
Effektes, der durch zwei Umstinde verursacht sein kann, die einander nicht ausschliefBen
miissen: Erstens kann der Einbau von Pr**-Ionen beim Kristallwachstum zur Entstehung von
Kationenfehlstellen gefiihrt haben (Ladungskompensation: 4Pr’" - 3Pr*"), die eine lokale
Strukturverdnderung darstellen, die ungeachtet der Temperungen erhalten blieb. Zweitens

konnen bei Annahme einer gewissen Phasenbreite fliir SPG die Streifen im Kristall durch
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Schwankungen in der Zusammensetzung bedingt sein. Diese Schwankungen betrifen aus
zwei Griinden besonders den Gehalt an Strontium, das das vierwertige Praseodym stabilisie-
ren wiirde. Zum einen handelt es sich um den Kristallisationsablauf, der unterschiedliche Sr-
Konzentrationen mdglich macht und zum anderen darum, dafl Strontium und Praseodym die-

selben Gitterpositionen statistisch besetzen.

(a) (b) (c)

Abbildung 64: Temperung von SPG 13, (a) ungetempert, (b) Temperung in Formiergas,
(c) Temperung von Probe b an Luft

Eine weitere Bestédtigung dafiir, dal die jeweilige Kristallfirbung mit dem Valenzzustand des
Praseodym zusammenhingt, liefern zum Vergleich durchgefiihrte DTA-TG-Messungen an
Luft (s. E.2.5.2.1.).

Nach dem ersten Aufschmelzen an Luft hatte sich eine griine SPG-Probe braun geférbt (unter
denselben Bedingungen dnderte sich die Farbe einer braunen Probe nicht). In Argonatmospha-
re hatte die griine Probe dagegen nach Schmelzen und Erstarren ihre Farbe behalten. Im Ge-
gensatz zu den Messungen in Argon ist aus den in Abbildung 65 und Abbildung 66 gezeigten
DTG- und DTA-Kurven zu entnehmen, da3 das Schmelzen und Erstarren der SPG-Proben an
Luft mit reversiblen Massezu- bzw. -abnahmen verbunden ist. Die GroBe dieser Masseverén-
derungen ist dabei unabhéngig von der urspriinglichen Kristallfairbung, wie aus Abbildung 67

und Abbildung 68 ersichtlich ist.
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Abbildung 65: DTA- und DTG-Kurven der SPG-Einkristallprobe im Bereich des Schmelzens
und der Kristallisation (1. und 2. Zyklus an Luft)
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Abbildung 66: DTA- und DTG-Kurven der SPG-Einkristallprobe im Bereich des Schmelzens
und der Kristallisation (3. und 4. Zyklus an Luft)
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Abbildung 67: Massednderungen der griinen SPG-Einkristallprobe im Bereich des Schmel-
zens (an Luft)
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Abbildung 68: Massednderungen der braunen SPG-Einkristallprobe im Bereich des Schmel-
zens (an Luft)

Die Massezunahme betrdgt sowohl beim griinen als auch beim braunen Kristall im ersten
SchmelzprozeB ca. 0,1 %. Beim anschlieBenden Erstarren verringert sich die Masse nur um
ca. 0,05 %. In den folgenden drei Zyklen ist diese Masseverdnderung reversibel und verbleibt
bei 0,05 %.

Diese Masseverdanderung ist wie folgt zu erklédren:
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Der in sauerstoffarmer Atmosphére geziichtete, griine Kristall nimmt beim Aufschmelzen in
sauerstoffreicher Umgebung (Luft) Sauerstoff auf, der hier zur Oxidation eines Teils des
Pr,O3 zu PrO,; fuhrt. Die Massezunahme um 0,1 % bedeutet, dal} etwa 4,5 % der gesamten
Praseodymmenge zu Pr*"-Ionen oxidiert werden. Nach dem anschlieBenden Erstarren ist die
Probe braun gefarbt und hat einen Masseverlust von 0,05 % erfahren. Er bedeutet, dafl nur die
Hélfte der in der Schmelze neu gebildeten Pr**-lonen wieder zu dreiwertigem Praseodym re-
duziert wurden. In den anschliefenden Zyklen wird durch die beim Aufschmelzen neuerliche
Erhohung des Anteils an Pr**-Ionen wieder dieselbe Pr**-Konzentration in der Schmelze wie
im ersten Zyklus erreicht (ca. 4,5 % der gesamten Praseodymmenge). Bei der Kristallisation
wird davon jedoch wieder nur die Hilfte zu Pr**-Ionen reduziert.

Der Zusammenhang zwischen SPG-Férbung und Praseodymwertigkeit ist nun dadurch zu
erhirten, daB synchron mit der Farbdnderung von griin nach braun Pr**-lonen durch Auf-
schmelzen und Erstarren an Luft im Kristall eingebaut werden (ca. 2,2 % der gesamten Pra-
seodymmenge). Das heif}t, die braune Farbung im SPG héngt mit dem Auftreten eines hohe-
ren Praseodymoxides bzw. eines Praseodymates (IV) zusammen. Die Pr*"-Ionen tragen wahr-
scheinlich zur Ladungskompensation bei, die durch die Nichtstochiometrie der Kristallzu-
sammensetzung (Sr; o7Pr1Gag 9303 965) notwendig geworden ist. Diese Ladungskompensation
ist jedoch nicht vollsténdig, wie die resultierende Summenformel zeigt:

Sr1.07 Pr0.078Pr* 0,022Ga0,0303 076
Ein teilweiser Einbau von Pr*' auf den Plitzen von Gallium ist denkbar, trotzdem der Ionen-

radius von 6-fach koordiniertem Pr** mit 0,78 A doch deutlich groBer ist als der von 6-fach
koordiniertem Gallium (0,62 A). Wahrscheinlicher werden die Pr'**-Ionen auf den Plitzen

eingebaut, die Sr (Ionenradius 1,45 A bei 9-facher Koordination) und Pr’* (Ionenradius 1,32 A

bei 9-facher Koordination) in statistischer Verteilung besetzen (fiir Pr*" ist nur der Ionenradius

bei 8-facher Koordination bekannt: 0,96 A) [s. 34, S. 107, 109].

F.4. Facettenwachstum

Da die beobachteten Streifen sowohl beim SLG als auch beim SPG vorrangig parallel mit der
Ausbildung von Facetten an der interface auftreten, besteht offensichtlich ein Zusammenhang
mit dem Facettenwachstum. Bei den in <100>-Orientierung geziichteten Kristallen handelt es
sich auf der interface um {101}-Facetten (s. Abbildung 69). Beim SLG ist ihre Ausdehnung

anfangs relativ gering, nimmt aber mit zunehmender Wachstumsdauer so zu, daB sie teilweise
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schon nach der halben Ziichtungsdauer die interface in <101>-Ausdehnung fast vollstéandig
bedecken (s. Abbildung 61). Beim SPG ist dieser hohe Bedeckungsgrad schon unmittelbar
nach dem Keimstadium erreicht (s. Abbildung 62). Die restlichen Gebiete der interface sind

makroskopisch rauh.

Abbildung 69: AbriBphasengrenze eines <100>-SPG-Kristalls, D = 18 mm (spiegelnd:
{101}- Wachstumstfacetten)

Allgemein bedecken Facetten umso groflere Teile der interface, je mehr sie mit der Form der
interface zur Deckung kommen. Je weiter sich jedoch die Form der Schmelzisotherme, be-
dingt durch die Temperaturgradienten im Wachstumsraum, die Warmeleitfahigkeit des Kri-
stalls und die Kristallrotation- von der Lage der moglichen Facetten entfernt, um so geringer

ist die Wahrscheinlichkeit der Facettenausbildung an der interface [s. 39, S. 379].

F.4.1. Entstehung von Facetten

Die klassische Erkldrung des Facettenwachstums geht auf Modellvorstellungen von Kossel
und Stranski zuriick. Aus den Anlagerungsmdglichkeiten am kubischen ,,Kossel-Kristall* und
den dazugehorigen Anlagerungsenergien geht hervor, dall der groBte Energiegewinn durch
Einbau in der sog. Halbkristallage (,,wiederholbarer Schritt®), der geringste Energiegewinn
aber durch den Beginn einer neuen Netzebene erzielt wird. Deshalb wird bevorzugt eine be-
reits begonnene Netzebene komplettiert, bevor eine neue begonnen wird. Dies erklart das
Auftreten ebener Kristallflichen -der Facetten- am Kristall [s. 16, S. 209].

Zur Erklarung der Ausbildung bestimmter Fldchen an einem Kristall wird heute héufiger die

Hartman-Perdok-Theorie genutzt [110, 111]. Sie beschreibt die Beziehung zwischen Kristall-
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struktur und duBlerer Kristallmorphologie. Basierend auf diesem Zusammenhang kann die zu
erwartende Kristallmorphologie aus der Ausbildung von sog. Periodic Bond Chains (PBC)
(ununterbrochene periodische Ketten von starken Bindungen) in den einzelnen kristallogra-
phischen Fldchen vorhergesagt werden. Dabei werden bei der Ausbildung von Bindungen
zwischen kristallisierenden Teilchen (Atome, Ionen, Molekiilen usw.) nur starke Bindungen
beriicksichtigt, d.h. Bindungen der ersten Koordinationssphére. Hartman und Perdok klassifi-
zierten die Kristallflichen als F-, S- oder K-Flachen, wobei die F-Flachen zwei Periodic Bond
Chains in einer Schicht der Dicke djy enthalten, die S-Flichen eine und die K-Flichen keine.
Da F-Flachen aufgrund des Schichtwachstumsmechanismus die geringste Verschiebungsge-
schwindigkeit haben, beeinflussen praktisch nur sie die Kristallmorphologie.

Gloubokov [s. 34] ermittelte stellvertretend fiir die ABCO4-Kristalle folgende F-Flachen des
Isotypen CaYAIO4: {002}, {101}, {103}, {110}, {112}, {200} und {123} (geordnet nach
abnehmenden d-Werten).

Nach Hartman und Bennema [112] ist die Wachstumsrate einer Flache ihrer Anlagerungse-
nergie (attachment energy) direkt proportional. Gloubokov [s. 34] berechnete fiir CaYAIO4
die Anlagerungsenergien, und er ermittelte vier Flachen, die die theoretische Gleichgewichts-
form (der Korper mit der geringsten freien Oberflichenenergie, den man aus einem Kristall
bei konstanten Volumen formen kann, bzw. diejenige Form eines Kristalls, die mit der umge-
benden Phase unter den gegebenen physikalisch-chemischen Bedingungen im Gleichgewicht
ist [s. 16, S. 210]) dieses Kristalles bilden: {002}, {110},{101} und {103}.

Allgemein ist aber die reale Wachstumsform makroskopischer Kristalle nicht mit der Gleich-
gewichtsform unmittelbar identisch. So setzen sich im Laufe des Wachstums eines urspriing-
lich flachenreichen Polyeders diejenigen Flachen durch, die die relativ geringsten Verschie-
bungsgeschwindigkeiten haben, so dal die Wachstumsform nur durch eine kleine Auswahl
von Gleichgewichtsflichen gebildet wird. Die Verschiebungsgeschwindigkeiten der verschie-
denen Flachen werden dabei durch die Wachstumskinetik bestimmt (Geschwindigkeit der
zweidimensionalen Keimbildung, Dichte der die Oberflache durchstoBenden Schraubenver-
setzungen) [s. 39, S. 351]. So dominiert beim CaYAIlO, aufgrund der mit Abstand kleinsten
Verschiebungsgeschwindigkeit/groten Anlagerungsenergie die {002}-Fliche die Wachs-
tumsform [s.34].

Der Schichtwachstumsmechanismus der Facetten bleibt aber nur solange stabil, wie das Kri-
stallwachstum unterhalb einer bestimmten Aufrauhungstemperatur ablduft. Diese Aufrau-

hungstemperatur wird durch den sog. Jackson-Faktor a bestimmt [s. 1, S. 11].
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a‘hkl - é/’lk/ L (11)

ma : Geometriefaktor (Anzahl der Bindungen
innerhalb der kristallographischen Flache
{hkl} geteilt durch Anzahl der Bindungen
im Kristall)

L : Schmelzwérme
R, : universelle Gaskonstante
T. : Aufrauhungstemperatur

Gloubokov [s. 34, S. 47] hat fiir die an den ABCO4-Kristallen auftretenden Facetten Werte
zwischen ac{ 10} = 2,4 und 06{002} = 2,9 gefunden. Da nach Bohm [s. 39, S. 353] Oberfldachen
atomar rauh sind, wenn a'chkl < 2 ist, bzw. atomar glatt, wenn a’chkl > 2 ist, sind die bei den
ABCOy-Kristallen vorkommenden Facetten als atomar glatt wachsende Fldachen anzusehen.

Da die {002}-Fldchen den hochsten a."™-Wert haben, sind sie am stabilsten.

F.4.1.1. Facettenbildung am SLG

Alle an den in <100>- und <001>-Richtung geziichteten SLG-Kristallen auftretenden Flachen
gehoren zu den von Gloubokov fiir CaY AlO4 ermittelten F-Fléchen.

Da neben den zu untersuchenden <100>-Kristallen auch <001>-Kristalle vorlagen, wird ihre
Morphologie hier zur Gewinnung von Zusatzinformationen mitbetrachtet. Die Daten sind in
Tabelle 20 zusammengestellt. Offensichtlich gehdren die Interfacefacetten, die {101}-
Flachen, gemeinsam mit den {002}-Facetten zu den beiden , stdrksten” Fldchen. Sie traten
meist sehr ausgeprigt auf. Dabei bildeten sich die {002}-Fldchen noch etwas deutlicher aus
als die {101}-Flachen. Die {101}-Facetten bildeten sich sehr deutlich bei den <100>-
Kristallen sowohl am Mantel als auch an der interface aus. Bei den <001>-Kristallen konnten
sie nur an der interface auftreten, waren aber hier nur schwach ausgebildet. Die ,,rangnéchste®,
die {103}-Flache, bildete sich nie auf dem Mantel aus, entstand jedoch auf der interface des
<100>-Kristalls, wenn diese steil durchgebogen war. Die beiden ,,schwéchsten® Fldchen
{100} und {110} kamen nur auf dem Mantel der <001>-Kristalle vor, nicht aber auf dem
Mantel bzw. der interface der <100>-Kristalle. Die bei CaYAIO, auBerdem gefundenen
F-Flachen {112} und {123} traten bei SLG nie auf.
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Orientier. Ort Auftreten | {002} * {101} {103} {100} {110}
<100> Mantel | moglich X X X X
vorhanden XX XX *x -
interface | moglich X X X X
vorhanden XX X - oAk
<001> Mantel | moglich X X
vorhanden XX X
interface | moglich X X X
vorhanden XX X oAk

Tabelle 20: Vorkommen der Fldchen an den SLG-Kristallen

XX stark ausgeprégt

* {002} bzw. {001}

*x Von Dabkowski und Gloubokov angegeben

*#%  Von Gloubokov auf der Verbreiterung gefunden

kekeoskosk

Von Gloubokov auf der interface gefunden

Dal} einige Flachen nicht immer dort beobachtet wurden, wo sie hitten auftreten konnen,

hiangt mit den konkreten Wachstumsbedingungen der Kristalle und hier besonders mit den

Temperaturverhidltnissen zusammen (s. F.4.).

Nach Gloubokovs Untersuchungen zur Kristallmorphologie von SLG ergab sich folgende

Reihenfolge fiir die F-Flachen entsprechend ihrer abnehmenden Anlagerungsenergien:

{002}, {103}, {101}, {110} und {200}

Nach der Morphologie der hier geziichteten Kristalle ergibt sich eine etwas andere Reihenfol-

ge:

{002}, {101}, {103}, {200} und {110}
Abbildung 70 zeigt die Stereogramme des <100>- bzw. des <001>-Kristalls. Es sind die je-

weils beobachteten F-Fldchen von SLG eingetragen.
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(001)

(103)
0-11) o171

(101)

(©-1-1)

Abbildung 70a: Stereogramm des <100>-Kristalls

(-100)

(0-10) (0-11) (010)

(1-10)

Abbildung 70b: Stereogramm des <001>-Kristalls

F.4.1.2. Facettenbildung am SPG

Die SPG-Kristalle waren ausschlieBlich in <100>-Richtung gezogen worden. Alle bei den
<100>-SLG-Kristallen beobachteten F-Fldchen traten auch beim <100>-SPG-Kristall auf. Die
Ausbildung der Facetten am SPG-Kristall war aber insgesamt weniger ausgeprédgt als beim

SLG. Tabelle 21 gibt die an den SPG-Kristallen vorkommenden Flachen wieder.

104



Orientier. Ort Auftreten | {002} * {101} {103} {100}
<100> Mantel | moglich X X X X
vorhanden XX X X X**
interface | moglich X X
vorhanden XX -

Tabelle 21: Vorkommen der Flichen an den SPG-Kristallen

XX relativ stark ausgebildet
* {002} bzw. {001}

ok sehr schwach ausgebildet

Auf der interface kam es ausschlieBlich zum Wachstum zweier starker {101}-Facetten. Auf
dem Mantel dagegen dominieren die {002 }-Flachen, wihrend die {110}- und {103}-Fldchen
nur vergleichbar ,.gerundet” ausgebildet sind. Sehr selten war die {010}-Facette angedeutet.
Aus dieser Morphologie ergibt sich folgende Reihenfolge der F-Flichen nach ihren abneh-
menden Anlagerungsenergien:

{002}, {101}, {103}, {100}

Abbildung 71 zeigt das Stereogramm des <100>-Kristalls mit den beobachteten F-Flidchen.

011

(010)

01-1)

Abbildung 71: Stereogramm des <100>-Kristalls
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F. 5. Entstehung der Verteilungsinhomogenititen

F.5.1. Verteilungskoeffizienten

Die Verteilung aller am Autbau eines Kristalls beteiligten Komponenten -also auch fremder
Phasen/Verunreinigungen- im Volumen eines Kristall wird durch sog. Verteilungskoeffizien-
ten beschrieben. Sie geben bei der Kristallziichtung das Verhéltnis der Konzentration an, mit
der eine Komponente im Kristall eingebaut wird zur Konzentration dieser Komponente im
Ausgangsmaterial. Im thermodynamischen Gleichgewicht wird der Gleichgewichtsvertei-

lungskoeffizient k als
o= G (12)

beschrieben, wobei c,-S die Konzentration einer Fremdphase im Kristall und ¢’ ihre Konzen-
tration in der Ausgangsschmelze ist. ky reflektiert ebenfalls Verdnderungen in der Konzentra-
tion einzelner Komponenten chemischer Verbindungen und damit Verdnderungen der
Stochiometrie bei der Kristallisation [s. 39, S. 359].

Da aber zum Erreichen einer endlichen Verschiebungsgeschwindigkeit bei der Kristallisation
eine gewisse Uberschreitung, d.h. eine Abweichung vom thermodynamischen Gleichgewicht
notwendig ist, wird der Einbau einzelner Komponenten bzw. fremder Phasen im Kristall
mafgeblich durch die Wachstumskinetik bestimmt [s. 39, S. 365]. Sie ist auch bei dem hier
eingesetzten Ziichtungsverfahren nach der Czochralski-Methode von wesentlicher Bedeutung
fiir den Fremdphaseneinbau, da das Kristallwachstum mit teilweise erheblichen Unterkiihlun-
gen erfolgt (s. E.1.5.2.2.3). Zur Beschreibung des Einbaus unter Beriicksichtigung der Kinetik

wird ein kinetischer Verteilungskoeffizient ky;, definiert:

b = (13)
kin T 1.0
¢,

¢>° ist hier die Konzentration der Fremdphase im kristallinen Teil der Phasengrenze, ¢;*’ ihre
Konzentration im flissigen Teil der Phasengrenze [s. 39, S. 365].

Bei atomar rauhen Wachstumsfronten, wie sie tiberwiegend beim Wachstum aus der Schmel-
ze auftreten, und bei geringen Wachstumsgeschwindigkeiten ist ky;, aufgrund der Reversibi-
litdt des Wachstums vergleichbar gro3 wie ky. Bei grofleren Wachstumsgeschwindigkeiten
und bei atomar glatten Fldchen -Facetten- kommt der Wachstumskinetik jedoch eine nicht zu
vernachlédssigende GroBenordnung zu, so dal hier k; berlicksichtigt werden muf} [s. 39,

S. 365]. Damit kommt k;,, beim Wachstum mit facettierter interface, wie sie bei den hier ge-
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ziichteten Kristallen iberwiegend auftrat (s. F.4.), zumindest deutlich groBere Bedeutung zu
als beim Wachstum mit atomar rauher interface.

Aber auch k;, beschreibt den Einbau einzelner Komponenten im Kristall nicht erschopfend,
denn nicht nur kinetische Vorgénge an der Wachstumsfront, sondern auch Transportvorgénge
in der Ausgangsphase spielen hierbei eine wichtige Rolle. So miissen das zu kristallisierende
Material zur Phasengrenze hin, und Komponenten, die nicht oder nur in geringer Konzentrati-
on im Kristall eingebaut werden, von der Phasengrenze weg transportiert werden. Besonders
bei der hier eingesetzten Ziichtung aus der Schmelze wird der Materialtransport durch die
konvektive Durchmischung der Schmelze dominiert. Gerade der Einbau von Fremdphasen
wird dabei durch Transportvorgidnge bestimmt. Er wird durch den effektiven Verteilungs-

koeffizienten k. beschrieben (vgl. E.1.4.2.):

ky = 5 (14)

e ist, wie oben beschrieben, die Konzentration der Fremdphase im kristallinen Teil der Pha-

sengrenze, ¢;" ist die Konzentration der Fremdphase im Ausgangmaterial.
Durch Beriicksichtigung von Gleichung (13) ¢ = ki ¢ beschreibt der effektive Vertei-
lungskoeffizient die Verteilung einer Komponente unter Beriicksichtigung von Wachstumski-

netik und Transportvorgidngen weitgehend vollstindig [s. 39, S. 369]:

C/,O
ky = ku —o (15)

i
Wegen des Wachstums mit facettierter interface mufl diese Form der Gleichung filir die hier
durchgefiihrten Untersuchungen eingesetzt werden. Fiir atomar rauhe Wachstumsfronten und
geringe Wachstumsgeschwindigkeiten, wie sie hier zur Anwendung kamen, kann man, wegen

ko = kyin diese Gleichung wie folgt formulieren [s. 39, S. 365]:

ky = k = (16)

Der aktuelle Konzentrationsverlauf vor der Wachstumsfront c,-LO / c,—L” wird aber nicht nur
durch die Konvektion, sondern auch durch Diffusionsvorgénge bestimmt. Vor der interface
kommt es zur Ausbildung einer sog. Diffusionsgrenzschicht, in der der Materialtransport defi-
nitionsgemal durch Diffusion stattfindet. Burton, Prim & Slichter entwickelten ein Modell,

das den EinfluB der Diffusionsgrenzschicht auf k.; flir viele reale Situationen berticksichtigt.
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Bei einer durch intensive Konvektion verursachten geringen Dicke der Diffusionsgrenz-
schicht, sowie bei kleiner Verschiebungsgeschwindigkeit wird k. kleiner und néhert sich ky;,
an. Wird die Diffusionsgrenzschichtdicke durch fehlende Konvektion bzw. zunehmende Ver-
schiebungsgeschwindigkeiten grofBer, so néhert sich k. einem Wert nahe 1 an [s. 39, S. 371].
An atomar rauhen Wachstumsfronten ist k;,, = ky. Das heif3it, fiir den hier geltenden Fall
ko < kiin < 1 (bei der Ziichtung inkongruent schmelzender Materialien ist ky < ky;, < 1 fur
nicht zur Mutterphase gehorenden eutektischen Komponenten beim SLG bzw. fiir die
Pr4+-Verbindungen im SPG) ist ki, und damit auch k.5 an der atomar rauhen interface kleiner
als an den Facetten. Da trotz unterschiedlicher effektiver Verteilungskoeffizienten fir die
atomar rauhen bzw. glatten Gebiete der interface ¢;*” denselben Wert hat, muB entsprechend
Gleichung (14) 0 = off ¢/*” die Konzentration der Fremdphase im (festen) facettierten Teil
der Phasengrenze (%) groBer sein als im (festen) atomar rauhen Teil. Das heiit, die
Fremdphasen werden aufgrund des Einflusses der Kinetik vorrangig im facettierten Teil der
Wachstumsfront eingebaut. Damit ist die Erkldrung fiir die besonders starke Ausprigung der
Streifen entlang der Facetten gefunden.

Anzumerken ist noch, daB3 im Fall ky > ki, > 1 der effektive Verteilungskoeffizient fiir die
facettierte interface kleiner als flir die atomar rauhe interface wére. Nach Gleichung (14) ist
dann die Konzentration der Fremdphase im atomar rauhen Teil der Phasengrenze groBer als

im facettierten Teil (¢;”*).

F.5.2. Konstitutionelle Unterkithlung

Das Vorliegen von Fremdphasen kann allgemein dazu fiihren, daBl eine Wachstumsfront bei
der Kristallziichtung instabil wird. Dies geschieht dann, wenn die Uberschreitung des thermo-
dynamischen Gleichgewichts durch zunehmende Ubersittigung bzw. Unterkiihlung der
Schmelze zunimmt. Ausloser hierfiir ist oft die Anreicherung einer Fremdphase vor der
Wachstumsfront, deren Verteilungskoeffizient ky < 1 ist. Dieser Fall liegt mit dem Einbau von
Eutektikum im SLG und dem Einbau von Pr*"-Verbindungen im SPG vor. Im Gebiet der An-
reicherung beider Fremdphasen erniedrigt sich die Liquidustemperatur der Schmelze (s.
Abbildung 72). Ist der Temperaturgradient in die Schmelze hinein so steil, da} die aktuelle
Schmelztemperatur hoher ist als diese verringerte Liquidustemperatur, findet weitgehend un-

beeintrachtigtes Wachstum statt (Fall I). Ist dieser Temperaturgradient jedoch flacher, so liegt
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die Schmelztemperatur vor der interface unterhalb der Liquidustemperatur. Dieser Zustand

wird als konstitutionelle Unterkiihlung bezeichnet (Fall II).

Abbildung 72: Konzentrationsverlauf (a) und Temperaturverlauf (b) bei konstitutioneller Un-
terkiihlung, schraffiert: Bereich konstitutioneller Unterkiihlung [s. 44, S. 351], (z: Entfernung
von der Phasengrenze in die fliissige Phase hinein, c: Konzentration der Fremdphase in der
fliissigen Phase, T: Temperatur, 7,": Liquidustemperatur, 7, L0, Liquidustemperatur an der
Wachstumsfront, 7,°": Liquidustemperatur fern der Wachstumsfront)

Die durch konstitutionelle Unterkithlung verursachten Instabilititen der Wachstumsfronten
kommen bevorzugt beim Wachstum von atomar rauhen Wachstumsfronten vor, wie sie tiber-
wiegend bei der Ziichtung aus der Schmelze auftreten. Ausgelost werden sie dadurch, daf3
zufillige Vorspriinge der interface in das (schraffierte) Gebiet konstitutioneller Unterkiihlung
hineinragen. Hierdurch wachsen diese Vorspriinge schneller als ihre Umgebung -die Wachs-
tumsfront vergrobert sich [s. 39, S. 407]. In den dabei entstehenden Griaben und Vertiefungen
der interface reduziert sich gleichzeitig der Materialaustausch mit der Schmelze, so daB} es
hier zu einer Anreicherung von konstitutionell unterkiihlter Schmelze kommt, deren Zusam-
mensetzung in einigen Féllen sogar die eines Eutektikums erreichen kann [s. 44, S. 369]. Die-
se Schmelze verénderter Zusammensetzung erstarrt erst nach Erreichen ihrer spezifisch nied-
rigeren Erstarrungstemperatur hinter der bereits weitergewanderten interface. Auf diese Weise
kommt es zu Einschliissen von Fremdphasen im Kristall, die ihrerseits Verteilungsinhomoge-
nitdten darstellen und oft sogar mit dem bloBen Auge erkennbar sind.

Die Bedingungen zur Vermeidung von konstitutioneller Unterkiihlung sind im sog. Tiller-

Kriterium zusammengefalit [113].
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ac,’ (- k) m
v D

L)CiL() (17)

dG;’ - Temperaturgradient in d. Schmelze an interface

v : Kristallisationsgeschwindigkeit
m" : Steigung der Liquiduskurve
D : Diffusionskoeffizient in der Schmelze

Diese Gleichung gilt fiir den Fall einer atomar rauhen interface, fiir den ky;, =k ist.

Ist kx;, verschieden von ky, so gilt folgende bei Bohm aufgefiihrte Gleichung [s. 39, S. 409]:

dGTO > (1_k0)(_mL)CiImk

v k,D o o

Zur Vermeidung von konstitutioneller Unterkiihlung und der damit verbundenen morphologi-
schen Instabilitit der interface darf der Quotient aus dem Temperaturgradienten dG;” und der
Kristallisationsgeschwindigkeit v einen bestimmten Wert nicht unterschreiten. Dieser Wert
hingt von dem Gleichgewichtsverteilungskoeffizienten k), dem Diffusionskoeffizienten D in
der Schmelze, der Ausgangskonzentration ¢;*", der Steigung der Liquiduskurve m* und dem
effektiven Verteilungskoeffizienten k.; der betreffenden Komponente ab. Konstitutionelle
Unterkiihlung setzt also umso frither ein, je grofer die Konzentration der Fremdphase im
Ausgangsmaterial ist.

Bei der Kristallziichtung kann man nach obiger Beziehung das Einsetzen konstitutioneller
Unterkiihlung auf dreierlei Weise hinausschieben:

1. Verwendung moglichst phasenreiner Ausgangsschmelzen

2. Wahl steiler Temperaturgradienten

3. Ziichtung mit sehr langsamer Geschwindigkeit

Alle drei Wege sind in ihrer Absolutheit unrealistisch. Phasenreine Ausgangsmaterialien sind
nicht zu erhalten, schon hochreine Substanzen sind unverhiltnisméBig teuer. Ein steiler Tem-
peraturgradient wiirde zu thermisch induzierten mechanischen Spannungen im Kristall fithren
(Spriinge), und die Schmelze miiite fiir das Kristallwachstum stark tiberhitzt werden (Ver-
dampfung der Schmelze). Eine zu langsame Ziichtungsgeschwindigkeit ist undkonomisch und
wiirde auch schwachen selektiven Verdampfungen einzelner Komponenten aus der Schmelze
zu soviel Gewicht verhelfen, daB3 die Schmelzzusammensetzung unakzeptabel stark verfdlscht
werden konnte. Der Ziichter mu3 deshalb immer einen Kompromif3 bei der Einstellung der

optimalen Ziichtungsbedingungen finden.
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Das oben beschriebene Modell beschreibt den Fall der konstitutionellen Unterkiihlung an
atomar rauhen Wachstumsfronten. Atomar glatte Wachstumsfronten -Facetten-, die bei der
SLG- bzw. SPG-Ziichtung dominieren, bendtigen zum Wachstum groBere Uberschreitungen.
Sie bleiben dank ihres Schichtwachstumsmechanismus bis zu einem gewissen Grad der Uber-
schreitung stabil, wie aus Tillers Bedingung zur Vermeidung von konstitutioneller Unterkiih-

lung an einer Facette hervorgeht [s. 113, S. 260]:

a6’ ad, o (-k)Em ) o (19)
v 2K, D

AHp  : Schmelzwédrme

K; : thermische Leitfdhigkeit der Schmelze

K : dimensionslose mittlere therm. Leitfahigkeit

Se : kritische Stabilititsfunktion
Gegentiber der allgemeinen Schreibweise (Gl. 17) hat Tiller hier neben den thermischen Ei-
genschaften (AHr, K; und K) eine kritische Stabilitdtsfunktion (S.) eingefiihrt. S* ist diese
Stabilitatsfunktion im Gleichgewichtszustand (d.h. fiir den Fall der atomar rauhen interface),
deren Abweichung von 1 die Tendenz der Gibbs'schen freien Oberfldchenenergie ()) [s. 39,
S. 342] beschreibt, eine ebene Oberfldche zu stabilisieren (wenn ) ansteigt, sinkt S*). Da die
fur den Fall der facettierten interface einzusetzende kritische Stabilitdtsfunktion S, kleiner ist
als S*, kann der Quotient aus dGTO und v zum Teil erheblich verringert werden, ohne dal3 die
Facette durch konstitutionelle Unterkiihlung instabil wird [s. 113, S. 260]. Das heilt, die Aus-
bildung von Facetten stabilisiert eine interface gegeniiber konstitutioneller Unterkiihlung.
Den EinfluB der Uberschreitung auf die Wachstumskinetik und damit auf das Einsetzen von
konstitutioneller Unterkiihlung an facettierten Flichen beschreibt Tiller [s. 113, S. 6] wie
folgt: Die Kinetik der Kristallisation hingt wesentlich von der kink-Dichte (Dichte der Halb-
kristallagen) und der Uberschreitung des thermodynamischen Gleichgewichts durch Ubersiit-
tigung bzw. Unterkiihlung ab. Solange die Uberschreitung (in unserem Fall die Ubersittigung)
klein ist, lduft das Wachstum nur iiber die relativ wenigen kinks der Wachstumsstufen ab. Das
bedeutet, es dominiert ein Schichtwachstumsmechanismus, die Wachstumsflache bleibt eben.
Wird die Ubersittigung jedoch groB, so erhoht sich die Dichte der kinks dadurch, daB sie sich
auch spontan auf der Facette ausbilden konnen, d.h. daB3 zweidimensionale Keimbildung ver-

stirkt stattfindet und die Ebenheit der Wachstumsfront abnimmt. Es entwickeln sich auf der
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Oberflaiche Wellenformen, und bei Anwesenheit von Verunreinigungen kommt es hier zu
Verteilungsinhomogenititen, so daBl die Amplitude (H6he) dieser Wellen bei der Kristallisati-
on merklich ansteigt. Mit diesem Abbau der Ebenheit der interface und den davor entstande-
nen Verteilungsinhomogenitéten sind die Voraussetzungen fiir konstitutionelle Unterkiihlung
an der Facette gegeben.

Zur Vermeidung von konstitutioneller Unterkiihlung an einer facettierten interface mufl man
dieselben Maflnahmen ergreifen, wie zur Unterdriickung von konstitutioneller Unterkiihlung
an einer atomar rauhen interface. D.h. der Quotient aus dGTO und v muf} auf oben beschriebene

Weise grofler gemacht werden.

F.6. Streifenwachstum von SLG und SPG

Wie sich durch die vorangegangenen Untersuchungen herausgestellt hat, begiinstigen beson-
ders zwei Faktoren die Streifenbildung parallel zu den {101}-Facetten der SLG- und SPG-
Kristalle:

1. Die die Streifen verursachenden Fremdpasen bestehen aus Komponenten, deren Auftreten
bei der Kristallziichtung praktisch unvermeidbar ist (SLG: Eutektikum, SPG: Pr**-Verbin-
dungen).

2. Da der effektive Verteilungskoeffizient dieser Fremdphasen < 1 ist, und an der facettierten
interface ein kinetischer Verteilungskoeffizient im Gegensatz zur unfacettierten Wachstums-
front zu beriicksichtigen ist, werden diese Fremdphasen bei konstitutioneller Unterkiihlung
bevorzugt in den Facetten eingebaut.

Die Streifenbildung ist nun wie folgt zu erkléren:

Wihrend des Ziichtungsprozesses kommt es zur Anreicherung der Fremdphasen vor der inter-
face, d.h. die Ubersittigung (¢i*?) der Schmelze nimmt zu. Damit entsteht die Gefahr konsti-
tutioneller Unterkiihlung. Thr Einsetzen wird -wie oben beschrieben- durch die stabilisierende
Wirkung der Facetten verzogert, d.h. sie setzt erst ab einer bestimmten Hohe der Ubersétti-
gung ein. Beglinstigend auf das Einsetzen der konstitutionellen Unterkiihlung wirkt sich hin-
gegen die Abflachung der Temperaturgradienten aus (dG7"), zu der es dadurch kommt, daB
sich durch die Abnahme des Schmelzniveaus die auf den Kristall strahlende, heile Tiege-
loberfldche vergroBert.

Setzt konstitutionelle Unterkiihlung ein, wird zur Weiterkristallisation mit unverénderter Mas-
senwachstumsrate eine verringerte Ziichtungstemperatur benétigt, die das Regelsystem der

Ziichtungsanlage realisieren soll. Die erforderliche Ausregelung der Verdnderungen in der
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Massenwachstumsrate durch die Heizleistung stoft hier, wie auch in vielen anderen Féllen,
aber auf Grenzen. Sie sind zum einen dadurch bedingt, da3 die nur vor dem Ziichtungsbeginn
einzustellenden Regelparameter im Verlauf der Ziichtung den infolge der flacher werdenden
Temperaturgradienten verdnderten Bedingungen nicht angepalt werden konnen. Zum anderen
gibt es Probleme in der MeBwerterfassung durch die Waage. Sie entstehen dadurch, daB die
elektronische Waage nur die rein statische Masseénderung des Tiegels bzw. des Kristalls fiir
die Messung der Massenwachstumsrate erfafit. Sie erfaBit nicht den verfilschenden Einflul
von Schwankungen der Meniskushohe (Meniskusmasse) und der Oberflichenspannung und
von Durchmesserverdnderungen des Meniskus [114]. AuBlerdem ist es unmoglich, das Zeit-
verhalten des Reglers auf Verdnderungen von Konzentrationen- und damit von Schmelz-
punkten abzustimmen.

Da bei der Einstellung der Regelparameter obige Einfliisse praktisch unberiicksichtigt bleiben
multen, kommt es bei Wirksamwerden dieser Einfliisse zu instabilen Verhéltnissen beim Kri-
stallwachstum (Schwingungszustédnden):

Aus der Ziichtungsprotokollierung (Aufzeichnung der Schwankungen der Wachstumsrate und
der Heizleistung/Kristallisationstemperatur) ist ersichtlich, daf die Streifenausbildung sowohl
bei SLG als auch bei SPG absolut synchron mit Schwankungen der Wachstumsrate geht. Da-
bei wachsen die dunklen Streifen mit einer Wachstumsrate, die deutlich grofer ist als die vor-

gegebene und die hellen Streifen mit einer deutlich darunter liegenden Rate (s. Abbildung 73).

T [g/h]

— Lénge [1 Skaleneinheit = 0,1 mm)]

Abbildung 73: Streifenbildung im SPG-Kristall 5 und synchron gehende Abweichung von der
mittleren Wachstumsrate (eingeblendete Kurve)
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Der Wechsel zwischen zu schneller und zu langsamer Wachstumsrate ist einer Schwingung
dhnlich. Er geschieht beim SPG besonders abrupt (s. Abbildung 74), beim SLG liegt eine Pe-

riode dazwischen, in der das Wachstum mit der vorgesehenen Rate abléuft (s. Abbildung 75).
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Abbildung 74: Schwankungen der Wachstumsrate von SPG (SPG 5)
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Abbildung 75: Schwankungen der Wachstumsrate von SLG (SLG 2)
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Die Streifenbildung in den SLG- und SPG-Kristallen kann nun wie folgt erklart werden:

In den Perioden schnelleren Wachstums (Kristallisationsgeschwindigkeit v groer) kommt es
zum Einsetzen von konstitutioneller Unterkiihlung. Infolgedessen werden verstérkt
Fremdphasen -besonders in den Facetten- eingebaut, wodurch die fremdphasenreichen dunk-
len Streifen entstehen. In den Perioden langsameren Wachstums wird die konstitutionelle
Unterkiihlung durch die kleiner gewordene Kristallisationsgeschwindigkeit unterdriickt, und
es kristallisierte die reine Schmelze, die die helleren (gelben bzw. griinen) Streifen bildet.

Da die Parameter dieser Schwankungen der Wachstumsraten im Stadium maximal ausge-
dehnter Facetten bei SLG und SPG trotz der unterschiedlichen Ziichtungsgeschwindigkeiten
einander sehr dhnlich sind, wie Tabelle 22 zeigt, ist die Vergleichbarkeit des Streifenwachs-

tums in SLG und SPG erkléarbar.

SLG SPG
Ziichtungsgeschwindigkeit v 1,0 0,785
[mmh']
vorgegebene Wachstumsrate
(im Zylinderteil des Kristalls)
[gh] 1,65 1,34
[gmm™] 1,65 1,70
Abweichung von der mittle- +/-0,4 +0,25/-0,55
ren Wachstumsrate [g h™']
Frequenz der Schwingungen 2,7 2,5
der Wachstumsrate im Be-
reich ausgedehnter Facetten
[pro mm Kristallange]
dazugehorige Temperaturver- +/- 7,5 +7/-13
dnderungen [K]

Tabelle 22: Schwankungen der Wachstumsraten

F.7. Auswirkungen der Streifenbildung auf die Kristallstruktur
Das (150)-Rontgenreflexionstopogramm eines in <100>-Richtung geziichteten SPG-Kristalls

zeigt deutlich streifenformige Gitterverzerrungen parallel zur {101}-Facette der interface
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(s. Abbildung 76)." Das bedeutet, die beobachteten Streifungen verursachen Inhomogenititen
im Kristallgitter. Welche Auswirkungen sie auf die Perfektion der abzuscheidenden Schicht
haben, ist bis jetzt ungeklirt. Die Moglichkeiten, diese Streifenbildung zu unterdriicken, sind
in F.5.2. aufgefiihrt. Die hier eingesetzten Ziichtungsbedingungen (gute Reinheit der Aus-
gangsmaterialien, kleine Ziichtungsgeschwindigkeiten und flir Kristallperfektion und Kiri-
stallwachstum angepalite Temperaturgradienten) sind bereits weitgehend optimiert, schlieBen

jedoch noch weiterfithrende Untersuchungen zu ihrer Verfeinerung nicht aus.

Abbildung 76: (150)-Rontgenreflexionstopogramm des <100>-SPG-Kristalls, Probenbreite
& mm

" Herrn Dr. V. Alex, IKZ Berlin, sei herzlich fuir diese Messungen gedankt.
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G. Kristallographische und physikalische Eigenschaften von SLG und SPG

Eigenschaften SrLaGaOy, SrPrGa0O;,
Raumgruppe 14/mmm 14/mmm
ap [A] 3,8437 3,8220
co [A] 12,688 12,622
Thermische Ausdehnungskoeff. [10°K™]
a-Achse 10,05 8,6
c-Achse 18,9 17,0
misfit || <100>/<001> bei 800°C 0,21/7,2 1,6/3,9
Phasenumwandlungen/Zwillinge - -
Spaltbarkeit - -
Farbe honiggelb griin
Brechungsindex 1,9554 2,038"
Dichte [g cm™] 6,389 6,12
Schmelztemperatur [°C] 1505 1462
Dielektrizitidtskonstante £ (300K) 22 24,2
dielektr. Verlustwinkel tan 5[107] 5,7 13

(300K)

" Fiir die Bestimmung der Brechwerte von SPG sei den Herren Prof. Dr. M. Miihlberg und
Dipl.-Min. G. Schetter, Universitdt Koln, herzlich gedankt.
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H. Anhang

H.1. Rontgenpulveraufnahmen

H.1.1. Zuordnung der d-Werte der Verbindung Sr,L.aGaOs zur Fremdphase im Kristallkonus
und zu den Isotypen SroNdAIOs und SryGdGaOs (K = Konus, S=Sinterprodukt, g = gemessen,

b = berechnet)

Isotypen Sr;LaGaOs

SroNdAIOs | Sr,GdGaOs | Konus 7 Sinterprodukt
i | d[A1] 1 [d[A]] 1 | delAl | desIAl | Ls@eD. | dp[A] | dides[A]
002 | 5,45 | 15 | 5,60 4 5,659 5,622 15 5,641 -0,019
110 4,81 1 4,903
112 3,59 | 20 | 3,636 | 2 3,690 15 3,701 -0,011
200 3,392 | 1 3,467
21112906 | 65 | 2,915 | 100 2,989 2,984 59 2,990 -0,006
202 | 2,859 | 100 2,953 2,948 100 2,954 -0,006
004 | 2,730 | 30 | 2,796 | 20 2,820 2,817 42 2,821 -0,004
114 2,415 | 20 2,445
220 | 2,385 | 30 2,450 2,449 37 2,451 -0,002
2131 2,325 | 80 | 2,353 | 40 2,391 2,389 60 2,393 -0,004
222 2,204 | 1 2,246 15 2,248 -0,002
204 2,153 | 1 2,188
310 | 2,135 | 20 (2,144 | 9 2,192 2,189 25 2,193 -0,004
3121 1,987 | 10 | 2,000 | 6 2,041 2,041 16 2,044 -0,003
205 1,865 | 1 1,891
3211 1,847 | 10 | 1,855 | 1 1,892 14 1,896 -0,004
2241 1,799 | 20 | 1,820 | 14 1,849 1,848 32 1,850 -0,002
2151 1,774 | 20 | 1,801 | 10 1,824 1,822 24 1,825 -0,003
116 | 1,705 | 5 | 1,738 | 1 1,754 16 1,756 -0,002
1341 1,683 | 15 | 1,704 | 4 1,732 1,729 17 1,731 -0,002
040 1,697 | 4 1,733
206 | 1,618 | 25 | 1,633 | 30 1,663 1,659 28 1,663 -0,004
141 ] 1,604 | 15 | 1,628 | 30 1,653 1,652 31 1,653 -0,001
042 1,622 | 30 1,657
3301 1,597 | 5 [1,602 | 4 1,634 16 1,634 0
3321 1,533 | 15 | 1,539 | 5 1,569 1,569 18 1,570 -0,001
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H.1.2. Identifizierung der unbekannten Phase des mehrphasigen Kristallendes durch Vergleich
ihrer d-Werte und relativen Intensititen mit denen der Fremdphase aus der Restschmelze und
einem Sinterprodukt der Zusammensetzung SrLa; §Ga; ;07 sowie mit dem Isotyp SrNd,ALLO;
(R = Restschmelze)

fett:  fremde Reflexe des Kristallendes

+: Uberlagerung mit anderen Reflexen (SLG, SrLaGa;0O5), oder mit sehr kleiner Intensitit
vorhanden

- nicht nachweisbar

SI‘NdzAle7 STL32G3207
Restschmelze 11 Sinterprodukt
hkl d[A] 1 d.r[A] Iy dyr [A] dgr-dpr | dgs [A] Iy dgs-dpr
[A] [A]

002 10,163 10 10,164 | -0,001 | 10,090 10 -0,074
004 5,079 15 5,082 | -0,003 | 5,064 15 -0,018
101 3,680 30 3,793 5 3,802 | -0,009 | 3,783 5 -0,019
006 3,330 20 3,388 65 3,388 0 3,381 40 -0,007
103 3,270 15 + 3,361 +

105 2,735 100 2,803 67 2,803 0 2,799 100 -0,004

110 2,656 75 2,732 35 2,737 | -0,005 | 2,736 60 -0,001

112 2,542 5 + 2,642 +
008 2,501 5 + 2,541 +
114 2,330 10 - 2,409 -
107 2,267 10 2,322 5 2,323 | -0,001 | 2,320 10 -0,003
116 2,068 60 + 2,129 2,125 20 -0,004
0010 | 1,997 15 2,035 100 2,033 | 0,002 | 2,034 75 0,001
109 1,908 5 + 1,951 +
200 1,864 50 1,933 25 1,935 | -0,002 | 1,932 25 -0,003
118 1,812 5 + 1,862 +
0012 | 1,665 15 + 1,694 1,695 15 0,001
206 1,627 25 + 1,680 +
213 1,616 10 + 1,677 +
1110 | 1,591 15 + 1,632 1,632 15 0

215 1,540 45 1,593 75 1,592 | -0,001 | 1,590 63 0,002
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H.1.3. Reflexe aus dem Rontgenpulverdiagramm von SPG

hkl SLG SPG 4 gemessen SPG berechnet
JCPDS 83-1004 [s. 35]
d[A] ! dq [A] I ds [A] dy-dg [A]

002 6,344 8 6,269 26 6,311 0,042
101 3,6786 11 3,648 38 3,658 0,010
004 3,172 9 3,143 32 3,156 0,013
103 2,8444 100 2,821 100 2,829 0,008
110 2,7179 69 2,700 66 2,703 0,003
112 2,4982 1 2,484 -

105 2,1177 19 2,097 40 2,106 0,009
006 2,1146 19 mogl. 2,104 -

114 2,0638 22 2,048 44 2,053 0,005
200 1,9218 32 1,910 56 1,911 0,001
202 1,8393 1 1,829 -

211 1,7033 2 1,690 28 1,694 0,004
116 1,6690 12 1,655 44 1,660 0,005
204 1,6436 5 1,633 33 1,635 0,002
107 1,6394 8 1,626 30 1,631 0,005
213 1,5924 30 1,582 64 1,584 0,002
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H.1.4. Zuordnung der d-Werte der Verbindung Sr,PrGaOs zur Fremdphase im Kristallkonus
und zu den Isotypen SroNdAIOs und SryGdGaOs (x = Vorkommen nahe der Nachweisgrenze)

Isotypen Sr,PrGaOs

hkl | SroNdAIOs | Sr,GdGaOs | Konus 11 Sinterprodukt

d[A] | 1 | d[AI] I | de[Al | ds[A] | LsreD. | dy[A] | dydes[A]
002 545 | 15 | 5,60 4 5,647 5,637 21 5,627 -0,010
110 4,81 1 - 4,855 17 4,839 -0,016
112 3,59 | 20 | 3,636 | 2 X 3,673 17 3,669 -0,004
200 3,392 | 1 - - 3,422
21112906 | 65 | 2,915 | 100 2,954 2,955 57 2,953 -0,002
202 | 2,859 | 100 2,925 2,926 100 2,924 -0,002
004 | 2,730 | 30 | 2,796 | 20 X 2,815 38 2,813 -0,002
114 2415 | 20 - X 2,432
220 | 2,385 | 30 2,424 2,421 40 2,420 -0,001
2131 2,325 | 80 | 2,353 | 40 2,374 2,373 70 2,371 -0,002
222 2,204 | 1 X 2,220 17 2,223 0,003
204 2,153 | 1 - X 2,173
310 | 2,135 | 20 (2,144 | 9 X 2,165 27 2,164 -0,001
3121 1,987 | 10 | 2,000 | 6 2,013 2,021 21 2,020 -0,001
205 1,865 | 1 - - 1,880
3211 1,847 | 10 | 1,855 | 1 1,870 1,873 18 1,872 -0,001
2241 1,799 | 20 | 1,820 | 14 X 1,835 32 1,835 0
2151 1,774 | 20 | 1,801 | 10 1,814 1,814 32 1,813 -0,001
116 | 1,705 | 5 | 1,738 | 1 1,754 1,749 17 1,749 0
134 1,683 | 15 | 1,704 | 4 X 1,715 20 1,715 0
040 1,697 | 4 X - 1,711
206 | 1,618 | 25 | 1,633 | 30 1,645 1,644 38 1,645 0,001
141 | 1,604 | 15 | 1,628 | 30 X X 1,642 -
042 1,622 | 30 - - 1,637
3301 1,597 | 5 1,602 | 4 X 1,614 20 1,613 -0,001
3321 1,533 | 15 | 1,539 | 5 1,551 1,552 21 1,551 -0,001
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H.1.5. Reflexlagen von SrPrGa;O; (fett: Vorkommen im Kristallende)

SrLaGaz;04 SrPrGa;07-Schmelzprobe

JCPDS 45-0637 [s. 35]
hkl d[A] 1 d, [A] I, dy [A] dp-d, [A]
110 5,687 3 5,672 5 5,671 -0,001
001 5,333 1 5,299
101 4,447 1 4,421
200 4,026 2 3,999 5 4,010 0,011
111 3,893 12 3,870 46 3,872 0,002
210 3,6029 1 3,587
201 3,2137 18 3,195 30 3,198 0,003
211 2,9848 100 2,968 100 2,970 0,002
220 2,8474 4 2,833 8 2,835 0,002
002 2,6665 14 2,650 34 2,650 0
310 2,5471 22 2,534 30 2,536 0,002
102 2,5309 3 2,515 7 2,516 0,001
221 2,5120 1 2,500
112 2,4147 2 2,400
301 2,3976 1 2,385 8 2,387 0,002
311 2,2987 1 2,281 3 2,288 0,007
202 2,2230 2 2,209 4 2,211 0,002
212 2,1431 5 2,129 15 2,131 0,002
321 2,0605 2 2,050 3 2,051 0,001
400 2,0133 5 2,006 8 2,005 -0,001
410 1,9534 3 1,945
222 1,9465 3 1,935 10 1,936 0,001
330 1,8985 5 1,890 10 1,890 0
302 1,8922 1 1,882
401 1,8837 1 1,875
312 1,8417 25 1,831 30 1,832 0,001
411 1,8342 9 1,826
420 1,8010 3 1,792 5 1,793 0,001
331 1,7884 4 1,780 3 1,780 0
322 1,7121 1 1,702 5 1,704 0,002
421 1,7064 1 1,699
113 1,6969 1 1,686 3 1,686 0
203 1,6262 2 1,615 3 1,617 0,002
402 1,6068 2 1,599 3 1,599 0
213 1,5941 15 1,585 43 1,585 0
412 1,5761 2 1,567 3 1,568 0,001
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H.1.6. Reflexlagen von PrsGa,Og (fett: Vorkommen im Kristallende)

LayGay,O9 JCPDS 37-1433 [s. 35]

PrsGa,;0y —Sinterprobe

hkl d[A] li d, [A] 1, dy [A] dy-d,, [A]
011 7,775 8 7,751 18 7,738 -0,013
002 5,490 6 5,429

012 4,900 8 4,871

021 4,900 8 4918

11-2 4,770 3 4,763

022 3,865 6 3,869

013 3,470 25 3,442 20 3,439 -0,003
22-1 3,221 100 3,195 100 3,191 -0,004
220 3,112 20 3,070

023 3,045 65 3,026 75 3,026 0
032 3,045 65 3,051 40 3,045 -0,006
131 3,042 45 3,030

040 2,740 5 2,761 9 2,758 -0,003
202 2,737 10 2,675 18 2,673 -0,002
212 2,655 10 2,602 5 2,598 -0,004
20-4 2,653 7 2,643 10 2,640 -0,003
123 2,601 6 2,572 5 2,564 -0,008
23-2 2,601 6 2,596

231 2,437 3 2,412 5 2,411 -0,001
23-3 2,398 2 2,395

232 2,190 7 2,164 10 2,162 -0,002
23-4 2,145 10 2,135 12 2,145 0,010
33-1 2,145 10 2,119 -0,016
241 2,100 3 2,092 5 2,087 -0,005
14-4 1,990 15 1,988 5 1,989 0,001
242 1,937 15 1,920 15 1,920 0
214 1,917 6 1,881

235 1,903 5 1,899

251 1,820 10 1,818 15 1,815 -0,003
061 1,803 7 1,811 22 1,813 0,002
411 1,752 4 1,709

-433 1,718 10 1,695 10 1,703 0,008
41-5 1,705 6 1,681 5 1,692 0,011
421 1,688 5 1,651

23-6 1,685 5 1,680

26-1 1,660 3 1,664 5 1,664 0
43-4 1,646 2 1,640 15 1,641 0,001
42-5 1,646 2 1,635

063 1,636 2 1,639

21-7 k.A. 1,616 8 1,617 0,001
442 k.A. 1,595 8 1,596 0,001
44-1 KA. 1,582 8 1,581 -0,001
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