Untersuchungen zur Natur der Laves-Phasen in Systemen

der Ubergangsmetalle

DISSERTATION

zur Erlangung des akademischen Grades
Doctor rerum naturalium
(Dr. rer. nat.)

vorgelegt
der Fakultat Mathematik und Naturwissenschaften

der Technischen Universitiat Dresden

von
Diplom-Chemiker Daniel Griiner
geboren am 10.02.1977 in Iserlohn

Gutachter: Prof. Dr. J. Grin
Prof. Dr. M. Ruck
Prof. Dr. G. Miller

Eingereicht am: 17.08.2006
Tag der Verteidigung: 08.01.2007






111

Danksagung

Mein Dank gilt Herrn Prof. Dr. Juri Grin und Herrn Prof. Dr. R. Kniep fiir die
Moglichkeit der Promotion am Max-Planck-Institut fiir Chemische Physik fester
Stoffe (MPI-CPfS). Herrn PD Dr. Guido Kreiner und Herrn Prof. Dr. Juri Grin

danke ich fiir die Betreuung meiner Arbeit.

Ohne die Hilfe meiner Kollegen am MPI-CPfS wire diese Arbeit nicht zustande

gekommen. Ich danke besonders

Herrn Dr. Horst Borrmann, Herrn Dr. Raul Cardoso, Herrn Dr. Yurii Prots, Herrn
Steffen Hiickmann und Herrn Dr. Hui Zhang fiir Réntgenmessungen an Pulvern und

Einkristallen,

Herrn Dr. Ulrich Burkhardt und Frau Monika Eckert fiir ihre Hilfe in der Metallo-
graphie,

Herrn Dr. Reiner Ramlau, Frau Petra Scheppan und Frau Katja Schulze fiir REM-,
EDXS- und WDXS-Untersuchungen

Herrn Prof. Dr. Rainer Niewa, Herrn Dr. Stefan Hoffmann und Frau Susann Miiller
fiir DTA- und DSC-Messungen,

Frau Dr. Gudrun Auffermann, Frau Ulrike Schmidt, Frau Anja Voélzke und Frau

Bianca Wolf fiir chemische Analysen,

Herrn Dr. Walter Schnelle und Herrn Ralf Koban fiir die Messungen der Magneti-

sierung und des elektrischen Widerstandes,

Herrn Dr. Marcus Schmidt fiir die Hilfe bei der Messung von Réntgenabsorbtions-

spektren,

Herrn Dr. Alim Ormeci fiir die Durchfiihrung von Bandstrukturrechnungen nach der
FPLO-Methode und

Frau Dr. Enkhtsetseg Dashjav, Herrn Dr. Miroslav Kohout, Herrn Dr. Helge Rosner
und Herrn Dr. Frank Wagner fiir die Einfithrung in das TB-LMTO-ASA-Programm

und zahlreiche Diskussionen der chemischen Bindung.

Diese Arbeit ist im Rahmen der institutsiibergreifenden Max-Planck-Forschungs-
initiative The Nature of Laves Phases — From Atomic to Mesoscopic Phenomena
entstanden. Einige der in dieser Arbeit vorgestellten Ergebnisse sind innerhalb die-
ser Initiative in Kooperation mit Gruppen auflerhalb des MPI-CPfS entstanden.
Mein Dank gilt Herrn Dr. Frank Stein, Herrn Dr. Martin Palm und Herrn Dr.
Satoru Kobayashi (Max-Planck-Institut fiir Eisenforschung, Diisseldorf) fiir EBSD-



v

Untersuchungen und viele interessante Gespréche iiber Laves-Phasen, Herrn Dr. Ro-
bert Dinnebier (Max-Planck-Institut fir Festkorperforschung, Stuttgart) und Herrn
Dr. Andreas Leineweber (Max-Planck-Institut fiir Metallforschung, Stuttgart) fiir
die Messung von Pulverdiffraktogrammen mit Synchrotronstrahlung sowie Herrn
Prof. Dr. Osamu Terasaki und Herrn Dr. Tadahiro Yokosawa (Universitit Stock-
holm) fiir TEM-Untersuchungen.

Dariiber hinaus mochte ich mich bei allen Kollegen am MPI-CP{S fiir ihre Ge-
sprachbereitschaft, ihre mir entgegengebrachte Unterstiitzung und das gute Arbeits-
klima bedanken. Insbesondere danke ich Herrn Dr. Frank Haarmann, Herrn Bastian

Ewald und Herrn Christian Kudla fiir zahlreiche anregende Diskussionen.

Mein herzlicher Dank gilt meinen Eltern fiir ihre langjédhrige Unterstiitzung und ihr

Interesse an meiner Arbeit.



INHALTSVERZEICHNIS v
Inhaltsverzeichnis
I Allgemeiner Teil 1
1 Einleitung 1
2 Laves-Phasen 3
2.1 Nomenklatur . . .. ... .. ... 3
2.2 Kristallstrukturen . . . . . . . ... 4
2.2.1 Einordnung der Kristallstrukturen . . . . . . . . .. ... ... 4
2.2.2  Beschreibung der Kristallstrukturen nach SAmMson . . . . . . 7
2.2.3 Nomenklatur zur Beschreibung der Kristallstrukturen . . . . . 12
2.2.4 Beschreibung der Kristallstrukturen als Stapelfolge von 3°-
und 53.3/3.5.3.5-Netzen . . . . ... ... ... .. ... ... 16
2.25 Der MgCuy-Typ (C15) . . . . . ... . .. 18
2.2.6 Der MgZno-Typ (C14) . . . . . . .. ... ... 22
2.2.7 Der MgNip-Typ (C36) . . . . ... . ... ... 24
2.2.8 Stapelfolgen — Stapelfehler . . . . . . ... ... ... ..... 26
2.2.9 Verzerrungen hexagonaler Laves-Phasen . . . . . ... .. .. 29
2.3 Stabilitatskriterien . . . . ... Lo oL 35
2.3.1 Bildungsbedingungen fiir Laves-Phasen . . . . . . . . . .. .. 35
2.3.2 Stabilitdt der Polytypen der Laves-Phasen . . . . . . ... .. 38
2.3.3 Elektronische Struktur und chemische Bindung . . . . . . .. 40
2.4 Homogenitétsbereiche — Punktdefekte . . . . . . . . . ... ... ... 42
2.5 Laves-Phasen in den Systemen Nb—TM und Nb-Cr—-TM . . . . . .. 43
2.5.1 Physikalisch-chemische Daten der Elemente Nb, Cr, Mn, Fe,
Cound Ni . . .. .. 43
2.5.2 DasSystem Nb-Cr . . . ... ... ... ... ... ... 44
2.5.3 DasSystem Nb-Mn. . . .. ... ... ... ... .. ..... 46
254 Das System Nb-Fe . . ... .. .. ... ... ... ... 47
2.5.5 DasSystem Nb-Co . . . . ... ... ... ... ... ..... 49
2.5.6 Das System Nb-Cr—Co . . . . . ... ... ... ... ..... 51
2.5.7 Das System Nb—Cr—Ni . . . .. ... ... ... ... ..... 53
3 Methoden und Arbeitstechniken 55
3.1 Probenprédparation . . . ... ... ..o 55
3.2 Rontgenographische Untersuchungen . . . . . . ... ... ... ... 56
3.2.1 Pulverdiffraktometrie . . . . . .. ... 56



vi INHALTSVERZFEICHNIS

3.2.2  Einkristall-Rontgenstrukturanalyse . . . . . . ... .. ...
3.3 Metallographie . . . . . . . . ...
3.4 Transmissions-Elektronenmikroskopie . . . . . . . . ... ... ..

3.4.1 Elektronenbeugung . . . . . .. ...

3.4.2 Hochauflosende Elektronenmikroskopie an Laves-Phasen

3.5 Thermische Analyse . . . . . ... .. ... .. ... ... ...
3.6 Chemische Analyse . . . . . . . . ... ... ... ...
3.7 Messungen der Magnetisierung und des elektrischen Widerstandes . .
3.8 Rontgenabsorptionsspektroskopie . . . . . .. ...
3.9 Berechnungen der elektronischen Struktur . . . .. ... ... ...
3.9.1 Elektronen in Festkorpern . . . . . .. ... ... ... ...
3.9.2 Die Extended-Hiickel-Methode . . . . . . .. ... ... ...
3.9.3 Dichtefunktional-Theorie . . . . . . . . ... .. ... ....
3.9.4 Die LMTO-ASA-Methode . . . .. ... .. ... ......
3.9.5 Die FPLO-Methode . . . . . . . . ... ... ... ......
3.9.6  Orbitalbasierte Analyse der Chemischen Bindung . . . . . .
3.9.7 Das DFSO-Konzept . . . . . . . . ... ... ... ......

II Ergebnisse und Diskussion

4 Das System Nb—Co als Modellsystem

4.1 Stabilitdtsbereiche der Laves-Phasen . . . . . ... .. .. .. ...
4.2 C36-Nby_,Coouz « « v v v o i
4.2.1 Einkristallstrukturanalyse von C36-Nb;_,Cosy, (z = 0,265)
4.2.2  Elektronenmikroskopische Untersuchungen . . . . . . . . ..
4.2.3 Physikalische Eigenschaften . . . . . .. ... .. ... ...
4.2.4  Elektronische Struktur und chemische Bindung . . . . . ..
4.2.5 Zusammenfassung . . . . ... ...
4.3 CI15-Nby_;Coouz v v v i
4.3.1 Einkristallstrukturanalyse von C15-Nb;_,Cosy, (z = 0 und x
=0,12) . .
4.3.2 Elektronenmikroskopische Untersuchungen . . . . . . . . ..
4.3.3 Physikalische Eigenschaften . . . . ... ... ... ... ..
4.3.4  Elektronische Struktur und chemische Bindung . . . . . ..
4.3.5 Zusammenfassung . . . . . ... ...
4.4 Cl4-Nb11,Cooz « o v v o
4.4.1 Einkristallstrukturanalyse von C14-Nby,,Cos_, (z = 0,07) . .



INHALTSVERZEICHNIS vii

4.4.2 Elektronenmikroskopische Untersuchungen . . . . . . .. . .. 146
4.4.3 Elektronische Struktur und chemische Bindung . . . . . . .. 146
4.4.4 Zusammenfassung . . . . .. ..o 160
4.5 Elektronische Struktur von C14-, C15- und C36-NbCoy . . . . . . .. 161
5 Laves-Phasen in den Systemen Nb—Cr, Nb—Mn und Nb—Fe 167
5.1 Das System Nb-Cr . . . . . . . ... ... 167
5.1.1 Phasenanalyse . . . . . . . . ... ... 167
5.1.2 Rietveld-Verfeinerung der Kristallstruktur von C15-NbCry . . 172
5.1.3 Elektrischer Widerstand von C15-NbCry . . . . . . . . . . .. 172
5.1.4 Zusammenfassung . . . . .. ... 174
5.2 Das System Nb-Mn . . . .. . .. ... . 175
5.2.1 Phasenanalyse . . . . . . . . ... ... 175

5.2.2  Einkristallstrukturanalyse von C14-Nby_,Mns,, (z = 0 und
x=0,13) . .. 175
5.2.3 Zusammenfassung . . . . .. ..o 180
5.3 Das System Nb-Fe . . . ... .. ... ... ... 181
5.3.1 Phasenanalyse . . . . . . . . ... ... 181
5.3.2  Einkristallstrukturanalyse von C14-NbFe, . . . . . . . . . .. 185
5.3.3 Elektrischer Widerstand von C14-NbFe, . . . . . . . . . . .. 188
5.3.4 Zusammenfassung . . . . .. ... Lo 189
5.4 Metastabile Phasen in den Systemen Nb—Cr und Nb-Fe . . . . . . .. 189
6 Mischkristalle C14-Nb(Cr;_,Co,)s; und C14-Nb(Cr;_,Ni, ), 193
6.1 Die Mischkristallreihe C14-Nb(Cr;_,Coy)o « . o o o o o o o o oL L. 193
6.1.1 Darstellung und Phasenanalyse . . . . ... ... ... .... 193
6.1.2 Einkristall-Rontgenstrukturanalyse . . . . . .. .. ... ... 195
6.1.3 Physikalische Eigenschaften . . . . . .. ... ... ... ... 199
6.1.4 Elektronische Struktur und chemische Bindung . . . . . . .. 200
6.1.5  Zusammenfassung . . . . . . .. ... 203
6.2 Darstellung und Kristallstruktur von C14-Nb(Cr;_,Niz)s . . . . . .. 203
6.2.1 Darstellung und Phasenanalyse . . . . ... ... ... .... 203
6.2.2 Einkristall-Rontgenstrukturanalyse . . . . ... .. ... ... 204
6.2.3 Elektronische Struktur und chemische Bindung . . . . . . .. 208
6.2.4 Zusammenfassung . . . . .. ... L 208
7 Vergleichende Untersuchungen der Reihe NbTM, 209

7.1 Rontgenabsorptionsspektroskopie . . . . . ... ... 209



viii INHALTSVERZEICHNIS
7.2 Elektronische Struktur und chemische Bindung . . . . .. .. .. .. 213
7.3 Strukturelle Verzerrungen hexagonaler Laves-Phasen . . . . . . . .. 217

7.3.1 Phénomenologische Beschreibung der Verzerrungen . . . . . . 217
7.3.2  Analyse der Verzerrungen mit Hilfe der FPLO-Methode . . . . 219
7.3.3 Analyse der Verzerrungen mit Hilfe der COHP-Methode . . . 220
7.4 Zusammenfassung . . . . ... L. 223

8 Zusammenfassung und Ausblick 225

Literaturverzeichnis 229

Abbildungsverzeichnis 251

Tabellenverzeichnis 257

A Anhang 263
A.1 Computerprogramme . . . . . . . . . . . ... 263
A.2 Berechnung von Koeffizienten in Summenformeln, Molenbriichen und

Valenzelektronenkonzentrationen . . . . . . . . ... ... .. 264
A.3 Untersuchungen an NbyCoy . . . . . . . .. .. .. ... .. ..... 265
A.4 Verfeinerung der Kristallstruktur von C14-Nby,,Coy_, an Hand von

Pulverdaten . . . . . . . . . ..o 268
A.5 Kristallographische Daten von NbCoz-Modellkristallen . . . . . . .. 269
A.6 Kiristallographische Daten des Nbi;Cos;-Modellkristalls . . . . . . . . 271
A.7 Gitterparameter von Cl4-Modellkristallen . . . . . . ... ... ... 271



Teil 1

Allgemeiner Teil

1 Einleitung

Laves-Phasen sind intermetallische Verbindungen der Zusammensetzung A B, die in
den Strukturtypen C14 (MgZn,), C15 (MgCus), C36 (MgNis) oder deren Abkémm-
lingen kristallisieren. Diese sind Polytypen mit einem gemeinsamen grundlegenden
Strukturmuster. Insgesamt sind iiber 1400 bindre und terndre Laves-Phasen be-
kannt [1,2]. Sie stellen damit die grofite Gruppe der bislang bekannten interme-
tallischen Verbindungen dar. Laves-Phasen werden von nahezu allen Metallen des
Periodensystems gebildet. Dariiber hinaus kénnen auch Halbmetalle wie z. B. Silici-
um Bestandteil ternédrer Laves-Phasen sein.

Laves-Phasen wurden intensiv untersucht um grundlegende Aspekte der Phasen-
stabilitédt zu verstehen. Geometrische und elektronische Faktoren haben sich in ihrer
Vorhersagekraft beziiglich des Auftretens und der Stabilitdt einer Laves-Phase aber
nur in wenigen Féllen als hilfreich erwiesen. Insbesondere iiber die Chemie der von
Ubergangsmetallen gebildeten Laves-Phasen, die technologisch am interessantesten
sind [3], ist wenig bekannt. Der Grund fiir das Auftreten von Homogenitéatsbereichen
und damit einhergehender struktureller Defekte ist in den meisten Féllen immer noch
unklar und spiegelt grundsétzliche Probleme in der Chemie intermetallischer Ver-
bindungen wider: Das unvollstéindige Bild der chemischen Bindung, die Tendenz zur
Bildung ausgedehnter Homogenitétsbereiche sowie der Einfluss von Minoritéitskom-
ponenten auf Struktur und Phasenstabilitit ist bei intermetallischen Verbindungen
grofer als bei vielen anderen Verbindungsklassen. Daher sind die Informationen {iber
Struktur, Stabiblitdt und physikalische Eigenschaften intermetallischer Verbindun-
gen im Allgemeinen unvollstédndig und mitunter unzuverléssig oder widerspriichlich.

Mit einer grundlegenden Untersuchung der Laves-Phasen in einer begrenzten
Anzahl von Systemen soll diese Arbeit einige dieser offenen Fragen beantworten.
Als Modellsysteme wurden Laves-Phasen in den Systemen Nb—TM (TM = Cr, Mn,
Fe, Co) und Nb-Cr—TM (TM = Co, Ni) ausgewéhlt. Das Ziel der Untersuchung ist,
das Wechselspiel zwischen chemischer Bindung, Struktur und Phasenstabilitéat fiir
die Laves-Phasen auf der Grundlage genauer experimenteller Daten zu beleuchten.
Dazu wurde ein umfassendes Forschungsprogramm von der Optimierung der Proben-
praparation iiber die metallographische und kristallographische Charakterisierung
bis hin zur Analyse der chemischen Bindung mit modernen quantenmechanischen
Methoden durchgefiihrt.
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2 Laves-Phasen

Die Zuordnung einer Verbindung zur Klasse der Laves-Phasen erfolgt auf der Grund-
lage ihrer Kristallstruktur. Die Kristallstrukturen der Laves-Phasen spiegeln die von
GoLDSCHMIDT und LAVES [4] formulierten kristallchemischen Stabilitdtskriterien
wider (aus [5]):

1. Raumprinzip. Die Bausteine ordnen sich in der Kristallstruktur so an, dass der

Raum am dichtesten ausgefiillt wird (Prinzip der dichten Packung).

2. Symmetrieprinzip. Die Anordnung der Bausteine strebt nach einer moglichst

hohen Symmetrie.

3. Wechselwirkungsprinzip. Die Anordnung erfolgt so, dass die einzelnen Baustei-
ne mit moglichst vielen anderen Bausteinen in Wechselwirkung stehen (d. h.
benachbart sind).

Obwohl die Kristallstrukturen der Laves-Phasen den drei oben genannten Kriterien
weitestgehend entsprechen, werden Abweichungen von der nach dem Hartkugelmo-
dell erwarteten Geometrie beobachtet, die auf elektronische Effekte zuriickzufiihren
sind.

Die Vielfalt an moglichen Komponenten, die teils stark ausgepragten Homoge-
nitatsbereiche der Laves-Phasen und die grofie Bandbreite der Bildungsenthalpien
(von 0 bis —350kJ/mol) zeigen, dass die chemische Bindung innerhalb der Familie
der Laves-Phasen sehr facettenreich sein muss und allgemein giiltige Stabiliftskrite-
rien daher schwierig zu formulieren sind.

In diesem Kapitel werden die Kristallstrukturen der Laves-Phasen beschrieben.
Dies schlielt die Beschreibung der Realstrukturen, also Verzerrungen der Strukturen
und Defekte (v.a. Punkt- und Fldchendefekte) ein. Dariiber hinaus werden Ansétze
zur Beschreibung der Stabilitdt und chemischen Bindung von Laves-Phasen vorge-
stellt und diskutiert. Schliefllich werden die in dieser Arbeit untersuchten chemischen

Systeme néher erlautert.

2.1 Nomenklatur

In Summenformeln intermetallischer Phasen sollen die Komponenten nach Vorschlag
der IUPAC in alphabetischer Reihenfolge angegeben werden. Haufig werden die Ele-
mente in der Summenformel entsprechend ihrer Elektronegativitdt angeordnet, die
allerdings bei Ubergangsmetallen — je nach verwendeter Elektronegativitiitsskala —
manchmal nicht eindeutig ist. Von einer gewihlten Reihenfolge darf abgewichen

werden um Gemeinsamkeiten hervorzuheben.
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In dieser Arbeit wird immer die Schreibweise ABs verwendet, d.h. die Elemen-
te werden geméfl der Besetzung der A- und B-Teilstrukturen angeordnet. Diese
Anordnung wird auch bei der Benennung der Zweistoffsysteme angewendet, z. B.
Nb—Cr, wobei Nb die A-Teilstruktur in einer Laves-Phase NbCry bildet. In ternéren
Phasen oder bindren Phasen mit Homogenitétsbereich erfolgt die Anordnung der
Elemente, die dasselbe Untergitter besetzen, in der Reihenfolge ihrer Gruppennum-
mer, z.B. Nb(Cr;_,Co,)s. Hier besetzen Cr und Co die B-Lagen statistisch; die
runde Klammer zeigt an, dass sich die Mischbesetzung nur auf die B-Teilstruktur
bezieht. Fiir binédre Verbindungen mit Homogenitatsbereich, in denen eine Atomsor-
te in beiden Teilstrukturen auftritt, wird haufig auch eine kiirzere Schreibweise der
From A;_,Bs., verwendet. Hier wird die A-Teilstruktur in einem B-reichen Kristall

teilweise mit B-Atomen besetzt.

2.2 Kiristallstrukturen

2.2.1 Einordnung der Kristallstrukturen

Die Kristallstrukturen der intermetallischen Verbindungen MgZn, (C14), MgCu,
(C15) und MgNi, (C36) wurden in der ersten Hélfte des vergangenen Jahrhunderts
in Arbeiten von FRIAUF [6,7] sowie LAVES und WITTE [8] beschrieben. In der
letztgenannten Arbeit wird die enge Verwandtschaft der drei Kristallstrukturen her-
vorgehoben, aufgrund derer SCHULZE [9] diese drei Strukturtypen unter dem Begriff
Laves-Phasen zusammengefasst hat.

FRANK und KASPER [10,11] ordneten die Kristallstrukturen der Laves-Phasen
der Familie der tetraedrisch-dicht gepackten (tcp, tetrahedrally close packed) Struk-
turen zu. Dies sind dichte Kugelpackungen verschieden grofler Kugeln in festen Zah-
lenverhéltnissen. Laves-Phasen reprasentieren die Packungen von zwei unterschied-
lich grofien Kugelarten im Zahlenverhéltnis 1:2 (groB:klein), AB,. Die Kristallstruk-
turen der tcp-Phasen haben folgende Eigenschaften [12]: Sie enthalten ausschliefllich
Tetraederliicken, wobei die Tetraeder mit Atomen auf den Ecken im Allgemeinen ver-
zerrt sind (mit einem Verhéltnis der ldngsten zu kiirzesten Kante von héchstens ca.
4/3) und es treten nur vier unterschiedliche Koordinationspolyeder auf. Dies sind die
so genannten Frank-Kasper-Polyeder, die in Abbildung 2.1 dargestellt sind. Diese
Polyeder haben 12, 14, 15 und 16 Ecken. Die Kristallstrukturen der Laves-Phasen
stellen die einfachsten der tcp-Strukturen dar, da hier nur Polyeder der Koordina-
tionszahlen 12 und 16 vorliegen. Das Frank-Kasper-Polyeder mit der Koordinati-
onszahl 12 ist ein verzerrtes Ikosaeder, das der Koordinationszahl 16 ein vierfach

iiberkappter Tetraederstumpf. Das grofle A-Atom ist dabei von vier A-Atomen und
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zwolf B-Atomen umgeben, wiahrend das kleine B-Atom von sechs A-Atomen und

sechs B-Atomen umgeben ist.

CN15

Abbildung 2.1: Frank-Kasper-Polyeder mit den Koordinationszahlen (CN) 12, 14,
15 und 16.

Viele Kristallstrukturen kénnen als Stapelung zweidimensional-unendlich ausge-
dehnter Strukturelemente, im einfachsten Fall ebener Netze, beschrieben werden.
Eine solche Beschreibung ist auch fiir die Laves-Phasen moglich; das entsprechen-
de Sturkturelement wird in Abschnitt 2.2.2 beschrieben. Analog zu den dichtesten
Kugelpackungen gleich grofler Kugeln, die von einer Reihe von Metallen realisiert
werden, treten auch im Falle der Laves-Phasen unterschiedliche Stapelfolgen auf.
Die haufigsten drei Stapelfolgen findet man in den Prototypen C14, C15 und C36
der Laves-Phasen. Dariiber hinaus ist noch eine Vielzahl weiterer Stapelvarianten
bekannt, die in ternédren Systemen beobachtet wurden und mitunter eine lange Pe-
riodizitéit entlang der Stapelrichtung aufweisen. Die Kristallstrukturen einer Reihe
solcher Phasen wurden von KOMURA erstmals systematisch beschrieben [13-21], sie
heiflen daher Komura-Phasen. Auch andere Autoren berichten iiber Stapelvarianten
der Laves-Phasen [22-24] mit grofler Translationsperiode.

Die Strukturtypen der Laves-Phasen kénnen mit dem Prototyp, dem Struktur-
bericht-Symbol [25] oder dem Pearson-Symbol [26] bezeichnet werden. Insbesondere
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zur Bezeichnung von komplizierten Stapelvarianten wird die von RAMSDELL ein-
gefithrte Notation [27] verwendet, in der die Anzahl der Schichten pro Elementar-
zelle und das Kristallsystem angegeben werden. Die verschiedenen Bezeichnungen
fiir die Strukturtypen der Laves-Phasen und einiger Komura-Phasen sind in Tabel-
le 2.1 zusammengefasst. In einigen Phasendiagrammen werden die Laves-Phasen mit
dem Buchstaben A bezeichnet, der Strukturtyp wird dann als Index angegeben (A;:
MgZny, Ao: MgCus, A3: MgNiy). In dieser Arbeit wird meist die Strukturbericht-

Bezeichnung verwendet, die in der Literatur iiber Laves-Phasen weit verbreitet ist.

Tabelle 2.1: Bezeichnungen fiir die Stapelvarianten der Laves-Phasen und einiger
Komura-Phasen.

Strukturtyp Strukturbericht- Pearson- Ramsdell-
Symbol Symbol Symbol
MgZn, Cl14 hP12 2H
MgCugy C15 cF24 3C
MgNi, C36 hP24 4H
Mg(Nig 45Cug 55)2 - hP36 6H
Mg(Ago03Zng,97)2 - hP48 SH
Mg(Ago07Zn0,93)2 - hR54% 9R.
Mg(Ago,10Zn0,90)2 - hP60 10H

%Die Anzahl der Atome bezieht sich auf die konventionelle Elementarzelle.

Die Kristallstrukturen der Laves-Phasen und ihre Varianten lassen sich auf viel-
fialtige Weise beschreiben, wobei jeweils unterschiedliche Aspekte hervorgehoben
werden. Einige dieser Aspekte sind die enge Verwandschaft der einzelnen Struk-
turtypen, die Moglichkeit der Strukturbeschreibung mit Hilfe der Stapelung ebener
Netze, die dichte Raumerfiillung der Laves-Phasen, die lokale Umgebung der A- und
B-Atome sowie die Darstellung der A- und B-Teilstrukturen. In den folgenden Ab-
schnitten wird zunéchst eine Strukturbeschreibung nach SAMSON vorgestellt und
eine einheitliche Nomenklatur zur Beschreibung der Kristallstrukturen eingefiihrt.
Weitere Systeme der Nomenklatur und alternative Moglichkeiten der Strukturbe-
schreibung werden diskutiert. Danach werden die Strukturtypen C14, C15 und C36

detailliert beschrieben.
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2.2.2 Beschreibung der Kristallstrukturen nach Samson

Nach SAMSON [28] konnen die Kristallstrukturen der Laves-Phasen als dreidimensio-
nale Parkettierung aus By-Tetraedern und Bi,-Tetraederstiimpfen (Friauf-Polyeder”
3.6%) im Zahlenverhéltnis 1:1 aufgefasst werden. Im Fall idealer Kristallstrukturen
sind die By-Tetraeder regulir. Die Kanten der Tetraederstiimpfe sind gleich lang, sie
entsprechen den Tetraederkanten. Die beiden Polyeder, deren Volumina sich dann
wie 1:23 verhalten, fiillen den Raum liickenlos ohne sich gegenseitig zu durchdrin-
gen. Die groflen A-Atome liegen dabei in den Zentren der Friauf-Polyeder. Insge-
samt spiegelt SAMSONs Beschreibung die Packung von Tetraedern als Charakteris-
tikum der Kristallstrukturen der Laves-Phasen auf eine elegante Weise wider. Aus
den B,- und ABis-Einheiten lassen sich Schichtpakete aufbauen, die schlieflich ge-
stapelt werden um die dreidimensionalen Kristallstrukturen der Laves-Phasen zu
erzeugen. Die Schichtpakete lassen sich aus den in Abbildung 2.2 dargestellten ho-
moatomaren, ebenen Kagomé-Netzen (Schlifli-Symbol 3.6.3.6)%) aus B-Atomen und
Dreiecksnetzen (3%) aus A- oder B-Atomen aufbauen. Dreiecksnetze sind reguliire
Netze (sie lassen sich auf ein einzelnes regulidres Polygon, das gleichseitige Drei-
eck, zuriickfithren), wihrend Kagomé-Netze zu den archimedischen Netzen zihlen
(die aus unterschiedlichen reguldren Polygonen, hier gleichseitige Dreiecke und re-
guldre Sechsecke, aufgebaut sind). Diese beiden Netze gehoren zur Gruppe der 11
sogenannten Laves-Netze [29]. Ein Dreiecksnetz enthélt einen Knoten, wihrend ein
Kagomé-Netz drei Knoten pro Elementarzelle enthélt (s. Abbildung 2.6, S. 13). Die
Konstruktion eines Schichtpakets wird in [11] beschrieben und ist in Abb. 2.3 darge-
stellt. Liegen die ebenen Netze parallel zur xy-Ebene, so sind diese folgendermaflen

in z-Richtung gestapelt:

a) Kagomé-Netz aus B-Atomen: z =10

b) 3%-Netz aus A-Atomen: z=3/8h
c) 35-Netz aus B-Atomen: z2=1/2-h
d) 3%Netz aus A-Atomen: z2=5/8h

e) Kagomé-Netz aus B-Atomen: z=h

Dabei entspricht A dem Abstand zweier benachbarter Kagomé-Netze und damit
der Hohe eines Schichtpakets. Die A-Atome liegen ober- und unterhalb der Sechse-

cke der Kagomé-Netze, die B-Atome im 35-Netz ober- und unterhalb der Dreiecke.

DEinige Autoren, darunter auch SAMSON selbst, bezeichnen das Frank-Kasper-Polyeder mit der
Koordinationszahl 16 als Friauf-Polyeder.

2)Das Schliifli-Symbol eines Netzes gibt die Abfolge der Polygone an einem gemeinsamen Knoten
(d. h. einer gemeinsamen Ecke) an. Jeder Knoten eines Kagomé-Netzes ist die gemeinsame Ecke
zweier Dreiecke und zweier Sechsecke, die sich abwechseln. In einem 3%-Netz ist jeder Knoten die
gemeinsame Ecke von sechs Dreiecken.
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Abbildung 2.2: Ebene Atomschichten in den Kristallstrukturen der Laves-Phasen:
a) Kagomé-Netz (3.6.3.6) aus B-Atomen; b) Dreiecksnetz (3°) aus A- und c¢) aus B-
Atomen. Die Kantenldnge der Dreiecksnetze ist doppelt so grofl wie die der Kagomé-
Netze.

Innerhalb eines Schichtpakets bilden die A-Atome ein gewelltes Honigwabennnetz
63 (Abb. 2.3.d). Die beiden Kagomé-Netze, die das Schichtpaket begrenzen, sind
so gegeneinander verschoben, dass ein Dreieck im Kagomé-Netz bei z = h iiber ei-
nem Sechseck im Kagomé-Netz bei z = 0 liegt. Das heifit auch, dass benachbarte
Schichtpakete gegeneinander verschoben sind. Wie Abbildung 2.3 zu entnehmen ist
entspricht die Hohe h eines Schichtpakets der doppelten Hohe eines By-Tetraeders.
Die hier beschriebenen Schichtpakete werden im folgenden als Samson-Schichtpakete
bezeichnet.

Polytype Strukturen kénnen als Stapelvarianten eines gemeinsamen strukturel-
len Motivs beschrieben werden — im Falle der Laves-Phasen ist dies das Samson-
Schichtpaket. Die Elementarzellen der Strukturtypen C14, C15% und C36 enthalten
2, 3 bzw. 4 Samson-Schichtpakete (vgl. die Ramsdell-Symbole in Tab. 2.1). Ein
Samson-Schichtpaket tragt zwei Formeleinheiten ABy pro Elementarzelle bei. Die
Stapelung der Samson-Schichtpakete in den Strukturtypen C14, C15 und C36 ist in
Abbildung 2.4 dargestellt.

Aus der Geometrie der Polyeder im Samson-Schichtpaket lassen sich die inte-
ratomaren Abstéinde in den Kristallstrukturen der Laves-Phasen berechnen®. In
Abschnitt 2.2.5 (S. 18) ist angegeben, wie diese Absténde durch eine geometri-
sche Analyse der Kristallstruktur des C15-Typs bestimmt werden koénnen. Zwi-
schen den B-Atomen in den Kagomé-Netzen tritt der kiirzeste interatomare Ab-
stand dp,;, = d(B-B) auf, dieser entspricht ape/2 im Falle der hexagonalen Laves-
Phasen und aey,/(2v/2) fiir den C15-Typ. Innerhalb der 35-Netze ist der inter-

3)Rhomboedrisch mit hexagonalen Achsen aufgestellt. Die c-Achse ist dann parallel zur Stapel-
richtung.

Y)Diese Rechnungen sind nur im Falle der idealen Kristallstrukturen giiltig, in denen jeweils
alle nichsten A-A-, A-B- und B-B-Abstéinde gleich lang sind. Dies ist fiir den C15-Typ immer
der Fall, wiahrend in den C14- und C36-Phasen im Allgemeinen Abweichungen von den nach dem
Hartkugelmodell erwarteten Geometrien auftreten (s. Abschnitt 2.2.9, S. 29).



2.2 Kristallstrukturen 9

Q
~

(o
~

T.T

ROKTITK .

V.T

V.T

AVAVAVAVAVAVAVAVA

\VAVAVAVAVAVAY e)
JAVAVAVAVAVAVA (rem Ao mevtm vy
VAVAVAVAVAVAYAVAN
AVAVAVAVAVAVAVAVA P B s S

\VAVAVAVAVAVAY
AVAVAVAVAVAVA
NN NN

Abbildung 2.3: Aufbau eines Schichtpakets aus Bj-Tetraedern und AB1o-
Einheiten. Dargestellt ist jeweils die Aufsicht und die Seitenansicht. Das Schicht-
paket wird durch Aufeinanderstapeln von ebenen Netzen erzeugt: a) 3.6.3.6-Netz
aus B-Atomen; b) 3%-Netz aus A-Atomen; c) 3°-Netz aus B-Atomen; d) 3%-Netz
aus A-Atomen; e) 3.6.3.6-Netz aus B-Atomen; f) perspektivische Darstellung des
Schichtpakets. Die Farben kennzeichnen die z-Koordinate des jeweiligen ebenen Net-
zes: schwarz: z = 0, grau: 3/8h < z < 5/8h, weifl: z = h.
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[001],

[001],

C14 C15 C36

Abbildung 2.4: Stapelung und Orientierung von Samson-Schichtpaketen in den Po-
lytypen der Laves-Phasen; die Kristallstrukturen von C14, C15 und C36 enthalten 2,
3 und 4 Samson-Schichtpakete pro Elementarzelle. Gleich orientierte Schichtpakete
sind in gleicher Farbe dargestellt.

atomare Abstand doppelt so grofl. Die Hohe h eines Samson-Schichtpakets be-
tragt 2\/% - dmin- Die Zentren zweier benachbarter Friauf-Polyeder sind \/% .
dmin voneinander entfernt, dies entspricht dem Abstand zwischen zwei A-Atomen
d(A-A). Daraus ergibt sich das Radienverhéltnis der Atome in den Laves-Phasen
zu d(A-A)/d(B-B) = /3/2 ~ 1,225. Der Abstand eines A-Atoms zum niichsten
B-Atom betrigt d(A-B) = v/22/4 - dyin ~ 1,173 - dp. Dieser Abstand ist groBer
als die Summe der Atomradien (d(A-A) + d(B-B))/2 ~ 1,112 - dy,, so dass sich

die beiden Teilstrukturen im Hartkugelmodell nicht beriihren.

Die Raumerfiillung der Laves-Phasen ergibt sich aus dem Radienverhéltnis und
der Zusammensetzung AB; zu (4v/2 4 3v/3)7/48 =~ 0, 71. Sie ist also etwas geringer
als die Raumerfiillung der dichtesten Kugelpackungen von 7/v/18 & 0, 74 [30].

Aus den bisher vorgestellten geometrischen Uberlegungen geht hervor, dass die
interatomaren Absténde in den idealen Kristallstrukturen der Laves-Phasen in der
ersten Koordinationssphére gleich sein sollten. Die Kristallstrukturen unterscheiden
sich aber in der Fernordnung, die sich in Unterschieden im Abstandsspektrum jen-
seits der ersten Koordinationssphére der A- und B-Atome duflert. In Abbildung 2.5
sind Histogramme der auf d,,;, normierten interatomaren Abstédnde der Strukturty-
pen C15, C14 und C36 dargestellt. Um die Polytypen vergleichen zu kénnen beziehen

sich die Haufigkeiten auf eine Formeleinheit AB,.

Die kiirzesten drei Absténde treten in allen drei Kristallstrukturen mit der glei-

chen Héaufigkeit auf, da die erste Koordinationssphére sowohl der A- als auch der
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Abbildung 2.5: Histogramme der auf d,;, normierten interatomaren Abstédnde in
den Polytypen (a) C15, (b) C14 und (c) C36. Die Beitrdge der unterschiedlichen
Typen (A-A, A-B oder B-B) zur Gesamtzahl fiir einen Abstand sind angegeben.
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B-Atome in Bezug auf die interatomaren Abstéinde® in allen Polytypen der Laves-
Phasen gleich ist. Die Histogramme unterscheiden sich erst ab Abstéinden oberhalb
von ca. 1,6 - dp;,. Dies entspricht der Hohe einer Samson-Schicht (2\/% “dpin ~
1,633 - dmin). Da das Samson-Schichtpaket allen Polytypen der Laves-Phasen ge-
mein ist, werden unterschiedliche interatomare Abstidnde erst durch verschiedene
Anordnungen von Samson-Schichtpaketen erzeugt. Dies gilt ebenfalls nur im Fall

idealisierter Strukturparameter.

2.2.3 Nomenklatur zur Beschreibung der Kristallstrukturen

Die homoatomaren, ebenen Netze konnen mit Hilfe einer einheitlichen Nomenklatur
benannt werden, die von PEARSON [26] vorgeschlagen und in dhnlicher Weise von
ALLEN et al. [31] sowie JOHNSTON und HOFFMANN [32] und verwendet wurde. In
dieser Arbeit wird ebenfalls eine modifizierte Variante dieser Notation benutzt. In

Tabelle 2.2 werden die verschiedenen Nomenklatursysteme verglichen.

Tabelle 2.2: Vergleich der Nomenklatursysteme zur Bezeichnung der Netze in den
Kristallstrukturen der Laves-Phasen.

Atom- Schlafli- diese
sorte  Symbol Arbeit ALLEN J & H® PEARSON?
A 36 A a A A
B 6 C C
C Y B B
B 36 a a A A
b C C
c c B B
B 3636 o A N .
& B ~ -
Y C 6] B

JOHNSTON und HOFFMANN.

®Die Symbole bezeichnen die Topologie und Lage der Netze. Fiir binére Verbindungen kénnen
die Netze, deren Knoten mit der in der Formel zuerst genannten Atomsorte besetzt werden, durch
Unterstreichen hervorgehoben werden.

Die aus den (kleinen) B-Atomen aufgebauten Netze werden mit kleinen Buch-

staben bezeichnet®, die Netze aus (groSen) A-Atomen mit GroBSbuchstaben. Grie-

5)Die Anordnung der A, B-Atome auf den Ecken der Koordinationspolyeder der B-Atome kann
sich unterscheiden, s. Abschnitt 2.2.5 bis 2.2.7, S. 18ff.

6)Nach PEARSON werden 63-Netze mit kleinen Buchstaben bezeichnet, die in den Kristallstruk-
turen der Laves-Phasen jedoch nicht auftreten. Daher werden hier grofie und kleine Buchstaben
zur Unterscheidung grofler A- und kleiner B-Atome verwendet.



2.2  Kristallstrukturen 13

chische Buchstaben bezeichnen Kagomé-Netze, wihrend 35-Netze durch lateinische
Buchstaben gekennzeichnet sind. Die Stellung des Buchstabens im Alphabet kenn-
zeichnet die Lage der Knoten der Netze (entsprechend den Atompositionen) relativ
zum Ursprung einer hexagonalen Elementarzelle. Die Atompositionen der kubischen
Laves-Phasen (MgCus-Typ, C15) lassen sich in der rhomboedrischen Aufstellung mit
hexagonalen Achsen angeben. Die Atompositionen in den einzelnen Netzen sind ge-
geben durch A, a = (0,0, 2); B, b = (2/3,1/3, 2); C, c = (1/3, 2/3, 2) (3°-Netze)
und a = (1/2, 0, 2); B = (1/6, 1/3, 2); v = (5/6, 2/3, z) (3.6.3.6-Netze). Die Lage
der 3% und 3.6.3.6-Netze in der hexagonalen Elementarzelle ist in Abbildung 2.6

dargestellt.
b

[T T [T
A B C

ST
a b c

LT L
P B Y

Abbildung 2.6: Lage der a) A- und b) B-Atome in 3%-Netzen sowie c¢) der B-Atome
in 3.6.3.6-Netzen mit Angabe der Bezeichnung (nach [13]); grofe, offene Kreise: A-
Atome, kleine, gefiillte Kreise: B-Atome.

Ein Vergleich der fraktionellen Koordinaten zeigt, dass die Netze B und C um
5[110] bzw. 2[110] vom Ursprung der hexagonalen Elementarzelle verschoben sind.
Dies gilt analog fiir die Netze aus B-Atomen. Mit Hilfe dieses Koordinatensatzes
kénnen sdmtliche Stapelvarianten der Laves-Phasen beschrieben werden. Die ebenen
Netze werden entlang z gestapelt, wobei die in Abbildung 2.7 schematisch darge-
stellten Regeln gelten.

Die Kristallstrukturen des C14-, C15- und C36-Typs mit Angabe des Stapelfolge-
Symbols sind in Abb. 2.8 gegeniibergestellt. Aus dem Stapelfolge-Symbol kann das
Jagodzinski-Wyckoff-Symbol [33] an Hand der Positionen der Kagomé-Netze abge-
leitet werden: Ein Kagomé-Netz erhélt das Symbol h (c¢), wenn das dariiber und das

darunter liegende Kagomé-Netz gleiche (unterschiedliche) Stapelfolge-Symbole ha-
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Abbildung 2.7: Mogliche Stapelfolgen von Kagomé- und 3°-Netzen in den Kris-
tallstrukturen der Laves-Phasen. Der Parameter z ist als Bruchteil des Abstands
zweier benachbarter Kagomé-Netze angegeben.

ben. Fiir die Kristallstrukturen des C14-, C15- und C36-Typs lauten das vollstandi-
ge Stapelfolge-Symbol, die Positionen der Kagomé-Netze und das entsprechende
Jagodzinski-Wyckoff-Symbol:

Cl4: ...aBpgBaC~C... — .. P — h
Cl5: ...aCyCbAaAcBgB... —  ..oyaf. .. — c
C36: ...aAcBfBcAaAbC~yCbA... — ...afay... — ch

Die hier vorgestellte Nomenklatur und die Beschreibung der Kristallstruktu-
ren als Stapelung ebener Netze erweitert die Beschreibung mit Hilfe von Samson-
Schichtpaketen dahingehend, dass sie — durch Angabe der Atompositionen — eine
kristallographische Beschreibung der Strukturen enthélt. Die Wahl der Stapelfolge-
symbole erfolgte so, dass die Abfolge die Atompositionen in einer konventionell auf-
gestellten Elementarzelle” entsprechend dem Programm STRUCTURE TIDY [P6]
erzeugen.

Die Samson-Schichten werden von zwei Kagomé-Netzen (entsprechend griechi-
schen Buchstaben) begrenzt, ihre Anzahl in der Elementarzelle entspricht daher
der Anzahl der Kagomé-Netze. Die Buchstaben a, 8 oder v spiegeln die Position
beziiglich des Ursprungs der hexagonalen Elementarzelle wider. Die Hohe h einer
Samson-Schicht entspricht ¢/2, cy/3 und ¢/4 fiir C14, C15 bzw. C36.

KoMURA [13] hat sechs fundamentale Schichtpakete zur Beschreibung der Sta-
pelfolge der Laves-Phasen vorgeschlagen, die aus zwei 35-Netzen aus A-Atomen,
einem Kagomé-Netz und einem 3%-Netz aus B-Atomen aufgebaut sind. Da die A-

Atome immer ober- und unterhalb der Sechsecke der Kagomé-Netze liegen (z. B. mit

Im Falle von C15 werden die Atompositionen in einer obvers-rhomboedrischen Zelle mit hexa-
gonalen Achsen erzeugt.
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Abbildung 2.8: Darstellung der Kristallstrukturen der Laves-Phasen mit Angabe der Stapelfolge. Grofie, offene Kreise: A-Atome,
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der Folge A « A), sind die sechs Schichten eindeutig durch die Abfolge der Netze
aus B-Atomen bestimmt. Zu jeder der drei moglichen Position eines Kagomé-Netzes
existieren zwei Orientierungen des 3%-Netzes aus B-Atomen, z. B. Kagomé-Netz o
— 3%Netz b oder ¢ (s. Abbildung 2.7). Zur Unterscheidung von den ebenen Netzen

werden die fundamentalen Schichtpakete hier mit kursiven Grofibuchstaben A, A’

B,. .. bezeichnet® . Die Stapelfolgesymbole der sechs fundamentalen Schichten sind
A=A aAc A=A aAb
B=Bf(gBa B '=B/FBc
C=C~yChb C"=C~yCa

Die sechs fundamentalen Schichtpakete sind in Abbildung 2.9 dargestellt. Wie der
Abbildung zu entnehmen ist enthélt ein fundamentales Schichtpaket zwei Formel-
einheiten AB; pro Elementarzelle.

KoMmuRrAs Nomenklatur eignet sich gut zur Beschreibung von Stapelvarianten
der Laves-Phasen, aber auch von Stapelfehlern, bei denen die Ordnung innerhalb
der fundamentalen Schichtpakete erhalten bleibt.

FRANK und KASPER [11] verwenden zur Beschreibung der Stapelfolge die Sym-
bole A und V, die die Orientierung der Dreiecke im Kagomé-Netz angeben, die durch
B-Atome in 3%-Netzen iiberkappt werden. Dabei besteht folgender Zusammenhang
mit den sechs fundamentalen Schichten: A, B, C — A und A’, B’, C’ — V. Die
Angaben der Stapelfolge in den drei Polytypen C14, C15 und C36 geméfl den hier

vorgestellten Systemen sind in Tabelle 2.3 zusammengefasst.

Tabelle 2.3: Stapelfolge der Laves-Phasen nach verschiedenen Systemen der No-
menklatur.

Strukturtyp Abfolge der Jagodzinski- KOMURA FRANK und
Kagomé-Netze Wyckoft-Symbol KASPER
MgZn, (C14) By h BC* AV
MgCus (C15)  ...af7... c ABC A
MgNiy (C36)  ...afBay... he AB’AC AVVA

“KOMURA gibt die Stapelfolge mit A B’ an, wobei die Atomlageparameter jedoch nicht in der
Standardaufstellung angegeben werden.

2.2.4 Beschreibung der Kristallstrukturen als Stapelfolge von 3%- und
53.3/3.5.3.5-Netzen

Neben der verbreiteten Beschreibung der Kristallstrukturen der Laves-Phasen als

Stapelungen von Kagomé- und 3%-Netzen gibt es noch eine weitere, die auf der

8) Anstelle der Buchstaben A4, B und C' verwenden einige Autoren auch X, Y und Z.
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Abbildung 2.9: Sechs fundamentale Schichtpakate, jeweils aufgebaut aus einem
Kagomé-Netz und drei 35-Netzen (nach [13]) mit Angabe des Stapelfolgesymbols.
Der Parameter z ist als Bruchteil des Abstands zweier Kagomé-Netze angegeben.
Grofle, offene Kreise: A-Atome, kleine, gefiillte Kreise: B-Atome.
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Stapelung ebener Netze der Topologie 52.3/3.5.3.5 und 3° beruht [11,34]. In Abbil-
dung 2.10 sind Projektionen dieser Netze auf die (110)-Ebene fiir die Strukturtypen
C15, C14 und C36 dargestellt.

Die Knoten der 35-Netze sind ausschlieBlich mit B-Atomen besetzt, wihrend
die indiquivalenten Knoten in den 52.3/3.5.3.5-Netzen mit A- und B-Atomen besetzt
sind. Die A-Atome besetzen die Knoten mit 53.3-Konfiguration, withrend die 3.5.3.5-
Knoten mit B-Atomen besetzt werden. Die 52.3/3.5.3.5-Netze liegen in (110), die
36-Netze liegen im Abstand d(B-B)min/2 (s. Abschnitt 2.2.2, S. 7) parallel dazu.
Die 3%-Netze sind nicht regulir, sondern die Dreiecke sind lediglich gleichschenklig,
wobei sich die beiden Seitenldngen wie 1 : % 3 verhalten. Die Strukturtypen C14,
C15 und C36 unterscheiden sich in der Anordnung der Drei- und Fiinfecke in den
53.3/3.5.3.5-Netzen, nicht jedoch in der Stapelfolge der 53.3/3.5.3.5- und 35-Netze.

Nachdem nun eine einheitliche Nomenklatur zur Beschreibung der Kristallstruk-
turen vorgestellt und die enge Verwandtschaft der Strukturtypen C14, C15 und C36
dargelegt wurde, werden in den folgenden Abschnitten die Kristallstrukturen im

Einzelnen beschrieben.

2.2.5 Der MgCu,-Typ (C15)

Der Prototyp des C15-Strukturtyps, MgCus, kristallisiert im kubisch-flichenzen-
trierten Bravaisgitter in der Raumgruppe Fd3m mit acht Formeleinheiten pro Ele-
mentarzelle. Dabei sind alle A- bzw. B-Atome (Mg bzw. Cu) symmetriedquivalent.
Der Vergleich mit anderen Strukturtypen der Laves-Phasen wird erleichtert, wenn
die Kristallstruktur in der rhomboedrischen Aufstellung mit hexagonalen Achsen
beschrieben wird. Die Atomlageparameter des C15-Typs sind in Tabelle 2.4 sowohl
fiir die kubische Standardaufstellung als auch fiir die rhomboedrische Aufstellung
angegeben. Die im vorherigen Abschnitt eingefithrten Stapelfolgesymbole werden
darin den kristallographischen Lagen zugeordnet.

In Abbildung 2.11 ist die kubische Elementarzelle und das Verkniipfungsmus-
ter der B-Atome dargestellt. Der Ursprung der Elementarzelle ist der Ubersicht
halber um —(1/8,1/8,1/8) gegeniiber der kubischen Standardaufstellung verscho-
ben. Diese Darstellung entspricht der alternativen Aufstellung (Origin Choice 1)
der Elementarzelle. Die A-Atome sind angeordnet wie die Kohlenstoffatome im Dia-
mant. Die B-Atome bilden ein dreidimensional-unendliches Netz aus eckenverkniipf-
ten Tetraedern. Die Zentren der leeren B,-Tetraeder sind dabei ebenfalls wie die
Kohlenstoffatome im Diamant angeordnet. Im rechten Teil der Abbildung sind das
Verkniipfungsmuster der By-Tetraeder sowie die Stapelung der Kagomé-Netze sche-

matich dargestellt. Die im Ausschnitt des B-Netzes eingezeichnete Zelle entspricht
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Abbildung 2.10: 52.3/3.5.3.5- und 35-Netze in den Kristallstrukturen der Laves-Phasen (a) C15, (b) C14 und (c) C36. Die Atompo-
sitionen (grofie Kreise: A-Atome, kleine Kreise: B-Atome) und Kanten der Elementarzelle sind auf (110) projiziert, die Farben geben
den Abstand der Netze beziiglich der (110)-Ebene zui0) in Einheiten des kiirzesten B-B-Abstandes an: weifl, gestrichelte Linien:
53.3/3.5.3.5-Netze, za10) = 0; grau: 3-Netze, z1109) = £1/2; schwarz, durchgezogene diinne Linien: 5%.3/3.5.3.5-Netze, z119) = %1.
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Tabelle 2.4: Atomkoordinaten des C15-Strukturtyps in kubischer und rhomboe-
drischer Aufstellung mit hexagonalen Achsen.

kubische Aufstellung: Fd3m (Nr. 227), Origin Choice 2, Z = 8

Atom Lage® Symmetrie® x Yy z
B1 16¢ 3m 0 0 0
Al 8b 43m 3/8 3/8 3/8
rhomboedrische Aufstellung®: R3m (Nr. 166), Z = 6, c¢/a = V/6
Atom Lage Symmetrie x Yy z ideal Symbol?
Bl  9d 2/m 1/2 0 1/2 a, B, v
Al 6c 3m 0 0 z z2=5/8 A B, C
B2 3a 3m 0 0 0 a, b, c
*Wyckoff-Position.
bLagensymmetrie.

¢Obvers-rhomboedrische Aufstellung mit hexagonalen Achsen

(@hs b, n) = (ey bey &) P mit P:(

O =
== O
— =
\_/

Stapelfolgesymbol, siche Text.

der Elementarzelle in der Standardaufstellung (Origin Choice 2). Die Stapelung der
Kagomé-Netze erfolgt in der C15-Struktur entlang (111), in der Abbildung wurde
die Richtung [111] ausgewihlt. Die A-Atome liegen je v/3a/8 ober- und unterhalb
der Mitten der Sechsecke der Kagomé-Netze (vgl. Abb. 2.3), sie wurden in dieser
Darstellung der Ubersicht halber weggelassen.

Wegen der festgelegten Atompositionen im C15-Typ sind die By-Tetraeder und
Friauf-Polyeder regulér, d.h. die interatomaren Absténde kénnen mit Hilfe der im
Abschnitt 2.2.2 angegebenen Formeln berechnet werden. Eine geometrische Analyse
der interatomaren Absténde in der C15-Struktur wird von SCHULZE [9] angegeben.
Dazu wird ein Schnitt durch die (110)-Ebene der kubischen Elementarzelle betrach-
tet. Die Atomanordnung in diesem Schnitt ist in Abbildung 2.12 dargestellt.

In Einheiten des Gitterparameters a der kubischen Elementarzelle sind die inter-

atomaren Absténde gegeben durch:

d(B-B) = % (2.1)
d(A-4) = a4£:d(BB)- g (2.2)
d(A-B) = a\éﬁ:d(BB)-@ (2.3)
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b)

Abbildung 2.11: a) Elementarzelle (Origin Choice 1) des C15-Strukturtyps (grofle,
offene Kreise: A, kleine Kreise: B); b) Ausschnitt aus dem diamantartigen A-Netz; c)
schematische Darstellung des B-Tetraedernetzes mit Betonung der darin enthaltenen
Kagomé-Netze (Elementarzelle: Origin Choice 2).

AA
a P
— dAB

ATYER
N

av2

Abbildung 2.12: Schnitt entsprechend (110) der Elementarzelle (Origin Choice
1) des C15-Typs (nach [9]). Die eingezeichneten interatomaren Absténde lassen
sich aufgrund geometrischer Uberlegungen als Funktion des Gitterparameters a aus-
driicken.

Abbildung 2.13: Koordinationspolyeder im C15-Typ. a) Frank-Kasper-Polyeder
mit der Koordinationszahl 16; b) verzerrtes Ikosaeder (grofle, offene Kreise: A, kleine
Kreise: B).
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Im C15-Typ liegen nur zwei unterschiedliche Koordinationspolyeder vor, das Iko-
saeder mit einem B-Atom im Zentrum und das Frank-Kasper-Polyeder mit der Ko-
ordinationszahl 16 um das A-Atom. Die Koordinationspolyeder sind in Abb. 2.13
dargestellt. Die ein B-Atom umgebenden sechs A- und sechs B-Atome sind so an-
geordnet, dass die A-Atome einen Sechsring in Sessel-Konformation bilden. Da die
A-B-Abstéande grofler sind als die B-B-Absténde ist das Ikosaeder entlang einer
dreizéhligen Achse gestaucht.

2.2.6 Der MgZn,-Typ (C14)

Der Prototyp des Cl4-Strukturtyps, MgZn,, kristallisiert hexagonal in der Raum-
gruppe P63/mmec mit vier Formeleinheiten pro Elementarzelle. Alle A-Atome sind
symmetrieaquivalent, wihrend die B-Atome zwei unterschiedliche kristallographi-
sche Lagen besetzen, die den Positionen der Knoten in den 35-Netzen bzw. den Ka-
gomé-Netzen entsprechen. Die Atomkoordinaten mit Angabe der Stapelfolgesymbole

sind in Tabelle 2.5 angegeben.

Tabelle 2.5: Atomkoordinaten des C14-Strukturtyps.
P63/mmec (Nr. 194), Z = 4, ideales Achsverhéltnis c¢/a = /8/3

Atom Lage Symmetrie x Y z ideal Symbol
B1 6h mm?2 x 2x 1/4 x=1/6 B,y
Al 4e 3m. 1/3 2/3 z z=09/16 C,B
B2 2a 3m. 0 0 0 a

In Abbildung 2.14 ist die Elementarzelle des C14-Typs, ein Ausschnitt aus der
A-Teilstruktur und das Verkniipfungsmuster der Bj-Tetraeder dargestellt. Die A-
Atome sind angeordnet wie die Kohlenstoffatome im hexagonalen Diamanten. Die
B-Atome bilden Tetraeder, die abwechselnd iiber Flachen und Ecken zu Stringen
entlang ¢ verkniipft sind. Dies fiihrt dazu, dass sich in den Kagomé-Netzen ober-
und unterhalb der Ebene iiberkappte Dreiecke mit nicht {iberkappten abwechseln.

Anders als der C15-Typ, in dem alle B-Atome und alle B-B-Abstédnde sym-
metriedquivalent sind erlaubt der C14-Typ die trigonale Verzerrung von Kagomé-
Netzen durch Abweichungen des Atomlageparameters z(B1) vom idealen Wert, d. h.
die Kantenldngen der {iberkappten und nicht {iberkappten Dreiecke kénnen unter-
schiedlich sein. Dariiber hinaus ist der Abstand eines B-Atoms im 3%-Netz a zu den
benachbarten Kagomé-Netzen vom ¢/a-Verhéltnis abhéngig. Auch die z-Koordinate
des A-Atoms ist variabel, so dass in der A-Teilstruktur Verzerrungen in Form un-

terschiedlich grofler A-A-Abstidnde auftreten konnen. In [35] ist angegeben, wie die
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a) b)

Abbildung 2.14: a) Elementarzelle des C14-Strukturtyps (grofle, offene Kreise:
Al, kleine schwarze Kreise: BI, kleine graue Kreise: B2); b) Ausschnitt aus der
A-Teilstruktur (hexagonale Diamantstruktur); c¢) schematische Darstellung des B-
Tetraedernetzes mit Betonung der darin enthaltenen Kagomé-Netze.

interatomaren Absténde im C14-Typ aus den Atomlage- und Gitterparametern be-
rechnet werden konnen. Die entsprechenden Beziehungen sind hier so angegeben,

dass die Parameter x und z der Standardaufstellung einzusetzen sind:

d(BI-Bl) = (1-3x)a (2.4)
d(B1-B1') = 3za (2.5)
d(B1-B2) = +/3(1/3 — x)2a% + ¢2/16 (2.6)
d(A-A) = (3/2—-22)c (2.7)
d(A-A) = Va2/3+ (2(z —1/2))2 (2.8)
d(A-B1) = /(2/3—x+3(1/3 —2)2)a2 + (3/4 — 2)2c2 (2.9)
d(A-B1') = /3(2/3 —x)2a2 + (2 — 1/4)2c2 (2.10)
d(A-B2) = +/a%/3+ (z —1/2)2c? (2.11)

In Abschnitt 2.2.9 (S. 29) werden die moglichen Verzerrungen, die sich aus den
Abweichungen von z, z und ¢/a von den idealen Werten ergeben, ndher beschrieben

und die Verzerrungen einiger Verbindungen mit C14-Struktur verglichen.

Im C14-Typ gibt es drei unterschiedliche Koordinationspolyeder, das Frank-
Kasper-Polyeder mit der Koordinationszahl 16 um die A-Atome sowie zwei Ikosaeder
um BI und B2, die sich in der Anordnung der A- und B-Atome an den Ecken unter-
scheiden. Wahrend die sechs A-Atome um ein BI1-Atom wannenformig angeordnet
sind, sind die um ein B2-Atom angeordneten A-Atome sesselférmig angeordnet. Die

Koordinationspolyeder im C14-Strukturtyp sind in Abbildung 2.15 dargestellt.
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Abbildung 2.15: Koordinationspolyeder im C14-Typ (groflie, offene Kreise: Al,
kleine schwarze Kreise: B1, kleine graue Kreise: B2). a) Frank-Kasper-Polyeder mit
der Koordinationszahl 16; b) verzerrtes Ikosaeder um BI; c¢) verzerrtes Ikosaeder
um B2.

2.2.7 Der MgNiy,-Typ (C36)

Der C36-Typ kann als Bindeglied zwischen dem C14- und dem C15-Typ aufgefasst
werden, da die vier Samson-Schichten in der Elementarzelle abwechselnd in hexago-
naler und kubischer Stapelfolge angeordnet sind. Der Prototyp, MgNis, kristallisiert
hexagonal in der Raumgruppe P63/mmc mit acht Formeleinheiten pro Elementar-
zelle. Die Atomkoordinaten des C36-Strukturtyps mit Angabe der Stapelfolgesym-
bole sind in Tabelle 2.6 aufgefiihrt.

Tabelle 2.6: Atomkoordinaten des C36-Strukturtyps.
P63/mmec (Nr. 194), Z = 8, ideales Achsverhéltnis ¢/a = 2/8/3

Atom Lage Symmetrie x Y z ideal Symbol
B1 6h mm2 x 2z 1/4 r=1/6 B,y
B2 6g 2/m. 1/2 0 0 e

B3  Af 3m. 1/3  2/3 : z=1/8 c,b
Al 4f 3m. 1/3 2/3 z z=21/32 C, B
A2 de 3m. 0 0 z z=23/32 A

In Abbildung 2.16 sind die Elementarzelle des C36-Typs, ein Ausschnitt aus
der A-Teilstruktur sowie das Verkniipfungsmuster von Bj-Tetraedern dargestellt.
Insbesondere in der B-Teilstruktur ist die Stellung des C36-Typs als Bindeglied
zwischen C14 und C15 deutlich, da sich Kagomé-Netze mit den oben beschriebenen
Anordnungen der B-Atome in 35-Netzen abwechseln. Die Kagomé-Netze, bei denen
die 35-Netze ober- und unterhalb der Netzebene gleich angeordnet sind ({c 3 c}
und {b = b}) erhalten das Symbol h, diejenigen mit unterschiedlicher Anordnung
der 3%-Netze ({b a ¢} und {c a b}) das Symbol c. So ergibt sich auch aus der Lage
der 3%-Netze beziiglich einem der Kagomé-Netze das Jagodzinski-Wyckoff-Symbol
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ch fiir den C36-Typ.

Abbildung 2.16: a) Elementarzelle des C36-Strukturtyps (grofie offene Kreise: A1,
grofle graue Kreise: A2, kleine offene Kreise: B1, kleine schwarze Kreise: B2, kleine
graue Kreise: B3); b) Ausschnitt aus der A-Teilstruktur; ¢) schematische Darstellung
des B-Tetraedernetzes.

Bemerkenswert ist, dass das Kagomé-Netz o mit Jagodzinski-Wyckoff-Symbol ¢
aus Symmetriegriinden unverzerrt ist, wie es auch in der C15-Struktur der Fall ist.
Im Unterschied zur C15-Struktur kann hier allerdings der Abstand eines Atoms im
Kagomé-Netz zu einem benachbarten B-Atom aus dem 35-Netz anders sein als der
Abstand zweier benachbarter Atome innerhalb des Kagomé-Netzes.

Ahnlich wie der C14-Typ erlaubt auch der C36-Typ Abweichungen von der idea-
len Kristallstruktur aufgrund von freien Parametern der Atome Al, A2, Bl und
B3 sowie dem c¢/a-Verhiltnis. Die Natur der moglichen Verzerrungen ist dabei die
gleiche wie beim C14-Typ mit dem Unterschied, dass die Anzahl der freien Para-
meter im C36-Typ grofer ist. Die in Verbindungen mit C36-Struktur auftretenden
Verzerrungen werden in Abschnitt 2.2.9 (S. 29) beschrieben.

Anders als im C14- und im C15-Typ enthélt ein Samson-Schichtpaket im C36-
Typ zwei kristallographisch unabhéngige Friauf-Polyeder. Die Symmetrie der beiden
Polyeder ist allerdings die gleiche, 3m. Zerlegt man ein Samson-Schichtpaket, z. B.
{a A ¢ B 3} in Friauf-Polyeder, so erhilt man die Sequenzen {« ¢ B §} und {a A
c [} fir Al bzw. A2. Ergénzt man die vier benachbarten A-Atome des zentralen
Atoms, so erhélt man die in Abbildung 2.17 dargestellten Koordinationspolyeder
von Al und A2.

Entsprechend den drei kristallographischen B-Lagen enthélt die Kristallstruktur
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Abbildung 2.17: Frank-Kasper-Polyeder mit der Koordinationszahl 16 im C36-
Typ (grofie offene Kreise: Al, grofe graue Kreise: A2, kleine offene Kreise: B,
kleine schwarze Kreise: B2, kleine graue Kreise: B3): a) Al; b) A2.

des C36-Typs unterschiedliche Ikosaeder um B1, B2 und B3. Im Ikosaeder um Bl
sind die A-Atome in Wannenkonformation angeordnet, wiahrend in den beiden ITko-
saedern um B2 und B3 jeweils Sesselkonformation vorliegt. Sie unterscheiden sich
in den beteiligten Atomen. In den Koordinationspolyedern um B1 und B2 spiegelt
sich abermals die Rolle des C36-Strukturtyps als Bindeglied zwischen der C14- und
der C15-Struktur wider.

Abbildung 2.18: Koordinationspolyeder (verzerrte Ikosaeder) der B-Atome im
C36-Typ (grofe offene Kreise: A1, groBe graue Kreise: A2, kleine offene Kreise: BI,
kleine schwarze Kreise: B2, kleine graue Kreise: B3): a) B1; b) B2; ¢) B3.

2.2.8 Stapelfolgen — Stapelfehler

Mit Hilfe der im Abschnitt 2.2.3 eingefiihrten Nomenklatur konnen samtliche Stapel-
varianten der Laves-Phasen beschrieben werden. Dariiber hinaus enthélt die hier fiir
die Strukturtypen C14, C15 und C36 verwendete Notation alle Informationen, die
zur Beschreibung komplizierterer Stapelfolgen erforderlich sind. Auch lokale Abwei-
chungen von der Stapelfolge (Stapelfehler) konnen mit der genannten Nomenklatur
beschrieben werden.

Fiir die Bildung von Stapelfehlern in Laves-Phasen wird ein Mechansimus dis-

kutiert, der als synchro-shear bezeichnet wird [31,36,37]. Stapelfehler werden da-
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Abbildung 2.19: Der synchro-shear-Mechanismus: Aus einem Schichtpaket aus
drei 35-Netzen mit der Stapelfolge B a C (a) wird durch die gleichzeitig ablaufenden
Schritte (b) und (c) ein Schichtpaket B c A (d) erzeugt; weitere Erlduterungen: s.
Text.

bei durch simultane Verschiebung eines 3%-Netzes aus A-Atomen und eines aus B-
Atomen verursacht. Der synchro-shear-Mechanismus kann mit Hilfe der in den vor-
angehenden Abschnitten vorgestellten Nomenklatur beschrieben werden. Betrachtet

man das Stapelfolge-Symbol®) des C14-Typs,

h h h h
...aBpgBaC~yCaB gBaC~yCaB g BaC~yCa...,

so wird ein Stapelfehler an der unterstrichenen Position wie in Abbildung 2.19 dar-
gestellt erzeugt: In einem Stapel aus drei 35-Netzen (BaC, Abb. 2.19.a) wird die
unterste Schicht (B) als fest angenommen. Die folgende Schicht aus B-Atomen kann
sich nun von Position a in Position ¢ bewegen (Abb. 2.19.b). Da die Absténde zwi-
schen benachbarten 3°-Netzen deutlich kleiner sind als ein Atomdurchmesser, die

Schichten selbst aber nicht dicht gepackt sind, ist diese Verschiebung nur moglich,

9Die Jagodzinski-Wyckoff-Symbole fiir die Umgebung der Kagomé-Netze sind oberhalb des
Stapelfolge-Symbols angegeben.
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b
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B Abbildung 2.20: Burgers-Vektoren der Shockley-
s -

Versetzungen im hexagonalen Achsensystem: b, =
$[110], by = £[120] und by = 5[210].

wenn gleichzeitig die dariiber liegende Schicht aus A-Atomen verschoben wird. Dies
fithrt zu einem Wechsel von Position C nach Position A (Abb. 2.19.c). Hierbei ist

zu beachten, dass sich die beiden Schichten nicht gegeneinander bewegen.

Die Verschiebung der Schichten, die zu dem geédnderten Stapelfolgesymbol fiihrt,
kann auf zwei Shockley-Versetzungen zuriickgefiihrt werden, die den Kristall auf
dicht beieinander liegenden Gleitebenen durchlaufen. Die Burgers-Vektoren einer
Shockley-Versetzung sind im hexagonalen Achsensystem durch b: = %[110], by =
£[120] und by = £[210] gegeben (s. Abb. 2.20). Im hier diskutierten Beispiel wird
die Schicht aus B-Atomen von einer Shockley-Versetzung mit Burgers-Vektor by
und gleichzeitig die Schicht aus A-Atomen von einer Versetzung mit Burgers-Vektor
b;, durchlaufen. Aus der Vektorsumme der Burgers-Vektoren der beiden Shockley-
Versetzungen ergibt sich der Burgers-Vektor fiir eine synchro-Shockley-Versetzung
bs zu

— —

by = by + by = —by (2.12)

Die in Abbildung 2.19.d dargestellte Verschiebung kann so auf eine synchro-Shockley-
Versetzung mit Burgers-Vektor —bz zuriickgefiihrt werden, die den gesamten Kristall
durchlaufen hat. Der Kern dieser Versetzung erstreckt sich iiber zwei benachbarte
Gleitebenen. Dieselbe resultierende Stapelfolge des Schichtpakets wird von synchro-

Shockley-Versetzungen mit Burgers-Vektor —by oder —b;, erzeugt.

Die synchro-Shockley-Versetzung fithrt dazu, dass der Teil des Kristalls oberhalb
der Versetzung verschoben wird, wobei die Stapelfolge erhalten bleibt. Fiir das hier

gewihlte Beispiel ergibt sich die Stapelfolge zu

h c h h
...aBpgBaCyCaB g BcA aAbC~yCbAaAb...

C1 5—artiger Block

Ein Stapelfehler fithrt zum Einbau eines C15-artigen Blocks in die C14-Struktur. Da
die Abmessungen eines solchen Blocks deutlich groier sind als der eigentliche Stapel-

fehler konnen letztere gut im Transmissions-Elektronenmikroskop erkannt werden.
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2.2.9 Verzerrungen hexagonaler Laves-Phasen

In den hexagonalen Laves-Phasen vom C14- und C36-Typ treten im Allgemeinen
Abweichungen von den nach dem Hartkugelmodell erwarteten Atompositionen auf.
Die Verzerrungen duern sich einerseits in Abweichungen vom idealen ¢/a-Verhélt-
nis und andererseits in Abweichungen der Atomlageparameter der B-Atome in Ka-
gomé-Netzen (5 und v mit Jagodzinski-Wyckoff-Symbol ¢ und der A-Atome von den
in Tabelle 2.5 (S. 22) und Tabelle 2.6 (S. 24) angegebenen idealen Werten. Die-
se Verzerrungen fithren nicht zu einer Symmetriereduktion, d.h. die Raumgruppe
(P63/mmc) bleibt erhalten.

Das Verzerrungsmuster der Kagomé-Netze ist in Abbildung 2.21 dargestellt. Ein
unverzerrtes Netz hat die Symmetrie der planaren Gruppe p6mm, und die Punktlage
3c mit den Koordinaten (1/2, 0) ist besetzt. Eine leichte Abweichung der Position der
Knoten von diesen Koordinaten fithrt zum Verlust der hexagonalen Achse senkrecht
zur Netzebene, das verzerrte Netz hat nur noch dreizéhlige Symmetrie der planaren
Gruppe p3ml. Im Raumgruppentyp der Strukturtypen C14 und C36, P63/mmec,
werden verzerrte und unverzerrte Kagomé-Netze erzeugt, wenn die Punktlagen 6h

bzw. 6¢ besetzt werden'?) .

.

b\_,a \ 7\

(@) (b)

Abbildung 2.21: a) Elementarzelle eines unverzerrten Kagomé-Netzes der Symme-
trie p6mm; b) verzerrtes Kagomé-Netz (p3ml); schwarze Kreise zeigen die Position
der Knoten an (nach [32]).

Um die Verzerrung der Kagomé-Netze verschiedener Kristallstrukturen zu ver-

gleichen wird in [32] die relative Verzerrung wie folgt eingefiihrt:

2(Bf, — BY) _ Bf, — Bfy
i1+ Bl a/?2

ABy, = (2.13)

10)Da der Raumgruppentyp P63 /mme nicht symmorph ist, existiert zwar keine Punktlage mit
der Holoedrie des hexagonalen Kristallsystems, aber Netze mit hexagonaler Symmetrie sind als
Strukturelemente moglich. Der einzige Strukturtyp der Laves-Phasen mit ausschliefllich aus Sym-
metriegriinden unverzerrten Kagomé-Netzen ist C15 (kubisches Kristallsystem).
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Abbildung 2.22: Symbole fiir interatomare Abstédnde in der (a) A-Teilstruktur
und (b) B-Teilstruktur des C14-Typs, (c) der A-Teilstruktur des C36-Typs und (d)
in B3—B1-B3-Schichtpaketen im C36-Typ.

Darin sind B, und B}, die Kantenléngen der iiberkappten (capped) und nicht
tiberkappten (uncapped) Dreiecke im Kagomé-Netz (nach [32]: By; bezeichnet den
Abstand zwischen zwei Bl-Atomen; diese Nomenklatur wird hier auch fiir A-A-
Absténde verwendet) und @ ein Gitterparameter. Fiir den Abstand zwischen B-
Atomen im Kagomé-Netz zu Atomen in benachbarten 63-Netzen wird das Symbol
By (C14) bzw. By (C36) verwendet. Die Symbole fiir die unterschiedlichen B-B-
Abstéande sind in Abbildung 2.22 (b) und (d) in Ausschnitten der Kristallstrukturen
gezeigt. Sind die Atomlageparameter in der Standardaufstellung angegeben, so kann

ABy; ausgedriickt werden durch

Die relative Verzerrung der Kagomé-Netze ist also unabhéngig vom ¢/a-Verhélt-
nis, wihrend Abweichungen der Absténde Bpy und B;3 sowohl von der Verzerrung

der Kagomé-Netze als auch vom ¢/a-Verhéltnis abhéngen.
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In einer verzerrten A-Teilstruktur sind die Atome nicht mehr tetraedrisch von
vier A-Atomen umgeben (wie in der C15-Struktur mit Lagesymmetrie 43m), sondern
in Form einer trigonalen Pyramide (3m). Darin treten zwei unterschiedliche A-A-
Abstéande auf: Zentrum—Spitze (1x), der mit dem Symbol A%, bezeichnet wird und
Zentrum—Basis (3x) mit dem Symbol Af}. Die relative Verzerrung dieser Abstiande

kann fiir den C14-Typ analog zu Gleichung 2.13 definiert werden:

4(ATT — ALY
3ATY + A%

Darin ist A7, der A-A-Abstand entlang der c-Achse, d. h. der Abstand zwischen
zwei A-Atomen in benachbarten 63-Netzen mit dem selben Symbol (B-B oder C—
C), wihrend A7} der entsprechende Abstand zwischen den Netzen B und C ist
(s. Abbildung 2.22.a). Im C36-Typ ist die Verzerrung der A-Teilstruktur kompli-
zierter. Da es zwei kristallographisch unabhéngige A-Atome gibt, liegen hier drei
unterschiedliche Absténde vor: Aqy, Ajp und Asy (s. Abbildung 2.22.¢). Je nachdem,

welcher Aspekt der Verzerrung hier betont werden soll, kann entweder die Abwei-

AA = (2.15)

chung von der Tetraedergeometrie fiir eine Lage geméfl Gleichung 2.15 (fir A% ist
dann Ay oder Ag, fiir A} ist Ajp einzusetzen) oder die Abweichung der einzelnen
Absténde vom Abstand in einer unverzerrten Kristallstruktur bestimmt werden.

In einer unverzerrten Laves-Phasen-Kristallstruktur hdngen die interatomaren
Absténde in der ersten Koordinationssphére nur vom Molvolumen ab, nicht von der
Stapelvariante. Sie konnen daher aus dem Volumen der Elementarzelle der verzerr-
ten Struktur erhalten werden, indem die entsprechenden Abstédnde in einer hypo-
thetischen Verbindung mit C15-Struktur gleichen Molvolumens berechnet werden.
Das Volumen der Elementarzelle dieser als C15* bezeichneten Verbindung ist dann
Vez(C15") = 2VEy(C14) oder Viz(C15%) = Viz(C36). Aus dem Volumen der Ele-
mentarzelle wird der ideale B-B-Abstand d(B-B)iq. = v/Viz/(2v/2) berechnet, den
idealen A-A-Abstand d(A-A);q. erhélt man mit Hilfe von Gleichung 2.2 auf Seite 20.
Die Verzerrungen der A-A- und B-B-Absténde in der realen Kristallstruktur, AA;
und AB;, konnen dann als relative Differenz der realen zu den idealen Absténden
ausgedriickt werden:

A; B;
AAi:m—l und ABFM_

Mit dem Index ¢ werden dabei die verschiedenen A-A- und B-B-Absténde be-

zeichnet, z. B. B; = BY,. Die Angabe der Verzerrung nach Gleichung 2.16 erlaubt eine

1 (2.16)

umfassende Beschreibung!, wihrend nach Gleichung 2.13 bis 2.15 lokale Aspekte

MInsbesondere werden Abweichungen vom ¢/a-Verhiltnis auch fiir die interatomaren Abstiinde
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hervorgehoben werden.

Die meisten binédren Laves-Phasen vom C14-Typ, deren mittels Einkristall-Ront-
genstrukturanalyse oder Rietveld-Profilanpassung verfeinerte Kristallstrukturen ver-
offentlicht wurden, weisen die oben beschriebenen Verzerrungen auf. In der Ubersicht
in den Tabellen 2.8 und 2.9 sind die idealen interatomaren Absténde, die relativen
Abweichungen davon und die ¢/a-Verhéltnisse der bislang verfeinerten Kristallstruk-
turen zusammengefasst. Fiir einige Kristallstrukturen wurden Strukturverfeinerun-
gen von verschiedenen Autoren berichtet, fiir die entsprechenden Verbindungen ent-

halten die Tabellen mehrere Eintrége.

Tabelle 2.7: Relative Abweichungen nach Gleichung 2.13 bzw. 2.15 (in %) von
idealen interatomaren Abstdnden in bindren Laves-Phasen vom C36-Typ.

Verbindung a/pm ¢/pm cla
MgNi, 4824 1582,6 3,2807
NbZn, 505 1632 3,232
dif‘l'_A/pm AAH AA:[Q AAQQ
MgNi, 2959 0,7 —0,2 0,5
NbZn, 308,2 —-3.8 1,1 —2,6
g p/pm ABi, ABf, ABi3 A By ABy3
MeNi, 241.6 16 1.2 0.5 0.2 0.2
NbZn, 251,6 3,4 —2,7 0,2 0,4 -1,9

Im Falle von binédren Verbindungen mit C36-Struktur sind bisher nur die Struk-
turverfeinerungen von MgNi, [18] und NbZn, [61] veroffentlicht worden. Die Verzer-
rungen der A- und B-Teilstrukturen dieser beiden Kristallstrukturen sind in Tabel-
le 2.7 angegeben.

Die Kristallstrukturen der hier aufgefithrten Verbindungen weisen mannigfaltige

Verzerrungsmuster auf. Dennoch sind einige Tendenzen zu erkennen:

1. Fiir die meisten Kristallstrukturen gilt Bf; > Bj,. Ausnahmen sind EuMg,
(C14) und NbZn, (C36).

2. Die Verzerrung der B-Teilstruktur ist meistens grofler als die der A-Teilstruk-

tur, Af; kann dabei grofer oder kleiner sein als AjY.

3. In Kristallstrukturen von Laves-Phasen, die ausschliefSlich aus Hauptgruppen-

elementen bestehen, ist die Verzerrung der A-Teilstruktur klein.

im Kagomé-Netz beriicksichtigt.



Tabelle 2.8: Relative Abweichungen nach Gleichung 2.13 bzw. 2.15 (in %) von idealen interatomaren Absténden in bindren Laves-
Phasen vom C14-Typ mit Seltenerd- und Hauptgruppenelementen als Komponenten. Negative Werte fiir AA; und AB; kennzeichnen
eine Kontraktion, positive eine Dehnung. (¢/a)igeas =~ 1,6330.

Phase a/ c/ d(B-B)ia. / d(A-A)ia. /

AB, o . c/a o o ABY,  AB:,  AB;,  AA: AAY Lt
Cali,  626,8 1021,9 1,6303 313,2 383,6 —0,1 0,3 00 —0,2 0,1 [38]
BaNa, 7393 1199.,9 1,6230 368,9 451,8 —2.2 2,6 06 —0,1 00  [39]
CaMg, 625,28 1014,35 1,6222 312,0 382,1 ~1,1 15 02 -0, 0,0  [40]

626,13 1015,7 1,6222 3124 382,6 ~1,0 1,4 02 -0, 0,0  [41]
SrtMg, 648,45 1045,58 1,6124 322,9 395,4 0,2 05 —04 0,1 0,0  [40]

648,38 1045,14  1,6119 322.8 395,3 0,3 05 —04 0,1 0,0 [42]
BaMg, 667,86 1061,33 1,5892 330,9 405,3 ~138 36  —1,8 1,0 —03  [40]

666,99 1060,2 1,5895 330,5 404,8 ~1,7 35  —1,8 1,0 —03 [42]
YMg, 6037 975,2 1,6154 300,8 368,4 —4,2 49  -19 —08 02  [43]
Yos2Mgy 6024 974,8 1,6182 300,3 367,8 ~38 4,4 11 —08 0,3  [44]
EuMg, 638,77 103223 1,6160 318,3 389,8 08 -01  —02 05  —02  [40]
HoMg,  601,5 974,6 1,6203 300,0 367.4 ~1,9 2.4 05  —0,7 02  [45]
TmMg, 598,08 969,5 1,6210 298,3 365,4 2.4 2,9 0,7 —05 0,2  [45]
YbMg, 623,38 1010,01 1,6202 310,9 380,7 ~1,5 2,1 0,4 0,0 0,0  [40]

625,51 1012,0 1,6179 311,8 381,9 ~1,0 1,6 0,1 0,0 0,0  [45]

UDINIYNAIS]IDISILY] &8
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Tabelle 2.9: Relative Abweichungen nach Gleichung 2.13 bzw. 2.15 (in %) von idealen interatomaren Absténden in bindren Laves-
Phasen vom C14-Typ mit Ubergangsmetallen als A- und/oder B-Komponenten. Negative Werte fiir AA4; und AB; kennzeichnen
eine Kontraktion, positive eine Dehnung. (¢/a)igea =~ 1,6330.

i};fe ﬁ n/1 ; H/l o UB pfn) a/ d(Ap‘iz @l Apy ABL  ABn  AAL AAY Lt
KAg, 558,91 047,61 16955 283,0 346,6 41 16 22 16 07 [46]
KAu,  562,3 979,1 1,7412 287,2 351,8 23 19 2,3 52 —17  [47)
Mglr, 516, 838,5 1,6222 257,9 315,8 —2,9 3,4 00 31 1.1 [48]
MgZn, 522,1 856,7 1,6409 261,5 320,2 ~18 15 0,7 0,1 00 [18]
522,3 856,6 1,6401 261,5 320,3 ~18 1,6 0,7 0,1 0,0  [49]
522,34 855,62  1,6381 261,4 320,2 19 1,7 0,7 0,0 00  [50]
FeBe, 42224 687,00  1,6270 210,9 258,3 1,7 1,9 05 -0, 02  [51]
ScZn, 525,09 847,74 16145 261,5 320,3 —2,0 2,8 05  —06 02  [52]
TiFe, 4794 783.4 1,6341 2398 203,6 —2.3 2,3 08 11 04  [53)
478,5 779,9 1,6299 239,1 2028 —2.3 2,5 08  —25 09  [54]
ATR70 78150 16325 239,3 293,1 26 2,6 09  —08 03  [59]
4788 781,0 1,6312 239,3 293,1 25 2,6 08  —09 03  [56]
TiMn, 48333 79384  1,6424 242,1 2065 —35 3,1 13 —04 02 |57
482,0 7915 1,6421 2414 295,7 —4,0 3,6 15 09 03  [58]
483,10 7939 1,6433 242,1 2065 —2.3 1.8 09  —05 02  [59]
ZrCry  510,2 827,3 1,6215 254,5 311,7 24 2,8 06  —08 24 [59)
511,3 830,9 1,6251 255,2 312,6 8.1 8,4 207  —04 01  [60]
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OHBA et al. [49] fithren die Verzerrung der B-Teilstruktur auf unterschiedliche Atom-
radien der basalen und der apicalen Atome der trigonalen Bipyramiden zuriick.
Mogliche Griinde fiir diese Unterschiede werden jedoch nicht genannt. Dariiber
hinaus werden elektronische Ursachen fiir die Verzerrung diskutiert. Aufgrund der
Vielfalt der chemischen Systeme ist es jedoch schwierig, die beobachteten Verzer-
rungsmuster einem allgemein giiltigen Konzept folgend zu interpretieren. In Ab-

schnitt 2.3.3 werden einige Ansétze naher beschrieben.

2.3 Stabilitatskriterien

Um die Frage nach der Phasenstabilitdt der Laves-Phasen zu beantworten wurde
bereits eine Reihe moglicher Stabilitatskriterien diskutiert, die meist auf einfachen
Modellen beruhen. Eine ausfiihrliche Darstellung befindet sich in den Ubersichtsarti-
keln [62,63]. An dieser Stelle sollen Faktoren, die Struktur und Stabilitét bestimmen,
insbesondere im Hinblick auf die Nb-basierten Laves-Phasen vorgestellt werden. Vor-
ab sei jedoch angemerkt, dass es in Anbetracht der Vielzahl von Laves-Phasen und
den chemischen Unterschieden ihrer Konstituenten schwierig ist, fiir Laves-Phasen
allgemein giiltige Stabilitdtskriterien zu formulieren. Da die Frage nach der Phasen-
stabilitdt auch die Frage nach der chemischen Bindungssituation einschliefit werden
allgemeine Konzepte zur Beschreibung der chemischen Bindung in Laves-Phasen
vorgestellt.

Die Frage nach den Stabilitétskriterien der Laves-Phasen ldsst sich in drei Teile

gliedern:
1. In welchen Systemen bilden sich Laves-Phasen?
2. Welcher Polytyp bildet oder welche Polytypen bilden sich?

3. Welche Struktur-Bindungs-Beziehungen gibt es?

2.3.1 Bildungsbedingungen fiir Laves-Phasen

PETTIFOR hat die Elemente des Periodensystems in einer phdnomenologisch be-
stimmten Reihenfolge neu angeordnet [64,65]. Die Platznummer der Elemente in
dieser Reihe wird dabei als Mendeleev-Nummer bezeichnet. Fiir verschiedene Zu-
sammensetzungen von Verbindungen, z. B. ABs,, sind Strukturkarten erstellt wor-
den, in denen die Mendeleev-Nummern der Konstituenten A und B als Parame-
ter verwendet werden. Verbindungen, die im selben Strukturtyp kristallisieren, sind

dann idealerweise in einem zusammenhéngenden Gebiet auf der Karte zu finden. Der
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Strukturtyp einer neuen Verbindung kann dann anhand ihrer Lage auf der Struk-

turkarte vorhergesagt werden.
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Abbildung 2.23: Ausschnitt aus einer Strukturkarte fiir AB,-Verbindungen im

Bereich der Ubergangsmetalle als A- und B-Komponenten (aus [62]; im hier gezeig-
ten Ausschnitt der Strukturkarte wird keine Verbindung mit C36-Struktur bei der
Zusammensetzung A B, beobachtet).

In der Strukturkarte fiir ABs-Verbindungen ist die Mehrzahl der Laves-Phasen in
einem engen Bereich zu finden, insbesondere Laves-Phasen mit Ubergangsmetallen
als Komponenten [66]. In Abbildung 2.23 ist eine solche Strukturkarte wiedergege-
ben. Die Abweichungen betreffen vor allem Laves-Phasen, die wenigstens ein Haupt-
gruppenelement enthalten und spiegeln die unterschiedliche Bindungssituationen in
den Laves-Phasen wider.

Auf Grund der Kristallstrukturen (siehe Abschnitt 2.2.1) wurde das Radien-
verhéltnis als entscheidender Faktor fiir die Bildung von Laves-Phasen vorgeschla-
gen. Die beteiligten Elemente sollten sich dariiber hinaus auf Grund der hohen
Packungsdichte in den Laves-Phasen nur wenig in ihren Elektronegativitdten un-
terscheiden, wobei die Komponente B im Allgemeinen die elektronegativere ist.
Tatséchlich wurde die Existenz einer Laves-Phase KNay vorhergesagt, da das Ra-
dienverhéltnis r(K)/r(Na) nahe am idealen Wert liegt. Spater wurde diese Verbin-
dung experimentell nachgewiesen [67]. Man findet allerdings eine ganze Reihe von
Laves-Phasen, deren Komponenten deutlich von den genannten Kriterien abwei-

chen. So sind Laves-Phasen mit Radienverhéltnissen von 1,05 bis 1,68 bekannt [68].
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Beispiele sind NbZn, (MgNip-Typ, 7(Nb)/r(Zn)'? = 1,05) [61], KAu, (Hochdruck-
phase!®, MgZn,-Typ, r(K)/r(Au) = 1,65). Einige Laves-Phasen bilden sich, obwohl
die Komponenten betrichtliche Elektronegativitéitsunterschiede Ay aufweisen, z. B.
in der Reihe 4Biy (A = K, Rb, Cs) [70,71] mit Ax ~ 0,8 (Allred-Rochow-Skala).
Bemerkenswerterweise liegen in diesen Systemen Zintl-Phasen und Laves-Phasen
nebeneinander vor, die Laves-Phasen dabei bei hoherem Bi-Gehalt. Elektronega-
tivitdatsdifferenzen und Radienverhéltnis sollten dariiber hinaus nicht unabhéngig
betrachtet werden. Vielmehr ist bei Konstituenten mit stark abweichenden Elektro-
negativitiiten eine Anderung des Radienquotienten infolge des Ladungsiibertrags zu
erwarten [72]. Allgemein wird die groie Bandbreite moglicher Radienverhéltnisse der
Féhigkeit der Atome zugeschrieben, durch Kompression oder Expansion ihre effek-
tiven Radien so zu dndern, dass sie das Radienverhéltnis von 1,225 erreichen. Eine
Auftragung der Bildungsenthalpien der Laves-Phasen gegen den Radienquotienten
ist in Abbildung 2.24 wiedergegeben. Sie zeigt in der Tendenz ein Minimum bei dem
Radienverhéltnis 1,225, da bei diesem Wert keine Kopression oder Expansion der

Atome stattfinden muss, die nach [73] den Betrag der Bindungsenthalpie verringert.

Enthalpy of Formation, AH (kJ/mole)

1.7

Abbildung 2.24: Auftragung der Standardbildungsenthalpien bindrer Laves-
Phasen gegen das Radienverhiltnis ihrer Konstituenten (aus [73]).

Neben dem Radienverhiltnis werden auch elektronische Faktoren fiir die Stabiliat

12)Die Werte der Metallatomradien fiir die Koordinationszahl 12 wurden der Literatur [69] ent-
nommen.

13)Bei Hochdruckphasen ist zu beachten, dass sich der Radienquotient mit dem Druck #&ndert,
wenn sich die Kompressibilitéiten der beteiligten Elemente unterscheiden.
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von Laves-Phasen diskutiert, da in einigen bindren Systemen trotz passenden Ra-
dienquotienten und kleiner Elektronegativitiatsdifferenz keine Laves-Phase gefunden
wird. Insbesondere in bindren Systemen mit zwei Ubergangsmetallen als Kompo-
nenten ist offenbar auch die Valenzelektronenkonzentration VEK fiir die Bildung
einer Laves-Phase entscheidend: Hier wird eine Stabilitdtsgrenze von 8 Elektronen
pro Atom beobachtet, oberhalb derer sich keine Laves-Phasen bilden, obwohl das
Radienverhéltnis dies zulieBe [74]. Dariiber hinaus werden terndre Laves-Phasen in
einigen Dreistoffsystemen gebildet, in denen keine bindren Laves-Phasen gefunden
werden. Im Falle der Ubergangsmetalle ist dies z. B. das System Nb-V-Ni [75,76].
Alle bisher bekannten intermedidren terndren Laves-Phasen kristallisieren im C14-

Typ. Die Ursache dafiir ist noch nicht bekannt.

2.3.2 Stabilitat der Polytypen der Laves-Phasen

Die Stabilitdt der einzelnen Polytypen der Laves-Phasen wurden bereits von LA-
VES und WITTE mit elektronischen Faktoren, speziell der VEK, in Verbindung
gebracht [77]. Grundlage dafiir sind Studien an terndren Magnesiumlegierungen
Mg(B1,B2),, wobei eine Anderung des Stoffmengenverhiltnisses BI zu B2 zu einer
Anderung der VEK, die ab einem gewissen kritischen Wert einen anderen Polytyp
der Laves-Phase stabilisiert. Spater wurde die Stabilisierung verschiedener Polyty-
pen durch bestimmte VEK auch in vielen anderen terndren Systemen beobachtet.

Anders als bei den Hume-Rothery-Phasen liegen die Grenzen der Stabiblitéts-
bereiche der einzelnen Polytypen nicht bei stets denselben Elektronenkonzentratio-
nen [35]. Vielmehr findet man zwar dhnliche, aber doch fiir jedes quasibindre Sys-
tem verschiedene kritische Elektronenkonzentrationen. So ist eine Vorhersage des
stabilen Polytyps ausgehend von der VEK allein nicht moglich. Zur Loésung dieses
Problems wurden Valenzelektronenzahlen fiir Ubergangsmetalle empirisch bestimmt
(s. unten), die zur Vorhersage des stabilen Polytyps allerdings nur begrenzt geeignet
sind.

In Reihen binirer Systeme mit Ubergangsmetallen als Komponenten, u. a. auch
den in dieser Arbeit behandelten Systemen Nb—TM mit TM = Cr, Mn, Fe, Co,
beobachtet man qualitativ eine Abfolge C15 — C14 — C15 mit steigender VEK.
Die kritischen VEK sind dabei allerdings abhéngig vom A-Element unterschied-
lich. Dariiber hinaus treten in einigen bindren Systemen, insbesondere in solchen
mit Ubergangsmetallen als Komponenten, mehrere Polytypen der Laves-Phasen in
Abhéngigkeit von Temperatur und Zusammensetzung auf. In diesen Systemen ist
die Raumtemperaturmodifikation bei der Zusammensetzung A B, vom C15-Typ. Die

oben genannte Abfolge bezieht sich auf den bei Raumtemperatur und der stéchio-
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metrischen Zusammensetzung stabilen Polytyp. Abbildung 2.25 zeigt die Abfolge
der Polytypen der Laves-Phasen in einigen biniren Systemen mit Ubergangsme-
tallen als Komponenten. In dhnlichen Auftragungen [68] wurden die Reihen von
Laves-Phasen mit dem selben A-Element entlang einer Kurve angeordnet, die so-
genannte Stabilitdtsbander der Laves-Phasen durchlauft: Die Ordinate eines einer
bestimmten Laves-Phase zugeordneten Punktes gibt ihren Strukturtyp an. Kurven
unterschiedlicher A-Elemente laufen naherungsweise parallel. Die Reihenfolge der
Kurven ist allerdings rein phdnomenologisch festgelegt, sie erfolgt so, dass die Ab-
folge der Polytypen fiir jede Kurve richtig wiedergegeben wird. Ahnlich wie bei den
Strukturkarten ist die strukturbestimmende physikalische Grofle dem Diagramm

nicht zu entnehmen.

Mo O C14 [J
Ci5 e
W []
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2 Ta - ° 0 0
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o
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Hf [ ) [ ) L] [ ) [ ) [ )
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Abbildung 2.25: Strukturtypen der Laves-Phasen AB, mit Ubergangsmetallen
der Gruppen 3-6 als A-Komponente und 3d-Metallen als B-Komponenten (Daten
aus [78]). Yo.5Niy (*) kristallisiert in einer Uberstukturvariante des C15-Typs, dem
TmNiy-Typ [79-82].

Ahnlich wie in den Reihen binérer Systeme Nb—TM mit unterschiedlicher Kom-
ponente TM wird auch in den terndren Systemen Nb-Cr—TM mit TM = Fe, Co,
Ni die Stabilisierung unterschiedlicher Polytypen der Laves-Phase in Abhéngigkeit
von der VEK beobachtet. So wird in Legierungen mit 33,3 at.-% Nb im System
Nb—Cr—Fe mit steigendem Fe-Gehalt ein Wechsel vom C15- zum C14-Polytyp be-
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obachtet. Untersuchungen an Nb-reichen Legierungen zeigen dariiber hinaus, dass
auch der C36-Polytyp durch Zulegieren von Eisen stabilisiert werden kann [83]. Im
System Nb—Cr—Co findet der Wechsel C14/C15 sogar zweimal statt. Wéhrend so-
wohl NbCr, als auch NbCosy bei 1000 °C im C15-Strukturtyp kristallisieren und eine
gewisse Loslichkeit fiir Co bzw. Cr besitzen, hat die intermediédre terndre Phase
Nb(Cr,Co), die C14-Struktur.

Die Stabilitdt der Polytypen C14 und C15 in Mischkristallreihen Nb(Cry_, TM,)-
mit TM = Fe, Co, Ni wurde mit der Elektronenkonzentration korreliert [74,84],
da die Grenzen der Stabiblitdtsbereiche unabhéngig von der Komponente T'M bei
den gleichen kritischen Elektronenkonzentrationen auftreten. Die in dieser Untersu-
chung bestimmten Stabilitétsbereiche fiir die Polytypen C14 und C15 geben auch
den Verlauf des Auftretens dieser Polytypen in den bindren Systemen mit Nb als
A-Komponente wieder. Allerdings lassen sich die an Hand dieser Untersuchungen
bestimmten Stabiblitidtsgrenzen der Polytypen C14 und C15 nicht auf Reihen mit
anderen A-Komponenten iibertragen.

Aus den Stabilitdtsbereichen einiger ternérer Laves-Phasen mit Ti und Zr als A-
Komponente wurden die Valenzelektronenzahlen der 3d-Metalle von Ti bis Cu und
von Zr berechnet [85], mit deren Hilfe der stabile Polytyp einer Laves-Phase mit der
VEK korreliert werden kann. Diese Valenzelektronenzahlen wurden allerdings rein

empirisch fiir die betrachteten Systeme bestimmt.

2.3.3 Elektronische Struktur und chemische Bindung

Aufgrund der Vielfalt chemischer Systeme ist es schwierig, allgemein giiltige Kon-
zepte fiir die chemische Bindung in Laves-Phasen zu formulieren. Das grofie Intervall
der Standardbildungsenthalpien (0 bis —350kJ/mol, s. Abb. 2.24) deutet nach [73]
ein breites Spektrum von Bindungssituationen mit metallischen, kovalenten und io-
nischen Anteilen an. Zwar ist es nicht méglich, von der Bildungsenthalpie direkt auf
die chemische Bindung zu schliefen, im Hinblick auf die Vielzahl moglicher Konsti-
tuenten von Laves-Phasen erscheint die Folgerung jedoch gerechtfertigt.

Die experimentell beobachtete systematische Variation des stabilen Polytyps mit
der VEK wird als Folge des Fiillungsgrades der Brillouin-Zone interpretiert, die fiir
die einzelnen Polytypen eine charakteristische Form und Grofle hat [86]. Diese In-
terpretation ist im Einklang mit einem metallischen Charakter der chemischen Bin-
dung. Ahnlich wird auch argumentiert, dass die elektronischen Zustandsdichten der
Strukturtypen C14, C15 und C36 zwar eine sehr dhnliche Form haben, aber das klei-
ne Unterschiede im Betrag der Zustandsdichte an der Fermi-Energie vorliegen, die

fiir die Stabilitét des Polytyps entscheidend sind [32]. Im Falle von Laves-Phasen mit
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Ubergangsmetallen der Gruppen 3-10 als Komponenten wurde die Gesamtenergie
der Polytypen in Abhéngigkeit von der VEK berechnet [87]. Demnach ist die Abfol-
ge der Polytypen C15-C14-C36-C15-C36 zu erwarten. In der Mehrzahl der Laves-
Phasen ist die Form der elektronischen Zustandsdichte durch die B-Komponente
bestimmt. Es gibt allerdings auch Ausnahmen, z. B. ZrZn, [88], ScZns oder NbZns,
deren Zustandsdichten nahe der Fermi-Energie vor allem durch die 4d-Metalle ge-

préagt sind.

Extended-Hiickel-Rechnungen an den Laves-Phasen CaAly [38] und TiFe, [32]
zeigen einen oszillatorischen Verlauf der Energiedifferenz E(C14)—FE(C15) mit der
VEK. Die Nullstellen dieser Kurve, also die Grenzen der Stabilitdtsbereiche, stimmen
nur mit einer eng begrenzten Auswahl realer Systeme iiberein. Neben den Stabilitéts-
bereichen der Polytypen werden in den beiden Arbeiten auch die unterschiedliche
Besetzung gemischt besetzter Atomlagen in Mischkristallen Ca(LizAl;_;)2 und die
trigonale Verzerrung von Kagomé-Netzen in Laves-Phasen vom C14-Typ mit der
VEK korreliert. Beide Effekte lassen sich auf lokale Effekte, mit anderen Worten

eine kovalente Bindungssituation zuriickfithren.

Experimentelle [49] und theoretische [89] Untersuchungen zeigen den Aufbau von
Deformations-Elektronendichte!® in den Zentren der B,-Tetraeder der C15-Phasen
(MgCus bzw. CaAly) und in den trigonalen Bipyramiden in Cl4-Phasen (MgZnsy
bzw. KNag, MgZny, CaMgs und CalLiz). In der theoretischen Arbeit [89] wurde
die Gesamtenergie beziiglich der Atomlageparameter minimiert. Die Kagomé-Netze
sind demnach besonders stark verzerrt, wenn die Elektronendichte in den trigonalen
Bipyramiden grof} ist. Die Verzerrung der Kagomé-Netze nimmt in der Reihe Cali,
— KNay; — CaMgs — MgZns, zu. Diese Tendenz stimmt gut mit der experimentell
beobachteten iiberein (vgl. Tab. 2.8, S. 33).

In einer weiteren experimentellen Untersuchung an MgCusy [90] wird Elektro-
nendichte entlang der Cu—Cu-Verbindungslinien beobachtet, die als Indiz kovalenter
Bindungsanteile interpretiert werden. Die homogene Dichteverteilung zwischen der
Mg- und der Cu-Teilstruktur wird dagegen als metallische Bindung gedeutet. Ob-
wohl die Untersuchung der Elektronendichte Hinweise liefern kann, ist eine abschlie-

Bende Bewertung der Bindungssituation auf dieser Grundlage nicht méoglich.

Der Begriff Deformations-Elektronendichte ist hier so zu verstehen, dass die beobachtete Elek-
tronendichte an den genannten Positionen grofier ist als diejenige, die sich aus der Uberlappung
der sphérischen Elektronendichten der neutralen A- und B-Atome ergibt.
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2.4 Homogenititsbereiche — Punktdefekte

Etwa ein Viertel der bislang bekannten binédren Laves-Phasen weist Homogenitéts-
bereiche auf. In bindren Systemen tritt ein Homogenitédtsbereich besonders haufig
auf, wenn das Verhéltnis der Radien der beiden Komponenten nahe am fiir die Bil-
dung einer Laves-Phase idealen Wert von \/ﬁ liegt [91]. Die Homogenitétsbereiche
sind dabei meistens sowohl zur A- als auch zur B-reichen Seite hin ausgedehnt. In
Systemen mit einem breiten Homogenitétsbereich der Laves-Phase ist dieser mitun-
ter asymmetrisch beziiglich der Zusammensetzung ABs zur B-reichen Seite ausge-
dehnt. Zur thermodynamischen Modellierung der Laves-Phasen ist die Kenntnis der
Defektmechanismen erforderlich. Eine Ubersicht iiber die verwendeten Modelle ist
in [2] zu finden. Fiir Laves-Phasen mit C15-Struktur wird zumeist ein Modell mit
zwei Untergittern der Form (A, B),(A, B)y verwendet, d. h. sowohl die beziiglich der
Zusammensetzung AB, A-reiche als auch die B-reiche Seite des Homogenitétsbe-
reichs wird durch Substitution erzeugt. Auch fiir die C14- und C36-Phasen wird ein
solches Modell verwendet; fiir die C14-Phase werden aber auch Modelle mit drei Un-
tergittern entsprechend den drei in der C14-Struktur besetzten kristallographischen
Punktlagen verwendet. Als Beispiel wird die C14-Phase im System Zr—Cr mit einem
Modell der Form By(A, B)4(A, B)g beschrieben [92], d.h. auf der Zr-reichen Seite
wird Cr nur auf der 6h-Lage (Kagomé-Netze) substituiert. In [2] wird auch dar-
auf hingewiesen, dass kristallographische Daten insbesondere im Falle von ternéren
Laves-Phasen héufig nicht vorliegen. Ist jedoch nicht bekannt, auf welchen Punkt-
lagen Mischbesetzung auftritt oder ob es zu bevorzugter Besetzung von Punktlagen
mit einer bestimmten Atomsorte kommt, so kann kein geeignetes Modell fiir die

thermodynamische Beschreibung gefunden werden.

Als Ursache der Homogenitétsbereiche binédrer Laves-Phasen werden im Falle
der B-reichen Seite Punktdefekte vom anti-site-Typ festgestellt, also B-Atome auf
A-Teilstrukturpliatzen. Streng genommen handelt es sich hier also nicht um Punkt-
defekte, sondern um chemische Substitution. In der materialwissenschaftlichen Lite-
ratur wird der Begriff Punktdefekt auch fiir derartige Substitution verwendet, insbe-
sondere wenn diese zur Bildung eines Homogenitétsbereichs fiihrt. Dieser Sprachge-
brauch wird auch in dieser Arbeit verwendet. Fiir die A-reiche Seite werden dagegen
unterschiedliche Defektmechanismen diskutiert. Neben anti-site-Defekten analog zur
B-reichen Seite kommen auch strukturelle Leerstellen in der B-Teilstruktur in Fra-
ge. Auch komplexere Modelle fiir die Defektstrukturen sind vorgeschlagen worden,
darunter die Substitution von drei B-Atomen durch ein A-Atom. Da der Homo-
genitétsbereich auf der A-reichen Seite aber oft nur wenig ausgedehnt ist, ist ein

Nachweis des Defektmechanismus hier schwieriger als auf der B-reichen Seite.
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Ein weiterer Defektmechanismus wird in der Kristallstruktur von Yy 95Niy beob-
achtet [80]. Hier liegen strukturelle Leerstellen im A-Untergitter vor. Die Verteilung
der Leerstellen ist dabei nicht statistisch, sondern es kommt zur Ausordnung in einer
Uberstruktur mit verdoppelter a-Achse gegeniiber der C15-Struktur. Die Ausord-
nung der Leerstellen geht mit einer lokalen Verzerrung der Struktur in der Néhe der
Leerstellen einher.

In den meisten Fillen ist der Mechanismus der Bildung des Homogenitéatsbereichs
an Hand von Messungen der Gitterparameter und der Dichte bestimmt worden. So
konnen zwar im giinstigen Fall die einzelnen Mechanismen unterschieden werden,
iiber die Feinstruktur, also Verzerrungen im Bereich der Defekte konnen aber keine
Informationen erhalten werden.

Auch im Falle von terndren Systemen sind Laves-Phasen mit ausgepragten Ho-
mogenitétsbereichen bekannt. Die Stabilitédtsfelder kénnen hier komplizierte Formen
annehmen (z.B. im System Al-Ni-Ti [93]).

Fiir die Verbindungen ZrCry und ZrMns; mit C14- und C15-Struktur wurden die
zur Erzeugung von Punktdefekten notwendigen Energien mit Hilfe von Dichtefunk-
tional-Rechnungen abgeschétzt [94,95]. In allen untersuchten Fillen sind anti-site-
Defekte energetisch giinstiger als strukturelle Leerstellen. Dies gilt sowohl fiir die A-
als auch die B-Teilstruktur.

2.5 Laves-Phasen in den Systemen Nb—TM (TM = Cr, Mn,
Fe, Co) und Nb—Cr—TM (TM = Co, Ni)

Aus der Vielzahl bindrer Systeme, die Laves-Phasen enthalten, wurden fiir die im
Rahmen dieser Arbeit durchgefithrten Untersuchungen die binédren Systeme Nb-—
TM (TM = Cr, Mn, Fe, Co) ausgewihlt. Dariiber hinaus wurden auch Legierungen
ausgewdhlter Zusammensetzungen in den ternédren Systemen entlang der Schnit-
te Nb(Cr,TM ), (TM = Co, Ni) untersucht. Im folgenden werden zunéchst einige
physikalisch-chemische Daten der beteiligten Elemente vorgestellt, die im Zusam-
menhang mit der Stabilitdt der Laves-Phasen diskutiert werden (vgl. Abschnitt 2.3,
S. 35). Danach werden die genannten Zwei- und Dreistoffsysteme, insbesondere die

darin enthaltenen Laves-Phasen, vorgestellt.
2.5.1 Physikalisch-chemische Daten der Elemente Nb, Cr, Mn, Fe, Co
und Ni

In Tabelle 2.10 sind einige physikalisch-chemische Daten der Elemente Nb, Cr, Mn,

Fe, Co und Ni zusammengefasst. Insbesondere das Radienverhéltnis, die Elektro-
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negativitit sowie die Anzahl der Valenzelektronen werden im Zusammenhang mit
der Stabilitdt und Bildung von Laves-Phasen diskutiert. Zum Vergleich der physi-
kalischen Eigenschaften der Laves-Phasen mit denen ihrer Konstituenten sind aus-
gewihlte physikalische Daten angegeben. Im System Nb—Ni bildet sich keine Laves-

Phase, jedoch ist Ni Komponente ternérer Laves-Phasen im System Nb—Cr—Ni.

Tabelle 2.10: Physikalisch-chemische Daten von Nb, Cr, Mn, Fe, Co und Ni.

Element TM Nb Cr Mn Fe Co Ni
Rel. Atommasse 92,906 51,996 54,938 55,845 58,933 58,693
Kristallstruktur® bee bee a-Mn bee hep fce
a® / pm 329,86 288,46 891,39 286,65  250,7 352,38
c® / pm 406,9

r(M)¢ / pm 147 129 137 126 1253 124,6
r(Nb)/r(TM) - 1,14 1,07 1,17 117 1,18
Valenzelektronen? ) 6 7 8 9 10
XAR® 1,23 1,56 1,60 1,64 1,70 1,75
Xabs.! / €V 4,0 3,72 3,72 4,06 4,3 4,40
Dichte (293K)? / gem™ 8,57 7,19 7,44 7,87 8,9 8,902
Schmelzpunkt?/ °C 2468 1860 1244 1535 1495 1453
Siedepunkt?/ °C 4742 2672 1962 2750 2870 2732
pel(293K)" / € em 12,5 12,7 185,0 9,71 6,24 6,84

Kristallstruktur des bei Raumtemperatur stabilen Allotrops.

bGitterparameter (Daten aus [96]).

“Metallatomradius fiir die Koordinationszahl 12 (Daten aus [69]).

4Zahl der 5s + 4d-Elektronen von Nb bzw. der 4s + 3d-Elektronen von Cr, Mn, Fe, Co, Ni.
°Elektronegativitét nach ALLRED und RocHOwW [97].

fElektronegativitit nach PEARSON [98] (absolute Skala, Daten aus [96]).

9Daten aus [96].

hSpezifischer elektrischer Widerstand (Daten aus [96]).

2.5.2 Das System Nb—Cr

Das System Nb—Cr ist in den vergangenen 50 Jahren hdufig untersucht worden [99-
108]. Neben den terminalen festen Losungen Nb(Cr) und Cr(Nb) wird iiber ei-
ne Hochtemperaturmodifikation (C14-Typ) und eine Raumtemperaturmodifikati-
on (C15-Typ) der Laves-Phase berichtet. Von THOMA und PEREPEZKO [109] wird
dariiber hinaus {iber eine eine weitere Laves-Phase vom C36-Typ berichtet, deren
Stabilitédtsbereich vermutlich zwischen dem der C14- und der C15-Phase liegt und
die mittels Pulverdiffraktometrie in schnell gekiihlten Nb-Cr-Legierungen mit Zu-
sammensetzungen nahe 33,3 at.-% Nb beobachtet wird. Die Arbeit enthélt jedoch
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keine Angaben iiber die Temperaturen der invarianten Reaktionen, an denen die
C36-Phase beteiligt ist. In Tabelle 2.11 sind die im System Nb-Cr beobachteten

kristallinen Phasen aufgefiihrt.

Tabelle 2.11: Im System Nb-Cr beobachtete kristalline Phasen.

Phase at.-% Nb*® Strukturtyp Raumgruppe Pearson-Symbol
Cr(Nb) 0-7 W (bce) Im3m cl2
NbCry 1t 29-35 MgCu, (C15) Fd3m cF24
NbCry ht1  29-35 MgZn, (C14) P63/mmc hP12
NbCr;, ht2 b MgNi, (C36) P63/mmc hP24
Nb(Cr) 75-100 W (bee) Im3m cl2

“Maximale Ausdehnung des Homogenitétsbereichs.
’Tm derzeit akzeptierten Phasendiagramm wird nicht iiber eine C36-Phase berichtet.

Der Homogenitatsbereich der Laves-Phasen héngt stark von der Temperatur
ab und weist bei 1620°C eine maximale Breite von 6 at.-% (29-35at.-% Nb) auf.
An Hand von Messungen der Gitterparameter und der Dichte an einphasigen C15-
NbCry-Legierungen wurde gezeigt [110], dass der Homogenitatsbereich wahrschein-
lich sowohl auf der Cr- als auch der Nb-reichen Seite auf anti-site-Defekte zuriick-
zufiihren ist. Die Tieftemperaturphase kristallisiert im kubischen C15-Typ und wan-
delt sich bei der Zusammensetzung NbCry oberhalb 1570 °C in die Hochtemperatur-
phase im C14-Typ um. Diese schmilzt kongruent bei 1720 °C. Das Phasendiagramm
des Systems Nb—Cr ist in Abb. 2.26 dargestellt.

Das System Nb—Cr ist von besonderem Interesse, da zweiphasige Legierungen
aus Cr(Nb) und C15-NbCry eine hohe Festigkeit und Korrosionsstabilitét verbun-
den mit hohem Schmelzpunkt und vergleichsweise geringer Dichte (vergleichbar mit
Stahl) aufweisen. Dies macht die Laves-Phase NbCry zu einem viel versprechenden

Kandidaten fiir die Entwicklung neuer Hochtemperaturwerkstoffe [106].

Wegen des technischen Interesses sind besonders die mechanischen Eigenschaf-
ten von C15-NbCry sowohl experimentell [111-115] als auch in theoretischen Studi-
en [116-119] untersucht worden. Weitere theoretische Arbeiten befassen sich mit der
Phasenstabilitéit der Polytypen C15 und C14 sowie der Stapelfehlerenergie [120,121].
Fiir die polymorphe Reaktion C14 — C15 ist der synchro-shear-Mechanismus auf
Grundlage einer TEM-Untersuchung vorgeschlagen worden [37] (s. Abschnitt 2.2.8).
Neben den Untersuchungen an bindrem NbCry wurde der Effekt einer dritten Legie-
rungskomponente ebenfalls im Hinblick auf die mechanischen Eigenschaften, Stabi-
litét [84,122-124] und elektronische Struktur [125] der Laves-Phase untersucht.
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Abbildung 2.26: Phasendiagramm Nb—Cr [108].

2.5.3 Das System Nb—Mn

Uber das System Nb-Mn liegen nur wenige experimentelle Daten vor. Das Pha-
sendiagramm wurde im Bereich von 0-50at.-% Nb bestimmt [126-131]. Fiir die
Nb-reiche Seite sind bisher keine Daten verfiigbar. Im System Nb-Mn bildet sich
eine Laves-Phase vom C14-Typ mit einem Homogenitatsbereich von max. 2840 at.-
% Nb. Sie schmilzt kongruent bei 1500°C. Tabelle 2.12 enthélt eine Liste der im
System Nb-Mn beobachteten Phasen. Das Phasendiagramm des Systems Nb-Mn
ist in Abb. 2.27 dargestellt.

Tabelle 2.12: Im System Nb-Mn beobachtete kristalline Phasen.

Phase at.-% Nb®  Strukturtyp ~ Raumgruppe  Pearson-Symbol
a-Mn(Nb) (rt) 0-1 a-Mn I43m cI58
B-Mn(Nb) (ht1)  0-2 B-Mn P4,32 P20
v-Mn(Nb) (ht3)  0-0,5 Cu (fcc) Fm3m cF4
5-Mn(Nb) (ht4) 0-2 W (bce) Im3m cl?2
NbMn, 28-40 MgZn,y (C14) P63 /mmc hP12
Nb(Mn) b W (bee) Im3m cl2

“Maximale Ausdehnung des Homogenitétsbereichs.
*Die Loslichkeit von Mn in Nb wurde bisher nicht bestimmt.
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Abbildung 2.27: Phasendiagramm Nb-Mn von 0-50 at.-% Nb [130].

2.5.4 Das System Nb—Fe

Da Niob ein wichtiger Legierungsbestandteil vieler Stdhle ist, wurde das System
Nb-Fe héufig untersucht [132-145]. Neben den terminalen festen Losungen Nb(Fe)
und Fe(Nb) wird tiber drei intermedidre Phasen in diesem System berichtet. Ne-
ben der Laves-Phase NbFe, im C14-Typ sind dies die p-Phase Nbg 33Feq 67 (WeFer-
Strukturtyp) sowie eine metastabile Phase NbzFe, mit TipNi-Struktur, die vermut-
lich durch Sauerstoff stabilisiert wird [133,146-148] (s. auch Abschnitt 5.4, S. 189).
In Tabelle 2.13 sind die im System Nb-Fe beobachteten Phasen zusammengestellt.

Die C14-Phase hat einen Homogenitéitsbereich von maximal 32-40 at.-% Nb. Die
Angaben iiber die Breite des Homogenitétsbereichs schwanken allerdings stark. Sie
schmilzt kongruent bei 1630 °C. Der Homogenitétsbereich ist auf anti-site-Defekte
sowohl auf der Nb- als auch der Fe-reichen Seite zuriickzufithren [149]. Die pu-Phase
bildet sich bei 1520 °C in einer peritektischen Reaktion aus der Laves-Phase und der
Schmelze. Auch die pu-Phase hat einen Homogenitatsbereich; seine maximale Breite
liegt bei 48-54 at.-% Nb. Das Phasendiagramm des Systems Nb-Fe ist in Abb. 2.28
dargestellt.

Neben dem T—-z-Diagramm war das magnetische Phasendiagramm der Laves-
Phase NbFe; mehrfach Gegenstand experimenteller [150-156] und theoretischer [157]

Untersuchungen. Die magnetischen Eigenschaften von NbFe; zeigen eine deutli-
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Tabelle 2.13: Im System Nb-Fe beobachtete kristalline Phasen.

Phase at.-% Nb® Strukturtyp Raumgruppe Pearson-Symbol
a-Fe(NDb) 0-1 W (bee) Im3m cl?
v-Fe(Nb) 0-1 Cu (fcc) Fm3m cF4
5-Fe(Nb) 0-3 W (bee) Im3m cl2
NbFe,y 32-40 MgZn, (C14) P63 /mmc hP12
NbgssFeger  48-54 WeFer (1) R3m hR39°
NbsFey® - Ti,Ni () Fd3m cF96
Nb(Fe) 93-100 W (bee) Im3m cl?2

*Maximale Ausdehnung des Homogenitétsbereichs.
®Die Anzahl der Atome bezieht sich auf die konventionelle Elementarzelle.
“Vermutlich wird diese Phase durch Sauerstoff stabilisiert, s. Text.
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Abbildung 2.28: Phasendiagramm Nb-Fe [145].
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che Abhéngigkeit von der Zusammensetzung. Wéhrend die Laves-Phase nahe der
Zusammensetzung NbFe, antiferromagnetisch ist [158], fithren bereits kleine Ab-
weichungen von dieser Zusammensetzung zur Nb-reichen oder zur Fe-reichen Seite
des Homogenitétsbereichs zum Auftreten von Ferromagnetismus. Die magnetische

Struktur von NbFe; ist allerdings unbekannt.

2.5.5 Das System Nb—Co

Im System Nb-Co [159-172] bilden sich abhéngig von Zusammensetzung und Tem-
peratur Laves-Phasen der drei Polytypen C14, C15 und C36. Weitere binére Sys-
teme, in denen alle drei Polytypen beobachtet werden, sind Sc—Fe [173,174], Ti—
Cr [175-177], Zr—Cr [92,178-180], Hf-Fe [181], Ta—Cr [182], und Ta—Co [183-188]
sowie moglicherweise Nb—Cr (s. Abschnitt 2.5.2, S. 44). Auf der Nb-reichen Seite wird
neben der terminalen festen Losung Nb(Co) eine p-Phase mit einem Homogenitéts-
bereich von 49-55 at-.% Nb beobachtet, die bei 1435 °C kongruent schmilzt. Auf der
Co-reichen Seite wird iiber eine intermedidre Phase der ungefihren Zusammenset-
zung NbCo, mit bislang unbekannter Kristallstruktur berichtet, die sich bei 1052°C
in einer peritektoiden Reaktion aus der festen Losung Co(Nb) und der Laves-Phase
vom C36-Strukturtyp bildet. Mittels Elektronenmikroskopie und -beugung wurden
drei verschiedene Varianten (vermutlich Polytypen) dieser Phase beobachtet, die he-
xagonal oder trigonal kristallisieren [189]. Diese Phase wird im folgenden als NbyCos
bezeichnet. Die im System Nb—Co beobachteten kristallinen Phasen sind in Tabel-
le 2.14 aufgefiihrt.

Tabelle 2.14: Im System Nb-Co beobachtete kristalline Phasen.

Phase at.-% Nb*® Strukturtyp Raumgruppe Pearson-Symbol
e-Co(Nb) 0-1 Mg (hep) P63 /mmc hP2
a-Co(Nb) 0-6 Cu (fcc) Fm3m cF4
Nb,Coz 20-23 b

Nbyg 75C02.25 25 MgNi, (C36) P63/mmc hP24
NbCos 26-35 MgCus (C15) Fd3m cF24

Nb; 1Coq g 36-37 MgZn, (C14) P63 /mmc hP12

Nbg 5Cog 5 49-55 WeFer (1) R3m hR39¢
Nb(Co) 95-100 W (bee) Im3m cl2

*Maximale Ausdehnung des Homogenitétsbereichs.
bKristallographische Daten liegen bisher nicht vor, s. Text.
“Die Anzahl der Atome bezieht sich auf die konventionelle Elementarzelle.

Die C36-Phase Nby 75Cog 95 ist die Co-reichste der drei in diesem System auftre-
tenden Laves-Phasen. Sie bildet sich nahe der Zusammensetzung NbCos bei 1240 °C
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in einer peritektischen Reaktion aus der C15-Phase und einer Co-reichen Schmelze.
Uber einen Homogenititsbereich dieser Phase wird nicht berichtet. Die C36-Phase
bildet sich als Hochtemperaturphase, bei 1000 °C reagiert sie eutektoid zu C15 und
NbyCoy. Die C15-Phase weist einen ausgeprigten Homogenitédtsbereich auf, der mit
einer maximalen Breite von 26-35 at.-% Nb die Zusammensetzung NbCo, asymme-
trisch einschliet. Sie schmilzt kongruent bei 1520 °C. Bei héherem Nb-Gehalt von
ca. 36at.-% bildet sich die Cl4-Phase Nb; ;Co; g als weitere Hochtemperaturpha-
se zwischen 1420°C und 1200 °C. Das Phasendiagramm des Systems Nb—Co ist in
Abb. 2.29 dargestellt.
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Abbildung 2.29: Phasendiagramm Nb-Co [162].

Die Punktdefekte sowohl in C36-Nbg75Cos95 als auch in C15-NbCo, auf bei-
den Seiten des Homogenitétsbereichs sind vom anti-site-Typ. Der Defektmecha-
nismus wurde an Hand von Messungen der Gitterparameter und der Dichte be-
stimmt [170,190], lokale Verzerrungen oder dhnliche Einfliisse der Punktdefekte auf
die Kristallstruktur wurden bislang nicht untersucht. Uber Punktdefekte in der C14-
Phase Nb, ;Co; 9, die ebenso wie die C36-Phase nicht bei der Zusammensetzung
NbCo, stabil ist, ist nichts bekannt.

Neben dem Defektmechanismus wurde die Abhéngigkeit einiger physikalischer
und mechanischer Eigenschaften von der Zusammensetzung der C15-Phase unter-

sucht. Die Vickers-Hérte nimmt nach beiden Seiten des Homogenitétsbereiches zu
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(anti-site hardening) [190]. Dasselbe Verhalten wurde auch fiir NbCry und NbFe,
beobachtet. Die Diffusionskoeffizienten wurden an Proben auf der Co-reichen Seite
des Homogenitétsbereichs mittels Radiotracer-Technik bestimmt [163,167]. Die Dif-
fusionskoeffizienten von Co sind dabei grofler als die von Nb, und sie nehmen mit
steigendem Co-Gehalt zu. Der elektrische Widerstand und die magnetische Suszep-
tibilitat von C15-NbCoy wurden an einer nahezu stochiometrischen Probe und einer
Probe mit 67,7at.-% Co untersucht [191]. Die Co-Atome auf dem Nb-Untergitter
tragen zusétzlich zum elektrischen Widerstand bei. Dieser Beitrag betrigt bei nied-
rigen Temperaturen (unter 30 K) 38 u€2cm/at.-% und nimmt bei héheren Tempe-
raturen ab. Der zusitzliche Widerstand wird auf das magnetische Moment von
Co-Antistrukturatomen zuriickgefiihrt, das zu temperaturabhéngigem Paramagne-
tismus (Curie-Weiss-Gesetz) fithrt. Berechnungen der elektronische Zustandsdichte
zeigen einen groflen Beitrag der Co-Antistrukturatome an der Fermi-Energie, der
mit einem lokalen magnetischen Moment vereinbar ist [192]. Stochiometrisches C15-

NbCos, ist schwach Pauli-paramagnetisch.

2.5.6 Das System Nb—Cr—Co

Uber das Zustandsdiagramm des Dreistoffsystems Nb—~Cr—Co liegen nur wenige Da-
ten vor. Neben einem isothermen Schnitt bei 1200 °C [193] fiir den Co-reichen Bereich
(0-55 at.-% Co) wurde das Phasendiagramm im gesamten Konzentrationsbereich bei
1000 °C untersucht [194]. Der isotherme Schnitt bei 1000°C ist in Abbildung 2.30
dargestellt. Tabelle 2.15 fasst die bei 1000 °C beobachteten Phasen zusammen.

Im System Nb-Cr—Co liegen bei 1000 °C neben den festen Losungen Nb(Cr,Co),
Cr(Nb,Co) und Co(Nb,Cr) und den intermetallischen Phasen o-(Co,Cr) und p-
NbgCo7 Laves-Phasen vom C14- und C15-Typ vor. Die Loslichkeit von Nb in der
o-Phase liegt bei maximal 20at.-%, wihrend sich maximal 5at.-% Cr in der pu-
Phase 16sen. Die Laves-Phasen befinden sich auf dem Schnitt NbCra—NbCosy (mit
ca. £5at.-% Homogenitétsbereich beziiglich des Nb-Gehalts), so dass in Niherung
Nb(Cr;_,Co,)s als allgemeine Formel angegeben werden kann. Der sich bildende Po-
lytyp der Laves-Phase hangt vom Substitutionsgrad = ab. Man beobachtet folgenden
Verlauf:

0,00 <z <005 : Cl5
0,06 <x<0,12 : Clb+ Cl4
012<z<092 : Cl4
092<x<09 : Cl4 4+ C15
0,96 <z <100 : Ci15



52 2 LAVES-PHASEN

QoCr(LT)
50

80

(Co(1IT),Cx) 3
90

Abbildung 2.30: Isothermer Schnitt des Phasendiagramms Nb—Cr—Co bei 1000 °C
[194].

Tabelle 2.15: Bei 1000°C im System Nb—Cr—Co beobachtete Phasen.

Phase Strukturtyp Raumgruppe Pearson-Symbol
a-Co(Nb,Cr) Cu (fee) Fm3m cF4
Cr(Nb,Co) W (bee) Im3m cl2
Nb(Cr,Co) W (bee) Im3m cl2

CrCo It (CI‘O,49COO751) (O') P42/mnm tP30
NbCry 1t MgCu, (C15) Fd3m cF24
NbCo, MgCu, (C15) Fd3m cF24
Nb67500675 W6F67 (u) Rgm hR39“
Nb(Cr;—,Coy)2 MgZn, (C14) P63 /mmc hP12

%Die Anzahl der Atome bezieht sich auf die konventionelle Elementarzelle.
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Diese dem Phasendiagramm entlang des Schnitts bei 33,3 at.-% Nb entnommenen
Werte fiir die Stabilitdtsbereiche der Polytypen C15 und C14 stimmen gut mit den
Werten aus [84] tiberein, die fiir den Konzentrationsschnitt Nb(Cr;_,Co, ) bestimmt
wurden (vgl. Abschnitt 2.3, S. 35).

2.5.7 Das System Nb—Cr—Ni

Das System Nb—Cr—Ni ist zwar hédufig untersucht worden, jedoch liegen experimen-
telle Daten meist nur iiber den Nb-armen Bereich Cr—NbCry—NbNiz—Ni vor [100,195-
198]. Dartiber hinaus wurden Untersuchungen an Diffusionspaaren durchgefiihrt,
in denen Nb mit verschieden zusammengesetzten Cr-Ni-Legierungen in Kontakt
stand [199]. Fiir den gesamten Konzentrationsbereich berechnete Phasendiagram-
me befinden sich in [200,201]. Ein isothermer Schnitt bei 1275K (1002°C) ist in
Abbildung 2.31 dargestellt.

T=1002°C

- 0.4 Nb6Ni70'6 0.8 1.0
Ni Mole fraction Nb Nb

0.2

Abbildung 2.31: Isothermer Schnitt des Phasendiagramms Nb—Cr—Ni bei 1002 °C
[201].

Neben den festen Losungen Nb(Cr,Ni), Cr(Nb,Ni) und Ni(Nb,Cr) und den biné-
ren Randphasen NbNis, u-NbzNig und NbCrsy wird in [196] iiber eine ternére Phase
der Zusammensetzung CrsNbgNig mit unbekannter Kristallstruktur berichtet, die
zwischen 1075°C und 1060 °C stabil ist. Andere Autoren berichten nicht iiber diese
Phase. In Tabelle 2.16 sind die bei 1002 °C beobachteten Phasen aufgefiihrt.
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Tabelle 2.16: Bei 1002°C im System Nb-Cr—Ni beobachtete Phasen.

Phase Strukturtyp Raumgruppe Pearson-Symbol
(Cr) W (bce) Im3m cl2

(Nb) W (bce) Im3m cl2

(Ni) Cu (fee) Fm3m cF4
NbCr, 1t MgCu, (C15) Fd3m cF24
NbzNig WeFer (1) R3m hR39*
NbNij TiCus Pmmn oP8
Nb(Cr;_,Ni, )9 MgZn, (C14) P63/mmc hP12

%Die Anzahl der Atome bezieht sich auf die konventionelle Elementarzelle.

Die Laves-Phase NbCry 16st Nickel unter Bildung von Mischkristallen der all-
gemeinen Formel Nb(Cr;_,Ni,)s, wobei der Homogenitétsbereich beziiglich des Nb-
Gehalts vernachléssigt wird. Dabei wird bei 1002 °C der C15-Typ bis = 0,03 beibe-
halten, wahrend ab x = 0,07 der C14-Typ die stabile Modifikaton ist. Die maximale
Loslichkeit von Ni in der Laves-Phase ist bei x = 0,58 erreicht. Die Hochtempera-
turmodifikation von NbCry (C14-Typ) wird demnach bei tiefen Temperaturen durch
Substitution von Cr durch Ni stabilisiert. Anders als im System Nb—Cr—Co wird bei
hohem Ni-Gehalt kein zweiter Stabilitdatsbereich der C15-Struktur beobachtet.
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3 Methoden und Arbeitstechniken

3.1 Probenpriparation

Die Proben wurden durch Aufschmelzen hochreiner Elemente im elektrischen Licht-
bogenofen (Centorr Series 5BJ, Centorr Vacuum Industries) hergestellt. Die ver-
wendeten Elemente mit Angaben zu Herkunft und Reinheit sind in Tabelle 3.1
aufgelistet. Die Gehalte der Verunreinigungen wurden mit Hilfe der in Abschnitt 3.6

beschriebenen Methoden bestimmt.

Tabelle 3.1: Verwendete Ausgangsmaterialien.

Element  Hersteller Reinheit Hauptverunreinigungen (Gehalt in ppm)
Nb Starck 99,9 % Ta (290), K (210), W (50)

Cr GfE 99,39 % O (4000), Al (3000), Fe (1900), N (1200)
Cr Chempur 99,99 % O (410)

Mn GfE 99,9 % S (1300), O (1100), Si (330)

Fe Chempur 99,997 % —0

Co Chempur 99,995 % Si (300), Fe (77), Zn (7)

Ni Chempur 99,99 % N (j 150)

“Die Gehalte der analysierten Nebenbestandteile lagen unterhalb der jeweiligen Nachweisgrenze.

Das Mangan wurde vor der Verwendung nach dem von BOSTROM [202] ange-
gebenen Verfahren durch Glithen in einer Quarzglasampulle von der Oxidschicht
befreit. Die iibrigen Elemente wurden ohne weitere Behandlung eingesetzt.

Vor der Probenpréaparation wurde der Lichtbogenofen dreimal evakuiert und an-
schlieflend mit Argon gefiillt. Die Schmelzvorgéinge wurden unter leicht reduziertem
Argondruck von ca. 700 mbar durchgefiihrt. Um die Atmosphére im Ofen zu reinigen
wurde ein Stiick Titan mehrere Male aufgeschmolzen, bevor die Proben prapariert
wurden. Die Reguli wurden mehrere Male aufgeschmolzen und danach gewendet, um
homogene Préparate zu erhalten. Die Anzahl der Schmelzvorgéinge wurde dabei dem
jeweiligen System angepasst. Hierzu wurden fiir jedes System mehrere Legierungen
mit 33,3 at.-% Nb verschieden haufig aufgeschmolzen und anschlieend pulverdiffrak-
tometrisch untersucht. Wurde dabei kein nicht umgesetztes Ausgangsmaterial fest-
gestellt, so wurde die Anzahl der Schmelzvorgéinge als ausreichend angesehen. Die
Legierungen im System Nb-Cr wurden achtmal aufgeschmolzen, wéahrend im Sys-
tem Nb-Fe fiinfmaliges und im System Nb—Co zwei- bis dreimaliges Aufschmelzen
geniigte. Im System Nb-Mn wurden Mn-reiche Legierungen dreimal aufgeschmol-
zen. Die Masse der einzelnen Préaparate lag bei ca. 2 g. Typische Masseverluste beim

Aufschmelzen lagen bei 0,2 % fiir Nb—Fe- und Nb—Co-Legierungen und ca. 1% fiir
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Nb-Cr-Legierungen. Im Falle des Systems Nb-Mn lagen die Verluste bei 5% und
mehr. Die so hergestellten Proben wurden entweder direkt charakterisiert oder einer
Wiérmebehandlung unterzogen.

Zur Warmebehandlung wurden die Proben in mit Konigswasser gereinigte Niob-
Ampullen (Innendurchmesser 10 mm, Plansee AG, Osterreich) gefiillt, die unter Ar-
gon gasdicht verschweiit wurden. Fiir Warmebehandlungen bis 1200°C im Kam-
merofen (Nabertherm) wurden die Niob-Ampullen in Quarzglasampullen {iberfiihrt,
die evakuiert und anschlieBend mit Argon bis zu einem Druck von ca. 250 mbar
gefiillt und abgeschmolzen wurden.

Warmebehandlungen bei Temperaturen bis zu 1500 °C wurden in einem Rohre-
nofen mit Korund-Arbeitsrohr (HTM Reetz GmbH, Berlin) unter Argonatmosphére
durchgefiihrt. Die Niob-Ampullen wurden hierzu in einem Korundschiffchen in das
Arbeitsrohr eingebracht.

Im Falle des System Nb—Mn wurde die Laves-Phase aus Mn-reichen zweiphasigen
Legierungen durch Auflésen der festen Losung Mn(Nb) mit verdiinnter Salzsidure
isoliert um fiir Rontgenbeugungsexperimente geeignete Einkristalle auszuwéhlen.
Im Unterschied zu den iibrigen untersuchten Systemen wurde hier kein kompaktes,
einphasiges Material der Laves-Phase erhalten, da die Zusammensetzung aufgrund

der hohen Verluste beim Aufschmelzen nicht kontrolliert werden konnte.

3.2 Rontgenographische Untersuchungen
3.2.1 Pulverdiffraktometrie

Zur Aufnahme von Pulverdiffraktogrammen wurden die gemorserten Praparate auf
eine mit Vaseline iiberzogene Mylar-Tréagerfolie aufgepudert. Die Diffraktogramme
wurden bei Raumtemperatur mit einer Guinier-Kamera (Huber G670) mit Quarz-
monochromator aufgenommen. Je nach Absorption der Probe wurden Diffrakto-
gramme mit Cu-, Cr-, Fe- oder Co-Ka;-Strahlung aufgenommen. Die entsprechen-

den Wellenléngen sind in Tabelle 3.2 aufgelistet.

Tabelle 3.2: In der Pulverdiffraktometrie verwendete monochromatische Rontgen-
strahlung mit Angabe der Wellenlédnge der Ka;-Emissionslinie.

Anodenmaterial Wellenlénge in pm [203]

Cr 228,9726(3)
Fe 193,6041(3)
Co 178,8996(1)

Cu 154,05929(5)
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Zur Bestimmung von Gitterparametern wurden den Proben Silicium (NIST SRM
640c, a = 543,119(1) pm) oder LaBg (NIST SRM 660a, a = 415,692(1) pm) als
interner Standard zugesetzt. Die Reflexlagen wurden mit dem Programm WINX-
POW [P1] bestimmt und kalibriert. Die Gitterparameter wurden mit dem Pro-
gramm PPLP [P2] durch Anpassung der berechneten an beobachtete Reflexlagen
im Bereich 20° < 260 < 100° nach der Methode der kleinsten Fehlerquadrate ver-
feinert. Reflexintensitéten wurden mit dem Programm WINXPOW [P1] berechnet.
Zur Verfeinerung von Kristallstrukturen an Hand von Pulverdiffraktogrammen nach
der Rietveld-Methode wurde das Programm JANA2000 [P3] verwendet.

3.2.2 Einkristall-Rontgenstrukturanalyse

Fiir Rontgenbeugungsexperimente vorgesehene Kristalle wurden mit Zweikompo-
nentenkleber (UHU plus schnellfest, UHU, Biihl) auf Lindemann-Glaskapillaren ge-
klebt und anhand von Laue-Aufnahmen auf ihre Qualitét iiberpriift. Die Einzelhei-
ten zu den Messungen der im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Einkristalle sind
bei der Diskussion der jeweiligen Ergebnisse angegeben.

Fiir die Strukturlésung mit Direkten Methoden wurden die Programmsysteme
SHELXS97 [P4] und SIR2002 [P5] benutzt. Die Mittelung symmetriedquivalenter
Reflexe und die Strukturverfeinerung nach der Methode der kleinsten Fehlerqua-
drate wurde mit Hilfe des Programms SHELXL97 [P4] durchgefiihrt. Fourierkarten
wurden mit dem Programmpaket JANA2000 [P3] berechnet. Kristallographische
Daten wurden mit Hilfe des Programms STRUCTURE TIDY [P6] iiberpriift. Sie
werden in dieser Arbeit in der Standardaufstellung angegeben. Sémtliche Abbildun-
gen von Kristallstrukturen wurden mit dem Progamm DIAMOND in der Version
2.1 [P7] angefertigt.

Kristallographische Daten der in dieser Arbeit behandelten Verbindungen werden
in tabellarischer Form angegeben. Das Format entspricht dabei dem der Musterta-
belle 3.3.

Tabelle 3.3: Mustertabelle fiir die Angabe kristallographischer Daten.

Atom Lage x y z Usq Occ.

Die Spalten der Tabelle enthalten die Atomsymbole (bestehend aus Elementsym-
bol und Laufzahl), Wyckoff-Position, fraktionelle Koordinaten, dquivalente Auslen-
kungsparameter U,, und die Besetzungsfaktoren. Im Falle von gemischt besetzten

Atomlagen wird im Atomsymbol ein M anstelle des Elementsymbols angegeben.
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Splitlagen erhalten das gleiche Atomsymbol, erweitert mit Kleinbuchstaben, die die
Aufspaltung dieser Lage andeuten. Die dquivalenten Auslenkungsparameter U, ent-

sprechen einem Drittel der Spur des orthogonalisierten U-Tensors,

1 3

Wurde die Auslenkung eines Atoms in isotroper Naherung verfeinert, so wird der
isotrope Auslenkungsparameter Ui, in der Spalte mit den dquivalenten thermische

Auslenkungsparametern angegeben.

3.3 Metallographie

Die Proben fiir metallographische Untersuchungen wurden wie folgt priapariert. Pro-
benstiicke mit ca. 5mm Durchmesser wurden in elektrisch leitfahigem Phenolharz
eingebettet. Die Proben wurden mit Siliciumcarbid-Schleifpapier der Kérnungen 500
und 1000 nass geschliffen und mit Suspensionen von Diamantpulver der Partikel-
grofen 9 pm und 3 pm in einer Mischung aus 80 % Ethanol, 10 % Propanol und 10 %
Ethandiol poliert. Fiir den letzten Polierschritt wurde eine Suspension von kolloi-
dalem Siliziumdioxid in Wasser verwendet. Zwischen den einzelnen Arbeitsschritten
wurden die Praparate mit Wasser gewaschen um anhaftende Partikel zu entfernen.

Die Mikrostrukturen wurden mittels optischer Mikroskopie (Axioplan 2, Zeiss,
Oberkochen) im Hell- und Dunkelfeld, im polarisierten Licht und im differenziellen
Interferenzkontrast sowie mittels Elektronenmikroskopie (Philips SL 30, Phlilips,
Niederlande) untersucht. Die Zusammensetzungen der einzelnen Phasen wurden
durch EDXS (Philips XL 30 mit integriertem Spektrometer) und WDXS (Came-
ca SX 100, Cameca, Frankreich) mit den Elementen Nb, Cr, Fe, Co und Ni als

Standards bestimmt.

3.4 Transmissions-Elektronenmikroskopie

Mittels Transmissions-Elektronenmikroskopie (TEM) koénnen Informationen iiber
die Realstruktur erhalten werden [21,31]. Mit Hilfe eines Transmissionselektronen-
mikroskops konnen sowohl Abbildungen mit einer Auflésung von ca. 0.2nm (HREM,
high resolution electron microscopy) als auch Elektronenbeugungsdiagramme auf-
genommen werden. Die in dieser Arbeit beschriebenen elektronenmikroskopischen
Untersuchungen wurden von Dr. TADAHIRO YOKOSAWA und Prof. Dr. OsAmMuU
TERASAKI an der Universitdt Stockholm durchgefiihrt. Im Folgenden werden die

Grundziige der Elektronenbeugung und der hochauflésenden Mikroskopie an Laves-
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Phasen kurz beschrieben. Dabei werden folgende Aspekte hervorgehoben, die fiir die

Diskussion der Ergebnisse bedeutsam sind.

3.4.1 Elektronenbeugung

Beugungsdiagramme werden nach zwei unterschiedlichen Verfahren aufgenommen.
Bei der Feinbereichsbeugung (SAED, selected area electron diffraction) wird ein
Bereich der Probe mit ca. 500 nm Durchmesser senkrecht von einem parallel verlau-
fenden Elektronenstrahl durchleuchtet. Im Beugungsbild eines Kristalls erscheinen
scharfe, punktformige Reflexe. Bei der Elektronenbeugung mit konvergentem Strahl
(CBED, convergent beam electron diffraction) [204-206] trifft ein konischer Elektro-
nenstrahl auf einen Probenbereich mit ca. 10 nm Durchmesser. Anstelle scharfer Re-
flexe zeigt das Beugungsbild eines Kristalls ein Muster von Scheiben. Dariiber hinaus
kann das Beugungsbild noch weitere Effekte wie Kikuchi-Linien oder -Bénder ent-
halten, die auf inelastische Streuung zuriickzufiithren sind. Ein vollstdndiges CBED-
Diagramm besteht aus Reflexen der Laue-Zone nullter Ordnung (ZOLZ, zeroth-order
Laue zone) und den Laue-Zonen hoherer Ordnung (HOLZ, higher-order Laue zone).
Abb. 3.1 veranschaulicht dies an Hand der EwALDschen Konstruktion.

Ein CBED-Diagramm spiegelt die Symmetrieeigenschaften des Kristalls auf ver-
schiedene Weisen wider. Die Symmetrie des gesamten Beugungsbildes (ZOLZ- und
HOLZ-Reflexe) gibt Aufschluss iiber die dreidimensionalen Symmetrieelemente der
Kristallstruktur um die Zonenachse, die zum einfallenden Strahl parallel verlauft.
Werden nur die ZOLZ-Reflexe betrachtet (und die durch diese verlaufenden schar-
fen Linien, die von den HOLZ-Reflexen verursacht werden, vernachléssigt), so zei-
gen diese die Symmetrie der ldngs der Zonenachse projizierten Kristallstruktur. Alle
32 kristallographischen Punktgruppen konnen eindeutig an Hand von zwei oder
drei CBED-Diagrammen identifiziert werden. Die Diagramme werden dazu entlang
niedrig indizierter Zonenachsen aufgenommen und hinsichtlich der vollen Symmetrie
und/oder der Symmetrie der Projektion untersucht [205,207].

Um die Raumgruppe zu identifizieren werden Symmetrieelemente mit Transla-
tionsanteil wie folgt bestimmt. Reflexe, die kinematisch aufgrund von Schrauben-
achsen oder Gleitspiegelebenen verboten sind, treten héufig in SAED-Diagrammen
infolge dynamischer Beugung auf. In einem CBED-Diagramm allerdings kann die
systematische Ausloschung beobachtet werden, wenn folgende Bedingungen erfiillt

sind:

1. der Elektronenstrahl fillt senkrecht zu einer Schraubenachse oder parallel zu
einer Gleitspiegelebene ein, wobei der Translationvektor der Gleitspiegelebene

parallel zur Strahlrichtung verlauft
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Abbildung 3.1: Schematische Darstellung eines CBED-Beugungsbildes und der
entsprechenden EwWALDschen Konstruktion im reziproken Raum.

2. Mehrfachstreupfade (s. Abbildung 3.2.a) erzeugen dynamische Ausléschung

(Umweganregung)

Die dynamische Ausloschung ist in den scheibenformigen Reflexen als dunkle, so-
genannte Gjgnnes-Moodie (GM)-Linie sichtbar [208] (s. Abbildung 3.2.b). Wird die
dynamische Ausloschung bei der Symmetrieanalyse der CBED-Diagramme beriick-

sichtigt, so ist es moglich die Raumgruppe eindeutig zu bestimmen.

3.4.2 Hochauflésende Elektronenmikroskopie an Laves-Phasen

In Abbildung 3.3 sind simulierte HREM-Aufnahmen (high resolution electron mi-
croscopy) von NbCoy mit C14-, C15- und C36-Struktur mit Einstrahlrichtung [100]g
dargestellt. Die Simulationen wurden von Dr. W. CARILLO-CABRERA (MPI CP1S)
mit Hilfe des Programmpakets jEMS [P8] durchgefiihrt. Die rechte Seite der Abbil-
dung zeigt eine schematische Darstellung der jeweiligen Kristallstruktur, die iiber
dem HREM-Bild liegt. Die Anordnung der hellen Punkte in den simulierten HREM-
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Abbildung 3.2: Dynamische Ausloschung: (a) aufgrund einer Schraubenachse oder
Gleitspiegelebene tragen zwei Mehrfachstreupfade pgr und p'¢'r’ mit gleicher Am-
plitude, aber entgegengesetztem Vorzeichen zum 010-Reflex bei und erzeugen eine

Gjonnes-Moodie (GM)-Linie; (b) GM-Linien sind in Reflexen 0k0, k£ ungerade, sicht-
bar, wenn Bedingung (a) erfiillt ist.

N O

Bildern spiegelt die Stapelfolge des jeweiligen Polytyps wider (Pfeilspitzen und ge-
strichelte Linien in der Abbildung).

Das in dieser Arbeit verwendete Stapelfolgesymbol nach KOMURA (s. Abschnitt
2.2.3, S. 12) kann durch einen Vergleich des HREM-Bildes mit einem Ausschnitt der
jeweiligen Kristallstruktur bestimmt werden. Die hellen Bereiche in den simulierten
HREM-Bildern entsprechen den im Auschnitt der Kristallstruktur hervorgehobenen
Sechsecken. Die Anordnung dieser Sechsecke spiegelt die Stapelung von Kagomé-
Netzen und damit die Abfolge der fundamentalen Schichtpakete wider, aus der sich
das Stapelfolgesymbol ergibt. Das Stapelfolgesymbol ist fiir jeden Polytyp am linken
Bildrand angegeben.

Neben der Unterscheidung der einzelnen Polytypen der Laves-Phasen ermogli-
chen HREM-Aufnahmen auch Abweichungen von der Stapelfolge, z. B. Stapelfehler
oder Zwillingsgrenzen, zu beobachten (s. z. B. Abbildung 4.23, S. 109).

3.5 Thermische Analyse

DTA- und DSC-Messungen (DTA: STA 449¢; DSC: STA 404C; Netzsch, Selb) wur-
den an pulverisierten Proben in Korundtiegeln unter Argonatmosphére im Tempe-
raturbereich von Zimmertemperatur bis maximal 1550 °C bei einer Heiz-/Kiihlrate
von 10K /min durchgefiihrt. Die Kalorimeter wurden mit Hilfe der Schmelzpunk-
te von Sn (231,928°C), Zn (419,527°C), Al (660,323°C), Ag (961,78°C) und Au
(1064,18°C) kalibriert'®. Fiir Messungen bis maximal 2000°C (Netzsch DTA 404)

15)Die Schmelzpunkte dieser Referenzmaterialien stellen Fixpunkte der ITS-90 (Internationale
Temperaturskala von 1990) dar [209].
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Abbildung 3.3: Simulierte HREM-Aufnahmen von (a) C14-NbCos, (b) C15-NbCoy und (c¢) C36-NbCoy; Strahlrichtung [100]ex. . Die
Pfeilspitzen auf der jeweils linken Seite zeigen die Anordnung der weiflen Punkte in der HREM-Abbildung. Ein Vergleich mit einem
Ausschnitt der jeweiligen Kristallstruktur zeigt, dass diese Anordnung die Orientierung der Sechsecke aus Nb-Atomen widerspiegelt.
Die Stapelfolge (am jeweils linken Rand angegeben) kann so der HREM-Abbildung entnommen werden.



3.6 Chemische Analyse 63

wurden Yttriumoxid-Tiegel (HTM Reetz, Berlin) verwendet. Die Heizrate lag auf-
grund der geringen Empfindlichkeit des Thermoelements bei 20 K/min. Zur Kali-
brierung dienten die Schmelzpunkte von Pd (1554,8°C) und Pt (1768,2°C)'9).

Die Temperaturen der invarianten Reaktionen wurden an Hand der Onset-Tem-
peraturen in der Aufheizkurve bestimmt. Im Falle unzugénglicher Onset-Tempera-

turen (bei schwachen Signalen) wurde die Peaktemperatur verwendet.

3.6 Chemische Analyse

Sowohl die Ausgangsmaterialien fiir Synthesen als auch die Praparate wurden mittels
chemischer Analyse charakterisiert. Die Gehalte der nichtmetallischen Verunreini-
gungen H, C, N und O wurden nach dem Verbrennungsverfahren (C: Leco C-200
CHLH, Leco, Moénchengladbach) bzw. dem Trigergas-Heiextraktionsverfahren (H:
Leco RH-402; N, O: Leco TC-436 DR) bestimmt.

Beim Verbrennungsverfahren wird die Probe in einem Hochfrequenzofen im Sau-
erstoffstrom verbrannt. Der Kohlenstoff wird dann als CO oder COs mit Infrarot-
detektoren nachgewiesen. Zur Bestimmung von Wasserstoff nach dem Trigergas-
HeiBextraktionsverfahren wird die Probe in einem Graphittiegel im Elektrodenofen
im Argonstrom aufgeheizt (Tiax. = 3000°C). Der Wasserstoffgehalt wird mit Wir-
meleitfahigkeitsdetektoren bestimmt. Die Gehalte an Stickstoff und Sauerstoff kon-
nen simultan ebenfalls mit dem Trégergas-Heiflextraktionsverfahren bestimmt wer-
den. Als Trégergas wird hier Helium benutzt. Sauerstoff wird als CO oder CO5 mit
Infrarotdetektoren, Stickstoff mit Wirmeleitfahigkeitsdetektoren nachgewiesen.

Die Zusammensetzung der Préparate und die Gehalte der metallischen Ver-
unreinigungen wurden mittels optischer Emissionsspektroskopie mit Plasmaanre-
gung (ICP-OES, Vista RL, Varian, Darmstadt) bestimmt. Fiir die Analyse wurden

ca. 20mg Probe in einer Mischung aus Salpetersdure und Flusssédure gelost.

3.7 Messungen der Magnetisierung und des elektrischen Wi-

derstandes

Die Magnetisierung wurde an Probenstiicken von ca. 50-100 mg Masse im Tempe-
raturbereich von 1,8 K bis 400,0 K in einem SQUID-Magnetometer (MPMS XL-7,
Quantum Design, USA) gemessen.

Das Messprinzip ist wie folgt [211]: Kernstiick des Magnetometers ist ein SQUID

16)Schmelzpunkte aus [210]. Fiir Temperaturen iiber ca. 1100°C enthilt die ITS-90 keine Fix-
punkte, so dass andere Materialien fiir die Kalibrierung benutzt werden miissen. Hier haben sich
die Platinmetalle bewahrt.
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(superconducting quantum interference device), d. h. ein supraleitender Ring, der an
einer Stelle durch einen diinnen Normalleiter oder Isolator unterbrochen ist (sog.
Josephson-Kontakt). An dieser Stelle féllt eine Spannung ab, wenn die Stromstérke
im Ring grofl genug ist. In dem Ring ist der magnetische Fluss quantisiert. Eine
Anderung des duBeren Magnetfeldes fithrt dazu, dass sich der Strom im Ring und
damit der Spannungsabfall éndert, um die Flussquantisierung aufrecht zu erhalten.
So entsteht ein Wechselstrom, dessen Periode der Flusséinderung um ein Flussquant
entspricht. Dieser Wechselstrom wird mit Hilfe eines Schwingkreises, der an den
SQUID-Ring gekoppelt ist, registriert. Mit einem SQUID-Sensor kénnen also Ande-
rungen des Magnetfeldes gemessen werden.

Im Magnetometer wird die Anderung des Magnetfeldes durch die magnetische
Suszeptibilitit der Probe bewirkt. Diese wird bei konstantem &dufleren Feld durch
eine Messspule gefiihrt, welche iiber eine Koppelspule induktiv an den SQUID-Sensor
gekoppelt ist. Die magnetische Suszeptibilitit der Probe kann so aus der Anderung
des Magnetfeldes innerhalb der Spule bestimmt werden. Das Magnetometer erlaubt
Messungen bei verschiedenen Temperaturen und externen Magnetfeldern.

Fiir Messungen des elektrischen Widerstandes wurden Probenstiicke mit den un-
gefihren Abmessungen 1 x 1 x 5mm? entweder aus Bruchstiicken ausgewihlt oder
mit einer Bandsdge aus einem Regulus herausgeschnitten. Der elektrische Wider-
stand wurde im Temperaturbereich von 4 K bis 320 K nach der Vierpunktmethode
gemessen. Das Messprinzip der Vierpunktmethode ist in Abbildung 3.4 schematisch
dargestellt.

Abbildung 3.4: Prinzipskizze der Vierpunktmethode zur Messung des elektrischen
Widerstands.

Die Probe wird mit vier in Reihe angeordneten Kontakten versehen. Uber die
beiden dufleren Kontakte wird ein Gleichstrom I durch die Probe geleitet, wihrend
der Spannungsabfall U an den inneren Kontakten gemessen wird. So ist gewihr-

leistet, dass die Kontaktwiderstédnde (die fiir einige Materialien den grofiten Beitrag
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zum elektrischen Widerstand liefern) nicht berticksichtigt werden miissen. Aus dem
Widerstand der Probe wird unter Beriicksichtigung der Probengeometrie und des

Abstands der inneren Kontakte der spezifische Widerstand berechnet.

3.8 Rontgenabsorptionsspektroskopie

Mittels Rontgenabsorptionsspektroskopie (X-ray absorption spectroscopy, XAS) kon-
nen Informationen sowohl zur elektronischen Struktur als auch zur Nahordnung
einer Probe erhalten werden. Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Methode ange-
wandt, um Abweichungen der mittleren Oxidationsstufe von Nb sowie Cr, Mn, Fe
und Co in den Laves-Phasen im Vergleich zu den reinen Metallen zu bestimmen.
Die mittlere Oxidationsstufe eines Ubergangsmetalls ldsst sich an Hand der Lage
der K-Absorptionslinie feststellen. Wegen ihrer Form bezeichnet man die Absorp-
tionslinien in der Réntgenabsorptionsspektroskopie auch als Kanten. Die K-Kante
entsteht, wenn 1s-Elektronen durch Rontgenquanten in unbesetzte p-Zustéinde nahe
der Fermi-Energie angeregt werden. Die dazu erforderliche Energie liegt bei 5,989—
7,709keV fiir die untersuchten 3d-Metalle bzw. 18,986keV fiir Nb [212]. Aus dem
XAS-Spektrum erhélt man also Informationen {iber einen angeregten elektronischen
Zustand, so dass Grundzustandseigenschaften nur bedingt abgeleitet werden kénnen.
In Metallen wird jedoch das Loch in der 1s-Schale im Allgemeinen besser abge-
schirmt als in Isolatoren, so dass Vielteilcheneffekte, die auf das angeregte Elektron
und das Loch zuriickzufiihren sind, weniger ausgeprégt sind [213].

Da fiir die Spektroskopie polychromatische Rontgenstrahlung hoher Intensitét
benotigt wird, wurden die entsprechenden Messungen mit Synchrotronstrahlung
(HASYLAB am DESY, Hamburg) durchgefiihrt. Obwohl die Messungen an ver-
schiedenen Messplitzen durchgefiihrt wurden (Cr, Mn, Fe, Co: Beamlines E4 und
A1; Nb: Beamline X1), war der experimentelle Aufbau prinzipiell gleich. Er ist in
Abb. 3.5 schematisch dargestellt.

Synchrotron / | /
X M M

Monochromator Probe Referenz

Abbildung 3.5: Schematischer Aufbau eines Rontgenabsorptionsspektroskopie-Ex-
periments.

Mit dem Monochromator wird aus der polychromatischen Synchrotronstrahlung
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eine Wellenldnge ausgewihlt. Der monochromatische Rontgenstrahl durchléuft nach-
einander die Probe und ein Referenzmaterial, das benutzt wird, um die Energieskala
zu kalibrieren. Die Intensitdt des Rontgenstrahls wird mit gasgefiillten Ionisations-
kammern vor (Ip) und hinter (I;) der Probe sowie hinter dem Referenzmaterial
(I3) gemessen. Die Absorption A von Probe und Referenz ergibt sich nach dem
LAMBERT-BEERschen Gesetz zu

A(Probe) = In(1y/1;) (3.2)

A(Referenz) = In(1,/15) (3.3)

Ein XAS-Spektrum wird aufgenommen, indem die Absorption energieabhéngig in
der Néhe der Absorptionskante gemessen wird.

Die Absorption der Probe sollte fiir ein gutes Signal /Untergrund-Verhéltnis mog-
lichst grof sein. Andererseits muss die Probe durchlissig genug sein, da die Ionisa-
tionskammern sowie das Referenzmaterial den Strahl ebenfalls schwéchen. Erfah-
rungsgeméf sollte die Probe eine optische Dicke (linearer Absorptionskoeffizient x
Probendicke) von ca. 4 haben. Die erforderliche Probenmasse héngt von der Ab-
sorption der Probe bei der Energie der Absorptionskante des zu untersuchenden
Elements ab; sie wurde mit Hilfe des Programms XAFSmass [P9] berechnet. Die

eingesetzten Probenmassen sind in Tabelle 3.4 angegeben.

Tabelle 3.4: Probenmassen fiir die Rontgenabsorptionsspektroskopie.

Verbindung Kante m /mg Kante m /mg
NbCr, (C15) Nb K 748 Cr K 9,9
NbMn, (C14) Nb-K 38,5 Mn K 11,6
NbFe, (C14) Nb-K 71,7 Fe K 13,3
NbCo, (C15) Nb K 70,9 Co K 15,4
Nbo 735C02.265 (C36) Nb K 78,7 Co K 14,6
Nby 07Co1.95 (C14) Nb-K 63,8 Co-K 15,3

Die Proben wurden fein gemorsert, mit Borcarbidpulver vermengt und in ge-
schmolzenem Paraffin (Schmelzpunkt 60 — 80 °C) aufgeschlammt. Sobald die Masse
zu erstarren begann, wurde sie auf den Probentréager aufgebracht. Der Probentréager
wurde in die Probenkammer eingebracht, wéhrend als Referenz eine diinne Folie
des zu messenden Metalls eingesetzt wurde. Die Absorption wurde im Bereich von
ca. 50eV unterhalb bis ca. 200eV oberhalb der Absorptionskante gemessen. Die
Lage der Kante wurde an Hand der Lage des ersten Wendepunkts bestimmt und

anschlieffend mit Hilfe der Referenzmessung (reines Metall) kalibriert. Hierzu wurde
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eine Demonstrationsversion des Programms WinXAS [P10] benutzt.

3.9 Berechnungen der elektronischen Struktur
3.9.1 Elektronen in Festkérpern

Die Bewegung von Elektronen in einem Kristall ist ein besonderer Fall des Viel-
teilchenproblems, das nicht exakt losbar ist. Die Bewegung der Elektronen wird
nicht nur durch die Wechselwirkungen der Elektronen mit den Kernen beeinflusst,
sondern auch durch Wechselwirkungen der Elektronen untereinander. Diese Wech-
selwirkung kann allgemein durch ein effektives Potenzial V', das auf ein einzelnes
Elektron wirkt, beschrieben werden. Dies ist die Ndherung unabhéngiger Elektro-
nen. Aufgrund der rdumlichen Periodizitdt von Kristallen ergeben sich jedoch einige
besondere Eigenschaften der Einelektronen-Wellenfunktionen gegeniiber denjenigen,
die aus der Molekiilorbitaltheorie bekannt sind. Diese besonderen Eigenschaften wer-
den ausgenutzt, um die Berechnung der elektronischen Struktur von Kristallen (die
als sehr grofie Molekiile aufgefasst werden kénnen) erheblich zu vereinfachen. Die
in diesem Abschnitt vorgestellte Darstellung basiert auf [214], wo eine ausfiihrliche
Diskussion zu finden ist. In einem Kristall hat das Potenzial V' die gleiche Transla-

tionsymmetrie wie das Kristallgitter, d. h.
V(7 +t) =V (7 (3.4)

fiir alle primitiven Translationen des Bravais-Gitters ¢. Die Eigenfunktionen der

Schrodinger-Gleichung
Hy = (T + V(i) = By (3.5)

kénnen so gewihlt werden, dass sie die Form einer ebenen Welle, multipliziert mit

einer Funktion u mit der Periodizitdt des Kristallgitters, haben:

W, 7 (7) = 57w, 1(7) (3.6)

Dies ist das BLocHsche Theorem. Der Wellenvektor & hat den Charakter einer
Quantenzahl mit einem diskreten Wert, der sich aus periodischen Randbedingungen
nach BORN und VON KARMAN ergibt:

3
=Yg, (3.7)
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Darin sind N; die Abmessungen des Kristalls entlang und in Einheiten der Basisvek-
toren der primitiven Elementarzelle, m; ganze Zahlen und g; die Basisvektoren der
primitiven Zelle im reziproken Raum. Durch Addition eines reziproken Gittervektors
kann k stets so gewahlt werden, dass er in der ersten Brillouin-Zone liegt. Dies ist
eine Wigner-Seitz-Zelle im reziproken Raum, d. h. die Menge aller Punkte, die ndher
an einem bestimmten reziproken Gitterpunkt (z. B. dem Ursprung des reziproken
Gitters) liegen als an jedem beliebigen anderen'”. In Abbildung 3.6 ist die erste
Brillouin-Zone des kubisch-flichenzentrierten'® und des hexagonalen Bravaisgitters
dargestellt. Im folgenden bezieht sich der Begriff Brillouin-Zone stets auf die erste

Brillouin-Zone, es sei denn, es wird ausdriicklich etwas anderes angegeben.

Abbildung 3.6: Die erste Brillouin-Zone (a) des kubisch-flachenzentrierten und (b)

des hexagonalen Bravaisgitters (hier gezeigt fiir ¢/a = 1/8/3). Der irreduzible Teil
ist mit gestrichelten Linien eingezeichnet.

In den Abbildungen der beiden Brillouin-Zonen sind einige Punkte hervorgeho-
ben, die als Symmetriepunkte bezeichnet werden'® . Der Schwerpunkt der Brillouin-
Zone ist ein reziproker Gitterpunkt, er wird immer mit I" bezeichnet. Die gestri-
chelten Linien kennzeichnen den irreduziblen Teil der Brillouin-Zone, aus dem sich
durch Anwendung der Symmetrieoperationen der Punktgruppe des jeweiligen Bra-
vaisgitters (d. h. der Holoedrie) die gesamte Brillouin-Zone erzeugen ldsst. Werden

alle Zustinde mit Hilfe eines Vektors k in der Brillouin-Zone beschrieben, so wird

1)Die Flichen, Kanten und Ecken der ersten Brillouin-Zone sind gleich weit von zwei oder mehr
reziproken Gitterpunkten entfernt.

18)Tn der Abbildung sind die reziproken Basisvektoren der primitiven Elementarzelle dargestellt.

9)Die in Abb. 3.6 grau dargestellten Punkte sind keine Symmetriepunkte i. e. S., sondern nur
Ecken des irreduziblen Teils der Brillouin-Zone (s. [215], S. 109)
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diese Darstellung als reduziertes Zonenschema bezeichnet.

Zu einem Wert von k im reduzierten Zonenschema existieren unendlich viele
Lésungen mit diskreten Eigenwerten E, r, die mit dem sogenannten Bandinder n
gekennzeichnet werden. Im Grenzfall eines unendlich ausgedehnten Kristalls wird k
zu einer kontinuierlichen Variable, und die Energiecigenwerte konnen als Funktion
von k geschrieben werden. Die Auftragung dieser En(/Z) gegen k entlang von Symme-
trielinien zwischen Symmetriepunkten in der Brillouin-Zone wird als Bandstruktur
(oder Dispersionsrelation der Elektronen) bezeichnet, die Gruppe der Energieeigen-
werte zu einem bestimmten Wert von n als Band. In den in dieser Arbeit darge-
stellten Bandstrukturen werden die Symmetrielinien und -punkte entsprechend der

in [215] angegebenen Nomenklatur bezeichnet.

Die Bandstruktur von Festkorpern mit mehreren Atomen in der Elementarzel-
le, insbesondere von Verbindungen mit Ubergangsmetallen als Komponenten, kann
unter Umsténden sehr kompliziert werden. Daher wird zur Analyse der elektroni-
schen Struktur haufig auch die elektronische Zustandsdichte DOS (density of states)

herangezogen.

3.9.2 Die Extended-Hiickel-Methode

Die Extended-Hiickel-Methode (EHT) [216-218] ist ein semiempirisches Verfahren
zur Berechnung von Bandstrukturen und daraus abgeleiteter Gréflen. Sie ist eine
Variante der tight-binding-Verfahren (TB), da die Basisfunktionen an den Atomen
lokalisiert sind. Die Molekiilorbitale (Kristallorbitale in Festkorpern) werden durch
Linearkombination von Atomorbitalen konstruiert (LCAO-Ansatz). Da die Berech-
nung von Bandstrukturen nach der EHT fiir Chemiker sehr anschaulich ist, hat die
Methode zum Verstdndnis der Bindungssituation in einer Reihe von Verbindungen
wichtige Beitrédge geleistet. Da an Hand der EHT auch allgemein der Ursprung von
Energiebandern sowie der elektronischen Zustandsdichte und damit das Bindungs-
modell von Festkorpern sehr anschaulich dargestellt wird, sollen hier die Grundziige
des Verfahrens basierend auf der ausfiihrlichen Darstellung in [219] skizziert wer-
den. Fiir die im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten EHT-Rechnungen wurde das
Programm YAeHMOP [P11] benutzt.

In der EHT werden die Atomorbitale ¢, (7) durch Bahnorbitale vom Slater-Typ
(STO) angenéhert, im Falle von s- und p-Orbitalen je durch ein STO, im Falle von
d-Orbitalen durch eine Linearkombination von zwei STO. STO haben die allgemeine

Form
Xnim () = N (n, Q)r" " exp(—¢r)Yim(6, ¢) (3.8)
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mit dem Normierungsfaktor N?9, der Hauptquantenzahl n, der Bahndrehimpuls-
quantenzahl [, der magnetischen Quantenzahl m und dem Slater-Exponenten (. Der
Exponent ¢ wird als fester Parameter der Basisfunktion vorgegeben, er bestimmt
die rdumliche Ausdehnung des Orbitals. Y}, ist eine Kugelflichenfunktion zu den
Quantenzahlen [ und m bzw. eine Linearkombination aus Kugelflachenfunktionen
zu +m im Falle von | = 2,m # 0 (d-Orbitale auler d.z). Als weiteren Parameter
gibt man das Coulombintegral Hy; = (¢;|H|®;) vor, das die Energie des Orbitals

bestimmt.

Fiir die Parameter ( und H;;, die traditionell an experimentell abgeleitete Da-
ten angepasst wurden, ist eine Vielzahl von Werten tabelliert. Fiir die Berechnung
der elektronischen Strukturen von Metallen oder intermetallischen Verbindungen
sind die meisten dieser Werte jedoch ungeeignet. Fiir die im Rahmen dieser Arbeit
durchgefiihrten Rechnungen wurden Parameter verwendet, die an die berechneten
Bandstrukturen der reinen Elemente angepasst und von CERDA und SORIA [220]

zusammengestellt wurden. Sie sind in Tabelle 3.5 aufgelistet.

Tabelle 3.5: Parameter fiir Extended-Hiickel-Rechnungen aus [220].

Element Orbital H;; | eV G c (o Co
Nb 5s —7,768 1,615
5p 5,246 1,285

4d —9,318 1,761 0,587 4,335 0,603
Cr 4s 8,492 1,426
4p —6,269 1,210

3d —10,635 1,676 0,502 4,688 0,683
Mn 4s —8,700 1,468
4p —6,283 1,233

3d —10,823 1,683 0,477 4,534 0,720
Co 4s —9,683 1,561
Ap 6,894 1,282

3d —11,669 1,724 0,393 4,765 0,769
Ni 4s —9,523 1,616
4p 6,553 1,307

3d —11,774 1,775 0,329 9,328 0,785

"IN (n,¢) = /RO 2n)]
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Fiir jeden k-Punkt werden die Uberlappungsintegrale S(E) berechnet:

S(k) = exp(ik - ) S(t) (3.9)

Die Summe liuft dabei iiber die Translationsvektoren des Bravaisgitters ¢. Da das
Uberlappungsintegral im Realraum Sy;(#) = (¢;(0)|¢;(f)) mit wachsender Entfer-
nung zwischen den beteiligten Zentren kleiner wird, kann ein Abbruchkriterium ein-
gefithrt werden, das die Anzahl der zu beriicksichtigenden Zellen in jeder Richtung
begrenzt.

Im niichsten Schritt werden die Elemente der Hamilton-Matrix H(k) mit Hilfe
der Wolfsberg-Helmholtz-Gleichung berechnet:

() = K (Hi + ) Sy (F) (3.10)

Der Faktor K wird geméfl der Empfehlung in [220] auf den Wert 2,3 gesetzt. Im
Rahmen der EHT ist also der effektive Einelektronen-Hamilton-Operator nicht ex-
plizit, sondern nur durch seine entweder als Parameter eingesetzten oder mit Hilfe
der Néherung 3.10 bestimmten Matrixelemente H;; und H;; gegeben.

Zuletzt werden die Entwicklungskoeffizienten der Kristallorbitale und die Ener-

gieeigenwerte durch Losen folgender Gleichung bestimmt:
H(k)C(k) = S(k)C(k)E (k) (3.11)

Die Matrix C(k) enthlt die Koeffizienten der Kristallorbitale, der Vektor E(k) die
Energieeigenwerte. Schreibt man die Koeffizienten dieses Vektors als En(E) so erhélt
man die Dispersionsrelation in der iiblichen Darstellung mit dem Bandindex n. Die
Zeilenvektoren der Matrix C(E) enthalten dann die Entwicklungskoeffizienten der
entsprechenden Kristallorbitale ¢, (%) nach den Basisfunktionen (Atomorbitale).

In der EHT werden fiir die Intergration der Brillouin-Zone spezielle k-Punkte
verwendet, die nach der geometrischen Methode von RAMIREZ und BOHM [221,222]
bestimmt wurden.

Die Beitrage der Atomorbitale zu den Kristallorbitalen sind die Elemente der

Matrix Q(lg), die im englischen als charge matriz bezeichnet wird. Sie sind gegeben
durch

Nko

Qij(k) = C5 > CanSin(k), (3.12)
k=1

wobei Nio die Anzahl der Kristallorbitale ist. Aus den Matrixelementen von Q kann

die Brutto-Besetzung n; (gross orbital population) eines Atomorbitals ¢; berechnet
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werden:
Nxo

WN* Z Z n:Qs; () (3.13)

Darin ist n; die Anzahl der Elektronen im Kristallorbital ;. Die innere Summe lauft
iber alle Kristallorbitale, die duflere iiber die N k-Punkte. Die k-Punkte werden
gemaf ihrer Symmetrie mit dem Faktor w(E) gewichtet, W steht fiir die Summe der
w(k).

n; =

3.9.3 Dichtefunktional-Theorie

Ein Ansatz zur Losung des Vielteilchenproblems quantenmechanisch wechselwir-
kender Teilchen ist die Dichtefunktionaltheorie (DFT), die die Grundlage fur die
meisten modernen ab-initio-Verfahren zur Berechnung der elektronischen Struktur
von Festkorpern darstellt. Die DFT beruht auf zwei Theoremen von HOHENBERG
und KOHN [223]. Sie besagen, dass die Elektronendichte zu einem externen Potenzi-
al Vo den gleichen Informationsgehalt besitzt wie die Wellenfunktion und dass die
Elektronendichte des Grundzustands auf dem gleichen Wege, ndmlich dem Variati-
onsprinzip, gefunden werden kann wie die Wellenfunktion des Grundzustands. Das

Funktional der Gesamtenergie hat die Form

Bt = Fulpl + [ plVeu (77 (3.14)

es lasst sich also in einen vom externen Potenzial abhéngigen Teil und einen Teil,
der nur Beitrdge der Elektronen enthéilt, aufteilen. Letzterer, als Hohenberg-Kohn-
Funktional Fk[p] bezeichneter Teil ist daher universell fiir jedes Mehrelektronensys-
tem und beinhaltet die kinetische Energie Ty[p] der Elektronen sowie Energiebeitrige
auf Grund von Elektron-Elektron-Wechselwirkungen. Die Wechselwirkungen zwi-
schen Elektronen lassen sich weiter aufteilen in das Hartree-Potenzial Vi (das elek-
trostatische Potenzial aller Elektronen) und Austausch-Korrelations-Wechselwirkun-
gen mit dem Energiebeitrag F,.. Der entsprechende Hamilton-Operator ist dann
gegeben durch

Hys = To + Vit + Vie + Vs (3.15)

wobei das Austausch-Korrelations-Potenzial V.. durch die Ableitung

VXC _ 0 Exc[p)
op

(3.16)

gegeben ist.
Mit dieser Formulierung der Theoreme von HOHENBERG und KOHN durch KOHN
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und SHAM [224]?Y ist es moglich, das Vielteilchenproblem durch die Losungen von

Schrédinger-Gleichungen der Form

F[szi(r_) = Ei'lvbi(f) (3-17)

zu 16sen. Die Elektronendichte des N-Elektronensystems ist dann durch

N
p(F) =Y (P)e(7) (3.18)

i=1
gegeben, wobei die Summe iiber die Einteilchen-Wellenfunktionen mit den N nied-
rigsten Energien nach Gleichung 3.17 lauft. Da die Form des Hamilton-Operators
(3.15) von seinen Losungen, d.h. den Eigenfunktionen, abhingt, kann das Problem
nur iterativ gelost werden. Dazu wird die Methode des selbskonsistenten Feldes
(self consistent field, SCF) angewandt: Zunéchst wird ein Startwert, beispielswei-
se fiir die Elektronendichte, eingesetzt. Daraus werden die Potenziale berechnet,
und die Kohn-Sham-Gleichungen (3.17) werden gelost. Aus den Wellenfunktionen
wird geméfl Gleichung (3.18) eine neue Elektronendichte berechnet. Diese wird im
néchsten Zyklus benutzt um die Potenziale zu berechnen. Dieser Kreislauf wird fort-
gesetzt, bis sich die eingesetzte und die aus den neu berechneten Wellenfunktionen

bestimmte Dichte nicht mehr unterscheiden?? .

Bisher wurde die genaue Form des Austausch-Korrelations-Beitrags zur Gesamt-
energie des Mehrelektronensystems nicht angegeben. Eine hdufig benutzte Naherung
fiir das Austausch-Korrelations-Funktional ist die lokale-Dichte-Ndherung LDA (lo-

cal density approximation),

ELPAp] = / o(F)exe (p)dF (3.19)

in der € (p) die Austausch-Korrelations-Energie eines homogenen Elektronengases

der Dichte p ist, deren Funktionswerte aus Monte-Carlo-Simulationen bekannt sind.

In einem Festkorper konnen die Einteilchen-Schrodinger-Gleichungen, sobald die
Dichte berechnet wurde, unabhéngig fiir jeden k-Punkt gelost werden. Dies fiihrt
dazu, dass die Grofle der Sékulardeterminante nur von der Anzahl der Basisfunktio-

nen in einer Elementarzelle abhéngt. Um die Elektronendichte genau zu berechnen

2UDaher wird der Hamilton-Operator in Gleichung 3.15 auch als Kohn-Sham-Hamilton-Operator
bezeichnet

22)Da es sich um ein iteratives Verfahren handelt, kann als Konvergenzkriterium beispielsweise
auch die Anderung der Gesamtenergie oder eine andere innerhalb der Zyklen variierende Grofe
benutzt werden
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ist es allerdings erforderlich, die Losungen fiir einen ausreichend grofien Satz von

k-Punkten zu bestimmen.

3.9.4 Die LMTO-ASA-Methode

Die LMTO-ASA-Methode (linear muffin-tin orbital-atomic sphere approximation)
[225,226] ist eine in der Festkorperchemie verbreitete Methode zur Berechnung der
elektronischen Struktur im Rahmen der Dichtefunktionaltheorie.

Das Potenzial der Atomkerne wird zunéchst durch ein so genanntes Muffin-Tin-
Potenzial approximiert, das innerhalb eines Radius ryr (der MT-Kugel) kugelsym-
metrisch und auflerhalb konstant ist. Die Basisfunktionen sind an den Atomen zen-
trierte Muffin-Tin-Orbitale (MTO), die zwar innerhalb und auflerhalb der Kugeln
eine unterschiedliche Form haben, aber stetig und differenzierbar sind. Die MTO
stellen eine minimale Basis dar, d.h. fiir jede Atomposition und Drehimpulsquan-
tenzahl werden (2{41) Orbitale benétigt. Innerhalb der MT-Kugeln werden die MTO
aus Losungen ¢;(E,7) der radialen skalar-relativistischen Dirac-Gleichung konstru-
iert. Um das Eigenwertproblem zu linearisieren werden die ¢; durch eine Linear-
kombination von ¢;(E,,7) und ¢;(E,,7) mit der festen, aber beliebigen Energie E,,
ersetzt. Die so erhaltenen linearen MTO (LMTO) sind zwar nicht mehr exakte Eigen-
funktionen zum MT-Potenzial, aber der Fehler in den Wellenfunktionen ist von der
Ordnung (E — E,)?, in den Energien (E — E, )%, so dass er in den meisten Fillen ver-
nachléassigt werden kann. Die Kristallorbitale werden durch Linearkombination der
atomzentrierten Basisfunktionen (TB-LMTOs [227]) erhalten (tight-binding- oder
LCAO-Ansatz).

In der ASA wird zur Berechnung des Kristallpotenzials der Wirkungsbereich ei-
nes Atoms durch eine Kugel gleichen Volumens ersetzt, die als Wigner-Seitz-Kugel
bezeichnet wird. Innerhalb dieser Kugel mit dem Wigner-Seitz-Radius rws wird
das Potenzial (wie im Falle des Muffin-Tin-Potenzials) als kugelsymmetrisch an-
genommen. Bereiche auflerhalb der Kugeln werden vernachléssigt. Die durch die-
se Ndherungen bedingten Fehler werden durch Korrekturen (combined corrections)
ausgeglichen. Fiir dicht gepackte Strukturen ist die ASA gut geeignet, aber auch
offene Strukturen kénnen durch Einfiigen von Leerkugeln (Wellenfunktionen ohne
Atomkerne) beschrieben werden. Im Fall der Kristallstrukturen der Laves-Phasen
werden jedoch keine Leerkugeln benétigt.

Die Rechnungen wurden mit dem Programmpaket TB-LMTO47 [P12] unter AIX
auf einer IBM RS/6000 durchgefiihrt. Als Basissidtze wurden 3d4s4p fiir Cr, Mn, Fe,
Co und Ni sowie 4d5s5p fiir Nb verwendet. Die 4 f-Funktionen des Nb wurden durch
Lowdin-downfolding [228] beriicksichtigt. Die ASA-Kugelradien wurden automatisch
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bestimmt. Ausgehend von atomaren Hartree-Potenzialen erfolgten Iterationen bis
zur Selbstkonsistenz. Fiir Integrationen im k-Raum wurde die Tetraeder-Methode
[229] verwendet.

3.9.5 Die FPLO-Methode

Zur Untersuchung insbesondere der Phasenstabilitiat wurde die FPLO- (full-potential
local orbital) Methode [230] im Rahmen der lokale-Dichte-Naherung (LDA) der Dich-
tefunktionaltheorie angewandt. Die Rechnungen wurden von Dr. A. OrMECI (MPI
CP1fS) durchgefiihrt und ausgewertet.

An dieser Stelle soll die FPLO-Methode basierend auf der gut verstédndlichen
Darstellung in [231] kurz vorgestellt werden. In der FPLO-Methode werden an den
Atomen lokalisierte Orbitale als Basisfunktionen verwendet. Diese sind Losungen
einer Schrodinger-Gleichung, die derer fiir freie Atome &hnelt, zum sphérisch ge-
mittelten Kristallpotenzial. Die Basisfunktionen werden anhand ihrer Uberlappung
in innere und Valenzorbitale eingeteilt, wobei innere Orbitale nicht mit Zustdnden
benachbarter Atome iiberlappen. Alle anderen Orbitale werden als Valenzzusténde
behandelt. Die Basisfunktionen der Valenzzusténde werden mit Hilfe eines zusétzli-
chen Potenzials der Form (r/r¢)* in ihrer riumlichen Ausdehnung begrenzt [232]. Der
Parameter r, hingt dabei wie folgt von der Kristallstruktur ab: 7o = (zornn/2)%2,
wobei ryy der Abstand nédchster Nachbarn ist. Die Parameter xy werden in den Ite-
rationen zur Selbstkonsistenz fiir jede Drehimpulsquantenzahl optimiert. Auf diese
Weise sind die Basisfunktionen nicht mehr orthogonal, aber der Basissatz ist auf der
einen Seite minimal und auf der anderen Seite durch die Optimierungsmoglichkeit
flexibel.

Die Elektronendichte und das Kristallpotenzial werden als Gittersumme iiberlap-
pender, nicht sphérisch symmetrischer Beitrage dargestellt. Dazu werden die lokalen
Beitrige in Kugelflichenfunktionen bis zu einer (wéhlbaren) maximalen Drehimpuls-
quantenzahl L., entwickelt. Aufgrund der {iberlappenden lokalen Beitrige wird das
Potenzial ohne Naherungen wie zum Beispiel Atomkugeln behandelt. Zur Berech-
nung der Elektronendichte aus den Wellenfunktionen werden zwei Beitrdge beriick-
sichtigt. Der erste (net density) wird von Orbitalen, die an demselben Atom zentriert
sind, geliefert. Der zweite Beitrag (overlap density) wird von iiberlappenden Orbi-
talen unterschiedlichen Atome geliefert, die nach einem Aufteilungsschema auf die
beiden beteiligten Zentren verteilt werden. Das Austausch-Korrelations-Potenzial
muss ebenfalls in lokale Beitrage aufgeteilt und um die einzelnen Atompositionen in
Kugelflichenfunktionen entwickelt werden.

Eine geeignete Wahl fiir diese Aufteilung ist, den Raum in Zellen mit den einzel-
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nen Atompositionen im Schwerpunkt aufzuteilen, die analog zu den Wirkungsberei-
chen (Voronoi-Zellen) definiert sind, aber das achtfache Volumen haben. In diesen
Zellen wird das Potenzial mit einer geeigneten Funktion (shape function) multipli-
ziert, die zum Zellenrand hin auf null abféllt. Die Geschwindigkeit, mit der diese
Funktion auf null abféllt, kann im Vorfeld der Rechnungen an Hand eines Parame-

ters optimiert werden.

Die Gesamtenergie eines Systems im Grundzustand ldsst sich mit der FPLO-
Methode sehr genau berechnen, da das Kristallpotenzial ohne Ndherungen verwendet
wird. So konnen einerseits verschiedene Strukturtypen mit der gleichen Zusammen-
setzung verglichen werden, andererseits ist bei gegebener Kristallstruktur die Mi-
nimierung der Energie im Konfigurationsraum moglich. Dabei werden verschiedene
Parameter der Struktur, z. B. Gitterparameter, ¢/a-Verhiltnis oder Atomlagepara-

meter optimiert.

Zur Beschreibung von Systemen mit chemischer Unordnung (substitutioneller
Fehlordnung) sind im FPLO-Programmpaket sowohl die VCA- (virtual crystal ap-
proximation) als auch die CPA-Methode (coherent potential approzimation) imple-

mentiert.

Chemische Unordnung in einer ungeordneten Legierung (A, B) aus x4 A und
xp B wird in den beiden Methoden wie folgt beriicksichtigt: In der VCA wird ein
fiktives Atom mit einer mittleren Kernladungszahl als den Anteilen entsprechend
gewichtetes arithmetisches Mittel der Kernladungszahlen von A und B bestimmt.
Dieses fiktive Atom kann eine gebrochen rationale Kernladungs- und Elektronen-
zahl haben. Die mittlere Kernladungszahl erzeugt ein mittleres Potenzial um jede
Atomposition im Kristallgitter. Demgegeniiber wird chemische Unordnung in der
CPA durch geeignete Konstruktion eines effektiven oder kohérenten Kristallpoten-
zials beriicksichtigt. Dieses Potenzial wird erhalten, indem das tatsédchliche Potenzial
fiir den gesamten Kristall durch ein effektives, noch unbekanntes Potenzial vy ersetzt
wird. Bezogen auf dieses effektive Potenzial kann das Potenzial des Atoms A oder
B als Storung des effektiven Potenzials v4 — vy bzw. vp — vy aufgefasst werden. An
diesen Storungen wird ein duch den Kristall laufendes Bloch-Elektron gestreut. Das
effektive Potenzial jedoch wird aus den mit den Anteilen x4 und xp gewichteten
Beitrdgen der Atome A und B, jeweils eingebettet in dieselbe effektive Umgebung,
bestimmt. Mit dieser Randbedingung kann eine Definition fiir das effektive Potenzial
erhalten werden: Bei Verwendung des effektiven Potenzials verschwinden im Durch-
schnitt die Streubeitrdge der unterschiedlichen Atome A und B, d.h. die Wirkung
der Atome A und B auf ein durch den Kristall laufendes Bloch-Elektron wird inner-

halb des gesamten Kristalls durch das effektive Potenzial beschrieben. Im Gegen-
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satz zum reellen, energieunabhéngigen Potenzial in der VCA ist das CPA-Potenzial
komplex und energieabhéngig. In Abbildung 3.7 ist die Berechnung des gemittelten
Potenzials (VCA) der Konstruktion des effektiven Potenzials (CPA) schematisch
gegeniibergestellt.

@0 O [ ®
=X, + X, (B)
QOQ @@@ ‘

©0O O [0 O O _O
=X, + X, (B)
QOQ Q@Q Q‘Q

Abbildung 3.7: Schematische Darstellung (a) der Berechnung des mittleren Po-
tenzials (VCA) und (b) der Konstruktion des effektiven Potenzials (CPA), jeweils
als graue Kreise dargestellt (nach [233]). Das mittlere Potenzial wird als gewichtetes
Mittel der Potenziale der Atome A und B auf jedem Gitterplatz erhalten, wihrend
das effektive Potenzial die Eigenschaften der Atome A und B in einer gemittelten
Umgebung beriicksichtigt (s. Text).

Die VCA wird erfolgreich eingesetzt um z.B. Mischbesetzung von Lagen mit
benachbarten Elementen des Periodensystems zu beschreiben, sie versagt jedoch
wenn eine Lage statistisch mit Elementen sehr unterschiedlicher Kernladungszahl
besetzt wird. Mit der CPA hingegen kénnen auch solche Fille behandelt werden.
Dariiber hinaus werden langreichweitige Effekte der chemischen Unordnung durch
die Definition des kohédrenten Potenzials fiir den gesamten Kristall beriicksichtigt.
Die CPA in Verbindung mit einer full-potential-Methode wie FPLO ist die derzeit
genaueste Methode zur Berechnung elektronischer Strukturen von Kristallen mit
chemischer Unordnung. Die Methode ist jedoch sehr zeitaufwéndig, da das kohdrente
Potenzial fiir verschiedene Energien von der Unterkante des Valenzbandes bis zur

Fermi-Energie iterativ bestimmt werden muss.

3.9.6 Orbitalbasierte Analyse der Chemischen Bindung

Sowohl fiir die EHT- als auch die LMTO-ASA-Methode wurden Verfahren entwi-
ckelt, die Kristallorbitale hinsichtlich ihrer Beitrédge zur chemischen Bindung zu cha-
rakterisieren. Diese beiden Verfahren heiflen COHP (crystal orbital hamilton popu-
lation) und COOP (crystal orbital overlap population).
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In der dlteren COOP-Methode, die von HUGHBANKS und HOFFMANN im Rah-
men der Extended-Hiickel-Theorie eingefiihrt [234] wurde, wird die Mulliken-Popu-
lationsanalyse fiir alle Kristallorbitale in einem bestimmten Energieintervall durch-
gefiihrt. So wird eine mit der Uberlappungspopulation gewichtete Zustandsdichte
erzeugt, in der alle Zweizentren-Wechselwirkungen durch Multiplikation der Uber-
lappungsintegrale mit den Elementen der DOS-Matrix ausgewertet werden. Die Bin-
dungscharakteristik wird dann als Funktion der Energie erhalten, wobei ein nega-
tives Vorzeichen antibindende, ein positives bindende Zustédnde kennzeichnet. Fiir
nichtbindende Zusténde hat die COOP den Wert null (keine Uberlappung der ent-

sprechenden Wellenfunktionen).

Die COHP-Methode wurde von DRONSKOWSKI und BLOCHL [235] entwickelt,
um einen zur COOP analogen Bindungsindikator fiir Bandstrukturrechnungen nach
der Dichtefunktional-Theorie zu schaffen. Da die Uberlappungspopulation in die-
sem Fall von der Wahl des Basissatzes abhéngt, werden stattdessen die Elemente
der Hamilton-Matrix analog zur COOP-Methode ausgewertet. Da in der COHP bin-
dende Zusténde ein negatives, antibindende ein positives Vorzeichen haben, wird in
graphischen Darstellungen meist —COHP gegen die Energie aufgetragen, so dass
diese den COOP-Diagrammen &hneln.

Es ist sehr einfach, die COHP-Methode in der EHT zu realisieren (vgl. die Be-
rechnung der Hamilton-Matrix, Gl. 3.10 auf S. 71). Mit dem EHT-Programm YAeH-
MOP [P11] kénnen sowohl COOP als auch COHP berechnet werden. In [236] werden
die molekularen Analoga (MOOP und MOHP) dieser Bindungsindikatoren vergli-

chen.

JOHNSTON und HOFFMANN haben mit Hilfe der COOP-Methode die Verzerrun-
gen der B-Teilstruktur, insbesondere der Kagomé-Netze in den Cl4-Laves-Phasen
TiMn, und TiFe, analysiert [32]. Sie konnten zeigen, dass die Verzerrung auf die
unterschiedliche COOP der Kontakte B}, und By, zuriickgefiihrt werden kann, die
zu unterschiedlichen Bindungsstérken fithrt. Dariiber hinaus korreliert der Umfang
der Verzerrungen mit der Differenz der Uberlappungspopulationen der Kontakte BY
und BY;: die B-Teilstruktur von TiMns ist stédrker verzerrt als die von TiFe,, und in
TiMn, ist die Differenz der Uberlappungspopulationen grofer. Dieses Konzept wird
in dieser Arbeit auf die Nb-basierten Laves-Phasen mit C14-Struktur iibertragen
und auf die Analyse der Verzerrungen in Verbindungen mit C36-Struktur und der
A-Teilstrukturen erweitert. Zur Analyse der Bindungsverhéltnisse wird die COHP-
Methode auf Grundlage von LMTO-ASA-Rechnungen verwendet. Die Berechnung
der COHP erfolgte mit einem Zusatzmodul [P13] zum LMTO-ASA-Programm [P12].
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3.9.7 Das DFSO-Konzept

Zum Verstandnis der statistischen Besetzung von Atomlagen mit unterschiedlichen
Elementen in quasibindren Verbindungen hat sich der DFSO-Ansatz bewéhrt. Eine
quasibindre Verbindung (A,B),, X, wird durch unterschiedliche, gemischte Beset-
zung der Atomlagen (differential fractional site occupation, DFSO) stabilisiert, wenn
folgende Kriterien erfiillt sind [237,238]:

1. Alle Metallatomlagen sind ungeordnet mit zwei verschiedenen Metallatomsor-

ten besetzt
2. Die Besetzung dieser Lagen unterscheidet sich von einer Lage zur anderen

3. Der Strukturtyp der quasibindren Verbindung tritt nicht in den bin&ren Sys-

temen auf

Verbindungen, an denen der DFSO-Ansatz getestet wurde und sich bewé&hrt
hat, sind beispielsweise Sulfide [237,239], Phosphide [238,239] und Germanide [240]
der frithen Ubergangsmetalle. Darin kénnen die A- und B-Atome sowohl Elemente
benachbarter Perioden der gleichen Gruppe (z.B. Nb und Ta) als auch Elemente
aus verschiedenen Gruppen (z.B. Hf und Nb) sein.

In diesen Verbindungen konkurrieren Entropie (die bei statistischer Verteilung
maximal ist) und chemische Bindung (die in geordneten Strukturen optimal ist)
miteinander [237]. Um den Einfluss der chemischen Bindung (oder elektronischer
Faktoren) auf die Elementverteilung zu untersuchen werden Modellrechnungen an
den bindren Verbindungen A,,X,, und B,, X, mit dem beobachteten Strukturtyp der
ternéiren Verbindung (A,B),, X, durchgefiihrt. An Hand der Uberlappungspopulati-
on werden dann die unterschiedlichen Atomlagen hinsichtlich der unterschiedlichen
Stéarke der Metall-Nichtmetall-Bindungen bei Besetzung mit A- oder B-Atomen un-
tersucht. Dabei wird im Allgemeinen eine gute Ubereinstimmung mit den Bindungs-
ordnungen nach PAULING [241] beobachtet, insbesondere wenn die beiden Elemente,
die Positionen gemischt besetzen, dhnliche Radien haben.

Erginzend zur Analyse der Uberlappungspopulation wird die der Atomorbital-
population (AOP) vorgeschlagen [242]. Zur Bestimmung der AOP wird eine EHT-
Rechnung an einer hypothetischen Verbindung durchgefiihrt, bei der alle zu un-
tersuchenden Atomlagen mit der gleichen Atomsorte besetzt sind. Die Anzahl der
Valenzelektronen in der Elementarzelle kann in der EHT frei gewéhlt werden. Sie
wird auf den Wert gesetzt, den sie in der realen Verbindung unter Beriicksichtigung

der chemischen Unordnung annimmt. Nachdem die Rechnung durchgefiihrt wurde
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werden die AOP der zu untersuchenden Atomlagen ausgewertet. Das elektronegati-
vere Element besetzt in der realen Verbindung dann bevorzugt die Positionen, die
in der Modellrechnung eine grofle AOP haben. Dies wird als topologische Ladungs-
stabilisierung bezeichnet. Dieses Verfahren ist nicht an die DFSO-Verbindungen
gebunden, sondern ist ein allgemeineres Konzept, das sowohl fiir Molekiile als auch
fiir Festkorper angewandt werden kann. Es wurde unter anderem fiir Laves-Phasen
im System Ca-Li-Al [38] angewandt.

In dieser Arbeit wird das Konzept der topologischen Ladungsstabilisierung auf
bindre Laves-Phasen mit anti-site-Defekten {ibertragen. Da nur in einer der beiden
Teilstrukturen Antistrukturatome vorliegen, kann die Formel einer Laves-Phase mit
B-Uberschuss als (A, B)B,, die einer mit A-Uberschuss als (A, B),A geschrieben

werden. Die oben genannten Kriterien gelten dann auch fiir diese bindren Phasen.
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Ergebnisse und Diskussion

4 Das System Nb—Co als Modellsystem

4.1 Stabilitiatsbereiche der Laves-Phasen

Das Sytem Nb—Co ist zur Untersuchung der Defektstrukturen der Laves-Phasen be-
sonders geeignet, da im Konzentrationsbereich von ca. 25-36 at.-% Nb Laves-Phasen
vom C36-, C15- und C14-Typ vorliegen. Da die Angaben in der Literatur iiber die
Stabiblitdtsfelder der Laves-Phasen schwanken und iiber die Homogenitétsbereiche
insbesondere der hexagonalen Polytypen wenig bekannt ist, wurde das Phasendia-
gramm im Bereich der Laves-Phasen neu bestimmt.

Hierzu wurden Legierungen mit Nb-Gehalten von 20-40 at.-% hergestellt und so-
wohl pulverdiffraktometrisch als auch mit metallographischen Methoden analysiert.
Die Ergebnisse der Phasenanalyse wiarmebehandelter Nb—Co-Legierungen sind in
Tabelle 4.1 zusammengefasst. Fiir eine Untersuchung des Verlaufs der Gitterpara-
meter der Laves-Phasen innnerhalb der jeweiligen Homogenitétsbereiche wurde eine
grofle Zahl von Proben bei 1100°C warmebehandelt. Ergdnzend wurden auch Un-
tersuchungen an einigen Proben durchgefiihrt, die keiner Wirmebehandlung unter-
zogen wurden. Die Temperaturen der invarianten Reaktionen wurden mittels ther-
mischer Analyse ausgewéhlter Legierungen bestimmt. Im Phasendiagramm und im
Text werden die Mittelwerte der einzelnen Messungen auf 5°C gerundet angege-
ben. Der {iberarbeitete Teil des Phasendiagramms des Systems Nb—Co ist in Abbil-
dung 4.1 dargestellt.

Im folgenden werden die Homogenitédtsbereiche der Laves-Phasen in der Rei-
henfolge steigenden Nb-Gehalts beschrieben. Nahe der Zusammensetzung NbCog
(25at.-% Nb) bildet sich eine Laves-Phase vom C36-Typ bei 1275°C in einer peri-
tektischen Reaktion aus der C15-Phase und der Schmelze geméfi . 4 C15 — C36. Sie
bildet mit der festen Losung Co(Nb) ein bei 1245 °C erstarrendes Eutektikum. Die
(C36-Phase kristallisiert mit einem schmalen Homogenitatsbereich von 24,9-255 at .-
% Nb bei 1100 °C. Diese Phase wird im folgenden als C36-Nb;_,Coo,, bezeichnet. In
Abbildung 4.2 ist ein Pulverdiffraktogramm einer einphasigen Legierung der Zusam-
mensetzung NbosCors (Nr. 11) dargestellt. Die Gefiigeaufnahme dieser Legierung ist
in Abbildung 4.3 wiedergegeben.

In Abbildung 4.4 ist die Gefiigeaufnahme einer bei 1100 °C wérmebehandelten
Legierung der Zusammensetzung NboyCozg (Nr. 10) dargestellt. Neben der Haupt-
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Tabelle 4.1: Ergebnisse der Phasenanalyse wiarmebehandelter Nb—Co-Legierungen.

Nb-Gehalt / at.-% Gitterparameter der
Nr. Phasenbestand nominell ICP-OES - WDXS Laves-Phase / pm®
800°C
1 NbgCor + C15 25,0 - C15: 27,9(4) 673,00(7)
C15 + pb 36,0 - C15: 33,9(2) 678,68(4)
1000°C
3  NbeCoy + C36 22,7 - NbyCor: 22,6(1) -
4 NbeCoy + C36 25,0 - C36: 25,6(1) 474,70(9), 1547,5(3)
5 C15 + u¢ 36,0 - C15: 34,4(2) 679,15(4)
1100°C
6  Co(Nb) + C36 20,0 - - 474,1(2), 1546,6(5)
7 Co(Nb) + C36 21,0 - - 474,1(2), 1545,5(5)
8  Co(Nb) + C36 22,0 - - 474,1(2), 1545,4(4)
9  Co(Nb) + C36 23,0 - - 474,15(8), 1545,9(3)
10 Co(Nb) + C36 24,0 24,3(3) C36: 25,1(1) 474,14(4), 1545,8(1)
11 C36 25,0 25,0(2) C36: 25,9(1) 474,3(1), 1546,2(4)
12 C36 25,2 24,9(4) C36: 25,9(2)  474,5(1), 1547,1(4)
13 C15 + C36 25,5 - - C15: 671,60(8)
14 C15 4+ C36 26,0 - C15: 26,7(1) C15: 671,67(9)¢
15 C15¢ 27,0 - - 672,25(8)
16 C15 28,0 27,5(2) C15: 28,3(1) 673,12(8)
17 C15 29,0 28,8(3) C15: 29,6(1) 674,35(8)
18 C15 30,0 29,9(2) C15: 30,8(2) 675,37(5)
19 C15 31,0 31,0(3) C15: 31,8(1) 676,16(3)
20 C15 32,0 32,0(2) C15: 32,9(1) 676,96(9)
21 C15/ 33,0 32,9(3) C15: 33,5(1) 677,76(9)
22 C159 33,3 - C15: 34,0(1) 678,35(4)
23 C15" 34,0 33,9(2) - 679,31(6)
24 C15 + p 34,5 - C15: 34,8(1) 679,55(3)
25 C15 + p? 35,0 - C15: 34,5(1) 679,58(9)
26 C15 + p° 36,0 - - 679,55(9)
27 C15 + p° 37,0 - - 679,6(2)
28 C15 + u¢ 38,0 - - 679,6(2)
29 C15 + p° 39,0 - - 679,6(1)
30 C15 + u¢ 40,0 - - 679,8(2)
1300°C
31 C15 + C149 35,0 - C15: 35,4(2) C15: 680,23(6)"
1380°C
32 C14/ 36,0 36,5(3) C14: 37,1(1) 483,29(5), 784,69(8)

?q und c fiir die hexagonalen Phasen (C14 und C36), a fiir die kubische C15-Phase.
’Spuren der C14-Phase und einer weiteren Phase (vermutlich Ti;Ni-Typ).

¢Spuren der C14-Phase.

1C36: 474,7(2), 1548,4(7).

¢Spuren der C36-Phase.

fSpuren einer Nb-reichen Phase in einem kleinen Teil der Probe.

9Spuren einer Nb-reichen Nebenphase.

hSpuren einer Nebenphase (vermutlich TigNi-Typ).

{C14: 482,4(7), 785(2).

JSpuren der u-Phase.



4.1 Stabilitditsbereiche der Laves-Phasen 83

1500 _ . 1475
= 3 1410
1400 -
/ 1370
13001 / / 1275
O Co(Nb) ,N C14
= foc ¢ 1245
£ 1200+ C15
o)
©
S 1100
£
()
}_

/ C36 / ca. 1200
& 10857 /
1000 - u-v
Nb,Co,
[

900 ‘
// 860 /
4

800 T

Abbildung 4.1: Schematische Darstellung des Phasendiagramms des Systems Nb—
Co im Bereich von 0-51 at.-% Nb basierend auf den Ergebnissen der Phasenanalyse.

phase (C36-Nb;y_,Cog ) liegt die feste Losung Co(Nb) vor. Abbildung 4.5 zeigt eine
Auftragung des DSC-Signals dieser Legierung gegen die Temperatur. In der Aufheiz-
kurve wird ein Signal bei 1245 °C beobachtet, das der eutektischen Reaktion Co(Nb)
+ C36 — L zugeordnet werden kann, sowie ein Signal der peritektischen Reaktion
C36 — C15 + L bei 1275°C. Dariiber hinaus wird ein schwaches Signal bei 860 °C
beobachtet, das der eutektoiden Reaktion NbyCo; + C15 — C36 zugeordnet wird
(s. unten). Die Gefiigeaufnahme einer Legierung der Zusammensetzung NbogCory
(Nr. 14) ist in Abbildung 4.6 gezeigt. Im Hellfeld sieht die Legierung einphasig aus.
Im polarisierten Licht sind neben der Hauptphase (C15) Korner der polarisierenden
C36-Phase zu erkennen.

Der Verlauf der Gitterparameter der C36-Phase ist in Abbildung 4.7 dargestellt.
Die gestrichelten vertikalen Linien geben den Homogenitétsbereich wieder, den man
durch Extrapolation der Gitterparameter der Proben in den beiden Zweiphasenge-
bieten und dem Einphasengebiet auf die Schnittpunkte erhélt. Bei 1100 °C hat C36-
Nb;_,Cos,, einen Homogenitatsbereich von 24,9-255at.-% Nb. Die durch Extra-
polation von a oder ¢ bestimmten Grenzen des Homogenitétsbereichs unterscheiden
sich um weniger als 0,1 at.-%. WDXS-Messungen zeigen systematisch einen hoheren
Nb-Gehalt. Sie lassen sich daher nur relativ zueinander vergleichen. Im folgenden
wird, wenn nicht anders angegeben, die nominelle Konzentration verwendet.

Die Loslichkeit von Co in der C36-Phase nimmt mit fallender Temperatur ab. So
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Abbildung 4.2: Pulverdiffraktogramm der warmebehandelten Legierung NbgysCo7s
(Nr. 11): Alle Reflexe konnen C36-Nb; _,Coy, zugeordnet werden. Das hier gezeigte
Diffraktogramm wurde ohne internen Standard aufgenommen.

Abbildung 4.3: Gefiige von NbosCoz; (Nr. 11) im differenziellen Interferenzkon-
trast (DIC): einphasig C36-Nb;_,Cos, mit wenigen Lochern (hell).
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Abbildung 4.4: Gefiige von NbgyCorg (Nr. 10) im Hellfeld: Neben der Hauptphase
mit C36-Struktur liegt die feste Losung Co(Nb) vor, die laut Pulverdiffraktogramm

im Cu-Typ (fcc) kristallisiert.
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Abbildung 4.5: DSC-Kurven von NbeyCozg (Nr. 10): Fiir die in der Aufheizkurve
beobachteten Signale sind Onset-Temperaturen angegeben. Die Signale werden fol-
genden invarianten Reaktionen zugeordnet: 860 °C: C36 — NbyCo; + C15, 1245°C:
Co(Nb) + C36 — L und 1275°C: C36 — C15 + L.
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Abbildung 4.6: Gefiigeaufnahmen von NbygCory (Nr. 14): Wéhrend die Legierung
im Hellfeld (a) einphasig aussieht, sind im polarisierten Licht (b) Kérner der C36-
Phase in der Matrix (C15) zu erkennen. Poren der Probe erscheinen im Hellfeld
dunkel und im polarisierten Licht hell.
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Abbildung 4.7: Verlauf der Gitterparameter der C36-Phase in Abhéngigkeit vom
nominellen Nb-Gehalt bei 1100°C. Um die Breite des Homogenitétsbereichs zu be-
stimmen wurden die Gitterparameter der Proben in den beiden Zweiphasengebieten
und dem Einphasengebiet auf die Schnittpunkte extrapoliert.

liegt die Co-reiche Grenze des Homogenitétsbereichs bei 1000 °C bei 25,6 at.-% Nb
(WDXS). Die Gitterparameter steigen entsprechend an. Unterhalb von ca. 860°C
ist die C36-Phase nicht stabil, sie reagiert eutektoid geméafl C36 — NbyCo; + C15.
Die Temperatur kann nur abgeschitzt werden, da die eutektoide Reaktion lang-
sam verlduft. DSC-Messungen einer Legierung der nominellen Zusammensetzung
NbgsCorg (s. Abbildung 4.5) zeigen ein schwaches Signal bei 860 °C, das dieser Reak-
tion zugeordnet werden kann. Dariiber hinaus liegt in einer bei 1000 °C wéarmebehan-
delten Legierung der nominellen Zusammensetzung NbosCors (Nr. 4) die C36-Phase
neben NbyCor vor, wihrend eine bei 800 °C warmebehandelten Legierung derselben
Zusammensetzung (Nr. 1) die C15-Phase neben NbyCoz enthélt. Die Kristallstruk-
tur der hier als NbyCo; bezeichneten Phase ist bisher unbekannt, und auch die An-
gaben iiber Zusammensetzung und Stabilitédtsbereich sind nicht eindeutig. Im Zuge
der hier vorgestellten Untersuchungen wurde die Nb-reiche Grenze des Stabilitéatsbe-
reichs zu 22,6 at.-% Nb bestimmt (WDXS, Nr. 3). Die Kristallstruktur konnte nicht
abschliefend verfeinert werden, jedoch konnte aufgrund der Verwandschaft des Pul-
vermusters der ZroNiz-Strukturtyp [243] identifiziert werden. Die Untersuchungen
an NbyCo; werden in Abschnitt A.3 im Anhang (S. 265) eingehend beschrieben.
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Die kubische Laves-Phase vom C15-Typ weist einen breiten, beziiglich der Zu-
sammensetzung NbCo, stark asymmetrischen Homogenitétsbereich auf. Diese Phase
wird im folgenden als C15-Nb;_,Coq,, bezeichnet?®. Sie schmilzt bei der Zusam-
mensetzung NbCoy kongruent bei 1475 °C. Die Co-reiche Seite des Homogenitétsbe-
reichs bei 1100 °C reicht bis zu einer Nb-Konzentration von 26,3 at.-%, so dass zwi-
schen der C36- und der C15-Phase ein sehr schmales Zweiphasengebiet von 0,8 at.-%
liegt. Die Loslichkeit von Nb in der C15-Phase ist deutlich geringer als die von Co, bei
1100°C liegt sie bei 34,2 at.-%. In Abbildung 4.8 ist eine Gefiigeaufnahme einer bei
1100°C wérmebehandelten Legierung der Zusammensetzung Nbgy 5Cogs 5 (Nr. 24)
dargestellt. C15-Nby_,Cos,, steht mit der py-Phase mit WgFe,-Struktur im Gleich-
gewicht. Diese gehort ebenso wie die Laves-Phasen zur Gruppe der Frank-Kasper-
Phasen und kristallisiert thomboedrisch in der Raumgruppe R3m. Die Gitterpara-
meter auf der Co-reichen Seite fiir die u-Phase bei 1100°C sind a = 490,5(2) pm
und ¢ = 2622,4(8) pm.

Abbildung 4.8: Gefiige von Nbsy 5Cogs 5 (Nr. 24) im Hellfeld: Neben der Haupt-
phase mit C15-Struktur liegt ;-NbCo vor.

Betrachtet man den Verlauf der mittleren Atomvolumina?® im Bereich der C15-
Phase bei 1100°C in Abhéngigkeit von der Nb-Konzentration (siehe Abb. 4.12),

so unterscheiden sich die Steigungen auf der Co- und der Nb-reichen Seite. Auf

23)Der Defektmechanismus fiir die Nb-reiche Seite (z < 0) des Homogenitéitsbereichs konnte noch
nicht abschlieflend geklédrt werden. An Hand von Messungen der Gitterparameter und der Dichte
schlagen ZHU et al. [190] Nb-Antistrukturatome vor. Die hier gewiihlte Schreibweise spiegelt diesen
Vorschlag wider.

2DVatom = Viz/3Z, C15: Z = 8. In Abb. 4.12 wird das mittlere Atomvolumen verwendet, um
Vergleichbarkeit der Strukturtypen C36, C15 und C14 zu gewéhrleisten.
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der Co-reichen Seite wird der Homogenitétsbereich durch Co-Antistrukturatome er-
zeugt [169,170,190]. Laut [190] kann sich die Steigung fiir die Co- und die Nb-reiche
Seite unterscheiden. Eine groflere Steigung auf der Nb-reichen Seite ist dann auf
Nb-Antistrukturatome zuriickzufithren. Da fiir die Nb-reiche Seite nur wenige Da-
tenpunkte vorliegen ist jedoch zu bedenken, dass die Steigung auf der Nb-reichen
Seite nur abgeschitzt werden kann. Die Steigung auf der Co-reichen Seite geniigt in
guter Naherung der VEGARDschen Regel: Das mittlere Atomvolumen in Abhéngig-

keit vom Nb-Stoffmengenanteil x folgt der linearen Beziehung
Vatom/ (10 pm?®) = 5.3(2)z + 11,24(5) (4.1)

In Abbildung 4.9 und 4.10 sind Gefiigeaufnahmen ausgewéhlter Legierungen
innerhalb des Homogenitétsbereichs der C15-Phase gezeigt. Mit steigendem Nb-
Gehalt nimmt die Porositdt der im Lichtbogenofen hergestellten und anschlieSend
bei 1100 °C wirmebehandelten Legierungen ab. Bei 33 at.-% Nb werden nur wenige
Locher beobachtet. Obwohl die Zusammensetzung innerhalb des Homogenitétsbe-
reichs der C15-Phase liegt, liegen in der untersuchten Legierung Spuren einer Nb-
reichen Phase (vermutlich der py-Phase) vor, die moglicherweise infolge der schnellen
Abkiihlung im Lichtbogenofen gebildet wurde. Der Anteil dieser Nebenphase ist zu
klein um mittels Pulverdiffraktometrie detektiert zu werden. Das Pulverdiffrakto-
gramm der Legierung mit 33 at.-% Nb ist in Abbildung 4.11 gezeigt. Alle Reflexe
konnen einer Laves-Phase mit C15-Struktur zugeordnet werden (zur Bestimmung
der Gitterparameter wurde Si als interner Standard zugesetzt).

Ahnlich wie bei C36-N by_,Cos,, nehmen die Loslichkeiten von Co und Nb auch
im Falle von C15-Nb;_,Cos,, mit fallender Temperatur ab. Bei 800°C liegt der
Homogenitétsbereich der C15-Phase zwischen 27,9 und 33,9 at.-% Nb (WDXS).

Bei hoheren Nb-Konzentrationen (ca. 36 at.-% Nb) bildet sich eine weitere Laves-
Phase vom C14-Typ in einer peritektischen Reaktion bei 1410°C aus der C15-
Nb;_,Cosy, und der Schmelze geméfl C15 + L — C14. Diese Phase wird im fol-
genden als C14-Nby,,Coy_, bezeichnet. Abbildung 4.13 zeigt DTA-Kurven einer
Legierung mit 36,0 at.-% Nb (as-cast), die C14-Nby,,Coy_, und die u-Phase als
Minoritatsphase enthélt. Unterschiedliche Gitterparameter von C14-Nb;,,Coy_, in
Proben mit 36,0 at.-% Nb (Nr. 32, a = 483,29(5) pm, ¢ = 784,69(8) pm) und 40,0 at.-
% Nb (as-cast, a = 484,7(3) pm, ¢ = 786,2(4) pm) zeigen einen schmalen Homoge-
nitétsbereich an. Unterhalb von ca. 1200°C ist C14-Nb;,,Cos_,nicht stabil und
zersetzt sich in einer eutektoiden Reaktion geméfl C14 — C15 4 pu. Die eutektoide
Reaktion verlauft langsam, so dass in der thermischen Analyse kein dieser Reakti-

on zuzuordnendes Signal beobachtet wird. Dariiber hinaus finden sich Spuren von
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Abbildung 4.9: Gefiige von (a) NbygCore (Nr. 16), (b) NbsgCozy (Nr. 18) und (c)
NbssCogs (Nr. 20) im Hellfeld: einphasig mit C15-Struktur.
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Abbildung 4.10: Gefiige von Nb33Cog7 (Nr. 21) im Hellfeld: a) Die Probe ist nahezu
einphasig; b) eine Nebenphase tritt in einem kleinen Bereich der Probe auf.
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Abbildung 4.11: Pulverdiffraktogramm der wiarmebehandelten Legierung
Nbs3Cogz (Nr. 21): Alle Reflexe der Legierung kénnen einer Verbindung mit C15-
Struktur zugeordnet werden; die Reflexe des internen Si-Standards sind mit einem
Stern gekennzeichnet.
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Abbildung 4.12: Verlauf der mittleren Atomvolumina der Laves-Phasen in
Abhéngigkeit vom Nb-Gehalt bei 1100°C (C36 und C15) bzw. 1380°C (C14).

C14-Nby,,Coy_, auch in Praparaten, die unterhalb von 1200°C wérmebehandelt
wurden, insbesondere Probe Nr. 2, die auch nach 30 Tagen Wérmebehandlung bei
800 °C nicht im Gleichgewicht ist. Der Anteil der C14-Phase in diesen Proben ist je-
doch geringer als in as-cast- oder oberhalb von 1200 °C wérmebehandelten Proben
derselben Zusammensetzung. Daher wird hier die in [162] bestimmte Temperatur
von 1200 °C fiir die eutektoide Reaktion C14 — C15 4 p iibernommen.

Durch Warmebehandlung einer Probe mit einem nominellen Nb-Gehalt von
36,0 at.-% (Nr. 32) bei 1380°C und nachfolgendes langsames Abkiihlen im Ofen
konnte C14-Nby,,Coy_, rontgenographisch phasenrein erhalten werden. Berechnete
und gemessene Pulverdiffraktogramme sind in Abbildung 4.14 dargestellt. Ausge-
hend von den Atomlageparametern aus der Einkristallstrukturverfeinerung (s. Ab-
schnitt 4.4.1, S. 141) wurden die Atomlage-, Auslenkungs- und Besetzungsparameter
verfeinert. Die Ergebnisse sind im Anhang (Abschnitt A.4, S. 268) zusammengefasst.

Eine metallographische Untersuchung dieser Legierung zeigt kleine Doménen der
p-Phase an den Korngrenzen der Cl4-Phase. Die Gefiigeaufnahme ist in Abbil-
dung 4.15 wiedergegeben. Im optischen Mikroskop sind Korner der C14-Phase gut
zu erkennen. Eine elektronenmikroskopische Aufnahme zeigt die im BSE-Kontrast

hellere und daher Nb-reichere p-Phase an den Korngrenzen.

Der Nb-Gehalt (in at.-%) der nahezu einphasigen Legierung wurde mit ver-
schiedenen analytischen Methoden bestimmt: ICP-OES — 36,5(3), EDXS - 36,2(2),
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Abbildung 4.13: DTA-Kurven von NbgsCogy (as-cast): Fiir die beobachteten Si-
gnale sind Peaktemperaturen angegeben. Das schwache Signal bei 1372°C in der
Autheizkurve kann der eutektischen Reaktion C14 4+ p — L zugeordnet werden, das
Signal bei 1415°C (Onset-Temperatur 1410°C) wird der peritektischen Reaktion
C14 — C15 + L zugeordnet.

WDXS - 37,1(1), Rietveld-Profilverfeinerung — 35,5(5) und Einkristall-Réntgen-
strukturanalyse — 35,7(4). Die Ergebnisse der EDXS, ICP-OES und der Struktur-
verfeinerungen stimmen innerhalb einer Standardabweichung mit dem nominellen
Nb-Gehalt der Legierung iiberein. Die Abweichung des WDXS-Messergebnisses von
ca. 1 at.-% wird moglicherweise durch Matrixeffekte hervorgerufen. Fiir die WDXS-
Mesungen wurden die Elemente Nb und Co als Standard verwendet. Eine etwas
geringere Abweichung von ca. 0,7 at.-% wurde bereits bei den einphasigen Legierun-
gen mit 28-33 at.-% (C15-Phase) beobachtet.

In einigen Proben mit > 33,3 at.-% Nb (Nr. 2, 22, 23 und 25) tritt eine Nb-reiche
Nebenphase in sehr geringen Anteilen (nahe der Nachweisgrenze der Pulverdiffrak-
tometrie) auf, die moglicherweise im TiyNi-Strukturtyp kristallisiert. Diese Phase
wird auch in den Systemen Nb-Cr und Nb-Fe beobachtet. Das Auftreten dieser
Phase wird in Abschnitt 5.4 (S. 189) eingehend diskutiert.

Zum Vergleich mit den hier vorgestellten Ergebnisse der Phasenanalyse kénnen
Untersuchungen an Diffusionspaaren Co/C15-NbCoy und C15-NbCoy/Nb von Dr. F.
STEIN, Dr. M. PALM und J. KONRAD (Max-Planck-Institut fiir Eisenforschung

GmbH, Diisseldorf) herangezogen werden?®).

25)Genauere Angaben in GRUNER, D. et al., Z. Kristallogr. 221 (2006) 319-333.
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Abbildung 4.14: Gemessene (obs.) und berechnete (calc.) Pulverdiffraktogram-
me von C14-Nby,,Coy_, (nominelle Zusammensetzung NbssCogs, Nr. 32). Daten
s. Abschnitt A.4 (S. 268).
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Abbildung 4.15: Gefiigeaufnahme einer bei 1380 °C warmebehandelten NbzgCogy-
Legierung (Nr. 32). Im BSE-Kontrast im Elektronenmikroskop (Einschub) erscheint
die Nebenphase (u-Phase) heller, ihr Nb-Gehalt ist also hoher als der der C14-Phase.
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In einem Diffusionspaar wird die Zusammensetzung der einzelnen Phasen entlang
der Diffusionsrichtung mittels Elektronenstrahl-Mikroanalyse bestimmt. Aus diesem
Konzentrationsprofil konnen die Homogenitétsbereiche der einzelnen Phasen bei der
Temperatur der jeweiligen Warmebehandlung ermittelt werden.

Tabelle 4.2 enthélt Angaben {iber die Homogenitétsbereiche der in Diffusions-
paaren Co/C15-NbCoy bei 1020 °C und 1150 °C beobachteten Phasen, wihrend Ta-
belle 4.3 entsprechende Angaben fiir Diffusionspaare C15-NbCos/Nb bei 1280°C
und 1350 °C enthélt.

Tabelle 4.2: Homogenitétsbereiche der in Diffusionspaaren Co/C15-NbCoy beob-
achteten Phasen (n.b.: nicht beobachtet).

Nb-Gehalt in at.-%

Phase 1020°C (72h) 1150°C (16h)
Co(Nb) 0-2,1 04,3
Nb,Coy 22,6 n.b.

€36 1. b. 24,6253
C15 26,0— ca. 25,8—

Tabelle 4.3: Homogenitétsbereiche der in Diffusionspaaren C15-NbCos/Nb beob-
achteten Phasen.

Phase Nb-Gehalt in at.-%

1280°C (24h) 1350°C (16 L)
C15 354 35,2
C14 36,3-37,2 36,2-37,8
[ 46,9-56,2 47,3-56,5
Nb(Co) 95,7-100 94,9-100

Der am Co/NbCoq-Diffusionspaar bei 1150 °C bestimmte Homogenitatsbereich
von C36-Nb;_,Cos ., stimmt gut mit dem in dieser Arbeit an widrmebehandelten
Legierungen bestimmten iiberein. Im Diffusionspaar ist kein deutlicher Sprung im
Konzentrationsprofil an der Phasengrenze C36/C15 zu erkennen, so dass das Zwei-
phasengebiet hochstens 0,5 at.-% breit ist.

In den Diffusionspaaren NbCos/Nb bei 1280°C und 1350°C werden fiir die
Grenzen der Homogenitétsbereiche von C15-Nb;_,Cosy, (Nb-reiche Grenze) und
C14-Nby,Cos_, (Co-reiche Grenze) mittels Elektronenstrahl-Mikroanalyse hohere
Nb-Gehalte bestimmt als diejenigen, die mittels Phasenanalyse warmebehandelter
Legierungen bestimmt wurden. Die Untersuchungen an den Diffusionspaaren zeigen
jedoch ebenfalls ein schmales Zweiphasengebiet C15/C14 (ca.1at.-%). Die Breite
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des Homogenitétsbereichs von C14-Nby,,Co,_, betragt 0,9at.-% bei 1280°C und
1,6 at.-% bei 1350°C.

4.2 C36-Nb1_xC02+x
4.2.1 Einkristallstrukturanalyse von C36-Nb;_,Cos,, (r = 0,265)

Ein xenomorpher, metallisch glénzender Einkristall von C36-Nb;_,Cos, wurde aus
einem grob gemorserten Préparat der nominellen Zusammensetzung Nboy ¢Cozg o
(Nr. 10) isoliert. Entsprechend der Phasenanalyse ist das Préparat bei 1100°C
zweiphasig mit den Bestandteilen C36-Nb;_,Cos,, und Co(Nb). Daher sollte die
(C36-Phase den maximalen Gehalt an Co aufweisen. Kristallographische Daten so-
wie Angaben zur Datensammlung und Strukturverfeinerung sind in Tabelle 4.4,
die Atomlageparameter und dquivalenten Auslenkungsparameter in Tabelle 4.5 und
die anisotropen Auslenkungsparameter in Tabelle 4.6 zusammengefasst. Tabelle 4.7
enthélt ausgewéhlte interatomare Absténde.

Als Startmodell fiir die Strukturverfeinerung wurden die idealen Atomlagepara-
meter aus Tabelle 2.6 auf Seite 24 verwendet, wobei die A-Lagen mit Nb und die
B-Lagen mit Co besetzt wurden. Zur Kontrolle wurde auch eine Strukturlosung
mit Direkten Methoden durchgefiihrt, die zu dem selben Strukturmodell fiihrt.
Die Verfeinerung der Atomlage-, Besetzungs- und Auslenkungsparameter zeigt eine
Mischbesetzung der beiden kristallographisch unabhéngigen A-Lagen mit Nb und
iiberschiissigem Co. Die drei B-Lagen sind vollstidndig mit Co besetzt.

Eine genaue Analyse der Differenz-Fourier-Karten im Bereich der Nb-Lagen zeigt
eine nicht-sphérische Elektronendichte, die mit Atom-Splitlagen zu beschreiben ist.
Konturliniendiagramme, die die Nbl- und Nb2-Lage einschliefen, sind in Abbil-
dung 4.16 dargestellt. Im Fall der Nbl-Lage auf der Wyckoff-Position 4f kann die
Elektronendichteverteilung als trigonal-pyramidal beschrieben werden. Das Maxi-
mum der Elektronendichte liegt dabei an der Spitze der Pyramiden, es entspricht
einer Wahrscheinlichkeit von 0,84, auf dieser Lage Nb zu finden. Die Elektronendich-
te der basalen Flache mit Maxima an den Ecken (Wyckoff-Position 12k) entspricht
einer Wahrscheinlichkeit von 0,16, dass die Nb1-Lage mit Co besetzt ist, also 0,16/3
fiir jede Ecke. Nahe der Nb2-Lage zeigt das Konturliniendiagramm eine hantelférmi-
ge Verteilung der Elektronendichte, wobei die Achse der Hantel parallel zur c-Achse
der Elementarzelle verlauft. Das Maximum der Elektronendichte entspricht einer
Wahrscheinlichkeit von 0,63, auf dieser Lage Nb zu finden, der zweite Wulst ent-
spricht einer Co-Position, die mit einer Wahrscheinlichkeit von 0,37 besetzt ist. Die

Besetzungsfaktoren der Splitpositionen, die im Folgenden als M1 = Mla(Nb) +
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Tabelle 4.4: Kristallographische Daten und Angaben zur Datensammlung und
Strukturverfeinerung von C36-Nb;_,Cosy, (z = 0,265).

Kristallographische Daten
Zusammensetzung

Z

Mol. Masse / g-mol™*

F(000)

Kristallsystem

Raumgruppe

a / pm

¢/ pm

Volumen / nm?

Dichte / g-em™

KristallgroBe / ym?®
Datensammlung
Diffraktometer

Strahlung, Wellenldnge
Monochromator

Temperatur / K

Scan

Braggwinkelbereich 26
Indexbereiche
Absorptionskorrektur
Absorptionskoeffizient p / mm™*
Tax.; Tmin.

Gemessene Reflexe

Unabhéngige Reflexe

Rint

Beobachtete Reflexe mit I > 20(1)
Verfeinerung

Methode

Parameter

R(F) | R(F?) (I > 20(I))

R(F) / R(F?) (alle Daten)
Goodness-of-fit von F?
Extinktionskoeffizient & (Sheldrick)
Restelektronendichte / 1075 e-pm™3

Nb07735C027265(4), 24,5(4) at.-% Nb
8

268,85

729.8
hexagonal
P63 /mmc
474,14(4)
1545,8(1)
0,30096(4)
8,9

41 x 57 x 64

Rigaku AFC7, Mercury CCD
MoKa, A = 71,073 pm
Graphit

293(2)

Y, w

5,28°-65,54°
—6<h<6,-6<k<6,-11<[<21
numerisch

29,49

0,561, 0,473

2361

226

0,029

218

full-matrix-block least-squares gegen F2
24

0,036 / 0,082

0,037 / 0,083

1,257

0,0058(9)

—1,87 / 1,47
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Tabelle 4.5: Atomlageparameter und dquivalente Auslenkungsparameter von C36-
Nbl_xCOQ_HC (l‘ = 0,265)

Atom Lage =z y z Ueq / pm? Occ.
Col 6h 0,1634(1) 2z 1/4 30(2) 1

Co2 69 1/2 0 0 83(2) 1

Co3 sf1/3 2/3  0,12576(8) 01(3) 1
Nb(Mla) 4f 1/3 2/3  0,6551(2) 112(4)  0,842(1)
Co(M1b) 12k 0311(2) 1—=z  0,652(2) Ueg(Mla)  0,053(4)
Nb(M2a) 4e 0 0 0,0927(2) 130(7)*  0,630(1)
Co(M2b) 4e 0 0 0,0852(4) 83(14)" 0,370

°In isotroper Néherung verfeinert.

Tabelle 4.6: Anisotrope Auslenkungsparameter (in pm?) von C36-Nb;_,Coq,, (z
— 0,265).

Atom Un Us: Uss Uss Uiz Uiz
Col 90(3) 72(5) 72(4) 0 0 Usz/2
Co2 100(4) 78(5) 80(4) 6(4) 3(2) Usy /2
Co3 105(4) Un 64(6) 0 0 Usz /2
Mla, M1b  118(5) Un 99(5) 0 0 Usz /2

M2a, M2b isotrop verfeinert
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Tabelle 4.7: Interatomare Absténde (d < 320pm, in pm) in C36-Nb;_,Coq,, (z
— 0,265).

Col - 2 Col 2324(2) Mib- 2 Col 268(2)
2 Col 241,7(2) 2 Col 282(1)
2 Co3 237.4(1) 2 Col 295(2)
o Mla 278,8(1) 2 Co2 268(2)
Mib  268(2)/282(1)/295(2) 1 Co2 282(2)
2 M2a  277,8(2) 2 Co3 268(1)
M2b  288,0(6) 1 Co3 295(2)
1 Mla 299(2)
Co2 - 4 Co2 237,07(2) Mib  303(5)/304(5)
2 Co3 2378(1) 1 M2a  271(2)
o Mla 276,0(2) M2b  275(2)
Mib  268(2)/282(2) o M2a  293(1)
2 M2a  277,0(1) M2b  302(1)
M2b  271,2(3)
M2a— 3 Col 277,3(2)
Co3— 3 Col 2374(1) 6 Co2 277,0(1)
3 Co2 2378(1) 3 Co3 27848(5)
3 Mla 277,47(5) 3 Mla 290,2(1)
Mib  268(1)/295(2) Mib  271(2)/298(1)
3] M2a  278,48(5) 1 M2a  286,5(5)
M2b  280,9(1) M2b  274,9(4)
Mla— 6 Col 27838(1) M2b - 3 Col 288,0(6)
3 Co2 276,0(2) 6 Co2 271.2(3)
3 Co3 27747(5) 3 Co3 280,9(1)
1 Mla 293,5(5) 31 Mla 294,3(2)
Mib  299(2) Mi1b  275(2)/302(1)
3] M2a  290,24(9) 1 M2a  274,9(4)
M2b  294,3(2) M2b  263(1)

d < 230 pm: d(Mla-M1b) = 19,3 pm, d(M2a-M2b) = 11,6 pm
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- i 77—\ e
-0.15 0.00 0.15 «x
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Abbildung 4.16: C36-Nby_,Coy,, (z = 0,265): Differenz-Fourier-Karten in der
Néhe der M1- und M2-Lage. Die berechneten Bereiche sind als gestrichelt umrandete
Flédche im jeweiligen Koordinationspolyeder gezeigt.
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M1b(Co) und M2 = M2a(Nb) + M2b(Co) bezeichnet werden, wurden dabei auf je
vier M1- und M2-Atome pro Elementarzelle fixiert. Die Auslenkungsparameter von
M1la und M1b wurden gleichgesetzt, wiahrend die von M2a und M2b unabhéngig in
isotroper Naherung verfeinert wurden.

Im Vergleich zur idealen Kristallstruktur weist die Kristallstruktur von C36-
Nby_,Cosy, (z = 0,265) einige Abweichungen auf. Dies sind Verzerrungen der Nb-
und Co-Teilstrukturen sowie Verzerrungen aufgrund der Antistruktur-Co-Atome.
Zunichst werden die Verzerrungen der Co-Teilstruktur analysiert. Zwei strukturelle
Parameter tragen zur Verzerrung der Co-Teilstruktur bei, namlich Abweichungen des
c¢/a-Verhéltnisses und der fraktionellen Atomkoordinaten von ihren idealen Werten.
Wiéhrend das c¢/a-Verhiltnis in C36-Nb;_,Cos,, (x = 0,265) mit 3,266 nahe am
idealen Wert von 4\/% liegt und nur gering zur Verzerrung beitragt, sind die
Beitridge auf Grund von Abweichungen der fraktionellen Koordinaten (dx(Col) =
0,0033(1) und §z(Co3) = 0,00076(8)) groBer. Ein Ausschnitt der Co-Teilstruktur ist
im mittleren Teil von Abbildung 4.17 dargestellt. Die kubisch ({b «a ¢} und {c «
b}) und hexagonal ({c # ¢} und {b 7 b}) iiberkappten Kagomé-Netze befinden sich
auf der linken bzw. rechten Seite der Abbildung.

2371

237.8 c

Abbildung 4.17: Schichtpakete in der Co-Teilstruktur von C36-Nb;_,Cooy, (x
= 0,265). Auf der linken Seite sind eckenverkniipfte Tetraeder in c-Schichtpaketen,
auf der rechten Seite zu trigonalen Bipyramiden flichenverkniipfte Tetraeder in h-
Schichtpaketen dargestellt. Der mittlere Teil zeigt die Verkniipfung dieser Schicht-
pakete {iber gemeinsame Co3-Atome (Léngenangaben in pm).

Die Co—Co-Abstande im c-Schichtpaket liegen bei 237,1 pm (Co2-Co2) sowie
237,8 pm (Col-Co3). Die Tetraeder sind also nur leicht verzerrt, und die Absténde
liegen nahe an dem fiir die unverzerrte Kristallstruktur zu erwartenden Wert von

236,9 pm. Dieser errechnet sich aus dem Volumen der Elementarzelle von C36-
Nb;_,Cozyy (x = 0,265) gemiB d(Co-Co),y = ¥/Viz/(2v/2). Die Co-Co-Abstinde
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Abbildung 4.18: Ein Ausschnitt der Kristallstruktur von C36-Nby_,Cogy, (x =
0,265) zeigt die Umgebung benachbarter Nb-Atome auf den Lagen M1 und M2.
Zwischen zwei M1-Lagen liegt ein Sechseck des verzerrten Kagomé-Netzes (Col),
wéhrend zwischen zwei M2-Lagen das unverzerrte Kagomé-Netz (Co2) liegt. Die
Verbindungslinie M1-M2 durchstéf8t ein Sechseck mit der Eckenabfolge Col-Col—
C03-C02-Co02-Co3 (hellgrau hervorgehoben).

im h-Schichtpaket {c ( ¢} liegen bei 232,4 pm und 241,7 pm fiir Co(3)-Co(/3) und
237, 4pm fiir Co()—Co(c). Die Verzerrung der Co-Teilstruktur wird daher im we-
sentlichen von der Verzerrung der Kagomé-Netze § und 7 verursacht. Sie kann als
Ausdehnung der basalen Kanten der trigonalen Bipyramiden bei gleichzeitiger Stau-
chung der Kanten nicht iiberkappter Dreiecke aufgefasst werden (in Abb. 4.17 durch
Pfeile angedeutet, s. auch Abbildung 2.21, S. 29). Ursachen dieser Verzerrung werden
an Hand von Bandstrukturrechnungen weiter unten diskutiert.

Lésst man die Substitution von Nb durch Co zunéchst aufler acht und betrachtet
allein die Nb-Lagen M1a und M1b, so zeigen diese bereits Verschiebungen gegeniiber
den idealen Atompositionen. Die Nb-Teilstruktur ist ein dreidimensionales Netz aus
formal vierbindigen Atomen. Die Topologie entspricht dabei der, die in den Kris-
tallstrukturen von 4H-ZnS oder Carborund-IIT (SiC) beobachtet wird. Die Verbin-
dungslinien zwischen zwei benachbarten Nb-Atomen durchstofien die Sechsecke der
Kagomé-Netze. Zwischen zwei M1-Lagen liegt das verzerrte Kagomé-Netz aus Col-
Atomen (3 oder ), wihrend zwischen zwei M2-Lagen das unverzerrte Kagomé-Netz
aus Co2-Atomen « liegt. Zwischen einer M1- und einer M2-Lage schliellich liegt ein
Sechseck, das die Eckenabfolge Col-Col-Co3-Co2-Co2-Co3 hat. Die Umgebung
der unterschiedlichen Nb-Nb-Kontakte ist in Abbildung 4.18 in einem Ausschnitt
der Kristallstruktur dargestellt.

Der erwartete Nb—Nb-Abstand fiir ein unverzerrtes Netz ist 290,2 pm. Da beide
Nb-Lagen die fraktionelle Koordinate z als freien Parameter besitzen, findet man in
einem verzerrten Nb-Netz drei unterschiedliche Nb—Nb-Abstéande: d(Mla-Mla) =
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293,5pm, d(Mla—M2a) = 290,2pm und d(M2a—M2a) = 286,5 pm. Dies entspricht
einer Dehnung von d(Mla-Mla) um 3,3pm und einer Stauchung von d(M2a-M2a)
um 3,7 pm, jeweils bezogen auf den Nb-Nb Abstand in der idealen Struktur.

Nachdem eine verzerrte, aber von Punktdefekten freie Nb-Teilstruktur analysiert
wurde, werden im Folgenden die durch Co-Antistrukturatome hervorgerufenen Ef-
fekte diskutiert. Diese besetzen die als M1b und M2b bezeichneten Positionen, die
andere fraktionelle Koordinaten als die entsprechenden Nb-Positionen M1a und M2a
haben. Im Falle von M1b erhoht sich zudem die Zahligkeit der Wyckoff-Position von
4 auf 12, wobei Co-Antistrukturatome statistisch die symmetrieiquivalenten Plétze
besetzen. Das iiberschiissige Co substituiert Nb dabei nicht auf beiden Lagen in
gleichem Mafle, sondern reichert sich auf der M2-Lage an. Dort findet man etwa
doppelt so viel Co wie auf der M1-Lage. Die Substitution von Nb durch kleinere
Co-Atome fiithrt lokal zu Verzerrungen, die sich in der Verschiebung der Co-Atome
auf die Lagen M1b und M2b &uflern.

Die M2b-Position ist gegeniiber der M2a-Position um 11,6 pm in Richtung der
benachbarten M2-Lage verschoben, was zu einem M2b-M2b-Abstand von 263 pm
fithrt. Der kiirzeste Abstand zwischen einem Co-Antistrukturatom auf M2b und ei-
nem Co-Atom im B-Untergitter betrigt 271,2 pm. Der Abstand zwischen einem Co-
Atom auf M2b und einem Nb-Atom auf M2a im benachbarten Friauf-Polyeder liegt
mit 274,9 pm nahe an den Nb—Co-Abstinden zwischen den A- und B-Untergittern,
die zwischen 276,0 pm und 278,1 pm liegen. Die Abstéinde zu den Nb-Atomen auf
M1a verlangern sich entsprechend der Richtung der Verschiebung von M2b. Im Fall
der M1b-Position ist die Situation aufgrund der Anderung der Zahligkeit und der
Wyckoff-Position, die mit einem Abbau der lokalen Symmetrie einhergeht, kompli-
zierter. Die Verschiebung der M1b-Lage gegeniiber Mla erfolgt in Richtung eines
von drei benachbarten Friauf-Polyedern um M2. Die Absténde zwischen zwei be-
nachbarten Antistrukturatomen sind d(M1b-M1b) = 303 pm und d(M1b-M2b) =
275 pm, wiahrend die ndchsten Nb-Atome auf Mla und M2a 299 pm bzw. 271 pm
entfernt sind. Die Absténde zwischen einem Co-Atom auf M1b und dem aus je zwei
Col-, Co2- und Co3-Atomen aufgebauten Sechseck sind gleich, sie liegen bei 268 pm.
Die durch die Verschiebung der Co-Antistrukturatome auf M1b und M2b erzeugten
interatomaren Abstédnde mit d < 280 pm sind in Abbildung 4.19 in Ausschnitten der

Kristallstruktur hervorgehoben.

In beiden Fillen erfolgt die Verschiebung der Co-Position relativ zur Nb-Position
in Richtung eines Sechsecks aus Co-Atomen im B-Netz und damit in Richtung eines
benachbarten Friauf-Polyeders. Die Richtungen dieser Verschiebungen sind dabei

dieselben, die auch in der verzerrten Nb-Teilstruktur beobachtet werden, allerdings
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O Co1 O M2a (Nb)
O Co2 O M1b (Co)
® Co3 O M2b (Co)

Abbildung 4.19: Umgebung von Co-Antistrukturatomen auf (a) M1b und (b) M2b
in der Kristallstruktur von C36-Nb;_,Cos,, (x = 0,265). Durch die Verschiebung der
Co-Atome auf die Lagen M1b und M2b erzeugte interatomare Absténde < 280 pm
sind mit starken Linien eingezeichnet.

kommt es durch die Optimierung der Co—Co- und Nb—Co-Absténde sowie die Aus-
lenkung von Co auf M1b von der dreizéhligen Achse zu einer deutlich ausgepréigteren
Verzerrung. In Abbildung 4.20 sind als Extremfille die M1/M2-Teilstrukturen ge-
geniibergestellt, in denen entweder alle M1a/M2a-Lagen mit Nb oder alle M1b/M2b-

Lagen mit Co besetzt sind.

Diese beiden Extremfille zeigen die strukturellen Unterschiede zwischen den Be-
setzungen der M1/M2-Positionen mit Nb oder Co. Aufgrund der statistischen Misch-
besetzung und der Anreicherung von Co auf der M2-Lage wird die Realstruktur sehr
kompliziert. Eine Vielzahl von unterschiedlichen Koordinationspolyedern um ein Nb-

oder Co-Atom auf M1 oder M2 ist zu erwarten.

In Abblidung 4.21 sind mégliche fiinfatomige M1(M1M23)- und M2(M13M2)-
Einheiten dargestellt. Die Wahrscheinlichkeit unter der Annahme, dass die Misch-
besetzung unkorreliert (statistisch) erfolgt ist fiir jede einzelne Einheit angegeben,
wobei die Aufspaltung der M1b-Lage nicht beriicksichtigt wurde und symmetriedqui-
valente Einheiten nur einmal gezeigt sind. Zur Berechnung der Wahrscheinlichkei-
ten wurden jedoch alle moglichen Einheiten berticksichtigt. Die Wahrscheinlichkeit,
eine einzelne Einheit in der Kristallstruktur zu finden ist das Produkt der Wahr-
scheinlichkeiten, ein Nb- oder Co-atom auf je einem der fiinf Plédtze zu finden. Diese
Wahrscheinlichkeiten entsprechen den Besetzungsfaktoren (s.o.f., s. Tab. 4.5, S. 98)
der entsprechenden Positionen. Beispielsweise ergibt sich die Wahrscheinlichkeit,
die in Abblidung 4.21.a oben links gezeigte Einheit zu beobachten, zu s.o.f.(M1a)?x

s.0.f.(M2a)3. Die Summe der Wahrscheinlichkeiten ist fiir jeden Satz von Einheiten
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Abbildung 4.20: Nb-Teilstruktur von C36-Nb;_,Cos,, (z = 0,265). a) Mla und
M2a mit Nb besetzt; b) M1b und M2b mit Co besetzt; c¢) Blick lings ¢ auf die
M1a/b-Splitlage (Langenangaben im pm).

(M1 oder M2 im Zentrum) auf eins normiert.

Die Wahrscheinlichkeiten p; nachster interatomarer Absténde sind in Tabelle 4.8
angegeben. Der Wert p; gibt an, mit welcher Wahrschrscheinlichkeit ein beliebiger
Abstand innerhalb der A-Teilstruktur von C36-Nb;_,Cosy, (z = 0,265) vom Typ i
ist. Die p; werden durch Multiplikation der Besetzungsfaktoren der beiden beteiligten
Lagen erhalten, wobei diesmal die Aufspaltung von M1b beriicksichtigt wird. Die
Héufigkeiten sind auf die Anzahl von M1-M1- (2x), M1-M2- (12x) und M2-M2-
Kontakte (2x) in einer Elementarzelle normiert. Zusétzlich ist fiir jeden Abstand
eine Wahrscheinlichkeit py—y (M = M1 4+ M2) angegeben, die auf die Gesamtzahl
von A-A-Kontakten normiert ist.

Die Triebkraft fiir die Verschiebung der Co-Antistrukturatome aus dem Zen-
trum des jeweiligen Koordinationspolyeders muss die Ausbildung kurzer interato-
marer Abstdnde und damit stéarkerer Bindungen sein. Wie oben erwéhnt treten
insbesondere Nb—Co-Abstéinde mit d &~ 275 pm auf, die mit denjenigen zwischen der
Nb- und der Co-Teilstruktur vergleichbar sind. Die Abstdnde zu den drei {ibrigen
Nachbarn eines Co-Antistrukturatoms in der A-Teilstruktur werden jedoch gedehnt.
Summiert man die entsprechenden Wahrscheinlichkeiten aus Tabelle 4.8, so ergibt
sich die Wahrscheinlichkeit fiir einen kurzen Nb—Co-Abstand zu 0,08. Demgegeniiber
betragt die Wahrscheinlichkeit fiir einen langen (j 295 pm) Nb—Co-Abstand 0,32,
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a)

M1a M1a M1a M1a
0.18 0.31 0.18 0.04

M1a M1a M1a M1a
M2a Mza M28 M2b  M2a M2a M2b  M2p M2a M2b  M2b M2b

M1b M1b M1b M1b
0.03 0.06 003 0.01

M1a M1a M1a M1a
M2a  M2a M22 M2b  M2a M2a M2b  mp M2a M2 m2p M2b

M1a

M1 M1a M1a
0.03]"" 0.06 0.03 0.01

M1b M1b M1b M1b
M2a w2 M2a M2b  M2a M2a M2b  M2b M2a M2b  m2p M2b

M1b M1b M1b M1b
0.01 0.01 0.01 0.00

M1b M1b M1b M1b
M2a M2a M2a M2b M2a M2a M2b M2b M2a M2b M2b M2b

b)

M2a M2a M2a M2a
0.24 0.13 0.03 0.00

M2a M2a M2a M2a
il e M1b - Via Mi1b Mib Mia Mib Nip M1b

M2b M2b M2b
0.14 0.08 0.01

M2a M2a M2a
M1a ia Mia M1b Vi Mia M1b M1b Mia

M2a M2a M2a M2a
0.14 0.08 0.01 0.00

M2b M2b M2b M2b
Mia = Mia M1b N, Mia M1b Mib  Mia M1b Wi, Mib

M2b M2b M2b M2b
0.08 0.05 0.01 0.00

M2b M2b M2b M2b
Mia Ve Mia M1b vira Mia M1b Mib Mila M1b Wb M1b

Abbildung 4.21: Mégliche Dekoration von (a) M1-M1M23- und (b) M2-M153M2-
Einheiten in der Kristallstruktur von C36-Nb;_,Cos., (x = 0,265) mit Nb-Atomen
und Co-Antistrukturatomen und deren Wahrscheinlichkeiten (auf zwei Stellen ge-
rundet). Weifl: M1, grau: M2, grole Kreise: Nb, kleine Kreise: Co. Weitere Erlaute-
rungen: s. Text.
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Tabelle 4.8: Wahrscheinlichkeiten p der néchsten interatomaren Abstédnde in der
A-Teilstruktur, bezogen auf die Anzahl der M1-M1-, M2-M2-, M1-M2- bzw. M-M-
Absténde.

Typ DPMI1-—M1 PM—M Abstand / pm
Mla-Mla Nb-Nb 0,71 0,08875 293,5
M1la—M1b Nb—Co 0,27 0,03375 299
M1b-M1b Co—Co 0,007 0,00083 303
0,013 0,00167 304
=1 > =0,125
Pvia—m2
M2a—M2a Nb—-Nb 0,40 0,0500 286,5
M2a—M2b Nb—Co 0,46 0,0575 2749
M2b-M2b Co—Co 0,14 0,0175 263
=1 > =0,125
Pyvii—m2
Mla—M2a Nb-Nb 0,53 0,3975 290,2
M1la-M2b Nb—Co 0,31 0,2325 294,3
M1b-M2a Co-Nb 0,03 0,0225 271
0,07 0,0525 298
M1b-M2b Co—Co 0,02 0,0150 275
0,04 0,0300 302
=1 > =0,75

jedoch ist anzunehmen, das die Optimierung weniger Nb—Co-Absténde energetisch
vorteilhaft ist. Die Ausbildung kurzer Co—Co-Absténde innerhalb der A-Teilstruktur
sollte eine untergeordnete Rolle spielen, da erstens die Wahrscheinlichkeiten klein
sind (0,03 fiir d < 275pm), zweitens auch die kiirzesten Abstéinde immer noch ca.

20 pm grofer sind als die kiirzesten interatomaren Absténde in der Co-Teilstruktur.

4.2.2 Elektronenmikroskopische Untersuchungen

Fiir elektronenmikroskopische Untersuchungen wurde ein zweiphasige Legierung der
Zusammensetzung Nbys 5Cozy 5 (Nr. 13) ausgewihlt. Diese enthilt nach Warmebe-
handlung bei 1100 °C Nb-reiches C36-Nb;_,Cosy, (x = 0,241) und Co-reiches C15-
Nb;_,Cozsn (z = 0,211).

Feinbereichsbeugungsbilder von C36-Nb;_,Coy,, (z = 0,241) sind in Abbil-
dung 4.22 dargestellt. Diffuse Streifen entlang ¢* (Abb. 4.22.b) weisen auf Sta-
pelfehlordnung hin. Eine entsprechende HREM-Aufnahme mit Einstrahlrichtung
[100] (Abbildung 4.23) zeigt die charakteristischen Stapelfolgen A B’A’C (C36)
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und A B C (C15). Schichtpakete mit C15-Struktur sind auf atomarer Ebene mit der

(C36-Struktur verwachsen.

CBED-Diagramme mit Einstrahlrichtung [001] sind in Abbildung 4.24 darge-
stellt. Die ZOLZ-Reflexe zeigen die Symmetrie der projizierten Struktur ldngs c.
Die beiden Spiegelebenen verlaufen parallel zu ¢* und b*, d.h. im Realraum sind
die Spiegelebenen um 30° gegeniiber den Kanten der Elementarzelle verdreht und
die planare Gruppe der Projektion ist p3m1. Sowohl ZOLZ- als auch HOLZ-Reflexe
zeigen die Symmetrie 3m und weisen damit auf eine Symmetriereduktion von he-
xagonal nach trigonal hin. Die in Abbildung 4.25 (a) und (b) dargestellten CBED-
Diagramme mit den Einstrahlrichtungen [100] und [210] zeigen die Symmetrie 2mm,
d. h. Spiegelebenen senkrecht und parallel zu ¢*. Diese Beobachtungen sind nicht mit
der Punktgruppe 6/mmm der C36-Struktur vereinbar. Ein CBED-Diagramm mit
Einstrahlrichtung [100], das nur ZOLZ-Reflexe enthélt, ist in Abbildung 4.25.c dar-
gestellt. In Ubereinstimmung mit der Raugruppe des C36-Typs, P63 /mmec, sind in
den Reflexen 00l, | ungerade, GM-Linien zu erkennen. Die CBED-Diagramme mit
Einstrahlrichtung [001], [100] und [210] von C36-Nb;_,Coqy, (x = 0,241) sind also

inkonsistent. Dies kann wie folgt erkléirt werden.

Auf Grund von Stapelfehlern enthélt die untersuchte Probe Doménen, deren Sta-
pelfolge von der des C36-Typs abweicht. Die C36-Struktur hat eine 63-Schrauben-
achse in (0,0,0). Befindet sich eine Doméne auf der Hohe z, die um [—1/3,1/3,0]
verschoben ist, so iiberlagern sich die beiden 63-Schraubenachsen dieser Doménen
und erzeugen eine Inversionsachse 6 = 3/m. Dies ist in Abbildung 4.26 an Hand zwei-
er Diagramme mit den Symmetrieelementen der Raumgruppe P63/mmc gezeigt.
Das untere Diagramm ist gegeniiber dem oberen um [—1/3,1/3] verschoben, was
zu einer Symmetriereduktion der gemittelten Struktur von P63/mmc nach P6m2
fiihrt. Die Symmetrie der speziellen Projektion von P6m2 entlang [001] ist die der
planaren Gruppe p3ml. Werden diinne, in Einstrahlrichtung gestapelte Schichten
durchstrahlt, so erzeugen Stapelfehler die beobachtete Symmetriereduktion im Beu-
gungsbild mit der Einstrahlrichtung [001]. Die Beugungsbilder mit den Einstrahl-
richtungen [100] und [210] werden von den Stapelfehlern nicht beeinflusst.

Es gibt keine Hinweise auf eine langreichweitige Ordnung der Doménen in Form
einer Stapelvariante mit grofier Translationsperiode ldngs der Stapelrichtung. Inner-
halb des FOLZ-Rings des [001]-CBED-Diagramms treten keine zusitzlichen (Uber-

struktur-) Reflexe auf.
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Abbildung 4.22: Feinbereichsbeugungsbilder von C36-Nb;_,Coy, (z = 0,241) mit
den Einstrahlrichtungen (a) [001] und (b) [100]; diffuse Streuung entlang [001] wird
im Beugungsbild (b) beobachtet.
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Abbildung 4.23: [100]-HREM-Aufnahme von C36-Nb;_,Cosy, (z = 0,241): Die
Stapelfolgen A B’A’C (C36) und A B C (C15) sowie die Abfolge von Schichtpaketen
mit C15- und C36-Struktur sind angegeben.
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Abbildung 4.24: CBED-Diagramm von C36-Nb;_,Cosy, (z = 0,241), Einstrahl-
richtung [001]: (a) ZOLZ CBED-Diagramm mit der Symmetrie 3m; (b) HOLZ
CBED-Diagramm mit der Symmetrie 3m. Die drei Spiegelebenen stehen senkrecht
zu a, b und [110]. Ausgewélte Reflexe der HOLZ sind vergrofiert dargestellt.



Abbildung 4.25: CBED-Diagramme von C36-Nb;_,Cos,, (z = 0,241): (a) [100] HOLZ CBED-Diagramm, Gesamtsymmetrie 2mm;
(b) [210] HOLZ CBED-Diagramm, Gesamtsymmetrie 2mm; (c¢) [100] ZOLZ CBED-Diagramm. GM-Linien sind in Reflexen 001, {
ungerade, sichtbar (weifle Pfeile).
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(b) (c)

P63/mmc
(-1/3,1/3,7) I

Abbildung 4.26: (a) Zwei Diagramme mit Symmetrieelementen der Raumgruppe
P63 /mmec. Das untere Diagramm ist um [—1/3, 1/3] gegeniiber dem oberen verscho-
ben; (b) die Uberlagerung der Symmetrieelemente fiihrt zur Raumgruppe P6m2; (c)
die Symmetrie der Projektion von P6m2 entlang [001] ist die der planaren Gruppe
p3m1.

4.2.3 Physikalische Eigenschaften

Magnetische Eigenschaften Die Magnetisierung wurde an wirmebehandelten
Legierungen der nominellen Zusammensetzung NbysCors (C36-Nb_,Cogy, mit x =
0,25, Nr. 11) und Nbygs 2Corzs s (x = 0,244, Nr. 12) bei verschiedenen Feldstirken H
temperaturabhéingig gemessen.

Die Probe der Zusammensetzung Nbgs 2Cors g zeigt keinerlei Feldabhangigkeit
der magnetischen Suszeptibilitdt und ist daher weder ferromagnetisch, noch enthélt
sie ferromagnetische Verunreinigungen. Bei tiefen Temperaturen liefern paramagne-
tische Momente einen Curie-artigen Beitrag. Die magnetische Suszeptibilitdt von
C36-Nb;_,Cosy, (x = 0,244) kann oberhalb von 150K gut durch C/T + xo mit
C = 0,0032emug ' K und xg = 6,7 - 107 %emug™! beschrieben werden. Der Pauli-
paramagnetische Beitrag der Leitungselektronen kann nach Abzug der kleinen dia-
magnetischen Kernbeitrige?® (xp = X0 — Xdia Mit Xdin = —4,4 - 107> emumol ') zu
xp = 1,31 - 1073 emumol ™ (M = 202,5gmol™!) abgeschiitzt werden.

Die magnetische Suszeptibilitdt der Probe NbysCors ist im gesamten untersuch-
ten Temperaturintervall feldabhéngig. Dies ist auf Spuren der stark ferromagne-
tischen Verunreinigung Co(Nb) zuriickzufiihren, die auch mit metallographischen

Methoden nachgewiesen wurde. Durch Extrapolation von x fiir 1/H — 0 kann ei-

26)Werte sind in [211] tabelliert.
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ne korrigierte Kurve fiir C36-Nb;_,Cos,, (z = 0,25) erhalten werden. Diese liegt
nahezu auf der Kurve von C36-Nb;_,Coq,, (x = 0,244).

Die jeweils bei 3,5T und 7T gemessenen magnetischen Suszeptibilitdten von
C36-Nb;_,Cos,, mit z = 0,25 (nominelle Zusammensetzung NbosCors, Nr. 11) und
x = 0,244 (Nbgs 2Co74 8, Nr. 12) in Abhéngigkeit von der Temperatur sind in Abbil-
dung 4.27 dargestellt.

20

Nb,sCo75, 7.0 T
Nb,sCo,s, 3.5 T
Nbos ,CO74g, 7.0 T
Nbys ,CO746, 3.5 T

=
(631
X o o +

X/ (10'5 emu mol'l)
|_\
o

(631

Abbildung 4.27: Magnetische Suszeptibilititen M(T)/H von C36-Nb;_,Cog .
mit = = 0,25 (nominelle Zusammensetzung NbosCors, Nr. 11) und z =
0,244 (Nbgs 2Corss, Nr. 12); die Proben zeigen Curie-dhnliches Verhalten (Pa-
ramagnetismus) bei tiefen Temperaturen sowie temperaturunabhéngigen Pauli-
Paramagnetismus der Leitungselektronen; die Feldabhéingigkeit der magnetischen
Suszeptibilitit der Probe NbgysCors ist auf Spuren der ferromagnetischen Verunrei-
nigung Co(Nb) zuriickzufiihren.

Elektrischer Widerstand Der spezifische elektrische Widerstand wurde an der
Probe der Zusammensetzung NbosCors gemessen, um den Einfluss der Substitution
von Nb durch Co zu untersuchen. Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.28 graphisch
dargestellt.

Der temperaturabhingige Teil des spezifischen elektrischen Widerstandes von
C36-Nby_,Cosyp (x = 0,25), p(293K) — po, betrdgt nur 17 uQ2cm, wihrend der
Restwiderstand mit 142 €2 cm sehr grofl ist und die strukturelle Fehlordnung in
C36-Nby_,Cosy, bestitigt. Die Temperaturabhéngigkeit des Widerstandes von C36-

Nb;_,Cosy, im Bereich von 5K bis 150 K folgt nahezu einer linearen Beziehung,
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Abbildung 4.28: Sperzifischer elektrischer Widerstand von C36-Nb;_,Cosy, (z =
0,25, nominelle Zusammensetzung NbaesCors).

wihrend in einfachen Metallen fiir 7' < 20 K Potenzgesetze der Form p(T") ~ T mit
a > 1 gefunden werden [244]. Der elektrische Widerstand von C15-NbCoy weist einen
dhnlichen temperaturabhéingigen Beitrag auf (13,3 u2cm), aber der Restwiderstand
ist mit 4,3 42 cm sehr viel geringer (s. Abschnitt 4.3.3, S. 131 fiir einen Vergleich
der relativen Widersténde p(7")/p(293 K)).

4.2.4 Elektronische Struktur und chemische Bindung

Die experimentellen Untersuchungen haben gezeigt, dass eine Laves-Phase mit C36-
Struktur im System Nb-Co nahe der Zusammensetzung NbCos und nur bei hohen
Temperaturen stabil ist. Strukturelle Verzerrungen der A- und B-Teilstrukturen
sowie die partielle Substitution von Nb durch Co sind wesentliche Aspekte der Kris-
tallstruktur. Folgende Fragestellungen sollen mit Hilfe quantenmechanischer Rech-

nungen untersucht werden:
1. Was sind die Ursachen fiir die strukturellen Verzerrungen?
2. Warum verteilen sich Co-Atome ungleichméfig auf die beiden Nb-Lagen?
3. Was bestimmt die Phasenstabilitit der C36-Struktur?

In diesem Abschnitt wird die elektronische Struktur im Hinblick auf diese Fragen

analysiert. Da der Stabilitdtsbereich der Laves-Phase mit C36-Struktur im System
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Nb—-Co deutlich von der Zusammensetzung NbCo, abweicht, wird an dieser Stelle
nicht die Bandstruktur von hypothetischem C36-NbCos diskutiert. Die elektronische
Zustandsdichte von C36-NbCoq wird jedoch in Abschnitt 4.5 (S. 161) zum Vergleich
mit C14- und C15-NbCo, diskutiert.

Verzerrungen in der Kristallstruktur von C36-NbCo; Die Abweichungen
der Atomkoordinaten von den idealen Werten kénnen sowohl der C36-Struktur
inhérent sein als auch durch Abweichungen von der Stochiometrie verursacht werden.
In diesem Abschnitt werden inhérente Verzerrungen anhand von FPLO-Rechnungen

an hypothetischem stochiometrischen NbCoy mit C36-Struktur analysiert.

In C36-NbCos gibt es vier fraktionelle Koordinaten, die nicht durch die Symme-
trie festgelegt sind: z(Col), z(Co3), z(Nbl) und z(Nb2). Diese freien Koordinaten
wurden optimiert, indem die Gesamtenergie der Verbindung minimiert wurde. Dabei
wurde das Volumen der Elementarzelle von C36-Nb;_,Coy, (z = 0,265) verwendet,
allerdings mit dem idealen ¢/a-Verhiltnis. Das ¢/a-Verhéltnis von C36-Nby_,Cog
(x = 0,265) weicht nur wenig vom idealen Wert ab, so dass auf die Optimierung
dieses zusétzlichen Parameters verzichtet wurde. Als Startkoordinaten der Atome
wurden die idealen Werte aus Tabelle 2.6 (S. 24) verwendet. Die Gesamtenergie der
optimierten Struktur ist um 0,29 meV/Atom (84 J/mol NbCo,) geringer als die der
idealen Struktur. Die Abweichungen der interatomaren Absténde in der optimierten
Struktur von denen in der idealen Struktur sind den Verzerrungen in der Kristall-
struktur von C36-Nb;_,Cogy, (z = 0,265) bis auf zwei Ausnahmen sehr &hnlich. Die
in diesem Abschnitt diskutierten interatomaren Absténde sind in Tabelle 4.9 fiir die
ideale und optimierte Kristallstruktur von C36-NbCoy und die Kristallstruktur von
C36-Nb;_,Cosy, (z = 0,265) gegeniibergestellt.

Die Co—Co- und Nb—Nb-Abstédnde in der idealen Struktur liegen bei 236,9 pm
und 290,2 pm. Im Kagomé-Netz der Col-Atome (5 und ) ist der Abstand zwischen
zwei Col-Atomen in einem iiberkappten Dreieck B{; gegeniiber dem idealen Wert
verldngert, wihrend die Kantenldnge eines nicht {iberkappten Dreiecks Bj kleiner
ist. In der optimierten Struktur sind diese Abstdnde B}, = 235,7pm und Bf, =
238,1 pm. Die Richtung dieser Verschiebungen entrspricht der in der Kristallstruk-
tur von C36-Nb;_,Cos,, (x = 0,265), hier sind die Betrdge der Verschiebungen
allerdings groBer (232,4 pm und 241,7 pm).

In der optimierten Struktur vergréfert sich der Abstand Bag auf 237,4 pm, wobei
die Richtung der Verzerrung mit der in der Kristallstruktur von C36-Nb;_,Coq,, (z
= 0,265) iibereinstimmt. Die Verédnderung von Bij ist eine der beiden Ausnahmen:
Wihrend der Abstand in der optimierten Struktur leicht abnimmt, ist der Abstand
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Tabelle 4.9: Interatomare Absténde (in pm) in den idealen und optimierten Kris-
tallstrukturen von C36-NbCoy und C36-Nb;_,Cosy, (x = 0,265).

C36-NbCos C36-NbCoy C36-Nby_,Cog iy

Abstand Symbol (ideal)® (optimiert)® (x = 0,265)°
Col Col BY, 236.,9 9357 2324

B, 236.9 9381 2417
Co2-Co2 By 236,9 236,9 237,1
Col1-Co3 B3 236.,9 236,8 2374
Co2-Co3 Bas 236.,9 2374 2378
Nb1-Nbl Al 290,2 290,5 293.5
Nb1 Nb2 Ay 290,2 290,5 290,2
Nb2-Nb2 Ago 290,2 287,7 286,95

*q = 473,86 pm, ¢ = 1547,64pm, ¢/a = 3,2660 ~ 2 - 1/8/3.
bq = 474,14pm, ¢ = 1545,84pm, c/a = 3,2603.

in der Kristallstruktur von C36-Nby_,Coy, (x = 0,265) etwas ldnger als der ideale
Wert B. An dieser Stelle sei nochmals angemerkt, dass die Struktur bei konstantem
¢/a-Verhéltnis optimiert wurde.

In der A-Teilstruktur zeigen die Abweichungen der Abstédnde Nb1-Nb1 (A;;) und
Nb2-Nb2 (Ay) sowohl in der optimierten Struktur als auch in der Kristallstruktur
von C36-Nb;y_,Coy ., (z = 0,265) die gleiche Tendenz: A;; wird grofer (290,5 pm und
293.5pm), wihrend Asgy kleiner wird (287,7 pm und 286,5 pm). Von den in Klammern
angegebenen Abstédnden bezieht sich der erste auf die optimierte Struktur, der zweite
auf die Kristallstruktur von C36-Nb;_,Coyy, (x = 0,265). Wie im Fall der Kagomé-
Netze ist der Betrag der Abweichungen in der Kristallstruktur von C36-Nb;_,Cos,
(x = 0,265) groBer. Der Abstand Ajy stellt die zweite Ausnahme dar, er nimmt
in der optimierten Struktur zu (290,5 pm), wihrend er in der Kristallstruktur von
C36-Nby_,Cosy, (z = 0,265) den idealen Wert annimmt.

Die Optimierung der Kristallstruktur zeigt, dass die deutlichsten Verzerrungen,
die in der Kristallstruktur von C36-Nb;_,Cosy, (z = 0,265) beobachtet werden,
bereits in einer hypothetischen stochiometrischen Verbindung auftreten. Jedoch ist
anzumerken, dass Substitutionsfehlordnung die Gréfle der Verzerrung beeinflussen
kann. Werden die optimerte Kristallstruktur von C36-NbCoy und die beobachtete
von C36-Nb;_,Cosy, (z = 0,265) verglichen, so fithrt Substitutionsfehlordnung hier

zu einer groferen Verzerrung als die fiir eine stochiometrische Verbindung erwartete.

Substitutionelle Fehlordnung Um den Ursprung der bevorzugten Besetzung

der M2-Lage mit Co zu untersuchen wurden quantenmechanische Rechnungen nach
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der FPLO-Methode durchgefiihrt. Aufgrund der statistischen Verteilung der Co-
Atome auf Nb-Plétzen ist eine auf dem BLocHschen Theorem basierende Rechnung,
die Translationssymmetrie voraussetzt, nicht moéglich. Translationssymmetrie kann
erhalten werden, wenn geordnete Modelle (Uberstrukturen) der ungeordneten Kris-
tallstruktur verwendet werden. Da die FPLO-Methode sehr rechenaufwéndig ist,
wurden hier nur die einfachsten geordneten Modelle untersucht.

Der Homogenitéatsbereich von C36-Nb;_,Cos,, schliefit die Zusammensetzung
NbCojs ein. Bei dieser Zusammensetzung besetzen Co-Atome durchschnittlich zwei
der acht Nb-Plitze in der Elementarzelle (NbgCoyCo16). Es gibt zwei minimale
Untergruppen der Raumgruppe P63/mmec, die eine derartig geordnete Struktur
erlauben. Die Lagen 4f (M1) und 4e der Raumgruppe P63/mmec spalten in den
Raumgruppen P6zmc (f — b?, e — a?) und P6m2 (f — ih, e — g¢%) in je zwei
zweizahlige Lagen auf. Modellstrukturen mit Parametern der idealen und der verfei-
nerten Kristallstruktur wurden untersucht. Im ersten Fall substituieren Co-Atome
Nb auf der M1- oder M2-Lage, im zweiten Fall auf der Mla- oder M2a-Lage. Ei-
ne Behandlung der M1b/M2b-Lagen erfordert eine Uberzelle mit dem sechfachen
Volumen der Elementarzelle von C36-Nb;_,Coay, (v = 0,265) (v/3a x v/3a x 2¢).
Das Verzerrungsmuster von Mla/M2a ist jedoch &hnlich dem von M1b/M2b, wenn
die dreifache Aufspaltung von M1b vernachldssigt wird. Die fiir die Rechnungen
verwendeten Atomlageparameter sind im Anhang in den Tabellen A.3-A.6 (S. 269)
angegeben. Eine schematische Darstellung der Modellkristalle ist in Abbildung 4.29
als Projektion der A-Teilstruktur auf die (110)-Ebene gezeigt.

Die berechneten Gesamtenergien fiir idealisierte (I bis IV) und verfeinerte Pa-
rameter (Ia bis IVa) sind in Tabelle 4.10 angegeben. Die niedrigste Gesamtenergie

(ITIa) wurde als Nullpunkt der Energieskala gewéhlt.

Tabelle 4.10: Gesamtenergien (in meV/Atom) geordneter C36-NbCos-
Modellkristalle. Der Nullpunkt der Energieskala ist die Energie der Struktur
mit der niedrigsten Energie.

Co-Position Nr. P6smc Nr. P6m2
Co auf M1 I 11,501 II 38,276
Co auf M2 I11 4,346 1A 8,756
Co auf Mla Ia 15,259 ITa 40,374
Co auf M2a IIa 0 IVa 5,231

Die berechneten Gesamtenergien fiir Co auf der M1- oder M2-Lage verlaufen wie
folgt.
E"(0) < BV (4,410) < E'(7,155) < EY(33,930)
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Abbildung 4.29: Schematische Darstellung der A-Teilstrukturen verschiedener
C36-NbCos-Modellkristalle. Grole Kreise: Nb, kleine Kreise: Co.

Die Energien sind in meV pro Atom beziiglich der Gesamtenergie von Struktur I1I
angegeben. Die Energien der Strukturen III, IV und I liegen deutlich unter der von
Struktur II. Offensichtlich sind Co—Co-Kontakte energetisch besonders ungiinstig.
Der Abstand zweier Co-Atome, die Nb-Pldtze besetzen (290,2pm) ist um 22,5 %
langer als der Co—Co-Abstand in der B-Teilstruktur. Im Falle von Nb—Co-Paaren
betridgt die Dehnung nur 4,5% bezogen auf Nb-Co-Abstinde in der idealen Kris-
tallstruktur von C36-NbCo,. Eine hohe Konzentration von Co—Co-Kontakten sollten
daher die Kristallstruktur aufgrund des Verlustes an Bindungsenergie destabilisie-
ren. Eine detaillierte Analyse wird in Tabelle 4.11 vorgestellt, die die Verteilung der
interatomaren Abstédnde in der A-Teilstruktur mit d < 670 pm fiir die Modelle I bis

IV enthilt. Die Angaben beziehen sich jeweils auf eine Elementarzelle.

Nur Modell IT enthilt Co—Co-Kontakte in der A-Teilstruktur, wahrend die Ver-
teilungen néchster und iibernéchster Nachbarn fiir die Modelle I, III und IV gleich
ist. Dies erklart die geringen Energiedifferenzen dieser drei Modellstrukturen. Ohne
Kenntnis der Paarpotenziale kann die Abfolge der Energien dieser drei Strukturen

jedoch nicht als Folge von Paarwechselwirkungen beschrieben werden.

Die Berechngen der Gesamtenergie fiir Co-Atome auf den Lagen Mla oder M2a



Tabelle 4.11: Verteilung interatomarer Absténde A-A mit d < 670 pm pro Elementarzelle fiir Modell I bis IV (NbgCoyCoys); die

entsprechende Verteilung fiir NbCos mit 108 Nb—Nb-Absténden pro Elementarzelle ist: 16 x 290,2 pm + 48 x 473,9 pm + 2 x 483,6 pm
+ 42 X 555,7 pm.

Modell T Modell 11 Modell IIT Modell IV
P63me, Co@M1 P6m2, Co@M1 P63me, Co@M2 P6m2, Co@M2
d/pm Nb-Nb Nb-Co Co-Co Nb-Nb Nb-Co CoCo Nb-Nb Nb-Co Co-Co Nb-Nb Nb-Co Co-Co
290,2 8 8 0 9 6 1 8 8 0 8 8 0
473.9 30 12 6 30 12 6 30 12 6 30 12 6
483.,6 2 0 0 2 0 0 0 2 0 1 0 1
555,7 18 24 0 24 12 6 24 18 0 24 18 0

Treon TGN 980D G F

61T
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zeigen dieselbe Abfolge der Energien wie die idealisierten Strukturen:
E"(0) < E™?(5,231) < E™(15,259) < E'(40,374)

Die Energien sind in meV pro Atom beziiglich der Gesamtenergie von Struktur Illa
angegeben. Die Energie der Struktur IIla liegt um 4,346 meV/Atom niedriger als die
der Struktur III, so dass Verschiebungen der Co-Atome auf den Nb-Lagen energetisch
giinstig sind. Dariiber hinaus geben die Rechnungen Anhaltspunkte fiir die bevor-
zugte Besetzung der M2-Lage mit Co, da die Gesamtenergien derjenigen Strukturen
mit Co auf der M2-Lage durchweg geringer sind als die der entsprechenden Struk-
turen mit Co auf der M1-Lage. Diese Energiedifferenzen werden jedoch nicht durch
die Wechselwirkungen zwischen néchsten Nachbarn hervorgerufen. In der idealisier-
ten Kristallstruktur von C36-NbCoy sind die ersten beiden Koordinationssphéren
von M1 und M2 gleich. Dritt- und viertnéchste Nachbarn unterscheiden sich je-
doch, da die ethanartigen Fragmente M2;M1-M1M2;3 in ekliptischer, die Fragmente
M1M2,M1-M2M1,M2 und M13M2-M2M13 in gestaffelter Konformation vorliegen.
Diese drei Fragmente sind in Abbildung 4.30 in Newman-Projektion dargestellt. Die
Modelle I, IIT und IV unterscheiden sich daher beziiglich der Verteilung interatoma-
rer Abstdnde mit d = 483,6 pm und 555,7 pm. Die Energiedifferenzen konnen auf

diese unterschiedliche Verteilung zuriickgefiihrt werden.

a) 483.6 b) 555.7
s
". 290.2 290.2
' M1
2 RoM2
w 473.9
M1-M1 M2-M2 M1-M2

Abbildung 4.30: Konformationen von ethanartigen Fragmenten (a) M23M1-
M1M23 (ekliptisch), (b) M13sM2-M2M1;3 (gestaffelt) und (¢) M1M2,M1-M2M1,M2
(gestaffelt) in der idealiserten Kristallstruktur von C36-NbCos. In diesen Fragmen-
ten treten die néchsten, iiberndchsten, dritt- und viertnidchsten Absténde innerhalb
der A-Teilstruktur auf (Langenangaben in pm).

Phasenstabilitdt Aus Berechnungen der Gesamtenergie von NbCo, in den drei
Strukturtypen C14, C15 und C36 geht hervor, dass NbCoy in der C36-Struktur
am stabilsten ist, wobei die Energie von C36-NbCoy um 0,5meV/Atom (145 J/mol
NbCos) niedriger ist als die von C15-NbCoy. Experimentellen Daten zufolge ist
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allerdings C15 die Raumtemperaturmodifikation, wihrend sich eine Phase mit C36-
Struktur nur bei héheren Temperaturen und nahe der Zusammensetzung NbCog
bildet. Mogliche Ursachen fiir diese Diskrepanz werden in Abschnitt 4.5 (S. 161)
diskutiert. Die Reaktionsenthalpie der Bildungsreaktion von C36-NbCos aus C36-
NbCos; und Co kann an Hand von Berechnungen der Gesamtenergie abgeschétzt
werden:

(NbgCo16)c36 + 2Conep — (NbgCois)css + 2Nbpec (4.2)

Die Reaktionsenthalpie A H bei 0 K ist gleich der Summe der Grundzustandsenergien
der Produkte minus Grundzustandsenergien der Reaktanden. Fiir die stochiometri-
sche Verbindung auf der linken Seite wurden die Atomlage- und Gitterparameter
der Kristallstruktur von C36-Nb;_,Coyy, (z = 0,265) verwendet. Fiir NbCoz mit
C36-Struktur wurde die geordnete Struktur Illa verwendet, deren Energie jedoch
hoher liegen sollte als die der realen (ungeordneten) Struktur. Die Energien aller
Verbindungen und Elemente wurden mit dem gleichen Basissatz und demselben

Austausch-Korrelations-Funktional berechnet.

Man findet AH = 3,2eV pro Elementarzelle der C36-Struktur (308,8 kJ/mol
NbgCoig). Bei 0K entspricht die freie Reaktionsenthalpie der Reaktionsenthalpie,
so dass die oben genannte Reaktion nicht spontan ablduft. Bei Temperaturen iiber
0 K liefert die Entropie einen Beitrag zur freien Enthalpie. Die Entropie l&sst sich in
einen Beitrag auf Grund von Phononen und Konfigurationsentropie aufteilen. Die
Konfigurationsentropie fiir NbCogz kann folgendermafien abgeschétzt werden: Die B-
Teilstruktur liefert keinen Beitrag, da alle Lagen vollstdndig mit Co besetzt sind. Nur
die Nb-Lagen miissen berticksichtigt werden. Die Anzahl der Nb-Lagen ist ein Drittel
der Zahl aller Lagen im Kristall. Im Durchschnitt befinden sich 2 Co- und 6 Nb-
Atome auf den 8 Nb-Gitterpliatzen einer Elementarzelle. Die Konfigurationsentropie
pro Atom ergibt sich dann zu
kg, 3. 3 1 1 1.3 1. 1

?(—ln——k—ln—) = —kB(—ln—+Eln—) (4.3)

SIN =——2(3Ing+ g 11 1

Bei 1400K trédgt die Konfigurationsentropie 0,546 ¢V /Elementarzelle (52,7 kJ/mol
NbgCoig) zur freien Enthalpie bei, d.h. der Entropiebeitrag allein ist nicht aus-
reichend um NbCos gegeniiber der stéchiometrischen Verbindung zu stabilisieren.
Daher spielen Phononen eine offenbar entscheidende Rolle fiir die Phasenstabilitét
von C36-NbCos. Dennoch zeigt die hier vorgenommene Abschétzung, dass C36-

Nb;_,Cogy, nur bei hohen Temperaturen stabil ist.



122 4 DAS SYSTEM Nb-Co ALS MODELLSYSTEM

Analyse der geometrischen Verzerrung mit Hilfe der COHP-Methode
Da die Minimierung der Gesamtenergie eines C36-NbCoq-Kristalls beziiglich der
Atomlageparameter eine dhnliche Verzerrung der Kagomé-Netze ergibt wie in der
Kristallstruktur von C36-Nb;_,Cos,, (z = 0,265) beobachtet, werden die Ursa-
chen dieser Verzerrung im Hinblick auf die chemische Bindung in diesem Abschnitt
analysiert. Dazu wird die COHP-Methode basierend auf LMTO-ASA-Bandstruktur-
rechnungen verwendet. Die chemische Bindung folgender Modellsysteme wird unter-
sucht: (a) C36-NbCoy mit idealisierter Kristallstruktur und dem gleichen Molvolu-
men wie C15-NbCoy (Abschnitt 4.3.1, S. 128); (b) wie (a), aber mit dem Molvolumen
von C36-Nb;_,Cosi, (z = 0,265) und (c) C36-NbCos mit Atomlage- und Gitterpa-
rametern von C36-Nb;_,Coq, (z = 0,265). Fiir die Rechnungen (b) und (c) wurden
dieselben Kugelradien fiir die jeweilige Atomsorte verwendet. Ausgewéhlte interato-
mare Absténde und integrierte COHP (—ICOHP(E¥F)) sind in Tabelle 4.12 angege-
ben. Der Verlauf der —ICOHP in Abhéngigkeit von der Energie fiir die Abstédnde in
Modell (a) ist in Abbildung 4.31 dargestellt.

Tabelle 4.12: Interatomare Absténde d in pm und —ICOHP(Eg) in eV pro Zelle
und Bindung in C36-NbCos-Modellstrukturen.

Bindung Modell (a)“ Modell (b)? Modell (c)¢
d —ICOHP d —ICOHP d —ICOHP

B} 239,6 1,67 236,9 1,77 232,4 1,91
B, 239,6 1,51 236,9 1,61 241,7 1,50
B3 239,6 1,57 236.,9 1,68 2374 1,69
By 239,6 1,59 236,9 1,69 237,1 1,68
Bss 239,6 1,60 236,9 1,70 237,8 1,68
Al 293,5 1,22 290,2 1,22 293,5 1,20
A 293.5 1,26 290,2 1,27 290,2 1,26
Agg 293,5 1,25 290,2 1,26 286,5 1,30

%q = 479,25 pm, ¢ = 1565,22pm, ¢/a = 3,2660 ~ 2 - /8/3.
bq = 473,86 pm, ¢ = 1547,64 pm, ¢/a = 3,2660.
€a = 474,14 pm, ¢ = 1545,84pm, ¢/a = 3,2603.

Andert sich das Volumen der Elementarzelle (Modell a — Modell b), so verhalten
sich die homonuklearen Wechselwirkungen auf unterschiedliche Weise. Wéhrend die
—ICOHP(ER) aller Co—Co-Wechselwirkungen einheitlich um 0,10eV pro Zelle und
Bindung steigt, steigen die —ICOHP(FEf) der Nb—Nb-Wechselwirkungen um nur
0,01 eV pro Zelle und Bindung an.

Eine mogliche Instabilitéit der Co-Teilstruktur beziiglich verzerrter Col-Kagomé-

Netze ist bereits in den idealisierten Strukturen (a) und (b) zu erkennen: Die Bin-
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Abbildung 4.31: ICOHP(E) fiur (a) Co—Co-Bindungen in Struktureinheiten mit
hexagonalem Verkniipfungsmuster {b v b} und {c 3 c}, (b) Co-Co-Bindungen
in Struktureinheiten mit kubischem Verkniipfungsmuster {b a c} und (¢) Nb-Nb-
Bindungen in C36-NbCosy (Modell a).

dungen eines Col-Atoms zu den benachbarten Co-Atomen haben drei unterschied-
liche Werte der —ICOHP(FEF) entsprechend den Kanten der iiberkappten (kleinste
—ICOHP(E¥F)) und nicht iiberkappten (grofite —ICOHP(EFf)) Dreiecke im Kagomé-
Netz sowie der Bindung Col-Co3 (—ICOHP(EF) zwischen den beiden Werten fir
das Kagomé-Netz). Die Bindungssituation dhnelt insofern derjenigen in vielen C14-
Phasen [32]. Die COHP der drei Bindungen B}, Bi3 und Bf; in Modell (a) sind
in Abbildung 4.32 dargestellt. Der qualitative Verlauf der drei Kurven ist fiir die
drei Modelle nahezu gleich, so dass hier nur die drei in der Abbildung gezeigten
Kurven diskutiert werden. Die COHP der Bindung Bj, zeigt stirker ausgeprégte
bindende Beitrige als Bf,, insbesondere bei Energien um —0,5eV und ca. —3eV bis
—2,2eV. Allerdings sind auch die antibindenden Zusténde hier stédrker als in den
beiden anderen Bindungen eines Col-Atoms zu seinen Co-Nachbarn. Die COHP der
Bindung B3 liegt im Verlauf zwischen den beiden Bindungen im Kagomé-Netz, die
Bindungssituation ist also &hnlich wie die in den Kagomé-Netzen. Im verzerrten
Modell (c) ist der Verlauf der COHP-Kurven sehr dhnlich wie in den unverzerrten
Modellen. Die Bandstrukturen der Modelle (b) und (c) sind ebenfalls sehr dhnlich.
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Kleine Unterschiede im gesamten Verlauf der COHP-Kurve fithren dazu, dass sich
die —ICOHP(EFr) insbesondere der Bindungen im Kagomé-Netz mit dessen Verzer-

rung deutlich dndert.

u C
BY, — Bis — Bin —

E-Ep/eV
R

-8 -

05 0 05 1 15 -05 0 05 1 15 -05 0 05 1 15
-COHP -COHP -COHP

Abbildung 4.32: COHP der Co—Co-Bindungen in Struktureinheiten mit hexago-
nalem Verkniipfungsmuster {b v b} und {c § ¢} (Modell a).

Im Fall des Kagomé-Netzes mit kubischem Verkniipfungsmuster {b « c} sind
die —ICOHP(FEF) fiir Bindungen innerhalb des Kagomé-Netzes und Bindungen zwi-
schen Kagomé- und 35-Netz fast gleich. Auch die Bindungen von einem 3°- zu beiden
Kagomé-Netzen sind nahezu gleich stark. Die COHP der Bindungen By, und Bsz in
Modell (a) sind in Abbildung 4.33 dargestellt. Die COHP-Kurven und dementspre-
chend ihre Intergrale weisen einen sehr dhnlichen Verlauf im gesamten Energiebe-
reich auf.

Die —ICOHP(Er) der unterschiedlichen Nb—Nb-Bindungen sind gleich. Dies wird
in den ICOHP(E)-Kurven deutlich, die fiir die drei Bindungen Aj;, A1z und Ay von
der nahezu aufeinander liegen. COHP-Diagramme der drei Nb—Nb-Bindungen A;y,
A1 und Ay sind in Abbildung 4.34 dargestellt. Lediglich nahe (und oberhalb) der
Fermi-Energie unterscheiden sich die COHP von A;; und Agy: Wihrend die Fermi-
Energie die Kurve fiir A;; in einem flachen Bereich schneidet, liegt sie in der Kurve

fiir Ags in einem Maximum. Diese Unterschiede fithren jedoch nicht zu einer nen-
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Abbildung 4.33: COHP der Co-Co-Bindungen in Struktureinheiten mit kubi-
schem Verkniipfungsmuster {b a c} (Modell a).

nenswerten Aufspaltung der entsprechenden ICOHP(E)-Kurven. Von den COHP
der Nb—Nb-Bindungen kann keine Tendenz zur Verzerrung der Nb-Teilstruktur ab-

geleitet werden.

In der verzerrten Struktur (c) sind die meisten in den Modellen (a) und (b)
erkennbaren Tendenzen beziiglich sowohl der Absténde als auch der —ICOHP(EF)
der entsprechenden Wechselwirkungen realisiert. Die groite Verdnderung in (c) ge-
geniiber (b) betrifft die Col-Col-Wechselwirkungen. Die —ICOHP(EF) fiir die Bin-
dungen B}, und Bf; unterscheiden sich um 0,41 eV. Dabei bleibt der Mittelwert
fiir diese beiden Bindungen nahezu konstant (Modell (b): 1,69¢V, (c): 1,71eV). Da
COHP verschiedener Systeme nicht direkt vergleichbar sind, kann an dieser Stel-
le das unverzerrte Kagomé-Netz o und die —ICOHP(Efr) By mit 1,69eV in (b)
und 1,68 eV in (c) als Bezugspunkt genutzt werden. Aufgrund dieses Vergleichs der
Strukturen (b) und (c) wird deutlich, dass die Verzerrung stérkere Bindungen auf
Kosten schwiicherer bevorzugt. Die Anderungen der —ICOHP(Ey) der iibrigen Bin-
dungen ist vergleichsweise gering. Verglichen mit (b) hat sich die Reihenfolge der
Nb-Nb-Bindungen geéindert, so dass die —ICOHP(Ef) der Bindung Az im Ein-
klang mit der Abfolge der interatomaren Abstédnde die grofte ist. Die —-ICOHP(EF)
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Abbildung 4.34: COHP der Nb-Nb-Bindungen in C36-NbCos (Modell a).

der Nb—Co-Bindungen, die nicht in Tabelle 4.12 angegeben sind, &ndern sich bei der
Verzerrung der Kristallstruktur praktisch nicht.

Analyse der unterschiedlichen Besetzung der Nb-Lagen mit Co nach dem
DFSO-Konzept In der Kristallstruktur von C36-Nb;_,Cosy, (x = 0,265) ist
iiberschiissiges Co nicht vollig ungeordnet auf die beiden Nb-Lagen verteilt, sondern
Nb wird bevorzugt auf der M2-Lage durch Co substituiert. Die Berechnungen der
Gesamtenergie verschiedener geordneter Modellstrukturen haben ebenfalls gezeigt,
dass die Besetzung der M2-Lage mit Co-Antistrukturatomen zu geringeren Gesam-
tenergien fithrt als die Besetzung der M1-Lage. Die unterschiedlichen Eigenschaften
der M1- und M2-Lage beziiglich der Substitution von Nb durch Co wurde mit Hilfe
des DFSO-Konzepts analysiert. Als Modellstruktur wurde NbCoy mit Atomlage-
und Gitterparametern von C36-Nb;_,Cos,, (x = 0,265) verwendet.

Um den Ladungstransfer zwischen Nb und Co zu untersuchen wurde die mit
der FPLO-Methode berechnete Ladungsdichte von C36-NbCo, nach BADERs AIM
(atoms in molecules)-Methode [245] mit Hilfe des Programms Basin [P14] analy-
siert. Die Ladungsdichte weist keine Maxima abseits der Atomkerne auf. Die Ein-
zugsbereiche der Nb- und Co-Atome enthalten 40,0 e~ /Atom bzw. 27,5e~ /Atom; es
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findet also Ladungstransfer vom Nb zum Co statt. Die Elektronenzahlen der bei-
den kristallographisch unabhéangigen Nb-Atome unterscheiden sich allerdings nicht
signifikant voneinander, so dass das DFSO-Konzept nicht auf die Ergebnisse der
AIM-Analyse angewandt werden kann. Die Mulliken-Ladungen der Nb- und Co-
Atome, bestimmt nach der EHT-Methode, zeigen ebenfalls Ladungstransfer von Nb
zu Co: Fiir die der Zusammensetzung NbCoy entsprechende VEK ergibt sich die
Grenzformel Nb162+CoJ®' ™. Aufgrund dieses Ladungstransfers kann Co als elektro-
negativere Komponente in NbCoy angesehen werden. Fiir eine Valenzelektronenzahl
von 192 pro Zelle (entsprechend NbCos) wurden die Atomorbital-Populationen der
Lagen M1 und M2 zu 3,66 e~ /Atom und 3,73 e~ /Atom berechnet, das elektronega-
tivere Co sollte daher bevorzugt die M2-Lage besetzen. Dies stimmt mit der Nb/Co-
Verteilung in der A-Teilstruktur von C36-Nb;_,Coy, (x = 0,265) iiberein. Obwohl
das DFSO-Konzept eine bevorzugte Besetzung der M2-Lage mit Co vorhersagt und
den experimentellen Befund bestétigt, ist eine Bewertung dieses Ergebnisses bisher

nicht méglich.

4.2.5 Zusammenfassung

Eine Laves-Phase mit C36-Struktur bildet sich im System Nb-Co als Hochtempera-
turphase nahe der Zusammensetzung NbCos mit einem schmalen Homogenitétsbe-
reich von 24,9-25.5at.-% Nb. Das Zweiphasenfeld C36 + C15 ist ebenfalls schmal
(0,8at.-% Breite bei 1100°C). Die experimentelle Untersuchung des Phasendia-
gramms zeigt, dass die C36-Phase eine Gleichgewichtsphase des bindren Systems
ist, die nicht bei der Zusammensetzung NbCoy stabil ist. Die Einkristall-Rontgen-
strukturanalyse zeigt, dass Nb durch iiberschiissiges Co substituiert wird. Leerstellen
in der Nb-Teilstruktur oder interstitielle Co-Atome werden nicht beobachtet. Diese
Phase wird daher als C36-Nb;_,Cos., bezeichnet.

Die Kristallstruktur von C36-Nb;_,Cos,, weist deutliche Abweichungen gegen-
iiber einem Hartkugelmodell auf. Die Kagomé-Netze mit hexagonalem Verkniip-
fungsmuster (Jagodzinski-Wyckoff-Symbol &) zeigen eine Dehnung der basalen Kan-
ten der trigonalen Cos-Bipyramiden und eine Stauchung der Kanten nicht iiber-
kappter Dreiecke. Dieses Muster wird fiir die Mehrzahl von Laves-Phasen mit C14-
oder C36-Struktur beobachtet, deren Atompositionen verfeinert wurden (s. Ab-
schnitt 2.2.9, S. 29). Quantenmechanische Rechnungen zeigen, dass dieses Verzer-
rungsmuster eine Folge der Bindungssituation einer Kristallstruktur ohne chemische
Unordnung ist.

Die lokale Ordnung und Verschiebung der Co-Atome in der Nb-Teilstruktur wur-

de mittels Einkristall-Rontgenstrukturanalyse erstmals beobachtet. Die Verschie-
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bung der Co-Antistrukturatome von den Nb-Lagen erfolgt zwar fiir die beiden un-
abhéngigen Nb-Lagen nach einem unterschiedlichen Muster, in beiden Féllen fiihrt
sie jedoch zu Nb—Co-Abstédnden, die mit denjenigen zwischen der Nb- und der Co-
Teilstruktur vergleichbar sind. Dies kann als Triebkraft der Verschiebung interpre-
tiert werden.

Die Co-Atome substituieren Nb statistisch. Eine Uberstruktur, die eine Ord-
nungsvariante beschreiben konnte, wurde weder mittels Rontgenbeugung noch mit-
tels Transmissions-Elektronenmikroskopie beobachtet. Die Co-Atome besetzen die
M2-Lage jedoch bevorzugt; etwa doppelt so viel Nb ist im Vergleich zur M1-Lage
durch Co ersetzt. Aufgrund des schmalen Homogenitétsbereichs gilt dies fiir Nb- und
Co-gesittigtes C36-Nby_,Cosy, gleichermaflen. Da die beiden Nb-Lagen beziiglich
der Abstdnde zu den néchsten und iibernéchsten Nachbarn gleich sind, muss die
unterschiedliche Besetzung auf Wechselwirkungen jenseits der ersten beiden Koor-

dinationssphéaren zuriickzufithren sein.

4.3 (j]_S-I\Ibl_gc(3024_5C

4.3.1 Einkristallstrukturanalyse von C15-Nb;_,Cos,, (x = 0 und =z =
0,12)

Xenomorphe, metallisch glinzende Einkristalle von C15-Nb;_,Cos,, wurden aus
grob gemorserten Proben der nominellen Zusammensetzung NbsgoCorgo (Nr. 18)
und Nbs; 0Cog7o (Nr. 21) isoliert. Kristallographische Daten sowie Angaben zur
Datensammlung und Strukturverfeinerung sind in Tabelle 4.13, die Atomlagepara-
meter und dquivalenten Auslenkungsparameter in Tabelle 4.14 und die anisotropen
Auslenkungsparameter in Tabelle 4.15 zusammengefasst.

Da der C15-Strukturtyp keine freien Koordinaten besitzt konnten mit der Ein-
kristall-Rontgenstrukturanalyse vor allem Daten iiber die Auslenkungsparameter
und den Typ der Punktdefekte im Falle des Co-reichen Kristalls erhalten werden.
Als Startmodell beider Strukturverfeinerungen wurden die Koordinaten aus Tabel-
le 2.4 auf Seite 20 in der kubischen Aufstellung verwendet, wobei die AI-Lage mit
Nb und die BI-Lage mit Co besetzt wurde. Wahrend die Verfeinerung der Daten des
Kristalls aus dem Préparat der Zusammensetzung Nbss 0Cog70 keinen Hinweis auf
Punktdekekte gab, zeigte sich im Falle des Co-reichen Kristalls eine gegeniiber Voll-
besetzung mit Nb verminderte Elektronendichte auf der Al-Lage. Von den beiden
moglichen Defektmechanismen, Fehlstellen und anti-site-Defekte, sind nur letztere
mit der Zusammensetzung der Probe vereinbar. Daher wurde in den letzten Verfei-

nerungszyklen ein Parameter fiir die Mischbesetzung der Position A1 bestimmt.
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Tabelle 4.13: Kristallographische Daten und Angaben zur Datensammlung und
Strukturverfeinerung von C15-Nb;_,Coyy, mit x = 0 (Probe Nr. 21) und = = 0,12

(Nr. 18).

Kristallographische Daten

Formel

Z

Mol. Masse / g-mol™*
F(000)
Kristallsystem
Raumgruppe

a / pm

Volumen / nm?
Dichte / g-em™
KristallgroBe / pm?
Datensammlung
Diffraktometer

Strahlung, Wellenldnge
Monochromator
Temperatur / K

Scan
Braggwinkelbereich 26
Indexbereiche

Absorptionskorrektur

Absorptionskoeffizient p / mm™!

Tmax., Tmin.
Gemessene Reflexe
Unabhéngige Reflexe
Ring

Beobachtete Reflexe mit [ > 20([)

Verfeinerung
Methode

Parameter

R(F) / R(F?) (I > 20(I))
R(F) / R(F?) (alle Daten)

Goodness-of-fit von F?

Extinktionskoeffizient & (Sheldrick)
Restelektronendichte / 1075 e-pm™3

NbCo, Nbyg gs(3)C02,12
(29(1) at.-% Nb)
8

210,77 206,61
760 746

kubisch

Fd3m
677,76(9) 675,37(5)
0,31133(7) 0,30805(4)
8,993 8,910
20 x 25 x 25 15 x 25 x 90
Rigaku Rigaku AFCT7,

R-Axis Rapid,
Imaging Plate
MoKa, A = 71,073 pm

Mercury CCD

Graphit

293(2)
w ¢, w
10,42°-70,12° 10,46°-69,04°
—10 < h <10, -9 < h <10,
-9 < k < 10, —-10 <k <10,
1017 —-10<1 <8

multi-scan

27,62 28,32
1,000, 0,721 1,000, 0,570
1017 601
47 46
0,037 0,028
47 44

full-matrix least-squares gegen F'

5
0,029 / 0,067
0,029 / 0,067
1,533
0,007(2)
—0,75 / 1,07

6
0,021 / 0,055
0,023 / 0,055
1,346
0,003(2)
—0,76 / 0,95
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Tabelle 4.14: Atomlageparameter und &quivalente Auslenkungsparameter von
C15—NbC02 und C15—Nb1_xC02+m (.CL’ = 0,12)

Formel Atom Lage x y z Ueq/ pm?  Occ.

NbCoy Col 16¢ 0 0 0 82(7) 1 Co

Nbl 8  3/8 3/8 3/8 81(7) 1 Nb
NbogsCoszCol  16c 0 0 0 94(5) 1 Co

M1 8  3/8 3/8 3/8  124(6) 0,88(3) Nb + 0,12 Co

Tabelle 4.15: Anisotrope thermische Auslenkungsparameter (in pm?) von C15-
NbCos und C15-Nb;_,Cosy, (z = 0,12).

Formel Atom U11 U22 U33 U23 U13 U12
NbC02 Col 81(7) U11 U11 —19(4) U23 U23
Nb1 82(7) Uy Uy 0 0 0
Nbo’gchZlg COl 94(5) U11 U11 —16(2) U23 U23
M1 124(6) Uy Uy, 0 0 0

Wihrend die Auslenkungsparameter der Nb- und der Co-Lage fiir C15-NbCo,
gleich grof} sind, beobachtet man fiir C15-Nb;_,Cos,, (x = 0,12) deutliche Unter-
schiede zwischen beiden Lagen. Diese Unterschiede deuten darauf hin, dass die Elek-
tronendichte im Bereich der Nbl-Lage stiarker verschmiert ist. Dies ldsst vermuten,
dass Co-Antistrukturatome auch in diesem Fall aus dem Zentrum des Frank-Kasper-
Polyeders mit der Koordinationszahl 16 verschoben sind. Aufgrund der zu geringen
Substitution ist der Effekt allerdings zu klein, um die Verschiebung eindeutig zu
belegen. Dazu bedarf es weiterer Untersuchungen an Co-reicheren Kristallen.

Interatomare Abstédnde kénnen aus dem Gitterparameter von C15-Nby_,Cogy,
berechnet werden (Formeln in Abschnitt 2.2.5, S. 18). Sie sind in Tabelle 4.16 fiir
die Zusammensetzung NbCos (z = 0, Daten des hier untersuchten Einkristalls) und
fiir die Grenzen des Homogenitétsbereichs der C15-Phase bei 1100°C angegeben.
Die Co-reiche Grenze liegt bei 26,3 at.-% Nb (entsprechend C15-Nb;_,Coyy, mit
= 0,21), die Nb-reiche bei 34,2at.-% Nb (x = —0,03).

Tabelle 4.16: Interatomare Abstédnde (d < 300pm) in C15-Nby_,Coqy, fiir aus-
gewéahlte Zusammensetzungen (s. Text) bei 1100 °C

x a / pm d(Nb-Nb) / pm d(Nb—Co) / pm d(Co—Co) / pm
40,21 671,60(8) 200,31(4) 278,43(4) 237,45(3)

0 677,76(9) 203,48(4) 280,98(4) 239,62(4)
0,03 679,55(3) 294,25(2) 281,73(2) 240,26(2)
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4.3.2 Elektronenmikroskopische Untersuchungen

Fiir elektronenmikroskopische Untersuchungen wurden zweiphasige Préparate aus-
gewéhlt. Eine zweiphasige Probe der Zusammensetzung Nbags 5Cozy 5 (Nr. 13) enthélt
nach Wiarmebehandlung bei 1100°C Nb-reiches C36-Nb;_,Cos,, (x = 0,241) und
Co-reiches C15-Nby,,Coy_, (z = 0,211). Eine Legierung der nominellen Zusammen-
setzung NbgsCogs (Nr. 31) enthélt nach Wéarmebehandlung bei 1300 °C Nb-reiches
C15-Nb;_,Coy, (v = —0,04)?” und Co-reiches C14-Nby,,Coy_, (z = 0,09).

Die C15-Phase wurde sowohl auf der Co-reichen als auch der Nb-reichen Seite
untersucht. In beiden Féllen wurden keine Abweichungen der mittleren Struktur
von der Raumgruppensymmetrie F'd3m festgestellt. Exemplarisch ist ein CBED-
Diagramm der Co-reichen C15-Phase in Abbildung 4.35 dargestellt. Die ZOLZ-
Reflexe zeigen die Symmetrie 6mm, wihrend die HOLZ-Reflexe die Symmetrie 3m
aufweisen. Abbildung 4.36 zeigt Feinbereichsbeugungsbilder der Co-reichen und der
Nb-reichen C15-Phase fiir die Einstrahlrichtungen [111] und [110]. Uberstrukturre-
flexe werden nicht beobachtet. Diffuse Streifen im [110]-Beugungsbild der Nb-reichen
C15-Phase deuten jedoch auf Stapelfehler hin.

Die Co-reiche C15-Phase C15-Nb;_,Cosy, (z = 0,211) zeigt keine diffuse Streu-
ung im Feinbereichsbeugungsbild, und auch in HREM-Aufnahmen wurden nur we-
nige Stapelfehler beobachtet. In der Nb-reichen C15-Phase C15-Nb;_,Cogy, (z =
—0,04) werden héufig Stapelfehler beobachtet, wie eine in Abbildung 4.37 wieder-
gegebene HREM-Aufnahme zeigt. Im Falle der C15-Struktur werden durch Stapel-
fehler Zwillingskristalle erzeugt: In der Abbildung wird oberhalb eines Stapelfehlers
(Schichtabfolge B’ C" B anstelle von B’ C" A") die Stapelfolge A B C' beobachtet, un-
terhalb davon A" B’ C".

Beim Vergleich dieser beiden Proben ist zu beachten, dass die Praparate bei
unterschiedlichen Temperaturen warmebehandelt wurden. Die Co-reiche C15-Phase
wurde bei 1100 °C, die Nb-reiche bei 1300 °C erhalten. Dennoch ist nicht auszuschlie-
Ben, das eine hohe Stapelfehlerdichte fiir Nb-reiche C15-Phasen auch bei tieferen

Temperaturen charakteristisch ist.

4.3.3 Physikalische Eigenschaften

Magnetische Eigenschaften Die Magnetisierung von C15-Nb;_,Cos,, wurde an
einphasigen Proben der nominellen Zusammensetzung NbogCorze (Nr. 16, 2 = +0,16)

und Nbs3Cog; (Nr. 21, z = 0) bei verschiedenen Feldstarken H temperaturabhingig

2T Der Defektmechanismus fiir die Nb-reiche C15-Phase ist noch nicht geklirt, s. FuBnote (23)
auf S. 88.
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[011]’

Abbildung 4.35: CBED-Diagramm von C15-Nb;_,Cosy, (z = 0,211), Einstrahl-
richtung [111]: Die ZOLZ hat die Symmetrie 6mm, wihrend die HOLZ die Symme-
trie 3m zeigt.

Abbildung 4.36: Feinbereichsbeugungsbilder von C15-Nby_,Cos,, (z = 0,211)
(Einstrahlrichtung: (a) [111] und (b) [110]) und C15-Nb;_,Cosy, (z = —0,04) (Ein-
strahlrichtung: (c) [111] und (d) [110]). Die Nb-reiche C15-Phase zeigt diffuse Strei-
fen entlang [111].
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Abbildung 4.37: Eine [110]-HREM-Aufnahme von C15-Nb;_,Coq,, (z = —0,04)
zeigt eine signifikante Stapelfehlerdichte der Nb-reichen C15-Phase. Die Stapelfolge
ist schematisch angegeben, ein simuliertes HREM-Bild von C15-NbCos ist eingefiigt.
Nahe eines Stapelfehlers ist das Stapelfolgesymbol angegeben (s. Text).
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gemessen. In Abbildung 4.38 ist die magnetische Suszeptibilitat M(T')/H gegen die
Temperatur aufgetragen.

Beide Proben zeigen keine Feldabhéngigkeit der magnetischen Suszeptibilitit.
Dariiber hinaus zeigt die Probe Nbs3Cog7 auch nahezu keine Temperaturabhéngig-
keit. Die Temperaturabhéngigkeit der Probe NbygCory ist nur schwach ausgepragt,
wobei der temperaturabhéngige Beitrag auf Co-Antistrukturatome zuriickgefiihrt
werden kann [191,192]. Wird das flache Maximum, das die magnetische Suszeptib-
litdt von der Probe Nbz3Cogr bei T' &~ 150 K durchléduft, vernachléssigt, so kann sie
als konstant mit y = 5,8:10®emug~! angesehen werden. Die magnetische Suszep-
tibilitdt der Probe NbogCory wird oberhalb von 150 K gut durch C'/T + xo mit C' =
0,0004 emu g~ K und xo = 7,9-107%emu g~! beschrieben. Nach Abzug der diamagne-
tischen Kernbeitriige (NbogCory (M = 206,61 gmol™): ygia = —3,3-107% emumol !,
Nbs3Cosr (M = 210,77gmol™): ygia = —3,3 - 107> emumol™!) ergibt sich der
Pauli-paramagnetische Beitrag der Leitungselektronen geméifl xp = Xo — Xdia 2U
xp = 1,66 - 1073 emumol™! fiir NbygCors und xp = 1,25 - 1073 emumol ™' fiir
Nbs33Cog7.

Elektrischer Widerstand Der elektrische Widerstand von C15-Nb;_,Cos,, wur-
de an den Proben der nominellen Zusammensetzung NbegCors (Nr. 16, x = 0,16),
NbsoCozo (Nr. 18, 2 = 0,10), Nb3sCogs (Nr. 20, z = 0,04) und Nbg3Cog7 (Nr. 21, x
= 0) gemessen, um den Einfluss der Substitution von Nb durch Co zu untersuchen.
Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.39 graphisch dargestellt.

Um den Vergleich der Proben untereinander zu erleichtern ist es niitzlich, nicht
nur die absoluten Werte der Widerstande zu betrachten, sondern auch den relativen
Widerstand bezogen auf den Widerstand bei Raumtemperatur (p(7')/p(293 K)). Ei-
ne solche Auftragung ist in Abbildung 4.40 dargestellt. Zum Vergleich ist auch die
entsprechende Kurve fiir NbysCors (Nr. 11, C36-Nb;_,Cosyy, © = 0,25) gezeigt. Rest-
widerstinde, temperaturabhéngige Beitrage und Restwiderstandsverhéltnisse sind
in Tabelle 4.17 zusammengefasst.

C15-NbCog (Nbs3Cog7) weist einen geringen Restwiderstand von 4,3 €2 ecm und
zusétzlich auch einen vergleichsweise geringen temperaturabhéingigen Beitrag auf.
Der Widerstand bei Raumtemperatur liegt damit — trotz der komplizierten Kristall-
struktur — nur ca. 30 % iiber dem von Nb und bei etwa dem dreifachen Widerstand
von reinem Co (s. Tab. 2.10, S. 44).

Wenn auch an polykristallinen Proben gemessen, nimmt der Restwiderstand bei
Abweichungen der Zusammensetzung von der stochiometrischen deutlich zu. Der

Restwiderstand héngt jedoch nicht nur von der Defektkonzentration, sondern auch
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Abbildung 4.38: Temperaturabhingigkeit der magnetischen Suszeptibilitéit
M(T)/H von C15-Nby_,Cog;, mit x = 0,16 (nominelle Zusammensetzung
Nb28C072, Nr. 16) und z =0 (Nb33C067, Nr. 21)
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Abbildung 4.39: Spezifischer elektrischer Widerstand von C15-Nb;_,Cos,, mit z
= 0,16 (nominelle Zusammensetzung NbegCors, Nr. 16), 2 = 0,10 (NbgoCorg, Nr. 18),
T = 0,04 (NngCO(;g Nr. 20) und z = 0 (Nb33C067, Nr. 21)
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Abbildung 4.40: Relativer elektrischer Widerstand von C15-Nb;_,Cos,, mit z =
0,16 (nominelle Zusammensetzung NbegCorq, Nr. 16), 2 = 0,10 (NbzgCor, Nr. 18),
xr = 0,04 (NbggCOﬁg Nr. 20) und z = 0 (Nb330067, Nr. 21) und C36-Nb1_m002+x, X
= 0,25 (Nb25CO75, Nr. 11)

vom Gefiige ab. Die Proben wurden zwar derselben Warmebehandlung unterzogen,
das Gefiige aber unterscheidet sich (s. Abschnitt 4.1, S. 90). Dennoch steigen die
Restwiderstinde mit steigender Defektkonzentration an. Zu héheren Substitutions-
graden beobachtet man auflerdem, dass der temperaturabhéingige Beitrag abnimmt.

Von IKEDA [191] wurde der elektrische Widerstand an einer Reihe von Laves-
Phasen mit Co als B-Komponente untersucht, darunter auch an C15-NbCoy mit
33,5 at.-% Nb und 32,3 at.-% Nb. Fiir nahezu stochiometrisches C15-NbCo, wird ein
deutlich groflerer temperaturabhéngiger Beitrag gefunden als fiir die hier untersuchte

Probe. Der Verlauf des relativen Widerstandes stimmt jedoch gut {iberein.

Tabelle 4.17: Restwiderstinde py, temperaturabhéngige Beitrige p(293K) —
po und Restwiderstandsverhéltnisse p(293K)/py von C15-Nb;_,Cosy, und C36-
Nbl—xCOQ-i—x-

x Zusammensetzung po/ pQem  p(293K) — po / pQem  p(293 K)/po

0,25 NbgsCors 142.0 16,7 1,12
0,16 NbggCOn 79,8 21,8 1,27
0,10 NbsoCorg 76,4 31,4 1,41
0,04 Nb320068 47,1 50,6 2,07

0 Nb330067 4,3 13,4 4,11
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4.3.4 Elektronische Struktur und chemische Bindung

Die elektronische Bandstruktur von C15-NbCo, (Fd3m, Z = 8, a = 677,76 pm)
wurde mit der LMTO-Methode berechnet, sie ist in Abbildung 4.41 dargestellt.
Die Abbildungen 4.42, 4.43 und 4.44 zeigen die elektronische Gesamtzustandsdichte
sowie die partiellen Zustandsdichten der Nb- und Co-Atome. Zur Analyse der chemi-
schen Bindung wurde die COHP-Methode herangezogen. Die COHP-Diagramme der
Wechselwirkungen Co—Co, Nb—Co und Nb-Nb sind in Abbildung 4.45 dargestellt.

Bis auf das energetisch tiefstliegende Band wird die Bandstruktur von NbCosy
im wesentlichen durch die 3d-éhnlichen Zustdnde des Co bestimmt. Das unterste
Band weist bis ca. —6eV ausschliellich s-Charakter auf, wobei Zustdnde von Nb
und Co hybridisieren. Oberhalb von —6¢eV liegt am Zonenrand noch ein Band mit
nahezu ausschliefilich Co-s-Charakter, in die weiteren s-dominierten Bander mischen
Beitrdage von Nb-d-, Co-p- und oberhalb von —5eV auch Co-d-Orbitalen. Im Bereich
von —4,5 bis —4 eV liegen am Zonenrand stark hybridisierte Bénder mit Nb-s, d- und
Co-s, p-Beitriagen, die zu stark bindenden Nb—Nb- und Nb—Co-Wechselwirkungen
fithren. Im Ubrigen wird der Bereich von —4,5 bis Fp von Co-d-Zusténden bestimmt,
die eine recht geringe Dispersion zeigen. Ausnahmen bilden hier lediglich Bénder
nahe —25eV, die im Punkt I' als stark Nb—Nb-bindende Nb-d-Majoritédtsbénder
mit Nb-p- und Co-p-Beitragen charakterisiert werden kénnen. Zum Zonenrand hin
nimmt der Nb-d-Charakter ab, und die Béander gehen in Co-Majoritatsbéander iiber.
Dariiber hinaus treten entlang der Linien A (I' — L), A (I' — X) und ¥ (I' — K)
Co-p, d-hybridisierte Bander auf, die eine deutliche Disperion aufweisen.

Die Co-d-dhnlichen Bénder sind durch eine flache, ca. 0,6eV breite Pseudo-
Bandliicke oberhalb von —1,7€eV in einen bindenden und einen antibindenden Be-
reich getrennt, so dass oberhab von —1,1eV Co—Co-antibindende Zusténde besetzt
werden. Die Nb—Co- und Nb-Nb-Wechselwirkungen bleiben hingegen bis Fr bin-
dend. Von Ep bis ca. 1,5eV ist der Beitrag von Nb-d- und Co-d-Zusténden etwa
gleich grof}, wihrend oberhalb davon stark Nb—Nb-antibindende Nb-d-Zusténde lie-
gen.

Die Integrale der COHP bis zur Fermi-Energie, —ICOHP(EFp), betragen fiir die
Bindung Nb-Nb 1,245V, fiir Nb—Co 1,183 eV und fiir Co—Co 1,593eV pro Ele-
mentarzelle und Bindung. Die starken Co—Co-Bindungen sind (zusammen mit dem
groflen Beitrag der Co-Zustidnde zur Gesamtzustandsdichte) mit dem Bild vereinbar,
dass die B-Teilstruktur die elektronische Struktur von C15-NbCoy bestimmt. Ob-
wohl nur wenige Nb-Majoritdtsbander vorliegen zeigt die —ICOHP(Er) kovalente
Nb-Nb-Wechselwirkungen. Infolge der Hybridisierung mit Co-dhnlichen Zustdnden

tragen diese dariiber hinaus zu den Nb—Co-Wechselwirkungen bei.
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Abbildung 4.41: Elektronische Bandstruktur von C15-NbCos.
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Abbildung 4.42: Elektronische Zustandsdichte pro primitive Elementarzelle von
C15-NbCos.
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Abbildung 4.43: Partielle elektronische Zustandsdichte von Nb in C15-NbCos.
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Abbildung 4.44: Partielle elektronische Zustandsdichte von Co in C15-NbCo,.
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Abbildung 4.45: COHP-Diagramme der Co—Co-, Nb—Co- und Nb-Nb-Bindungen
in C15-NbCoy (COHP pro Zelle und Bindung).

Die geringe Zahl der Nb-Majoritdtsbander unterhalb Er sowie der Verlauf der
Nb-Nb-COHP (bindende Zusténde bis 1,5eV oberhalb von Er) zeigen, dass Nb in
NbCos die weniger elektronegative Komponente darstellt. Dennoch sind die Wechsel-
wirkungen innerhalb der A-Teilstruktur wesentliches Merkmal der chemischen Bin-
dung in NbCos,. Eine Beschreibung der Kristallstruktur als mit Nb-Atomen auf-
gefiilltes Co-Geriist im Sinne einer polaren intermetallischen Phase wird den Bin-

dungsverhéltnissen in NbCos mit C15-Struktur nicht gerecht.

4.3.5 Zusammenfassung

Der Homogenistétsbereich von C15-Nb;_,Coa, ist mit 26,3-34,2 at.-% Nb (1100 °C)
asymmetrisch zur Co-reichen Seite hin ausgedehnt. Auf beiden Seiten des Homo-
genitdtsbereichs liegen schmale Zweiphasenfelder C36 + C15 sowie (oberhalb von
1200°C) C15 + C14. Auf der Co-reichen Seite konnte C15-Nb;_,Cosy, phasenrein
fiir verschiedene Zusammensetzungen in Schritten von 1at.-% dargestellt und cha-
rakterisiert werden. Der Verlauf der Gitterparameter in diesem Bereich folgt in guter
Néherung der VEGARDschen Regel.

Einkristalle von C15-Nb;_,Cos., wurden bisher fiir die Substitutionsgrade x = 0
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und x = 0,12 rontgenographisch untersucht. Die Einkristallstrukturanalyse bestéatgt,
dass der Homogenitétsbereich auf der Co-reichen Seite durch Substitution von Nb
durch tiberschiissiges Co erzeugt wird. Die Auslenkungsparameter dieser gemischt
besetzten Lage deuten eine Verschiebung der Co-Antistrukturatome von den Nb-
Lagen an. Fiir die untersuchte Zusammensetzung ist der Effekt allerdings zu klein
um mittels Splitpositionen beschrieben zu werden.

Elektronenmikroskopische Untersuchungen an C15-Nb;_,Cos, zeigen eine ge-
ringe Stapelfehlerdichte auf der Co-reichen Seiten, wiahrend auf der Nb-reichen Seite
haufig Stapelfehler beobachtet werden. Innerhalb der schmalen Zweiphasengebiete
C15 + C36 sowie C15 + C14 wurden keine weiteren Stapelvarianten der Laves-Phase
beobachtet.

Abweichungen von der Zusammensetzung NbCos zur Co-reichen Seite fithren zu
einem Anstieg des Restwiderstandsverhéaltnisses. Obwohl die Messungen an polykris-
tallinen Proben durchgefiihrt werden ist die Abhéngigkeit von der Zusammensetzung
klar erkennbar. C15-Nb;_,Cos., ist ein pauli-paramagnetisches Metall. Substitution
von Nb durch Co erhoht den paramagnetischen Beitrag der Leitungselektronen und
liefert {iberdies einen Curie-artigen Beitrag paramagnetischer Momente bei tiefen
Temperaturen.

Die elektronische Struktur von C15-NbCoy wird im wesentlichen durch Co-Zu-
stdnde bestimmt, obwohl Beitrdge vom Nb sowie Hybridisierung von Nb- und Co-
Zusténden nicht zu vernachléssigen sind. Die Populationsanalyse (COHP) bestétigt
dies: Die Co—Co-Wechselwirkungen sind entsprechend ihren -ICOHP die stérksten,
aber Nb-Nb- und Nb-Co-Wechselwirkungen sind nur um ca. 25 % schwécher.

4.4 C14-Nb1+x002_x
4.4.1 Einkristallstrukturanalyse von C14-Nb,,,Coy_, (z = 0,07)

Ein xenomorpher, metallisch glinzender Einkristall von C14-Nb;,,Cos_, wurde aus
einem grob gemorserten Préparat der nominellen Zusammensetzung NbsgCoga o
(Nr. 20) nach Warmebehandlung bei 1380 °C isoliert. Das Praparat ist zweiphasig
und enthélt neben der C14-Phase geringe Anteile der pu-Phase an den Korngrenzen.
Kristallographische Daten sowie Angaben zur Datensammlung und Strukturverfei-
nerung sind in Tabelle 4.18, die Atomlageparameter und dquivalenten Auslenkungs-
parameter in Tabelle 4.19 und die anisotropen Auslenkungsparameter in Tabelle 4.20
zusammengefasst. Tabelle 4.21 enthélt ausgewéhlte interatomare Absténde.

Als Startmodell fiir die Strukturverfeinerung wurden die Koordinaten aus Ta-
belle 2.5 auf Seite 22 verwendet, wobei die A-Lagen mit Nb und die B-Lagen mit
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Tabelle 4.18: Kristallographische Daten und Angaben zur Datensammlung und
Strukturverfeinerung von C14-Nby,,Coy_, (z = 0,07).

Kristallographische Daten
Zusammensetzung

Z

Mol. Masse / g-mol™"

F(000)

Kristallsystem

Raumgruppe

a / pm

¢/ pm

Volumen / nm?

Dichte / g-cm™3

Kristallgréfe / ym?®
Datensammlung
Diffraktometer

Strahlung, Wellenlédnge
Monochromator

Temperatur / K

Scan

Braggwinkelbereich 26
Indexbereiche
Absorptionskorrektur
Absorptionskoeffizient p / mm™*
Tnax.s Tomin,

Gemessene Reflexe

Unabhéngige Reflexe

Rint

Beobachtete Reflexe mit I > 20(I)
Verfeinerung

Methode

Parameter

R(F) / R(F?) (alle Daten)
Goodness-of-fit von F?
Extinktionskoeffizient & (Sheldrick)
Restelektronendichte / 1075 e-pm™

Nb1,07Co1,931), 35,7(4) at.-% Nb
4

213,23

383.,9
hexagonal
P63 /mmc
483,29(5)
784,69(8)
0,15872(3)
8,923

40 x 40 x 100

Rigaku R-Axis Rapid, Imaging Plate
MoKa, A = 71,073 pm

Graphit

293(2)

w

9,74°-54,98°
—6<h<6,-6<k<6,-10<[<10
numerisch

26,86

1,000, 0,700

1508

91

0,115

91

full-matrix least-squares gegen F2
12

0,023 / 0,056

1,223

0,020(5)

~0,90 / 0,86
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Tabelle 4.19: Atomlageparameter und #quivalente Auslenkungsparameter von
Cl4—Nb1+ICOg_w (LU = 0,07)

Atom Lage = y 2 Ueq /pm?  Ocec.

Col 6h  01698(2) 20 1/4 710) 1

Nbl 4f  1/3 2/3 0,5651(2) 93(5) 1

ML 20 0 0 0 78(9)  0,86(3) Co + 0,14 Nb

Tabelle 4.20: Anisotrope Auslenkungsparameter (in pm?) von C14-Nby,,Co,_, (x
— 0,07).

Atom Ui Usz Us3z Uss Uiz Uiz
Col 78(6) 58(8) 71(6) 0 0 Usz/2
Nbl 109(5) Un 62(6) 0 0 Usz/2
M1 93(9) Un 47(12) 0 0 Usy /2

Co besetzt wurden. Zur Kontrolle wurde auch eine Strukturlosung mit Direkten
Methoden durchgefiihrt, die zu dem selben Strukturmodell fiithrt. Die Verfeinerung
der Atomlage-, Besetzungs- und Auslenkungsparameter zeigt Mischbesetzung der
B2-Lage (Wyckoft-Position 2a) mit Co und tiberschiissigem Nb. Die B1l-Lage (6h)

ist vollstandig mit Co besetzt.

Wie die der meisten bislang untersuchten Laves-Phasen vom C14-Typ weist
auch die Kristallstruktur von C14-Nb;,;,Cos_, (x = 0,07) strukturelle Verzerrun-
gen gegeniiber einem Hartkugelmodell auf. Diese Verzerrungen duflern sich durch
die Abweichung des Achsenverhéltnisses ¢/a vom idealen Wert (exp.: 1,6236, ideal:
\/8/73 ~ 1,6330) sowie Abweichungen der Col- und Nbl-Positionen von denjenigen
in der idealisierten Kristallstruktur (6z(Col) = 0,0031(2), dxz(Nbl) = 0,0026(2)).
Die gemischt besetzte M1-Lage hat keine variablen Parameter. Aus dem Volumen der
Elementarzelle kann ein idealer Co—Co-Abstand berechnet werden: d(Co—Co),; =
¢2Viez/(2v/2) = 241,2pm. Der ideale Nb-Nb-Abstand ergibt sich gemif Glei-
chung 2.2 (S. 20) zu d(Nb-Nb),, = 2954pm. Durch die Abweichung des c/a-
Verhiltnisses vom idealen Wert kommt es nur zu geringen Anderungen der Co-
Co-Absténde (maximal 0,5 pm); die Verschiebung von Col aus der idealen Position
heraus verursacht weitaus groflere Verzerrungen. In der verzerrten Kristallstruk-
tur sind die Kantenldngen der nicht durch M1-Atome {iberkappten Dreiecke (Bj,)
mit 237,1 pm kiirzer als die Kanten der Basisflichen der ColzM1,-Bipyramiden
(Bf; = 246,2pm). Dieses Muster ist analog zu dem in Abschnitt 4.2.1 (S. 96) dis-
kutierten in C36-Nby_,Coqi, (x = 0,265). Die Verzerrung wird ebenfalls weiter

unten anhand von Bandstrukturrechnungen diskutiert und mit derjenigen in der
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Tabelle 4.21: Interatomare Abstédnde (d < 300 pm, in pm) in C14-Nby,,Coy_, (z
= 0,07).

M1 —

Nbl—- 3  Col  2826(2) Col— 2 Col  237.1(2)
6  Col  28188(6) 2 Col  2462(2)
3 Ml 283,66(3) 2 Ml 242,25(7)
1 Nbl  2902(2) 2 Nbl  2826(2)
3 Nbl  297,13(5) 4 Nbl  28188(6)
6
6

(
Col  242,25(7)
Nbl  283,66(3)

C36-Struktur verglichen. In Abschnitt 7.3 (S. 217) schliefllich wird die geometri-
sche und quantenchemische Analyse dieser Verzerrungen auf die Reihe der Nb- und
Ti-basierten Laves-Phasen mit C14-Struktur iibertragen. Auch die Nb-Teilstruktur
von C14-Nby,,Coy_, (x = 0,07) weist strukturelle Verzerrungen auf. Der Nb—Nb-
Abstand parallel zur c-Achse (A7) ist gegeniiber einer idealisierten Kristallstruktur
gestaucht (290,2 pm), wihrend die Abstédnde zu den drei weiteren Nb-Nachbarn
(A7Y) mit 297,1 pm gedehnt sind. Der Einfluss der strukturellen Verzerrung auf die
Nb-Co-Absténde ist vergleichsweise gering. In der ersten Koordinationssphére ei-
nes Nb-Atoms liegen drei indquivalente Nb—Co-Absténde vor, die sich um maximal
1,8 pm voneinander unterscheiden. Im folgenden wird auf diesen Aspekt der Verzer-

rung nicht weiter eingegangen.

Neben der strukturellen Verzerrung ist die Kristallstruktur von C14-Nby,,Cos_,
(z = 0,07) durch Punktdefekte aufgrund des Nb-Uberschusses gekennzeichnet. Da
in den Fourier-Karten bei Verfeinerung eines Strukturmodells der Zusammenset-
zung NbCoy eine positive Differenzdichte in der Co-Teilstruktur beobachtet wurde,
konnen Co-Fehlstellen als Ursache fiir die abweichende Zusammmensetzung aus-
geschlossen werden. Anzeichen fiir interstitielle Nb-Atome wurden ebenfalls nicht
beobachtet. Der Defektmechanismus in C14-Nby,,Cos_, (z = 0,07) ist vom anti-
site-Typ. Nb-Antistrukturatome besetzen ausschliellich die Lage 2a, die apicale Po-
sition der trigonalen Bipyramiden. Eine dhnliche Situation wird auch in der Kris-
tallstruktur der Ti-reichen Cl4-Phase Ti; 2Mn, g beobachtet [58]. Betrachtet man
allein die unterschiedliche Gréfle der Nb- und Co-Atome, so ist eine bevorzugte
Mischbesetzung dieser Lage nicht zu erwarten: Der Wirkungsbereich der 2a-Lage
ist um nur ca. 1% groler als der der 6h-Lage. Da Nb-Atome deutlich grofler sind
als Co-Atome, konnen die Nb-Antistrukturatome aufgrund der teilweise geordne-
ten Verteilung zu Verzerrungen der Kristallstruktur fithren, die {iber diejenige in

stochiometrischen Verbindungen beobachtete hinausgeht. Fine deutliche Verzerrung



44 014-Nb1+x COQ_I 145

der Kagomé-Netze ist denkbar. Die Verzerrung der Kagomé-Netze ist jedoch ver-
gleichbar mit der in C36-Nb;_,Cosy, (x = 0,265), das eine Co-Teilstruktur ohne
substitutionelle Fehlordnung aufweist. Dies deutet zunéchst darauf hin, dass Nb-
Antistrukturatome im wesentlichen die 3°-Netze a, B und C beeinflussen. Da die
fraktionellen x, y-Koordinaten der Atome in diesen Netzen durch die Symmetrie der
Raumgruppe P63/mmc festgelegt sind, kann im Mittel keine statische Verzerrung
wie im Falle der Kagomé-Netze auftreten. Die Differenzenelektronendichtekarte um
die M1-Lage liefert keine Hinweise auf Verschiebungen der Nb-Atome. Die anisotro-
pen thermischen Auslenkungsparameter von Nbl und M1 geniigen allerdings den
Beziehungen Uy, = Uy > Usz und Uy > 1,75 x Uss, was auf eine lokale Verzerrung
der Netze a, B und C in der ab-Ebene hinweist. In den iibrigen in dieser Arbeit
beschriebenen Strukturverfeinerungen von C14-Phasen NbTM 5 mit TM = Mn, Fe,
(Cr,Co) und (Cr,Ni) wird Uy; = Uss fiir die Nb-Lage beobachtet, wobei sich U;; und

Uss um maximal 30 % unterscheiden.

Die oben beschriebenen Verzerrungen der Kristallstruktur von C14-Nb;,,Coy_,
(x = 0,07) konnen gegebenenfalls durch die substitutionelle Fehlordnung hervorge-
rufen werden. Betrachtet man ein Schichtpaket B a C, so kann die starke Verzerrung
der A-Teilstruktur dahingehend interpretiert werden, dass die beiden dem M1-Netz
a benachbarten 3%-Netze (Nbl) B und C durch die Substitution von Co durch
Nb auseinanderriicken. Dadurch verringert sich der Abstand zwischen 3°-Netzen
in Schichtpaketen B B und C~ C. Diese Verzerrungen fithren zu groflen Nb—Nb-
Abstédnden zwischen den Netzen B und C sowie kleinen Abstdnden zwischen Netzen
mit demselben Stapelfolgesymbol. Infolge des kleinen ¢/a-Verhéltnisses sind iiber-

dies die Kantenlingen der Dreiecke in den 3%-Netzen grof.

Die eingangs des vorherigen Absatzes anklingende Einschrinkung ist darin be-
griindet, dass die dort beschriebenen Verzerrungen zumindest in der Tendenz mit
den innerhalb der Reihe C14-NbTM,, TM = Mn, Fe, Co, beobachteten Entwick-
lungen (s. Abschnitt 7.3, S. 217) im Einklang steht. Innerhalb dieser Reihe wird
beobachtet, dass vom Mn zum Co (a) die Verzerrung der Kagomé-Netze abnimmt,
(b) die Verzerrung der A-Teilstruktur zunimmt und (c) das ¢/a-Verhéltnis abnimmt.
Die Verzerrungen koénnten also ebenfalls dem hypothetischen C14-NbCos zu Eigen
sein. Ebensogut kann die substitutionelle Fehlordnung auch die Verzerrung der Ka-
gomé-Netze beeinflussen. Um diese Fragen zu untersuchen wurden Berechnungen
der Bandstruktur und der Gesamtenergie fiir verschiedene Modellsysteme fiir C14-
Nbi4.Coy_ (x = 0,07) durchgefiithrt. Die Ergebnisse werden in Abschnitt 4.4.3
(S. 146) diskutiert.



146 4 DAS SYSTEM Nb-Co ALS MODELLSYSTEM

4.4.2 Elektronenmikroskopische Untersuchungen

Fiir elektronenmikroskopische Untersuchungen wurde eine zweiphasige Legierung
der nominellen Zusammensetzung Nbs;Cogs (Nr. 31) nach Warmebehandlung bei
1300 °C ausgewihlt. Neben Co-reichem C14-Nby,,Coy_, (z = 0,09) liegt Nb-reiches
C15-Nb;_,Coyrs (z = —0,04)%%) vor.

Ein Feinbereichsbeugungsbild mit Einstrahlrichtung [100] von C14-Nb,,Cos_,
(x = 0,09) ist in Abbildung 4.46 dargestellt. Es zeigt keine diffusen Linien. Dement-
sprechend zeigt auch ein HREM-Bild (Abbildung 4.47) keine Abweichungen von der
Stapelfolge A B’ des C14-Typs. Die CBED-Diagramme zeigen alllerdings die gleiche
Symmetriereduktion, die fiir C36-Nb;_,Cos, beobachtet wird (s. Abschnitt 4.2.2
S. 107), so dass offenbar eine geringe Stapelfehlerdichte vorhanden ist.

4.4.3 Elektronische Struktur und chemische Bindung

Zur Berechnung der elektronischen Bandstruktur und der elektronischen Zustands-
dichte von C14-Nby,,Cos_, (x = 0,07) nach der LMTO-ASA-Methode wurde zu-
néchst die Mischbesetzung der Co2-Lage vernachléssigt, es wurde also ein Modell-
kristall mit der Zusammensetzung NbCos mit den Atomlage- und Gitterparametern
von C14-Nby,,Cos_, (z = 0,07)* behandelt.

Die elektronische Bandstruktur ist in Abbildung 4.48 dargestellt. Die Abbildun-
gen 4.49, 4.50, 4.51 und 4.52 zeigen die elektronische Gesamtzustandsdichte sowie
die partiellen Zustandsdichten der Nb- und Co-Atome. Die COHP(E)-Diagramme
der gemittelten Nb—Nb-, Nb—Co- und Co—Co-Bindungen sind in Abbildung 4.53 dar-
gestellt. Die COHP(F)-Diagramme der unterschiedlichen Co—Co-Bindungen werden
im folgenden Abschnitt diskutiert.

Da die hexagonal-primitive Elementarzelle des C14-Strukturtyps vier Formel-
einheiten NbCoy enthélt ist die Bandstruktur komplizierter als die des C15-Typs
mit zwei Formeleinheiten in der primitiven Elementarzelle. Dennoch lassen sich ei-
nige Analogien zwischen den beiden Strukturen feststellen. Wie im C15-Typ haben
die energetisch tiefstliegenden Bénder unterhalb ca. —6eV nahezu ausschliefllich
s-Charakter. Im sich anschliefenden Bereich bis ca. —4,5eV kommt es zur Beimi-
schung von p- und d-&hnlichen Zusténden. Insbesondere entlang der Symmetrielinien
T ([ — K), T (K— M)und ¥ (M — I') lassen sich dabei Col-Majoritatsbander
und hybridisierte Bander mit Co2- und Nb-Beitrdgen (und geringem Anteil von Col-

p, d-Zustédnden) unterscheiden. Oberhalb von —4 eV liegen nur noch geringe Beitrige

2)Der Defektmechanismus fiir die Nb-reiche C15-Phase ist noch nicht geklirt, s. Fufinote (23)
auf S. 88.
29) P63 /mme, Z = 4, a = 483,29 pm, ¢ = 784,69 pm, Atomlageparameter aus Tab. 4.19 (S. 143).
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Abbildung 4.46: Feinbereichsbeugungsbild von C14-Nb;,,Coy_, (x = 0,09), Ein-
strahlrichtung [100]. Diffuse Streifen werden nur selten in dquivalenten Beugungs-
mustern vieler Kristalle beobachtet.

Abbildung 4.47: [100]-HREM-Aufnahme von C14-Nby,,Cos_, (z = 0,09): Die
Stapelfolge A B’A B’ ist angegeben. Ein simuliertes HREM-Bild ist eingefiigt.
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Abbildung 4.48: Elektronische Bandstruktur von C14-NbCos.

von s-Zustédnden vor, es dominieren Col-d-dhnliche Bénder, die teilweise mit Nb-
oder Co2-d-Zusténden hybridisieren. Wenige Co2- und Nb-Majoritiatsbénder liegen
im Energiefenster von —3 bis —1eV, wobei letztere zu stark bindenden Nb-Nb-
Wechselwirkungen fithren. Bei —1,2eV liegt eine schmale Pseudo-Bandliicke vor,
die bindende und antibindende Co—Co-Wechselwirkungen trennt. Neben den zu-
meist flach verlaufenden d-dhnlichen Béndern liegen oberhalb von —2eV bis iiber
die Fermi-Energie hinweg entlang der Symmetrielinien A (I' — A) und X stark
p, d-hybridisierte Bénder vor, die eine deutliche Dispersion aufweisen. Hier konnen
Béander mit Col, Co2-Beitrdgen und Bénder mit Nb, Col-Beitrdgen unterschieden
werden. Oberhalb von Er verringern sich die Beitrige der Co-Atome, bis schlieflich

bei 3eV stark antibindende Nb-Majoritdtsbander vorliegen.

Die iiber jeweils alle Nb-Nb-, Nb—Co- und Co—Co-Bindungen gemittelten Bei-
trige der —ICOHP(Ep) zeigen mit 1,245, 1,144 und 1,513 eV pro Zelle und Bindung
die gleiche Abfolge wie in NbCoy mit C15-Struktur. Die Abweichung gegeniiber C15-
NbCos insbesondere im Falle der Co—Co-Bindungen ist auf die unterschiedlichen
interatomaren Absténde zuriickzufithren, wie im folgenden Absatz diskutiert wird.
Die Bindungssituation ist also mit derjenigen im C15-Typ vergleichbar, allerdings
hat die Existenz einer Vorzugsrichtung (c-Achse) Auswirkungen auf die chemische
Bindung. Diese duflern sich in der trigonalen Verzerrung der Kagomé-Netze und
NbNby-Tetraeder. Sie werden im Folgenden diskutiert.
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Abbildung 4.49: Elektronische Zustandsdichte pro Elementarzelle von C14-NbCo,.
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Abbildung 4.50: Partielle elektronische Zustandsdichte von Nb in C14-NbCo,.
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Abbildung 4.51: Partielle elektronische Zustandsdichte von Col in C14-NbCos.
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Abbildung 4.52: Partielle elektronische Zustandsdichte von Co2 in C14-NbCos.
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Abbildung 4.53: COHP-Diagramme der gemittelten Co—Co-, Nb—Co- und Nb—
Nb-Bindungen in C14-NbCoy (COHP pro Zelle und Bindung).

Analyse der geometrischen Verzerrung mit Hilfe der COHP-Methode
Zur Analyse der geometrischen Verzerrung wird die chemische Bindung in folgen-
den Modellsystemen untersucht: (a) C14-NbCoy mit idealisierter Kristallstruktur
(Atomlageparameter aus Tabelle 2.5, S. 22, ideales ¢/a-Verhéltnis) und dem gleichen
Molvolumen wie C15-NbCoy (Abschnitt 4.3.1, S. 128); (b) wie (a), aber mit dem
Molvolumen von C14-Nby,,Cos_, (z = 0,07) und (¢) C14-NbCoy mit Atomlage-
und Gitterparametern von C14-Nby,,Cos_, (x = 0,07). Fiir die Rechnungen (b)
und (c) wurden dieselben Kugelradien fiir die jeweilige Atomsorte verwendet. Aus-
gewihlte interatomare Abstande und intergrierte COHP, —ICOHP(EF), sind in Ta-
belle 4.22 angegeben. Der Verlauf der —ICOHP in Abhéngigkeit von der Energie fiir
die Absténde in Modell (b) ist in Abbildung 4.54 dargestellt.

Wie im Falle von C36-NbCo, sind die Co—Co-Bindungen stérker von einer Ande-
rung des Volumens der Elementarzelle betroffen als die Nb—Nb-Binungen. Da das
Elementarzellenvolumen von Modell (b) grofier ist als das von Modell (a) werden die
—ICOHP(EF) der Co—Co-Bindungen um ca. 0,07 eV pro Zelle und Bindung kleiner,
wihrend die Nb-Nb-Bindungen nahezu unverdndert bleiben. Die —-ICOHP(Ef) der
Nb—Co-Bindungen, die nicht in der Tabelle angegeben sind, nehmen um 0,04 eV pro
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Tabelle 4.22: Interatomare Absténde d (in pm) und —ICOHP(ER) (in eV pro Zelle
und Bindung) in C14-NbCos-Modellstrukturen.

Bindung Modell (a)® Modell (b)? Modell (c)¢

d —ICOHP d —ICOHP d —ICOHP
BY, 239.6 1,67 2412 1,61 237.1 1,69
Bf, 239,6 1,51 241,2 1,44 246,2 1,34
Bys 239,6 1,58 241,2 1,51 2423 1,51
Az, 293.5 1,23 2954 1,22 290,2 1,29
ALY 293.5 1,26 2954 1,26 2972 1,23

%q = 479,25 pm, ¢ = 782,61 pm, ¢/a = 1,6330 ~ ,/8/3.
bq = 482,37pm, ¢ = 787,70 pm, ¢/a = 1,6330.
€a = 483,29 pm, ¢ = 784,69 pm, c¢/a = 1,6236.

Zelle und Bindung ab.

Ahnlich wie in C36-NbCo, geben die —ICOHP(Ey) der Co-Co-Bindungen in den
idealen Kristallstrukturen (Modelle a und b) bereits Anhaltspunkte fiir eine mogliche
Verzerrung der Kagomé-Netze und den daraus resultierenden Verlauf der interato-
maren Absténde: Fiur die ~ICOHP(Ey) gilt B, < Bjs < B},; dieselbe Abfolge wird
in der realen Kristallstruktur fiir die interatomaren Absténde beobachtet. In Abbil-
dung 4.55 sind COHP-Diagramme fiir die Co-Co-Bindungen in C14-NbCos (Modell
b) dargestellt. Die COHP von B}, zeigt nahe —2 eV stark bindende Wechselwirkun-
gen, wihrende diese fiir By, und insbesondere Bf, deutlich schwécher ausgeprigt
sind. Dies fiithrt zu der in der ICOHP (Abb. 4.54) deutlich sichtbaren Aufspaltung
der drei Wechselwirkungen. Andererseits sind die besetzten Zustdnde nahe Fp fiir
B}, starker antibindend als fiir By und BY,. Dieser Effekt ist zu klein um die Ab-
folge Bf; < By < Bjy (auch oberhalb von E) zu &ndern, aber die Differenz der
ICOHP(Er) dieser drei Bindungen nimmt ab. In Modell (c) ist die Differenz der
—ICOHP(Er) Bf, und B}, groBer als in der unverzerrten Kristallstruktur, wihrend
sich der Wert fiir die Wechselwirkung Bjs gegeniiber dem in Modell (b) trotz des
grofferen Abstands nicht verdndert.

Aus den —ICOHP(FEF) der Bindungen in der A-Teilstruktur kann die Tendenz zu
der in der realen Kristallstruktur beobachteten Verzerrung nicht abgeleitet werden.
Die —ICOHP(Er) der Wechselwirkungen A7y und A% ist fiir die drei untersuch-
ten Modelle gleich. Die COHP-Diagramme der beiden Nb—Nb-Wechselwirkungen
sind in Abbildung 4.56 dargestellt. Die Kurven weisen unterhalb von Ep keinerlei
deutliche Unterschiede auf, so dass die ICOHP dieser beiden Wechselwirkungen in
diesem Energiebereich sehr dhnliche Werte annehmen. Dariiber hinaus zeigen die

Nb-Nb-Wechselwirkungen eine geringe Abhéingigkeit vom interatomaren Abstand
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Abbildung 4.54: —ICOHP(FE) fiir (a) Co-Co-Bindungen und (b) Nb-Nb-Bin-
dungen in C14-NbCoy (Modell b): Wéhrend sich die drei unterschiedlichen Co—
Co-Bindungen oberhalb von ca. —2eV deutlich unterscheiden, zeigen die Kurven
der beiden Nb—Nb-Bindungen bis ca. +1 eV nahezu denselben Verlauf.

(vgl. die Werte fiir Modell (a) und (b) in Tabelle 4.22). Die Unterschiede in den Nb—
Co-Wechselwirkungen zwischen Modell (b) und (c) liegen bei maximal 0,01eV pro
Zelle und Bindung. Die Verzerrung wird also im wesentlichen durch die stirksten

t30

Bindungen, Co—Co, bestimmt3?), deren ICOHP dariiber hinaus am stérksten von

den interatomaren Abstéinden abhéngen.

Analyse der Verzerrungen in C14-NbCo, mit Hilfe der FPLO-Methode
Wie im Fall von C36-Nb;_,Cosy, (z = 0,265) zeigen die unterschiedlichen Werte
der —ICOHP(EF) fiir die verschiedenen Bindungen eine Moglichkeit der Verzerrung
der Kristallstruktur, insbesondere der B-Teilstruktur. Fiir die A-Teilstruktur wi-
dersprechen die aus Betrachtungen der —ICOHP(FEF) ableitbaren Tendenzen den
beobachteten interatomaren Absténden. Die —ICOHP(Er) konnen zwar als Indi-

kator unterschiedlicher Bindungsstérken angesehen werden, aber es ist unmoglich,

30)Ein weiterer Faktor ist in diesem Zusammenhang die Multiplizitit der Wechselwirkungen.
Wihrend pro Formeleinheit sechs Co—-Co-Bindungen zur Bandstrukturenergie beitragen sind es
nur zwei Nb—Nb-Bindungen.
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Abbildung 4.55: COHP-Diagramme fiir Co-Co-Bindungen in C14-NbCoy mit
idealisierter Kristallstruktur (Modell (b), COHP pro Zelle und Bindung).
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Abbildung 4.56: COHP-Diagramme fiir Nb—Nb-Bindungen in C14-NbCos mit
idealisierter Kristallstruktur (Modell (b), COHP pro Zelle und Bindung).
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quantitative Vorhersagen iiber das Ausmaf} der Verzerrung zu treffen oder vorherzu-
sagen, ob eine Verzerrung iiberhaupt beobachtet werden wird. Um die Verzerrungen
zu quantifizieren wurden Berechnungen der Gesamtenergie fiir verzerrte und un-
verzerrte C14-NbCoo-Modellstrukturen mit der FPLO-Methode durchgefiihrt. Hier-
zu wurde ausgehend (a) von idealisiertem C14-NbCos mit dem Molvolumen von
C14-Nby,,Cos_, (x = 0,07) und (b) von C14-NbCo, mit den Gitterparametern
und Atomlageparametern von C14-Nby,,Cos_, (x = 0,07) die Gesamtenergie durch
Variation der Variablen ¢/a, x(Col) und z(Nb) bei konstantem Volumen der Ele-
mentarzelle minimiert. Ausgewéhlte interatomare Absténde sind in Tabelle 4.23

gegeniibergestellt.

Tabelle 4.23: Interatomare Abstéinde (in pm) in den idealen und optimierten Kris-
tallstrukturen von C14-NbCos und C14-Nby,,Coy_, (z = 0,07).

C14-NbCo, C14-NbCo, C14-Nby,,Coy_,
Abstand Symbol (ideal)® (optimiert)® (x = 0,07)¢
Col-Col B, 241,2 240,8 237,1
B, 241,2 2418 246,2
Col Co2 By 92412 2412 9242 3
Nb1 Nbl A7, 295.4 291,0 290,2
A, 295,4 296,9 297,2

*q = 482,37pm, ¢ = 787,70 pm, ¢/a = 1,6330 =~ /8/3.
ba = 482,66 pm, ¢ = 786,75pm, c¢/a = 1,6300.
“a = 483,29pm, ¢ = 784,69 pm, ¢/a = 1,6236.

Die optimierte Struktur von C14-NbCoy ist um 186 J/mol NbCos stabiler als die
idealisierte Struktur, wihrend die Energie von C14-NbCos mit den Atomlage- und
Gitterparametern von C14-Nby,,Coy_, (z = 0,07) und stochiometrischer Zusam-
mensetzung um 660 J/mol hoher liegt als die der idealisierten Struktur.

Die Nb-Nb-Absténde in der optimierten Kristallstruktur sowie das ¢/a-Verhélt-
nis sind in Richtung der experimentell beobachteten Werte verschoben, sie erreichen
sie aber nicht. Wihrend die Nb—Nb-Absténde bis auf etwa 1 pm Abweichung repro-
duziert werden, bleiben die Co—Co-Abstédnde im Rahmen der numerischen Genauig-
keit beziiglich der Werte in der idealen Kristallstruktur unveréndert. Auch fiir C36-
NbCos (s. S. 115) wurde eine im Vergleich zur experimentell beobachteten zu geringe
Verzerrung der Co-Teilstruktur beobachtet. Wie im Falle von C36-NbCoq kénnen je-
doch auch die fiir C14-NbCo, beobachteten Verzerrungen im Sinne einer bereits der
stochiometrischen Verbindung innewohnende Tendenz zur Verzerrung (zumindest

der Nb-Teilstruktur) interpretiert werden, die durch Fehlordnung verstéirkt wird.
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Substitutionelle Fehlordnung Zur Beschreibung der substitutionellen Fehlord-
nung in C14-Nby,Coy_, (z = 0,07) wurden zwei unterschiedliche Konzepte ange-

wandt:

1. Eine geordnete Uberstruktur, die eine dhnliche Zusammensetzung wie der un-
tersuchte Kristall ermoglicht, wird mit Hilfe der konventionellen Bandstruk-

turrechnung untersucht

2. Mit Hilfe der CPA (coherent potential approximation)-Methode, die im FPLO-
Programm implementiert ist wird iiber statistische Mischbesetzung einer Lage

gemittelt

Eine geeignete Uberstruktur von C14-Nby,,Cos_, (z = 0,07) kann in der Raum-

gruppe P3m1 mit den Gitterparametern a = 2aci4 und ¢ = ccy4 beschrieben werden:

14 12
P63/mmc — P63/mmc — P3ml
(Cl4—NbCOg) 26_1:, 25, c (Nb16C032) (Nb17C031)

Durch Verdoppelung von a werden aus der zweizéhligen Co2-Lage zunéchst eine
zwei- und eine sechszéhlige Lage erzeugt (a — ag), die im zweiten Schritt in je
zwei ein- und dreizdhlige Lagen aufspalten (a — ab, g — ef). Wird eine der beiden
einzdhligen Lagen (im hier diskutierten Modell 1a) mit Nb besetzt, so ergibt sich
die Zusammensetzung Nb;7Cos;. Dies entspricht Nb;,,Cos_, mit z = 0,0625 oder
35,4 at.-% Nb. Die Atomlageparameter von Nby;Cos; sind im Anhang in Tabelle A.7
(S. 271) angegeben. Die Kristallstruktur von Nb;;Cosz; kann wie in Abbildung 4.57
dargestellt aus der Kristallstruktur von C14-NbCoy erhalten werden, wenn jedes
zweite 35-Netz aus Co-Atomen a durch ein modifiziertes Netz a’ ersetzt wird. Die
Elementarmasche eines 3%-Netzes (gestrichelte Linien) enthilt einen Knoten. Durch
Verdoppelung der a- und b-Achse erhélt man die vierfache Elementarmasche (durch-
gezogene Linien), die es ermoglicht, 1/4 der Co-Atome geordnet durch Nb zu erset-
zen.

Die Bandstrukturrechnungen an Nby;Cosz; wurden mit Hilfe der LMTO-ASA-
Methode durchgefiihrt. Die elektronischen Zustandsdichten der Uberstruktur und
von NbCo; mit den Atomlage- und Gitterparametern von C14-Nby,,Coy_, (z =
0,07) sind in Abbildung 4.58 gegeniibergestellt.

Die Substitution von insgesamt 1/32 (ca. 3%) des Co durch Nb dndert die elek-
tronische Zustandsdichte nicht wesentlich, fithrt aber dazu, dass die lokalen Maxima
in der Zustandsdichte von Nb;7Cos; weniger hohe Werte annehmen als in der Zu-

standsdichte von NbCos. Die Lage der Fermi-Energie ist in den beiden Zustandsdich-
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Abbildung 4.57: Die Kristallstruktur von Nb;7;Cos; (links ein Viertel der Ele-
mentarzelle) wird ausgehend von der C14-Struktur erhalten, indem jedes zweite
Netz vom Typ a durch das modifizierte Netz a’ (rechts) mit a(a’) = 2a(a) = 2ac14
ersetzt wird (schwarz: Co, weifi: Nb, grau: Nb-Antistrukturatome).

ten nahezu gleich, obwohl die VEK von Nb;;Cos; (7,6 e~ /Atom) geringer ist als die
von NbCoy (7,7¢~/Atom). Trotz des geringen Substitutionsgrades zeigt Nb;;Cog;
also kein rigid-band-Verhalten.

Die geordnete Uberstruktur von Nby;Cos; erlaubt die Analyse lokaler Bindungs-
verhéltnisse z.B. mit der COHP-Methode. Hierbei ist jedoch zu beachten, dass
mogliche lokale Verzerrungen im Bereich der Nb-Antistrukturatome in diesem Mo-
dell nicht beriicksichtigt werden. Daher treten im Vergleich zum typischen Wert
von ca. 280 pm sehr kurze (242,3 pm) Nb—Co-Abstéande auf. Fiir die Berechnung der
COHP wurden dieselben Atomkugelradien verwendet wie fiir die Rechnungen an
NbCos mit dem Molvolumen von C14-Nby,,Coy_, (z = 0,07).

Tabelle 4.24: Interatomare Absténde d (in pm) und gemittelte —-ICOHP(Ef) (in
eV pro Zelle und Bindung) in Nb;7Cos;.

Bindung d —ICOHP Bindung d —ICOHP
B}, 237,1 1,72 A%, 290,2 1,31
B, 246,2 1,34 AT/ 293,5 1,24
Blg(CO*CO) 242,3 1,52

By2(Co-Nb) 2423 1,76 Nb-Nb@Co2 283,7 1,22

Die Substitution von Co durch Nb beeinflusst nicht nur die Wechselwirkun-
gen zwischen Co oder Nb und Nb-Antistrukturatomen, sondern auch die Wech-
selwirkungen, die nur mittelbar von der Substitution betroffen sind. So werden die
—ICOHP(EF) insbesondere von B}, und Aj, im Vergleich zu den entsprechenden
Werten in C14-NbCoy (Modell ¢) geringfiigig groBer, wihrend die iibrigen Wechsel-
wirkungen etwa gleich bleiben. Obwohl ein quantitativer Vergleich der —ICOHP (EF)
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Abbildung 4.58: Elektronische Zustandsdichte von C14-NbCo, und von einer
Uberstruktur mit der Zusammensetzung Nb;;Cogs;.

aufgrund der unterschiedlichen Zusammensetzung nicht méglich ist, zeigen die beob-
achteten Tendenzen, dass die Verzerrung sowohl der A- als auch der B-Teilstruktur
eher vergroflert denn vermindert wird.

Die elektronische Struktur von C14-Nbq,,Cos_, unter Beriicksichtigung der sta-
tistischen Mischbesetzung der Co2-Lage wurde mittels CPA mit der FPLO-Methode
berechnet. Hierzu wurde die idealisierte Kristallstruktur mit dem Molvolumen von
C14-Nby;,Cos_, (x = 0,07) verwendet. In Abbildung 4.59 werden die elektroni-
schen Zustandsdichten von C14-Nby,,Cos_, mit x = 0, x = 0,04 und x = 0,06
(Substitution auf der Co2-Lage) verglichen.

Nahe Er nimmt die Zustandsdichte mit steigendem Substitutionsgrad geringfii-
gig ab, wobei sich die Lage des Peaks unterhalb von Ef nicht verédndert. Die Unter-
schiede weiter unterhalb von Fg sind deutlicher ausgepriagt: Das Maximum der Zu-
standsdichte nimmt deutlich ab, ebenso die Tiefe der Pseudo-Bandliicke bei —1,2¢eV.
Stattdessen bildet sich eine neue Pseudo-Bandliicke bei ca. —2¢eV aus. Dariiber hin-
aus tritt unterhalb von —5eV eine Bandliicke auf, die mit steigendem Substituti-
onsgrad breiter wird und sich zu niedrigeren Energien verschiebt. Die Bandbreite
des Valenzbandes nimmt mit steigendem Substitutionsgrad zu. Wéhrend die Zu-
standsdichte der Uberstruktur Nb;7Cos; der von C14-NbCoy stark dhnelt, fithrt die
Substitution in der CPA zu deutlichen Unterschieden. Der Substitutionsgrad ist in
beiden Féllen vergleichbar (Nby7Cogy: = 0,625, CPA: = = 0,06).
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Abbildung 4.59: Elektronische Zustandsdichte (FPLO-CPA) pro Elementarzelle
von C14-Nby,,Coy_, mit z = 0, z = 0,04 und = = 0,06.

Die Gesamtenergie von C14-Nb;,,Coy_, wurde fiir die Substitutionsgrade x
= 0,02 und = = 0,04 berechnet. Dabei wurde Co sowohl auf der Lage Col (6h)
als auch auf Co2 (2a) teilweise durch Nb substituiert. Die Energiedifferenzen die-
ser beiden Strukturen betragen AE = E(Nb@QGh) — E(Nb@2a) = 0,15eV/Atom
(43kJ/mol C14-Nby,,Cosy_,) fiir z = 0,02 und AE = 0,57eV/Atom (165kJ/mol
C14-Nby,,Cos_,) fiir z = 0,04.

Die Gesamtenergie der Struktur, in der Co auf der Co2-Lage (2a) durch Nb
substituiert wird ist fiir beide Substitutionsgrade signifikant niedriger als der ent-
sprechende Wert fiir Substitution auf der Lage Col (6h). Die Differenz wéchst mit
steigendem Substitutionsgrad, d. h. die Struktur mit Nb auf der Col-Lage wird durch
weitere Substitution destabilisiert. Fiir Substitutionsgrade > 0,04 kénnen keine zu-
verliassigen Werte fiir die Gesamtenergie angegeben werden, da der Basissatz nicht
optimiert werden konnte. Aufgrund der Ergebnisse fiir kleine Substitutionsgrade
ist jedoch zu erwarten, dass Nb auf der Co2-Lage auch fiir gréflere = die stabilere
Struktur ist. Somit stehen die Ergebnisse der Rechnungen mit dem experimentell
beobachteten Substitutionsmuster im Einklang. Die Verzerrungen der A- und B-
Teilstruktur gehen mit sehr kleinen Anderungen der Gesamtenergie einher, die klei-
ner sind als die numerische Genauigkeit der FPLO-CPA-Methode. Daher wurden
diese Verzerrungen mit dieser Methode fiir verschiedene Substitutionsgrade nicht

untersucht.
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Analyse der unterschiedlichen Besetzung der Co-Lagen mit Nb nach dem
DFSO-Konzept Unter Beriicksichtigung der Zéahligkeit der im C14-Strukturtyp
besetzten kristallographischen Lagen kann die Formel von C14-Nby,,Cos_, (z =
0,07) auch als NbyCog(NbeCoy_¢)2 mit £ = 2z geschrieben werden. Von den beiden
kristallographischen Lagen in der B-Teilstruktur wird nur eine gemischt besetzt,
so dass die Verbindung streng genommen nicht den Kriterien des DFSO-Konzepts
geniigt. Elektronische Ursachen fiir die Mischbesetzung nur einer Lage werden daher
mit Hilfe des DFSO-Konzeptes in verallgemeinerter Form (topologische Ladungssta-
bilisierung) analysiert.

Als Modellsystem wurde NbCos mit den Atomlage- und Gitterparametern von
C14-Nby,,Cos_, (x = 0,07) verwendet. Fiir 91 Valenzelektronen pro Zelle, entspre-
chend x = 0,06, ergeben sich die AOP von Col und Co2 zu 9,74e~ / Atom und
9,61e~ / Atom. Die negative Partialladung des Co, die auch mit der topologischen
Analyse der Elektronendichte von C36-NbCoq (vorheriger Abschnitt) im Einklang
steht, zeigt dass Co in C14-NbCo, die elektronegativere Komponente ist. Demzu-
folge ist nach dem DFSO-Konzept zu erwarten, dass Nb die Co2-Lage bevorzugt
besetzt. Experimentell wird gefunden, dass Nb ausschlieilich die Co2-Lage besetzt.
An dieser Stelle sei noch einmal darauf hingewiesen, dass nach dem DFSO-Konzept
die Besetzung der konkurrierenden Lagen nicht quantitativ beschrieben wird; es sind
bestenfalls qualitative Aussagen moglich (hier: der Nb-Anteil auf der Co2-Lage ist
grofer als der Nb-Anteil auf der Col-Lage). Auch an dieser Stelle sei angemerkt,
dass die experimentell beobachtete Besetzung der Col- und Co2-Lage zwar bestétigt
wird, aber eine Bewertung des Ergebnisses bisher nicht mdoglich ist.

Da im Falle von C14-Nby,,Coy_, (z = 0,07) ein grofles Atom ein kleines substitu-
iert und die Koordinationspolyeder sich (wenigstens in der Anordnung der néchsten
Nachbarn) unterscheiden ist anzunehmen, dass neben elektronischen auch geometri-
sche Faktoren die Besetzung der Co2-Lage fordern. In Abschnitt 4.4.1 wurden einige
Aspekte der Kristallstruktur diesbeziiglich diskutiert.

4.4.4 Zusammenfassung

Im System Nb—Co bildet sich eine Laves-Phase mit C14-Struktur als Hochtempera-
turphase oberhalb von ca. 1200 °C nahe der Zusammensetzung NbsgCogq mit einem
schmalen Homogenitétsbereich. Bei der Zusammensetzung NbCo, ist diese Pha-
se nicht stabil. Sowohl mittels Einkristall-Rontgenstrukturanalyse als auch mittels
Rietveld-Profilanpassung von Pulverdiffraktogrammen wird gezeigt, dass die Ab-
weichung von der Zusammensetzung NbCoy durch die Substitution von Co durch

iiberschiissiges Nb hervorgerufen wird. Leerstellen in der Co-Teilstruktur oder in-
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terstitielle Nb-Atome werden nicht beobachtet. Diese Phase wird daher als C14-
Nb;,,Cos_, bezeichnet.

Die Kristallstruktur von C14-Nb;,,Cos_, zeigt deutliche Abweichungen vom
Hartkugelmodell, die fiir die meisten Kristallstrukturen von C14-Laves-Phasen be-
obachtet werden (s. Abschnitt 2.2.9, S. 29). Die basalen Kanten der trigonalen Cos-
Bipyramiden sind gedehnt, wihrend Kanten nicht iiberkappter Dreiecke in Kagomé-
Netzen gestaucht sind. Der Strukturoptimierung mit der FPLO-Methode zufolge
wird eine solche Verzerrung fiir C14-NbCos nicht erwartet. Moglicherweise wird die
Verzerrung durch anti-site-Defekte hervorgerufen.

Von den beiden kristallographischen Co-Lagen in der Kristallstruktur von C14-
Nbi,,Coy_, ist nur eine gemischt mit Nb und Co besetzt. Diese Lage entspricht
den Spitzen der trigonalen Cos-Bipyramiden. Berechnungen der Gesamtenergie zei-
gen, dass die Besetzung dieser Lage deutlich gegeniiber der Besetzung der anderen
Co-Lage (Kagomé-Netze) bevorzugt ist. Eine Verfeinerung der Auslenkungsparame-
ter gibt Hinweise auf lokale Verzerrungen im Bereich der Nb- sowie der gemischt
besetzten Co-Lage.

Elektronenmikroskopische Untersuchungen an Co-reichem C14-Nbq,,Cos_, ge-
ben keinerlei Hinweise auf eine Uberstruktur, die auf eine geordnete Verteilung der
Nb-Atome auf der Co-Lage zuriickzufiihren ist. Dariiber hinaus wird nur eine geringe
Stapelfehlerdichte beobachtet.

4.5 Vergleich der elektronischen Strukturen von NbCo, mit
C14-, C15- und C36-Struktur

In Abbildung 4.60 sind die elektronischen Zustandsdichten von NbCoy mit C14-,
C15- und C36-Struktur dargestellt. Den Rechnungen an den hexagonalen Polytypen
liegen die entsprechenden idealisierten Kristallstrukturen zugrunde, so dass Unter-
schiede allein auf die unterschiedlichen Stapelfolgen zuriickzufiihren sind.

Die Zustandsdichten der drei Polytypen lassen sich in vier Bereiche untertei-
len: Im Bereich unterhalb von —6eV liegen Beitrdge s-dhnlicher Zustdnde. Der
sich anschliefende Bereich bis —1,5eV enthélt das Maximum bei ca. —2,5eV und
wird durch d-Zusténde bestimmt, die zu stark bindenden Co—Co-Wechselwirkungen
fithren. Der folgende Bereich ist durch eine Pseudo-Bandliicke vom vorhergehenden
getrennt und beinhaltet Co—Co-antibindende Zustdnde. Der vierte Bereich schlief3-
lich beginnt oberhalb von 2eV, er wird durch antibindende Nb-Majoritatsbénder
bestimmt.

Trotz des #dhnlichen Verlaufs unterscheiden sich die Zustandsdichten der drei

Polytypen in einer Reihe von Merkmalen. Dis Pseudo-Bandliicke verlduft in der
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Abbildung 4.60: Elektronische Zustandsdichte von NbCos mit C14-, C15- und
C36-Struktur.
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kubischen Modifikation am glattesten, in den hexagonalen Polytypen ist sie struk-
turierter und weniger breit. Im Allgemeinen weisen die Zustandsdichten deutliche
Unterschiede in der Feinstruktur der fiir alle drei Polytypen klar erkennbaren vier
Bereiche auf. Nach [32] filhren diese Unterschiede und insbesondere der durch vie-
le scharfe Maxima gekennzeichnete Verlauf der elektronischen Zustandsdichte zur
zyklischen Variation der Polytypen mit der VEK.

Die Gesamtenergie von NbCos mit C14-, C15- und C36-Struktur wurde als Funk-
tion des Volumens der Elementarzelle berechnet. Die Rechnungen wurden nach der
FP-LMTO-Methode (full potential linear muffin-tin orbitals) von Dr. A. ORME-
c1 (MPI-CPfS) durchgefiihrt. In Abbildung 4.61 ist die Gesamtenergie gegen das
mittlere Atomvolumen aufgetragen, um die Polytypen vergleichen zu konnen. Die
Volumenabhéngigkeit der Gesamtenergie wird jeweils durch eine Birch-Murnaghan-
Zustandsgleichung [246,247] dritter (C36) bzw. vierter (C14 und C15) Ordnung be-
schrieben, deren Parameter an die berechneten Gesamtenergien angepasst wurden.
Der Nullpunkt der Energieskala ist die Energie der Struktur mit der niedrigsten
Gesamtenergie (C36-NbCoq). In Tabelle 4.25 sind das mittlere Atomvolumen im
Energieminimum Vom0, die Gesamtenergie und der Kompressionsmodul K3V fiir

die drei Strukturen angegeben.

Tabelle 4.25: Mittleres Atomvolumen, Gesamtenergie und Kompressionsmodul von
NbCoy mit C14-, C15- und C36-Struktur.

Strukturtyp Vatomo/ (10°pm?)  E(Vatomo) / meV/Atom  K(Vatomo) / GPa

C14 12,02 4.8 277
C15 12,01 0,5 277
C36 12,01 0 277

Fiir alle drei Strukturen liegt das Minimum der Gesamtenergie nahezu bei dem
gleichen Atomvolumen. Das experimentell bestimmte mittlere Atomvolumen fiir
NbCo,y betrigt 13,01 - 108 pm?, das theoretische Gleichgewichtsvolumen ist somit
um 7,7 % kleiner. Eine solche Abweichung ist typisch fiir die in der Rechnung ver-
wendete LDA-Néaherung.

Fiir die C36-Struktur wird die niedrigste Gesamtenergie gefunden, so dass diese
Struktur bei der Zusammensetzung NbCo, sowohl fiir das experimentelle als auch
das theoretische Volumen stabil sein sollte. Die Energiedifferenz zwischen der C15-
und der C36-Struktur betrdgt jedoch nur 0,5meV/Atom. Entsprechend der expe-
rimentellen Untersuchung des Phasendiagramms (s. Abschnitt 4.1, S. 81) ist die

DK = —Vg—";, p: hydrostatischer Druck.
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Abbildung 4.61: Gesamtenergie von NbCoy mit C14-, C15- und C36-Struktur als
Funktion des mittleren Atomvolumens. Im Einschub ist der Bereich nahe der Minima
dargestellt.

C15-Struktur bei der Zusammensetzung NbCos im zugénglichen Temperaturbereich
stabil.

Diese Diskrepanz kann méglicherweise auf die LDA-N#herung zuriickgefiihrt wer-
den, die wie bereits erwiahnt ein zu kleines Gleichgewichtsvolumen liefert. Diese
Verschiebung des Gleichgewichtsvolumens kann die Abfolge der untersuchten Struk-
turen auf der Energieachse éndern, insbesondere wenn die Energiedifferenz klein ist.
Die GGA-Néaherung fithrt zu Gleichgewichtsvolumina, die im Allgemeinen ndher am
experimentell beobachteten Volumen liegen. Eine Untersuchung der Gesamtener-
gie im Rahmen der GGA fiihrt dann moglicherweise zu einem mit dem Experiment
tibereinstimmenden Ergebnis (C15 als stabile Struktur). Moglicherweise ist die Ener-
giedifferenz zwischen C15 und C36 fiir NbCoy auch zu klein, d. h. die Energien von
C15- und C36-NbCo, sind innerhalb der numerischen Genauigkeit der FP-LMTO-
Methode gleich. Fiir andere Verbindungen, z. B. NbCry, ist die Energiedifferenz zwi-
schen der C15- und der C36-Struktur grofier (s. unten).

Die Gesamtenergie fiir die C14-Struktur liegt 4,8 meV/Atom iiber der der C36-
Struktur. Auch diese Energiedifferenz ist im Vergleich mit anderen bindren Laves-

Phasen in Systemen der Ubergangsmetalle gering. Fiir NbCry betriigt die Ener-
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giedifferenz F(C14)—E(C15) = 20meV/Atom [119] (ebenfalls mit der FP-LMTO-
Methode berechnet). In [117] wurde die Phasenstabiblitidt von NbCrs mit Hilfe von
Rechnungen nach der FLAPW-Methode untersucht. Dabei wurden die Energiedif-
ferenzen E(C14)—E(C15) = 19 meV/Atom und E(C36)—E(C15) = 6 meV/Atom
bestimmt.

Die Volumenabhéngigkeit der Gesamtenergie zeigt fiir die drei Strukturen nahezu
denselben Verlauf, der Kompressionsmodul bei Vom0 betragt 277 GPa fiir alle drei

Strukturen.

Analyse der Bindungssituation mittels COHP Die COHP-Methode ist gut
geeignet, die Bindungssituation in den drei Polytypen C14, C15 und C36 qualitativ
zu vergleichen. Dabei wird fiir die Berechnungen der elektronischen Struktur der
hexagonalen Phasen dasselbe Molvolumen der C15-Phase sowie die idealen Atomla-
geparameter verwendet, so dass jeweils alle Nb—Nb-, Nb—Co- und Co—Co-Absténde,
deren COHP analysiert wird, in allen Strukturen gleich grof sind. In Tabelle 4.26
sind die iiber die Nb-Nb-, Nb-Co- und Co-Co-Bindungen gemittelten —ICOHP (EF)
von NbCoy mit C14-, C15- und C36-Struktur angegeben.

Tabelle 4.26: Gemittelte —ICOHP(EF) in eV pro Zelle und Bindung in NbCoy mit
C14-, C15- und C36-Struktur.

Strukturtyp Nb-Nb Nb—Co Co—Co
Cl14 1,264 1,181 1,583
C36 1,255 1,181 1,588
C15 1,245 1,183 1,593

Die gleiche Abfolge und die dhnlichen Zahlenwerte der —ICOHP(Er) zeigen, dass
die Bindungssituation im wesentlichen unveréndert bleibt.

Die COHP-Methode eignet sich wie in den beiden vorhergehenden Abschnitten
gezeigt zur Analyse der Verzerrung von Kagomé-Netzen 5 und v in NbCos mit C14-
und C36-Struktur. An dieser Stelle sollen die fiir diese beiden Strukturtypen erhalte-
nen Ergebnisse verglichen werden. In Tabelle 4.27 sind die interatomaren Absténde
in der realen Kristallstruktur sowie die —ICOHP(FEF) in der idealisierten Kristall-
struktur mit dem Molvolumen von C15-NbCo, gegeniibergestellt. Um den Vergleich
zu erleichtern wurden auch die relativen Verzerrungen gemifl Gleichung 2.13 (S. 29)
und analog die relativen Differenzen der —ICOHP(Er) berechnet.

In beiden Strukturtypen sind die Unterschiede in den —ICOHP(Er)-Werten na-
hezu gleich, so dass man fiir die stochiometrischen Verbindungen #hnliche Verzer-

rungen erwarten wiirde. Tatséchlich wird in den verfeinerten Kristallstrukturen der
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Tabelle 4.27: Co—Co-Bindungen in C14- und C36-NbCoy: interatomare Abstédnde
in der realen Kristallstruktur (in pm) und —ICOHP(Ef) (in eV pro Zelle und Bin-
dung) in der idealisierten Kristallstruktur.

B Cl14 C36

mnaung d “ICOHP d —ICOHP
By, 237.1 1,666 232.4 1,670
B, 246,2 1,511 241,7 1,512
ABu /% 377 —9.76 3,92 ~9.93

(C36- und der C14-Phase eine sehr dhnliche Verzerrung der Kagomé-Netze beobach-
tet. Diese konnen jedoch neben einer diesen Struktureinheiten inhérenten Tendenz
zur Verzerrung auch durch die substitutionelle Fehlordnung sowie die damit ver-
bundene veréinderte VEK beeinflusst werden. Dennoch kann der Schluss gezogen
werden, dass die B-Teilstrukturen sowohl des C14- als auch des C36-Typs im Allge-
meinen zu Verzerrungen neigen. Die Analyse der Verzerrungen mit Hilfe der COHP
wird in Abschnitt 2.2.9 (S. 29) auf einige weitere Laves-Phasen mit C14-Struktur

ausgeweitet.
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5 Laves-Phasen in den Systemen Nb—Cr, Nb—Mn
und Nb—Fe

5.1 Das System Nb—Cr

5.1.1 Phasenanalyse

Im Rahmen dieser Arbeit wurden Nb—Cr-Legierungen mit Zusammensetzungen von
25at.-% Nb bis 50at.-% Nb hergestellt und charakterisiert. In as-cast untersuch-
ten Reguli wurde sowohl die C14- als auch die C36-Phase beobachtet. In Abbil-
dung 5.1 ist das Pulverdiffraktogramm einer Legierung der nominellen Zusammen-

setzung Nb33Crgg im Gusszustand dargestellt. Die Lage der moglichen Reflexe ist

eingezeichnet®? .
Nb33Crg7 (Nr. 5 as—cast)

c Huber G670, CuKa,
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Abbildung 5.1: Pulverdiffraktogramm einer Legierung der nominellen Zusammen-
setzung Nbg3Crgs (Nr. 5) im Gusszustand. Die moglichen Reflexpositionen der C14-,
C15- und C36-Struktur sind angezeigt.

Die Probe enthélt ein Gemenge von drei Phasen mit C14-, C15- und C36-

Strukturen. An Hand der Reflexintensitédten kann abgeschéitzt werden, dass C14 und

32)Zur Berechnung der Reflexpositionen verwendete Gitterparameter: C14: a = 495,1pm, ¢ =
812,1pm; C15: a = 699,16 pm; C36: a = 495,1 pm, ¢ = 1612,3 pm.
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Abbildung 5.2: DTA-Kurven von Nbgs 3Cres 7 (Nr. 6) nach Wérmebehandlung bei
1100 °C mit Angabe der Peaktemperaturen (s. Text).

C15 den GroBteil des Probenvolumens ausmachen und etwa im Volumenverhéltnis
1:2 vorliegen, wihrend die C36-Phase nur einige Prozent des Probenvolumens stellt.
Nichtsdestotrotz sind die Reflexe der C36-Struktur im Beugungsbild klar zu erken-
nen.

In Abbildung 5.2 sind DTA-Kurven einer bei 1100 °C warmebehandelten Legie-
rung der Zusammensetzung Nbss 3Crgs 7 (Nr. 6, einphasig C15) dargestellt. In der
DTA-Aufheizkurve kann das Signal bei 1657°C der Phasenumwandlung von C15
in eine Hochtemperaturmodifikation zugeordnet werden. Weitere Signale unterhalb
des (vermutlich kongruenten) Schmelzpunktes bei 1732°C weisen auf weitere Re-
aktionen hin, an denen vermutlich eine zweiten Hochtemperaturphase beteiligt ist.
Ausgehend von diesen vorldufigen Daten ist es nicht moglich festzulegen, ob die
C14- oder die C36-Phase kongruent schmilzt und welche Phasengleichgewichte bei
T > 1600 °C vorliegen. In [109] wird vorlaufig angenommen, dass die C14-Phase kon-
gruent schmilzt und der Stabiblitédtsbereich der C36-Phase zwischen dem der C15-
und der Cl4-Phase liegt. Moglich ist jedoch auch, dass die C36-Phase kongruent
schmilzt, wie es im System Ti-Cr beobachtet wird [175,177].

Aufgrund der hohen Temperatur der Reaktionen, an denen die Hochtempera-
turphasen beteiligt sind, wurde der Homogenitétsbereich allein der Raumtempe-
raturphase an wiarmebehandelten Préparaten untersucht. Die Ergebnisse der Pha-

senanalyse bei 1100°C und 1500 °C warmebehandelter Nb—Cr-Legierungen sind in
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Tabelle 5.1 zusammengefasst. Exemplarisch ist das Gefiige der bei 1100°C wéarme-
behandelten Legierungen mit 30,0 (Nr. 2), 33,3 (Nr. 5) und 37,0 (Nr. 10) in Abbil-
dung 5.3 dargestellt. Abbildung 5.4 zeigt den Verlauf des mittleren Atomvolumens
der C15-Phase in Abhéngigkeit von der Nb-Konzentration.

Tabelle 5.1: Ergebnisse der Phasenanalyse warmebehandelter Nb—Cr-Legierungen.

. Nb-Gehalt (at.-% Gitterparameter
Nr. - Phasenbestand nominell ICP—OES( )VVDXS a(C15) / pm
1100°C
1 C15+ Cr(Nb) 25,0 698,78(4)
2 C154+ Cr(Nb) 30,0 C15: 32,8(2) 698,75(4)
3 C15+ Cr(Nb) 310 698,85(4)
4 C154+ Cr(Nb) 32,0 698,86(4)
5 C15 33,0 33,0(3) 699,16(3)
6 C15 33,3 33,4(5) 34,5(4) 699,46(4)
7 C15 34,0 34,0(2) 699,94(2)
8 15+ Nb(Cr) 350 700,36(3)
9  CI5+Nb(Cr) 360 700,28(4)
10  CI5+Nb(Cr) 37,0 C15: 34,3(1) 700,29(4)
11 CI5+ Nb(Cr) 38,0 700,34(5)
12 CI5+ Nb(Cr) 39,0 700,26(5)
13 C15+ Nb(Cr) 40,0 700,28(8)
14 C15+ Nb(Cr) 42,0 700,23(5)
15 C15+ Nb(Cr) 50,0 700,30(5)
1500°C
16 C15+ Cr(Nb) 25,0 698,55(4)
17 C15 33,3 699,37(7)
18 CI5+ Nb(Cr) 40,0 701,70(4)

°In allen Legierungen treten Spuren einer weiteren Phase auf, s. Text. Bei 1100°C wirmebe-
handelte Legierungen mit (Nb) > 0,34 enthalten Spuren der C14-Phase.

Da nur wenige Datenpunkte innerhalb des Einphasenfeldes vorliegen und die Git-
terparameter der zweiphasigen Priparate eine gewisse Streuung aufweisen, kann die
Steigung der Geraden sowie die Schnittpunkte, die die Grenzen des Homogenitéts-
bereichs markieren, nur als Schétzung angesehen werden. Aus den Elementarzellen-
volumina der drei einphasigen Praparate (Nr. 6-8) wurde eine Ausgleichsgerade mit

der Geradengleichung
Viz/10° pm® = 115(9)z + 305(3) (5.1)

bestimmt (z ist der Molenbruch von Nb). Durch Extrapolation ergibt sich der Homo-
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Abbildung 5.3: Gefiige von (a) NbsoCrzg (Nr. 2): C15 + Cr(Nb) (hell); (b)
Nbss 3Cres7 (Nr. 5): C15 + Spuren einer zweiten Phase; (¢) Nbg;Crgs (Nr. 2): C15
+ Nb(Cr).
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Abbildung 5.4: Verlauf des Elementarzellenvolumens von C15-NbCry bei 1100 °C
in Abhéngigkeit vom nominellen Nb-Gehalt der Legierung. Durch Extrapolation
der Volumina in den Ein- und Zweiphasenfeldern kann ein Homogenitétsbereich von
32,5-34,4 at-% Nb abgeschéitzt werden.

genititsbereich zu 32,5-34,4 at-% Nb. Die mittels WDX-Spektroskopie bestimmten
Grenzen des Homogenitétsbereichs von 32,8 und 34,3at-% Nb stimmen gut mit
diesen Werten und dem beobachteten Phasenbestand iiberein, allerdings wird in
fiir die Legierung der nominellen Zusammensetzung NbCry (Nr. 6) mittels WDXS
ein im Vergleich zur chemischen Analyse deutlich zu hoher Nb-Gehalt beobachtet.
Aus der Phasenanalyse ergibt sich somit, dass der Homogenitétsbereich die Zusam-
mensetzung NbCry nahezu symmetrisch einschlieit. In [109] wird die Breite des
Homogenitéitsbereichs der C15-Phase bei 1100°C in guter Ubereinstimmung mit
den in dieser Arbeit bestimmten Werten mit 32,5(3)-34,3(5) at.-% Nb angegeben.
In allen bei 1100 °C untersuchten Legierungen treten Spuren einer weiteren Phase
auf, die sich vermutlich metastabil beim Abkiihlen bildet (s. Abschnitt 5.4, S. 189).
In den Pulverdiffraktogrammen der bei 1500 °C wéarmebehandelten Proben wurden
keine zusétzlichen Reflexe beobachtet. Inshesondere bei den Nb-reichen Legierungen
wurden nach der Warmebehandlung bei 1100 °C noch Reflexe der C14-Phase beob-
achtet. Dies deutet darauf hin, dass die Reaktionsgeschwindigkeit C14 — C15 von
der Zusammensetzung abhingt. Im Pulverdiffraktogramm der bei 1500 °C wérme-
behandelten Nb-reichen Legierung (Nr. 18) werden keine Reflexe der Cl4-Phase
beobachtet. Zukiinftige Proben sollten daher zunéchst bei 1500 °C gegliiht und an-

schlielend bei tieferer Temperatur wirmebehandelt werden.
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Die Gitterparameter der bei 1500 °C wiarmebehandelten Legierungen zeigen, dass
der Homogenitétsbereich bei hoheren Temperaturen breiter wird. Die Verdnderung
der Gitterparameter beziiglich der bei 1100°C bestimmten ist in der Nb-reichen
Legierung (Nr. 18) grofer als in der Cr-reichen (Nr. 16). Wird fiir das Elementar-
zellenvolumen bei 1500°C die Ausgleichsgerade nach Gleichung 5.1 verwendet, so
ergibt sich ein Homogenitétsbereich von 32,2-36,2 at.-% Nb. Bei hoheren Tempe-
raturen ist der Homogenitatsbereich also asymmetrisch zur Nb-reichen Seite hin
ausgedehnt. Die Gitterparameter der einphasigen Legierung NbCry (Nr. 17) sind
im Rahmen der Genauigkeit dieselben wie die der bei 1100 °C wirmebehandelten

Legierung der gleichen Zusammensetzung (Nr. 6).

5.1.2 Rietveld-Verfeinerung der Kristallstruktur von C15-NbCr,

Die Kristallstruktur von C15-NbCry wurde mittels Rietveld-Profilanpassung von
Pulverdaten verfeinert. Die Reflexprofile wurden mit Hilfe von Pseudo-Voigt-Funk-
tionen beschrieben, die Asymmetrie mit einer Berar-Baldinozzi-Funktion mit 4 Ter-
men. Der Untergrund wurde mit Chebyshev-Polynomen mit 12 Koeffizienten ange-
passt.

In der Kristallstruktur von C15-NbCry besetzen sowohl Nb- als auch Cr-Atome
Lagen ohne freie Koordinaten, so dass nur Auslenkungsparameter und Besetzungs-
parameter verfeinert wurden. Die Verfeinerung der Besetzungsparameter gibt kei-
nerlei Hinweise auf eine Mischbesetzung sowohl der Nbl- als auch der Crl-Lage,
so dass sie in den letzten Verfeinerungszyklen auf eins fixiert wurden. Gemessenene
und berechnete Pulverdiffraktogramme sind in Abbildung 5.5 dargestellt. Tabelle 5.2
enthélt kristallographische Daten, Atomlageparameter und isotrope Auslenkungspa-

rameter. Interatomare Absténde sind in Tabelle 5.3 angegeben.

5.1.3 Elektrischer Widerstand von C15-NbCr,

In Abbildung 5.6 ist der spezifische elektrische Widerstand p(7") von NbCry (Nr. 6)
dargestellt.

Der geringe Restwiderstand von 3,9 uf2cm ist mit einer geringen Defektkonzen-
tration vereinbar. Eine Nebenphase, die gleichméfig iiber die gesamte Probe verteilt
ist, beeinflusst die Leitfdhigkeit offenbar nicht. Der temperaturabhéngige Teil des
elektrischen Widerstandes p(300 K) — po ist mit 50,7 uQ2cm etwa dreimal so grofl
wie der von NbCos, das ebenfalls mit C15-Struktur kristallisiert. Fiir NbCry erhélt
man damit ein Restwiderstandsverhéltnis von 14,0, was ebenfalls mit einer geringen

Defektkonzentration im Einklang ist.
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Abbildung 5.5: Gemessenene (obs.) und berechnete (calc.) Pulverdiffraktogramme
von C15-NbCry (nominelle Zusammensetzung Nbgs 3Crgs 7, Nr. 6).

Tabelle 5.2: Kristallographische Daten, Atomlageparameter und isotrope Auslen-
kungsparameter von C15-NbCrs,.

Raumgruppe F'd3m (Nr. 227), Origin Choice 2, Z = 8, a = 699,46(4) pm®

Atom Lage =« Y z Uso /pm?  Occ.

Crl 16d 0 0 0 161(8) 1

Nbl &b 3/8 3/8 3/8 142(7) 1

oKalibrierte Pulverdaten, s. Tab. 5.1, S. 169. Ergebnis der Rietveld-Profilanpassung: a =
699,25(7) pm (unkalibrierte Daten).

Tabelle 5.3: Interatomare Absténde (d < 310 pm, in pm) in C15-NbCrs.

Nbl - 12 Crl  289,98(2) Crl- 6  Crl  247,30(2)
4 Nbl  30288(2) 6 Nbl  289,98(2)
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Abbildung 5.6: Spezifischer elektrischer Widerstand p(7") von NbCrs.

5.1.4 Zusammenfassung

Die Untersuchungen im System Nb—Cr konzentrieren sich auf die bei Raumtempe-
ratur stabile Laves-Phase C15-NbCry. Der Homogenitétsbereich von C15-NbCry bei
1500°C und 1100°C sowie der Verlauf der Gitterparameter innerhalb des Homo-
genitétsbereichs bei 1100 °C wurde neu bestimmt. Bei 1100 °C schliefit der Homo-
genitétsbereich (32,5-34,4 at.-% Nb) die Zusammensetzung NbCry nahezu symme-
trisch ein, wihrend der Homogenitétsbereich bei 1500°C (ca. 32,2-36,2 at.-% Nb)

asymmetrisch zur Nb-reichen Seite hin ausgedehnt ist.

Entgegen dem gegenwiértig akzeptierten Phasendiagramm wurde in as-cast-Pro-
ben auch eine C36-Phase pulverdiffraktometrisch nachgewiesen. Eine DTA-Unter-
suchung einer as-cast-Probe gibt ebenfalls Hinweise auf eine weitere Hochtempera-
turphase neben der C14-Phase.

Fiir die Zusammensetzung C15-NbCry; wurde die Kristallstruktur mittels Riet-
veld-Profilanpassung verfeinert. Messungen des elektrischen Widerstandes dieser
Probe zeigen einen geringen Restwiderstand und ein hohes Restwiderstandsverhélt-

nis der polykristallinen Probe, was auf eine geringe Defektkonzentration hinweist.
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5.2 Das System Nb—Mn

5.2.1 Phasenanalyse

Im System Nb-Mn wurden nur Mn-reiche Legierungen hergestellt und untersucht,
vorrangig mit dem Ziel, Einkristalle von C14-Nb;_,Mns ., darzustellen. Unterschied-
liche Substitutionsgrade x konnten unter Ausnutzung des stark temperaturabhéngi-
gen Verlaufs der Solvuslinie durch Warmebehandlung bei verschiedenen Tempera-
turen erzielt werden. Die Zusammensetzung wurde durch Verfeinerung der Beset-
zungsparameter an Hand von Einkristalldaten bestimmt (s. Abschnitt 5.2.2). Aus
verschiedenen bei 1100 °C warmebehandelten Legierungen wurden drei Kristalle aus-
gewihlt. Die Verfeinerung der Besetzungs- und Gitterparameter (Pulverdaten) lie-
ferte innerhalb einer Standardabweichung die gleichen Werte. Dariiber hinaus stim-
men die aus der Verfeinerung und chemischer Analyse bestimmte Zusammensetzung
tiberein (Einkristall: 29(1) at.-% Nb, chem. Analyse (ICP-OES): 29(1) at.-% Nb).

Die Pulverdiffraktogramme sémtlicher im System Nb-Mn untersuchten Legie-
rungen zeigen nach Entfernen iiberschiissigen Mangans mit verdiinnter Salzsdure
Reflexe, die sich nicht der C14-Struktur zuordnen lassen. In Abbildung 5.7 ist exem-
plarisch das Pulverdiffraktogramm einer Legierung der nominellen Zusammenset-
zung NbioMngy nach Warmebehandlung bei 1100 °C und Behandlung mit verdiinn-
ter Salzsdure dargestellt.

Samtliche Reflexe lassen sich hexagonal mit a = 2a¢14 und ¢ = 2¢¢y4 indizieren,
jedoch zeigt keiner der untersuchten Einkristalle Uberstrukturreflexe. Dariiber hin-
aus werden in den Pulverdiffraktogrammen stets unterschiedliche Verhéltnisse der
Intensititen zwischen Reflexen der Uberstruktur und der C14-Struktur beobachtet,
so dass die beiden Phasen offenbar nebeneinander vorliegen. Ein Zusammenhang
zwischen Nb-Gehalt bzw. Warmebehandlung und dem Auftreten oder der Inten-
sitdt der Uberstrukturreflexe wird nicht beobachtet. Da die in den Pulverdiffrakto-
grammen beobachteten Uberstrukturreflexe bei keinem der untersuchten Kristalle
beobachtet wurden wird in dieser Arbeit lediglich die Kristallstruktur der C14-Phase
im System Nb—Mn beschrieben.

5.2.2 Einkristallstrukturanalyse von C14-Nb;_,Mny,, (zx = 0 und z =
0,13)

Einkristalle von C14-Nb;_,Mn,,, konnten aus zweiphasigen Legierungen NbosMnz5
und NbigMngy, die 30d bei 800°C und 1100°C wéarmebehandelt wurden, durch
Auflésen iiberschiissigen Mangans mit verdiinnter Salzsédure isoliert werden. Durch

die unterschiedliche Wéarmebehandlung konnten bei 800°C nadelférmige Kristal-
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Abbildung 5.7: Pulverdiffraktogramm einer Legierung der nominellen Zusam-
mensetzung NbjgMngy nach Wiarmebehandlung bei 1100°C und Behandlung mit
verdiinnter Salzsdure. Die moglichen Reflexpositionen der C14-Struktur sind ange-
zeigt. Im Bereich 26° < 20 < 38° werden zusétzliche Reflexe beobachtet, die sich
im Sinne einer 2a x 2a x 2¢-Uberstruktur (US) des C14-Typs indizieren lassen. Die
Indices der zusétzlichen Reflexe (Pfeile) sind angegeben.

le stochiometrischer Zusammensetzung und bei 1100 °C isometrische Kristalle mit
einem Substitutionsgrad x = 0,13(2) erhalten werden. Kristallographische Daten
sowie Angaben zur Datensammlung und Strukturverfeinerung sind in Tabelle 5.4,
die Atomlageparameter und dquivalenten Auslenkungsparameter in Tabelle 5.5 und
die anisotropen Auslenkungsparameter in Tabelle 5.6 zusammengefasst. Die Tabel-
len 5.7 (C14-NbMnjy) und 5.8 (C14-Nb;_,Mnsy,,, = 0,13) enthalten interatomare
Absténde.

Als Startmodell fiir die Strukturverfeinerungen wurden die Koordinaten aus Ta-
belle 2.5 auf Seite 22 verwendet, wobei die A-Lagen mit Nb und die B-Lagen mit Mn
besetzt wurden. Zur Kontrolle wurde auch eine Strukturlosung mit Direkten Metho-
den durchgefiihrt, die zu dem selben Strukturmodell fiithrt. Nach der Verfeinerung
der Atomlage- und Auslenkungsparameter wurde die Besetzung der Nb-Lage verfei-
nert. Der Besetzungsparameter der Nb-Lage des bei 800°C dargestellten Kristalls
weicht um eine Standardabweichung von der Vollbesetzung (100 % Nb) ab, so dass er
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Tabelle 5.4: Kristallographische Daten und Angaben zur Datensammlung und
Strukturverfeinerung von C14-Nb;_,Mny,, (z = 0 und z = 0,13).

Kristallographische Daten

Zusammensetzung NbMn, Nbog g7(2)Mng 13
(33,3 at.-% Nb) (29,0(5) at.-% Nb)

Z 4

Mol. Masse / g-mol™* 202,79 197,85

F(000) 364 355,7

Kristallsystem hexagonal

Raumgruppe P63/mmc

a / pm 486,78(5) 486,07(8)

¢/ pm 797,15(8) 796,2(2)

Volumen / nm3 0,16358(3) 0,16291(5)

Dichte / g-cm™3 8,234 8,067

KristallgroBe / pm?® 10 x 15 x 25 40 x 40 x 65

Datensammlung

Diffraktometer Rigaku R-Axis Rapid, Imaging Plate

Strahlung, Wellenlénge MoKa, A = 71,073 pm

Monochromator Graphit

Temperatur / K 293(2)

Scan w w

Braggwinkelbereich 26 9,68°-71,46° 9,68-71,80°

Indexbereiche —8<h <7, —7<h<T7,
6<k<T, T<k<T,
—-11<1<13 -13<1<13

Absorptionskorrektur multi-scan

Absorptionskoeffizient y / mm™* 21,445 21,626

Tiax.s Tin. 1,000, 0,738 1,000, 0,741

Gemessene Reflexe 2595 2459

Unabhéngige Reflexe 172 173

Ring 0,048 0,040

Beobachtete Reflexe mit [ > 20(1) 170 173

Verfeinerung

Methode full-matrix least-squares gegen F'

Parameter 11 13

R(F) | R(F?) (I > 20(I)) 0,038 / 0,071 0,024 / 0,049

R(F) / R(F?) (alle Daten) 0,039 / 0,071 0,024 / 0,049

Goodness-of-fit von F? 1,667 1,640

Extinktionskoeffizient & (Sheldrick)  0,005(3) 0,010(2)

Restelektronendichte / 107 %e-pm™  —1,71 / 1,67 —0,90 / 0,98
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Tabelle 5.5: Atomlageparameter und dquivalente Auslenkungsparameter von C14-
Nb;_Mng,, (z = 0 und z = 0,13).

NbMn,

Atom Lage = y z Ueq / pm? Occ.
Mnl 6h 01716(2) 2z 1/4 57(3)

Nb1 Af 1/3 2/3 0,5641(2)  62(5)

Mn2 2 0 0 0 62(5)
Nb0,87(2)Mn2,13

Atom Lage Y z Ueq / pm? Occ.
Mnl 6h 0,17170(9) 2z 1/4 53(2) 1 Mn
Nb(Mla) 4f 1/3 2/3  05630(5)  63(4) 0,87(2)
Mn(M1b) 4f 1/3 2/3  0577(7)  Us(Mla) 0,13
Mn2 2 0 0 0 62(3) 1 Mn

Tabelle 5.6: Anisotrope Auslenkungsparameter (in pm?) von C14-Nb;_,Mny,, (z
=0 und =z = 0,13).

Formel Atom U11 U22 U33 U23 U13 U12
NbMn, Mnl 61(5)  55(6)  52(5) 0 0 Usp/2
Nbl 60(4) Ui  66(4) 0 0 U/2
Mn2 71(6) Ui 46(9) 0 0 U/2
Nbo g7(2yMnz,13 Mnl 60(3)  56(4)  57(4) 0 0 Uyp/2
Mla, b 66(3) Ui  57(9) 0 0 Uy/2
Mn2 66(4) Ui  55(6) 0 0 Up/2

in den letzten Zyklen der Verfeinerung festgehalten wurde. Demgegeniiber weicht die
Zusammensetzung des bei 1100 °C erhaltenen Kristalls deutlich von NbMny ab. Nach
der Verfeinerung des Besetzungsparameters der Nb-Lage zeigt eine in Abbildung 5.8
wiedergegebene Differenz-Fourier-Karte eine nicht kugelférmige Restelektronendich-
teverteilung. Daher wurde die gemischt besetzte A-Lage in den letzten Zyklen der
Strukturverfeinerung als Splitposition verfeinert. Dies fithrt zu einer verminderten
Restelektronendichte nahe der gemischt besetzten Lage (von 0,9 -107%e~/pm? auf
0,6 - 107%e~ /pm?), der Effekt ist allerdings klein.

Vergleicht man die Mn-Teilstruktur der beiden Kristallstrukturen miteinander,
so fiihrt die unterschiedliche Zusammensetzung nicht zu einer unterschiedlichen
Verzerrung; die Lageparameter von Mnl sind innerhalb einer Standardabweichung
identisch. Auch die Auslenkungsparameter weisen keinerlei Anzeichen fiir (lokale)

Verzerrungen auf, die von einer verschmierten Elektronendichte an den Mn-Lagen
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Tabelle 5.7: Interatomare Abstédnde (d < 300 pm, in pm) in C14-NbMns,.

Nbl—- 6  Mnl  284,99(5) Mnl - 2 Mnl  2362(2)
3 Mnl  2851(2) 2 Mnl  250,6(2)

3 Mn2  285,65(3) 2 Mn2  246,28(8)

1 Nbl  2964(2) 4 Nbl  284,99(5)
3 Nbl  299,04(7) 2 Nbl  285,1(2)

Mn2- 6  Mnl  246,28(8)

6  Nbl  285,65(3)

Tabelle 5.8: Interatomare Abstédnde (d < 300 pm, in pm) in C14-Nb;_,Mny,, (x

= 0,13).
Mla— 3 Mnl  284,0(4) Mnl - 2 Mnl  2357(2)
6  Mnl  2850(2) 2 Mnl  2504(2)
3 Mn2  285,09(9) 2 Mn2  246,00(6)
1 Mla  297.7(8) o Mla  284,0(4)
Mib  287(5) Mib  280(3)
3 Mla  298,0(3) 2 Mla  285,0(2)
Mib  302(2) Mib  294(5)
Mib- 3 Mnl  294(5) Mn2- 6  Mnl  246,00(6)
6  Mnl  280(3) o] Mila  285,09(9)
3 Mn2  287(2) Mib  287(2)
1 Mila  287(5)
Mib  276(11)
3 Mla  302(2)
Mib  306(5)

d < 230 pm: d(Mla-M1b) = 11(6) pm

herrithren konnten. Die strukturelle Verzerrung der Mn-Teilstruktur wird gemein-
sam mit der in weiteren Verbindungen mit C14-Struktur in Abschnitt 7.3 (S. 217)
beschrieben.

Ahnlich wie in der Nb-Teilstruktur von C36-Nb;_,Coqy, (
man in der Nb-Teilstruktur von C14-Nb;_,Mns,, (=
bei Besetzung der Mla-Lage mit Nb. Auflerdem wird eine dhnliche Verzerrung der
Nb-Teilstruktur in C14-NbMny und C14-NbFe,; beobachtet, so dass diese nicht allein
auf die Antistrukturatome zuriickgefiihrt werden kann. Diese Verzerrung wird eben-
falls in Abschnitt 7.3 (S. 217) diskutiert. Im Fall von C14-Nb;_,Mny,, (z = 0,13)

liegt bereits so viel Mn auf der M1-Lage, dass die Fourierkarte infolge der Verschie-

= 0,265) beobachtet

= 0,13) bereits Verzerrungen

bung von Mn beziiglich der Nb-Lage eine nicht-kugelférmige Elektronendichte (Fy)



180 5 LAVES-PHASEN IN DEN SYSTEMEN Nb-Cr, Nb—Mn UND Nb-Fe

0.1

Abbildung 5.8: Differenz-Fourier-Karte um die gemischt besetzte M1-Lage in C14-
Nby_,Mny,, (z = 0,13); die Lage der Karte innerhalb des Koordinationspolyeders

ist gezeigt; grofle, offene Kreise: M1, kleine, schwarze Kreise: Mnl, kleine, graue
Kreise: Mn2.

zeigt. Die Verfeinerung dieser gemischt besetzten Position als Splitlage fiihrt dazu,
dass die Mn-Lage M1b beziiglich der Nb-Lage M1a um 11(6) pm in Richtung eines
Sechsecks im Kagomé-Netz (5 oder ) und damit auf ein benachbartes M1-Atom
verschoben ist. Die interatomaren Absténde zu den Mnl-Atomen im Kagomé-Netz
sind dadurch um etwa 5 pm kiirzer als die von M1la zu diesen Atomen, aber immer
noch deutlich (15 %) langer als Mn-Mn-Absténde in der Mn-Teilstruktur (mittler-
er Abstand Mn—-Mn 244,5pm). Der Abstand eines Mn-Atoms auf der Lage M1b
zum néchsten Nb-Atom auf Mla entspricht mit 287 pm im Rahmen der Genauig-
keit dem Nb—Mn-Abstand in C14-NbMn,. Ahnlich wie in der Kristallstruktur von
C36-Nb;_,Cogy, mit z = 0,265 (s. Abschnitt 4.2.1, S. 96) kann hier die Ausbil-
dung kurzer Nb-Mn(M1b)-Absténde als Triebkraft fiir die Verschiebung angesehen

werden.

5.2.3 Zusammenfassung

Im System Nb-Mn wurde die Mn-reiche Seite des Homogenitéitsbereichs der Laves-
Phase untersucht. Mn-reiches C14-Nb;_,Mns,, wurde durch Auflésen der Mn-Ma-
trix mit verdiinnter Salzséure aus zweiphasigen Legierungen C14 + Mn(Nb) isoliert.
Pulverdiffraktogramme unterschiedlich warmebehandelter Legierungen zeigen stets
zusitzliche Reflexe neben denen der C14-Struktur, die sich mit einer Uberstruktur
des C14-Typs indizieren lassen, jedoch wurden bei keinem der untersuchten Einkris-

talle Uberstrukturreflexe beobachtet. Vermutlich liegen zwei Phasen nebeneinander
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vor. Eine Gefiigeanalyse wurde bisher nicht durchgefiihrt, so dass weitere Untersu-
chungen erforderlich sind.

Durch Warmebehandlungen bei verschiedenen Temperaturen wurden Einkristal-
le von C14-Nb;_,Mny, mit den Substitutionsgraden x = 0 (800°C) und = = 0,13
(1100°C) erhalten. Die maximale Loslichkeit von Mn in C14-Nb;_,Mny, zeigt ei-
ne deutliche Tempeaturabhéangigkeit. Die Abweichungen von der Zusammensetzung
NbMn, werden — wie durch die Schreibweise der Formel angedeutet — durch Substi-
tution von Nb durch iiberschiissiges Mn hervorgerufen. Mn-Antistrukturatome sind
dabei von den Nb-Positionen verschoben. Entlang dieser Richtung werden kurze Nb—
Mn-Kontakte erzeugt, die den Nb—Mn-Abstéinden in C14-NbMny entsprechen. Die
Bildung dieser Abstéinde kann als Triebkraft der Verschiebung angesehen werden.

Die Kristallstrukturen von C14-Nb;_,Mnsy,, mit z = 0 und z = 0,13 zeigen
Abweichungen vom Hartkugelmodell. Die Verzerrungen sind jedoch fiir beide Sub-
stitutionsgrade gleich, so dass chemische Unordnung in diesem Fall keinen Einfluss
auf die Verzerrung hat. Es ist allerdings unklar, ob dies auf andere Systeme iibert-

ragbar ist.

5.3 Das System Nb—Fe

5.3.1 Phasenanalyse

Im System Nb-Fe wird eine Laves-Phase mit C14-Strukturtyp beobachtet. In der
Literatur variieren die Angaben zur Phasenbreite allerdings stark, wobei haufig iiber
einen zur Nb-reichen Seite ausgedehnten Homogenitétsbereich berichtet wird.

Sowohl in warmebehandelten Legierungen als auch in Legierungen im Gusszu-
stand mit 26-40 at.-% Nb wurde stets eine Laves-Phase vom C14-Typ beobachtet,
die im folgenden als C14-Nb;,,Fe, ., bezeichnet wird. Andere Polytypen der Laves-
Phase wurden nicht gefunden. C14-Nby4,Fesy, schmilzt bei der Zusammensetzung
NbFe, kongruent bei 1630 °C.

Der Homogenitétsbereich der Laves-Phase bei 1100 °C wurde bestimmt und der
Verlauf der Gitterparameter in Abhéngigkeit vom Nb-Gehalt untersucht. Hierzu
wurden Legierungen mit Nb-Gehalten von 26-40 at.-% hergestellt und sowohl pul-
verdiffraktometrisch als auch mit metallographischen Methoden analysiert. Die Er-
gebnisse der Phasenanalyse wéarmebehandelter Nb—Fe-Legierungen sind in Tabel-
le 5.9 zusammengefasst. Das Gefiige der Legierung Nr. 6 mit 33,3 at.-% Nb ist in
Abbildung 5.9 dargestellt, ein Pulverdiffraktogramm in Abbildung 5.10. Neben der
Laves-Phase liegen Spuren einer weiteren Phase vor, die mit TisNi-Struktur kristal-

lisiert und in allen untersuchten Proben gefunden wird. Die Stabilitdt dieser Phase
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Tabelle 5.9: Ergebnisse der Phasenanalyse bei 1100 °C wéarmebehandelter Nb—Fe-
Legierungen.

Nb-Gehalt (at.-%) Gitterparameter a, ¢
nominell ICP-OES WDXS der Laves-Phase in pm

Nr. Phasenbestand?

1 Cl4 + Fe(Nb) 26,0 27.9(2) 481,36(4), 785,09(5)
2 C14° 28,0 - 28,4(3)  481,59(7), 785,7(1)
3 C14 29,0 20.4(3)  29,2(2) 482,11(5), 786,42(7)
4 C14 30,0 30,1(3)  30,3(3) 482,49(6), 787,2(1)
5 C14 32,0 32,2(4)  32,5(2) 483,46(5), 788,80(8)
6 C14 33,3 33,3(3)  33,2(2) 484,19(4), 789,78(6)
7 C14 34,0 342(3)  34,5(3) 484,61(6), 790,48(9)
8  Cl4 + TiNi 35,0 34,6(1)°  485,03(5), 791,06(7)
9 Cl4 + p 36,0 34.8(2)° 485,56(4), 791,75(7)
10 Cld + u 38,0 485,62(6), 791,3(1)
11 Cld + u 40,0 35,2(2)°  485,69(7), 791,9(2)

“Alle Priparate enthielten Spuren einer weiteren Phase (TisNi-Typ), in Nr. 2 und 8 ist der
Anteil sogar einige Prozent.

*Spuren Fe(Nb).

“Die C14-Phase in Proben mit (Nb) > 0,35 zeigt laut WDXS einen kontinuierlichen Anstieg
des Nb-Gehalts im Zweiphasengebiet, s. Text.

wird in Abschnitt 5.4 (S. 189) diskutiert.

Die Gitterparameter a und ¢ von C14-Nb;r,Fesy, sind in Abbildung 5.11 gegen
den Nb-Gehalt aufgetragen. Fine Extrapolation der Gitterparameter in den Ein-
und Zweiphasenfeldern auf die Schnittpunkte der Ausgleichsgeraden fiihrt zu abwei-
chenden Ergebnissen fiir die Auftragungen von a und ¢, da sich das ¢/a-Verhéltnis
innerhalb des Homogenitétsbereichs dndert. Zum Abschitzen des Homogenitétsbe-
reichs wurde daher das Elementarzellenvolumen betrachtet, das in Abbildung 5.12
gegen den Nb-Gehalt der Legierung aufgetragen ist. Das Elementarzellenvolumen in
Abhéngigkeit vom Nb-Stoffmengenanteil x folgt auf der Fe-reichen Seite der linearen
Beziehung

Viz/(10° pm?®) = 47(1)x + 144,6(4) (5.2)

gemifl der VEGARDschen Regel. Diese Ausgleichsgerade beschreibt auch das Ele-
mentarzellenvolumen auf der Nb-reichen Seite; eine Anderung der Steigung wie im
Falle von C15-Nb;_,Cosy, (s. Abschnitt 4.1, S. 81) wird nicht beobachtet. Fiir den
Nb-reichen Bereich liegen jedoch nur zwei Proben (Nr. 7 und 8) innerhalb des Ho-
mogenitétsbereichs vor, von denen eine (Nr. 8, 35at.-% Nb) die Nebenphase mit
TisNi-Struktur enthélt. Vorldufig wird aber angenommen, dass Gleichung 5.2 auch

fiir den Nb-reichen Bereich giiltig ist.
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Abbildung 5.9: Gefiige von Nbs; sFegq 7 (N1. 6) im Hellfeld: Neben der Hauptphase
mit C14-Struktur liegen Spuren einer zweiten Phase mit TisNi-Struktur vor.

Nbg3 3Fegg 7 (Nr. 6)

Huber G670, CoKoay

C14, a =484,19(4) pm, c = 789,78(6) pm
| Ti,Ni-Typ
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Abbildung 5.10: Pulverdiffraktogramm einer Legierung der nominellen Zusam-
mensetzung Nbss sFegs 7 (Nr. 6) nach Warmebehandlung bei 1100 °C. Die moglichen
Reflexpositionen der C14-Struktur sind angezeigt; Reflexe, die einer Nebenphase mit
TisNi-Struktur zugeordnet werden kénnen, sind durch Pfeile gekennzeichnet.
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Abbildung 5.11: Verlauf der Gitterparameter a und ¢ von C14-Nbyy,Fesy, bei
1100°C in Abhéngigkeit vom nominellen Nb-Gehalt der Legierung. Die Schnitt-
punkte der Ausgleichgeraden in den Ein- und Zweiphasengebieten liegen bei 27.5
und 36,2 at.-% Nb fiir @ und 27,3 und 35,9 at.-% Nb fiir ¢, Erlauterungen: s. Text.
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Abbildung 5.12: Verlauf des Elementarzellenvolumens von C14-Nbyy,Fesy, bei
1100°C in Abhéngigkeit vom nominellen Nb-Gehalt der Legierung. Die Grenzen des
Homogenitdtsbereichs (Schnittpunkte der Ausgleichsgeraden) ergeben sich zu 27,4
und 36,3 at.-% Nb. Erlduterungen: s. Text.
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Durch Extrapolation des Elementarzellenvolumens in den Zweiphasengebieten
und dem Stabilitétsbereich wird die Breite des Homogenitétsbereichs bei 1100 °C zu
ca. 27,4-36,3 at-% Nb bestimmt. Die Nb-reiche Grenze liegt hier hoher als der durch
Auftragung der Gitterparameter (Abbildung 5.11) bestimmte Wert. Dies ist darauf
zuriickzufithren, dass fiir die Berechnung der Ausgleichsgerade (Gl. 5.2) nur Proben
mit < 33,3 at.-% Nb beriicksichtigt wurden. Der Homogenitatsbereich schliefit die
Zusammensetzung NbFe, asymmetrisch ein. Entgegen dem zur Zeit akzeptierten
Phasendiagramm [143] ist der Homogenitétsbereich auch zur Fe-reichen Seite hin
ausgedehnt.

Wihrend die Ergebnisse der Pulverdiffraktometrie und der WDXS-Analyse fiir
die Fe-reiche Grenze des Stabilitédtsbereichs gut iibereinstimmen, weichen sie auf
der Nb-reichen Seite deutlich voneinander ab. Untersuchungen der Mikrostruktur
mittels EDXS (die ein kleineres Probenvolumen untersucht als WDXS) belegen In-
homogenititen innerhalb der Laves-Phase. Schwankungen um ca. 1at.-% in der
Zusammensetzung innerhalb kleiner Bereiche der Probe fithren dazu, dass in der
WDXS ein gegeniiber der maximalen Loslichkeit zu niedriger Nb-Gehalt bestimmt
wird. Dariiber hinaus steigt der Nb-Gehalt der C14-Phase im Zweiphasengebiet laut
WDXS kontinuierlich an. Diese Schwankungen koénnen vermutlich auf die Phase mit
Ti,Ni-Struktur zuriickgefiihrt werden, die in den Proben mit > 35 at.-% mit Anteilen

von einigen Volumenprozent beobachtet wird.

5.3.2 Einkristallstrukturanalyse von C14-NbFe,

Ein xenomorpher, metallisch glanzender Einkristall wurde aus einem grob gemorser-
ten Préparat der nominellen Zusammensetzung Nbgs sFegs 7 (Nr. 6 in Tabelle 5.9,
S. 182) isoliert. Kristallographische Daten sowie Angaben zur Datensammlung und
Strukturverfeinerung sind in Tabelle 5.10, die Atomlageparameter und &dquivalenten
Auslenkungsparameter in Tabelle 5.11 und die anisotropen Auslenkungsparameter
in Tabelle 5.12 zusammengefasst. Tabelle 5.13 enthélt ausgewéhlte interatomare
Absténde.

Als Startmodell fiir die Strukturverfeinerung wurden die idealen Atomlagepara-
meter aus Tabelle 2.5 auf Seite 22 verwendet, wobei die A-Lagen mit Nb und die
B-Lagen mit Fe besetzt wurden. Zur Kontrolle wurde auch eine Strukturlésung mit
Direkten Methoden durchgefiihrt, die zu dem selben Strukturmodell fithrt. Die Ver-
feinerung der Atomlage-, Besetzungs- und thermischen Auslenkungsparameter zeigt
keinerlei Anzeichen fiir Mischbesetzungen der Atomlagen.

Obwohl frei von chemischer Unordnung, weisen sowohl das A- als auch das B-

Netz von NbFey strukturelle Verzerrungen auf, die zusammen mit den Ergebnissen
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Tabelle 5.10: Kristallographische Daten und Angaben zur Datensammlung und
Strukturverfeinerung von C14-NbFe,.

Kristallographische Daten

Zusammensetzung NbFe,, 33,3at.-% Nb
Z 4

Mol. Masse / g-mol™! 213,23

F(000) 372

Kristallsystem hexagonal
Raumgruppe P63/mmc

a / pm 484,19(4)

¢/ pm 789,78(6)

Volumen / nm3 0,16035(2)

Dichte / g-em™3 8,476

Kristallgréfe / pm?® 15 x 30 x 50
Datensammlung

Diffraktometer Rigaku AFCT7, Mercury CCD
Strahlung, Wellenldnge MoKa, A = 71,073 pm
Monochromator Graphit

Temperatur / K 293(2)

Scan w

Braggwinkelbereich 26 9,72°-69,76°
Indexbereiche —T7T<h<7 -7T<EkE<T7 —-12<I[<11
Absorptionskorrektur Multi-Scan
Absorptionskoeffizient p / mm™! 24,22

Tax., T, 1,000, 0,6238
Gemessene Reflexe 2289

Unabhéngige Reflexe 160

Ring 0,034

Beobachtete Reflexe mit I > 20([) 159

Verfeinerung

Methode full-matrix least-squares gegen F?
Parameter 11

R(F) /| R(F?) (I > 20(1)) 0,025 / 0,066

R(F) / R(F?) (alle Daten) 0,025 / 0,066
Goodness-of-fit von [ 1,263

Extinktionskoeffizient & (Sheldrick) 0,097(8)
Restelektronendichte / 1075 e-pm™3 —1,22 / 0,96
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Tabelle 5.11: Atomlageparameter und &dquivalente Auslenkungsparameter von

C14-NbFe,.
Atom  Lage z Ueq / pm? Occ.
Fel  Gh 01701(2) 2z 1/4 61(3) 1 Fe
Nbl  4f 2/3  0,56382(9) 61(3) 1 Nb
Fe2  2a 0 66(4) 1 Fe

Tabelle 5.12: Anisotrope Auslenkungsparameter (in pm?) von C14-NbFe,.

Atom Un Us: Us3 Uss Uiz Uiz
Fel 65(4) 57(5) 57(5) 0 0 Usy /2
Nbl 63(3) Un 65(4) 0 0 Usz/2
Fe2 74(5) Un 52(7) 0 0 Usz/2

Tabelle 5.13: Interatomare Absténde (d < 300 pm, in pm) in C14-NbFes.

Nbl - 3
6

W = W

Fel
Fel
Fe2
Nbl
Nbl

283,13(8)
283,27(4)
284,05(3)
204,1(2)

297,17(5)

Fel —

Fe2 —

S O e NG R NI V)

Fel
Fel
Fe2
Nbl1
Nbl

Fel
Nb1l

237.1(2)
247.1(2)
243,60(7)
283,13(8)
283,27(4)
243,60(7)
284,05(3)
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der Strukturverfeinerungen anderer C14-Phasen in Abschnitt 2.2.9 (S. 29) diskutiert

werden. Auch das ¢/a-Verhéltnis weicht vom idealen Wert ab.

5.3.3 Elektrischer Widerstand von C14-NbFe,

In Abbildung 5.13 ist der spezifische elektrische Widerstand p(7") von C14-NbFe,
(nominelle Zusammensetzung Nbss sFegs 7, Nr. 6) dargestellt. Die Unstetigkeiten in
der Kurve bei ca. 80K und ca. 210K sind auf Kontaktierungsprobleme zuriick-

zufiithren.
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Abbildung 5.13: Spezifischer elektrischer Widerstand p(7") von C14-NbFe,. Die
Unstetigkeiten in der Kurve bei ca. 80 K und ca. 210 K sind auf Kontaktierungspro-
bleme zuriickzufiihren.

Trotz der bei der Zusammensetzung NbFe, geringen Konzentration von Punktde-
fekten, die auch durch die Strukturverfeinerung am Einkristall bestéatigt wird (keine
Hinweise auf gemischt besetzte Lagen) weist die untersuchte Probe einen Restwi-
derstand von 20,1 ufdcm auf, der etwa viermal so grof ist wie der Restwiderstand
von C15-NbCry und C15-NbCos. Die in Abschnitt 5.3.1 angesprochene Nebenphase
wird nur in einem kleinen Teil der Probe beobachtet, sie sollte keinen groflen Ein-
fluss auf den elektrischen Widerstand der Probe haben. Moglich ist jedoch, dass
sonstige Eigenschaften des Gefiiges, z. B. Korngrenzen, den vergleichsweise hohen
Restwiderstand verursachen.

Der temperaturabhéngige Teil des elektrischen Widerstandes liegt bei p(300 K) —
po = 1075 pufQlem und ist damit etwa doppelt so grofl wie der von NbCrsy. Die
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temperaturabhéhngige Komponente ist im Falle kleiner Defektkonzentrationen un-
abhéngig von der Defektkonzentration und spiegelt Einfliisse von Gitterschwingun-
gen (Phononen) auf den elektrischen Widerstand wider. Da das Phononenspektrum
nicht nur von der chemischen Bindungssituation beeinflusst wird, sondern auch von
der Symmetrie des Kristalls, ist ein direkter Vergleich der temperaturabhédngigen
Beitrage zum elektrischen Widerstand von Verbindungen unterschiedlichen Struk-

turtyps nur bedingt moglich.

5.3.4 Zusammenfassung

C14-Nb; ¢, Feqsy, kristallisiert mit einem breiten Homogenitétsbereich (27,4-36,3 at.-
% Nb bei 1100°C), der beziiglich der Zusammensetzung NbFey asymmetrisch zur
eisenreichen Seite hin ausgedehnt ist.

Die mittels Rontgenstrukturanalyse an einem Einkristall der Zusammensetzung
NbFe, verfeinerte Kristallstruktur zeigt wie die bereits beschriebenen Kristallstruk-
turen von C14-NbMny und C14-Nby,,Cos_, Abweichungen vom Hartkugelmodell,
die in Abschnitt 7.3 (S. 217) diskutiert werden.

5.4 Metastabile Phasen in den Systemen Nb—Cr und Nb—Fe

In Abbildung 5.14 ist das Pulverdiffraktogramm einer Legierung der nominellen
Zusammensetzung NbgsFegs im Gusszustand dargestellt. Die Lage der moglichen
Reflexe ist eingezeichnet®? . Die Reflexe der Minoritiitsphase konnten kubisch indi-
ziert werden, die Verfeinerung des Gitterparameters (kalibrierte Pulverdaten) ergibt
a = 1125,59(6) pm.

An Hand der Gitterparameter wird vermutet, dass die Minoritatsphase im TipNi-
Typ kristallisiert. In der Literatur finden sich Berichte {iber diesen Strukturtyp in ei-
ner Reihe von bindren Systemen, aber héufig wird dieser entweder als metastabil oder
als Hochtemperaturphase beschrieben. Im Falle des Systems Nb—Fe wird von GOLD-
SCHMIDT [133] tiber eine intermetallische Verbindung NbsFe, mit TipNi-Struktur
berichtet. In einer spéteren Untersuchung wird gezeigt, dass diese Verbindung me-
tabil ist und sich in langsam abgekiihlten Proben bilden kann [148]. Auerdem kann
der TiyNi-Typ im System Nb-Fe durch Verunreinigungen stabilisiert werden [147].
Von LU und JACK [146] werden ein terndres Oxid mit der Summenformel NbgFesO

und ein Nitrid mit der Summenformel NbsFesN beschrieben, die in einer gefiillten

33)Zur Berechnung der Reflexpositionen der Cl14-Phase wurden die Gitterparameter der C14-
Phase in der wirmebehandelten Legierung dieser Zusammensetzung verwendet (a = 485,03 pm, ¢
= 791,06 pm).
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NbssFegs (Nr. 8, as—cast)

Huber G670, CoKa,

Intensitat / bel. Einheiten
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Abbildung 5.14: Pulverdiffraktogramm einer Legierung der nominellen Zusam-
mensetzung NbssFegs (Nr. 8 in Tab. 5.9, S. 182) im Gusszustand. Die moglichen
Reflexpositionen der C14- und Ti;Ni-Struktur sind angezeigt.

Variante des TigNi-Typs, dem W3Fe3C-Typ, kristallisieren. Die Gitterparameter be-
tragen a(NbgFegO) = 1125,1(5) pm und a(NbzFesN) = 1134,7(1) pm.

Das Gefiige einer warmebehandelten Legierung der nominellen Zusammenset-
zung wurde in einem Elektronenmikroskop mittels EBSD (electron back-scatter dif-
fraction) untersucht (Elektronenmikroskop JEOL JSM 6500 F ausgestattet mit ei-
nem EBSD-System von TSL). Die Untersuchungen wurden von Dr. SATORU KOBA-
YAsHI und Dr. FRANK STEIN (MPI fiir Eisenforschung GmbH, Diisseldorf) durch-
gefithrt. Eine Gefiigeaufnahme sowie entsprechende EBSD-Diagramme sind in Ab-
bildung 5.15 wiedergegeben.

Im Lichtmikroskop sowie in der BSE-Aufnahme im Elektronenmikroskop (Abb.
5.15.a) ist neben der Hauptphase mit C14-Struktur eine im BSE-Kontrast hell er-
scheinende weitere Phase zu erkennen, die sich an den Korngrenzen der C14-Phase
befindet. Die Zusammensetzung dieser Phase ist ca. NbsgFeso (Aufgrund der ge-
ringen Doménengrofe kann die Zusammensetzung nur abgeschétzt werden). Die-
se Zusammensetzung liegt innerhalb des Homogenitétsbereichs der u-Phase; dies
widerspricht jedoch dem Pulverdiffraktogramm, das keinerlei Reflexe der p-Phase

zeigt. Ein EBSD-Diagramm eines Partikels der hellen Phase kann mit berechneten
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OMPO 150KV X1,000

. PHI= 261" 2= ° phil=1164" PHI =54 .5° phi2 = 288 4°
Nickel Titanium (C) Ti2Mi_Cl 0.10 Iron Miobium 201142 2 Fe7 Mb6 _ C| 0.01

Abbildung 5.15: (a) BSE-Aufnahme des Gefiiges einer bei 1100 °C wirmebehan-
delten Legierung der nominellen Zusammensetzung NbssFegs, (b) EBSD-Diagramm
mit Kikuchi-Linien der hellen Phase, (¢) EBSD-Diagramm (b) mit berechneten Li-
nien des TiyNi-Typs, (d) EBSD-Diagramm (b) mit berechneten Linien des WgFer-
Typs (p-Phase); die berechneten und beobachteten Kikuchi-Linien in (c) stimmen
iiberein.
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Kikuchi-Linien der TisNi-Struktur zur Deckung gebracht werden, nicht jedoch mit
denjenigen der u-Phase (Abb. 5.15.b—d). Neben der C14-Phase und der Phase mit
TioNi-Struktur sind in der BSE-Aufnahme dunkle, kleine (< 1pum) Partikel einer
weiteren Phase zu erkennen, die laut EDXS Sauerstoff enthalten. Die Anwesenheit
von Sauerstoff konnte eine Phase mit TipNi-Struktur im System Nb-Fe stabilisieren.

Eine Verbindung mit TisNi-Struktur tritt zumindest in Spuren in allen in die-
ser Arbeit beschriebenen Proben im System Nb-Fe auf. In den Proben mit 28 und
35 at.-% Nb, die nahe an den Grenzen des Homogenitétsbereichs liegen, und weiteren
Nb-reichen Proben, ist ihr Anteil jedoch besonders grof3. Die Gitterparameter dieser
Verbindung sind in der eisenreichen (28 at.-% Nb) Probe grofier (a = 1136,4(1) pm)
als in der niobreichen und liegen damit niher an dem fiir das Nitrid bestimmten
Wert. Die Ursache hierfiir ist noch nicht bekannt. Da die Doménen der Phase mit
TipNi-Struktur in der Legierung mit 28 at.% Nb sehr klein sind, kann die Zusam-
mensetzung nicht mit der Mikrosonde bestimmt werden.

Eine Wiarmebehandlung der Proben bei 1100 °C reduziert den Anteil dieser Pha-
se nur geringfiigig. Insbesondere dass diese Phase in Proben stark unterschiedlicher
Zusammensetzung beobachtet wird, nicht jedoch in den Proben, deren Zusammen-
setzung zwischen diesen beiden liegt, legt nahe, dass die Phase mit TisNi-Struktur
im System Nb—Fe moglicherweise durch geringe Gehalte von Verunreinigungen sta-
bilisiert wird. Die Massenanteile von Stickstoff und Sauerstoff in den untersuchten
Nb-Fe-Proben lagen unterhalb der jeweiligen Nachweisgrenzen (50 ppm fiir N und
250 ppm fiir O). Sie bildet sich offenbar nur, wenn die Abkiihlbedingungen geeignet
sind.

Untersuchungen im System Nb-Cr haben gezeigt, dass der Anteil der TipNi-
Phase erhoht werden kann, wenn der Sauerstoffgehalt im Ausgangsmaterial (es wur-
de Cr mit 410 ppm und 4100 ppm Sauerstoff eingesetzt) grofer ist. Ahnlich wie im
System Nb—Fe ist der Anteil an einer Phase mit Ti;Ni-Struktur innerhalb des Ho-
mogenitétsbereichs der C15-Phase geringer als auflerhalb. Dies lédsst vermuten, dass
diese Phase nicht notwendigerweise eine Gleichgewichtsphase des bindren Systems
sein muss. Durch Warmebehandlung einer Nb—Cr-Probe (Zusammensetzung NbCry)

bei 1500 °C konnten Spuren einer Phase mit Ti;Ni-Struktur entfernt werden.
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6 Untersuchungen an Mischkristallen
C14—Nb(Cr1_xC0x)2 und C14—Nb(Cr1_xN1$)2

6.1 Die Mischkristallreihe C14-Nb(Cr;_,Co,)-

6.1.1 Darstellung und Phasenanalyse

Im System Nb—Cr—Co wird bei Laves-Phasen entlang des Konzentrationsschnitts
Nb(Cr;_,Co,)s mit steigendem Co-Gehalt ein Wechsel von der C15- zur C14- und
wieder zur C15-Struktur beobachtet. Die Grenzen der Homogenitétsbereiche der
Polytypen bei 1000 °C wurden von ZHU et al. bestimmt (vgl. Abschnitt 2.5.6). Dabei
wurden keine Strukturuntersuchungen an Einkristallen durchgefiihrt. Es ist jedoch
insbesondere im Fall der Mischkristalle mit C14-Struktur interessant, ob die Co- und
Cr-Atome die unterschiedlichen Pléatze in der B-Teilstruktur bevorzugt, vielleicht gar

geordnet besetzen.

Neben den bereits beschriebenen bindren Verbindungen C15-NbCry und C15-
NbCos wurden ternére Legierungen im System Nb—Cr—Co hergestellt und sowohl
pulverdiffraktometrisch als auch metallogaphisch untersucht. Die Ergebnisse der

Phasenanalyse sind in Tabelle 6.1 zusammengefasst.

Die nominellen und mittels ICP-OES bestimmten Zusammensetzungen der Le-
gierungen stimmen gut iiberein, allein bei Legierung Nr. 4 wird eine signifikante
Abweichung von mehr als 1at.-% (5,50) fiir den Cr-Gehalt beobachtet. Mit ande-
ren Methoden (WDXS, Auftragung des mittleren Atomvolumens und Einkristall-
Rontgenstrukturanalyse; s. auch unten) kann keine signifikante Abweichung von der

nominellen Zusammensetzung festgestellt werden.

In Abbildung 6.1 ist (zum Vergleich mit C15-NbCrs und C15-NbCo,) das mittlere
Atomvolumen in Abh#ngigkeit vom Substitutionsgrad x aufgetragen. Eine lineare

Anpassung der Volumina der Mischkristalle ergibt
Vatom/10° pm? = —1,25(4)z + 14,22(2). (6.1)

Die Steigung stimmt gut mit dem von ZHU et al. [84] bestimmten Wert von —1,24
iiberein. Wird mit dieser Ausgleichsgerade das mittlere Atomvolumen fiir die bindren
Phasen C15-NbCry und C15-NbCos berechnet, so wird ein gegeniiber dem experi-
mentell bestimmten Volumen geringerer Wert erhalten (NbCry: beobachtet 14,26 -
10% pm?, berechnet 14,22 -10° pm? und NbCo,: beobachtet 13,01 -10° pm3, berechnet
12,97 - 10° pm?). Diese Abweichungen sind jedoch nicht signifikant.
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Tabelle 6.1: Ergebnisse der Phasenanalyse der bei 1100 °C wéarmebehandelten Nb—Cr—Co-Legierungen.

Zusammensetzung Nb/Cr/Co in at.-% Gitterparameter® b 163
Nr. Phasenbestand ominell ICP-OES WDXS in pm Vatom' in 10° pm
1 C15 + Cl4 Nb 33,3 697,93(6) 14,165(4) (C15)
Cr 62,2
Co 4.4
2 C14° Nb 33,3 33,1(4) 32,8(3) 488,67(8), 13,809(9)
Cr 44,5 44,6(5) 45,1(3) 801,3(2)
Co 22,2 22.2(3) 22.1(4)
3 C14 Nb 333 33,3(4) 33,8(3) 486,90(6), 13,611(5)
Cr 33.3 33,3(4) 33,5(2) 795,53(9)
Co 33,3 33,4(4) 32,7(2)
4 C14¢ Nb 33.3 33,8(4) 33,3(4) 484,86(5), 13,381(4)
Cr 92,2 21,1(2) 23,2(1) 788,69(7)
Co 44,5 45.1(5) 43.5(2)
5 C14¢ Nb 33.3 32,9(2) 33,7(2) 481,34(5), 13,082(4)
Cr 5.6 5,6(1) 6,1(1) 782,39(7)
Co 61,1 61,5(4) 60,2(1)

%q und ¢ (C14) oder a (C15).

bMittleres Atomvolumen, Vatom = Viz/3Z,Cl15: Z =8, Cl4: Z = 4.
¢Spuren einer zweiten Phase mit der Zusammensetzung 46,7 at.-% Nb, 34,5at.-% Cr und 18,8at.-% Co (EDXS).

dEinphasiges Bulkmaterial mit einer zweiten Phase (Zusammensetzung (EDXS) 47,8at.-% Nb, 14,0 at.-% Cr und 38,2at.-% Co) in einem ca. 20 um

breiten Streifen am Probenrand.

€Spuren einer zweiten Phase mit der Zusammensetzung 48,5at.-% Nb, 5,9 at.-% Cr und 45,6 at.-% Co (EDXS).
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Abbildung 6.1: Verlauf des mittleren Atomvolumens von C14-Nb(Cr;_,Co,)s in
Abhéngigkeit vom Substitutionsgrad x bei 1100°C. Die Volumina von C15-NbCr,
und C15-NbCo, sind ebenfalls eingezeichnet.

6.1.2 Einkristall-Rontgenstrukturanalyse

Xenomorphe, metallisch glinzende Einkristalle von C14-Nb(Cr;_,Co,)s wurden aus
Legierungen der nominellen Zusammesetzungen Nbgs 3Cryy 5Co902 (Nr. 2 in Tabel-
le 6.1, S. 194), Nbgs3 3Crs3 3Co333 (Nr. 3) und Nbgs 3Cras2Cosq5 (Nr. 4) nach 30d
Wirmebehandlung bei 1100 °C isoliert. Kristallographische Daten sowie Angaben
zur Datensammlung und Strukturverfeinerung sind in Tabelle 6.2, die Atomlagepa-
rameter und dquivalenten Auslenkungsparameter in Tabelle 6.3 und die anisotropen
Auslenkungsparameter in Tabelle 6.4 zusammengefasst. Tabelle 6.5 enthélt intera-
tomare Absténde.

Als Startmodell fiir die Strukturverfeinerungen wurden die Koordinaten aus Ta-
belle 2.5 auf Seite 22 verwendet, wobei die A-Lagen mit Nb und die B-Lagen zu-
néchst mit Cr (Nbgg 3Cras 5Cog2 9 und Nbss 5Crss 3Co33 3) oder Co (Nbgz 3Crag 2Couq 5)
besetzt wurden. Zur Kontrolle wurde auch eine Strukturlésung mit Direkten Metho-
den durchgefiihrt, die zu dem selben Strukturmodell fiihrt. In den letzten Zyklen der
Strukturverfeinerung wurde die Mischbesetzung der Lagen B1 und B2 mit Cr und
Co verfeinert. Dabei wurde die Summe der Besetzungsparameter auf eins festgehal-
ten und die Auslenkungsparameter fiir die Atome auf einer Lage gleichgesetzt. Die
Rontgenbeugungsexperimente geben keinerlei Hinweise auf eine Mischbesetzung der

Nb-Lage. Die unterschiedliche Besetzung der Lagen B1 und B2 mit Cr und Co sowie
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Tabelle 6.2: Kristallographische Daten und Angaben zur Datensammlung und
Strukturverfeinerung von C14-Nb(Cr;_,Co,)s (x = 0,31, z = 0,48 und = = 0,66).

Kristallographische Daten

Zusammensetzung NbCry 38C0g 62(5) NbCry,04Cog 965y NbCro67C01 33(6)
(21(2) at.-% Co)  (32(2) at-% Co)  (44(2) at-% Co)

Z 4

Mol. Masse / g-mol~! 201,19 203,56 206,31

F(000) 363,4 367,52 371,96

Kristallsystem hexagonal

Raumgruppe P63/mmc

a / pm 488,67(8) 486,90(6) 484,86(5)

¢/ pm 801,3(2) 795,53(9) 788,69(7)

Volumen / nm3 0,16570(5) 0,16332(3) 0,16057(3)

Dichte / g-cm™3 8,065 8,279 8,527

Kristallgrofie / pm? 25 x 40 x 40 15 x 20 x 45 15 x 50 x 70

Datensammlung

Diffraktometer Rigaku AFC?7, Rigaku R-Axis Rapid,

Strahlung, Wellenlénge

Mercury CCD

Imaging Plate

MoKa, A = 71,073 pm

Monochromator Graphit

Temperatur / K 293(2)

Scan o, w w w

Braggwinkelbereich 20 9,64-62,46° 9,66—69,81° 9,90-69,66°

Indexbereiche —7<h<5, —7<h<T7, —7<h<T7,
—6 < k<6, —T<k<T, —T<h<T,
—-11<l<11 —-11<1<12 -11<1<10

Absorptionskorrektur multi-scan

p® / mm~1 21,18 22,69 24,39

Thax., Tmin. 1,000, 0,622 1,000, 0,609 1,000, 0,549

Gemessene Reflexe 1190 2270 2475

Unabhéngige Reflexe 120 163 152

Rint 0,024 0,052 0,041

Beobachtete Reflexe® 116 157 151

Verfeinerung

Methode full-matrix least-squares gegen F2

Parameter 13 13 13

R(F) / R(F?) (I >20(I)) 0,023 /0,044 0,032 / 0,059 0,025 / 0,055

R(F) / R(F?) (alle Daten) 0,026 / 0,046 0,035 / 0,060 0,025 / 0,055

Goodness-of-fit von F? 1,274 1,496 1,563

Extinktionskoeffizient k¢ 0,012(2) 0,015(3) 0,015(3)

pmin/maxd / 107 %epm~3 —0,85 / 1,22 —0,95 / 0,98 —1,04 / 0,92

2 Absorptionskoeffizient.
°T > 20(1).
¢Sheldrick-Schema.
4Restelektronendichte.
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Tabelle 6.3: Atomlageparameter und dquivalente Auslenkungsparameter (in pm?)

von C14-Nb(Cry_,Co,)s (x = 0,31, z = 0,48 und = = 0,66).

C14-Nb(Cr;_,Coy)s, x = 0,31

Atom Lage = Y z Ueq Occ.

MI  6h  0,1703(2) 2= 1/4 69(4)  0,72(4) Cr + 0,28 Co
Nbl 4f  1/3 2/3  0,56252(9) 76(3) 1

M2 22 0 0 0 69(5)  0,60(4) Cr + 0,40 Co
C14-Nb(Cr;_,Coy, )2, z = 0,48

Atom Lage «x Y z Ueq Occ.

ML 6k  0,1708(2) 2« 1/4 60(3)  0,53(4) Cr + 0,47 Co
Nbl 4f 1/3 2/3 0,5634(1) 65(3) 1

M2 2a 0 0 0 66(6) 0,48(7) Cr 4+ 0,52 Co
C14-Nb(Cry_,Co,)s, x = 0,66

Atom Lage = Yy z Ueq Occ.

ML 6k  0,1703(2) 2z 1/4 55(3)  0,31(4) Cr + 0,69 Co
Nbl 4f  1/3 2/3  0,5639(1)  66(3) 1

M2 2 0 0 0 60(5)  0,41(6) Cr + 0,59 Co

Tabelle 6.4: Anisotrope Auslenkungsparameter (in pm?) von C14-Nb(Cr;_,Co, )2

(x =0,31, z = 0,48 und = = 0,66).

Cl4—Nb(CI‘1_mCO$)2, r = 0,31

Atom Ui Us: Us3z Uss Uiz Uiz
M1 71(5) 63(6) 67(5) 0 0 Uz /2
Nb1 77(4) Un 73(4) 0 0 Uz /2
M2 66(7) Un 74(9) 0 0 Usy /2
C14-Nb(Cr;_,Co,)s, x = 0,48

Atom Ui Us: Us3z Uss Uiz Uiz
M1 68(4) 58(5) 51(5) 0 0 Usy /2
Nbl 68(3) Un 59(4) 0 0 Usa /2
M2 78(6) Un 42(9) 0 0 Usy /2
C14-Nb(Cr;_,Coy)s, = = 0,66

Atom Uy Usy Uss Usz Uiz Uiz
M1 61(4) 45(5) 54(5) 0 0 Usz /2
Nb1l 71(3) Un 56(4) 0 0 Uz /2
M2 71(6) Un 39(9) 0 0 Usy /2
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Tabelle 6.5: Interatomare Absténde (d < 320 pm, in pm) in C14-Nb(Cr;_,Co,)-

(x = 0,31, z = 0,48 und = = 0,66).

z =031 z = 0,48 z = 0,66
Nb1 - 3 M1 285,93(9) 284,56(9) 282,92(9)
6 M1 286,34(5) 285,14(5) 283,40(5)
3 M2 286,55(5) 285,60(5) 284,44(3)
1 Nb1 300,4(2) 296,8(2) 293,5(2)
3 Nb1 299,39(7) 298,63(6) 297,55(6)
M1 — 2 M1 239,1(2) 237,5(2) 237,1(2)
2 M1 249,6(2) 249,4(2) 247 8(2)
2 M2 246,76(7) 245 54(7) 243,60(6)
2 Nb1 285,93(9) 284,56(9) 282,92(9)
4 Nb1 286,34(5) 285,14(5) 283,40(5)
M2 - 6 M1 246,76(7) 245 54(7) 243,60(6)
6 Nb1 286,55(5) 285,60(4) 284,44(3)

die Abhéngigkeit der Elementverteilung vom Substitutionsgrad wird im folgenden
Abschnitt diskutiert.

Ahnlich wie die binéren Laves-Phasen mit C14-Strukturtyp weisen auch die hier
beschriebenen terndren Verbindungen Verzerrungen sowohl der A- als auch der B-
Teilstruktur auf. Die relativen Verzerrungen (s. Abschnitt 2.2.9, S. 29) sind in Ta-
belle 6.6 angegeben.

Tabelle 6.6: Valenzelektronenkonzentration VEK, Achsenverhéltnis ¢/a und rela-
tive Verzerrungen der A- und B-Teilstruktur (in %) in den Kristallstrukturen von
C14-Nb(Cr;_,Coy)2 (x = 0,31, 2 = 0,48 und = = 0,66).

x VEK c/a AB, AB,, AAZ, AATY
031 629 1,6397 1,29 0,86 0,23 20,10
048 6,63 1,6339 4,88 0,82 —0,47 0,17
0,66 6,99 1,6266 4,42 0,62 ~1,01 0,37

Vergleicht man die B-Teilstruktur der drei Kristallstrukturen miteinander, so
fithrt die unterschiedliche Zusammensetzung nicht zu einer unterschiedlichen Ver-
zerrung. Die Lageparameter von M1 &ndern sich nur wenig und ohne erkennbare
Tendenz. Die Auslenkungsparameter geben dariiber hinaus keine Hinweise auf loka-
le Verzerrungen.

In der Mischkristallreihe C14-Ca(Mg;_,Al,)s [41] wird eine klare Tendenz wach-

sender Verzerrung mit steigendem Al-Gehalt beobachtet. Untersuchungen an Misch-
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kristallen C14-Ca(Li;_,Al,)2 [38] zeigen hingegen, dass sich die Verzerrung nur fiir
kleine Substitutionsgrade x &ndert, wiahrend sie bei grofleren x nahezu konstant
bleibt.

Im Gegensatz zur B-Teilstruktur zeigt die Verzerrung der Nb-Teilstruktur in-
nerhalb der Reihe eine klare Tendenz. Der Nb—Nb-Abstand parallel zur c-Achse
ist in C14-Nb(Cr;_,Co,)s (x = 0,31) gegeniiber dem entsprechenden Abstand in
der idealen Struktur gedehnt. Mit zunehmendem Co-Gehalt wird der Abstand ge-
staucht. Dieselbe Tendenz zeigt das c¢/a-Verhiltnis, das in C14-Nb(Cr;_,Co,)s (2
= 0,48) nahezu den idealen Wert annimmt. Die Verzerrung der Nb-Teilstruktur ist
jedoch groBer als die durch Abweichungen des ¢/a-Verhéltnisses verursachte. Die
fraktionelle z-Koordinate der Nb-Lage wéchst mit dem Co-Gehalt.

6.1.3 Physikalische Eigenschaften

In Abbildung 6.2 ist der spezifische elektrische Widerstand als Funktion der Tem-
peratur p(7") von C14-Nb(Cr;_,Co,)s mit x = 0,33, 0,50 und 0,67 (Nr. 2, 3 und 4
in Tabelle 6.1) dargestellt.

260
pap |
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: 0,33
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S 200 -
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Abbildung 6.2: Spezifischer elektrischer Widerstand p(7") von Nb(Cr;_,Co, ), mit
x =0,33, 0,50 und 0,67. Unstetigkeiten konnen auf das Gefiige zuriickgefiihrt werden,
s. Text.

Alle drei Proben wiesen einen hohen Restwiderstand, aber nur eine geringe, in
guter Naherung lineare, Temperaturabhingigkeit auf. Aufgrund der ausgepriagten

chemischen Unordnung folgt das elektrische Verhalten der drei Verbindungen nicht
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der MATTHIESSENschen Regel [244]: Der elektrische Widerstand kann nicht in tem-
peraturunabhéingige Beitrdge von Verunreinigungen (hier: chemischer Unordnung)
und Gitterschwingungen (temperaturabhéngig) separiert werden, da chemische Un-
ordnung bei hohen Substitutionsgraden auch den temperaturabhéngigen Teil beein-
flusst. Da der elektrische Widerstand sowohl Beitrdge von der chemischen Unord-
nung als auch des Gefiiges enthilt, kann aus der Abfolge der Restwidersténde keine
Tendenz abgeleitet werden. Beitrage des Gefiiges (z. B. Korngrenzen, Risse in den
sehr sproden Proben) duflern sich unter anderem in Schwankungen oder Spriingen im
Verlauf der Kurven. Restwiderstinde pg, temperaturabhéngige Beitrige p(293 K) —
po und Restwiderstandsverhéltnisse p(293 K)/py von C14-Nb(Cr;_,Co,)s mit x =
0,33, 0,50 und 0,67 sind in Tabelle 6.7 angegeben.

Tabelle 6.7: Restwiderstidnde pg, temperaturabhéngige Beitriage p(293 K) — po und
Restwiderstandsverhéltnisse p(293 K)/po von C14-Nb(Cr;_,Co, ), mit x = 0,33, 0,50
und 0,67

x po / p€2cm p(293K) — po / plem p(293K)/po
0,33 245,0 6,2 1,03
0,50 156,9 1,3 1,01
0,67 155,7 7.3 1,05

Die Verbindung Nb(Cr;_,Co,)s mit z = 0,50 zeigt nahezu keine Temperatu-
rabhéngigkeit des elektrischen Widerstands, wiahrend die Abhéngigkeit in den ande-
ren beiden untersuchten Proben zwar gering, aber dennoch etwa halb so grof3 ist wie
in bindrem NbCos und etwa ein Zehntel derjenigen von NbCry. Interessant ist hier
auch ein Vergleich mit C36-Nb;_,Coy, (z = 0,25) mit chemischer Unordnung in der
A-Teilstruktur, das zwar einen #hnlichen Restwiderstand wie C14-Nb(Cr;_,Co, ).
mit x = 0,50 und x = 0,67, aber eine groflere Temperaturabhéingigkeit des elek-
trischen Widerstandes aufweist. Allerdings ist der Sustitutionsgrad etwas geringer.
Weitere Untersuchungen an terniren Laves-Phasen mit Substitutionsfehlordnung

auf der A-Position konnten hier eine besser geeignete Vergleichsgrundlage bieten.

6.1.4 Elektronische Struktur und chemische Bindung

Die Mischkristalle in der Reihe C14-Nb(Cr;_,Co, ), weisen ein nahezu lineares Ver-
halten der mittleren Atomvolumina vom Substitutionsgrad x auf. Die Untersuchun-
gen von ZHU et al. zeigen, dass das Molvolumen nur von der Zusammensetzung,
nicht aber vom Polytyp der Laves-Phase abhéingt. In dieser Arbeit wird eine geringe
Abweichung der Molvolumina der ternédren Laves-Phasen C14-Nb(Cr;_,Co,)s von

den nach der VEGARDschen Regel durch Interpolation der Volumina von C15-NbCry
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und C15-NbCo, erwarteten beobachtet. Die Abweichungen sind jedoch nicht signi-
fikant, so dass ein dhnlicher Bindungscharakter in beiden Polytypen anzunehmen
ist.

Die Einkristallstrukturanalysen der Laves-Phasen C14-Nb(Cry_,Co,)s mit z =
0,31, 0,48 und 0,66 zeigen allerdings, dass die beiden kristallographisch unabhéngi-
gen B-Lagen unterschiedlich mit Co und Cr besetzt werden, so dass der C14-Typ
in dieser Mischkristallreihe (trotz seines Auftretens als Hochtemperaturphase im
System Nb—Cr) mit dem DFSO-Konzept beschrieben werden kann.

Die Atomorbitalpopulationen AOP wurden durch EHT-Rechnungen an Modell-
kristallen C14-NbCry und C14-NbCoy mit den Strukturparametern des Kristalls mit
z = 0,48 bestimmt. Die Anderung der Gitterparameter innerhalb der Mischkristall-
reihe wurde vernachlissigt. Die Differenz der AOP der B-Lagen AAOP = AOP(B2)
—AOP(B1I) gibt dann an, ob die BI- (AAOP < 0) oder die B2-Lage (AAOP > 0)
bevorzugt mit dem elektronegativeren Co besetzt wird. Abbildung 6.3 zeigt den Ver-
lauf von AAOP in Abhéngigkeit vom Substitutionsgrad z. Die Zusammensetzungen
der untersuchten Einkristalle sind durch Pfeile gekennzeichnet. Die Vorzeichenwech-
sel von AAOP werden durch kleine Unterschiede in den projizierten Zustandsdichten
der Atome auf B1 und B2 verursacht. Der Vorzeichenwechsel bei x ~ 0,64 kann auf
ein BI-Majoritdtsband mit geringer Dispersion zuriickgefithrt werden. Sind diese
Zustande besetzt, so ist die AOP von B1 grofler als die von B2, wie es fiir z > 0,64
beobachtet wird.
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Abbildung 6.3: Differenz der AOP der B-Lagen in EHT-Modellrechnungen zur
DFSO in C14-Nb(Cr;_,Co,),. Die bevorzugte Besetzung der B2-Lage (Wyckoft-
Position 2a) mit Co oder Cr wird durch das Vorzeichen von AAOP angezeigt, Pfeile
zeigen die Zusammensetzungen der untersuchten Einkristalle.
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Fiir die drei mittels Rontgenstrukturanalyse untersuchten Einkristalle von C14-
Nb(Cry_,Co,)2 mit z = 0,31, 0,48 und 0,66 sind die AOP-Werte und Besetzungs-
faktoren der M1- und M2-Lage in Tabelle 6.8 angegeben. Dariiber hinaus sind in
dieser Tabelle auch die Volumina der Wirkungsbereiche (Voronoi-Polyeder) dieser
beiden Lagen angegeben, um geometrische Faktoren fiir das Besetzungsverhalten
zu analysieren. Zum Vergleich mit Abbildung 6.3 sind die AOP-Differenzen sowie
die Abweichung von einer gleichméfligen Verteilung der Co-Atome auf die beiden
B-Lagen angegeben (hier vereinfacht als die Differenz der Co-Anteile auf den beiden

Lagen ausgedriickt).

Tabelle 6.8: AOP, Co-Anteil und Volumen des Wirkungsbereichs der M1- und M2-
Lage sowie Differenzen der AOP und der Besetzungsfaktoren dieser beiden Lagen
in Mischkristallen C14-Nb(Cr;_,Co, ) mit z = 0,31, 0,48 und 0,66.

Cl4—Nb(CI‘1_mCOx)2

r =031 z = 0,48 = = 0,66
VEK 6,29 6,63 6,99
M1 AOP 7,84 8,66 9,58
s.0.f.(Co)® 0,28 0,47 0,69
Vivs / 106 pm? 12,81 12,63 12,42
M2 AOP 8,01 8,85 9,52
s.0.f(Co) 0,40 0,52 0,59
Vivs / 106 pm? 12,96 12,79 12,55
AAOP? 0,17 0,19 —0,06
As.o.f.¢ 0,12 0,05 -0,10

“Besetzungsfaktor von Co, s.0.f.(Co) + s.0.f.(Cr) = 1.
bAAOP = AOP(M2) — AOP(M1).
¢As.o.f. = s.0.f.(Co@M2) — s.0.f.(Co@M1).

Die unterschiedliche Besetzung der B-Lagen in Nb(Cr;_,Co,)s mit x = 0,31,
0,48 und 0,66 mit Cr und Co kann allein auf elektronische Ursachen zuriickgefiihrt
werden, sie ist unabhéingig von der Gréfle der Atome. In allen drei Kristallstruk-
turen ist der Wirkungsbereich von B2 grofler als der von BI, allerdings nur um
ca. 1%. Die AOP hingegen korrelieren mit der Verteilung von Co auf die beiden
kristallographischen Lagen. Die AOP geben allerdings nur einen qualitativen Hin-
weis auf die Verteilung; von AAOP kann nicht auf den Betrag der Differenz der
Besetzungsfaktoren As.o.f. geschlossen werden, sondern nur das Vorzeichen. Nichts-
destoweniger wird das unterschiedliche Besetzungsverhalten Cr/Co auf der Cr- und
der Co-reichen Seite durch die EHT-Modellrechnung qualitativ richtig wiedergege-
ben. Die Lage des Punktes, an dem AAOP das Vorzeichen dndert, konnte jedoch
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unter Beriicksichtigung der Besetzungsfaktoren in Nb(Cr;_,Co,)s mit z = 0,48 zu
kleinerem z verschoben sein. Ein dhnlicher oszillatorischer Verlauf der AAOP wird
fiir C14-Ca(Li;—,Al, )2 [38] beobachtet, allerdings erstreckt sich der Homogenitétsbe-
reich der C14-Phase nicht iiber den Punkt, in dem AAOP das Vorzeichen wechselt.

Aufgrund der deutlichen Fehlordnung in der B-Teilstruktur wird auf die Analyse
der Verzerrungen mit der COHP-Methode fiir die ternéren Laves-Phasen an dieser
Stelle verzichtet. Die geringen Anderungen der Verzerrung, die dariiber hinaus keine
Tendenz zeigen, deuten darauf hin, dass die Verzerrungen nicht allein von der VEK

abhéngen koénnen.

6.1.5 Zusammenfassung

Fiir Mischkristalle in der Reihe C14-Nb(Cr;_,Co, ), wird ein in guter N#herung li-
nearer Verlauf des mittleren Atomvolumens als Funktion des Substitutionsgrades
x bestétigt. Die Rontgenstrukturanalyse an Einkristallen verschiedener Zusammen-
setzung zeigt eine unterschiedliche Verteilung von Cr und Co auf die beiden kris-
tallographischen B-Lagen in der C14-Struktur. Wéahrend fiir kleine Substitutions-
grade Co bevorzugt die Spitzen der trigonalen Bipyramiden besetzt, wird fiir grofie
Substitutionsgrade mehr Co auf den Ecken der basalen Dreiecke beobachtet. Diese
Entwicklung der Elementverteilung innerhalb der Mischkristallreihe kann nicht auf
Grofeneffekte zuriickgefiihrt werden, sondern muss mit der elektronischen Struktur
von C14-Nb(Cr;_,Co,)s zusammenhéngen. Mit Hilfe von EHT-Modellrechnungen
kann die beobachtete Elementverteilung qualitativ mit der VEK korreliert werden.
Die Abweichungen der Kristallstruktur vom Hartkugelmodell sind fiir die untersuch-
ten Zusammensetzungen unabhédngig vom Substitutionsgrad.

Der elektrische Widerstand von C14-Nb(Cr;_,Co, ), wurde fiir verschiedene Zu-
sammensetzungen gemessen. Hohe Restwiderstinde und eine geringe Temperatu-

rabhéngigkeit spiegeln die ausgeprigte strukturelle Fehlordnung wider.

6.2 Darstellung und Kristallstruktur von C14-Nb(Cr;_,Ni, )

6.2.1 Darstellung und Phasenanalyse

C14-Nb(Cr;_,Ni)2 (z = 0,49) wurde durch Aufschmelzen der Elemente im Stoff-
mengenverhéltnis 1:1:1 (nominelle Zusammensetzung Nbgs 3Crss 3Nigs 3) und nach-
folgende Wéarmebehandlung der Legierung bei 1100°C (30d) erhalten. Sowohl die
pulverdiffraktometrische als auch die metallographische Analyse der Legierung zei-
gen, dass C14-Nb(Cr;_.Ni,)s (x = 0,49) einphasig vorliegt. Eine Aufnahme des
Gefiiges der Legierung Nbgs 3Crss 3sNiss 3 nach der Warmebehandlung ist in Ab-
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bildung 6.4 wiedergegeben. Einzelne Kérner von C14-Nb(Cr;_,Ni,)s (z = 0,49)
konnen auf Grund des Orientierungskontrastes unterschieden werden, der deutlicher
ausgepragt als in den untersuchten bindren Laves-Phasen mit C14-Struktur ist. Ein
Pulverdiffraktogramm von Nbss 3Crss 3Nigs 3 ist in Abbildung 6.4 dargestellt. Die
Gitterparameter von C14-Nb(Cr;_,Ni,)2 (x = 0,49) bei Raumtemperatur betragen
a = 486,92(5) pm und ¢ = 796,28(8) pm.

Die Zusammensetzung der warmebehandelten Legierung wurde mittels [CP-OES
zu 33,5(4) at.-% Nb, 33,2(4) at.-% Cr und 33,3(3) at.-% Ni bestimmt. Die Analy-
se des metallographischen Anschliffs mittels WDXS ergibt die Zusammensetzung
33,8(1) at.-% Nb, 33,7(1) at.-% Cr und 32,5(1) at.-% Ni. Aus der Einkristall-Réntgen-
strukturanalyse ergibt sich nach der Verfeinerung der Besetzungsparameter der mit
Cr und Ni gemischt besetzten Lagen die Zusammensetzung 33,3 at.-% Nb, 34(2) at.-
% Cr und 33(2) at.-% Ni.

6.2.2 Einkristall-Rontgenstrukturanalyse

Ein xenomorpher, metallisch glénzender Einkristall wurde aus der grob gemérserten
Legierung isoliert. Kristallographische Daten sowie Angaben zur Datensammlung
und Strukturverfeinerung sind in Tabelle 6.9, die Atomlageparameter und dquivalen-
ten Auslenkungsparameter in Tabelle 6.10 und die anisotropen Auslenkungsparame-
ter in Tabelle 6.11 zusammengefasst. Tabelle 6.12 enthélt ausgewéhlte interatomare
Absténde.

Als Startmodell fiir die Strukturverfeinerungen wurden die idealen Atomlagepa-
rameter aus Tabelle 2.5 auf Seite 22 verwendet, wobei die A-Lage mit Nb und die
B-Lagen zunéchst mit Cr besetzt wurden. Zur Kontrolle wurde auch eine Struk-
turlosung mit Direkten Methoden durchgefiihrt, die zu dem selben Strukturmodell
fithrt. In den letzten Zyklen der Strukturverfeinerung wurde die Mischbesetzung der
Lagen B1 und B2 mit Cr und Ni verfeinert. Dabei wurde die Summe der Besetzungs-
parameter auf eins festgehalten und die thermischen Auslenkungsparameter fiir die
Atome auf derselben Lage gleichgesetzt. Die Rontgenbeugungsexperimente geben
keinerlei Hinweise auf eine Mischbesetzung der Nb-Lage. Fiir die Strukturverfeine-
rung stand ein Datensatz mit Hochwinkeldaten bis sin(6)/\ = 1,34 A=! (d = 0,38 A)
zur Verfiigung, so dass an diesem Beispiel iiberpriift werden konnte, ob die simultane
Verfeinerung von Besetzungs- und thermischen Auslenkungsparametern zu abwei-
chenden Ergebnissen fiihrt, wenn die Auflésung reduziert wird, d. h. nicht alle Daten
fiir die Verfeinerung verwendet werden. Zum Vergleich wurden dieselben Daten bis
zu einer Auflésung von sin(f)/A = 0,81 A=' (d = 0,61 A) verwendet. Dies entspricht

der typischen maximalen Auflésung der in dieser Arbeit beschriebenen Einkristall-
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Abbildung 6.4: Gefiige von Nbgs 3Crs3 3Niss 5 im polarisierten Licht: Korner von
C14-Nb(Cr;_,Ni, ) (z = 0,49) zeigen deutlichen Orientierungskontrast.
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Abbildung 6.5: Pulverdiffraktogramm einer Legierung der nominellen Zusammen-
setzung Nbss 3Crss 3Nigs 3 nach Wérmebehandlung bei 1100 °C. Alle beobachteten
Reflexe kénnen der C14-Struktur zugeordnet werden.
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Tabelle 6.9: Kristallographische Daten und Angaben zur Datensammlung und
Strukturverfeinerung von C14-Nb(Cr;_,Ni,)s (x = 0,49).

Kristallographische Daten

Zusammensetzung Nb(Cry—,Ni,)2 (z = 0,49(3)), 33(2) at.-% Ni
Z 4

Mol. Masse / g-mol~! 203,62

F(000) 371,7

Kristallsystem hexagonal

Raumgruppe P63/mmc

a / pm 486,92(5)

¢/ pm 796,28(8)

Volumen / nm3 0,16350(3)

Dichte / g-cm™3 8,272

Kristallgréfe / ym?® 15 x 25 x 65

Datensammlung

Diffraktometer Rigaku R-Axis Rapid, Imaging Plate
Strahlung, Wellenldnge MoKa, A = 71,073 pm
Monochromator Graphit

Temperatur / K 293(2)

Scan w

Braggwinkelbereich 26 9,66-141,64°

Indexbereiche —12<h<T7 —-11<k<12, -16<1<14
Absorptionskorrektur Multi-Scan
Absorptionskoeffizient y / mm= 24,172

Tax., T, 1,000, 0,320

Gemessene Reflexe 5023

Unabhéngige Reflexe 560

Ring 0,049

Beobachtete Reflexe mit I > 20(1) 522

Verfeinerung

Methode full-matrix least-squares gegen F2
Parameter 12

R(F) /| R(F?) (I > 20(1)) 0,052 / 0,109

R(F) / R(F?) (alle Daten) 0,058 / 0,111

Goodness-of-fit von F? 1,428

Restelektronendichte / 107%e-pm™ —3,05 / 3,37
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Tabelle 6.10: Atomlageparameter und #quivalente Auslenkungsparameter von
C14-Nb(Cr;_,Ni, )y (z = 0,49).

Atom Lage = Y z Ueq /pm?  Occ.

ML 6h  0,16995(7) 2¢ 1/4 58(2)  0,55(3) Cr + 0,45 Ni
Nbl 4f  1/3 2/3  056206(8)  66(2) 1

M2 20 0 0 0 62(2)  0,38(4) Cr + 0,62 Ni

Tabelle 6.11: Anisotrope thermische Auslenkungsparameter (in pm?) von C14-
Nb(CI‘l_xNim)g (I‘ = 0,49)

Atom Un Uso Uss Uss Uiz Ura
M1 62(2) 43(2) 62(3) 0 0 U /2
Nbl 66(2) Un 66(3) 0 0 Usy /2
M2 66(2) Un 55(5) 0 0 Usy /2

Rontgenstrukturanalysen. Die Verfeinerung des reduzierten Datensatzes konvergiert
zu Ry (F) = 0,025, wRy(F?) = 0,060 (alle Daten, 162 Reflexe). Die Verfeinerung
fithrt zu den gleichen Atomlageparametern und um 1% abweichenden Besetzungs-
parametern, aber zu etwa 20 % groferen Auslenkungsparametern. Die Tendenz der
Auslenkungsparameter (Ueq (M1) < Ueq.(M2) < U,y (Nb1)) &ndert sich nicht. Daher
wird angenommen, dass die Besetzungsparameter gemischt besetzter Lagen bei den

bislang beschriebenen Strukturverfeinerungen zuverléssig bestimmt werden konnten.

Die Kristallstruktur von C14-Nb(Cr;_,Ni,)s (z = 0,49) weist — dhnlich wie die
Mischkristalle der Reihe C14-Nb(Cr;_,Co,)s — sowohl Verzerrungen der Kristall-
struktur als eine ungleichméflige Verteilung von Cr und Ni auf die beiden gemischt

besetzten kristallographischen Lagen auf.

In der Kristallstruktur von C14-Nb(Cr;_,Ni;)s (x = 0,49) besetzen Ni-Atome
bevorzugt die M2-Lage (2a). Die Wahrscheinlichkeit, ein Ni-Atom auf dieser Lage
zu finden, ist gegeniiber der mittleren Wahrscheinlichkeit, ein Ni-Atom in der B-
Teilstruktur zu finden um 0,13 (ca. 27%) erhoht. Entsprechend bevorzugen Cr-
Atome die M1-Lage (6h).

Die Verzerrungen in der B-Teilstruktur von C14-Nb(Cr;_,Ni,)s (z = 0,49) sind
geringer als diejenigen in C14-Nb(Cry_,Co, )2, der Verzerrungsgrad der Kagomé-
Netze ABj; (nach Gl 2.13, S. 29) liegt bei 3,94 %. Die Nb-Teilstruktur ist mit
AA% =0,34% und AATY = —0,10 % nur geringfiigig verzerrt.
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Tabelle 6.12: Interatomare Absténde (d < 300 pm, in pm) in C14-Nb(Cr;_,Ni, ),
(z = 0,49).

Nbl— 3 Ml 284,14(7) M- 2 Ml 238,7(1)
6 Ml 285,79(4) 2 Ml 248,3(1)

3 M2 285,43(3) 2 M2 245,30(4)

3 Nbl  297,99(5) 2 Nbl  284,14(7)

1 Nbl  2993(2) 4 Nbl  28579(4)

M2- 6 Ml 245,30(4)

6  Nbl  28543(3)

6.2.3 Elektronische Struktur und chemische Bindung

Wie fiir die C14-Phase im System Nb—Cr—Co wurde die Mischbesetzung der B-Lagen
im Rahmen des DFSO-Konzeptes analysiert. Der Verlauf der Kurve dhnelt dem in
Abbildung 6.3 (S. 201) fiir Nb—Cr—Co gezeigten. Zur Berechnung der AOP wurden
NbCry und NbNiy mit den Strukturparametern von C14-Nb(Cr;_,Ni, ) (z = 0,49)
verwendet. Fiir die VEK von C14-Nb(Cr;_,Ni,)s (z = 0,49) ergeben sich folgen-
de mittlere AOP: B1 — 8,61e~ und B2 — 8,53 e™. Die Differenz der AOP, AAOP =
AOP(B2) — AOP(B1), weist jedoch fiir die beiden Modellverbindungen unterschied-
liche Vorzeichen auf: AAOP(NbCry) > 0 und AAOP(NbNiy) < 0. Dies zeigt, dass
das DFSO-Kozept hier nicht zu einer eindeutigen Aussage fiihrt. Da Ni elektronega-
tiver als Cr ist, sollte es nach dem DFSO-Kozept entsprechend den mittleren AOP
die BI-Lage bevorzugt besetzen. Die Einkristallstrukturverfeinerung zeigt jedoch,
dass Ni bevorzugt die B2-Lage besetzt. In diesem Fall kann die Mischbesetzung
nicht mit Hilfe des einfachen DFSO-Konzeptes beschrieben werden.

6.2.4 Zusammenfassung

Die ternére Laves-Phase C14-Nb(Cr;_,Ni,)s (x = 0,49) wude phasenrein dargestellt
und charakterisiert. Die Kristallstruktur wurde mittels Einkristall-Réntgenstruktur-
analyse verfeinert. Ahnlich wie in Mischkristallen C14-Nb(Cr;_,Co, ), wird eine un-
terschiedliche Besetzung der gemischt besetzten Lagen mit Cr und Ni beobachtet,
wobei Ni bevorzugt die apicale Position der trigonalen Bipyramiden besetzt. Im Fal-
le von C14-Nb(Cry_,Ni, )2 kann die beobachtete Elementverteilung nicht mit Hilfe

von EHT-Modellrechnungen beschrieben werden.
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7 Vergleichende Untersuchungen der Reihe
Nb TM,

7.1 Rontgenabsorptionsspektroskopie

Die Absorptionsspektren der bindren Verbindungen Nb7TM; (TM = Cr, Mn, Fe,
Co) wurden sowohl fiir die Nb-K- als auch die TM-K-Kante gemessen. Die Lage
der Kanten sowie die chemische Verschiebung, definiert als AE = Ey(NbTM,) —
Ey(Element), sind in Tabelle 7.1 angegeben. Die Energie Ej steht dabei fiir die Lage

des ersten Wendepunkts (Maximum der ersten Ableitung) der Absorptionskante.

Tabelle 7.1: Lage von Absorptionskanten und chemische Verschiebungen AE (in
eV) in Laves-Phasen NbTM,.

, Nb-K TM-K
Verbindung Lage AFE Lage AFE
C15-NbCry 18987,2 1,2 5988,6 —0,4
C14-NbMn, 18987.0 1,0 6538,8 —0,2
C14-NbFe, 18986,8 0,8 7113,6 +1.6
C15-NbCosq 18986,8 0,8 7708,6 —0,4
C36-Nby_,Cosyp (z = 0,25) 18987,2 1,2 7708,5 —0,5
C14-Nby,Cos_, (z = 0,07) 18986,6 0,4 7708,7 -0,3

Zur Bestimmung der Oxidationsstufe (oder der Richtung des Ladungstransfers)
werden in der Rontgenabsorptionsspektroskopie Vergleichsmessungen an Verbindun-
gen mit bekannter Oxidationsstufe herangezogen. Die chemische Verschiebung héangt
allerdings nicht allein von der (formalen) Oxidationszahl ab, sondern auch von den
Eigenschaften des Liganden ab. So ist im Falle von Fluoriden und Oxiden die chemi-
sche Verschiebung aufgrund der grofieren Elektronegativitit grofler als im Falle der
homologen Chloride und Sulfide. Dariiber hinaus wird die Absorptionskante nicht
im ganzen verschoben, sondern unterschiedliche Bereiche der Kante reagieren un-
terschiedlich stark auf eine geénderte chemische Umgebung. Fiir die in Tabelle 7.2
angegebenen Referenzen ist die chemische Verschiebung als Lage des ersten Wende-
punktes der Absorptionskante bestimmt worden.

Die chemische Verschiebung der Nb- und TM-Absorptionskanten haben entge-
gengesetzte Vorzeichen. Die Lage der Nb—K-Kante ist zu hoherer Energie verscho-
ben. Dieses Verhalten wird auch fiir NbyOs beobachtet. Im Gegensatz dazu liegen
die Energien der TM—-K-Kanten unterhalb derer der reinen Metalle, obwohl auch
hier fiir Oxide oder Fluoride positive chemische Verschiebungen beobachtet werden.

Eine Ausnahme bildet hier NbFe,y, dessen Fe-K-Kante eine andere Form aufweist
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Tabelle 7.2: Chemische Verschiebungen AFE (in eV) von Referenzmaterialien fir die
Rontgenabsorbtionsspektroskopie. Das Absorberelement ist in den Formeln durch
Fettdruck hervorgehoben.

Verbindung AF Literatur Verbindung AFE Literatur
Nb,Os5 5,4 diese Arbeit
Cr,03 10,2 diese Arbeit FeO 4,1 [213]
Cry03 10,8 [213] Fe, 03 4.8 [213]
MnO 4 [248] CoF, 11,8 diese Arbeit
Mn; 03 7 [248] CoO 9 [249]
MnO, 12 [248] Co,05 11 [249]
KMnO, 17 [248] LaCoOs3 15,0 [250]

als diejenige aller iibrigen hier bestimmten Absorptionskanten. Mehrfache Messun-
gen dieses Spektrums liefern das selbe Ergebnis. Die gegenléufige Verschiebung der
Kantenlage kann als Folge des Ladungstransfers vom Nb zum 3d-Metall interpretiert
werden. Diese Richtung des Ladungstransfers ist im Einklang mit der fiir die Oxide
und Fluoride beobachteten Tendenz. Die gleiche Richtung des Ladungstransfers fin-
det man in NbCoy mit C36-Struktur durch topologische Analyse der Ladungsdichte
(s. Abschnitt 4.2.4, S. 126).

Die Nb—K-Kanten fiir die Verbindungen NbCrs, NbMn,y, NbFe; und NbCo, sind
in Abbildung 7.1 dargestellt, wihrend die Nb-K-Kanten der drei Laves-Phasen im
System Nb—Co in Abbildung 7.2 wiedergegeben sind.

Innerhalb der Reihe NbTM, édndert sich die Lage und Gestalt der Nb-K-Kante
nur sehr wenig, was auf eine dhnliche Bindungssituation in diesen Verbindungen
hinweist. Insbesondere im oberen Bereich (Absorption ; 0,5) liegen die Absorpti-
onskanten der Laves-Phasen dicht beieinander. Moglicherweise haben zunehmende
Elektronegativitétsdifferenz und steigende VEK gegenlidufige Effekte, so dass sich
die Lage der Kante letztendlich kaum &ndert.

Die chemische Verschiebung der TM-K-Kanten (mit Ausnahme der Fe-K-Kan-
te) ist deutlich geringer als die der Nb—K-Kante und in allen Verbindungen nahezu
gleich. Da die chemische Verschiebung in Abhéngigkeit von der Oxidationsstufe fiir
verschiedene Elemente unterschiedlich ist, sind qualitative Tendenzen nur an Hand
der Nb-K-Kante zu erkennen.

Innerhalb der Reihe der Laves-Phasen im System Nb—Co, C14-Nby,,Cos_, (
= 0,07), C15-NbCoy und C36-Nb;_,Cos,, (x = 0,25), wird insbesondere in der
unterschiedlichen Lage der Nb—K-Kante in der C15- und der C36-Phase der Einfluss

der Elektronegatitvitdtsdifferenz deutlich: Infolge der erhéhten Co-Konzentration
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Abbildung 7.1: Roéntgenabsorptionsspektren (Nb-K-Kante) der Laves-Phasen
NbTM; mit TM = Cr, Mn, Fe, Co sowie Nb als Referenz. Der Verlauf der ers-
ten Ableitung nahe Fj ist im Einschub gezeigt.
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Abbildung 7.2: Rontgenabsorptionsspektren (Nb-K-Kante) der Laves-Phasen
C14-Nby,Cos_,. (x = 0,07), C15-NbCoy und C36-Nb;_,Cos., (x = 0,25) und Nb-
Folie zum Vergleich. Der Verlauf der ersten Ableitung nahe E, ist im Einschub
gezeigt.
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Abbildung 7.3: Rontgenabsorptionsspektren (7M-K-Kante) der Laves-Phasen
NbTM; mit TM = Cr, Mn, Fe, Co. Der Verlauf der ersten Ableitung nahe Ej
ist im Einschub gezeigt.
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Abbildung 7.4: Rontgenabsorptionsspektren (Co-K-Kante) der Laves-Phasen
C14-Nby,,Cos_, (z = 0,07), C15-NbCos und C36-Nb;_,Cosy, (z = 0,25) und Co-
Folie zum Vergleich. Der Verlauf der ersten Ableitung nahe Ej ist im Einschub
gezeigt.
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wird die Nb-K-Kante zu einer hoheren Energie verschoben, wéihrend die Lage der
Co-K-Kante unveréndert bleibt. Co wirkt in den drei Verbindungen demnach in
gleichem MafBe als Elektroneakzeptor. Bei der C14-Phase ist zu beriicksichtigen,
dass hier zwei chemisch unterschiedliche Nb-Spezies vorliegen. Die Position der Nb—
K-Kante ist in diesem Fall also als gemittelt anzusehen, sie steht aber mit der fiir

C15 und C36 gefundenen Tendenz im Einklang.

7.2 Elektronische Struktur und chemische Bindung

In diesem Abschnitt werden die elektronischen Strukturen der Verbindungen Nb 7'M,
mit TM = Cr, Mn, Fe, Co an Hand der elektronischen Zustandsdichte verglichen. In
Abbildung 7.5 sind die Gesamtzustandsdichten sowie die partiellen Zustandsdichten
von Nb dargestellt. Um den Vergleich der C15- mit der C14-Struktur zu ermoglichen
beziehen sich die Zustandsdichten auf eine Formeleinheit NbTM,.

Der Vergleich zeigt, dass die elektronischen Zustandsdichten von Nb7TM; mit
TM = Cr, Mn, Fe, Co im wesentlichen sehr dhnlich verlaufen. Diese Verbindungen
konnen also zumindest ndherungsweise mit einem rigid band-Modell beschrieben
werden. Innerhalb der Reihe NbTM; mit TM = Cr, Mn, Fe, Co verschiebt sich
die Fermi-Energie infolge der wachsenden VEK zu hoheren Energien. Dies kann an
Hand der Lage der Pseudo-Bandliicke verfolgt werden und ist mit dem rigid band-
Modell im Einklang. Einen weiteren Anhaltspunkt, dass die rigid band-Néherung
zuléissig ist, liefert die Untersuchung der Mischkristallreihe Nb(Cry_,Co,)s (s. Ab-
schnitt 6.1.1, S. 193): Der Verlauf der mittleren Atomvolumina folgt in guter Néhe-
rung der VEGARDschen Regel — ein Hinweis darauf, dass sich die Bindungssituation
nicht wesentlich dndert.

Die elektronischen Strukturen einer Verbindung mit den Kristallstrukturen C14,
C15 und C36 wurden in Abschnitt 4.5 (S. 161) am Beispiel von NbCoy verglichen.
Die Zustandsdichten der Polytypen unterscheiden sich in einigen Details, aber die
Bindungssituation dndert sich nicht drastisch.

Das rigid band-Modell erweist sich als niitzlich, Tendenzen innerhalb der Reihe
NbTM,; qualitativ zu deuten, wie im folgenden gezeigt wird. Dennoch zeigt eine
genauere Untersuchung der elektronischen Zustandsdichten von Nb 7'M, einige Ent-
wicklungen, die nicht mit dem rigid band-Modell vereinbar sind. So bleibt die Lage
der Nb-Majoritédtsbéinder nahezu unverdndert, was besonders gut an der scharfen
Kante bei ca. +3,5€eV zu erkennen ist. Weitere Abweichungen vom rigid band-Modell
werden besonders deutlich auf, wenn die beiden Endglieder der Reihe, C15-NbCr,
und C15-NbCoy, verglichen werden.

Neben der Lage der Pseudo-Bandliicke dndert sich auch deren Breite. Eine sehr
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DOS / (Zustande / eV Formeleinheit AB,)

Abbildung 7.5: Elektronische Zustandsdichte von NbTM, mit TM = Cr, Mn, Fe,

Co.
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breite Pseudo-Bandliicke wird in NbCry beobachtet, wahrend sie in NbCos deut-
lich schmaler ist. Eine Pseudo-Bandliicke in der elektronischen Struktur kann als
Kennzeichen kovalenter Bindungen aufgefasst werden. Je hoher der kovalente Bin-
dungsanteil ist, desto ausgeprigter ist die Pseudo-Bandliicke. Diese Tendenz in der
Bindungssituation kann mit Hilfe der COHP-Methode analysiert werden. In Ab-
bildung 7.6 ist der Verlauf der —ICOHP(FEf) der Verbindungen C15-Nb7TM; mit
TM =V, Cr, Mn, Fe, Co, Ni dargestellt. Fiir TM = Mn, Fe ist die C15-Sturktur
hypothetisch, wihrend sich in den Systemen Nb-V und Nb-Ni keine Laves-Phase
bildet.

2.1

2.0 ND-TM -
194 o TM-TM -5
1.8 |
1.7
16 -
15 A |
1.4

1.3 A

~ICOHP / (eV Zelle™* Bindung ™}

1.2 -

1.1 ~

1.0

"NbV,," NbCr, NbMn,, NbFe, NbCo, "NbNi,"

Abbildung 7.6: —ICOHP(E¥F) in eV pro Zelle und Bindung fiir Nb-Nb-, Nb—T'M-
und TM-TM-Wechselwirkungen in C15-NbTM; mit TM = V, Cr, Mn, Fe, Co, Ni.

Die TM—-TM-Wechselwirkungen &ndern sich innerhalb der Reihe am stérksten.
Sie weisen ein Maximum bei NbCry auf, das qualitativ mit der optimierten Bin-
dungssituation in dieser Verbindung erklért werden kann. In Abbildung 7.7 ist die
COHP der Cr—Cr-, Nb—Cr und Nb—Nb-Wechselwirkungen in C15-NbCr, dargestellt.
Die Lage der Fermi-Energie von C15-NbTM, mit TM = V, Mn, Fe, Co, Ni im rigid
band-Modell ist eingezeichnet.

In C15-NbCry sind die bindenden Zustédnde nahezu voll besetzt, die antibinden-

den leer. Erhoht sich die VEK weiter, so werden antibindende Zusténde besetzt und
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Abbildung 7.7: COHP pro Zelle und Bindung fiir die Cr—Cr-, Nb—Cr und Nb-Nb-
Wechselwirkungen in C15-NbCry; die Lage der Fermi-Energie von C15-NbTM, mit
TM =V, Mn, Fe, Co, Ni (s. Text) ist eingezeichnet.

die TM-TM-Bindungen geschwécht. Die Besetzung antibindender Zusténde geht
mit der Abnahme des kovalenten Charakters dieser Bindungen einher. Die ICOHP
der entsprechenden TM-TM-Wechselwirkungen sind deutlich geringer, als geméf
dem rigid-band-Modell durch die Besetzung antibindender Zustédnde zu erwarten
ist.

Die Nb—TM-Wechselwirkungen &ndern sich in der Tendenz dhnlich wie die T'M-
TM-Wechselwirkungen, allerdings wird die Abnahme nur durch die Verringerung der
Uberlappung Nb—TM verursacht. Antibindende Zustinde werden erst im hypotheti-
schen NbNiy besetzt. Aufgrund ihrer Anzahl konnen die Nb—TM-Wechselwirkungen
die Besetzung TM-TM-antibindender Zustinde kompensieren und so die Laves-
Phase stabilisieren. Erst wenn auch Nb—T"M-antibindende Zustédnde besetzt werden
ist die Bildung einer Laves-Phase unvorteilhaft. Wird die elektronische Zustands-
dichte von C15-NbCoy und ein rigid-band-Modell zugrunde gelegt, so werden Nb—
TM-antibindende Zustédnde bei einer VEK > 8,05 besetzt. Dies stimmt gut mit der
von ZHU [74] bestimmten Stabilitidtsgrenze von VEK = 8,00 fiir Nb-basierte Laves-
Phasen iiberein.

Die Lage der Nb-Majoritiatsbiander bleibt in der Reihe nahezu unverédndert, da
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die Bandbreite des Nb-d-Bandes zunimmt. Dies ist auf die Verminderung des Nb—
Nb-Abstands zuriickzufithren. Die Zahl der besetzten Nb-Zustéinde bis zur Fermi-
Energie (intergrierte partielle DOS) &ndert sich trotz wachsender VEK vom NbCr,
zum NbCos nur wenig. Auch die ICOHP der Nb—Nb-Wechselwirkungen zeigt nur

geringe Verdnderungen.

7.3 Strukturelle Verzerrungen hexagonaler Laves-Phasen

In Abschnitt 2.2.9 (S. 29) wurde die Verzerrung einer Reihe von Kristallstrukturen
von hexagonalen Laves-Phasen beschrieben. Da sich diese Verzerrungen der A- und
B-Teilstrukturen und Abweichungen vom idealen ¢/a-Verhéltnis nicht mit Hilfe von
Packungseffekten erkldren lassen, miissen die Effekte auf die chemische Bindung in
den C14-Phasen zuriickzufithren sein.

Verschiedene Arbeiten zur chemischen Bindung in Laves-Phasen geben unter-
schiedliche Interpretationen der Verzerrung der B-Teilstruktur: Wahrend in [89] die
Verzerrung der trigonalen Bj-Bipyramiden als Folge der Elektronendichte inner-
halb der Bipyramiden interpretiert wird, werden die Verzerrungen in [32,38] mit
den Methoden der Populationsanalyse auf der Grundlage von EHT-Rechnungen in-
terpretiert. Die Untersuchungen von JOHNSTON und HOFFMANN [32] wurden an
TiFey durchgefiihrt. Darin wurden sowohl die generelle Tendenz zur Verzerrung der
B-Teilstruktur als auch Unterschiede im Grad der Verzerrung zwischen TiMny und
TiFe, analysiert.

Die Untersuchungen zur chemischen Bindung in C36-Nb;_,Cosy, mit z = 0,265
(Abschnitt 4.2.4, S. 114) und C14-Nby,,Coy_, mit x = 0,07 (Abschnitt 4.4.3, S. 146)
haben gezeigt, dass die geometrische Verzerrung der B-Teilstruktur auch mit Dich-
tefunktionalmethoden analysiert werden kann. Anstelle der Mulliken-Populationen,
die von JOHNSTON und HOFFMANN verwendet wurden, wurde in dieser Arbeit die
COHP-Methode (LMTO-ASA) zur Beschreibung der chemischen Bindung verwen-
det. Die Argumentation ist in beiden Féllen analog. Berechnungen der Gesamt-
energie (FPLO) bestétigen die Tendenz zur Verzerrung, die aus der COHP-Analyse
abgeleitet wird.

7.3.1 Phinomenologische Beschreibung der Verzerrungen

In diesem Abschnitt werden die Verzerrungen in den Kristallstrukturen der C14-
Laves-Phasen TiMny, TiFey, NbMny und NbFe, beschrieben. Zum Vergleich wird
auch die bereits diskutierte Kristallstruktur von Nby,,Cos_, mit x = 0,07 her-

angezogen. Diese Verbindungen weisen Verzerrungen sowohl der A- als auch der
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B-Teilstruktur auf, wobei jedoch die Verzerrungen der B-Teilstruktur insbesonde-
re der Kagomé-Netze deutlicher ausgepriagt sind. Tabelle 7.3 enthélt Angaben zum
Achsenverhiltnis ¢/a sowie interatomare Absténde und Verzerrungsparameter der
A-Teilstruktur. Interatomare Abstéinde in der B-Teilstruktur und die relative Ver-

zerrung der Kagomé-Netze sind in Tabelle 7.4 angegeben.

Tabelle 7.3: Achsenverhiltnis c¢/a, interatomare Abstédnde (in pm) in der A-
Teilstruktur von Cl4-Laves-Phasen und ihre relative Verzerrung.

Verbindung c/a d(A-A)ideal A3 A AA /%
NbMn, 1,6376 298,4 296,4 299,0 0,9
NbFe, 16311 206,3 2041 2972 11
Nby,,Cos_, (z = 0,07) 1,6236 295,4 290,0 297,1 2,3
TiMny [57] 1,6424 296,5 295,3 297,0 0,6
TiFey [53] 1,6341 293,6 290,3 294.,8 1,5

Tabelle 7.4: Interatomare Abstéande (im pm) in der B-Teilstruktur von C14-Laves-
Phasen und relative Verzerrung der Kagomé-Netze.

Verbindung d(B-B)ideal B, Bis B, ABy1 /%
NbMn,y 243.,6 236,2 246,3 250,6 5,9
NbFe, 242.0 937.1 2436 2471 4.1
NbyyoCosy (z = 0,07) 2412 2371 2423 2462 3.8
TiMn, [57] 242,1 233,7 2453 2496 6,6
TiFey [53] 239,8 234,2 241.7 245,2 4.6

Die Verzerrungen der A- und B-Teilstrukturen der hier diskutierten Verbindun-
gen lassen sich folgendermaflen charakterisieren: In den B-Teilstrukturen gilt fiir
die interatomaren Abstdnde B}}, < By < Bf;, d. h. die kiirzesten B-B-Absténde
treten in den nicht durch B-Atomen iiberkappten Dreiecken im Kagomé-Netz auf.
Dies fithrt dazu, dass die trigonalen Bs-Bipyramiden stets (langs ¢) gestaucht sind,
auch wenn das c/a groBer als der ideale Wert (1/8/3 ~ 1,6330) ist. Ebenso findet
man auch in der A-Teilstruktur stets, dass der Nb—Nb-Abstand léings der c-Achse
gestaucht ist, wihrend die weiteren drei Nb—Nb-Absténde in der ersten Koordina-
tionssphére gedehnt sind.

Obwohl die Verzerrungsmuster fiir die hier diskutierten Verbindungen dasselbe
ist, unterscheiden sich die Verbindungen beziiglich der Ausprigung der Verzerrun-
gen, die fiir die Reihe NbTM,, TM = Mn, Fe, Co zu folgenden Tendenzen fiihrt:

1. Das ¢/a-Verhéltnis nimmt von TM = Mn zu TM = Co ab
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2. Die Verzerrung der A-Teilstruktur nimmt zu
3. Die Verzerrung der B-Teilstruktur nimmt ab

Die relative Verzerrung der B-Teilstruktur ist stets groler als die der A-Teilstruktur,
was fiir die Mehrzahl der bislang strukturell charakterisierten Laves-Phasen mit
C14-Struktur beobachtet wird (s. Tabelle 2.9, S. 34 und Tabelle 2.8, S. 33). Das
c¢/a-Verhiltnis der hier diskutierten Verbindungen weicht um hochstens 0,3 % vom
idealen Wert ab.

Verzerrungen sowohl der A- als auch der B-Teilstruktur werden sowohl in stéchio-
metrischen Laves-Phasen als auch in Laves-Phasen mit Substitutionsfehlordnung
beobachtet. Die Untersuchungen an der C14- und der C36-Phase im System Nb—Co
zeigen allerdings, dass Punktdefekte durchaus die Verzerrungen beeinflussen kénnen.
Im Falle der beiden Verbindungen im System Nb—Co fiithrt Substitutionsfehlord-
nung zu einer Zunahme der Verzerrung beziiglich der hypothetischen Verbindungen
der Zusammensetzung NbCoy. Die erwartete Verzerrung kann im Fall der Nb—Co-
Verbindungen nur an Hand theoretischer Rechnungen (FPLO) bestimmt werden.
Andererseits zeigt die Rontgenstrukturanalyse an Nb;_,Mny,,, dass Verzerrungen
der B-Teilstruktur nicht notwendigerweise durch Substitutionsfehlordnung in der A-
Teilstruktur beeinflusst werden. Mdéglicherweise beeinflussen sowohl chemische Un-
ordnung als auch die damit einhergehende Valenzelektronenkonzentration die Ver-
zerrungen, so dass sich die beiden Effekte unter Umsténden aufheben konnen. Die
Analyse des Einflusses von Substitutionsfehlordnung auf die Verzerrungen erfordert
daher weiterfithrende Untersuchungen und soll nicht Gegenstand dieses Abschnitts

sein.

7.3.2 Analyse der Verzerrungen mit Hilfe der FPLO-Methode

Ergénzend zu den bereits beschriebenen Optimierung der Kristallstruktur von C14-
NbCos wurden die Kristallstrukturen von C14-NbMny und C14-NbFe, optimiert.
Hierzu wurden die freien Atomlageparameter x(B1) und z(Al) so variiert, dass
die Gesamtenergie einen minimalen Wert annimmt. Die Gitterparameter wurden
nicht variiert; es wurden die experimentell bestimmten Werte verwendet. Im Falle
von C14-NbCoy wurde auch das ¢/a-Verhéltnis bei konstantem Volumen der Ele-
mentarzelle optimiert. In Tabelle 7.5 sind ausgewéhlte interatomare Absténde in
den optimierten und mittels Rontgenstrukturanalyse bestimmten Kristallstruktu-
ren von C14-NbMny, C14-NbFes; und C14-NbCoy (experimentell bestimmt fiir C14-
Nby,,Cos_, mit x = 0,07) gegeniibergestellt.

Die interatomaren Abstinde in den optimierten Kristallstrukturen von NbMns
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Tabelle 7.5: Ausgewihlte interatomare Absténde (in pm) in den optimierten (opt)
und mittels Rontgenstrukturanalyse bestimmten (exp) Kristallstrukturen von C14-
NbMn,, C14-NbFey und C14-NbCos.

Symbol C14-NbMns C14-NbFe, C14-NbCos
(opt)* (exp)® (opt)® (exp)” (opt)* (exp)”
BY, 236,2 237.1 237,0 237,1 240,8 237,1
B, 249.9 250,6 2471 2471 241,8 246,2
Bis 246,0 246,3 243.,6 243.6 241,2 242.3
Az, 299,4 296,3 291,7 294.1 291,0 290,2
AT 298,0 299,0 297,9 297,2 296,9 297,2

%q = 486,78 pm, ¢ = 797,15pm, ¢/a = 1,6376.
bq = 484,14pm, ¢ = 789,78 pm, c/a = 1,6311.
¢a = 482,66 pm, ¢ = 786,75 pm, c¢/a = 1,6300.
Daten von C14-NbNb;,,Cos_, mit x = 0,07, a = 483,29 pm, ¢ = 784,69 pm, c¢/a = 1,6236.

und NbFe, weichen in der B-Teilstruktur um weniger als 1 pm, in der A-Teilstruktur
um maximal 3,1 pm von den aus der Rontgenstrukturanalyse erhaltenen Abstdnden
ab. Die gute Ubereinstimmung theoretischer und experimenteller Datem im Falle von
NbMn, und NbFe, zeigt, dass die theortischen Daten von NbCo, vertrauenswiirdig
sind. Daher sollte die grofle Abweichung im Falle von NbCoy — wie bereits dis-
kutiert — auf chemische Unordnung in der Kristallstruktur von C14-Nby,,Cos_,
mit x = 0,07 zuriickzufithren sein. Die Verzerrung der A-Teilstruktur von NbCoy
wird durch die FPLO-Rechnungen sehr gut reproduziert, wihrend die Abweichun-
gen hier fiir NbMny, und NbFe, grofier sind. An dieser Stelle sei nochmals darauf
hingewiesen, dass das ¢/a-Verhéltnis nur fiir NbCos optimiert wurde. Anderungen

des ¢/a-Verhiltnises beeinflussen den Abstand A, am deutlichsten.

7.3.3 Analyse der Verzerrungen mit Hilfe der COHP-Methode

Zur Analyse der elektronischen Ursachen der Verzerrungen wurden Bandstruktur-
rechnungen nach der LMTO-ASA-Methode an stochiometrischen Modellkristallen
durchgefiihrt. Dabei wurden nur Verzerrungen in der B-Teilstruktur betrachtet. Die
bereits beschriebenen Rechnungen an NbCos mit C14- und C36-Struktur haben
gezeigt, dass die Korrelation zwischen Bindungsldnge und Bindungsstéirke (ausge-
driickt durch —ICOHP) im Falle der A-Teilstruktur zu gering ist, um allgemeine
Tendenzen abzuleiten. Da COHP und damit ihre Integrale ICOHP(ER) sowohl von
den Kugelradien als auch von den Abstéinden abhéngen wurden die Berechnungen
an idealisierten Kristallstrukturen duchgefiihrt. Die Atomlageparameter wurden Ta-
belle 2.5 auf Seite 22 entnommen. Aus den Gitterparametern von C15-NbCry, C14-
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NbMn,, C14-NbFey, C14-Nby4,Cos_, (z = 0,07), C14-TiCr, [176], C14-TiMn, [57],
C14-TiFey [53] und C15-TiCoq [251] wurden jeweils die Gitterparameter einer idea-
len C14-Struktur (ideales ¢/a-Verhiltnis) berechnet?.

Da COHP und ICOHP von Wechselwirkungen unterschiedlicher Elemente nicht
vergleichbar sind, werden die Verzerrungen anhand der Differenz zwischen den bei-
den unabhéingigen Bindungen im Kagomé-Netz, bezogen auf den Mittelwert der
entsprechenden ICOHP diskutiert. Diese relativen Differenzen der ICOHP werden
(analog zur relativen geometrischen Verzerrung) wie folgt berechnet:

Ap 2B - 1(BY) -
I(Bf,) + 1(BYy)
[(Bi2) — 1(B)
1(B)

Al

(7.2)

Die ICOHP(EF) der einzelnen Wechselwirkungen werden darin mit 7(X) bezeich-
net, wobei X das Symbol fiir den entsprechenden interatomaren Abstand darstellt,
z.B. B},. 1(B) steht fiir den Mittelwert der ICOHP aller Bindungen in der B-
Teilstruktur. Die ICOHP der Bindungen in der B-Teilstruktur, die relativen Diffe-
renzen sowie die mittlere ICOHP einer B-B-Bindung sind in Tabelle 7.6 angegeben.

Tabelle 7.6: —ICOHP(EF) (in eV pro Zelle und Bindung) und relative Differenzen
(in %) fiir Bindungen in der B-Teilstruktur von Modellkristallen mit idealisierter
C14-Struktur.

Verbindung 1(BY)  I(Bn)  I1(BY) ALy /%  ALw/%  I(B)

NbCry 2,19 2,05 1,90 —14,0 0,0 2,05
NbMn, 2,11 1,96 1,84 ~13,7 —0,3 1,97
NbFe, 1,88 1,77 1,66 ~12,6 0,0 1,77
NbCos 1,61 1,51 1,44 ~10,2 —0,5 1,52
TiCry 2,19 2,06 1,90 ~14,3 0,4 2,05
TiMn, 2,14 1,99 1,85 ~14,6 —0,2 1,99
TiFe, 1,94 1,81 1,70 ~13,2 ~0,3 1,82
TiCoy 1,59 1,52 1,46 ~8,3 —0,2 1,52

Die Tendenz zur Verzerrung der B-Teilstruktur kann qualitativ aus der Bin-
dungsanalyse mittels COHP der idealisierten Kristallstrukturen abgeleitet werden
—in allen Féllen ist I(B},) grofer als I(B¢;), wihrend I(Bjy) nicht signifikant vom
Mittelwert I(B) abweicht. Werden die —ICOHP ( EF) fiir die jeweiligen Kristallstruk-

turen mit experimentell bestimmten Lageparametern berechnet, so beobachtet man

3)Die so bestimmten Gitterparameter sind in Tabelle A.8 in Anhang A.7 (S. 272) zusammenge-
stellt.
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fiir die hier diskutierten Verbindungen, dass I(B};) zunimmt, wiahrend I(BY,) ab-
nimmt und (Bjz) gegeniiber dem Wert fiir die idealisierte Kristallstruktur nahezu
unverandert bleibt.

Dariiber hinaus zeigen die Betrége der relativen geometrischen Verzerrungen Ay,
und der relativen ICOHP-Differenzen Al die gleiche Tendenz: sie sind in NbMn,
am groBten und nehmen iiber Fe zum Co als B-Element ab. Die Ti-Verbindungen
fiigen sich in diese Reihe ein. Dennoch unterscheiden sich die Reihen NbT'M; und
TiTM, im Verlauf der Differenzen der —ICOHP(Ey): Wihrend in der Nb-Reihe
die groBite Differenz fiir NbCry auftritt und diese iiber NbMny und NbFey bis zu
NbCos stetig abnimmt, durchlaufen die entsprechenden Differenzen bei den Ti-
Verbindungen ein Maximum bei TiMn,. In TiCos ist Al;; kleiner als in NbCos,
so dass eine Abhéngigkeit allein von der VEK ausgeschlossen werden kann. Die re-
lativen ICOHP-Differenzen zeigen lediglich, dass sich die untersuchten Bindungen
B}, und BY, unterscheiden, wenn auch in den einzelnen Verbindungen unterschied-
lich stark. Sie liefern jedoch keine Information dariiber, wie grof§ die resultierende

geometrische Verzerrung ist.

NbCo,
NbFe,
NbMn,
NbCr,

E - E(NbMn,) / eV

-6 T
-05 0 05 1 15
-COHP -ICOHP / eV

Abbildung 7.8: (a) COHP und (b) ICOHP der Bindungen B}, und Bf; in NbMn,
mit idealisierter C14-Struktur. Die Fermi-Energie von NbMns, ist der Nullpunkt der
Energieskala, die Lage der Fermi-Energie von NbCry, NbFe; und NbCos ist ebenfalls
angegeben.
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Die Tendenz zur Verzerrung und der Verlauf des Grades der Verzerrung kénnen
dennoch qualitativ an Hand des Verlaufs der COHP in Abhéngigkeit von der VEK
abgeleitet werden. Als Beispiel sind die COHP und ICOHP der Bindungen B}
und B, in NbMn, in Abbildung 7.8 dargestellt. Die Position der Fermi-Energie
von NbCry, NbFey und NbCos im rigid-band-Modell ist angezeigt. Unterhalb von
Er(NbCrs) sind nur bindende Zusténde besetzt, wobei die COHP von B}, in einem
breiten Energiebereich grofler ist als die von Bf; und die ICOHP daher oberhalb
von —2eV aufspalten, wobei die maximale Aufspaltung nahe der Fermi-Energie von
NbCr, auftritt. Werden Elektronen hinzugefiigt, so werden antibindende Zusténde
zunéchst nur in der Wechselwirkung By besetzt, wéhrend die Wechselwirkung B,
bindend bleibt. Etwa 0,1eV unterhalb von Er(NbMny) wird schlieSlich auch die
Wechselwirkung By, antibindend, aber die COHP dieser Zustédnde ist geringer als
die von B}, so dass die Differenz der —-ICOHP(EF) bei Addition weiterer Elektronen
verringert wird. Die Tendenz zur Verzerrung ist daher in NbFe, weniger ausgeprigt
und am geringsten in NbCos. Dariiber hinaus werden bei der Verzerrung die anti-
bindenden Wechselwirkungen nahe der Fermi-Energie verstéarkt, so dass die Tendenz
zur Verzerrung auch aus diesem Grund weniger ausgepragt ist.

Die Interpretation im Rahmen eines rigid band-Modells kann nur als qualita-
tiv angesehen werden, da sowohl in den Laves-Phasen im System Nb-Co, C36-
Nb;_,Coays (z = 0,265) und C14-Nby,,Cos_, (x = 0,07), als auch in den Mischkris-
tallen C14-Nb(Cr;_,,Co, )2 die Verzerrung der Kagomé-Netze trotz unterschiedlicher
VEK nahezu gleich bleibt. In [38] wird darauf hingewiesen, dass substitutionelle
Fehlordnung zu anderen als nach der VEK erwarteten Verzerrungsmustern fithren

kann.

7.4 Zusammenfassung

Messungen der Rontgenabsorptionsspektren belegen die chemische Verwandschaft
der Verbindungen NbTM, (TM = Cr, Mn, Fe, Co), deren Nb-K-Spektren sich
beziiglich Lage und Form der Absorptionskante nur wenig unterscheiden. Die Nb—
K-Kante der Laves-Phasen ist beziiglich der elementaren Niobs zu hoheren Ener-
gien verschoben. Dies kann als Folge des Ladungstransfers vom Nb zum 3d-Metall
interpretiert werden, d.h. Nb stellt die weniger elektronegative Komponente der
Laves-Phase dar. Ein Vergleich der Nb-K-Kanten von C14-Nb;,,Cos_, (z = 0,07),
C15-NbCos und C36-Nb;_,Coq,, (z = 0,25) stiitzt diese Annahme.

Ein Vergleich der elektronischen Zustandsdichten zeigt, dass ein rigid-band-Mo-
dell eine gute Naherung zur Beschreibung der elektronischen Strukturen von Nb 7'M,
(TM = Cr, Mn, Fe, Co) darstellt. Eine genauere Analyse der Zustandsdichte und
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der Uberlappungspopulation (COHP) weist jedoch auf abnehmende Kovalenz der
TM—TM-Wechselwirkungen von NbCry zu NbCosy hin. Auch die elektronische Zu-
standsdichte zeigt, dass Nb die weniger elektronegative Komponente in Nb 7'M, ist:
Nb-Majorirédtszustéinde liegen oberhalb der Fermi-Energie.

Die Kristallstrukturen von Laves-Phasen mit C14- oder C36-Struktur zeigen im
Allgemeinen Abweichungen vom Hartkugelmodell. Dies gilt auch fiir die Kristall-
strukturen von C14-NbMny, C14-NbFe; und C14-Nby,,Cos_, (x = 0,07). Quanten-
mechanischen Rechnungen zufolge fithren diese Abweichungen zu einer Minimierung
der Gesamtenergie. Die experimentell beobachteten Absténde in der B-Teilstruktur
von C14-NbMn, und C14-NbFe, werden durch die Rechnungen bis auf max. 1pm
Abweichung reproduziert. Die Tendenz zur Verzerrung der B-Teilstruktur kann auf
unterschiedlich starke T'M—TM-Wechselwirkungen entlang der Kanten von iiber-
kappten und nicht iiberkappten Dreiecken im Kagomé-Netz zuriickgefiihrt werden,
die mit Hilfe von COHP-Rechnungen analysiert wurden. Die Rechnungen zeigen,
dass die beiden Wechselwirkungen bereits in idealisierten Kristallstrukturen unter-
schiedlich sind. Die unterschiedliche Auspragung der Verzerrung in verschiedenen
Verbindungen wird qualitativ richtig wiedergegeben und kann mit Hilfe eines rigid-

band-Modells veranschaulicht werden.
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8 Zusammenfassung und Awusblick

Im Rahmen dieser Arbeit wurden Laves-Phasen in den bindren Systemen Nb-Cr,
Nb—-Mn, Nb—Fe und Nb—Co sowie den terndren Systemen Nb—Cr—Co und Nb—Cr—Ni
dargestellt und charakterisiert.

Die Untersuchungen des bindren Systems Nb—Co nehmen hier eine Schliissel-
position ein. Eine Neubestimmung des Phasendiagramms des Systems Nb-Co im
Bereich der Laves-Phasen bestitigt die Existenz von Phasen mit C14-; C15- und
(C36-Struktur. Dabei wurde ein schmaler, aber signifikanter Homogenitétsbereich
der C36-Phase sowie schmale Zweiphasenfelder C15 + C36 und C15 + C14 experi-
mentell nachgewiesen.

Die Kristallstrukturen von C36-Nby_,Cosi, (z = 0,265), C15-Nb;_,Cosy, (x
= 0,12), C15-NbCoy und C14-Nby,,Cos_, (x = 0,07) wurden mittels Einkristall-
Rontgenstrukturanalyse verfeinert. Im Falle von C36-Nb;_,Cosy, (z = 0,265) und
C15-Nb;_,Cosy, (x = 0,12) wird bestétigt, dass der Homogenitétsbereich durch
Substitution von Nb durch Co erzeugt wird. Die Bestimmung der Defektstruktur
von Nb-reichem C15-Nb;_,Cos, bedarf weiterer Untersuchungen.

Im Fall von C14-Nby,,Coy_, werden Abweichungen von der Zusammensetzung
NbCos durch Substitution von Co durch iiberschiissiges Nb erzeugt, wobei nur ei-
ne der beiden Co-Lagen gemischt besetzt wird. Quantenmechanische Rechnungen
zeigen, dass dieses Besetzungsmuster energetisch bevorzugt ist.

In der Kristallstruktur von C36-Nb;_,Cosy, (x = 0,265) ist mehr als ein Viertel
des Nb durch iiberschiissiges Co ersetzt. Von zwei kristallographischen Nb-Lagen
wird eine bevorzugt von Co besetzt, so dass sich der Co-Anteil der beiden Lagen
etwa wie 2:1 verhalt. Co-Antistrukturatome sind relativ zu der Nb-Position ver-
schoben. Triebkraft dieser Verschiebungen ist die Bildung von Nb—Co-Kontakten
innerhalb der A-Teilstruktur. Gemischte Besetzung der Nb-Lagen, die Verteilung
der Co-Antistrukturatome und mit der Substitution einhergehende Verzerrungen
fithren zu einer komplizierten Realstruktur. Zur Beschreibung der elektronischen
Struktur von C36-Nb;_,Cosy, (x = 0,265) werden verschiedene Modelle verwendet.

Die elektronische Struktur und chemische Bindung von C14-, C15- und C36-
NbCo, wurde vergleichend untersucht. Berechnungen der Gesamtenergie zeigen sehr
geringe Energiedifferenzen zwischen den drei Strukturen, die mit einer sehr &hnlichen
Bindungssituation der Polytypen im Einklang ist.

Weitere Untersuchungen an Laves-Phasen im System Nb-Co konnten mit Hilfe
von anderen Untersuchungsmethoden, beispielsweise die experimentelle Bestimmung
der Paarverteilungsfuktionen (PDF) zum besseren Verstindnis der Defekstrukturen

fiihren. Daneben bietet sich das System Nb—Co an, den Einfluss von Substituti-
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onsfehlordnung auf physikalische und mechanische Eigenschaften der Laves-Phasen
genauer zu untersuchen. In TEM-Untersuchungen an C15-NbCoy wurden unter-
schiedliche Stapelfehlerdichten auf der Co- und der Nb-reichen Seite des Homoge-
nitédtsbereichs beobachtet, und auch die C14- und C36-Phase weisen unterschied-
liche Stapelfehlerdichten auf. Weitere Untersuchungen kénnten zeigen, ob es einen

Zusammenhang zwischen Stapelfehlerdichte und Zusammensetzung (konstitutionelle
Stapelfehler) gibt.

In den Systemen Nb—Cr und Nb—Fe wurde der Verlauf der Gitterparameter inner-
halb des gesamten Homogenitétsbereichs der Laves-Phase bei ausgewéhlten Tempe-
raturen untersucht. Die Kristallstrukturen von C15-NbCrs und C14-NbFe; wurden
verfeinert. Weitere Untersuchungen sind notig, um die Defektstrukturen dieser Pha-
sen aufzukldren. Dariiber hinaus kénnten sich zukiinftige Untersuchungen mit den
Hochtemperaturphasen im System Nb—Cr befassen, iiber die bislang wenig bekannt
ist.

Im System Nb-Mn wurde die Mn-reiche Seite des Homogenitétsbereichs bei
800°C und 1100°C an aus zweiphasigen (Mn(Nb) + C14) Priparaten isolierten
Einkristallen untersucht. Bei 800 °C wird ein Kristall der Zusammensetzung NbMn,
erhalten, wihrend bei 1100°C ausgeprigte Loslichkeit von Mn in der C14-Phase
beobachtet wird. Die Summenformel kann als Nby_,Mns,, (z = 0,13) geschrieben
werden. Die Substitution von Nb durch Mn fiihrt zu Verschiebungen der Antistruktu-
ratome beziiglich der Nb-Lagen. Uber die Nb-reiche Seite des Homogenitétsbereichs
von Nby_,Mnsy,, liegen bislang nur wenige Informationen vor. Auch die Bildungs-
bedingungen der méglichen Uberstruktur sowie deren Kristallstruktur sind bislang
unklar. Genaue Untersuchungen des Phasendiagramms erfordern hier zunéchst die

Verbesserung des Syntheseweges.

In den terndren Systemen Nb—Cr—Co und Nb—Cr-Ni wurden die Kristallstruk-
turen der Cl4-Phasen C14-Nb(Cr;_,Co,)s und C14-Nb(Cr;_,Ni,)s am Einkristall
untersucht. Neben den auch fiir die bindren C14-Phasen beobachteten Verzerrun-
gen zeigen die Kristallstrukturen eine teilweise geordnete Verteilung von Cr und
Co bzw. Cr und Ni auf die beiden kristallographischen Lagen der B-Teilstruktur.
Mit Hilfe des DFSO-Konzeptes wurde die bevorzugte Besetzung auf der Grundlage
von EHT-Rechnungen untersucht. Zwar konnen diese Rechnungen kein quantitatives
Bild liefern, jedoch werden Tendenzen im System Nb—Cr—Co richtig wiedergegeben.
Im System Nb—Cr—Ni liefern die Rechnungen jedoch dem Experiment widerspre-
chende Ergebnisse. Die Vorhersagekraft der Methode ist also begrenzt.

Vergleichende Untersuchungen der Reihe NbTM,, TM = Cr, Mn, Fe, Co mit-

tels Rontgenabsorptionsspektroskopie und Bandstrukturrechnungen zeigen, dass die
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chemische Bindung der untersuchten Verbindungen im wesentlichen dhnlich ist, aber
dass durchaus Entwicklungen innerhalb der Reihe festgestellt werden kénnen. Die-
se Entwicklung wird besonders in der Verzerrung der C14-Phasen und hier speziell
der B-Teilstruktur deutlich, die in den experimentell zugénglichen C14-Phasen in
NbMny deutlicher ausgepréigt ist als in NbFe;. Analysen der chemischen Bindung
mit Hilfe der COHP-Methoden zeigen eine dhnliche Tendenz zur Verzerrung, die
vereinfacht auch als Funktion der VEK aufgefasst werden kann. Berechnungen der
Gesamtenergie unterstiitzen diese Interpretation. Im Gesamtbild der elektronischen
Struktur ist eine leichte Zunahme des ionischen Bindungsanteils von TM = Cr zu

TM = Co zu erkennen.
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A.2 Berechnung von Koeffizienten in Summenformeln, Mo-

lenbriichen und Valenzelektronenkonzentrationen

Die Homogenitétsbereiche lassen sich aus den Phasendiagrammen ablesen. Es ist
jedoch wiinschenswert zu wissen, welcher Konzentration von Punktdefekten eine
bestimmte Zusammensetzung entspricht. Desgleichen ist bei Mischkristallreihen die
Angabe eines Substitutionsgrades = héufig aussagekriftiger als die Zusammenset-
zung der terndren Phase in at.-%. In diesem Zusammenhang ist auch die Berechnung
der Valenzelektronenkonzentration VEK interessant.

Bei der Umrechnung von Zusammensetzungen in Summenformeln muss der De-
fektmechanismus bekannt sein. Hier wird angenommen, dass die Defektmechanis-
men auf der A- und B-reichen Seite des Homogenitétsbereichs der Phase ABy vom
anti-site-Typ sind. Sei x der Stoffmengenanteil der B-Komponente und ¢ die Kon-
zentration von Punktdefekten auf dem betroffenen Untergitter (Substitutionsgrad).

Die Umrechnung der beiden Groflen erfolgt nach dem Schema

Seite Formel T —0 ) —x
A-reich (x <2/3) A(AsB1-5)2 0=1-3x/2 x=2(1-9)/3
B-reich (z > 2/3) (A;_sBs)Bs d=3x—2 r=(240)/3

Fiir Mischkristallreihen A B,—A C verlauft die Umrechnung dhnlich. Sei der Stoff-
mengenanteil von A konstant 1/3. Dann kann als allgemeine Formel der Mischkris-
talle A(B1_5Cs)2 und fiir die Zusammensetzung eines Mischkristalls Ay /3B/3_,C;

geschrieben werden. Die Umrechnung zwischen z und ¢ erfolgt nach dem Schema

T — 0 0 — T

0 =3x/2 x=20/3

Die Valenzelektronenkonzentration VEK ist die Anzahl der Valenzelektronen ge-
teilt durch die Anzahl der Atome in einer Formeleinheit. Fiir die Valenzelektronen
muss eine Zahlregel formuliert werden. Fiir die in dieser Arbeit durchgefiihrten Rech-
nungen ist die VEK eines Ubergangsmetallatoms definiert als die Gruppennummer,
also die Anzahl der ns+ (n — 1)d-Elektronen, wobei n die Periodennummer (Haupt-
quantenzahl der hochsten besetzten Schale) ist. In Verbindungen wird die VEK wie
folgt berechnet:

VEK =) " 2; VEK; (A1)
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Darin sind die z; und VEK,; die Molenbriiche und Valenzelektronenzahlen der ein-

zelnen Konstituenten.

A.3 Untersuchungen an Nby;Coy

Verschiedene Autoren berichten iiber eine intermetallische Phase der ungefihren
Zusammensetzung NbCoy (20 at.-% Nb) oder NbyCor (22,2at.-% Nb), die sich in
einer peritektoiden Reaktion geméfl Co(Nb) + C36 — NbyCor bildet. Die Kristall-
struktur ist unbekannt, und auch die Angaben iiber den Stabilitdtsbereich sind nicht
eindeutig.

Im Zuge der hier vorgestellten Untersuchungen wurde die Nb-reiche Grenze des
Stabilitéitsbereichs bei 1000 °C zu 22,6 at.-% Nb bestimmt (WDXS). Das Gefiige ei-
ner warmebehandelten Legierung mit 22,7 at.-% Nb (nominell) ist in Abbildung A.1
im Hellfeld und im polarisierten Licht wiedergegeben. Neben der Hauptphase, die
im folgenden als NbyCo; bezeichnet wird, sind einige Koérner der C36-Phase zu
erkennen, die im Hellfeld dunkel erscheinen. Einzelne Koérner von NbyCo; kénnen
insbesondere im polarisierten Licht unterschieden werden. Unterschiedliche Orien-
tierungen der Korner fithren hier zu deutlichem Kontrast, wihrend die C36-Phase
im polarisierten Licht nur einen geringen Orientierungskontrast zeigt.

Versuche, die wéarmebehandelte Probe zwecks Messung eines Pulverdiffrakto-
gramms zu morsern scheiterten aufgrund der ausgepréigten Duktilitéat. Dariiber hin-
aus konnten auch keine Feilspéne von Nby,Co; verwendet werden, da die Probe stets
durch Abrieb vom Werkzeug (Diamantfeile, Stahlfeile) merklich verunreinigt wurde.
Die Darstellung von pulverformigem NbyCo7 gelang ausgehend von einer Legierung
der nominellen Zusammensetzung Nbgg 2Co77 5. Diese Legierung wurde vom MPI
fiir Eisenforschung, Diisseldorf zur Verfiigung gestellt. Im Gusszustand besteht die-
se Legierung aus Co(Nb), C15 und Spuren C36 und ist ausreichend sprode um im
Hartmetallmorser pulverisiert zu werden. Das Pulver wurde gesiebt und die Frak-
tion mit Partikelgréfie < 50 um wurde zwei Wochen bei 900°C warmebehandelt
und anschlieffend in kaltem Wasser abgeschreckt. Ein nach der Wirmebehandlung
gemessenes Pulverdiffraktogramm zeigt neben Reflexen einer Laves-Phase mit C15-
Struktur Reflexe, die NbyCo7 zugeordnet werden. Diese lassen sich monoklin mit
den Gitterparametern a = 458,7(2) pm, b = 814,8(3) pm, ¢ = 1192,2(3) pm und § =
94,32(2)° indizieren. Da bereits im mit CoKay-Strahlung gemessenenen Pulverdif-
fraktogramm eine deutliche Verbreiterung und Anisotropie einiger Reflexe zu erken-
nen war wurde ein Pulverdiffraktogramm mit Synchrotronstrahlung aufgenommen.
Die Messung wurde von Dr. R. DINNEBIER (Max-Planck-Institut fir Festkorperfor-
schung, Stuttgart) am ID31 (ESRF, Grenoble) durchgefiihrt. Das Pulverdiffrakto-
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Abbildung A.1: Gefiige von Nbygy7Corz73: a) Hellfeld: Neben der Hauptphase
(NbyCoy) sind Kérner der C36-Phase zu erkennen; b) polarisiertes Licht: die Kérner
von NbyCo; zeigen einen deutlichen Orientierungskontrast, wihrend die der C36-
Phase kaum Kontrast aufweisen.
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gramm ist in Abbildung A.2 dargestellt. Die Reflexpositionen der Minoritéatsphase
C15-Nb;_,Cos,, (berechnet fiir a = 673,00 pm) sind angegeben.

Nby, »C077 8
ID31, A = 40,0094 pm
Nb,Co; + C15

Intensitat / bel. Einheiten
—
g

NN
0 5 10 15 20 25 30
20/°

Abbildung A.2: Pulverdiffraktogramm der wérmebehandelten Legierung
Nbgs 2Co778: Neben NbyCor liegt eine Laves-Phase mit C15-Struktur vor, deren
Reflexpositionen angegeben sind; in der Vergroflerung sind Verbreiterung und Ani-
sotropie einzelner Reflexprofile (s. Text) deutlich zu erkennen.

In der Literatur wird iiber wenige intermetallische Phasen der Zusammensetzung
Ay By berichtet. Darunter kristallisiert ZrsNiz [243] monoklin mit dhnlichen Gitter-
parametern wie NbyCoy. Fiir die meisten Reflexintensitéiten ist die Ubereinstimmung
zwischen dem gemessenen Diffraktogramm und dem fiir NbyCo7 mit den Struktur-
parametern von ZrsNi; und den oben genannten Gitterparametern berechneten gut.
Nb,Coy kristallisiert also geméfl den vorlaufigen Ergebnissen isotyp zu ZryNi;. Die
deutlichsten Abweichungen zwischen dem gemessenen und dem berechneten Diffrak-
togramm lassen sich nicht auf unterschiedliche integrale Intensitdten, sondern vor
allem auf unterschiedliche Reflexprofile zuriickfithren. Anhand der Profile kénnen
die Reflexe in zwei Gruppen unterteilt werden: Wéhrend (h0l)-Reflexe scharf sind,
zeigen Reflexe mit k # 0 deutlich verbreiterte Profile, die auf eine komplizierte Real-
struktur hindeuten. Weitere Untersuchungen dazu werden zur Zeit in Zusammenar-
beit mit Dr. A. LEINEWEBER (Max-Planck-Institut fiir Metallforschung, Stuttgart)
durchgefiihrt.
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Aus den nach der oben beschriebenen Methode dargestellten Pulvern von NbyCoy
konnten keine fiir Rontgenbeugungsexperimente geeignete Einkristalle isoliert wer-
den. Ein Einkristall wurde durch chemischen Transport von NbyCo; mit Iod erhal-
ten. Dieser zeigt jedoch orthorhombische Symmetrie. Moglicherweise wurde durch
chemischen Transport eine metastabile Modifikation von Nby,Co; erhalten. Hier sind

ebenfalls weitere Untersuchungen erforderlich.

A.4 Verfeinerung der Kristallstruktur von C14-Nb;,,Co,_,

an Hand von Pulverdaten

Zum Vergleich mit den Ergebnissen der Einkristall-Rontgenstrukturanalyse wurde
die Kristallstruktur von C14-Nb;,,Coy_, auch an Hand von Pulverdaten nach der
Rietveld-Methode verfeinert. Ein Pulverdiffraktogramm eines Préparat der nomi-
nellen Zusammensetzung Nbgg 0Cogs (Nr. 32) nach Warmebehandlung bei 1380°C
wurde auf einem Huber G670-Diffraktometer mit CoKay-Strahlung aufgenommen.
Der Untergrund wurde mit Chebyshev-Polynomen mit 15 Koeffizienten angepasst.
Die Reflexprofile wurden mit Hilfe von Pseudo-Voigt-Funktionen beschrieben, die
Asymmetrie mit einer Berar-Baldinozzi-Funktion mit 4 Termen. Die Verfeinerung
der Atomlage-, Auslenkungs- und Besetzungsparameter konvergiert zu Rp = 0,024
und Rprage = 0,018. Kristallographische Daten, Atomlageparameter und dquivalen-
te Auslenkungsparameter sind in Tabelle 4.19, anisotrope Auslenkungsparameter in
Tabelle 4.20 zusammengefasst. Zum Vergleich sind in den Tabellen auch die mittels
Einkristall-Rontgenstrukturanalyse bestimmten Werte (s. Anschnitt 4.4.1, S. 141)

in der jeweils zweiten Zeile in Kursivschrift angegeben.

Tabelle A.1: Kristallographische Daten, Atomlageparameter und dquivalente Aus-
lenkungsparameter von C14-Nby,,Cos_, (x = 0,07).

Raumgruppe P63/mmc (Nr. 194), Z = 4, a = 483,29(5) pm, ¢ = 784,69(8) pm*

AtomLage = Y z Ueq / Pm?  Occ.
col @ O1685(8) 20 1/4 310(20) 1
0,1698(2) 2z  1/4 71(5) 1
Nb1 4f 1/3 2/3 0,5647(4)  270(20) 1
1/3 2/3  0,5651(2) 93(5) 1
N 0 0 0 210(50) 0,87(4) Co + 0,13 Nb
“ 0 0 78(9)  0,86(3) Co + 0,1/ Nb
“Kalibirerte Pulverdaten, Ergebnis der Rietveld-Verfeinerung: a = 483,34(1)pm, ¢ =

784,64(3) pm (unkalibrierte Daten).
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Tabelle A.2: Anisotrope Auslenkungsparameter (in pm?) von C14-Nby,,Cos_, (x

= 0,07).

Atom Ui Us: Us3z Us3 Uiz Uiz
310(30) 240(30) 360(40) 0 0 Us /2

Col
78(6) 58(8) 71(6) 0 0 Usz /2
b1 250(20) Un 310(30) 0 0 Usa /2
109(5) Un 62(6) 0 0 Usy /2
N 190(60) Un 240(80) 0 0 Usa /2
93(9) Un 47(12) 0 0 Usy /2

Die Atomlage- und Besetzungsparameter nach der Rietveld-Verfeinerung stim-
men gut mit den Daten aus der Einkristall-Rontgenstrukturanalyse {iberein. Die
Auslenkungsparameter zeigen indes deutliche Abweichungen. Fiir die Pulverdaten
wurde allerdings keine Absorptionskorrektur durchgefiihrt. Die optische Dicke der

in Transmissionsgeometrie gemessenen Probe wurde abgeschéitzt.

A.5 Kristallographische Daten von NbCos-Modellkristallen

Um den Vergleich mit den Lageparametern der C36-Struktur in der Raumgrup-
pe P63/mmec zu erleichtern sind die Daten in den folgenden Tabellen nicht in der
Standardaufstellung angegeben. Die Bezeichnungen der Atompositionen entprechen
denjenigen in der Kristallstruktur von C36-Nb;_,Cosy, (z = 0,265).

Tabelle A.3: NbCos-Modellkristalle I (Co auf M1) und III (Co auf M2): ideali-
sierte Lageparameter, Raumgruppe P6s3mc (Nr. 186), Z = 8, a = 473,86 pm, ¢ =
1547,64 pm.

Atom Lage x Y z
Col 6c 0,16667 —x 0,25
Co2 6c 0,5 —x 0
Co3 2b 1/3 2/3 0,375
Co3 2b 1/3 2/3 0,125
M1 2b 1/3 2/3 0,84375
M1 2b 1/3 2/3 0,65625
M2 2a 0 0 0,90625

M2 2a 0 0 0,09375
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Tabelle A.4: NbCoz-Modellkristalle Ia (Co auf Mla) und Illa (Co auf M2a): ex-
perimentelle Lageparameter, Raumgruppe P6s3mc (Nr. 186), Z = 8, a = 474,14 pm,
c = 1545,84 pm.

Atom Lage x Y z
Col 6c 0,16341 —x 0,25
Co2 6c 0,5 - 0
Co3 2b 1/3 2/3 0,37424
Co3 2b 1/3 2/3 0,12576
Mla 2b 1/3 2/3 0,8449
Mla 2b 1/3 2/3 0,6551
M2a 2a 0 0 0,9073
M2a 2a 0 0 0,0927

Tabelle A.5: NbCos-Modellkristalle II (Co auf M1) und IV (Co auf M2): ideali-
sierte Lageparameter, Raumgruppe P6m2 (Nr. 187), Z = 8, a = 473,86 pm, ¢ =
1547,64 pm.

Atom Lage x Y z
Col 37 0,33333 —x 0
Col 3k 0,16667 —x 1/2
Co2 6n 0,5 —T 0,75
Co3 2h 1/3 2/3 0,625
Co3 2 2/3 1/3 0,125
M1 2h 1/3 2/3 0,09375
M1 21 2/3 1/3 0,59375
M2 2g 0 0 0,15625
M2 2g 0 0 0,65625

Tabelle A.6: NbCos-Modellkristalle IIa (Co auf Mla) und IVa (Co auf M2a):
experimentelle Lageparameter, Raumgruppe P6m2 (Nr. 187), Z = 8, a = 474,14 pm,
c = 1545,84 pm.

Atom Lage x Y z
Col 37 0,32682 —x 0
Col 3k 0,16341 —x 1/2
Co2 6n 0,5 - 0,75
Co3 2h 1/3 2/3 0,62424
Co3 2i 2/3 1/3 0,12424
Mla 2h 1/3 2/3 0,0949
Mla 21 2/3 1/3 0,5949
M2a 2g 0 0 0,1573

M2a 29 0 0 0,6573
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A.6 Kristallographische Daten des Nb;;Cos;-Modellkristalls

Zur Analyse der elektronischen Struktur von C14-Nby,,Cos_, (z = 0,07) wird ein
2a x 2a x c-Uberstrukturmodell mit der Summenformel Nb;;Cos; formuliert. Diese
Zusammensetzung ergibt x = 0,0625, wobei 1/8 der Co2-Lagen in der C14-Struktur
mit Nb besetzt wird.

Um den Vergleich mit den Lageparametern der C14-Struktur in der Raumgrup-
pe P63/mmc zu erleichtern sind die Daten in der folgenden Tabelle nicht in der
Standardaufstellung angegeben. Die Bezeichnungen der Atompositionen entprechen
denjenigen in der Kristallstruktur von C14-Nby,,Coy_, (x = 0,07), wobei Nb2 ein
Nb-Atom auf der Co2-Lage darstellt.

Tabelle A.7: Uberstrukturmodell Nbyg(Cog;Nb): Raumgruppe P3m1 (Nr. 164), a
= 966,58 pm, ¢ = 784,69 pm.

Atom Lage x Y z
Col 125 0,4151 0,0849 0,25
Col 6i 0,5849 —x 0,25
Col 61 0,0849 —x 0,25
Nb1 6i 0,8333 —x 0,4349
Nbl 61 0,8333 —x 0,0651
Nb1 2d 1/3 2/3 0,4349
Nbl 2d 1/3 2/3 0,0651
Co2 3f 1/2 0 1/2
Co2 3e 1/2 0 0
Co2 1b 0 0 1/2
Nb2 la 0 0 0

A.7 Gitterparameter von C14-Modellkristallen

In Tabelle A.8 sind Gitterparameter der fiir COHP-Rechnungen verwendeten idea-
len C14-Kristallstrukturen zusammengestellt. Diese wurden aus den Gitterparame-
tern von C15-NbCry, C14-NbMny, C14-NbFey, C14-Nby,,Coy_, (z = 0,07), C14-
TiCry [176], C14-TiMny [57], C14-TiFe, [53] und C15-TiCoy [251] nach Gl. A.2 bzw.
Gl. A.3 und GI. A.4 berechnet.

Ga. = 22 (A.2)
Q. — (\/ 3/8 . a%m . 6014)1/3 (AB)

Ciq. — Q4. - 8/3 (A4)
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Darin sind a;q. und ¢;q. die Gitterparameter einer idealen C14-Struktur, acis und

cc1a die experimentell bestimmten Gitterparameter der C14-Struktur und acis der

Gitterparameter der C15-Struktur.

Tabelle A.8: Gitterparameter a;q. und ¢;q. (in pm) von Modellkristallen mit idea~

lisierter C14-Struktur.

Verbindung Qiq. Cid.

NbCr, 494,59 807,67
NbMns, 487,24 795,65
NbFe, 483,93 790,25
NbCos 482,37 787,70
TiCry 492,20 803,76
TiMn, 484,26 790,79
TiFe, 479,49 783,00
TiCo, 473,20 772,73
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