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Zusammenfassung

Yb-dotiertes CaGdA1O4 (CALGO) ist ein sehr gut geeignetes Material fiir den Hochleistungs-
Ultrakurzpuls-Laserbetrieb. Es zeichnet sich durch seine hohe Warmeleitfahigkeit und eine
inhomogen verbreiterte Yb-Emissionsbande aus, die mit der statistischen Verteilung der Ca**-
und Gd**/Yb**-Ionen auf demselben Gitterplatz erklirt wird.

Das Material kristallisiert in der KoNiFs-Struktur zusammen mit einer Vielzahl weiterer
Seltenerdaluminate und —Gallate der allgemeinen Formel ABCO4. Gerade die statistische
Kationenverteilung ist jedoch die Ursache anisotroper struktureller Verdnderungen, die in der
gekoppelten Bildung von Einschliissen und Farbzentren resultieren. Die an sich farblosen
Kristalle zeigen eine starke, defektgebundene Absorption im Bereich der UV-Bandkante,
wodurch sie in einem tiefen Orangeton erscheinen. Einschliisse/Streuzentren
unterschiedlicher Grof3e durchsetzen das gesamte Probenvolumen.

Die Nutzung als Lasermedium ist dadurch stark beeintriachtigt, die erreichten Wirkungsgrade
liegen um das zwei- bis dreifache unter dem theoretisch moglichen Wert.

Die Beziehungen zwischen Struktur und Stabilitdt der ABCO4-Oxide wurden untersucht und
die Bedeutung einer gleichméBigeren Verteilung der positiven Ladungen im Kristallgitter fiir
die Vermeidung von Defekten herausgestellt.

Darauf aufbauend wurden Verdnderungen der Schmelzzusammensetzung bei der
Czochralski-Ziichtung vorgenommen, um eine verbesserte Kristallqualitit zu erhalten und
entsprechend die Anwendbarkeit als Lasermedium zu steigern.

Abstract

Yb-doped CaGdAIO4 (CALGO) is a very suitable material for high power ultrashort pulse
laser applications. Its outstanding properties comprise a high thermal conductivity and an
inhomogeneously broadened Yb-emission band caused by the statistical distribution of the
Ca?’- and Gd*'/Yb**-ions on the same lattice site.

The material crystallizes in the K;NiF4-structure along with a wide variety of other rare earth
aluminates and gallates with a general formula ABCO4. However, the statistical cation
distribution ist the particular reason for a series of anisotropic structural alterations resulting
in the coupled formation of inclusions and color centers. The a priori colorless crystals show a
strong, defect-related absorption in the range of the UV-band edge that is responsible for their
deep orange coloration. Inclusions/scattering centers of different size are present within the
whole sample volume.

Applicability as laser medium is strongly restricted thereby, achievable efficiencies are about
two to three times lower than the theoretical threshold.

The relations between structure and stability of ABCOs-oxides were examined and the
significance of a more regular positive charge distribution in the crystal lattice was
emphasized as crucial to avoid the said defects.

Based on these results variations in melt composition for Czochralski growth were carried out
to obtain an improved crystal quality and thus enhance performance of the laser crystals.
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1. Einleitung

Ausgehend von der Motivation, kristalline Festkorperlaser zu konstruieren, erweist sich Yb*"
als ein laseraktives Ion mit zahlreichen interessanten Eigenschaften und ganz eigenen
Vorziigen. Der Einfluss von statistischer Variation in seinem Kristallfeld auf die
spektroskopischen Eigenschaften macht insbesondere Oxide der allgemeinen Formel ABCO4
in der KoNiF4-Struktur zu geeigneten Yb-Wirtsgittern fiir Hochleistungs-Ultrakurzpuls-
(UKP)-Laser. Verfarbungen und Einschlussbildungen begrenzten jedoch die Kristallqualitét
in einem MalB, das es bisher nicht gestattete, iiber das volle Potenzial dieser Materialien zu
verfiigen.

1.1 Festkorperlaser

Die von A. Einstein (1917) vorhergesagte stimulierte Emission fiihrte zu der Idee, die
Erzeugung einer Besetzungsumkehr in einem absorbierenden Medium zur Verstirkung von
Strahlung im entsprechenden Energiebereich auszunutzen. Erstmals verwirklicht wurde dieses
Konzept bei Mikrowellen von J. P. Gordon et al. (1954). Sie bezeichneten den erzielten Effekt
als Mikrowellenverstdirkung durch die stimulierte Emission von Strahlung bzw. ,,Microwave
Amplification by Stimulated Emission of Radiation* (Maser), wobei Ammoniak-Molekiile
(NH3) die absorbierende und emittierende Spezies darstellten. Der groe Vorteil des
Verfahrens besteht neben der hohen Intensitit in der Kohidrenz und Monochromatizitét
(,,Einfarbigkeit*) der ausgesandten Strahlung.

Im Jahr 1960 gelang es T. H. Maiman erstmals, dieselbe Art der Lichtverstadkung im Bereich
des Sichtbaren vorzuweisen, wobei er rotes Licht der Wellenldngen 692,9 nm und 694,3 nm
erhielt. In Anlehnung an den Maser wurde seine Entdeckung als Lichtverstdirkung durch die
stimulierte Emission von Strahlung bzw. ,Light Amplification by Stimulated Emission of
Radiation” oder kurz als Laser bekannt. Als Verstirkungsmedium nutzte er Cr’":AlLOs
(Rubin), womit der erste Laser bereits ein Festkorperlaser war.

In der Folgezeit wurde die Bandbreite der zur Verfiigung stehenden Lasermedien stetig
erweitert, so existieren Gaslaser (u. a. Helium-Neon-Laser oder auf Basis von CO»),
Fliissigkeits-/Farbstofflaser und zahlreiche weitere auf Kristallen oder auch Glidsern
basierende Festkorperlaser. Eine Einfiihrung in die Grundlagen des Laserprinzips sowie
einen Uberblick iiber die Vielfalt der unterschiedlichen Lasermedien und deren
Funktionsweise geben z. B. Eichhorn (2013) oder auch Kneubiihl & Sigrist (1991).

Festkorperlaser sind in der heutigen Zeit mit der wichtigste Lasertyp, da sie aufgrund ihrer
grolen Wirmeleitfahigkleit die Erzeugung hoher Strahlleistungen erlauben. Die im Vergleich
zu Gas- oder Fliissigkeitslasern geringe Beweglichkeit der Atome/lonen ist zudem
verantwortlich fiir die hohe Strahlgiite, wobei die Periodizitdt eines Kristalls hier nochmals
einen Vorteil gegeniiber Glésern bringt.

Ein Laserkristall oder ein Glas muss hochtransparent in einem moglichst groflen
Spektralbereich sein und eine optisch anregbare Spezies enthalten. Hierfiir werden meistens
3d-Ubergangsmetalle wie Ti** oder Cr** und Lanthanide/Seltenerden (SE) wie Nd**, Ho*",
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1. Einleitung 2

Er’*, Tm®" oder Yb** genutzt. Fiir die letzten vier lonen wurde erstmalig von Johnson et al.
(1965) Laseraktivitit beschrieben.

Im jeweiligen Kristallfeld bzw. der Koordinationsumgebung kommt es zur Authebung der
Entartung der 3d- bzw. 4f-Niveaus, so dass Energieiibergdnge innerhalb des Orbitals moglich
werden. Die auftretenden Energieniveauunterschiede liegen dann fast alle im Bereich UV-
VIS-NIR, der fiir die meisten Anwendungen am wichtigsten ist. Die Orbitale sind aullerdem
nicht an chemischen Bindungen beteiligt, was ansonsten zur Destabilisierung des
Kristallgitters fiihren und den Einfluss des Wirtsgitters auf die Breite der Aufspaltung stark
erhohen wiirde.

Bei den Seltenerden sind die 4f-Niveaus durch besetzte 5s- und S5p-Orbitale abgeschirmt,
wihrend dieser Effekt bei 3d-lonen entfdllt. Dadurch ist die Kopplung ans Kristallfeld und
Gitterschwingungen bei ersteren schwicher ausgeprigt. SE-dotierte Kristalle zeigen daher im
Allgemeinen schérfer begrenzte Absorptions- und Emissionslinien als Kristalle, die mit
Ubergangsmetallen dotiert sind und die Lage dieser Banden variiert weniger bei einem
Wechsel des Wirtsmaterials. Auch strahlungslose Zerfallsvorginge spielen eine geringere
Rolle, was sich giinstig auf den Wirkungsgrad auswirkt.

Gldser zeigen dagegen aufgrund der fehlenden Ordnung eine ganz besonders grofie
(inhomogene) Linienverbreiterung und haben i. d. R. eine wesentlich schlechtere
Wirmeleitfahigkeit.

1.2 Yb*" als Dotierion

Das Yb*'-lon absorbiert Strahlung der Wellenlinge 980 nm (Pumpwellenliinge) und emittiert
bei 1030 nm (Laserwellenlidnge). Diese Energiedifferenz ist sehr klein und damit die
Wirksamkeit, mit der die Pump- in Laserstrahlung gewandelt wird, sehr hoch. Bei dhnlicher
Emissionswellenliinge ist Nd*" mit hoherenergetischer Strahlung zu pumpen, so dass Yb**-
dotierte Materialien effizienter eingesetzt werden konnen (Brenier 2001). Die
Wirmebelastung des Lasermaterials ist bei Verwendung von Yb zudem besonders schwach.
Grund dafiir ist das Energieniveauschema des Yb*'-Ions, das wesentlich einfacher als das des
Nd** aufgebaut ist. Es besteht fiir 4f nur aus dem 2F7,-Grundzustand und dem angeregten
2Fs;p-Zustand (Dieke & Crosswhite 1968), die ihrerseits im Kristall noch iiber eine gewisse
Feinstruktur infolge Stark-Aufspaltung verfiigen. Die Anzahl verschiedener Relaxationswege
ist somit gering und das obere Laserniveau liegt energetisch sehr nah am Pumpniveau.

Eine weitere Folge der einfachen spektroskopischen Struktur ist das Ausbleiben von
kooperativen Prozessen zwischen mehrereren Yb-lonen (Konzentrationsloschung, Absorption
aus angeregten Zustinden (,excited state absorption (ESA))), so dass hohe Dotierungen
verwendet werden konnen (Peters 2009).

Aufgrund der Lanthanidenkontraktion ist die Abschirmung der 4f-Orbitale des Yb gegeniiber
dem Kiristallfeld im Vergleich zu anderen Seltenerdelementen geringer ausgepridgt. Die
resultierende (homogene) Verbreiterung der Absorptionsbande eignet sich gut, um den
Kristall mit einer Laserdiode zu pumpen, die im Betrieb aufgrund von Wirmeentwicklung
eine langsame Drift ihrer Maximalwellenlénge erfahrt.
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Ein gewisser Nachteil ergibt sich dennoch mit dem geringen Energieunterschied zwischen
Pump- und Laserstrahlung: Durch teilweisen Uberlapp der Absorptions- und
Emissionsbanden tritt oft eine gewisse Reabsorption von emittierter Strahlung auf, was die
notwendige Pumpleistung zum Erreichen von Lasertitigkeit erhoht. Auch ist das untere
Laserniveau energetisch nah am Grundzustand gelegen, weswegen es eine hohe thermische
Bevolkerung aufweist. Dieser Effekt stirkt ebenfalls die Reabsorption.

Der Einfluss des Kristallfeldes verschiedener Wirtsgitter auf die Stark-Aufspaltung von Yb**
mit dem Ziel, die fiir den jeweiligen Zweck am besten geeignete Matrix auswdhlen zu
konnen, wird von Haumesser et al. (2001) beschrieben.

Wie bereits im Fall von Glédsern erwéhnt, ist die statistische Variation der Umgebung des Yb-
Ions im Medium ein Effekt, der Absorptions- und Emissionsbanden inhomogen verbreitert,
wihrend beispielsweise Gitterschwingungen zu einer homogenen Verbreiterung beitragen.
Entsprechend variieren aber auch die Lebensdauern der Energieniveaus in einem grofen
Bereich um einen Mittelwert, was die Wahrscheinlichkeit der Strahlungsemission auf Kosten
der Intensitdt wesentlich erhdht. Lasermedien mit breiten Emissionsbanden eignen sich also
zur Erzeugung ultrakurzer Laserpulse und bieten einen groflen Bereich, in dem die
abgestrahlte Wellenldnge gewihlt werden kann. Man spricht dann von einem grof3en
Durchstimmbarkeitsbereich.

Yb-dotierte Glédser eignen sich zwar auch zur Herstellung von UKP-Lasermaterialien, sie
haben jedoch den groflen Nachteil, dass ihre Warmeleitfdhigkeit im Vergleich zu Kristallen
sehr klein ist. Fiir leistungsstarke Anwendungen, bei denen es auf kurze Pulse ankommt,
miissen daher kristalline Verstirkungsmedien zur Verfligung stehen. So ist dies vor allem bei
der hochpriazisen Materialbearbeitung gefordert. Weitere Anwendungsfelder fiir
(Hochleistungs)-UKP-Laser, in denen geeignete Kristalle eine wichtige Rolle iibernehmen,
liegen in der Augenheilkunde, bei der Untersuchung zellbiologischer Vorgénge oder auch bei
der Ultrakurzzeitspektroskopie (z. B. Hutchinson et al. 1994, Sibbett et al. 2012 und
Demtroder 2007).

Yb-dotierte (Hochleistungs-UKP)-Laserkristalle sind vielfach in der Literatur beschrieben.
Wichtige Vertreter liegen in Granatstruktur vor, wie Y3Als012 (YAG) oder LuzAlsOr2
(LuAG) (Lacovara et al. 1991, Brenier et al. 2006). Die monoklinen Zweifachwolframate
KY(WO4)2 (KYW) und KGd(WO4), (KGW) (Killi et al. 2005, Major et al. 2006) sind ebenso
wie Borate und Vanadate (z. B. YAI3(BO3)4 (YAB) und YVO4, vgl. Rivier et al. 2008,
Krinkel et al. 2007) weitere bedeutende Materialien. Fluoride (CaF> und SrF2; vgl. Wentsch
et al. 2014, Siebold et al. 2007) finden Verwendung und Sesquioxide (Sc203, Y203 und
besonders Lu203) sind wegen ihrer herausragenden Wirmeleitfahigkeiten von groBem
Interesse (Mix 1999, Peters 2009, Loiko et al. 2015). Auch silikatische Materialien wie
Sc2S105 (SSO) und CaxAlS107 (CAS) werden untersucht (Zheng et al. 2008, Jaffres 2013).
Einen Uberblick iiber Yb-dotierte Laserkristalle allgemein gibt A. Brenier (2001), eine
vergleichende Studie ist bei Wentsch (2016) zu finden.

Druon et al. (2007) berichten iiber verschiedenste Laserkristalle fiir Ultrakurzpulszwecke.
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1.3 ABCO4-Oxide mit K,;NiF4-Struktur — Glasartige Eigenschaften in
einer kristallinen Matrix

Als wichtigste Eigenschaften zur Erzeugung ultrakurzer Laserpulse bei hoher Leistung stellen
sich nach den Erlduterungen in 1.2 die moglichst groe Emissionsbandbreite und eine hohe
Wirmeleitfahigkeit heraus.

Konkret gilt fiir die zeitliche und spektrale Halbwertsbreite At und Av der
Intensitétsverteilung eines Laserpulses AtAv > c, wobei ¢ = 0,44 bei einem Gauflschen
Strahlprofil ist (Kneubiihl & Sigrist 1991). Steigt also die Emissionsbandbreite und damit Av,
dann werden umso kleinere Werte At moglich.

Samtliche der angefiihrten Materialien haben jedoch entweder hohe Warmeleitfahigkeiten und
relativ geringe spektrale Bandbreiten, oder aber es liegt der entegengesetzte Fall vor. In einem
fest gebundenen Ionenkristall mit hochsymmetrischer Struktur, der nur aus wenigen
verschiedenen Ionen besteht wie z. B. beim kubischen Lu>0Os3, ist Variation der Yb-Umgebung
schwach ausgeprégt. Gitterschwingungen, die das Kristallfeld modifizieren, haben kleine
Amplituden und sind sehr stark gerichtet, so dass Spektrallinien nur wenig verbreitert werden.
Dafiir ist gerade deswegen mit einer hohen Wiarmeleitfagihkeit zu rechnen. Man muss sich
also trotz eines gewissen Spielraums meistens zwischen sehr hohen Leistungen und
ultrakurzen Pulsen der emittierten Strahlung entscheiden.

Wenn jedoch die Moglichkeit bestiinde, die grofe Vielfalt der Umgebungen, denen ein
laseraktives Ion in einem Glas ausgesetzt ist, in einem Kristall mit ausreichend hoher
Wirmeleitfahigkeit vorzufinden, wire dies ein entscheidender Vorteil fiir Yb-dotierte
Hochleistungs-UKP-Laser.

Eine Moglichkeit zur Losung besteht in der Nutzung von kristallinen Wirtsmaterialien, bei
denen einer oder mehrere Gitterpldtze von verschiedenen lonen mit statistischer Verteilung
besetzt sind. Wird das Dotierion auf ebendiesem Platz eingebaut, kann man auf eine mit
Glasern vergleichbare Linienverbreiterung der Laseremission bei deutlich grof3erer
Wirmeleitfahigkeit hoffen.

Die ABCO4-Oxide mit KoNiFs-Struktur (Raumgruppe 14/mmm), bei denen A = Ca?" oder
Sr**, B eine Seltenerde SE*" und C = AI** oder Ga®" ist, besitzen eine statistische Verteilung
von A?" und B** auf demselben Gitterplatz. Demnach sollten sie sich auch fiir die Dotierung
mit Yb eignen. Eine umfassende Beschreibung der Eigenschaften wird von Pajaczkowska &
Gloubokov (1998) vorgestellt.

Zunichst als Substratmaterial fiir die epitaktische Aufwachsung von Hochtemperatur-
Supraleitern in diinnen Schichten interessant (z. B. Brown et al. 1990, Scheel et al. 1991)
riickt spéter die Eignung als Lasermaterial in den Blick (vgl. Karbowiak & Rudowicz 2011).

Zichtungsexperimente zeigen, dass zahlreiche Vertreter der ABCO4-Oxide inkongruent
schmelzen und zur Entmischung neigen, was ihre Herstellung erschwert (z. B. Dabkowski et
al. 1993, Uecker et al. 1997, Becerra-Toledo & Marks 2010).

Dagegen erweisen sich CaGdAlO4 (CALGO) und CaYAIO4 (CALYO) als stabile, anndhernd
kongruent schmelzende Verbindungen mit einer guten Wérmeleitfahigkeit, so dass seit weit
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tiber 10 Jahren eine Vielzahl an Arbeiten zu Ziichtung, Eigenschaften und Laserverhalten
beider Substanzen erschienen ist. Aus dem Literaturbestand konnen daher nur einige Werke
beispielhaft genannt werden.

Sawada et al. stellen 1998 eine detaillierte Beschreibung der Kristallstruktur von CALGO vor
mit einer Bestitigung im Jahr 2000 von Vasylechko et alii.

Das erste Mal als Laserkristall wird CaGdAIO4 mit Nd** dotiert von Lagatskii et al. (1997)
erwéhnt.

Lasertétigkeit von Yb:CALGO ist durch Petit et al. (2005) erstmals demonstriert worden,
einen diodengepumpten Laser konstruierten Zaouter et al. (2006) mit Pulsdauern bis 47 fs. 40
fs-Pulse werden 2012 von Agnesi et al. erzeugt. Grundlegende Ergebnisse zu Ziichtung und
Kristallqualitit sind in den Dissertationen von J. Petit (2006), P. O. Petit (2010) und A. Jaffres
(2013) zu finden.

Die Ziichtung und spektroskopischen Eigenschaften von Yb:CALYO sind z. B. von Petit et al.
(2008) und Li et al. (2010) untersucht worden, die Kristallstruktur von Shannon et al. (1992)
und Lasertétigkeit konnten u. a. Li et al. (2011) nachweisen.

Beil et al. (2013) und Tan et al. (2011) schlieBlich erhalten hohe Wirkungsgrade und einen
Durchstimmbarkeitsbereich von 90 nm bzw. 50 nm fiir Yb:CALGO bzw. Yb:CALYO.

Die inhomogene Linienverbreiterung

Der letzte Punkt zeigt nochmals die wesentliche Besonderheit der Yb-dotierten ABCO4-Oxide
hinsichtlich der Anwendung im Laser. Die sonst nur bei Glésern auftretende inhomogene
Verbreiterung von Absoprtions- und Emissionsbanden ist bei CALGO und CALYO
auBerordentlich grof3, was sich positiv auf die Kiirze der erreichbaren Pulse auswirkt.

Die statistische A/B-Kationenverteilung auf ein und demselben Gitterplatz wirkt also
tatsdchlich sehr stark auf die spektroskopischen Eigenschaften ein. Gleichzeitig haben die
Emissionswirkungsquerschnitte zwischen 995 und 1045 nm auch noch fast den gleichen Wert,
so dass die Strahlungsintensitit im gepulsten Betrieb oder beim Duchstimmen konstant bleibt.
Die folgende Abbildung zeigt Emissionskurven beider Materialien.

Aus der Aufnahme von Emissionsspektren bei tiefen Temperaturen ergibt sich, dass die
Breite der Bande erhalten bleibt, was ihren Ursprung durch eine ,,statische® Eigenschaft des
Gitters wie die Kationenverteilung unterstreicht.

Ferner weisen Petit et al. (2008) darauf hin, dass das Plateau in Abb. 1-1 nicht aus der
Uberlagerung der einzelnen Emissionsspektren von vielen verschiedenen Yb-Umgebungen
herriihrt. Vielmehr existieren zwei ,,Typen* von Yb-Umgebungen, deren Addition das breite,
gleichméBige Emissionsprofil verursacht. In Abb. 1-2 sind die Emissionsspektren fiir
verschiedene Anregungwellenldngen zwischen 978,3 und 982,3 nm bei 10 K in 1 Mol-%
Yb:CALYO gezeigt, die zu den zwei verschiedenen Umgebungstypen gehdren.
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AbD. 1-1. Emissionsintensitit von Yb:CaGdAlO4 und Yb:CaY AlO4 im Laserbetrieb. Die Einheit der Intensitét
ist in Zahlereignissen (Z.e.) des Detektors angegeben. Bildquelle: Petit et al. (2008).
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Abb. 1-2. Emissionsintensitdt von 1 Mol-% Yb:CaY AlO4 bei verschiedenen Anregungswellenldngen um 980
nm. Zwei verschiedene Umgebungstypen des Yb3*-Ions fiihren zu der plateauformigen Emissionsbande in
Abb. 1-1. Die Spektren bei Anregung mit 978,9 und 980,2 nm sind Uberlagerungen der Typen 1 und 2, wobei
jeweils der eine und der andere Typ dominieren. Die Einheit der Intensitét ist in Zahlereignissen (Z.e.) des
Detektors angegeben. Bildquelle: Petit et al. (2008).

Mit steigendem Yb-Gehalt nimmt die Bedeutung des Typs 1 zu, so dass eine von beiden
Umgebungen sich bevorzugt um Yb zu bilden scheint (Petit et al. 2008).

Da es nur eine Ca- bzw. Gd/Y/Yb-Position im Kristallgitter gibt, ist die Koordination der
nichsten Sauerstoffnachbarn iiberall dieselbe und kann nicht zur Verbreiterung der
Emissionsbande beitragen. Wichtiger ist die zweite Koordinationssphire der nidchsten
kationischen Nachbarn. In der folgenden Abbildung ist die Koordination eines Yb-Ions im
Kristallgitter von CaGdAlO4 gezeigt.
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Abb. 1-3. Koordinationspolyeder der nachsten kationischen Nachbarn um ein zentrales Ca- bzw. Gd/Y/Yb-Ion.
Zeichnung mit VESTA, siche Momma & Izumi (2011). Strukturdaten von Sawada et al. (1998).

Auftillig ist der Unterschied in den Abstdnden der kationischen Nachbarn zum zentralen lon.
Nach P. O. Petit et al. (2008) betrdgt der Abstand zwischen Zentrum und Spitze der
Koordinationsfigur 3,37 A, wihrend er zu den anderen acht Kationen 3,64 A betriigt.
Dementsprechend ist der Einfluss der Spitzenkations auf das Kristallfeld des Ions im Zentrum
des Polyeders am groBten. Je nach dem also, ob an der Spitze ein Ca®'- oder ein Gd**/Y**-Ion
liegt, konnen auf diese Weise die zwei Umgebungstypen definiert werden, die durch
statistische Variation der iibrigen acht Nachbarn noch zusétzlich etwas modifiziert werden. Es
bestehen 28 Moglichkeiten, die iibrigen acht Plitze der Koordinationsumgebung mit Ca** oder
Gd**/Y>" zu belegen, so dass insgesamt 2-2% = 2° verschiedene Kombinationen existieren. Am
hiufigsten tritt der Umstand ein, dass vier Ca?’- und fiinf Gd**/Y*-Ionen die Umgebung
aufbauen oder umgekehrt. Dies ergibt sich aus der Anzahl an Realisierungsmoglichkeiten,
neun Plitze mit zweierlei Gegenstdnden zu belegen, also aus den Binomialkoeffizienten

,»9 iber k* (1 <k <9).

Die einfache Energieniveaustruktur des Yb*" im Kristallfeld ist dafiir verantwortlich, dass
kompliziertere Abhédngigkeiten des Emissionsspektrums von der Anregungsenergie
ausbleiben und das sanfte Profil in Abb. 1-1 entsteht.

Aufgrund der strukturellen Gemeinsamkeiten sollten die beschriebenen Erscheinungen bei
allen ABCO4-Oxiden mit KoNiFs-Struktur auftreten, sobald sie mit Yb dotiert werden.

Die spektroskopischen Eigenschaften des Yb**-Ions in CaGdAlOs und CaYAIO4 sind also
herausragend im Vergleich zu anderen Wirtsgittern. Die Warmeleitfahigkeit betragt etwa

6 W/mK nach Petit et al. (2005) (vgl. auch Kap. 8), so dass beide Kristalle die guten
Eigenschaften von glasartigen und kristallinen Lasermedien kombinieren.
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1.4 Zielsetzung der Arbeit

Um das hohe Potenzial von Yb:CaGdAlOs und Yb:CaYAIO4 fiir Hochleistungs-UKP-
Laseranwendungen ausschopfen zu koénnen, war das Ziel dieser Arbeit die Herstellung
hochtransparenter, defektfreier Einkristalle.

In allen bisherigen Veroffentlichungen zur Ziichtung der Substanzen, so auch in den
Dissertationen von J. Petit (2006), P. O. Petit (2010) und A. Jaffres (2013), werden stets
gelblich-orange verfarbte Kristalle mit einer hohen Dichte an bis dahin unidentifizierten
kleinen Einschliissen beschrieben. An sich wiirde man farblose Kristalle erwarten, da im
sichtbaren Bereich von der Zusammensetzung her keine Absorptionen zu erwarten sind (vgl.
Kap. 6.3). Somit liegt die Existenz von farbenden Gitterdefekten nahe, die die Effizienz im
Laserbetrieb ggf. empfindlich storen, falls sie die Lebensdauern der angeregten Yb-Niveaus
beeinflussen. Fremdphaseneinschliisse konnen wiederum als Lichtstreuzentren wirken und
aufgrund unterschiedlicher Warmeausdehnung Rissbildungen im Wirtskristall begiinstigen.
Die genaue Ursache sowohl der Verfarbung als auch der Einschlussbildung ist in keiner dem
Autor  bekannten = Verdffentlichung  ermittelt ~ worden  und  verschiedenste
Schmelzzusammensetzungen und Ziichtungsverfahren konnten sie nie vollstindig
eliminieren. Abb. 1-4 zeigt ein typisches verfdrbtes und gerissenes Yb:CALGO-Exemplar,
wie es zu Beginn dieser Arbeit der Normalfall war. An einer polierten Kristallscheibe sind die
Streuzentren zu erkennen.

108mm

Abb. 1-4. Kristallqualitit von Yb:CaGdAlO4 zu Beginn der Arbeit. Von Rissen durchzogener, verfarbter
Einkristall (links) und Streuzentren im Inneren (polierte Kristallscheibe, rechts).

Auf dieser Grundlage sollten Ziichtungsparameter gefunden werden, die die Herstellung
farbloser, riss- und einschlussfreier Einkristalle ermoglichen. Wenn méglich, sollten dariiber
hinaus die Mechanismen der Defektbildung ergriindet werden.

Da relativ groBBe Kristallvolumina benétigt werden, kam das Czochralski-Verfahren zum
Einsatz (Kap. 4.6), das verhéltnismiBig leicht durchfiihr- und steuerbar ist.

Der Ausgangspunkt der Arbeit ist eine eingehende Darstellung der Zusammenhinge zwischen
Kristallstruktur und Stabilitdt der ABCO4-Oxide. Damit sollen die Phasenbeziehungen der
zugehorigen terndren Rahmensysteme AO-B203-C;0s3 korreliert und in  einigen
entscheidenden Bereichen genauer erarbeitet werden. Das Ziel ist dabei, das Vehalten bei der
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Einkristallziichtung zu verstehen und beeinflussen zu konnen. Die Ziichtungsergebnisse
werden mit dem theoretischen Ansatz abgeglichen und interpretiert.

Die detaillierte Beschreibung der durchgefiihrten Charakterisierungsmessungen tragt
entscheidend dazu bei und hilft, die Defektbildungsmechanismen besser zu verstehen. Eine
theoretische Uberlegung zur Farbursache schlieBt die Dissertation ab.



2. Struktur und Stabilitat

Die Eignung eines Kristalls fiir jedwede Anwendung bemisst sich zu allererst an dessen
Stabilitat und Herstellbarkeit. Seine Symmetrie und Struktur stehen dazu in enger Beziehung,
so dass deren genaue Analyse der erste Schritt auf diesem Weg sein sollte. Daher wird
zundchst von der Raumgruppe ausgehend die Kristallstruktur erldutert und schlielich auf
geometrischer und elektrostatischer Grundlage eine Klassifikation fiir die Stabilitdt der
ABCOs-Verbindungen  vorgenommen. Diese steht dann zur Diskussion der
Phasenbeziehungen und des Schmelzverhaltens zur Verfiigung.

2.1 Kristallsymmetrie und Morphologie

Die ABCOs-Oxide mit KoNiFs-Struktur kristallisieren in der Raumgruppe Nr. 139 I4/mmm
(vollstandiges Symbol: I 4/m 2/m 2/m) des tetragonalen Kristallsystems (Choisnet et al. 1993,
Vasylechko et al. 2000). Es liegen also eine innenzentrierte Zelle (I) mit einer vierzdhligen
Drehachse in c-Richtung vor, die senkrecht auf einer Spiegelebene steht (4/m) sowie in der a-
Richtung eine zweizédhlige Drehachse senkrecht zu einer Spiegelebene (2/m). 45° zu [100] in
der a-a-Ebene befindet sich eine weitere zweizédhlige Drehachse senkrecht zu einer
Spiegelebene. Aus dem Raumgruppensymbol lassen sich fast alle vorhandenen
Symmetrieelemente ablesen. Am Beispiel 14/mmm fehlt jedoch z. B. das Inversionszentrum
in der Mitte der Elementarzelle; dieses wird konventionsgemif3 nur dann angegeben, wenn es
das einzige vorhandene Symmetrielement ist. Seine Anwesenheit folgt aus der Tatsache, dass
geradzahlige Drehachsen senkrecht auf Spiegelebenen stehen (Miiller 1991). Abbildung 2-1
zeigt die Lage der Symmetrieelemente beim Blick entlang der c-Achse.

Weitere Substanzen, die in der Raumgruppe 14/mmm kristallisieren, sind elementares Indium,
Lanthancarbid LaC,, sowie in der Natur die Quecksilber(I)-Halogenide Hg>Cl, (Kalomel) und
Hgolb (Moschelit).

Wichtiger fiir die physikalischen Eigenschaften eines Materials ist jedoch seine
Punktsymmetrie, da Gittertranslationen nur sicherstellen, dass an allen Punkten im Raum, die
vom Kristall ausgefiillt werden, dieselben Kongruenzabbildungen die Struktur mit sich zur
Deckung  bringen (alle Gruppen, die sich aus der Verknlipfung von
Punktsymmetrieoperationen mit Translationen ergeben, sind die 230 Raumgruppen).
Grundlegend ist hierbei das Neumannsche Prinzip, das besagt, dass die Symmetriegruppe
jeder Kristalleigenschaft die Punktgruppe des Kristalls selbst enthilt (also triviale oder echte

Obergruppe ist).

Die Raumgruppe [4/mmm impliziert die Punktgruppe 4/mmm, deren Symmetrieelemente in
Abb. 2-2 dargestellt sind.

10
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Die héufigen und geowissenschaftlich bedeutsamen Minerale Rutil (TiO2) und Zirkon
(ZrSi04) weisen dieselbe Punktsymmetrie wie die KoNiF4-Struktur auf.

[4/mmm i

1/4; \1/4 I ? 1/4 r{ &1/4 1/4\ 1/4
N\

Atl 1/4 14/ 1/4 l 1/4 1/4 \1/4

Abb. 2-1. Symmetrieelemente der Raumgruppe I4/mmm in der a-a-Ebene dargestellt.
Nach International Tables for Crystallography A (2005).

4 ,,,JN P 5 - b(a, )

//,.u \ = éb{)

4/m 2/m 2/m - Dyy,

Abb. 2-2. Symmetriegeriist und stereographische Projektion ||c der Symmetrieelemente der Punktgruppe
4/mmm = Dyy. Bildquelle: Borchardt-Ott & Sowa (2013).
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Wie bereits erwihnt besitzt die KoNiFs-Struktur ein Inversionszentrum. Es kommen also
keine polaren Achsen vor und infolgedessen konnen piezo-, pyro- oder ferroelektrische
Eigenschaften nicht beobachtet werden. Ebenso unmoglich sind Enantiomorphie und optische
Aktivitdt. Eigenschaftstensoren erster Stufe verschwinden gemill dem Neumannschen
Prinzip und solche zweiter Stufe haben im Hauptachsensystem nur zwei unabhédngige
Komponenten.

Eine unmittelbar sichtbare Auswirkung der Punktsymmetrie auf den makroskopischen
Kiristall spiegelt sich in der Gesamtheit der an ihm auftretenden Flachen (Kristalltracht) wider.
Grund dafiir ist die Wachstumsgeschwindigkeit, die eine richtungsabhéngige Grofe darstellt
und deren Symmetriegruppe daher die Punktgruppe der Elementarzelle enthalten muss. Die
am langsamsten wachsenden Fldchen treten an einem Einkristall letztlich in Erscheinung und
samtliche Deckoperationen der Punktgruppe des Materials bringen schlieflich auch das
Kristallindividuum mit sich zur Deckung.

An jeder Tracht sind mehrere Mengen zueinander symmetriedquivalenter Flichen vorhanden
und in jeder Punktgruppe treten nur einige verschiedene solche Mengen auf. Sie werden
Kristallformen genannt und durch {hkl} bezeichnet, wobei h, k und 1 die Millerschen Indizes
einer enthaltenen Fléache sind.

In der Kristallklasse 4/mmm bilden die zu einer allgemeinen Fliche (hkl) gehorenden
symmetriedquivalenten Flachen eine ditetragonale Dipyramide. Die Flache darf dabei jedoch
nicht senkrecht zu oder innerhalb einer Spiegelebene liegen oder senkrecht auf einer
Drehachse stehen sowie keine gleichen oder verschwindenden Indizes besitzen. Tut sie es
doch, so ist die Anzahl der symmetriedquivalenten Einzelflichen im Allgemeinen geringer als
bei der ditetragonalen Dipyramide und die Fldchengesamtheit bildet eine andere Gestalt. Man
nennt {hkl} dann eine spezielle Form.

Eine Form wird durch Einwirkung aller vorhandenen Punktsymmetrieelemente auf diese
Flache erhalten. So sind zwar unendlich viele ditetragonale Dipyramiden {hkl} denkbar,
jedoch wird i. d. R. eine solche mit niedrigen Werten fiir h, k und 1 dominieren und am
Kfristall auftreten.

Spezielle Formen ergeben sich fiir (h0l) und (hhl), die tetragonale Dipyramiden ergeben,

(hkO) fiihrt auf ein ditetragonales Prisma, (100) und (110) ergeben tetragonale Prismen und
(001) ergibt ein Pinakoid aus zwei quadratischen Flachen. Das folgende Bild 2-3 verdeutlicht
die Formen der Punktgruppe 4/mmm.
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ditetragonale Dipyramide {hkl} tetragonale Dipyramide {hOl} und {hhl}

u-_i__i»—'f = " //
‘ : Pinakoid {001}
S feme . o i

ditetragonales Prisma {hk0} -‘ /

tetragonales Prisma {100} und {110}

Abb. 2-3. Kristallformen der Punktgruppe 4/mmm. Die grauen Flachen gehdren nicht zur Form. Zeichnungen
mit GeoGebra (www.geogebra.org, IGI 2016).

Samtliche kristallinen Substanzen mit der Punktsymmetrie 4/mmm konnen also nur
Flachenensembles entwicklen, die auch in den vorgenannten Formen enthalten sind. Dabei
kann die einzelne Form durchaus mehrfach (mit verschiedenen Indizes h, k und 1)
vorkommen, gleichwohl miissen nicht alle Formen verwirklicht sein.

Verschiedene niedrig indizierte Formen der Punktgruppe 4/mmm sind im folgenden Bild 2-4
zu einem idealisierten Einkristall zusammengesetzt und einem synthetischen Exemplar
gegeniibergestellt, um die real auftretenden Formen zu identifizieren. Es sind die Formen
{100} (tetragonales Prisma), {101}, {103} und {112} (tetragonale Dipyramide) sowie {001}
(Pinakoid) dargestellt. An einem entlang <100> gezogenen Yb:CaGdAlO4-Kristall finden sich
{101}, {103} wund {001} wieder. Die Beobachtung von {101}-Flichen an der
Wachstumsfront wird beim isostrukturellen SrLaAlO4 von Pajaczkowska et al. (1997) und
Uecker et al. (1997) bestatigt, {101}- und {103}-Flachen finden Pajaczkowska et al. (1997)
fiir SrLaGaOs4. Laue-Aufnahmen zur Identifikation einiger der o. g. Formen bei CaGdAlO4
werden in Anhang A 2 gezeigt.
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Je nach GroBe der ausgebildeten Fliche lassen sich auch Riickschliisse auf die
Wachstumsgeschwindigkeiten ziehen. So ist unter gegebenen Wachstumsbedingungen bei
CaGdAlO4 vioo1; < V{103} < Vsonstige {hkl}-

25 mm

]

-C

Abb. 2-4. Kristallformen {100}, {101}, {103}, {112} und {001} an einem idealisierten Einkristall der
Punktgruppe 4/mmm (Zeichungen mit Software von www.smorf.nl, SMORF 2016) und wirkliche Formen an
einem entlang <100> gezogenen Yb:CaGdAlO4-Kristall. Man beachte die groBen {101}-Facetten an der
Wachstumsfront (rechts unten).
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2.2 Kristallstruktur

Die ABCOs-Oxide mit der Raumgruppe 14/mmm (insbesondere also (Yb:)CaGdAlO4 und
(Yb:)CaYAIlO4) sind isotyp zu einer Vielzahl weiterer (oxidischer und nicht-oxidischer)
ionischer Verbindungen. lhre Kristallgitter definieren einen eigenen Strukturtyp, der nach
dem erstbeschriebenen Vertreter als KoNiFs-Strukturtyp bezeichnet wird.

Die erste rontgenographische Untersuchung der Typverbindung K>NiF4 erfolgte nach deren
Auftreten als Erstausscheidung in abkiihlenden KF-NiF>-Schmelzen bei der Erforschung der
Phasenbeziehungen dieses Systems durch Balz & Plieth (1955). Neben weiteren Fluoriden
wie KoMgFs wurden vor allem oxidische Verbindungen, darunter Sro-MoOs, Sr2TiO4 und
SroFeQy, in dieser Struktur beschrieben und mit Abschluss der Arbeiten von Balz & Plieth
(1955) und Ruddlesden & Popper (1957) war bereits eine grofere Anzahl von A;BXy-
Verbindungen dieses Typs bekannt. AnschlieBende Forschungen erhohten die Zahl bekannter
strukturgleicher Substanzen ganz erheblich und es wurde gezeigt, dass besonders hiufig der
Fall ABCX4 mit A%* und B**, C** auftritt. Da oxidische Vertreter in vorliegender Arbeit und
auch in vielen Anwendungen die weitaus wichtigsten Materialien darstellen, wird im
Folgenden nur von ABCOs-Verbindungen gesprochen.

Als erstes ABCO4-Material mit KoNiFs-Struktur wurde SrLaAlO4 von Ruddlesden & Popper
(1957) beschrieben; meistens ist A" = Ca*", Sr** (seltener Ba?*, dann andere Struktur, siehe
Abbildung 2-5), B** = Y3' oder ein Lanthanid®**-Ion (,,Seltenerde®"/SE***) und C*" = AI**,
Ga**, ein 3d-Ubergangsmetall (Co**, Cr**, Fe**, oder Ni*") oder Mo®". Zuweilen tritt auch A*
= Na'" zusammen mit C*" = Ti*" auf (Pajaczkowska & Gloubokov 1998). Eine Ubersicht iiber
die Vielfalt der Substanzen gibt die nachfolgende Zusammenstellung. Als Abkiirzung fiir die
Verbindungsnamen konnen die Anfangsbuchstaben der sie aufbauenden A-, B- und C-
Kationen verwendet werden. So wird SrLaAlOs in dieser Arbeit oft zu SLA, CaPrGaOs4 zu
CPG, CaNdAIlO4 zu CNA etc.

Fir CaGdAlOs und CaYAIOs verwenden wir als Abkiirzung abweichend von obiger
Vereinbarung nur die Namen CALGO und CALYO und verzichten darauf, CGA und CYA zu
schreiben.
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Abb. 2-5. Die wichtigsten ABCOs-Materialien. Struktur in Abhéngigkeit der Kationenradienverhéltnisse.
Schwarze Kreise: Bariumverbindungen. Gelb: Strontiumaluminate. Blau: Kalziumaluminate. Griin:
Strontiumgallate. Rot: Kalziumgallate. Schwarze Rauten: Orthorhombische Kalziumgallate. Orange:

Sonstige (ggf. mit A", C*": Chromate, Ferrate, Kobaltate, Nickelate u. a.). Sinngemif nach
Pajaczkowska & Gloubokov (1998). Die verwendeten Radienwerte beriicksichtigen die Koordination
der Ionen in der jeweiligen Kristallstruktur entsprechend Shannon (1976). Es wird immer der
anschlieBend erlduterte Kristallionenradius benutzt
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Aus Abbildung 2-5 wird ersichtlich, dass offenbar ein Radienverhiltnis von A- zu B-Kationen
von 0,95 eine gewisse Grenze darstellt, unterhalb der keine Verbindungen mit KoNiFs4-
Struktur stabil existieren konnen. Der Autbau variiert zudem besonders mit dem Radius des
A-und C-Kations, so treten alle BaBCO4-Verbindungen in der KoSO4-Struktur auf und fiir

A = Ca, C = Ga gehen einige Vertreter in eine orthorhombische Struktur iiber (siche Abb.
2-5). Diese Beobachtung wird verstindlicher, wenn man die Struktur in ihren Einzelheiten
betrachtet (Abb. 2-6). Die Lagen der Punktsymmetrieelemente in der Elementarzelle sind
anhand des beigefligten Symmetriegeriists (vgl. auch Abb. 2-2) erkennbar.

Tonengréfien oben links
mafstiblich, sonst mur besseren
Ubersicht teilweise verindert.

Abb. 2-6. K,NiF4-Struktur am Beispiel von CaGdAlOs4. Oben links: Einzelne Elementarzelle mit Al-Oktaeder
und neunfacher O-Koordination des A/B-Kations (Ca und Gd bzw. Yb). Oben rechts: Detailansicht der
Sauerstoffkoordination von B3*. Unten links: Vier Elementarzellen mit den néchsten Ca- bzw. Gd-
Nachbarn eines A/B-Kations. Unten rechts: Vergroertes A/B-kationisches Koordinationspolyeder mit
einbeschriebener Sauerstoffumgebung des Ca- oder Gd-Kations. Rot: Sauerstoff. Blau: Kalzium. Gelb:
Gadolinium. Graublau: Aluminium. Zeichnung mit VESTA, siche Momma & Izumi (2011).
Strukturdaten von Sawada et al. (1998). Symmetriegeriist fiir die Punktgruppe 4/mmm aus
Borchardt-Ott & Sowa (2013).

Der K;NiF4-Strukturtyp kann entlang der c-Achse in eine Abfolge von Schichten (Abb. 2-6,
2-7) mit Steinsalz- (S) und Perowskitstruktur (P) unterteilt werden (Zvereva et al. 1999). Ni**



19 2. Struktur und Stabilitit

ist in der Typverbindung oktaedrisch von F~ umgeben (Balz & Plieth 1955). Bei den
Aluminaten wie CaGdAlO4 entspricht A’ dem Ni** und ist entsprechend oktaedrisch von
Sauerstoff koordiniert (Smirnov & Zvereva 2001a), wobei die AlOs-Oktaeder mit einer
gewissen Verzerrung auftreten (Pajaczkowska & Gloubokov 1998). Sie bilden ebene,
eckenverkniipfte Netzwerke, die den Perowskitanteil der Struktur beherbergen, wéhrend
dazwischen die Steinsalzschichten mit kubisch flachenzentriertem Zelltyp auftreten. Auf Abb.
2-7 sind die Perowskit- und Steinsalzschichten im CALGO-Gitter eingezeichnet, als reine
Phasen wiirden hier GAA1O3 in Perowskit- und CaO in Steinsalzstruktur auftreten.
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Abb. 2-7. Kristallgitter von CaGdAlO4: Abfolge von Schichten mit Perowskit- und Steinsalzstruktur.
Zeichnung mit VESTA, siche Momma & Izumi (2011). Strukturdaten von Sawada et al. (1998).

Ca** und Gd** (bzw. allgemein A?" und B*") entsprechen dem K' und haben neun
Sauerstoffanionen als nidchste Nachbarn (Smirnov & Zvereva 2001a). Sie besetzen statistisch
verteilt denselben Platz in der Kiristallstruktur (Kodama et al. 1998, Pajaczkowska &
Gloubokov 1998, Vasylechko et al. 2000). Grund dafiir sind die sehr dhnlichen Ionenradien
der Kalzium- und Gadoliniumionen in Neunfachkoordination: R(Ca*") =132 pm / 1,32 A und
R(Gd*") = 124,7 pm / 1,247 A (Shannon 1976). Diese Werte sind sog. Kristallionenradien
(,,crystal radius®, Shannon 1976), die basierend auf einem Radius von R(0*) = 126 pm / 1,26
A fiir eine neunfache Sauerstoffkoordination des Zentralions abgeleitet wurden und desssen
physikalischer Grofe in einem Kristall gut entsprechen. Alternativ dazu erscheint bei
Shannon (1976) der effektive lonenradius, bei dem R(O?) = 140 pm / 1,4 A angenommen
wird und der fiir die Beschreibung von lonen in kristalliner Umgebung weniger geeignet
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erscheint. R(0?) = 1,4 A ist der Radius eines freien Sauerstoffions. Deswegen ist unter dem
Ionenradius stets der Kristallionenradius zu verstehen, wenn nichts anderes gesagt wird.

Fiir Dotierionen der Lanthanide ist eine Besetzung ebendieses Platzes anzunehmen, da auch
deren Ionenradien kaum von den oben genannten MaBen abweichen (z. B. R(Yb*") = 118,2
pm / 1,182 A). Zudem weisen AlOs-Oktaeder aufgrund hoher Ladungs/Radien-Verhiltnisse
der beteiligten Spezies sehr stabile ionische Bindungen auf (Pearson-Sdure-Base-Konzept),
weswegen eine Ersetzung von AI** unwahrscheinlich ist.

In vielen Féllen geniigt fiir die Diskussion der physikalischen Eigenschaften eines Ions im
Kristallgitter die Betrachtung der nidchsten Nachbarn. Dennoch konnen sich auch
Unterschiede bei der Koordination durch die iiberndchsten Nachbarn auswirken.

In Abb. 2-6 sieht man eine Elementarzelle von CALGO und die jeweiligen
Sauerstoffumgebungen der Kationen. Fiir die spektroskopischen Eigenschaften (Kristallfeld,
inhomogene Linienverbreiterung, Kap. 1) erwies sich die Koordination des A/B-Kations
durch seine néchsten Ca- und Gd-Nachbarn als entscheidend (Petit et al. 2008). Daher wurde
auch dieses Koordinationspolyeder dargestellt. Es hat interessanterweise dieselbe Gestalt wie
die entsprechende neunfache Sauerstoffumgebung, ist jedoch umgekehrt ausgerichtet und
enthdlt letzteres vollstindig.

Die Sauerstoffpositionen sind mit O (1) und O (2) bezeichnet. Dies vor dem Hintergrund, da
die Punktsymmetrieelemente der Al-Oktaederspitzenposition/apikal O (1) dann die Gruppe
4mm bilden. Fiir die vier verbleibenden basalen O-Atome O (2) bringen die Elemente von
mmm die Umgebung mit sich zur Deckung (Sawada et al. 1998). Auch die Sauerstoffatome
auf der Ober- und Unterseite der Elementarzelle entsprechen O (2), wenn man sich die
zugehorigen Al-Oktaeder auf benachbarte Elementarzellen ausgedehnt denkt. 4mm ist die
Symmetrie einer ditetragonalen Pyramide (ditetragonale Dipyramide in Abb. 2-3 in der Mitte
halbiert) und mmm die Symmetrie einer Dipyramide mit rechteckiger Grundfldche. Legt man
in Abb. 2-6 die vier O-Atome auf der Oberseite der Elementarzelle und die vier um ~ c/6
verschobenen in eine Ebene, so bilden diese Sauerstoffe ein Achteck. Verbunden mit dem
Spitzensauerstoff des Al-Oktaeder ergibt sich also eine ditetragonale Pyramide, was die
Platzsymmetrie fiir O (1) verstindlich macht. Ahnliche Uberlegungen fithren zur
Veranschaulichung der Symmetrie von O (2). Die O-Positionen haben also eine geringere
Lagesymmetrie als 4/mmm, da sie sich auf Punktsymmetrieelementen befinden. Man spricht
von speziellen Lagen gegeniiber der allgemeinen Punktlage mit voller Symmetrie 4/mmm.
Wegen der Gleichgestalt von kationischem und Sauerstoffkoordinationspolyeder der A/B-
Ionen (Abb. 2-6) iibertragen wir die Bezeichungen O (1) und O (2) auf die entsprechenden
koordinierenden Kationen, so dass wir auch von A%*, B*" (1) und (2) sprechen kdnnen.
Hierbei gibt es jedoch nur eine Punktsymmetrie der A/B-Gitterpldtze, da sich das kationische
Koordinationspolyeder aus Ionen auf dem immer gleichen Gitterplatz aus neun einzelnen
Elementarzellen zusammensetzt. Fiir eine entsprechend grof3 gewihlte Zelle lieBen sich auch
zwei verschiedene Symmetrien der A/B-Plitze finden, es ergibe sich eine sog. Uberstruktur.
Aus denselben Uberlegungen wie fiir O (1) ist ersichtlich, dass alle A%>*- und B**-Ionen die
Punktsymmetrie 4mm zeigen.

In Tabelle 2-1 sind alle Gitterpldtze mit ihren jeweiligen Lagesymmetrien am Beispiel von
CALGO/CALYO aufgefiihrt, der Koordinatenursprung liegt auf dem Al-Platz in der Mitte der
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Einheitszelle (Abb. 2-6). Die Daten gelten bis auf die Koordinaten jedoch fiir alle hier
besprochenen ABCO4-Verbindungen.

Tab. 2-1. Gitterpldtze mit ihren Punktsymmetrien von CALGO und CALYO (Sawada et al. 1998)

Ca%* 0 0 0,35863 4mm/Cay 4e
G (Yb™) 0 0 035863 4mm/Cay 4e
AP* 0 0 0 4/mmm/Dan 2a
0% (1) 0 0 0,677 4mm/Cay 4e
0% (2) 0 05 0 mmm/Da; 4c

Die Gitterkonstanten von CaGdAlO4 werden in der Literatur sehr einheitlich mit a ~ 3,6 — 3,7
A und ¢ ~ 12 A beschrieben, so geben Sawada et al. (1998), auf deren Daten die Abbildungen
der Kristallstruktur beruhen, a = 3,66070 A sowie ¢ = 11,9865 A an, Vasylechko et al. (2000)
finden a = 3,65855(6) A und ¢ = 11,9787(3) A an und Jaffres (2013) nennt a = 3,66 A und
c=12,01A.

Fiir viele isostrukturelle Verbindungen weichen die Werte nicht weit davon ab. So wurden
von Choisnet et al. (1993) fiir CaYAIOs a = 3,6434 A und ¢ = 11,871 A bestimmt,
Pajaczkowska & Gloubokov (1998) geben fiir CaYAIOs a = 3,645 A und c = 11,8743 A bzw.
fiir SrLaGaO4 a = 3,843 A und ¢ = 12,68 A an und fiir KoNiF4 teilen Balz & Plieth (1955)
selbst die Werte a = 4,00 A und ¢ = 13,07 A mit. Stets sind zwei Formeleinheiten pro
Elementarzelle vorhanden.

Bei CaYAIO4 wurden die Bestimmung der Gitterkonstanten an im Rahmen dieser Arbeit
geziichteten Einkristallen von Bergmann (2014) wiederholt und die Literaturwerte in guter
Ubereinstimmung bestitigt. Es ergab sich zu den Werten von Choisnet et al. (1993) eine
Abweichung von lediglich 0,01 %.

Desweiteren wurden die Gitterkonstanten von Yb:CaYAlO4 mit den Dotierungen 2 Mol-%
und 5 Mol-% Yb bestimmt. Die o. g. Literaturwerte und die Ergebnisse von Bergmann (2014)
sind in nachfolgender Tabelle zusammengestellt.

Tab. 2-2. Gitterkonstanten einiger KoNiF4-Verbindungen

KoNiF4 (Balz & Plieth 1955) 4,00 13,07

SLAGIO (e 843 1268

CaGdAIOs  (Sawada et al. 1998) 3,6607 11,9865 -
CaYAIOs  (Choisnet et al. 1993) 3,6434 11,8710 157,58
CaYAIO4 3,6436 11,8615 157,47
Yb:CaYAIOs (2 Mol-% Yb) 3,6455 11,9068 158,24

Yb:CaYAIO4 (5 Mol-% Yb) 3,6449 11,8694 157,69
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Betrachtet man noch einmal Abb. 2-7, so ist eine hohe Koordination der Kationen innerhalb
der Perowskitschichten erkennbar, wihrend Ionen aus den benachbarten Steinsalzlagen nur
einen geringen Beitrag zur Koordinationsumgebung leisten (vgl. 3.5.3). Damit stehen eine
hohe Bindungsdichte und elektrostatische Kraftwirkung innerhalb der Perowskitlagen einem
schwicheren Zusammenhalt zwischen den einzelnen Schichten gegeniiber. Als Folge ist eine
gute Spaltbarkeit nach dem Pinakoid {001} zu erwarten. Zudem bedingt die tetragonale
Symmetrie richtungsunabhingige Spaltbarkeit in der a-a-Ebene und beides lédsst sich
experimentell gut bestitigen (Abb. 2-8). Viele CaGdAlO4-Kristalle spalten noch bei der
Ziichtung oder kurz nach der Entnahme aus der Ziichtungsanlage fast vollkommen nach
{001} aufgrund thermischer oder defektbedingter mechanischer Spannungen im Gitter
(Einschliisse, Versetzungen, Kleinwinkelkorngenzen, Fehler in der Stapelabfolge usw.). Die
Abschreckung einer auf ~ 200°C erhitzten quaderférmige Materialprobe in Wasser fiihrt zur
Spaltung des Probenstiicks in gleich gro3e quadratische Bereiche in der a-a-Ebene. Dieses
Beispiel macht erneut die Bedeutung der Symmetrie und Kristallstruktur fiir die
physikalischen Materialeigenschaften deutlich.

87mm

Abb. 2-8. CALGO-KTristall mit einer Spaltfliche vom Typ {001} und isotrope Rissbildung in der a-a-Ebene an
einer quaderformigen Kristallprobe.

Anhand der Gitterkonstanten des Yb-dotierten CaY AlO4-Materials aus dieser Arbeit wurde
zusdtzlich von Bergmann (2014) die Giiltigkeit der Vegardschen Regel iiberpriift. Sie
postuliert  eine  lineare = Beziehung  zwischen den  Gitterkonstanten  eines
Substitutionsmischkristalls und den Stoffmengenanteilen der darin enthaltenen Komponenten.
Voraussetzungen fiir ihre Richtigkeit sind anndhernd gleiche GroBen der sich ersetzenden
Spezies, die Ubereinstimmung der Kristallstrukturen der reinen Endgliedphasen und aller
Zusammensetzungen dazwischen sowie gleichstarke Wechselwirkungen zwischen allen
Teilchen (Vegard (1921); Beispiel: Legierung Cu-Ni, Wechselwirkung Cu-Cu, Ni-Ni und Cu-
Ni etwa gleichstark). Fiir CaY AlO4 lautet die Gleichung der Anderung der Gitterkonstanten a
mit dem Yb-Stoffmengenanteil x geméll den Werten der obigen Tabelle 2-2

i (3,6449 — 3.6434)x

al
(z) 0,05

+3,6434) A= (0,03x + 3,6434) A 2-1)
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und fiir ¢(x) kann der Verlauf analog aus Tab. 2-2 bestimmt werden. Bei einer Dotierung von
2 Mol-% Yb sollte also a(0,02) = 3,644 sein. Allerdings ist der gemessene Wert fiir 2 Mol-%
Dotierung mit 3,6455 A groBer als diese Zahl und groBer als a(0,05). Fiir ¢ wird ¢(0) < ¢(0,02)
und ¢(0,05) < ¢(0,02) gemessen im Widerspruch zu Gleichung (2-1). Ein linearer
Zusammenhang zwischen den Gitterkonstanten des dotierten und undotierten Kristalls war
also nicht nachweisbar. Da zudem der Radius des Yb**-Ions 1,182 A betriigt gegeniiber 1,215
A bei Y**, wiirde man eine Abnahme der Gitterkonstanten mit der Dotierung erwarten. Fiir
Tm:CaGdAIlO4 und Ho:CaGdAIO4 entspricht das auch den Messungen von Di et al. (2014),
wobei R(Tm*") = 1,192 A, R(Ho*") = 1,212 A und R(Gd*") = 1,247 A in neunfacher
Koordination. Bei so kleinen Verdnderungen der Zellparameter mit der Dotierung kann die
tatsdchliche Variation jedoch innerhalb der Fehlergrenzen liegen, so dass die Giiltigkeit der
Vegardschen Regel unklar bleibt.

Die starke Anisotropie in der Struktur und bei den Bindungsverhiltnissen (Abb. 2-7, 2-8) lasst
eine betriachtliche Abweichung vom linearen Verhalten erwarten und die statistische
Verteilung von Ca?" und Y** im Kristallgitter kénnte einen 1:1-Ersatz Yb**-Y*" zusitzlich
erschweren. Typische Richtungsabhingigkeiten der Kristallstruktur, aber auch Auswirkungen
der P-S-Stapelfolge und der Besetzung desselben Gitterplatzes mit verschiedenwertigen Ionen
sollten also bei der Abhingigkeit der Gitterkonstanten von der Yb-Dotierungskonzentration
zum Ausdruck kommen. Da diese Gesichtspunkte auch bei der folgenden
Stabilitatsdiskussion aufgegriffen werden, wiirde sich so eine zusitzlich motivierende
Analogie ergeben. Weitere Untersuchungen, um die genauen Abhidngigkeiten a(x) und c(x)
(vgl. (2-1)) bei CALGO und CALYO zu ermitteln, wiren daher lohnend. Werden A?" und B**
hingegen gleichzeitig ersetzt, so sollte die Vegardsche Regel gut erfiillt sein.

2.3 Stabilitét

Aufgrund der Ahnlichkeit der Gitterkonstanten (siehe Tab. 2-2) und auch der Ionenradien

z. B. innerhalb der Seltenerden ist eine gro3e Vielfalt der Mischkristallbildungen zwischen
verschiedenen Vertretern des KyNiFs-Strukturtyps dennoch wahrscheinlich. Die leichte
Dotierbarkeit mit zahlreichen unterschiedlichen Metallionen in weiten
Konzetrationsbereichen stiitzt diese Annahme (z. B. Novoselov et al. 2005), auch wenn keine
durchgehende Mischbarkeit vorliegen sollte.

Deutliche Variationen der Schmelzpunkte und/oder Anderungen im Schmelzverhalten
(kongruent — inkongruent, vgl. Uecker et al. 1997) sind deswegen denkbar und wurden auch
bei den Ziichtungsversuchen wihrend Anfertigung dieser Arbeit beobachtet. So waren die
notwendige Generatorleistung zum Schmelzen und die Neigung der Kiristalle zur
Einschlussbildung stark von der Stochiometrie der Einwaage abhingig und in der Literatur
sind sehr unterschiedliche Schmelztemperaturen fiir eng verwandte KoNiFs-Verbindungen zu
finden (Tab. 2-3). Generell kann man eine starke Antwort der Kristallstruktur auf
Zusammensetzungsanderungen erwarten, die sich auch deutlich in den physikalischen
Eigenschaften des Materials widerspiegeln sollte.



2. Struktur und Stabilitat 24

Tab. 2-3. Schmelzpunkte einiger K,NiF4-Verbindungen (Pajaczkowska & Gloubokov 1998, CaGdAlO4: Dupré
2013 und eigene pyrometrische Messung)

CaGdAIO4 1750
CaYAlOq4 1810
CalLaAlO4 1720
CaNdAIO4 1860
SrLaAlO4 1650
SrLaGaOg4 1520
SrPrGaO4 1462

Neben der groBen Bandbreite bei den mdglichen Dotierungen belegt natiirlich auch die
Vielfalt der ABCOs-Reinphasen in Abb. 2-5 die groBe Flexibilitdt der KoNiF4-Struktur, die
Ionen sehr verschiedener Groflen beherbergen und trotz sehr dhnlicher Gitterkonstanten
Verbindungen mit sehr verschieden ausgepriagten Eigenschaften hervorbringen kann. Zudem
entstehen bei zu grofen Belastungen durch unpassende lonen wie z. B. fiir A = Ba oder im
Fall einiger Kalziumgallate zwar andere Kristallstrukturen, aber es wird immer noch die
Zusammensetzung ABCOg4 realisiert.

Der wichtigste Punkt bei der Erklarung dieser Vielseitigkeit der Struktur einerseits und der
Eigenschaften andererseits ist wiederum der Aufbau aus Steinsalz- und Perowskitlagen. So
konnen kleine strukturelle Umbauten leicht durch Verdrehung der AlO¢-Oktaeder und durch
Langeninderung der Abstinde in c-Richtung erreicht werden. Allerdings fiihrt der relativ
schwache Zusammenhalt in dieser Richtung in vielen Féllen zur Auftrennung in die
Einzelphasen, gerade auch weil freie P- und S-Phase kein neues Gitter bilden miissen und
dhnliche Atomabstdnde gewahrt werden.

Der Anisotropiegrad der Bindungsstirke entscheidet also iiber die Entmischung und damit
ganz maligeblich iiber Kongruenz oder Inkongruenz der jeweiligen Verbindung (vgl.
Uberschussanisotropie in Kap. 3.5).

Zum Beispiel zersetzt sich SrLaAlO4 vor dem Schmelzen unter Ausscheidung von SrO zu
SrLa;Al,O7 (Becerra-Toledo & Marks 2010) und iiber SrPrGaOs4 berichten Uecker et al.
(1997), dass sich zuerst die hoherschmelzende Phase SroPrGaOs bildet, die dann kongruent
schmilzt. Dabei wird also PrGaOs ausgeschieden, welches wiederum ein Perowskit ist
(Sasaura & Miyazawa 1992), so dass auch in diesem Fall vermutlich der schwache
Zusammenhalt der Schichtstruktur ausschlaggebend ist.

Fiir SrLaGaO4 weisen wiederum Uecker et al. (1997) Inkongruenz nach, ein &hnliches
Verhalten wie bei StPrGaOy ist wahrscheinlich, da die Autoren in Sr-liberséttigten SrLaGaO4-
Schmelzen zuerst SroLLaGaOs kristallisieren konnten. Dennoch ist die Inkongruenz schwicher
ausgeprégt als bei SrPrGaOs, was dazu fiihrt, dass Shannon et al. (1992) Strontium-Lanthan-
Gallat als kongruent ansehen. Auch wird dort CaNdAlO4 als kongruent schmelzend
bezeichnet und bei Pajaczkowska & Gloubokov (1998) findet man kongruentes Verhalten fiir
CaYAIlOs. Eigene Ziichtungen bestitigen diese letzte Angabe und legen das kongruente
Schmelzen von CaGdAlO4 nahe.
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Abb. 2-9 zeigt den von Becerra-Toledo & Marks (2010) vermuteten Mechanismus der
Entmischung von SLA, der fiir die anderen inkongruent schmelzenden ABCO4-Substanzen
ebenfalls in Betracht kommt.
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Abb. 2-9. Schichtweises Entmischungsmodell einer ABCO4-Verbindung am Beispiel von SLA. Rot: Sauerstoff.
Blau: Strontium. Gelb: Lanthan. Weil3: Leerstellen. Die schwarzen Verbindungslinien zeigen, wo sich AlOs-
Oktaeder verbinden um SrLa>Al,O7-Lagen zu bilden. Nach Becerra-Toledo & Marks (2010).

Unter Ausscheidung eines Sr- und eines Sauerstoffions je SLA-Elementarzelle kommt es also
zum seitlichen Versatz benachbarter Schichten um a/2 und der Verkniipfung zweier
Perowkskitlagen tiber die Spitzen der AlO¢-Oktaeder. Die Schichtstruktur bleibt erhalten, nur
ist die Abfolge nach der Entmischung ... -P-S-P-P-S-P- ... statt ... -P-S-P-S- ... . Die
Raumgruppe I4/mmm bleibt {ibrigens erhalten und man nennt Materialien mit dieser neuen
Stapelfolge nach ihren Erstbeschreibern Ruddlesden-Popper-Phasen (siehe Sr3Ti2O7,
Ruddlesden & Popper 1958).

Da ausschlieflich Sr** von Gitterplitzen verdringt wird, die eigentlich mischbesetzt sind,
impliziert die Segregation der Struktur in zwei Phasen eine vorherige zumindest lokale
Ordnung von Sr** und La*". Diese lokale Ordnung #uBert sich bei CLA und CALYO in einer
La- bzw. Y-Anreicherung auf Netzebenen vom Typ {113} und ist durch zusitzliche
Rontgenbeugungseffekte nachweisbar, die bei vollkommen statistischer Verteilung nicht
auftreten (Uberstruktur, Zvereva et al. 1999).

Da die lokale Ordnung von A- und B-Kationen Voraussetzung fiir die Auftrennung in die
A-Oxid- und die AB2C,07-Phase ist, konnte sie, wenn nicht eigentliche Ursache, zumindest
Ausgangspunkte fiir die Auftrennung liefern. Der tiefere Grund fiir die teilweise Authebung
der statistischen Verteilung der Kationen wiederum diirfte mit der Ubereinstimmung der
Gitterkonstanten der freien S- und P-Phase zusammenhéngen. Sind diese sehr verschieden
und unterliegen beide Phasen dennoch einer Mischbesetzung durch die A- und B-Kationen, so
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sind interne Spannungen im Gitter die Folge, die den Schichtzusammenhalt schwéchen und
den Drang von A%" und B*" stiirken, sich in ihre bevorzugten ,,Stammphasen® einzubauen.
Das so belastete Gitter ermdglicht eine hohe Ionenbeweglichkeit und damit die Ausbildung
der Kationenordnung. Das Verhiltnis R(A*")/R(B*") sollte also neben den Gitterkonstanten
der P- und S-Phase eine wichtige Rolle fiir die Stabilitit der ABCOs-Kristalle spielen
(geometrischer Aspekt). Durch die statistische Kationenverteilung kann zudem in einigen
Bereichen eine extrem hohe positive Ladungsdichte bzw. ein Mangel positiver Ladung
auftreten. Auf diesem Wege konnen abstoBende Krifte zwischen den Kationen das
Kristallgitter stark beanspruchen (elektrostatischer Aspekt). Beide Wege zur Destabilisierung
werden in diesem Kapitel diskutiert und kénnen eine lokale Kationenordnung fordern.

Es ist anzumerken, dass die erwidhnte Kationenordnung auf {113}-Ebenen nicht grundlos dort
einsetzt. In manchen Perowskiten werden auf Netzebenen vom Typ {112} Zwillinge gebildet
(Mazelsky et al. 1968, Sasaura & Miyazawa 1992). In der KoNiFs-Struktur ist die Lage der
Menge {113} der Lage von {112} in Perowskiten sehr dhnlich, der Unterschied mag darauf
zuriickgehen, dass die P-Lage im ABCO4-Kristall gegeniiber dem reinen Perowskit durch
Spannungen etwas deformiert ist. Die besondere Charakteristik der {113}-Ebenen zeigt die
folgende Abbildung:

Abb. 2-10. Oben: Darstellung der Ebene (113) mit Ausschnitt der KoNiFs-Struktur. Unten: Projektion der
Struktur entlang der [110]-Richtung. (113) ist violett eingezeichnet.
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Auf oder nahe bei der eingezeichneten Netzebene befinden sich sehr viele Sauerstoffionen
wihrend die Zahl der A**- und B**-ionen deutlich geringer ist. Auf einer {113}-Ebene ist also
ein Uberschuss an negativer Ladung zu erwarten, der dafiir sorgt, dass es dort zu einer
Anreicherung beweglicher Kationen kommt, sofern diese vorhanden sind.

In einer instabilen ABCOs-Verbindung werden A** und B** daher bevorzugt den {113}-
Ebenen folgen und diese Wegsamkeit fiir ihre (kurzreichweitige) regelmiflige Anordnung
nutzen, die im Extremfall in der Entmischung der Verbindung in P- und S-Phase gipfelt.
Geschieht dies nicht, so kann durch die gleichméBigere Ladungsverteilung durchaus auch eine
Stabilisierung des Schichtverbunds eintreten (vgl. Kap. 2.3.2). Dann ist ausreichende
Kompatibilitdt der Perowskit- und Steinsalzanteile der Struktur anzunehmen.

Da viele Perowskite bei Temperaturen knapp wunter ihrem  Schmelzpunkt
Phasenumwandlungen durchlaufen, konnte dies beim Erhitzen einer ABCO4-Verbindung bei
hohen Temperaturen ebenfalls eine Rolle spielen. In den Perowskitschichten verstirken sich
die strukturellen Spannungen sprunghaft und die Ionenbeweglichkeit von A** und B** auf den
{113}-Ebenen nimmt deutlich zu. Bei GdAIO;3 liegt die Umwandlungstemperatur fiir den
Ubergang von der orthorhombischen in eine kubische Modifikation allerdings zwischen 2000
und 2400°C (Mazelsky et al. 1968), sollte also fiir CALGO keine Rolle spielen, da dessen
Schmelztemperatur bei 1750°C liegt (Tab. 2-3). Im Fall von LaAlOs; wird hingegen eine
graduelle  Phasenumwandlung  zwischen 500 wund 600°C in die kubische
Hochtemperaturmodifikation angenommen (Berkstresser et al. 1991), ein Effekt, der fiir die
Stabilitdit von CLA, SLA und SLG wichtig sein sollte. Die nidchste Tabelle stellt die
Phasenumwandlungstemperaturen  einiger  Seltenerdaluminate  und  Gallate  mit
Perwoskitstruktur (BCO3) zusammen und der Schmelztemperatur der entsprechenden
ABCOs-Verbindung (A = Ca, Sr) gegeniiber.

Tab. 2-4. Phasenumwandlungstemperaturen und Schmelzpunkte (SMP) einiger Seltenerdperowskite

GdAIO; > 2000 CaGdAIOs 1750
LaAlO3 500 - 600 CalLaAlOs 1720
SrLaAlOs 1650
LaGaO; 145 (O’Bryan et al. 1990) SrLaGaO4 1520
NdAIO3 1927 (Howard et al. 2000) CaNdAIOs 1860
SINdAIO4 ?
NdGaO; stabil bis SMP (O’Bryan et al. 1990) SrNdGaOg4 ?
PrGaO; > 1400 (Sasaura & Miyazawa 1992) 1462
SmAIO; 785 (O’Bryan et al. 1990) ?
?
YAIO; stabil bis SMP (Fabrichnaya et al. 2001) CaYAIlO4 1810

Liegt die Temperatur des Phaseniibergangs der Perowskite unterhalb der Schmelztemperatur
der jeweiligen ABCOs-Verbindung, so ist es denkbar, dass die Phasenumwandlungen, die im
freien Perowskit ablaufen wiirden, in der Schichtstruktur vom KoNiFs-Typ die Instabilitét
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erhéhen und die Entmischung fordern. Die Strukturen von CALGO, CALYO, CNA, SNA
und SNG wiren demnach nicht zusétzlich destabilisiert aufgrund einer Phasenumwandlung in
den P-Schichten, CLA, SLA und SLG jedoch sehr wohl. Fiir SPG, CSA und SSA ist eine
Destabilisierung zumindest wahrscheinlich. Fiir SNA, SNG, CSA und SSA sind in der
Literatur keine genauen Schmelztemperaturen niedergelegt. Die Schmelzpukte der ABCOs-
Verbindungen sind sonst aber meistens zwischen 1400 und 1900°C angesiedelt (Tab. 2-3,
Pajaczkowska & Gloubokov 1998). Daher werden fiir die vier fraglichen Verbindungen die
Schmelztemperaturen auch in diesem Bereich angenommen und entsprechend den anderen
Féllen gegeniiber der Phasenumwandlungstemperatur der P-Schicht klassifiziert.

Als alleinige Ursache der Auftrennung in P- und S-Schichten ist der Phaseniibergang
gleichwohl unwahrscheinlich. Da in den Perowskitschichten stets A-Kationen vorhanden
sind, muss deren Entfernung in die S-Lagen mit der Auflésung des Schichtverbundes einher
gehen und der Fortschritt des Phaseniibergangs des Perowskits ist vermutlich an den
Transport der A-Kationen gekoppelt, was durch die Ausbildung einer lokalen Ordnung auf
den {113}-Ebenen geschieht. Daher ist von zwei einander verstirkenden Vorgingen
auszugehen, die tliber die Stabilitit der Verbindung entscheiden und bei hohen Temperaturen
zur Entmischung fiihren kdnnen.

Zwillingsbildung auf Netzebenen vom Typ {112} bei GdAlO; (Mazelsky et al. 1968),
LaAlOs (Berkstresser et al. 1991) und PrGaO; (Sasaura & Miyazawa 1992) unterstreicht
schlieBlich nochmals deren vorrangige Bedeutung fiir Anderungen des Kristallgitters, so dass
im Bereich zwischen {112} und {113} offenbar eine besondere Flexibilitit der Struktur
vorherrscht. Ein bevorzugter Ionentransport zur Ausbildung einer Nahordnung tiber {113}
erscheint mit den Erkldrungen zu Abb. 2-10 in der KoNiFs-Struktur also sehr wahrscheinlich.
Fiir CLA sind die LaAlOs-Prézipitate entlang der {113}-Netzebenen zudem nachweislich mit
der Matrix verzwillingt (Zvereva et al. 1999) und Smirnov et al. (1997) finden in
teilentmischtem CLA rontgenographische Belege fiir die gleichzeitige Beteiligung von {112}
und {113} bei der Zersetzung. Die Analogie zwischen {112} der Perowskite und {113} der
KoNiFs-Struktur erscheint also gerechtfertigt.
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2.3.1 Geometrische Stabilititsiiberlegungen

Fiir die Abschitzung der Stabilitit der ABCOs-Kristalle sind also drei wesentliche
geometrische Einflussgréfien zu untersuchen:

1) Die Gitterkonstanten der jeweiligen P- und S-Phasen konnen voneinander und von
der zugrunde liegenden ABCOs4-Verbindung abweichen. Die Grofle interner
Spannungen des Kristallgitters ist hiervon abhingig.

i1) Die lonenradien der A- und B-Kationen geben Aufschluss iiber deren Abweichung
vom idealen kubischen Perowskitgitter. Dies kann zu zusédtzlicher Belastung und
zu Deformationen innerhalb und zwischen den Schichten fiihren.

i) Die P-Schichten (BCOs3) sind in einigen Fillen (Tab. 2-4) als freie Phasen einer
strukturellen =~ Umwandlung  unterworfen.  Tritt  diese unterhalb  der
Schmelztemperatur des ABCO4-Kristalls auf, so ist von einem weiteren Einfluss
auf die Stabilitét der Verbindung auszugehen.

Punkt iii) ist bereits erortert worden, es folgen die Diskussion von i) und ii). AnschlieBend
wird eine zusammenfassende Abschétzung der Stabilitit aufgrund der drei Kriterien (Tab.
2-7) getroffen.

1) Beim Vergleich der Gitterkonstanten ist zu beachten, dass a- und b-Achse der
Perowskitementarzellen um 45° zu den a- und b-Achsen der ABCO4-Oxide verdreht ist (vgl.
Abb. 2-7, 2-11, 2-13, 3-23). Daher miissen die Langen der a- und b-Gitterkonstanten der
P-Phase mit 1/¥2 malgenommen werden, bevor sie denjenigen der ABCOs-Oxide
gegeniibergestellt werden. Fiir einige Verbindungen sind die Gitterkonstanten in Tab. 2-5
gegeben.

Da die P-S-Stapelung entlang der c-Achse erfolgt, ist fiir die Fiigbarkeit der Lagen nur der
Betrag der Differenz der 1/N2-fachen a-Gitterkonstanten des Perowskits bzw. der
Gitterkonstanten des Steinsalzes und derjenigen der Schichtstruktur entscheidend. Der c-
Parameter sollte kaum ein Rolle spielen. Die Differenzen werden mit Aap und Aas bezeichnet
und sind ebenfalls Tab. 2-5 zu entnehmen. Da fiir alle hier betrachteten Perowskite a = b, wird
darauf verzichtet, die Grof3e Abp zu berechnen.

Als Isotropiekennzahl fiir die a-b-Ebene wird dariiberhinaus der Betrag d = |Aap — Aas|
eingefiihrt, da Werte d # 0 fiir starke Verspannugen sprechen und sich deutlich auf die
Stabilitit auswirken sollten.

Kleine Werte Aap und Aas weisen auf eine gute Ubereinstimmung der Kristallgitter von P-
und S-Lagen in der KoNiFs-Struktur hin, ein kleiner Wert fiir d steht dagegen noch zusétzlich
fiir die Spannungsfreiheit innerhalb und zwischen den Schichten.
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Tab. 2-5. Vergleich der Gitterkonstanten einiger ABCO4-Verbindungen samt zugehoriger P- und S-Phasen, die
Werte fiir Aap, Aas und d jeweils in A.

CaGdAlO4 3,6607 3,6607 11,9865
GdAIO;
orthorhombisch
(Geller & Bala 5,247 5,304 7,447 0,05 1,15 1,1
1956)
CaO

kubisch (NaCl-Typ) 4,811 4,811 4811
(Smith & Leider 1968)

CaYAIlO4 3,6434 3,6434 11,8710
YAIO;
orthorhombisch
(Geller & Wood 5,179 5,329 7,370 0,019 1,168 1,149
1956)

(Smirnov et al. 1997) 3,72 3,72 12,33

LaAlO;
hexagonal
(Pajaczkowska & 5,365 5,365 13,11 0,074 1,091 1,017
Gloubokov 1998)
(Pajaczkowska & 3,69 3,69 12,15
Gloubokov 1998)
NdAIO;
hexagonal
(Geller & Bala 5,319 5,319 12,91 0,071 1,121 1,05
1956)
SrLaAlO4
(Pajaczkowska & 3,754 3,754 12,63
Gloubokov 1998)
SrO
kubisch (NaCl-Typ)
(Zhang & Bukowinski 5,16 5,16 5,16 0,148 2,057 1,909
1991)
SrLaGaOg4 3,843 3,843 12,68
LaGaOs
orthorhombisch 5519 5494 777 0,059 1,968 1,909
(Pajaczkowska &
Gloubokov 1998)
SrPrGaO4
(Pajaczkowska & 3,813 3,813 12,532
Gloubokov 1998)
PrGaO;
orthorhombisch 5462 5493 7,74 0,049 1,998 1,949
(Sasaura &
Miyazawa 1992)
SrSmAIQO4
(Mao et al. 2008) 3,709 3,709 12,418
SmAIO;
orthorhombisch
(Geller & Bala 5,285 5,290 7,473 0,028 2,102 2,074
1956)

Mit den kleinsten Werten von aller drei Parameter wirken CALGO, CALYO am stabilsten
und sind daher griin markiert, CLA und CNA sind als intermdidre Félle orange markiert,
SLA, SLG, SPG und SSA haben wegen ihrer hohen Werte eine rote Markierung und gelten
damit als instabil. Auffallig ist, wie viel groBBer Aas gegeniiber Aap ist, und dass die d-Werte
der Sr-Verbindungen deutlich geringere Stabilitdt erwarten lassen.
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ii) Um nun auch die unterschiedlichen Ionenradien von A** und B** zu beriicksichtigen und
die Einschitzung zu verfeinern, kann ein sogenannter Toleranzfaktor t eingefiihrt werden. Fiir
Kristalle mit Perowskitstruktur und Formel BCX3 ist

R(B*) + R(X*)

flmet (2-2
V2(R(COH) + R(X4))

der Goldschmidtsche Toleranzfaktor. Ein Blick auf Abb. 2-11 macht seine geometrische
Ableitung iiber einander beriihrende kugelférmige Ionen klar. Wegen der (im Idealfall)
kubischen Symmetrie sieht der Ausschnitt aus der Struktur in a-, b- oder c-Richtung gleich
aus. Die Entfernung von der Mitte einer Kante zur Mitte der Elementarzelle betrigt

R(B*) + R(X?%), die Entfernung von der Mitte einer Kante zur Mitte einer Fliche betrigt
hingegen R(C*") + R(X?*). Die erste Strecke ist aber als Diagonale eines entsprechenden
Quadrats gerade das \V2-fache der zweiten Strecke, so dass der Ausdruck gilt.

Fiir ideal kubische Perowskite sollte er also den Wert 1 liefern. Da die empirisch ermittelten
Ionenradien jedoch oft schwanken, liegt der tatsdchliche Wert zwischen 0,89 und 1 (Miiller
1991). t =1 ist nur sehr selten verwirklicht, so fiir BaTiO3 (Buttner & Maslen 1992), wihrend
die Typverbindung CaTiO3 (Mineralname: Perowskit) ein orthorhombisch verzerrtes Gitter
aufweist.

Abb. 2-11. Ausschnitt aus einer kubischen Perowskitstruktur mit Blickrichtung entlang a, b oder c. Rot: C-
Kation. Blau: B-Kation. Graue Rauten: Draufsicht auf CXs-Oktaeder, X-Anionen auf deren Ecken. Nach Putnis
(1992). Zur besseren Ubersicht sind die Ionen stark verkleinert dargestellt.

Fiir 0,8 <t < 0,89 treten verzerrte Perowskite auf, die aufgrund der Stabilitit der verkniipften
CXe-Oktaeder in deren kooperativer Verdrehung resultieren (Liang 2005); fiir Werte von t
unter 0,8 wird der trigonale Ilmenit-Strukturtyp verwirklicht und t > 1 tritt bei hexagonal
verzerrten Perowskiten auf (Miiller 1991, vgl. auch Goldschmidt 1926).

Unter Beriicksichtigung der statistischen Verteilung der A- und B-Kationen in der K;NiFy-
Struktur erscheint der t-Faktor als ein geeignetes Kriterium, die Stabilitdt zumindest der
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mischbesetzten P-Lagen abzuschétzen. Bei der Berechnung von t benutzt man statt R(B>")
den Mittelwert (R(A?") + R(B>"))/2, es ist also

T V2(R(C3) + R(O)) i

der angepasste Toleranzfaktor. Fiir alle in Tab. 2-5 aufgefiihrten Verbindungen und einige
weitere sind nachfolgend die so ermittelten t-Werte aufgelistet, die benutzten lonenradien sind
die Kristallionenradien fiir neunfache bzw. fiir AI** und Ga*>" oktaedrische Koordination von
Shannon (1976). Hypothetisch existentes CaLuAlOs ist zusitzlich aufgefiihrt.

Tab. 2-6. Toleranzfaktoren einiger ABCO4-Kristalle

CaGdAlO, 0,9295
CaYAIO4 0,9236

0,9494

0,9157
CaNdAIO, 0,9397
CaNdGaO, 0,9002
CaSmAIQO4 0,9340
SrLaAlO4 0,9731
SrLaGaOg4 0,9321
SrNdAIO4 0,9635
SINdGaOg4 0,9229
SrPrGaO4 0,9257

0,9578

Aufgrund der vorhandenen P-Schichten in der K2NiFs-Struktur ist der Toleranzbereich des
t-Werts dhnlich dem freier Perowskite > 0,9 anzunehmen. Da CLA als instabil beschrieben
wird (Zvereva et al. 1999), werden t-Werte > 0,95 als instabil betrachtet ebenso wie Falle mit
t < 0,92, da CNG bereits orthorhombisch kristallisiert (Abb. 2-5) und ein gewisser Spielraum
nach oben gewihlt wurde. Somit sind alle Verbindungen mit 0,92 <t < (0,95 am stabilsten und
deshalb griin markiert.Grenzfille sind orange und aus diesen sterischen Uberlegungen als
instabil eingestufte Substanzen rot markiert.

Letztlich bedeutet t < 0,92 eine starke Verzerrung in den P-Lagen und damit parallel zur
a—b-Ebene der Kristallstruktur. Da fiir sehr kleine t-Werte eine BCOs-Phase die
[Imenitstruktur annimmt, ist die Ausbildung einer anderen Kristallstruktur fiir t — 0,9
vermutlich die Reaktion der KoNiFy4-Struktur auf die Verzerrung der P-Schichten.

Fiir t > 0,95 ist zwar die P-Phase weniger verzerrt, aber es kommt wiederum zu zunehmender
Inkompatibilitit aufgrund der BemafBungen des ABCO4-Gitters.
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Tab. 2-7. Stabilitdten der ABCO4-Kristalle nach den Kriterien 1) — iii)

CaGdAIO;
CaLaAlOq

SrLaAlO4
SrLaGaOq4

SrPrGaOq
CaSmAIO4

Tab. 2-7 zeigt die Ergebnisse der Stabilititsiiberlegungen aufgrund der geometrischen
Kriterien 1) und ii) und des Phaseniibergangs bei einigen Perowskiten (Kriterium iii)). Es stellt
sich heraus, dass CALGO und CALYO am wenigsten zu einer Entmischung neigen sollten
und dementsprechend die P- und S-Lagen den festesten Verbund zeigen. CNA und SNG sind
mit guter Erfiillung von ii) und iii) vermutlich auch stabile, kongruent schmelzende Vertreter
der ABCO4-Oxide. CSA kann mit Abstrichen noch zu den aussichtsreicheren Kandidaten
zéhlen. Alle anderen Kristalle werden stirker zur Separation in P- und S-Lagen neigen und
bei erhohten Temperaturen Entmischungserscheinungen zeigen und/oder inkongruent
schmelzen. Besonders instabil und daher fiir die Anwedung ungeeignet sind nach Tab. 2-7
CLA, SLA, SLG, SPG und SSA.

Die Einschitzung nach Tab. 2-7 fir SLA und SPG bestitigen Uecker et al. (1997)
experimentell. Sie erarbeiteten Phasendiagramme, die die Inkongruenz beider Verbindungen
zeigen. In Abb. 2-12 ist das entsprechende Phasendiagramm fiir SLG dargestellt.

SNA, SNG und CSA wurden hinischtlich 1) nicht tiberpriift, da Literaturdaten zu ihren
Gitterkonstanten fehlten.

= i
E 1465°C
£
H
E
66,7 ~52 33,3 Mol-% SrO
SrLaGa0s SrLaGa0y SrLa)Ga;0x + SrLaGaiOr

Abb. 2-12. Inkongruentes Schmelzen von SLG nach Uecker et al. (1997). Schwarze gestrichelte Linie: Verlauf
unsicher. Blaue gestrichelte Linie: Metastabiler Bereich.
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Am Phasendiagramm stellt man {ibrigens fest, dass wegen des inkongruenten Verhaltens bei
der Kristallisation einer stochiometrsichen SLG-Schmelze groBere Mengen SroLaGaOs
entstehen sollten. In diesem Zusammenhang ist jedoch die blau gestrichelte Linie von
Bedeutung. Sie wird von Uecker et al. (1997) beschrieben als metastabile Uberlappung der
den rechten Bereich des Phasendiagramms bestimmenden Reaktion in den linken Bereich und
duBert sich in einer kinetisch gehemmten Bildung von Sr;LaGaOs (sehr langsame
peritektische Reaktion). Die Neigung einer ABCOs-Verbindung zur Entmischung wire dann
an die Ausprdgung eines solchen Phdnomens gekoppelt, SLG verhélt sich demnach
»quasikongruent*.

Fiir SPG ist die Situation sehr &hnlich zu Abb. 2-12, nur entfillt die metastabile Verbreiterung
des Zusammensetzungsbereichs, in dem stochiometrisches Material ohne weiteres geziichtet
werden kann. Die Inkongruenz des SPG ist also stirker ausgepragt.

Im rechten Teil des Diagramms tritt dagegen die Phase SrLa,Ga,O7 auf. Sollte AB>C,07
Entmischungsprodukt einer ABCO4-Verbindung sein, kann man sich die Phasenbeziehungen
entlang einer Senkrechten durch Abb. 2-12 gespiegelt vorstellen. Auch in diesem Fall ist
davon auszugehen, dass das Ausmal} an Inkongruenz (schwarze Linien in Abb. 2-12) vom
Vorhandensein oder Fehlen eines metastabilen Bereichs beeinflusst wird.

Kongruent schmelzende Kristalle zeigen keine entsprechende Entmischungsphase und die
Liquiduslinie eines kongruenten ABCOs-Vertreters mag aus einer Uberlagerung des
metastabilen Bereichs und der peritektischen Linien in Abb. 2-12 entstehen.

Die unterschiedlichen Ausmafle an Inkongruenz verkomplizieren die Suche nach
Schmelzzusammensetzungen, mit denen ABCO4-Kristalle ohne fremdphasige Einschliisse
geziichtet werden konnen. Dariiberhinaus sind bei scheinbar kongruent schmelzenden
Substanzen wiederum metastabile Peritektika denkbar, die mitbestimmen, wie die Kristalle
bei Anderungen der Schmelzzusammensetzung reagieren. Diese Uberlegungen werden in
Kapitel 3 vertieft.

Zahlreiche weitere Forschungsergebnisse aus der Literatur stimmen mit den bisherigen
Ergebnissen gut liberein. CLA und SLA erscheinen hierbei oft als Modellfall fiir ABCOs-
Substanzen mit K>NiF4-Struktur und statistischer A- und B-Kationenverteilung. Zahlreiche
Publikationen befassen sich mit deren Neigung zur Auftrennung in die P- und S-Phase,
ebenso werden SLG und SPG oft behandelt. Auch letztere zwei Verbindungen gelten als
instabil und SLA scheint in gewisser Weise ein Grenzfall zu sein. Zu diesen Fragen sei auf
Dabkowski et al. (1993), Pajaczkowska & Byszewski (1993), Gloubokov et al. (1995),
Zvereva et al. (1995), Pajaczkowska et al. (1997), Uecker et al. (1997), Zvereva et al. (1999)
Pajaczkowska et al. (2001), Becerra-Toledo & Marks (2010) und Tealdi et al. (2012)
verwiesen. Tealdi et al. (2012) bezeichnen SLA als sehr geeignetes Material fiir
Diinnschichtepitaxieanwendungen (vgl. entsprechende Aussage liber allgemeines ABCOj4 in
Kap. 1) aufgrund seiner groBen Festigkeit. Mazur et al. (1992) und Doerschel et al. (1997)
beschreiben wiederum eine viel hohere Neigung zur Spaltung entlang {001}-Flichen von
SLA gegeniiber CNA als makroskopische Auspragung der unterschiedlichen Stabilitéten.

CALYO und CNA werden von Pajaczkowska & Byszewski (1993) als stabil bezeichnet,
ersteres konnte anhand der Ziichtungen im Rahmen dieser Dissertation bestitigt werden. Fiir
CALGO fehlen entsprechende Literaturdaten, jedoch weisen die Ziichtungsergebnisse auf
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eine vergleichbare Stabilitdt und Kongruenz wie bei CALYO hin, auch da Sinterversuche
(Luft, T > 1400°C) an Einkristallstiicken keine nachweisbaren Verdnderungen des Materials
mit sich brachten.

Sowohl stabilen als auch instabilen Vertretern ist ein Phaseniibergang gemein, der sich,

ohne die Symmetrie zu dndern, in unterschiedlichen Léngen des c-Gitterparameters und

und messbaren Unterschieden bei der thermischen Ausdehnung du3ert. CNA und SLA zeigen
den Effekt bei etwa 267°C (Byszewski et al. 1992), der neben der allgemein schwachen
Bindung in c-Richtung fiir die ausgeprégte Spaltbarkeit ||[{001} mit verantwortlich sein
konnte.

Kommt es bei erhdhter Temperatur zur Entmischung, so wird die statistische Verteilung der
A- und B-Kationen aufgehoben und fiihrt zur Ausbildung einer gewissen Ordnung iiber die
{113}-Netzebenen. Im Falle von CLA und SLA geht das bis zur Auflosung der
Schichstruktur und der Ausscheidung von reinen CaO- bzw. SrO- und LaAlOz-Doménen.

Fir CALYO wird eine kurzreichweitge lokale Ordnung der Ca- und Y-Ionen beobachtet, die
nicht weiter als bis zu den iiberndchsten Nachbarn reicht und bei hohen Temperaturen wieder
zugunsten einer statistischen Verteilung verschwindet (Smirnov & Zvereva 2001b), fiir CNA
wird bei keiner Temperatur die statistische Verteilung von Ca*" und Nd** gebrochen.

Somit ist also nochmals bestétigt, dass die Herauslosung der P- und S-Schichten aus der
Struktur direkt mit der statistischen Verteilung der Kationen in Zusammenhang steht und
starke Spannungen des Kristallgitters (etwa fiir t < 0,92 und t > 0,95) ermdglichen den
Teilchenaustausch zwischen den Schichten. Dadurch werden die strukturellen Zwénge
abgeschwicht und die freie P- und S-Phase stabil. Fiir CALYO bewirkt die kleinmaBstébliche
Kationenordnung bereits geniigend Festigung um die P-S-Stapelfolge zu erhalten. Die
fehlende Nahordnung bei CNA wire sogar ein Hinweis auf groftmogliche Stabilitét dieser
und hinsichtlich der Kationenradien vergleichbarer Verbindungen.

Ausnahmen von den Toleranzgrenzen sind vorstellbar, wenn die P-Phase auflerhalb der
Schichtstruktur kubische, orthorhombische oder hexagonale Symmetrie einnehmen kann.

Interessant sind z. B. Grenzfille wie CNG, fiir dass in Abb. 2-5 bereits eine orthorhombische
Struktur angegeben ist. Clark et al. (2014) berichten von einer orthorhombischen Struktur
Pnma ebenfalls fiir die Gallate CYG und CLG, die durch Sintern der oxidischen
Ausgangsmaterialien an Luft bei 1150°C gewonnen werden konnen. Dort existieren statt
ebener Perowskitlagen nur noch unverbundene GaOs-Tetraeder und Ketten kantenverkniipfter
CaOg¢-Oktaeder, der schichtartige Aufbau ist nicht mehr vorhanden.

Durch Sintern bei 1350°C erfolgt ein irreversibler Phaseniibergang in die KoNiF4-Struktur, die
auch bei Raumteperatur verzerrt erhalten bleibt. Dies impliziert erneut die hohe Flexibilitat
des Kristallgitters und zeigt, dass an der Grenze des Stabilititsbereichs der tetragonalen Phase
der Ubergang in die orthorhombische Symmetrie zerstorungsfrei ablaufen kann obwohl
zahlreiche Bindungen neu gekniipft werden miissen.

Die beobachtete Verdnderung des Gitters ist nicht mit einer bloBen Phasentransformation in
den P-Schichten erklirbar, eine katalytische Wirkung kommt jedoch in Frage.
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Diese Dinge sollen hier aber nicht vertieft behandelt werden, da die bisher aufgestellten
Kriterien eine ausreichend genaue Abgrenzung stabiler ABCO4-Verbindungen von instabilen
und intermedidren Fillen ermoglichen, der sich mit den Ergebnissen der Kristallziichtung
deckt.

2.3.2 Elektrostatische Stabilititsiiberlegungen

Bedeutungsvoller als obige Ausnahmen sind neben der Diskussion der Ionengréf3en und von
deren Verteilungsmustern elektrostatische Eigenschaften der Kristallstruktur. Diese stellen
den zweiten Grundpfeiler fiir eine verlédssliche Stabilitdtseinschitzung dar, wie Liang (2005)
fiir Perowskite darlegt. Selbst dann, wenn rein der GroBe nach die Ionen ohne Probleme
zusammen in eine Struktur passen, konnen Anziehungs- und AbstoBungseffekte
destabilisierend auf das Gitter wirken. Gitterverzerrungen bewirken umgekehrt
Ladungsverschiebungen, die elektrostatische Kraftwirkungen auslosen konnen.

Um diese Zusammenhénge deutlich zu machen, muss die Beziehung zwischen Perowskit- und
KoNiFs-Struktur aufgezeigt werden. Denkt man sich den in Abb. 2-11 gezeigten Ausschnitt
der Perowskitstruktur in allen drei Raumrichtungen fortgesetzt und entfernt gedanklich das
blaue B-Kation, so erhdlt man zunédchst den ReOs-Strukturtyp, in dem ReOs-Oktaeder iiber
alle Ecken mit einem benachbarten Oktaeder verbunden sind so dass sich immer zwei einen
Briickensauerstoff teilen (Miiller 1991). Das Wolframoxid WOs ist ein Beispiel hierfiir.
Ersetzung des sechswertigen Wolframs durch Ni*" und Fiillen des zentralen Hohlraums mit
K" ergibt den Perowskit KNiF3 (vgl. Balz & Plieth 1955).

Die KoNiFs-Struktur entsteht daraus, indem der Perowskit in einzelne ebene Lagen aus
eckenverkniipften Oktaedern zerlegt und das zentrale B-Kation verdoppelt und jeweils einmal
zwischen vier nach oben und vier nach unten weisenden Oktaederspitzen eingefiigt wird.
Unter und iiber einer solchen Schicht folgt die ndchste baugleiche Lage, nur das diesmal die
B-Kationen {tiber die Oktaederspitzen der benachbarten Schicht gelangen. Erst die
tiberndchsten Schichten finden sich wieder in der Ausgangsposition der ,,Startebene®. Die
einzelnen Lagen haben die Zusammensetzung B>COs4 und jedes B-Kation erhdlt eine
neunfache Sauerstoftkoordination. Fiir dreiwertiges C ist eine Mischbesetzung der B-Plitze
mit A% und B*" méglich, so dass man Oxide der allgemeinen Formel ABCOs erhiilt.

Abb. 2-13 macht die Ableitung der KoNiFs-Struktur aus dem Perowskitgitter deutlich.
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oo A

Abb. 2-13. Links: Draufsicht ||c auf eine P-Lage der K,NiF4-Struktur. Rechts. Elementarzelle von K,NiFs.
Vgl. hierzu Abb. 2-7. Bildquelle: Miiller (1991).

Zusammenfassend verdoppelt man also das B-Kation des Perowskits, verlagert je eines
zwischen vier obere und untere Oktaederspitzen und versetzt benachbarte Schichten der P-
Struktur immer so, dass iiber die Liicke aus vier AlO¢-Oktaedern immer eine Oktaederspitze
der nachfolgenden Schicht gelangt. Wie bereits erwihnt, sind die Gitterachsen a und b des
Perowskits BCO3; und des Steinsalzes AO um 45° zu den entsprechenden Achsen des Oxids
ABCO4 in der a-b-Ebene verdreht.

In einer idealen kubischen ReOs-Struktur aus einem dreidimensional verkniipften
Oktaedernetzwerk sollten die elektrostatischen Kréfte zwischen den einzelnen Ionen
ausgeglichen sein und keine Verzerrung der Struktur auftreten. Durch das Einbringen der B-
Kationen in der Weise, dass ein Perowskit entsteht, kann diese Balance jedoch gestort werden
und die Oktaeder deformieren sich (Liang 2005). Die Folge sind von der kubischen
Symmetrie abweichende Kristallstrukturen der meisten Perowskite und anisotrope
elektrostatische Kréfte im Gitter der ABCOs-Verbindungen. Geometrische und
elektrostatische Strukturzwiénge sind einander tiberlagert und konnen sich sowohl gegenseitig
verstdrken als auch gegeneinander wirken.

Shannon et al (1992) weisen fiir CNA, CALYO und SLA tatsdchlich eine gewissen Variation
der Bindungslingen Al-O (1) (Oktaederspitzen) und Al-O (2) (Oktaederbasis) zwischen den
einzelnen Substanzen nach, woraus sich unterschiedlich viel Platz im Gitter ergibt, der den
Kationen zur Verfiigung steht.

Dies geschieht iiber die Messung der relativen Dielektrizitdtskonstanten €. in Richtung der a-
und c-Achse des Materials. Das Ergebnis wird dann dem Wert der von & gegeniibergestellt,
der mit der Oxidadditivitdtsregel erhalten wird. Sie besagt, dass fiir ein kubisches Material,
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welches sich rein formelméfBig aus einfacheren Konstituenten aufbauen lédsst, die
Polarisierbarkeit o wiederum oft als Summe der Polarisierbarkeiten der aufbauenden Spezies
darstellbar ist. Z. B. wére fiir eine Formeleinheit (kubisches) A2BX4

a{A9BX,) = 2a(AX) + a(BXs) (2-4),

wenn AX und BX; elektrisch neutrale, isotrope Spezies sind (vgl. Shannon et al. 1992).

Fiir geladene, anisotrope Materialien (auf der linken Seite von (2-4)) gilt diese Beziehung
nicht (Haussiihl 2007), auch konnen z. B. kovalente Bindungsanteile zwischen den einzelnen
Bestandteilen nicht bertiicksichtigt werden. Abweichungen von dieser Regel konnen daher als
MaB fiir die elektrostatische Anisotropie der Kristallstruktur gelten.

Mit der Clausius-Mosotti-Gleichung (2-5) lésst sich & aus (2-4) berechnen und mit dem
gemessenen Wert vergleichen:

NypalABCOy) Erel — 1 Nap oy
el = 14+— : e - = alABCOY) (2-5)
Mizo — Nypa{ABCO,)/3M) Eral + 2 g M

Hierbei sind g = 8,8542:10'2 As/Vm die Dielektrizititskonstante des Vakuums, M die
Molmasse der Verbindung ABCOa, N = 6,022:10% Mol die Avogadrozahl und p die Dichte
des Materials. (2-5) ist exakt giiltig, wenn das betrachtete Material kubisch ist und kein
permanentes Dipolmoment aufweist (Demtroder 1996), letzteres ist aufgrund der
Inversionssymmetrie in der Raumgruppe [14/mmm klar.

Bei tetragonalen Kristallen wie CNA, CALYO oder SLA auftretende Diskrepanzen zwischen
gemessenen und berechneten Dielektrizititszahlen konnen also allein der Abweichung der
Ladungsverteilung von der kubischen Symmetrie zugeschrieben werden.

Im Fall von CNA wird bei z. B. a(CaNdA1O4) nach (2-4) als Summe a(CaO) + 1/2a(Nd203)
+ 1/20(Al203) berechnet, daraus nach der Clausius-Mosotti-Gleichung ein Wert fiir &, und
dieser mit den entsprechenden Messwerten verglichen.

Es zeigen sich folgende Abweichungen der Messwerte fiir €. von den nach (2-4) und (2-5)
berechneten Werten (Shannon et al. 1992): CNA -2,0 %, CALYO +1,7 % und SLA -5,9 %.
Eine erhohte Polarisierbarkeit (positive Abweichung) kann als aufgeweitete Struktur gedeutet
werden, umgekehrtes gilt fiir negative Abweichungen. In der Tat stellen die Autoren eine
Korrelation zwischen Radienmittelwert der A- und B-Kationen und den Al-O-Absténden fest
und ziehen eine Verbindung zu den Abweichungen von der Oxidadditivitiitsregel. Gro3ere
Ionen A** und B*" bedingen einen engeren Abstand zu den AlOg-Oktaedern, so dass die
Liicken fiir die Kationen kleiner werden. Ca*" und Nd*" in CNA sowie Sr** und La** in SLA
befinden sich daher dicht gepackt in einem eher komprimierten Oktaedernetzwerk wéhrend
Ca?" und Y*" in CALYO ,beweglich“ in groBeren Liicken vorliegen. Abb. 2-14 fasst diese
Beobachtungen zusammen und zeigt den Zusammenhang von mittlerem A/B-Kationenradius
und Al-Oktaederausdehnung nach Shannon et al. (1992).
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Abb. 2-14. Axiale, basale und mittlere AI-O-Abstinde bei unterschiedlichen A/B-Kationenpaaren.

In dem Diagramm aus Abb. 2-14 erkennt man auch, dass die AlO¢-Oktaeder nicht
proportional mit dem Radius der A/B-Kationen wachsen, was aufgrund deren grof3er Stabilitét
plausibel erscheint. Daraus ergibt sich ein geringerer Beitrag der Oktaederstauchung bzw.
Streckung zu den Abweichungen von der Additivitdtsregel als durch die leichter mogliche
Deformation der Umgebung der A/B-lonen. Fiir Paare groBBer Kationen wie in SLA ist damit
|lc eine besonders grofe destabilisierende Wirkung zu erwarten, was sich mit den
Beobachtungen von u. a. Uecker et al. (1997) und Becerra-Toledo & Marks (2010) zu
Inkongruenz und Entmischungsverhalten deckt.

CNA wiederum zeigt die beste Ubereinstimmung mit einem Material, dass der
Additivitdtsregel gehorcht und kann daher auch unter elektrostatischen Gesichtspunkten als
besonders stabil gelten. Von einer ausgeglichenen Ladungsverteilung innerhalb der Struktur
ist auszugehen.

Eine Erklarung fiir den stirkeren Einfluss von groBlen Kationen auf die Abweichung von der
Additivititsregel als durch kleine kann mit der hohen Stabilitidt der Al-Oktaeder erbracht
werden. Zunehmende Kationenradien von A?" und B3" erfordern zusitzlichen Raum in der
Struktur, was mit einer Verkleinerung der AlOs-Oktaeder einhergeht (Shannon et al. 1992).
Deren Rigiditdt und die des zweidimensionalen Oktaedernetzwerks fiithren jedoch zu sehr
eingeschriankten Kompensationsmoglichkeiten des Kristallgitters, so dass sich vergroBerte A-
und B-Kationen negativ auf den Zusammenhalt des Materials auswirken, wihrend dies bei
einer Verkleinerung nicht der Fall ist, wo keine Oktaederdeformation notwendig ist.

Aus den elektrostatischen Uberlegungen lisst sich also die These aufstellen, dass die ABCOs-
Verbindungen kaum eine strukturelle Belastung durch anisotrope elektrostatische Krifte
erfahren, wenn fiir den Radienmittelwert gilt: (R(A?") + R(B*"))/2 = 1,31 A = (R(Ca*") +
R(Nd*"))/2. Fiir Mittelwerte > 1,31 werden die Kristallstrukturen schnell instabil und
entmischen (siche SLA), wéhrend fiir kleinere Werte die Ausbildung einer lokalen Ordnung
der A- und B-Kationen die Verbindung stabilisiert (z. B. CALYO bei Shannon et al. 1992).
Die Grole der A- und B-Kationen fiihrt zu unterschiedlichen Beweglichkeiten im
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Kristallgitter, ebenso wie sie die Deformation der AlOs-Oktaeder beeinflusst. Gro3e A- und
B-Kationen bedingen eine geringe Beweglichkeit und eine stark deformierte Al-Umgebung,
das Material neigt zur Entmischung. Kleine A- und B-Kationen besitzen mehr Freiraum und
die AlO¢-Oktaeder sind kaum deformiert, die Struktur steht daher weniger unter Spannung
und die Kationen konnen sich besser ortlich anordnen, was zur Stabilisierung des Kristalls
fiihrt. Ausgeglichene Verhéltnisse liegen fir CNA vor, wo keine Abweichung von der
statistischen Kationenverteilung feststellbar ist.

Eine Aufhebung der statistischen Verteilung von A?* und B*" kann also zur Entmischung von
ABCO4 in P- und S-Phase fiihren, ist jedoch in der Hauptsache ein Mechanismus, um
elektrostatische Anisotropie abzubauen und die Struktur zu stabilisieren.

2.4 Stabilitatsabschiatzung der ABCO4-Kristalle

Anhand der geometrischen Stabilitdtskriterien 1) — iii) aus Abschnitt 2.3.1 und des Fazits zu
den Abweichungen von der Additivitdtsregel in 2.3.2 wird nun eine an Abb. 2-5 angelehnte
Einteilung der ABCO4-Verbindungen mit KoNiFs-Struktur erfolgen. Stabile, nicht zur
Entmischung neigende Vertreter sollten die Ziichtung einschluss-, zwillings- und rissfreier
homogener Einkristalle ermodglichen, die fiir eine Anwendung als Laserkristall, Substrat fiir
die Epitaxie diinner Perowskitschichten, Supraleiter u. a. (siche Abschnitt 1) von Interesse
sind. Fiir die Abschitzung werden nur die Materialien aus Tab. 2-7 sowie solche mit einer
von KoNiF4 abweichenden Kristallstruktur (vgl. Abb. 2-5) beriicksichtigt und auf Abb. 2-15
verzeichnet.
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Grenzen zwischen kongruentem und inkongruentem Schmelzverhalten. Violett gestrichelte Linien:

Stabilitatsgrenze der KoNiF4-Struktur. Blau gestrichelte Linie: verschwindende Abweichung von

der Additivitdtsregel fiir Polarisierbarkeiten (= Oxidadditivitdtsregel von Shannon et al. 1992). Rote
Felder: Instabile Verbindungen. Gelbes Feld: Intermediére Stabilitdt. Griines Feld: Stabile
Verbindungen.

Dargestellt sind die Stabilitdtsgrenzen der KoNiFs-Struktur (violett gestrichelte Linien),
die Grenzen zwischen kongruentem und inkongruentem Schmelzverhalten (rot gestrichelte
Linien) und die Grenze zwischen positiven und negativen Abweichungen von der
Additivitditsregel (blau gestrichelte Linie).

Die violette Grenzlinie zwischen orthorhombischen und tetragonalen ABCO4-Oxiden fillt

genau mit Werten t < 0,9 fiir den Toleranzfaktor aus Gleichung (2-3) zusammen. Es ist
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t(CPG) = 0,903, t(CNG) = 0,9002, t(CSG) = 0,894, t(CaTbGaO4) = 0,888 und

t(CDG) = 0,886. Da Kristallstrukturen fiir t < 0,9 als instabil angenommen wurden, sind zu
grofle Unterschiede der Kationenradien als Erkldrung anzunehmen. Genauso ldsst sich fiir die
Grenze zwischen KoNiF4- und KoSOs-Struktur argumentieren, die fiir t > 0,95 angenommen
wurde. Es ist t(SNA) = 0,964 und t(SSA) = 0,958.

Extrapoliert man die untere rote Grenzlinie, so wird sie sich mit der oberen schneiden, und
zwar fiir R(A%")/R(B**) = 0,98 und R(B*")/R(C*") = 1,95. Nah am Schnittpunkt liegt CNA mit
einem Toleranzfaktor t = 0,94. t(CSA) = 0,934 kommt diesem Wert am néchsten (siche Tab.
2-6) und entlang einer Gerade durch die Markierungen von CNA und CSA in Abb. 2-15 wird
t ~ konstant sein, da sie anndhernd parallel zu den violetten Stabilitdtsgrenzen verlduft.

Die als stabil eingeschétzten Vertreter CALGO und CALYO sowie SNG weichen ebenfalls
nicht weit von der Geraden ab, so dass das griin eingezeichnete Feld die stabilsten Materialien
beinhaltet. Wie weit noch stabile Kristalle fiir t > 0,94 erhalten werden, ist fraglich und wird
durch den griin-gelben Kreis symbolisiert. Wie weit entlang der Geraden mit t = 0,94 stabile
Kristalle existent sind, ist ebenfalls unklar und wird durch den griinen Kreis angezeigt.
Angenommen, das Maximum der Stabilitit ldge bei CNA und CSA. Entlang paralleler
Geraden wiirde fiir kleiner werdendes R(B*") der Radius R(AZ") konstant bleiben. Der
zunehmende Radienunterschied sollte also auch in Richtung fallender R(B*")/R(C*")-Werte
auf der Geraden abnehmende Stabilitdten zur Folge haben.

Die blaue Linie, die positive von negativen Abweichungen von der Additivitditsregel trennt,
verlduft sogar anndhernd auf dieser Geraden, der daher eine besondere Bedeutung bei der
Stabilitdtseinschitzung zukommt.

Das Vorzeichen der Abweichung von der Additivititsregel bestimmt wie bereits beschrieben
mit dariiber, ob es zu einer vollstindigen Entmischung (SLA) oder Stabilisierung der Struktur
unter Ausbildung einer lokal begrenzten Ordnung der A- und B-Kationen kommt (CALYO).
An den beiden roten Stabilititsgrenzen liegt ein unterschiedlicher Entmischungstyp vor.
Becerra-Toledo & Marks (2010) berichten, dass sich SLA bei Erhitzung unter Ausscheidung
von SrO in SrLaAl,O7 umwandelt (Abb. 2-9), wihrend nach den Phasendiagrammen von
Uecker et al. (1997) SLG und SPG in Sr2LaGaOs bzw. SroPrGaOs und die P-Phasen LaGaOs
bzw. PrGaO; zerfallen sollten (vgl. Abb. 2-12). Ursache ist eine unterschiedliche lokale
Kationenordnung in beiden Féllen, die wiederum mit dem Vorzeichen der Abweichung von
der Additivitdtsregel begriindet werden kann. Die Erkldrung dafiir folgt in Abschnitt 2.5.2.

Die Antiparallelitdit der beiden roten Grenzlinien ist dadurch erklérlich, dass bei
Radienmittelwerten der A- und B-Kationen > 1,31 die Abweichung von der Additivititsregel
schneller zunimmt als fiir Mittelwerte < 1,31 (Abb. 2-14 und Erkldrung dazu). In einer Reihe
CaSEAIOQs, SrSEAIO4, CaSEGa04 oder SrSEGa04 (SE = Seltenerde) sind R(A%") und R(C*)
konstant und wachsende Mittelwerte der A- und B-Kationenradien werden allein durch eine
Zunahme von R(B*") bewirkt. Verbindet man alle Punkte einer solchen Serie, so ist die
entstehende Gerade wiederum parallel zur blauen und den violetten Grenzlinien (Abb. 2-5,

2-15) und beinah parallel zur unteren roten Stabilititsgrenze, die daher nicht geschnitten wird.
Abnehmende Radienmittelwerte < 1,31 fithren daher zu einer so geringen Abweichung von
der Additivitdtsregel, dass sie innerhalb einer Serie nicht zur Entmischung fiihren kdnnen. Fiir
eine Zunahme von R(B*") hingegen wird die obere rote Stabilititsgrenze irgendwann



43 2. Struktur und Stabilitéit

geschnitten und es kommt zur Entmischung aufgrund der stirkeren Abweichungen von der
Additivitdtsregel fiir Radienmittelwerte > 1,31.

Aus diesen Uberlegungen folgt auch, dass es innerhalb einer Serie fiir abnehmende B-
Kationenradien keine Entmischungsgrenze geben sollte und der Radienmittelwert, ab dem
Entmischung auftritt, zwischen den einzelnen Serien variieren wird (Abb. 2-15: obere rote
Grenze schneidet Geraden durch die Serien an verschiedenen Punkten).

SchlieBlich existieren keine ABCOu-Verbindungen in KoNiFs-Struktur mit R(A%")/R(B*") <

< 0,98, wie aus Abb. 2-15 deutlich wird, wo der Schnittpunkt der beiden roten
Stabilititsgrenzen bei R(B*")/R(C>") = 1,95 liegt. Damit ist R(B3) < 1,053-R(A2") und fiir

C* = A" folgt die Abschitzung des Toleranzfaktors mit den Kristallionenradien in der
entsprechenden Koordination von Shannon (1976) zu

t <(2,053-R(A%")/2 + 1,26)/2,73654 = 0,375-R(A*") + 0,4604. Mit R(Ca?") = 1,32 A ist

t < 0,9554 fiir die Kalziumaluminate und mit R(Sr*") = 1,45 A t < 1,004 fiir die
Strontiumaluminate. Da nur fiir 0,9 <t < 0,95 stabile KoNiF4-Verbindungen bekannt sind,

ist die erste Abschitzung sinnvoll wihrend die zweite viel zu grob ist. Jedoch wird deutlich,
dass aus den Stabilitdtsgrenzen in Abb. 2-15, die auf Tab. 2-7 beruhen, die real beobachtete
Toleranzschwelle t = 0,95 wiedergewonnen werden kann.

R(B*)/R(C*") = 1,95 bedeutet fiir C** = AP t = (R(A?") + 1,950,675 A)/2 + 1,26)/2,73654.
Mit A%* = Ca®' ist t = 0,942, fiir wachsende Werte von R(B*') wichst also auch t (bis
maximal t = 0,9554) und fillt fiir kleiner werdende B-Radien. Wie man auf Abb. 2-15
erkennt, schneiden die Verbindungsgeraden aller Punkte einer Serie beide rote
Phasengrenzen; die obere in einem sehr stumpfen, die untere in einem sehr spitzen Winkel.
Diese Schnittpunkte entsprechen den oberen und unteren Grenzwerten des Toleranzfaktors t.

Die Grenzen der Stabilitit, die aus Literaturdaten und den geometrischen und
elektrostatischen Kriterien dieses Kapitels auf obiger Abbildung zu einer Stabilitétseinteilung
der ABCO4-Oxide zusammengefiigt wurden, beruhen also zu einem guten Teil auf
Beschriankungen, die der Toleranzfaktor vorgibt.

Wenn auch weniger eindeutig als bei Perowskiten, so ist die Anwendung von Gleichung (2-3)
auf Kristalle mit KoNiFs-Struktur immer noch ein wertvolles Hilfsmittel, um die Stabilitit
einer ABCOs-Verbindung abzuschitzen.

CNA, CSA, CALGO und CALYO sollten also stabile Kristallstrukturen aufweisen, die sich
bei guter Ziichtbarkeit fiir die Anwendung eignen. Dies wurde fiir CALGO und CALYO im
Rahmen dieser Arbeit bestétigt.

Die Herstellung von CaSmAIO4 (CSA) wire interessant, um die aufgestellte Hypothese einer
Piifung zu unterziehen und ebenso das bereits erwihnte CaLuAlOs mit R(Ca*")/R(Lu’*") =
1,126, R(Lu**)/R(AI*") = 1,736 und t = 0,915. Auf Abb. 2-15 wiire CaLuAlO4 in dem griinen
Kreis mit Fragezeichen zu suchen und konnte helfen zu verstehen, wie weit sich die Stabilitét
der ABCOs-Kristalle nach rechts unten in dem Diagramm fortsetzt.
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Als Entscheidend haben sich also tatsidchlich die Kationenradien von A2", B*" und C**
erwiesen. Neben den rein rdumlichen strukturellen Beschrinkungen aufgrund verschiedener
IonengroBen bedingen sie jedoch auch eine mehr oder gleichmafBige
Ladungsverteilung im Kristall und variable Bindungsldngen (siche AlOs-Oktaeder, Abb.
2-14). Das ist der zweite wesentliche Aspekt bei der hier vorgenommenen
Stabilitidtsabschiatzung. Drittens konnte fiir den Wechsel der KoNiF4-Struktur in die
orthorhombische Raumgruppe Fmmm und in die K>SO4-Struktur (violette Grenzlinen auf
Abb. 2-15) eine Erkldrungsmoglichkeit priasentiert werden. In Tab. 2-8 sind die wichtigsten
strukturellen Eigenschaften von CALGO und CALY O zusammengestellt.

weniger

Tab. 2-8. Struktureigenschaften CALGO, CALYO

Kristallsystem tetragonal tetragonal
Raumgruppe [4/mmm [4/mmm
a[A] 3,6607 3,6436
c[A] 11,9865 11,8615
Zellvolumen [A%] 160,628 157,471
Zahl der Formeleinheiten 5 5
je Elementarzelle (Z)
Molmasse 288,3 g/Mol 219,96 g/Mol
Dichte 5,961 g/cm? 4,64 g/cm®
. . Gd**/Ca* Y3/Ca?
3+
Gitterplatz Dotierung SE (4mm/Ca) (4mm/Cy)
Schmelztemperatur 1750°C 1810°C
2% Yb:CALGO 1% Yb:CALYO
. PSR ha=6,9 W/mK Aa= 3,6 W/mK
w leitfahigkeit a b an
Armeteriamgieet he=63WmK =32 W/mK
(Petit 2006) (Lietal. 2011)
o = 10-10%/K 0, = 8-10%/K
Wiérmeausdehnung ac=16-10%K ac=11-10%K

(Loiko et al. 2014)

(Kaminskii et al. 2012)
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2.5 Elektrostatische Ausgleichsmechanismen

Nach der allgemeinen Diskussion der Stabilitit soll nochmals etwas genauer auf die
elektrostatischen Ausgleichsmechanismen eingegangen werden, die dem Abbau von
Ladungsdichteunterschieden aufgrund der statistischen Kationenverteilung dienen.

Zwei verschiedene Wirkweisen lassen sich voneinander trennen. Die erste hdngt mit
unterschiedlich geladenen P- und S-Lagen zusammen, die zweite beruht auf dem Ausmall der
statistischen Kationenverteilung selbst. Beide werden durch das Verhalten des Materials bzgl.
der Additivititsregel gesteuert.

2.5.1 Die A/B-O-Al-Bindung und Schichtladungen

Die neunfache Koordination der A- und B-Kationen in der KoNiFs-Struktur kann auch als
eine Mischung der zwdlffachen Koordination von B*" im Perowskit BCOs; und der
sechsfachen von A?" im Steinsalz AO angesehen werden. Perowskite mit einer
Mischbesetzung von gleichen Teilen A** und B*" hiitten eine mittlere elektrische Ladung von
-0,5 und mischbesetzte steinsalzartige Strukturen eine Ladung von +0,5.

Die Ausbildung der neunfachen Koordination in den ABCOs-Oxiden 16st dieses Problem und
die elektrische Neutralitit des Kristallgitters bleibt gewahrt.

Zvereva et al. (1995) sehen in der Festigkeit der Verwachsung beider Strukturen die zentrale
Ursache fiir die Stabilitdt der ABCO4-Verbindungen. Insbesondere die Lange der A/B-O-Al-
Bindungen ||c ist durch bei der Verwachsung entstehende strukturelle Spannungen beeinflusst.
Wie schon erwihnt, ist der Abstand A/B-O wesentlich leichter variierbar als die Lange der
Al-O-Bindungen aufgrund der Stabilitit der Aluminiumoktaeder. In der Reihe CALYO
(stabil) — CLA (instabil) — SLA (instabil) liegen die Ca/La-O-Abstinde zwischen denen von
CALYO und SLA, was sich mit der Lage von CLA auf Abb. 2-15 erkldren ldsst. CLA sollte
eine sehr geringe Abweichung von der Oxidadditivititsregel zeigen und diesbeziiglich CNA
dhneln mit weder Dbesonders stark eingeengten noch sehr aufgeweiteten
Koordinationsumgebungen der Ca- und Nd-Ionen (Shannon et al. 1992). a; <0 und az > 0 in
Tab. 2-9 bestitigen die Grenzlage des CLA bzgl. des Ordnungsverhaltens der Kationen
(Erlduterung: Abschnitt 2.5.2.). Allerdings weisen die Al-O-Absténde fiir CLA ein Maximum
auf, wihrend fir CALYO und SLA geringere, untereinander dhnliche Werte auftreten.
VergroBerte A/B-O-Abstinde fithren insgesamt zu einer verdichteten Struktur (CALYO,
positive Abweichung von der Additivitdtsregel) und verkiirzte A/B-O-Bindungen zu einer
geweiteten Struktur (SLA, negative Abweichung). Dieses scheinbar widerspriichliche
Verhalten ist durch die Rigiditéit der Al-Oktaedernetzwerke zu erkliaren. Bei Vergroerung der
A/B-Umgebungen behalten die ebenen Oktaederverbiinde ihre Form und Ausdehnung und
verzahnen enger mit den Koordinationspolyedern der A- und B-lonen. Der umgekehrte Fall
tritt bei Verkleinerung derselben ein, die Oktaederschichten werden an der Verzahnung
gehindert. Die Abweichung von der Additivitdtsregel ist demnach vor allem von der Grofle
der A/B-Umgebung abhingig, die Al-Oktaeder haben aufgrund ihrer gro3en Festigkeit kaum
einen Einfluss auf die Verdnderung der Polarisierbarkeit des Materials.
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Nach Abb. 2-7 haben vergroBerte A/B-O-Abstinde (also eine eng verzahnte Struktur)
Stauchungen in der Steinsalzschicht zur Folge, verkleinerte A/B-O-Abstéinde dagegen eine
Dehnung im Perowskit. Fiir CNA und CLA sind strukturelle Verzerrungen zugleich in P- und
S-Lagen zu erwarten und bei CNA resultieren daraus sogar stabilisierende Verspannungen.
Das CLA wiederum trotzdem instabil ist, erscheint wegen  ungiinstiger
Ionenradienverhéltnisse (Toleranzfaktor t = 0,95, Tab. 2-6) plausibel und das Maximum des
Al-O-Abstands hdngt mit dem eben festgestellten intermedidren Verhalten des Kristalls bzgl.
struktureller Spannungen in P- und S-Lagen zusammen.

Die Verzerrungen im Schichtenbau der KoNiF4-Struktur haben die Auswirkung, dass fiir
vergroBerte neunfache A/B-Umgebungen die negative Ladungsdichte um AI** erhoht wird,
was den Ladungsunterschied zwischen P- wund S-Schichten kompensiert. Die
Koordinationsaufweitung um A/B und die Ausbildung einer kompakteren Struktur
kompensieren sich, ebenso die engere Koordination um A/B zusammen mit der Weitung des
Gitters, so dass fiir CALYO und SLA der A/B-O-Al-Abstand fast gleich ist und er fiir CLA
ein Maximum zeigt. Bei CLA kommt es daher nur zur Verdnderung der Bindungslédnge
zwischen A/B und O so dass kein Ausgleich der Ladungsdichte eintritt. Daher liegen immer
abwechselnd geladene P- und S-Schichten vor und die Giiltigkeit der Oxidadditivitiitsregel
kann nicht gebrochen werden.

ABCOs-Verbindungen, die die Additivititsregel nicht befolgen, konnen sich auf die
geschilderte Weise stabilisieren. Zeigt dagegen ein ABCOs-Kristall keine Abweichung von
der Regel, ist die Auswahl der passenden Ionenradien noch entscheidender um die
Entmischung des Materials zu verhindern.

2.5.2 Die Bedeutung der statistischen Kationenverteilung fiir die Stabilitét

Die Radienverhiltnisse der A-, B- und C-Kationen sind entscheidend fiir die Stabilitdt der
ABCO4-Oxidkristalle mit KoNiFs-Struktur. Neben rein geometrischen Aspekten bedingen sie
auch das MaB an Ausgeglichenheit der Ladungsverteilung im Kristall, das bei einer
vollkommen  statistischen  Verteilung noch  vorliegt. Bei starken rdumlichen
Ladungsdichteunterschieden werden resultierende elektrostatische Krifte das Kristallgitter
zusitzlich schwichen und das Material kann sich in begrenztem Rahmen durch das Ausbilden
einer Ortlichen Kationenordnung selbst stabilisieren.

Smirnov & Zvereva (2001a) betonen den Einfluss der statistischen Verteilung von A*" und
B3 bei den Stabilititsiiberlegungen. Eine groBtmdogliche Ordnung dieser Kationen
verschiedener Ladung wiirde den groBtmoglichen Beitrag zu einer augeglichenen
Ladungsverteilung im Kristall liefern (jedoch auch die Symmetrie reduzieren). Eine
statistische Verteilung hingegen wird auch Haufungs- und Mangelzonen der einzelnen
Ionenarten zur Folge haben. Daraus resultieren stark unterschiedliche Ladungsdichten, die
wiederum destabilisierend wirken und in einem gewissen Mal} Gitterverzerrungen und sogar
delokalisierte Ionen nach sich ziehen konnen. In diesen groB3en strukturellen Kontrasten sehen
die Autoren die treibende Kraft bei der Herstellung der Kationenordnung.

In einer Zone, die beispielsweise reich an B*" ist, wird die elektrostatische Kraftwirkung auf
ein nahegelegenes A”"-lon besonders stark sein. Sie #uBert sich in der Bildung eines
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geordneten Paares A?"-B**, dass in zwei 9er-Sauerstoffkoordinationspolyedern mit
gemeinsamem Boden vorliegt (vgl. Abb. 2-6, wenn man eine weitere Elementarzelle auf die
a-a-Grundflache der dargestellten Zelle aufsetzt). Dadurch kommt eine ausgeglichenere
Kationenverteilung zu Stande. Es existieren jedoch auch geordnete Paare A**-A%" und B**-B**
(Smirnov & Zvereva 2001a). Neben der Durchléssigkeit der Kristallstruktur ist auch die
rasche Abnahme der elektrostatischen Kréfte mit der Entfernung entscheidend dafiir, dass nur
Paare und keine komplizierteren Kationeneinheiten beobachtet werden und sich wirklich nur
eng begrenzt eine Ordnung bilden kann.

Das Ausmal} der Nahordnung wird quantifiziert durch den sog. Cowley-Parameter

ai = 1 — Pap/Cg. Dabei ist Pap die Wahrscheinlichkeit, ein B-Kation in der i-ten kationischen
Koordinationssphére eines A-Kation zu anzutreffen. Cg = 1 — Ca und Ca ist die Konzentration
der A-Kationen im Material (Ca = 0,5).

Im Idealfall einer perfekt statistischen Verteilung sollte der Nahordnungsparameter a; den
Wert 0 annehmen, da kein Vorzug fiir die Besetzung der Gitterplétze existiert und Pag = 0,5
sein. Der Parameter kann als vorzeichenbehaftete Wahrscheinlichkeit fiir das Auftreten der
jeweils einen oder anderen Ionensorte angesehen werden, fir Pag < 0,5 ist es
wahrscheinlicher, ein A-Kation neben einem anderen anzutreffen und es ist o < 0 bzw.
umgekehrt. Man spricht von negativer und positiver Nahordnung, Pag wird
rontgenographisch bestimmt (Smirnov & Zvereva 2001a).

a; strebt schnell gegen O fiir steigendes 1, was bestétigt, dass die Ordnung nur sehr nah um die
betrachteten lonen vorhanden ist. Pap strebt dann gegen 0,5. In Tab. 2-9 sind einige
Verbindungen mit Werten fiir a; und o2 von o. g. Autoren aufgelistet und die zugehorigen
Wabhrscheinlichkeiten Pagi und Pago.

Tab. 2-9. Nahordnungsparameter einiger Kalziumaluminate

CalLaAlO4 -0,086 +0,003 0,54 0,89
CaGdAlO4 -0,041 -0,073 0,52 0,68
CaYAlO, -0,071 -0,045 0,54 0,82
CaNdAIO, -0,053 -0,007 0,53 0,74
CaHoAlO4 -0,047 -0,047 0,52 0,71
CaErAlO4 -0,049 -0,035 0,52 0,72
CaYbAIO4 -0,056 -0,047 0,53 0,75

Bis auf a» von CLA sind sdmtliche Cowley-Parameter immer negativ. Dies deckt sich mit der
Einschitzung auf Abb. 2-15, wo von den in Tabelle 2-9 gelisteten Verbindungen nur CLA als
instabil eingeschidtzt wurde. Die restlichen Materialien konnen mit einer lokalen
Kationenordnung die Verwachsung ihrer P- und S-Schichten stabilisieren. Auch hat CNA
nach Tab. 2-9 eine geringere Neigung zur Nahordnung als CLA und CALYO und entspricht
damit der Beobachtung von Zvereva et al. (1999), wo a1 sehr klein o, = 0 ausfallt.

Pai = 0,54 = 1 und Pasx = 0,89 = 1 fir CLA bedeuten, dass in der ersten
Koordinationssphire die Kationen fast perfekte statistische Verteilung besitzen und die
Situation sich ab der zweiten Koordination wiederholt. Es kann also keine effektive
Ionenpaarbildung und Stabilisierung eintreten.
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Dennoch weisen die Werte fiir CALGO und CALYO auch auf eher instabile Vertreter hin,
was sich in den Ziichtungen nicht bestitigt hat. Die iibrigen Substanzen sollten nach Abb.
2-15 intermedidre Stabilitdit aufweisen, was aus den Werten von Tab. 2-9 auch nicht
durchweg geschlossen werden kann. Daher ist die Kompensation etwaiger Raumladungen im
Kristallgitter durch die Bildung stabiler Kationenpaare nur als ein (wenn auch deutlich
nachweisbarer) Teilaspekt in der Stabilitdtsdiskussion anzusehen.

Damit die elektrostatischen Wechselwirkungen tiberwiegen und der Mechanismus der
Kationenpaarbildung ablaufen kann, sind hohe ionische Bindungsanteile erforderlich. Sind
wie im Fall von Gd** sieben ungepaarte 4f-Elektronen vorhanden, so gehen Smirnov &
Zvereva (2001a) von einem kovalenteren Bindungscharakter aus, was den Ordnungsprozess
behindert, wihrend fiir die diamagnetischen Ionen La*" und Y*' ein hohes Ausmal der
lokalen Ordnung verwirklicht werden kann. Auch aus diesem Grund sind die Cowley-
Parameter und der Grad der Kationenordnung nicht als alleinige Stabilitdtskennwerte zu
gebrauchen. oz > 0 im Fall von CLA weist auf die Bildung von Ca?"-La*"-Paaren hin, die als
Vorstufe fiir die Auftrennung in CaO- und LaAlOs-Lamellen gesehen werden. In den stabilen
Vertretern hingegen bildet sich die lokale Ordnung mit benachbarten gleichartigen Ionen
heraus, was strukturbewahrend wirkt und der Entstehung von Ca- und SE-Doménen
entspricht. In P- und S-Lagen kommen also beide Ionentypen vor und die Entmischung wird
aus Griinden der Ladungsneutralitidt zunéchst unmoglich. Als Ursache wire beispielsweise die
Kombination einer Héufung A- oder B-Kationen und einer Fehlstelle oder eines
Zwischengitterplatzes denkbar. Durch abstoBende Krifte stabilisiert sich ein gleichartiges
Kationenpaar auf der Fehlstelle/dem Zwischengitterplatz und trdgt zum Ladungsausgleich im
Bereich der Haufung bei.

Im Extremfall von gleichartigen Nachbarn (o < 0) kommt es zur Herausbildung zweier
getrennter Gitterplitze fiir A% und B**, was z. B. im ansonsten isostrukturellen NaSE**TiO4
(SE* = Gd**, Eu** und Sm*") passiert (Tezuka et al. 1998). Die Symmetrie reduziert sich von
[4/mmm auf die orthorhombische Raumgruppe Pbcm, das Kristallgitter weist Lagen der
Zusammensetzung NaO™ und SEO" auf. Grund ist hier der starke Ladungsunterschied
zwischen dem Natrium und der Seltenerde (SE).

Gleichartige benachbarte Ionen gehen mit Stauchungen der S-Schichten in der Struktur
einher. Die Perowskitsegregation gegeniiber AO-Steinsalz ist begiinstigt, da die P-Schichten
nicht eingeengt sind. Natiirlich wire dann ein nochmaliger lonenaustausch vor der Trennung
der Lagen notwendig, damit in jeder Phase nur eine lonensorte vorliegt. Bilden sich A%*-B*-
Paare, so werden die P-Schichten mehr beansprucht und AO wird bevorzugt ausgeschieden.
Der Entmischungsmechanismus von Abb. 2-9 ist in guten Einklang mit letzterer Art der
Kationenordnung zu bringen (Bildung von ungleichartigen Paaren).

Somit sind die in 2.4 angesprochenen Entmischungstypen (2 ABCO4 — A>BCOs + BCO3 und
2 ABCO4 — AB2C,07 + AO) Folge der Art und Weise, in der sich lokale Kationenordnungen
ausbilden, falls durch sie allein noch keine ausreichende Stabilisierung zu Stande kommt.

Bei positiven Abweichungen von der Additivititsregel (z. B. CALYO) sind die
Koordinationsumgebungen der A/B-lIonen aufgeweitet. Die Wahrscheinlichkeit, dass eine
Fehlstelle oder ein Zwischengitterplatz vorliegt und im Bereich einer Hiufung von A** oder
B** von einem gleichartigen Ion besetzt werden kann ist groB, es entsteht ein A**-A%**- oder
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B3*-B**-Paar. Bei negativen Abweichungen (z. B. SLA) sind die A/B-Positionen eingeengt. In
der Folge steigt die Wahrscheinlichkeit, dass ein B*"-lon aus seiner Hiufungszone
ausgeschlossen und einer benachbarten A-reichen Umgebung im Austausch fiir ein A**-Ion
eingegliedert wird, es entsteht ein gemischtes A**-B**-Paar.

CaYAIOs und CaGdAlOs stehen nach diesen Uberlegungen also dem A;BCOs-
Entmischungstyp ndher als dem AB>C,0O7-Typ.

In Substanzen mit von der Additivitditsregel abweichenden Polarisierbarkeiten konnen die
immer vorhandenen Ladungsunterschiede zwischen P- und S-Lagen nach Abschnitt 2.5.1
zusdtzlich durch eine Verschiebung des A/B-O-Al-Bindungsabstands kompensiert werden, so
dass tatsdchlich zwei elektrostatische Ausgleichmechanismen fiir die Stabilitit des Materials
eine Rolle spielen.

Smirnov & Zvereva (2001b) zeigen {ibrigens, dass die Anzahl der stabilisierenden
Kationenpaare mit steigender Temperatur erwartungsgemiB wieder abnimmt und A%* und B**
zunehmend statistisch verteilt auftreten. Bei zur Entmischung neigenden Kristallen wie SLA
oder CLA ist die statistische Verteilung der Kationen also sozusagen metastabil erhalten. Zu
langsames Abkiihlen wird sich in der Homogenitit des Materials in Form von
Entmischungserscheinugen auswirken.

Die Verteilung der Paare selbst schlieBlich sollte ebenfalls statistisch sein, da sie an die
Verteilung der Kationen gekoppelt ist. Thre Herausbildung ist eine Eigenschaft, die
Verbindungen mit heterovalenter Isomorphie sehr signifikant von gewdhnlichen
Substitutionsmischkristallen unterscheidet.

Die Abweichung von der statistischen Verteilung der A**- und B**-Kationen der ABCOs-
Oxide hat durch Variation der Bindungslingen |lc und eine stark verdnderte
Ladungsverteilung im Kristall neben der Stabilitit auch gravierende Auswirkungen auf
elektronische Eigenschaften und die Bandstruktur des Materials. Theoretische Berechnungen
an SLA von Balachandran & Rondinelli (2015) fiir einige Modellfdlle der Kationenordnung
in benachbarten P- und S-Schichten lassen bei entsprechend kontrollierbarer Herstellung
Materialien mit malgeschneiderten elektronischen Eigenschaften fiir eine Vielzahl von
Anwendungen erwarten. Erste Erfolge hierbei konnten mittels Molekularstrahlepitaxie erzielt
werden (Lee et al. 2014) und dhnliche Mdglichkeiten sollten auch die Ruddlesden-Popper-
Phasen sowie weitere schichtenartig aufgebaute Oxide bieten, wenn n P-Lagen immer von
einer S-Lage unterbrochen werden und statt nur einem B3*-Ion A?" und B*" statistisch verteilt
auf demselben Gitterplatz vorliegen.

2.6 Thermomechanische Eigenschaften

Aufgrund des Zusammenhangs zu Struktur und Bindungsstarken schlieBt eine Diskussion der
fiir den Anwender wichtigen Wirmeleitfahigkeiten das vorliegende Kapitel ab. Die groBere
Wirmeausdehnung |c bei CALGO und CALYO und die gegeniiber a kleinere
Wirmeleitfahigkeit (Tab. 2-8) weisen nochmals auf die geringere Bindungsstirke in dieser
Richtung hin. Fiir A lassen sich die hoheren Werte bei CALGO mit dem gréferen lonenradius
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und der hoheren Masse von Gd erkliren (Li et al. 2011): 1,247 A bei Gd*" gegeniiber 1,215 A
bei Y*" bzw. 127,25 u gegeniiber 88,91 u. Bei gleicher Ladung und sehr #hnlichen
Gitterkonstanten ist die Raumfiillung des Kristallgitters groBer, die Beweglichkeiten der
schwereren Gd-Ionen sind stark eingeschrinkt. Infolgedessen existieren weniger
Freiheitsgrade flir Gitterschwingungen und die Wérmeleitung in ausgezeichneten Richtungen
gewinnt an Bedeutung. Wie bereits erwihnt, gibt es beim Gd**-lon ein halbbesetztes 4f-
Energieniveau, was fiir kovalente Anteile in den Bindungen des Gadoliniums sorgt und
zusitzlich zur erhohten Wiarmeleitfahigkeit beitragen sollte. Ein groferes Mal3 an gerichteter
Bindung verringert ebenfalls die Zahl der Schwingungsfreiheitsgrade, wahrend die daraus
resultierende ,,Bilindelung®™ der thermischen Bewegungen sich erwartungsgeméil in groBeren
Ausdehnungskoeffizienten duflert.

Gegenteilig wirkt sich jedoch eine verdnderte Zusammensetzung des Materials aus, so dass
die Wiarmeleitfahigkeit z. B. bei steigender Yb-Dotierung zunichst abnimmt. Fiir Yb:CALGO
ist diese Abhdngigkeit in Abb. 2-16 gemil der Dissertation von A. Jaffres (2013) dargestellt.
Dabei werden berechnete mittlere Warmeleitfahigkeiten (Aa + Ac)/2 unter der Annahme, dass
Yb zu 80 % Gd ersetzt und nur zu 20 % Ca, mit gemittelten gemessenen Werten verglichen.
Diese Vermutung scheint tatséchlich zuzutreffen und konnte durch Loiko et al. (2014) an

5 Mol-% dotierten Yb:CALGO-Kristallen bestitigt werden, die im Rahmen dieser Arbeit
geziichtet wurden. Grundsitzlich ist der bevorzugte Ersatz von Gd*" anstelle Ca?* durch Yb*"
aufgrund der gleichen Ladung einleuchtend.

10 l v T . T ’ T Y T .
| — YD ersetzt Gd zu 100 %
8 - . . Yb ersetzt Gd zu 80 % -
z | | experimentelle
g |. Werte
3 4 )
2 T 1] ¥ ] ¥ L] b L) b
0 20 40 60 80 100

Yb-Dotiemung [Mol-%o]

Abb. 2-16. Abhdngigkeit der Warmeleitfahigkeit von der Yb-Dotierung fiir Yb:CaGdAlO4 von Jaffres (2013).
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Auffillig ist der starke Unterschied der berechneten Kurven fiir die Annahmen, Yb ersetze
nur Gd oder aber Gd zu 80 % und Ca zu 20 %. Die zusétzliche strukturelle Komplexitdt durch
die Mischbesetzung eines Gitterplatzes mit zwei- und dreiwertigen Kationen sowie die
Ersetzung von beiden durch Yb in unterschiedlichen Anteilen lassen die Anzahl der
Schwingungsfreiheitsgrade des Gitters stiarker zunehmen als wenn nur Gd ersetzt wiirde.

Im Zuge dieser Arbeit wurden an selbst geziichtetem, 5 Mol-% Yb-dotiertem CaGdAlO4
Werte Aa zwischen 5,67 und 5,73 W/mK bestimmt, was in Einklang mit Abb. 2-16 und den
Ergebnissen von Loiko et al. (2014) steht. Details zu dieser Messung werden in Kapitel 8
présentiert. Fiir die in der Anwendung iiblichen Yb-Gehalte (bis ~ 10 Mol-%) behdlt CALGO
eine Wirmeleitfahigkeit von > 4,5 W/mK. Pajaczkowska & Gloubokov (1998) geben fiir
jeweils undotiertes CND A, = 5,696 W/mK und Ac = 3,743 W/mK, SLA A, = 7,078 W/mK und
Ae = 1,17 W/mK und SLG A, = 3,297 W/mK und A = 4,215 W/mK an. CALGO hat insgesamt
die hochsten Werte und einen kleineren Unterschied zwischen A, und A als CND, SLA und
SLG. Dies spricht bei thermischer Belastung fiir geringere Anisotropie der Spannungen im
Material und demzufolge fiir eine kleinere Gefahr der Rissbildung. Die grof3te Diskrepanz bei
SLA ist wegen der Instabilitdt der Verbindung (Abb. 2-15) verstdndlich und Ac > A. bei SLG
ist mit dessen SLA entgegengesetztem Entmischungsverhalten (Bildung von A>BCOs statt
AB>C207, Abb. 2-12) kohdrent bzw. mit dessen Vorzeichen bei Abweichung von der
Additivititsregel. Aus den angefiihrten thermomechanischen Griinden und seiner
hinreichenden  strukturellen Stabilitdt ist CALGO (entsprechende Kristallqualitit
vorausgesetzt) hinsichtlich des Einsatzes im Hochleistungslaserbetrieb gegeniiber SLA, SLG,
CALYO und sogar dem stabilen CND vorzuziehen.
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In diesem Kapitel sollen die Ergebnisse iiber Stabilitdit und Entmischungsverhalten der
ABCO4-Oxide den Phasenbeziehungen in den entsprechenden terndren Rahmensystemen
AO-B>03-C203 gegeniibergestellt und so die idealen Zusammensetzungen zur Ziichtung
hochwertiger Einkristalle aufgefunden werden. Besonderes Augenmerk liegt hierbei auf der
Diskussion und Unterdriickung moglicher Nebenphasen, die als Einschliisse die
Kristallqualitit herabsetzen kdnnen.

3.1 Entstehung der Kristallstruktur, Zusammenhang mit Stabilitdt und
Ziichtungsprozess

Wie und warum aus den in der Schmelze vorhandenen freien Ionen die KoNiFs-
Kristallstruktur entsteht und wie deren Stabilitit mit der Empfindlichkeit der Ziichtung bei
Anderung der #uBeren Bedingungen zusammenhingt, kann am Beispiel CaNdAlO4
nachvollzogen werden. Auch hier spielen elektrostatische Argumente die wichtigste Rolle.
Die Begriindung folgt im Wesentlichen der Arbeit von Pajaczkowska & Byszewski (1993)
erginzt um eigene Uberlegungen. Es darf dennoch nicht unerwihnt bleiben, dass dieser
Ansatz rein theoretisch ist und ihm keine wachstumskinetischen Untersuchungen zugrunde
liegen.

Oktaedrische AlOs-Komplexe sind aufgrund der kleinen Ionenradien und der hohen Ladung
von AI** (R(AI*") = 0,535 A) sehr stabile Gebilde. Die groBeren Sauerstoffionen kénnen sich
so wirksam um die Al**-Ionen herum anordnen und ihre Position besser beibehalten, als dies
bei gleichgroBen Ionen der Fall wire. Ca?", Nd** und Sauerstoff besitzen alle dhnliche Radien
(R(Ca?") = 1,18 A, R(INd*") = 1,163 A, R(0*) = 1,4 A; diesmal effektive lonenradien nach
Shannon (1976), da fiir die Beschreibung beweglicher Ionen in der Schmelze angemessener).
Die Kationen Ca’" und Nd*' ndhern sich aber nur in dem MaB den Al-Ionen, wie dort
negative Ladung zur Verfligung steht. Daher gruppieren sich in einem ersten Schritt zunichst
vier Sauerstoffe tetraedrisch um ein Aluminiumion, bis aus Griinden der Ladungsneutralitit
die Spezies CaNdAlO4 bevorzugt entsteht, die sich durch ein starkes Dipolmoment ausweist.
Ca®" und Nd** werden dabei als Kationen moglichst einen groBen Abstand zueinander
einhalten und gleichzeitig in maximale Nihe zu den O*-Ionen gelangen. Beide Bedingungen
sind auf zwei gegeniiberliegenden Tetraederflichen am besten verwirklicht. Die starke
Anziehung der Sauerstoffe durch das Kalzium und das Neodym bedingt verformte Tetraeder,
O? geriit zum Teil in den Zwischenraum zwischen Ca** und Nd** wihrend AI*" in Richtung
der Tetraedergrundfliche abgedrangt wird. Die freie CNA- oder ABCOs-Spezies in der
Schmelze wird daher in folgender Form angenommen:

52
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4
F= (=2e)fi(0*) + 2ei(Ca® ) + 3er(AIPT) + Ber(Nd®")

=1

Abb. 3-1. Freie ABCO4-Spezies in der Schmelze. Der schwarze Pfeil weist in Richtung des Dipolmoments 7,
* symbolisiert den Mittelpunkt der lonen, 7 in der Gleichung ist der jeweilige Ortsvektor dorthin vom
Schwerpunkt der Ladungsanordnung aus und e die Elementarladung. Nach Pajaczkowska & Byszewski (1993).

Sind die abgebildeten Spezies einmal geformt, so richten sie sich aufgrund ihres
Dipolmoments antiparallel zueinander aus und bilden die Perowskitlagen der K;NiFs-
Struktur:

Abb. 3-2. Bildung der P-Schichten aus den ABCOs-Formeleinheiten. Die Al-Oktaeder sind orange
hervorgehoben.

Die Stapelung dieser Schichten ||c mit jeweils einem Versatz von a/2 entlang der Diagonalen
eines Quadrats mit den a-Achsen von ABCOy als Seiten ergibt dann die KoNiF4-Struktur. Da
die Dipolmomente immer ~ ||c ausgerichtet sind, kommt es zu einer Dehnung der Al-O-
Bindung in dieser Richtung. Die in Abb. 3-1 noch absolut geordnet vorliegenden A- und B-
Ionen nehmen aufgrund der geweiteten Struktur und der starken elektrostatischen Krifte ||c
dann ihre statistische Verteilung ein. Neben der Stirke der Al-O-Bindungen in der a-a-Ebene
und dem an sich schon geringeren Zusammenhalt der versetzten P-Lagen sind die aufgrund
des Dipolmoments erfolgende Dehnung und die wirkenden Coulombkréfte in c-Richtung die
Ursachen der geringen Stabilitdt der Stapelfolge ... -P-S-P-S- ... . Dennoch sind auch die Al-
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O-Bindungen in c-Richtung immer noch so stark, dass beim Entmischen stets der Perowskit
selbst erhalten bleibt

Die gegenseitige Orientierung der ABCOs-,, Teilchen™ in der Schmelze gelingt bei gleichen
Ionenladungen deutlich schlechter, wenn statt A = Ca das schwere Strontium diesen Platz
einnimmt, wahrend ein Austausch der Seltenerde B kaum einen Einfluss haben diirfte. Daher
ist die Ziichtung von SrLaAlO4 vermutlich viel empfindlicher gegeniiber Storungen als die
von CNA. Uecker et al. (1997) berichten von stark unterschiedlichen Ergebnissen bei nur
leicht verschiedenen Einwaagen, Einschlussbildung und zahlreichen Kristallbaufehlern wie
Wachstumsstreifen, Facetten und Rissen, wobei die Auspragung der Facetten stark abhédngig
von den thermischen Gradienten und der Ziichtungsrichtung ist. Auch fiir SLG kann eine
solche Erklirung fiir die Instabilitit herangezongen werden, da R(Ga**) > R(AI**) und daher
die stabile Anordnung der Sauerstoffe um Gallium schwieriger wird. Die die Entmischung
ermdglichende Herstellung einer lokalen Ordnung der A- und B-Kationen durch Bildung
ungleichartiger Paare (Abschnitt 2.5.2) entstiinde, wenn groBe Kationen wie Sr die
Beweglichkeit der Teilchen in der Struktur einschridnken. Bei gleichbleibenden Ladungen ist
dann die Dehnung der Al-O-Bindung in c-Richtung nicht mehr stark genug, um
Durchléssigkeit und weite Verteilung zu bewirken.

Auch lisst sich begriinden, warum #hnliche Ionenradien R(A%") und R(B*") sich negativ auf
die Stabilitdt auswirken konnen. Die Festigkeit eines lonenverbunds wie in Abb. 3-1 ist dann
geringer. Ebenso gibt es weniger Wegsamkeiten fiir die lonenverteilung im Gitter, was das
Material auch nach der Kristallisation instabil macht. Die Ziichtung von CALGO und
CALYO ist erwartungsgemill weniger storanfillig, da beide Verbindungen hinsichtlich ihrer
Stabilitdt dem CNA nahestehen.

Die Storung der Bildung und Ausrichtung der ABCOs-Einheiten in der Schmelze begiinstigt
zudem die Entstehung weiterer, im entsprechenden terndren Rahmensystem stabiler Phasen,
die als Einschliisse in den Kristall gelangen kdnnen. Da in CALGO und CALYO in allen
Féllen Fremdphasen beobachtet wurden, werden im néichsten Abschnitt Versuche zur
Erklarung ihrer Bildung und zur Identifikation unternommen. Im Rahmen von
Stochiometriednderungen an der Einwaage werden mogliche Schmelzzusammensetzungen zu
threr Vermeidung herausgestellt.

3.2 Die terndren Systeme vom Typ AO-B>03-C,03

Der Ziichtung von oxidischen Kristallen der Zusammensetzung ABCOs4 liegen jeweils die
terndren  Systeme  AO-B203-C20O3  zugrunde. Die Kenntnis der zugehdrigen
Phasenbeziehungen  ist  entscheidend  fir die  Auswahl der  geeigneten
Schmelzzusammensetzung und zur Unterdriickung unerwiinschter Nebenphasen. So kommen
im System CaO-Nd>O3-Al203 nach Pajaczkowska & Byszewski (1993) neben dem kongruent
schmelzenden CNA die inkongruenten Verbindungen CaNd;Al,O7 (also der Typ AB2C>0y,
siche Abschnitte 2.4, 2.5.2) und CaNdAI307 vor sowie NdAIO3 (Perowskit) und CaAl,O4
(beide kongruent).
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Die Phasenbeziechungen in entsprechenden Diagrammen sind zudem fiir einen
Gleichgewichtszustand ermittelt worden und die Entnahme von Kristallmaterial aus der
Schmelze bei der Ziichtung stort ein eingestelltes Gleichgewicht, da eine lokale Unterkiihlung
am Ort der Kristallisation hergestellt werden muss. Dies erzeugt neben technisch bedingten
Wirmeverlusten (Isolationsaufbau) einen Temperaturgradienten in der Schmelze, die somit
kein thermisches Gleichgewicht mehr aufweist und eine ausgleichende Konvektion
entwickelt, die das gestdrte System zu reequilibrieren sucht. Ortlich treten dann
Konzentrationsunterschiede der Systembestandteile auf, so dass an verschiedenen Stellen im
Schmelzvolumen unterschiedliche Bereiche des Phasendiagramms die jeweilige Entwicklung
charakterisieren und ggf. die Liquidusfliche unterschritten wird.

Auch éndert sich die Schmelzzusammensetzung durch Reaktionen mit der Umgebung
(Tiegel- und Isolationsmaterialien), Transport iiber die Gasphase (Dampfdruck der
Komponenten) oder nichtstochiometrische Kristallisation (z. B. Verteilungskoeffizient kp # 1
fiir eine Dotierung).

Aus diesen Griinden ist die Bildung von weiteren Phasen neben der gewiinschten Substanz
bei der Ziichtung aus der Schmelze oft nur schwer zu vermeiden. Die genaue Einhaltung
optimaler Ziichtungsbedingungen ist daher erforderlich. Ist das Verhalten der Schmelze bei
der Kristallisation bekannt, so konnen geeignet angepasste Zusammensetzungen die
Zweitphasenbildung hemmen oder zumindest abschwéchen und helfen, die Kristallqualitét zu
erhohen. Beispielsweise wurde in dieser Arbeit festgestellt (Kapitel 5), dass bei der
Kristallisation von CALGO nur leicht erhdhte Kalziumgehalte die Bildung von Ca3AlO¢ als
Einschluss im Kristall fordern. Nach Einwaage eines unterstochiometrischen Ca-Anteils bei
den folgenden Ziichtungen wurden die Sekundérbildungen dann nicht mehr beobachtet.
Inkongruente Materialien verdndern die Systemzusammensetzung jedoch sogar zwangslaufig
solange, wie der Schmelz- oder Kristallisationsvorgang andauert und die Kokristallisation des
peritektischen =~ Umwandlungsprodukts ist bei einer stochiometrischen Einwaage
unvermeidbar. Stochiometrisches Material kann nur aus nicht stochiometrischen Schmelzen
erhalten werden und wihrend der Ziichtung muss die Temperatur stetig gesenkt werden, um
dem Verlauf der Liquiduskurve zu folgen. Die Ausbeute aus einer Tiegelfiillung ist zudem
davon abhéngig, wie gro3 der Abstand zwischen peritektischem Punkt und Eutektikum ist.
Hinzu kommt das Problem der konstitutionellen Unterkiihlung (siche auch Kap. 4). Dort, wo
Kristallmaterial anwéchst, muss die Temperatur leicht unter der Liquidustemperatur Tp
liegen, damit das Gleichgewicht zwischen Schmelzen und Kristallisieren zu Letzterem
verschoben ist. Weil sich die Schmelzzusammensetzung stets in Richtung eines Eutektikums
andert, féllt die Liquidustemperatur mit zunehmender Ziichtungsdauer immer schneller ab
(siche z. B. Abb. 3-3: Liquiduskurven werden immer steiler nahe bei Eutektika) und bei zu
langsamer Abkiihlung geht der Kristall wieder in Losung. Wird umgekehrt die Temperatur zu
schnell gesenkt, treten fast sicher parasitire Kristallisationen der eutektischen
Zusammensetzung auf.

Letztlich verursachen auch durch den Ziichtungsaufbau und den wachsenden Kristall
modifizierte Temperaturgradienten eine (nie perfekt konstante) Konvektion der Schmelze,
wodurch ortlich und =zeitlich verschieden die Liquidustemperatur unterschritten wird.
Besonders ausgeprigt kommt es dazu an der Erstarrungsfront des Kristalls, da hier der grofite
Konzentrations- und damit Tr-Gradient vorliegt. Neben der Bildung von Einschliissen kommt
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es so oft auch zu empfindlichen Stérungen beim Wachstums des gewiinschten Kristalls.
Dieses Phidnomen ist bei inkongruenten Materialien immer vorhanden und macht deren
Ziichtung sehr anfillig gegeniiber Zusammensetzungs- und Temperaturunterschieden.

Abb. 3-3 verdeutlicht diese Sachverhalte am Beispiel der inkongruent schmelzenden
Verbindung SLG: Bei einer stochiometrischen Tiegelfiillung kristallisiert unterhalb von
1570°C zunichst ausschlieBlich das peritektische Umwandlungsprodukt (und nach Kapitel 2
Entmischungsprodukt) Sr2LaGaOs unter SrO-Anreicherung der Schmelze (roter Bereich der
Liquiduslinie). Ab 1516°C beginnt SLG stabil zu werden und beim weiteren Abkiihlen bildet
sich aus bereits kristallisiertem Sr.LaGaOs und SrO-reicher Schmelze schliefSlich SLG, wobei
sich die Schmelzzusammensetzung entlang des griinen Bereichs der Liquiduslinie auf das
Eutektikum zubewegt. Bei Erreichen der eutektischen Temperatur von 1465°C schlieflich
Erstarrt die verbleibende Schmelze in eutektischer Zusammensetzung.

Hat die Schmelze die Zusammensetzung des peritektischen Punktes (Grenze des roten und
grilnen Bereichs der Liquiduskurve), so kristallisiert fiir T < 1516°C SLG solange, bis die
eutektische Temperatur und Zusammensetzung der Schmelze erreicht ist. Am Eutektikum
kirstallisieren SLG und ein Gemisch von SrLa,Ga,O7 + SrLaGazO7 aus. Die Ziichtung von
SLG ist ohne Nebenprodukte also nur im Bereich der griinen Linie auf Abb. 3-3 moglich und
macht eine genaue Kenntnis des Systems und Auswahl der Einwaage unerldsslich.

Umgekehrt verhilt es sich beim Aufschmelzen von SLG-Kristallen: Ab 1516°C beginnen sie
zu schmelzen unter Bildung einer SrO-drmeren Schmelze und einer fortschreitenden
Umwandlung des residualen Kristallmaterials in SroLaGaOs, die Schmelztemperatur liegt also
hoher als die Liquidustemperatur einer stochiometrischen SLG-Schmelze.

| |

I Schmelze !

| |

| |

1570°C
peritektischer
Punkt
Sr;LaGa0; + Schmelze
SrLa,Gas0; +
1516°C SrLaGa,0, +
Schmelze
S5LG + Schmelze ™%,
by 1465°C
=
.E Sr;LaGal;+ S5LG
X SLG + 5rLa,Ga,0; +
E arLaGa, 0, +
=
66,7 ~52 33,3 Mol-% SrO
SroLaGaOs SrLaGaOg SrLa»Ga,0+ + SrLaGa:0+

Abb. 3-3. Phasenbeziehungen und inkongruentes Schmelzen von SLG nach Uecker et al. (1997).
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Soll eine kongruent schmelzende Verbindung wie Sr2L.aGaOs kristallisiert werden, so kdnnen
in Abb. 3-3 alle Schmelzzusammensetzungen zwischen der Reinphase (linker Bildrand) und
dem peritektischen Punkt gewidhlt werden. Zur Ziichtung von Substanzen mit sehr hohen
Schmelzpunkten kann ein solches Vorgehen niitzlich sein, da man stets niedrigere
Arbeitstemperaturen erhélt. Allerdings ist die Ausbeute aus einer Tiegelfiillung dann
wesentlich geringer als bei stochiometrischer Einwaage und es muss Material nachgefiillt
werden, um die Kristallisation der eutektischen Zusammensetzung oder das Einsetzen der
peritektischen Reaktion zu vermeiden.

Fiir eine kongruent schmelzende Verbindung wie CNA sollte die blaue Linie in Abb. 3-3
nicht vorhanden sein. Liegen Eutektikum und peritektischer Punkt sehr nah zueinander und
bildet die gewiinschte Verbindung dariiberhinaus eine thermische Barriere, dann kann man
durch einen Uberschuss auf der anderen Seite die Bildung von Nebenphasen unterdriicken
(Abb. 3-4).

1765'C 1754°C
/ 070
1596°C
S %
3 5
o o
Al-Gehalt [Mol]

Abb. 3-4. Ausschnitt aus dem Phasendiagramm des Systems CaO-Al,O3 nach Steel Data (2016). Fiir die
Kristallisation von CaAl;O; ist die Gefahr der Bildung von Zweitphasen geringer, wenn ein Uberschuss von
CaO vorliegt (angedeutet durch den griinen Pfeil) wahrend auf der Al-reicheren Seite schnell ein Eutektikum

erreicht wird, an dem zusétzlich CaAl;,019 entsteht.

Dennoch werden die erwéhnten Temperaturschwankungen und Konzentrationsunterschiede

in der Schmelze nie ganz auszuschlieBen sein. Eine Zusammensetzung in mdglichst weiter
Entfernung von Phasengrenzen sowie stabile thermische Bedingungen in der Schmelze sind
also wichtige Parameter fiir die Ziichtung phasenreiner Kristalle. Fiir die Ziichtung von SLG
wiirde dies etwa in der Mitte der griinen Linie auf Abb. 3-3 zu erwarten sein.

Die von Pajaczkowska & Byszewski (1993) genannten Phasen CaNdAI307, CaNd2A1,O7 und
NdAIO; begrenzen gemeinsame Stabilititsfelder mit CNA. Im Hinblick auf zeitliche
Konzentrations- und Temperaturschwankungen in der Schmelze ist die Bildung dieser
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Substanzen sowie Ca3zAlOs bei der Ziichtung von CNA daher sehr wahrscheinlich, wihrend
CaAl>O4 eine untergeordnete Rolle spielen sollte, da es durch zwei Stabilitdtsfelder von CNA
getrennt ist. Einen Uberblick iiber die Stabilititsbeziehungen im System CaO-Nd,O3-AlOs
gibt folgender isothermer Schnitt bei 1300°C von Jantzen & Neurgaonkar (1981) in Abb. 3-5.

"'!20]

NdoCy

Abb. 3-5. Isothermer Schnitt durch das Zustandsdiagramm des Systems CaO-Nd»03-Al>03 bei 1300°C nach
Jantzen & Neurgaonkar (1981).

Vergleicht man den isothermen Schnitt mit Abb. 3-3, so findet man in beiden Diagrammen
Phasen der Form ABC307 und AB>C>0O7 neben ABCO4 und Jantzen & Neurgaonkar (1981)
berichten iiber die Existenz der Phase StNd>A1>O7, so dass Parallelen zwischen den Systemen
SrO-Lax03-Gax03, CaO-Nd203-Al,03 und SrO-Nd203-Al,03 existieren diirften.

Fiir SPG haben Uecker et al. (1997) ein zu SLG (Abb. 3-3) analoges Phasendiagramm
ermittelt mit einer peritektischen Reaktion unter Bildung von SrO-reicher Schmelze und der
residualen Festphase Sr2LaGaOs ab 1462°C. Bei SLA, das mit negativen Abweichungen von
der Additivitiitsregel zur Bildung von SrLa;AlbO7 + SrO neigt, sollten ein Peritektikum und
die Zusammesetzung SrLaAlOs selbst auf der La-reichen Seite eines Eutektikums liegen.
Nach Popova et al. (2004) ist SLA zumindest sehr nahe am Eutektikum gelegen und das
Peritektikum ist im erwarteten Bereich, wie Abb. 3-6 zeigt:
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Abb. 3-6. Phasenbeziehungen im System LaAlOs;-SLA: Inkongruentes Verhalten von SLA. Nach Popova et al.
(2004). An den schwarzen Punkten wurde die Phasenzusammensetzung der jeweiligen Probe iiberpriift.

Man erkennt, dass der Schmelzprozess von SLA neben der Reaktion zu SrLaxAl,O7 auch
noch die Bildung des Perowskits LaAlO3 beinhaltet. Dies stimmt mit den Beobachtungen von
Becerra-Toledo & Marks (2010) iiberein, die die Auftrennung der Schichtstruktur von SLA in
reine Perowskit- und Steinsalzlagen (SrO) iiber die Zwischenstufe SrLa,Al>O7 beschreiben
(siche auch Kapitel 2.3). Die beiden verschiedenen Entmischungstypen von inkongruenten
ABCO4-Oxiden (A2BCOs/AB2C207), wie sie den Stabilititseinschitzungen dieser Arbeit
zugrunde liegen, spiegeln sich also in den Phasendiagrammen wieder.

Kongruente Vertreter wie CNA, CALGO oder CALYO sollten auf beiden Seiten des
Eutektikums in Abb. 3-3 keine peritektischen Punkte aufweisen und die zugehorigen
A>BCOs- und AB>C>0O7-Verbindungen kaum bzw. nur bei starken AO- und B>Os-
Uberschiissen/extremen Konzentrationsschwankungen der Schmelze auftreten. Wihrend diese
Phasen fiir inkongruente Kristalle wie SLA oder SLG als Einschliisse infolge sekundérer
Kristallisation in der Schmelze sehr wahrscheinlich auftreten oder aufgrund der hohen
Temperaturen bei der Ziichtung im bereits gewachsenen Kristallabschnitt sogar gefunden
wurden (Uecker et al. 1997), ist fiir kongruente ABCOs4-Materialien die Bildung von
CazAlbOs (bzw. A3C206), CaNdAl307 (bzw. ABC307) und NdAIO3 (bzw. BCOs)
wahrscheinlich vorrangig.

Ein Vergleich von Abb. 3-5 mit einem isothermen Schnitt durch das terndre Phasendiagramm
Ca0-Y203-Al03 bei 1400°C in Abb. 3-7 zeigt die Koexistenz von CALYO mit CaYAl3:07
und dem Perowskit YAIOs sowie CazAloOgs, Caj2Ali4033 und CaAl,Os wihrend in der
Literatur die Existenz von CaY2Al>O7 nirgends beschrieben wird. Dafiir kommt zusitzlich die
Phase Y4Al2O9 vor und beide Phasendiagramme dhneln sich stark.

Wegen der Ahnlichkeit der isothermen Schnitte in Abb. 3-5 und 3-7 werden daher im
Folgenden in den Grundziigen gleiche Phasenbeziehungen fiir die Systeme CaO-Nd»>03-Al,03
und Ca0-Y203-Al,03 im Bereich von CNA und CALYO angenommen. Mit der strukturellen
und kristallchemisch engen Verwandschaft werden die Zusammenhinge auch fiir CALGO im
System Ca0O-Gd>03-Alb03 in dieser Arbeit als vergleichbar angesehen, zumal gegenwartig
kein Phasendiagramm dafiir bekannt ist. Als mogliche Einschliisse im Kristall durch Bildung
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in der Schmelze kommen also in Betracht: CaBAI;07, BAl1O3;, Ca3AlxO¢, Caj2Al14033 und
CaAlLO4 sowie BsALOg (B = Gd**, Nd**, Y*").

Y,0,

2

T =1400°C

Schmelze

Ca0

Abb. 3-7. Isothermer Schnitt durch das Zustandsdiagramm des Systems CaO-Y»03-Al,O3 bei 1400°C nach
Richter & Gobbels (2010). Geschwirzte Bereiche deuten die Mischbarkeit der Komponenten an.

Falls es sich dabei um peritektische Reaktionsprodukte oder eutektische Kristallisate handelt,
lasst sich dies auch anhand der Textur der Kristallmatrix einschétzen.

So sollte etwa eine fortschreitende Umwandlung des Materials bei Erhitzung bis knapp unter
den Schmelzpunkt feststellbar sein wie bei Zvereva et al. (1999) und Becerra-Toledo &
Marks (2010) beschrieben. Als Ergebnis einer peritektischen Umwandlung zeigen
Einschliisse im Kristall zudem Reaktionsrdnder, die dem Material ein typisches Gefiige
verleihen. Bei der verhdltnismaBig hohen Geschwindigkeit, mit der ein Kristall abkiihlt, 1duft
die peritektische Reaktion in der Regel nur unvollstindig ab, so dass Kerne der
vorperitektischen Phase umgeben von einem Saum aus teilweise umgewandeltem Material in
der Matrix des finalen Reaktionsprodukts zuriickbleiben (daher auch die Bezeichnung:
,Peritektikum* = das Herumgebaute, Abb. 3-8).

Kristallisiert eine eutektische Schmelzzusammensetzung, so ist die Erstarrungstemperatur
deutlich niedriger als fiir alle am eutektischen Punkt stabilen Einzelkomponenten und die
Teilchenbeweglichkeit ist in der Schmelze stark herabgesetzt. Da alle Bestandteile der
Schmelze gleichzeitig kristallisieren, entsteht in der Folge ein sehr feinkdrniges und
gleichméafBiges Gefiige. Die Systemkomponenten stehen in kristallographischer Beziehung
zueinander und die Richtungen grofiter Wachstumsgeschwindigkeit der Substanzen werden



61 3. Phasenbeziehungen der ABCO4-Oxide

durch die Gleichzeitigkeit des Vorgangs stark betont (Bargel 1978), so dass sich ein typisches
lamellares bis dendritisches Erscheinungsbild ergibt (Abb. 3-9).

/ vorperitektische Phase "

Reaktionssaum

finales
| — Reaktionsprodukt

Abb. 3-8. Peritektisches Gefligeschema mit nicht eingestelltem Gleichgewicht (links) und eutektisches
Erstarrungsbild von Ledeburit (eutektisches Gemisch Fe-C mit 4,3 Mol-% C) aus Bargel (1978).

Als geowissenschaftliches Beispiel fiir eutektische Gefiige ist der sog. Schriftgranit zu
nennen, der bei der Kristallisation von alkalimetallreichen, stark SiO»-haltigen Schmelzen am
Ende der Differentiation des Magmas auftreten kann (Pegmatite). Er stellt die orientierte und
gleichzeitige Verwachsung von SiO; mit einem Alkalifeldspat-Einkristall dar, der aufgrund

der peritektischen Reaktion KAISi,O¢ (Leucit) + SiO» — KAISi30g (Orthoklas) zusdtzlich
Leucit enthalten kann. Die Entstehung ist anhand des Phasendiagramms in Abb. 3-9
nachzuvollziehen (die regelmédfBigen Abstinde der quarzhaltigen Zonen in Abb. 3-9 beruhen
auf der Oszillation der Schmelzzusammensetzung um das Eutektikum bei der Kristallisation) .
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Schmelze
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O Schmelze
Leucit |Schmelze
st o Kalifeldspat QU
feldspat Kalifeldspat + Tridymit [(Gres )
(i) 1] 40 &0 a0 “i]
KAISOp  KAISi,O, e
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Abb. 3-9. Handstiick des Schriftgranits und Phasendiagramm des Systems Leucit-SiO, aus Okrusch & Matthes
(2009). Der Abkiihlpfad einer Schmelze, der zur Entstehung des Schriftgranits fiihren kann, ist durch die Linie
mit dem Pfeil eingezeichnet.
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In den CALYO- und CALGO-Kristallen, die im Rahmen dieser Arbeit geziichtet wurden,
konnten keine peritektischen oder eutektischen Strukturen beobachtet werden, so dass die
vorhandenen Einschliisse eventuell Kokristallisationen aus der Schmelze, da nach Kapitel 2
auch keine der bisher beschriebenen Entmischungserscheinungen infrage kommt. Falls es sich
um Kokristallisationen handelt, entstehen sie bereits frei in der Schmelze oder aber durch
kleinrdumige Zusammensetzungsunterschiede erst an der Erstarrungsfront des Kristalls, wo
sie sich mit diesem zeitgleich bilden. Fiir letzteres spricht die streng kristallographische
Ausrichtung der Partikel, sie sind mit ihrer grofften Langsausdehnung stets senkrecht zu c
eingeregelt und liegen absolut parallel zueinander (Abb. 3-18). Zudem weist ihre stets
dhnliche GroBe und Haiufigkeit auf homogene Bildungsbedingungen wihrend des
Kristallwachstums hin. Kokristallisationen, die bereits in der Schmelze entstehen und dann
vom wachsenden Kristall inkorporiert werden, zeigen hingegen nach Brandle et al. (1972)
sogar typischerweise eine regellose Verteilung.

3.3 Einschliisse - Orientierung und Morphologie

Wegen der auffilligen Orientierungsbeziehung zwischen Einschliissen und Matrix (Abb.
3-18) hat Petit (2010) in seiner Dissertation eine Auslese der moglichen Zusammensetzungen
angestellt, die als Einschliisse in CALGO infrage kommen. Grundannahme fiir die Giiltigkeit
der Analyse ist die Kristallinitdt der Einschliisse und dass es sich um Phasen aus dem System
Ca0-B,03-Al,03 handelt (B = Gd, Nd, Y).

Das entscheidende Kriterium liefert jetzt das Curiesche Prinzip: Ein Kristall muss unter
Einwirkung eines duleren physikalischen Effekts (,,Storung®) diejenigen Symmetrieelemente
zeigen, die sowohl ihm ohne die Stérung als auch der Stérung ohne Kristall zu eigen sind. Die
Punktymmetrie des ,,gestorten* Kristalls ist also die Schnittmenge der Punktgruppe der
Storung und derjenigen des unbeeinflussten Kristalls (Paufler 1986).

Als Stérung der Matrix wird die Existenz der Einschliisse betrachtet, was z. B. fir die
gerichtete Ausscheidung von Himatitnadeln (Fe>Os, trigonal, R32/c) aus eisenhaltigem Rutil
(T10,, tetragonal, P4,/mnm) von Boudeulle (1994) erfolgreich angewendet wurde. Da fiir die
gegenseitige Lage von Einschluss und Wirtskristall nur die Punktsymmetrie bedeutend ist und
Rutil sowie die Oxide CaBAlO4 (B = Gd, Nd, Y) in der gemeinsamen Punktgruppe 4/mmm
kristallisieren, soll der Ansatz auch in dieser Arbeit zur Charakterisierung der Fremdphasen in
den geziichteten Einkristallen benutzt werden. Dies geschieht anhand der beobachteten
Orientierung der Einschliisse beziiglich der Matrix und beruht auf dem Umstand, dass die
Symmetrieelemente, die die Orientierung der Zweitphasen bestimmen konnen diejenigen
sind, die in der Punktgruppe der Matrix Gy enthalten sind, aber sowohl der Punktgruppe der
Einschlussphase Gi als auch der Schnittmenge von beiden fremd sind (Boudeulle 1994). Das
ist einsichtig, da alle Elemente aus G einen Einschluss und alle Elemente von S = Go N Gi
den Verbund Einschluss-Matrix mit sich zur Deckung bringen miissen und die Orientierung
eines Fremdkristalls nicht verdndern diirfen. Insbesondere beschreibt S also auch die
Morphologie der Einschliisse. Wirken Symmetrieelemente von Go, die nicht in Go N G1 = S
enthalten sind, auf die orientierte Verwachsung der Matrix mit den Einschliissen, so kommt
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der Wirtskristall mit sich selbst zur Deckung, die Einschliisse konnen jedoch eine neue Lage
annehmen; nur Elemente von Go\S kdnnen daher die Orientierungsvarianten erzeugen.

Da die Symmetrie jeder Einzelvariante wieder durch S (mit ggf. gednderten Richtungen)
beschrieben wird, miissen genau die Untergruppen Gy der Ordnung N (mit N Ordnung von S)
aus Go\S fiir die Erzeugung der Alternativen verantwortlich sein. Alle Gy diirfen paarweise
keine Elemente gemeinsam haben, so dass also hochstens dem Quotienten (Ordnung von
Go)/N entsprechend viele Orientierungsvarianten kristallographisch méglich sind.

Je nach Bildungsvorgang der Einschliisse miissen nicht alle symmetrisch erlaubten
Orientierungen verwirklicht sein. Fehlen weitere &uBlere Beschrinkungen, so sollten die
Einschliisse aber in allen symmetrievertrdglichen Richtungen mit gleichen Héaufigkeiten
auftreten. Die Uberlegungen erscheinen bei simultaner Kristallisation/Verwachsung schliissig.

Mit diesem Vorgehen wird nun versucht, mogliche Einschlussphasen anhand ihrer
kristallographischen Orientierung relativ zur Matrix zu identifizieren und deren Bildung
nachzuvollziehen und durch stéchiometrische Korrekturen im Idealfall zu verhindern. CNA
wird hierbei nicht weiter beriicksichtigt, da es nach Pajaczkowksa & Byszewski (1993) fast
frei von Einschliissen ist und in dieser Arbeit nicht geziichtet wurde. Die nichste Tabelle listet
die Symmetrien der Substanzen auf, die aufgrund der Phasendiagramme in Abb. 3-3 — 3-7 als
Einschliisse durch Kokristallisation in der Schmelze in Betracht kommen (Diskussion dazu in
Abschnit 3.2).

Tab. 3-1. Potenzielle Einschlussphasen

orthorhom. P2;/n 2;/m 2,/a
GdAIO;, YAIO; (Geller & Bala 1956), Dichl & 2/m2/m2/m
Brandt 1975)

monoklin P12,/c1

GdsALL Oy, Y4ALO9 (Villars et al. 2015, Hisanori et al. 12/m1
1998)

tetragonal P42 m _

CaGdAlL;07, CaYALO7 (Springer Materials 2016a, Hong- 42m
Ling 2013)
monoklin P12,/c1

CaAl,O, (Ma etal. 2011)_ 12/m1
kubisch P2,/a3 3
Ca;AlOs (Mondal & Jeffery 1975) 2/m3
Ca12A114033 kublSCh I4’3d 71‘3m

(Springer Materials 2016b)

Die Punktgruppe 2/m2/m2/m

Auf Abb. 2-2 mit dem Symmetriegeriist der Punktgruppe 4/mmm erkennt man, dass in der a-
a-Ebene vier zweizihlige Drehachsen 2 existieren, jeweils durch eine Seite eines Quadrats,
dass von den beiden a-Achsen aufgespannt wird und jeweils durch eine Diagonale. Senkrecht
auf der a-a-Ebene stehen vier Spiegelebenen und senkrecht dazu befindet sich eine einzelne,
so dass fiinfmal m vorliegt. ||c hat man eine vierzdhlige Drehachse 4 sowie ebendiese
Zihligkeit auch fiir Drehungen in entgegengesetzter Richtung. Mit der Inversion 1 und der
Identitdt 1 sind so 13 Symmetrieelemente festgelegt. Die beiden vierzdhligen Drehachsen
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implizieren jeweils eine parallel liegende zweizéhlige Drehachse, da die Drehrichtung fiir 2
jedoch unerheblich ist, zdhlt diese nur einfach. Die Kombination der zwei vierzdhligen
Drehachsen mit dem Inversionszentrum  schlieBlich ergibt zwei vierzdhlige
Drehinversionsachsen 4, so dass in Go = 4/mmm 16 Symmetrieelemente enthalten sind. G ist
also von der Ordnung 16. Dabei ist zu beachten, dass die zweizdhligen Drehachsen in
Kombination mit 1 zu zweizihligen Drehinversionsachsen 2 fiihren. Da stets jedoch 2 Lm gilt,
ergibt sich wegen 2 = m in diesem Fall nichts Neues.

Um die moglichen Orientierungsbeziehungen einer Matrix von 4/mmm-Punktsymmetrie mit
GdAIO; oder YAIO; zu untersuchen, ist auf Abb. 3-10 die stereographische Projektion ||c der
Punktsymmetrieelemente von Gi = 2/m2/m2/m der von Go = 4/mmm gegeniibergestellt und
einige gemeinsame Symmetrieelemente hervorgehoben.

i
—0— —b b(a,)
L/
|
e afa,)

Abb. 3-10. Stereogramm der Punktsymmetrieelemente von 2/m2/m2/m (= mmm, links) und 4/mmm. Projektion
|lc. Einige gemeinsame Deckoperationen (2, m) sind rot gekennzeichnet. International Tables for
Crystallography A (2005).

In der Schnittmenge S = 4/mmm N 2/m2/m2/m sind also zwei zweizdhlige Drehachsen
entlang der a- und b-Achsen enthalten, eine zweizdhlige Drehachse ||c, zwei Spiegelebenen
entlang der a- und b-Achse sowie mLc enthalten; Identitdt und Inversion vervollstindigen den
Durchschnitt. S hat also die Ordnung 8 und es ist S = 2/mmm = Gj, da alle Elemente von
2/mmm in 4/mmm enthalten sind.

Die kristallographische Verwachsung von CALGO/CALYO mit GdAIO3/YALO3 weist die
Punktsymmetrie 2/m2/m2/m der Einschliisse selbst auf und deren Morhpologie ist keinen
Einschrinkungen unterworfen. S hat die Ordnung 8 und wegen 16/8 = 2 sind aus
Symmetriegriinden zwei Orientierungen fiir die BA1Os-Einschliisse moglich.

D Q )

.f'l ’ 'I
Nl Y #
112 11m 1

Abb. 3-11. Projektion ||c der Punktsymmetrieelemente aller Untergruppen der Ordnung 2 von 4/mmm.
International Tables for Crystallography A (2005).
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Durch einen Vergleich der Symmetrieelemente wie oben lassen sich als Untergruppen der
Ordnung 2 von 4/mmm die Punktgruppen 112 (monoklin), 11m (monoklin) und 1 (triklin)
bestimmen, wie Abb. 3-11 zeigt (vgl. auch Abb. 3-10).

Diese Punktgruppen bestimmen die moglichen Orientierungsvarianten der Einschliisse wenn
sie keine Symmetrieelemente mit S = 2/mmm gemeinsam haben. Das trifft jedoch auf keine
der drei Untergruppen 112, 11m und 1 zu, so dass GdalOs bzw. YAIO; in CALGO bzw.
CALYO nicht in orientierter Verwachsung auftreten sollten. Dass die freie P-Phase der
Schichtstruktur ... -P-S-P-S-P- ... als geregelt eingebaute Einschlussphase auftritt, ist daher
nicht wahrscheinlich.

Die Punktgruppe 12/ml

Abb. 3-12 stellt die Symmetrieelemente von Go = 4/mmm und Gi = 12/m1 zusammen.

Abb. 3-12. Stereogramm der Punktsymmetrieelemente von 12/m1 (links) und 4/mmm. Projektion ||c.
International Tables for Crystallography A (2005).

S enthilt 21m, ein Inversionszentrum und die Identitdt, also ist S = 12/ml. S ist von der
Ordnung 4, also gibt es 16/4 = 4 mogliche Orientierungsvarianten. Die Untergruppen der
Ordnung 4 von 4/mmm lassen sich wie fiir S = 2/m2/m2/m durch Vergleich der Elemente
aller Punktgruppen der Ordnung 4 mit denen von 4/mmm identifizieren. Es handelt sich
neben 12/m1 selbst um 222, mm2, 4 und 4. Diese vier Gruppen stellen die moglichen
Orientierungsvarianten von Einschliissen der Phasen GdsAl2O9 und Y4AlL>O9 dar.

PDOC

799 mm?2 4 4

e s sl

Abb. 3-13. Projektion ||c der Punktsymmetrieelemente von 222, mm?2, 4 und 4. International Tables for
Crystallography A (2005).

222 und mm2 scheiden aus, da sie 2 und m mit S gemeinsam haben, 4 und 4 sind Kandidaten
fiir Gv. Die Orientierung einer Verwachsung von B4Al2O9 mit CALGO/CALYO sollte also
vierzahlige Dreh-(Inversions)-Symmetrie besitzen.
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Die Punktgruppe 42m

Die Symmetrieelemente von G; = 42m und 4/mmm sind unten dargestellt:

<IN
Y

Abb. 3-14. Stereogramm der Punktsymmetrieelemente von 42m (links) und 4/mmm. Projektion ||c. International
Tables for Crystallography A (2005).

Die Schnittmenge S enthdlt zwei vierzdhlige Drehinversions- und drei zweizédhlige
Drehachsen, zwei Spiegelebenen und die Identitit, es ist also S = G; = 42m von der Ordnung
8. Maximal konnen also 16/8 = 2 Orientierungsvarianten auftreten, die ihrerseits der
Symmetrie einer Untergruppe von 4/mmm der Ordnung 2 geniigen miissen, sofern diese kein
Symmetrieelement mit S gemeinsam haben. Wie im Fall von 2/m2/m2/m folgt auch fiir 42m,
dass aus kristallsymmetrischen Griinden kein orientierter Phasenverbund moglich ist.

Die Punktgruppe 2/m3

Der Vergleich der Symmetrieelemente von Go = 4/mmm und G; = 2/m3 ist in der folgenden

A
&

Abb. 3-15. Stereogramm der Punktsymmetrieelemente von 2/m3 (links) und 4/mmm. Projektion ||c. International
Tables for Crystallography A (2005).

S enthilt dreimal m, dreimal 2, 1 und 1, es ist wieder S = 2/m2/m2/m und fiir die Ausrichtung
von Einschliissen gibt es theoretisch zwei Varianten. Abb. 3-11 und die anschlieende
Diskussion zeigen aber, dass es auch keine kristallographisch orientierten Einschliisse einer
Phase mit Punktgruppe 2/m3 in einer 4/mmm-Matrix geben kann.

Die Punktgruppe 43m

Die Schnittmenge S von 43m und 4/mmm enthilt Spiegelebenen auf den Diagonalen eines
Quadrats mit den beiden a-Achsen als Seiten, zwei vierzdhlige Drehinversions- und eine
zweizédhlige Drehachse ||c sowie zweimal 2 entlang der a-Achsen. Mit der Identitdt hat S die
Ordnung 8 und stimmt mit der Punktgruppe 42m iiberein (Abb. 3-16, International Tables for
Crystallography A 2005).
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Abb. 3-16. Stereogramm der Punktsymmetrieelemente von 43m (links) und 4/mmm. Projektion ||c. International
Tables for Crystallography A (2005).

Also existieren potenziell 16/8 = 2 Orientierungsvarianten. Die Untergruppen der Ordnung 2
von 4/mmm sind 112, 11lm und 1 (Abb. 3-11), von denen 1lm und 1 keine
Symmetricelemente mit S = 42m gemeinsam haben. Daher gibt es zwei mdgliche
Punktsymmetrien, die der kristallographischen Verbund von 43m-Einschliissen in einer
4/mmm-Matrix zeigen kann.

Bemerkung: Bei 42m und 43m fillt auf, dass ||c keine vierzihligen Drehachsen sondern nur
die entsprechenden Drehinversionsachsen vorliegen. Grund dafiir ist das Fehlen der
Spiegelebenen parallel zu den a-Achsen, die bei 4/mmm gegeben sind und die die
Drehinversion in eine Drehung iiberfiihren wiirden.

Kristalline Einschliisse mit monokliner Punktsymmetrie 12/m1 und mit kubischer
Punktsymmetrie 43m sind als orientiert eingebaute Korner in einer Matrix der Symmetrie
4/mmm moglich. Tab. 3-2 fasst die Ergebnisse dieser Uberlegungen zusammen. Ihre
Giltigkeit hatten sie durch die Annahme der Kristallinitdt der Einschliisse bekommen. Fiir
amorphe Materialien oder Hohlrdume in der Matrix liegt als einziges Symmetrieelement die
Identitdt vor und alle Untergruppen von 4/mmm koénnen mdgliche Orientierungsvarianten
festlegen.

Tab. 3-2. Einschlussphasen und Orientierung zur Matrix

GdAIO3, YAIO; 2/m2/m2/m 2/m2/m2/m nein -
GdsAlL,09, Y4A109 12/ml 12/ml ja 4,4
CaGdALO7, CaYALO; 42m 42m nein -
CaAl,O4 12/ml 12/ml ja 4,4
Ca3AlL 0 2/m3 2/m2/m2/m nein -
CapAl40s3 43m 42m ja Ilm, 1

Ist die Lage der Kristallachsen eines Einschlusses relativ zur Matrix bekannt, so lassen sich
alle symmetrisch zuldssigen Lagebeziehungen komplett angeben. Boudeulle (1994) zeigt dies
fiir das Beispiel der Himatitnadeln in Rutil. Nach Putnis (1978) liegt [001] von Hamatit

[[[100] von Rutil. Symmetrisch erlaubte Orientierungsvarianten miissen nach obigem
Vorgehen und der Arbeit von Boudeulle (1994) die Punktsymmetrie 4 oder 4 aufweisen. Die
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Beobachtung zeigt jedoch, dass nur 4 in der Natur auftritt, was dem Entstehungsmechanismus
geschuldet ist (Putnis 1978).

Damit entstehen vier Orientierungen fiir die [001]-Richtung des Hamatits relativ zu den a-
Achsen des Rutils und somit vier Ausrichtungen der Hématitnadeln, die mit der
Punktsymmetrie 4 vertraglich sind (Abb. 3-17).
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Abb. 3-17. Symmetrisch zuldssige Orientierungen der Kristallachsen von Hématit (He) relativ zu denen von
Rutil bei der kristallographisch gesteuerten Verwachsung (links). Rechts: Erscheinungsbild der
Hamatiteinschliisse bei Blickrichtung ||c des Rutils. Bildquelle: Boudeulle (1994).

Da Kristallinitdt und ggf. Lage der kristallographischen Achsen fiir die Einschliisse in
CALGO und CALYO unbekannt sind, kann nur anhand des beobachteten Verteilungsbildes
(Abb. 3-18) ein Vergleich mit Tab. 3-2 gezogen und ihre mogliche Zusammensetzung auf
wenige Phasen eingegrenzt werden.

Abb. 3-18 zeigt die mikroskopische Aufnahme ||a einer CALYO-Probe mit den typischen
leistenformigen Einschliissen, wie sie in allen in dieser Arbeit geziichteten Kristallen
vorhanden sind und auch in der Literatur beschrieben werden (z. B. Petit 2010, Jaffres 2013).
Die Einschliisse liegen wie die Hématitnadeln in Rutil mit der Richtung ihrer grdéften
Léngenausdehnung parallel zu den a-Achsen und immer senkrecht zu c, sie sind also ebenfalls
mit der Punktsymmetriegruppe 4 vertriglich. GdsAl2Og, Y4A1,O9, CaAl,04 und CainAl14033
sind nach den Gesichtspunkten der Kristallsymmetrie also mogliche Einschlussphasen (siche
Tab. 3-2). Wegen der Orientierungsvarianten fiele Cai2Ali4O33 heraus. Nimmt man die
Morphologie der Einschliisse als runde oder quadratische ,,Sdulen an, so geniigen sie zudem
der Punktsymmetrie S = 12/m1 (B4A1xOo) und ihre Orientierung auf Ebenen [|(001) ist mit der
geringen Stabilitdt in c-Richtung korreliert.

Die SE-reichen Phasen GdsAl,O9 und Y4AlO9 (auch bekannt als GAM/,,Gadoliniumaluminat
monoklin“ und YAM/,,Yttriumaluminat monoklin“) sind also nach diesem Abschnitt 3.3 die
wahrscheinlichsten Einschlussphasen, da das reine Kalziumaluminat CaAl,Os wiederum
wegen des Gd-Anteils der Schmelze unwahrscheinlich ist.

Die Anwendung des Curieschen Prinzips auf den orientierten Verbund von kristallinen
Einschliissen in einer Matrix nennt man Verwachsungssymmetrieprinzip (,,intergrowth
symmetry principle”, Bown & Gay 1959), die damit meistens einhergehende
Symmetrierniedrigung Desymmetrisierung (,,dissymmetrization®, Pond & Vlachavas 1983)
und die kristallographische = Argumentation, ob ein Zweiphasenverbund aus
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Symmetriegriinden  existiert oder nicht ist Gegenstand der Bikristallographie
(,,bicrystallography*, Pond & Vlachavas 1983).

Abb. 3-18. Typische Erscheinung und Verteilungsmuster der Einschliisse in CALGO und CALYO. Die K&rner
sind ausschlieBlich ||a und ||b (orange Einkreisung) orientiert sowie immer senkrecht zu ¢ eingeregelt.
Dunkelfeldmikroskopische Aufnahme |ja einer CALYO-Probe aus dieser Arbeit.

3.4 Die Phasenbeziehungen von CaGdAlO4 und CaY AlO4

Die Ergebnisse iiber die Natur der Einschliisse legen gezielte Verdnderungen der Einwaage
zur Verbesserung der Kristallqualitit von CALGO und CALYO nahe. Der hohe
Seltenergehalt von GdsAl2O9 und Y4Al,O9 beispielsweise ldsst groBe Ca-Gehalte sinnvoll
erscheinen um die Zweitphasenbildung zu unterdriicken. Fiir die optimale Auswahl der
Stochiometrie werden daher die Gemeinsamkeiten und Unterschiede inkongruenter und
kongruenter ABCO4-Oxide anhand ihrer Phasenbeziehungen in den jeweiligen terndren
Rahmensystemen AO-B203-C;03 verglichen und fiir CALGO und CALYO etwas genauer
erarbeitet.

Von ihrer Grundgestalt her &hneln sich die Phasendiagramme der Systeme SrO-La;03-Ga;03
und CaO-B203-Al,0; (B = Nd, Y). Es kommen viele Oxidphasen mit denselben
stochiometrischen Koeffizienten, aber ausgetauschten Kationen vor; in einigen Féllen
bestehen jedoch auch grofe Unterschiede. Speziell entlang einer Geraden von AO zum
Perowskit BCO3 durch den Punkt ABCO4 spiegelt sich das Entmischungsverhalten wider.
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So unterscheidet sich das System SrO-La;O3-Gaz0s in der Existenz der Phase Sr.LaGaOs
vom System Ca0O-Y203-Al,03, wo keine Entsprechung vorkommt. Das deckt sich mit
Inkongruenz und Kongruenz von SLG und CALYO, so dass fiir SLA (Entmischungstyp
AB»C>07) die entsprechenden Phasenbeziehungen analog zu modellieren versucht wurden,
zumal in der Literatur kein terndres Diagramm SrO-La>03-Al,03 gefunden werden konnte.
Man beachte hierzu, dass die AB,C>07-Oxide fiir CNA und SLA inkongruent unter Bildung
des Perowkists BCOs; Schmelzen, CNA jedoch kongruent und SLA inkongruent ist
(Pajaczkowska & Byszewski 1993, Popova et al. 2004).

Abb. 3-19 zeigt die entsprechenden Phasenbeziehungen und hebt die Merkmale hervor, die
die einzelnen Entmischungstypen kennzeichnen.
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Abb. 3-19. Phasenbeziechungen bei etwa 1400°C in den Systemen CaO-Y»03-Al,03 (CALYO, kongruent, oben
links) und SrO-La>03-Ga,O3 (inkongruent, A, BCOs-Typ, oben rechts, Majewski et al. 2001) sowie
Modellierung des Bereichs zwischen SLA und LaAlOs (inkongruent, AB>C>O7-Typ, unten) im System
SrO-Lay03-Al0s. Weitere Erléduterungen im Text unten.

Die bindren Schnitte senkrecht zur durchgezogenen bzw. gestrichelten roten Linie im Bild
oben sollten in den Abb. 3-3 und 3-6 jeweils links der Zusammensetzung SLG bzw. SLA
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wiederzufinden sein. Griine Flichen markieren grundsitzlich dhnliche Phasenbeziehungen,
wie sie im inkongruenten Fall auf der Seite des Eutektikums zu finden sind, die dem
Peritektikum gegentiber liegt (vgl. auch Abb. 2-12). Beim kongruent schmelzenden CALYO
gleichen sich die Phasenbezichungen auf beiden Seiten der Zusammensetzung CaYAlO4
entlang der Verbindungslinie von CaO nach YAIO3 und sollten keine peritektische Reaktion
zwischen CALYO und einem Eutektikum beinhalten. Griin umrandete Phasen besitzen
Entsprechungen in allen drei behandelten Rahmensystemen, rot umrandete Phasen sind je
nach Entmischungstyp spezifisch.

Die Form eines bindren Phasendiagramms entlang der Verbindungslinie A2BCOs-BCOs3 hat
also flir einen kongruenten ABCOs4-Vertreter (CNA, CALGO, CALYO) die folgende
grundsétzliche Form, wobei die Existenz der Phase A>BCOs nicht fiir alle Kombinationen A,
B und C gegeben und hier als bloBe Zusammensetzung anzusehen ist:
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Abb. 3-20. Qualitative Darstellung des Schmelzverhaltens und der Phasenbeziehungen einer kongruenten
ABCO4-Verbindung in Abhingigkeit des Entmischungstyps. Die sonst zur Entmischung fithrenden
peritektischen Reaktionspunkte sind durch den grauen Buchstaben P dargestellt. Beispielrahmensystem: CaO-
Y,03-Al0s. Binérer Schnitt des Untersystems Ao BCOs-BCOj entlang der roten Linie.

Je nédher eine ABCO4-Verbindung also an einer der beiden Stabilitétsgrenzen aus Abb. 2-15
liegt, desto eher sollten die Phasenbeziehungen des Untersysmtems A2BCOs-BCO3 einem der
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beiden oben dargestellten bindren Félle entsprechen (,,Tendenz zum A;BCOs-Typ“ =
positive Abweichung von der Additivititsregel, ,,Tendenz zum AB,C,07-Typ“ = negative
Abweichung). Die in Abb. 3-20 markierten Peritektika sind dann zunehmend stérker
ausgebildet.

Ist ABCOs4 stabil und zeigt keinen Vorzug fiir einen der beiden Entmischungstypen (wie
CNA, Lage auf der blauen Linie in Abb. 2-15), dann faillt die Zusammensetzung mit einer
thermischen Barriere oder einem Eutektikum zusammen. Das Eutektikum zwischen ABCO4
und AB2C>07 bleibt davon unberiihrt (Abb. 3-20 oben rechts). CALGO und CALYO
tendieren gemif ihrer Position auf Abb. 2-15 unterhalb der blauen Linie eher zum A>;BCOs-
Typ, so dass ein bindres Diagramm vom Typ des oberen der beiden in Abb. 3-20 fiir das
Kristallisationsverhalten ausschlaggebend sein sollte.

Die letztendliche Form des bindren Phasendiagramms und der Zusammensetzungsbereich, in
dem ABCO4s kristallisiert werden kann, hingen jedoch zusétzlich noch maligeblich von der
Schmelztemperatur der Verbindung ab. Wie weit von der stochiometrischen Einwaage
abgewichen werden kann ohne eine Stabilititsgrenze zu schneiden wird zudem die
bestimmende Grofie dafiir sein, ob und welche Kokristallisationen in der Schmelze entstehen
konnen. Korrigierende Einwaagen zur Kompensation von Verteilungskoeffizienten und zum
Ladungsausgleich haben sich ebenfalls hiernach zu richten.

Das in Abb. 3-21 rot umrandete Feld ist beispielsweise das Hauptausscheidungfeld fiir
CALYO, in diesem Bereich kristallisiert fiir alle Zusammensetzungen stets stochiometrisches
CaYAlO4 ohne Bildung von Zweitphasen (nur fiir genligend hohe Temperaturen). CALYO
schmilzt mit 1810°C deutlich hoher als benachbarte Zusammensetzungen, bildet also eine
thermische Barriere. Das ist von groBem Vorteil fiir Stéchiometriekorrekturen zur
Beeinflussung der Kristallqualitdt bei der Ziichtung, so dass neben den passenden Ionenradien
von A%, B*" und C*" eine Verbindung ABCOs mit ausreichend hohem Schmelzpunkt zu
wihlen ist. Ein Vergleich von Abb. 3-20 und dem folgenden Bild 3-21 verdeutlicht, wie eine
besonders hohe Schmelztemperatur von ABCO4, die zur Ausbildung einer thermischen
Barriere fiihrt, die Phasenbeziehungen zwischen A2BCOs und BCO3 beeinflusst. Insbesondere
steigt die Breite des Bereichs, in dem ABCOs kristallisiert, stark an, so dass der Spielraum
moglicher Einwaagen fiir die Kristallziichtung anwichst. Das chemische Rahmensysten fiir
CALYO und wegen dhnlich hohen Schmelzpunktes auch das fiir CALGO erweisen sich also
fiir die Ziichtung als geeignet, da aus einer grolen Bandbreite von
Schmelzzusammensetzungen stochiometrisches CaY AlO4/CaGdAlO4 gewonnen werden kann
und somit durch Variationen der Einwaage etwaige Kokristallisationen beeinflusst werden
kdnnen.

Abb. 3-7 zeigt anhand der sich bei CALYO schneidenden Konoden, dass trotzdem alle
Phasen von Tab. 3-1 sich bei sehr niedrigen Temperaturen in der Schmelze bilden kénnen und
ggf. ungeordnete und/oder nicht kristalline Einschliisse darstellen.

Man erkennt auch, dass im System CaO-Y203-Al203 die Zusammensetzung Ca>xYAlOs nur
eine Orientierung darstellt, da zwischen ihr und CALYO ein Eutektikum existiert, wihrend
Ca;YAIOs allenfalls als inkongruente Verbindung stabil ist und nicht als Punkt auf dem
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Liquidusdiagramm erscheint. Das Auftreten dieses Eutektikums beruht auf der stabilen
Koexistenz einer gegeniiber ,,CaxYAlOs*“ Ca-reicheren Phase (evtl. erst reines CaO) und
CALYO. Nur bei einer vollstindigen Mischbarkeit entfiele das Eutektikum und die

Liquiduslinie in Abb. 3-21 verliefe als durchgehende Kurve zwischen beiden Phasen.
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Abb. 3-21. Fiir die Ziichtung von CALYO/CALGO entscheidender binédrer Schnitt durch das ternire

Rahmensystem CaO-Y»03-Al,03 (qualitativ). Thermische Barriere am Beispiel von CALYO (Eutektikum nahe
bei ,,Ca,YAlOs*!) und Extremfall einer kongruent schmelzenden ABCO4-Verbindung, wo bereits AB>C>05
peritektisch zu ABCOjs reagiert. In dem Bereich zwischen den roten Punkten kann stéchiometrisch CALYO

kristallisieren bzw. im rot umrandeten Bereich des terndren Diagramms (sog. Hauptausscheidungsfeld). Ternéres

Diagramm von Richter & Gobbels (2010).
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CNA, das keine Abweichung von der Additivitdtsregel zeigt und daher zu keinem der beiden
Entmischungstypen tendiert, schmilzt bei 1860°C und bildet eine besonders ausgeprigte
thermische Barriere zwischen Ca;NdAlOs und CaNd»Al,O7. Das Eutektikum zwischen CNA
und CaNd>Al,O7 bzw. der Zusammensetzung ,,CaxNdA1Os* verschwindet und die Bandbreite
der Zusammensetzungen flir die Ziichtung von CNA ist gegeniiber CALYO vergrof3ert. Sie
kann den kompletten Bereich zwischen ,,CaxNdAIOs* und CaNd>Al>O7 ausfiillen oder sogar
dariiber hinausgehen. Die Wahrscheinlichkeit, dass sich Zweitphasen und Einschliisse bilden,
ist noch geringer. Dies stimmt mit den Beobachtungen von Pajaczkowska & Byszewski
(1993) iiberein, die nahezu einschlussfreies CNA geziichtet haben.

Allgemein &uflert sich fiir eine kongruent schmelzende ABCO4-Verbindung der Hang zu
einem der beiden Entmischungstypen darin, ob die zugehorige thermische Barriere ein
Eutektikum nédher bei A;BCOs oder AB2C20O7 bildet, wobei sich das Eutektikum zwischen
dieser und der Zusammensetzung ABCOs4 befindet. Die Breite der thermischen Barriere hat
damit nichts zu tun, sie hidngt in erster Linie von der Empfindlichkeit des Materials bei
Anderungen der Zusammensetzung ab (vgl. Abschnitt 3.1). Sehr hochschmelzende, stabile
Vertreter konnen eine thermische Barriere ausbilden, die den Bereich A2BCOs-AB>C,07
sogar liberschreitet. Dieser Fall ist in dem Kasten in Abb. 3-21 fiir die B/C-reichere Hélfte des
bindren Schnitts gezeigt, A>2BCOs bzw. AB2C207 wandeln sich dann peritektisch in ABCO4
um. Abb. 3-21 zeigt auch klar, dass CALYO dem A>BCOs-Typ néhersteht.

Anhand der Ergebnisse dieses Abschnitts lassen sich auch die Ergebnisse von Uecker et al.
(1997) zur Ziichtung von SPG und SLG besser verstehen. Es wurden Ziichtungsversuche mit
verschiedenen Schmelzzusammensetzungen in den Systemem SrO-Pr>03-Ga;Os3 und SrO-
Lay03-Ga203 durchgefiihrt. Dabei gab es auf der Sr-reichen Seite eine breite Zone, in der
neben SPG/SLG das peritektische Reaktionsprodukt SroPrGaOs/Sr2LaGaOs gebildet wurde.
Auf der Pr- und Ga-reichen Seite wiederum entstehen neben SPG auch SrPrGaz;O; und
Pr4sGaO9 in den Anteilen, die dem Eutektikum zwischen SPG und ,,SrPr,Ga,O7 (Abb. 3-22)
entsprechen und nur in einem schmalen Bereich konnte stochiometrisches SPG erzeugt
werden. Die Phase SrProGa;O7 konnte jedoch nicht nachgewiesen werden. Zur Illustration
stellt die nachfolgende Abbildung die Ergebnisse der SPG-Ziichtung von Uecker et al. (1997)
dem entsprechenden bindren Phasendiagramm gegeniiber. In Ermangelung eines ternédren
Diagramms fiir das System SrO-Pr203-Ga>O3 wird zum Vergleich das System SrO-LayO:s-
Ga,03 von Majewski et al. (2001) verwendet, da zumindest entlang der roten Linie im Bild
3-22 dhnliche Phasenbeziehungen bestehen sollten.

Es stellt sich heraus, dass die Zusammensetzungen, mit denen stdchiometrisches SPG
kristallisiert werden kann (offene Kreise), in etwa mit der griin markierten Liquiduskurve
zwischen SPG und dem Eutektikum zusammenfallen. Neben SPG enstehen PrsGa;O¢ und
SrPrGaz; 07 als eutektisches Gemisch fiir Zusammensetzungen mit weniger als 46 Mol-% SrO
(rote Dreiecke). Einwaagen mit mehr als 50 M~]-% SrO fiihren zur Entstehung der
peritektischen Phase SroPrGaOs neben SPG (mit mmenden SPG-Anteilen fiir hhere SrO-
Gehalte, blaue Dreiecke). Die optimale Zusammensetzung am peritektischen Punkt, die zur
fast ausschlielichen Bildung von SPG fiihrt, ist als schwarz ausgefiillter Kreis markiert.
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Es besteht also bei SPG eine gute Ubereinstimmung zwischen Phasendiagramm und
Ziichtungsergebnissen und fiir CALGO/CALYO existiert ein Kenntnisstand der es erlaubt,
Kokristallisationen in der Schmelze bei bestimmten Stéchiometriedinderungen qualitativ
vorauszusehen. So kann gezielt die Einschlussbildung bei der Ziichtung beeinflusst werden.
Die grofiten Spielrdume (Hauptausscheidungsfelder auf der Liquidusflache) ergeben sich fiir
kongruente, hochschmelzende ABCO4-Verbindungen.
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Abb. 3-22. Experimentelle Uberpriifung der Phasenbeziehungen im biniren System SroPrGaOs-(PrsGa,Oo+
SrPrGas;07) nach Uecker et al. (1997). Zur Einordnung in den terndren Rahmen ist das Phasendiagramm von
SrO-Lay03-Ga,O3 nach Majewski et al. (2001) beigefligt, entlang der roten Strecke gleichen sich die Phasen-
beziehungen mit SrO-P>03-Ga,03 (Uecker 2000). Offene Kreise: SPG. Rote Dreiecke: SPG + PrsGa,Og +
SrPrGazO7 (Eutektikum). Blaue Dreiecke: SPG + SroPrGaOs (peritektische Reaktion). Schwarzer Kreis:
Optimale Zusammensetzung (SPG ohne Nebenphasen, peritektischer Punkt).

An diesem Punkt soll nochmals auf den signifikanten Unterschied zwischen SPG und SLG
eingegangen werden. Die in Abb. 2-12 gezeigte Erweiterung der Phasenbreite von SLG links
des peritektischen Punkts beruht nach Uecker (2000) auf einem metastabilen Gleichgewicht
zwischen Schmelze und SLG. Bei Zeitdauern, die {iblicherweise wiahrend der
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Kristallzlichtung von Belang sind, wird die peritektische Produktphase so langsam gebildet,
dass eine Unterkiihlung der Schmelze unter die Schmelztemperatur von SLG immer noch zu
keiner nennenswerten Bildung von Sr.LaGaOs fiihrt. Stattdessen entsteht SLG auch auf der
Sr-reichen Seite (links) der Zusammensetzung SrLaAlOs4 im bindren System zwischen
SroLaGaOs und SrLaxGaO7 und der Bereich, in dem SLG geziichtet werden kann, ist
gegeniiber SPG verbreitert.

Da die Schmelzpunkte der ABCOs-Verbindungen (bei fester Ladung) von den Ionenradien
abhingen, ist das optimale Radienverhéiltnis also neben der Stabilitit auch fiir die
Phasenbeziehungen und damit fiir das Kristallisationsverhalten verantwortlich.

Die Ziichtung hochschmelzender Vertreter ist relativ unempfindlich gegeniiber Stérungen und
ist in einem groBen Zusammensetzungsbereich moglich. Die Kristalle sind dann strukturell
stabil. Fiir niedrigschmelzende Vertreter gilt in den meisten Féllen das Gegenteil.
Abweichungen konnen sich dennoch durch kovalente Bindungsanteile ergeben, die bei lonen
mit vielen ungepaarten Elektronen wie Gd** (4f7) eine Rolle spielen.

Das kongruente Schmelzen von CALYO und CALGO ist anhand der Beobachtungen in
dieser Arbeit nachgewiesen worden und konnte von A. Jaffres (2013) mittels
Differentialthermoanalyse (DTA) bestétigt werden. Eine einzelne, scharf begrenzte exotherme
Bande am Schmelzpunkt zeugt von der Abwesenheit anderer Reaktionen als der
Schmelzreaktion. Damit sind die Voraussetzungen flir die Ziichtung von Einkristallen mit
stochiometrischer Tiegelfiillung gegeben. Zudem existiert eine gro3e Phasenbreite, so dass
Stochiometriednderungen zur Optimierung der Kristallqualitdt in groBem Umfang moglich
sind. Die Gefahr, das Hauptausscheidungsfeld zu verlassen oder Stabilititsgrenzen gefahrlich
nahe zu kommen, ist gering. Einschliissen und anderen Kristalldefekten kann so effektiv
begegnet werden.

Wie oben bereits erwihnt, stethen CALYO und CALGO mit ihrer positiven Abweichung von
der Additivitdtsregel ABCO4-Kristallen mit A,BCOs-Entmischung nédher als solchen, die in
AO und AB>C,07 zerfallen. Wiaren CALYO/CALGO ganz schwach inkongruent (wére ein
gering ausgepragtes Peritektikum bei dem grauen P in Abb. 3-20), so wiirde bei einer
stochiometrischen Einwaage iiberstochiometrisch Ca in den Kristall gelangen wihrend die
Schmelze reicher an Y/Gd und Al wird und ihre Zusammensetzung sich dem Eutektikum
ndhert (siche Abb. 3-21). Konstitutionelle Unterkiihlung (4.4) kann dann zum Einbau von
Kokristallisationen der eutektischen Zusammensetzung fiihren. Um dies zu vermeiden, wiirde
also ein erhohter Ca-Gehalt der Schmelze das Wachstum stabilisieren und die Ausbeute einer
Tiegelfiillung verbessern. Auch die Phasen SE4Al,O9 aus Abschnitt 3.3, die dort als mogliche
Einschlussbildner ermittelt wurden, wiirden sich bei einem Ca-Uberschuss vermutlich in
geringerem MaBe bilden. Besonders stabiles Kristallwachstum von CNA bei Ca-Uberschuss
berichten in der Tat Pajaczkowska & Byszewski (1993).

Ca-reiche Einschliisse wiederum sollten sich mit erhohten SE-Gehalten beherrschen lassen
und dank der groBen Phasenbreite ist es sehr wahrscheinlich, dass eine stochiometrische
Kompensationsmdglichkeit existiert.
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Voraussetzung dafiir ist jedoch, dass man ihre Zusammensetzung und idealerweise auch ihren
Bildungsprozess versteht. Da 3.3 sich auf geregelt eingebaute Kokristallisationen bezieht, ist
nidmlich die Einschitzung, es handle sich um SE4Al>Oy, nicht bindend.

So fiihren strukturelle Uberlegungen beispielsweise zu dem Ergebnis, dass erhdhte
Seltenerdgehalte sich positiv auf die Kristallqualitdt auswirken (vgl. auch Abschnitt 5.1.1),
auch wenn die Einschliisse keine der bisher beschriebenen Entmischungserscheinungen sind.
Vielmehr konnten sie auch Folge eines Abbaus libergrofer positiver Ladungsdichten aufgrund
der statistischen Kationenverteilung sein und treten daher auch in den ansonsten stabilen
Verbindungen CaGdAlO4 und CaY AlO4 auf.

Auch in diesem Fall wire eine gewisse Inkongruenz vom A>BCOs-Typ vorhanden, allerdings
aus dem Grund, dass die Kristalle Gd**/Y>" als hoher geladenes Ion in Form von Einschliissen
aus ihrem Kristallgitter entfernen. Der Ca-Gehalt ist dann relativ erhoht, wihrend die
eigentliche Matrix mit Fehlstellen erhalten bleibt.

Der Beschreibung der Ziichtungsergebnisse wird daher der bisher ausstehende Briickenschlag
zwischen geometrischen und elektrostatischen Stabilitdtskriterien vorangestellt und mit den
strukturellen Kompensationsmoglichkeiten des Materials in Beziehung gesetzt. Es wird sich
zeigen, dass SE*' in der Oxidform aus der Matrix ausgeschieden werden kann und das
Material sich auf diese Weise selbst stabilisieren muss, auch wenn es ldngst nicht zur
vollstdndigen Entmischung neigt. Dieser Vorgang lduft vermutlich in allen ABCOs-
Verbindungen und weiteren Oxiden mit statistischer Kationenverteilung ab, 1dsst sich jedoch
stark in seinem Ausmal} beeinflussen.

Nicht alle Ursachen der Einschlussbildung lassen sich also aus den Phasenbeziehungen
ablesen. Die Kenntnis der terndren Rahmensysteme gestattet jedoch abzuschitzen, in
welchem Bereich Stochiometriednderungen gefahrlos moglich und im Idealfall der
Kristallqualitidt am dienlichsten sind.

3.5 Zusammenfassung der Stabilisierungsmechanismen und der
Begriff der Uberschussansisotropie

Die geometrischen und elektrostatischen Ursachen der Kristallstabilitit sind nicht unabhéngig
voneinander, sondern im Wesentlichen durch die Groflen der A/B-Kationen bestimmt. Die
detaillierten Zusammenhénge sowie die Begriindung der Stabilisierungsmechanismen werden
in diesem Abschnitt herausgearbeitet und die mogliche Verbindung zu Einschluss- und
Farbzentrenbildung betont. Die zur Stabilisierung des Kristallgitters abzubauenden Potenziale
werden unter dem Begriff Uberschussanisotropie zusammengefasst.

3.5.1 Eine weitere Interpretation des Toleranzfaktors t Glg. (2-3)

Um die bisher angefiihrten geometrischen und elektrostatischen Argumente zur Stabilisierung
der schichtartig aufgebauten K,NiF4-Struktur zu einem Gesamtbild zu fligen, ist der Urpsrung
der vorhandenen Anisotropie herauszustellen. Die Abfolge der Perowskit- und Steinsalzlagen
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ist, wie bereits erwihnt, aufgrund unterschiedlicher Gitterkonstanten des AO-Steinsalzes und
des BCO;3-Perowskits nicht vollig problemlos zu realisieren. Die entstehende Kristallstruktur
weist  strukturelle Merkmale beider Phasen auf, was 2zu Deformationen und
Ladungsverschiebungen fiihrt, die im Extremfall die Auflésung des Schichtverbunds
bedingen. Auf Abb. 3-23 ist zudem erkenntlich, dass das Prowskituntergitter gegeniiber dem
Steinsalzgitter um die c-Achse mit 45° verdreht ist. Damit kann der Toleranzfaktor t aus
Gleichung (2-3) noch in einer anderen Weise interpretiert werden:

Die Ebenen im Kristallgitter senkrecht zur c-Achse, die alle Spitzensauerstoffe O (1) der Al-
Oktaeder in der Zellmitte enthalten, sind die einzigen Netzebenen, die sowohl Elemente des
AO- als auch des BCOs-Gitters gemeinsam haben (Abb. 3-23). Sie werden hier als P-S-
Ebenen bezeichnet. Daher erscheinen sie besonders geeignet, die strukturellen Zwinge des
Schichtenstapels ... -P-S-P-S-P- ... insgesamt zu erfassen, wéhrend bei der Einfiihrung von
Glg. (2-3) nur die Perowskitschichten beriicksichtigt wurden. Bei unverzerrten Ionenradien
sollte daher der Ausdruck V2((R(A2") + R(B*"))/2 + R(0%)) dem Abstand A/B — O (1)

(dass-o (1)) entsprechen und die Summe R(C*") + R(O?) dem Abstand C — O (2) (dco ). Je
niher t = dap.o 1yV2dc.o @ der Eins kommt, desto stabiler weil unverzerrter ist die
Kristallstruktur dann (Choisnet 1999). Der Autor gibt durchweg Werte t < 1 an, wie auch in
Tab. 2-6 fiir die entsprechende Perowskitphase aus den Kristallionenradien nach Shannon
(1976) berechnet, erwéhnt jedoch, dass experimentell t > 1 gefunden wird (z. B. SLA,
Zvereva et al. 1995). Daraus ergibt sich, dass die vorhandenen Bindungen nur partiell
ionischen Charakter haben und die obige Interpretation von t gestattet die Folgerung, dass die
Bindung C — O (2) gestaucht ist wohingegen A/B — O (1) geldngt sein muss. Fiir diesen
Unterschied fithren wir folgende Begriffe ein: In den P-S-Netzebenen kann von
,Unterbindigkeit* gesprochen werden gegeniiber ,,Uberbindigkeit** in den Netzebenen, die die
C**-Ionen enthalten (C-Ebenen). Fiir ein Kriftegleichgewicht muss eine Reaktion des
Kristallgitters auf diesen Unterschied erfolgen, der die Anisotropie der Kristallstruktur
gegenliber dem idealen Ionenkristall dann jedoch erhdht. Man spricht von einer
Uberschussanisotropie (,,excess anisotropy*), die es abzubauen gilt (Choisnet 1999).

3.5.2 Uberschussanisotropie

Zunéchst fiuhrt die ,,Unterbindigkeit“ in den P-S-Ebenen zur Verringerung der negativen
Ladungsdichte um ein A/B-Kation, so dass sich die Spitzensauerstoffe O (1) von A"
entfernen und das zentrale Al-Oktaeder (Abb. 3-23) gestreckt wird. In c-Richtung wird dann
da/B-o1), ¢ kleiner (im Unterschied dazu ist der bisherige Abstand da/s-o (1)in der P-S-Ebene
daB-o (1), p-s) und die zunehmende Entfernung der positiven sowie eine gendherte negative
Ladung erhdhen die ,,Unterbindigkeit” in den P-S-Ebenen genauso wie die ,,Uberbindigkeit*
in den C-Ebenen. Es handelt sich dabei also erst einmal um eine primédre Folge der
Uberschussanisotropie und keinen Kompensationsmechanismus. Es wird

das.o (1), ps > dam.o(1), ., wihrend das.o (2) kaum vom V2-fachen der Summe der Ionenradien
abweicht (Choisnet 1999).
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Die Kompensation muss darauf abzielen, die iiberschiissige positive Ladung der P-S-Ebenen

bzw. die liberschiissige negative Ladung der C-Ebenen zu verringern:

Als erster Schritt in diese Richtung kommt im Fall A = B ein heterovalenter Ersatz fiir B
infrage. In LaxNiO4 kann beispielsweise ein Teil der La**-Ionen durch Sr** ersetzt werden
(Kakol et al. 1989) und die Existenz der gemischtwertigen ABCO4-Oxide ist die Vollendung
dieses Stabilisierungsmechanismuses. Dies ist konform mit der Beobachtung, dass der
Toleranzfaktor t fiir LaoNiO4 weiter von 1 abweicht als derjenige fiir SrLaAlO4 (Choisnet
1999), allerdings triigt hier auch die hohere Ladung von AI** gegeniiber Ni** bei, da die eben
erwdhnte Streckung der Al-Oktaeder in c-Richtung dadurch verringert wird (also die
Selbstverstirkung der Uberschussanisotropie).

Eine zweite Méglichkeit ist die gekoppelte Entfernung von B** und O* aus benachbarten P-S-
Ebenen (Zvereva et al. 1995), also O (1) in Abb. 3-23. Die Entfernung von O (2) aus den C-
Ebenen konnte den zusétzlich benétigten Sauerstoff liefern (Nguyen et al. 1981), um

2 BO" + O* = By0; fiir den Ladungsausgleich zu bilden. Dies miisste dann bei einem
stochiometrischen Kristall in charakteristischer Weise zur Fehlstellenbildung fithren, und
zwar lidgen 2/3 der Sauerstofffehlstellen auf O (1)- und 1/3 auf O (2)-Positionen. B** stammt
ausschlieBlich von A/B (1)-Lagen (Abb. 2-6). Ein gewisser Ersatz von B*" durch A%" kann
diesen Prozess unterstiitzen.

Im Fall, dass C = Ni?* oder Cu®" ist, kann sogar eine Oxidation zu Ni*" oder Cu*" erfolgen,
was die Mobilitdt des B*" stark beeinflusst (Choisnet 1999). In Aluminaten besteht diese
Moglichkeit jedoch nicht aufgrund der Edelgaskonfiguration des AI**.

3.5.3 Ursachen der Uberschussanisotropie

Die anziehenden und abstoenden Wechselwirkungen der A/B-Kationen mit ihren nachsten
Sauerstoffnachbarn bzw. ihren ndchsten kationischen Nachbarn sind entscheidend und
aufgrund ihrer gleichartigen Koordinationsumgebung (Abb. 2-6) in ihrer Wirkung eng
verwandt. Die neunfache Sauerstoffkoordination (Abb. 2-6, 3-23) stellt wie bereits erwihnt
eine ,,Mischkoordination® der zwolffachen Koordination im Perowskit und der sechsfachen
im Steinsalz dar (Abschnitt 2.5.1). Dies ergibt sich einfach daraus, dass die die A/B-Kationen
enthaltenden Netzebenen gleichzeitig Netzebenen des P- und S-Untergitters sind (= P-S-
Ebenen). Da einer P-Lage eine S-Lage folgt, fehlen der vollen Perowskitkoordination von 12
vier Sauerstoffe, was zu einer achtfachen Koordination von A/B in der P-Schicht fiihrt (Abb.
3-23). Das apikale O (1) in der S-Schicht komplettiert die neunfache Koordination und da das
S-Untergitter gegeniiber dem P-Untergitter um 45° verdreht vorliegt, gehdren die vier O (1)
der P-S-Ebenen zu beiden Untergittern. So erklirt sich, dass immer acht O*-lonen der
Neunerkoordination von A/B zur Perowskitstruktur und fiinf zur Steinsalzstruktur gehdren.
Die nidchste Abbildung verdeutlicht die gegenseitige Lage der Untergitter und die
Uberlegungen zur Koordination:
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m Perowskitschicht und Orientierung

des P-Untergitters

Steinsalzschicht
und Orientierung
des S-Untergitters

Abb. 3-23. KuNiF4-Struktur am Beispiel von CaGdAlO4, A/B-Neunfachkoordination mit P- und S-Anteil sowie
gemeinsamer P-S-Ebene.

Es ist daB-o (1), p-s > \/2((R(A2+) + R(B*"))/2 + R(0%)) = dam-o @ > dam-oa), ¢ = (R(A%) +
R(B*))2 + R(O?*), doch trotz dieser Unterschiede ist jeweils der Mittelwert der
Bindungsldangen des P- und S-Anteils der Koordination (also (dap-o(1), ¢ + daB-o (2))/2)
gegeniiber dem nur auf lonenradien basierenden Wert fast unverdndert (Choisnet 1999).

Damit ist die Uberschussanisotropie durch Variationen der A/B-O-Bindungslingen
ausgleichbar, da der konstante Mittelwert die Abwesenheit sonstiger Langendnderungen in
der Struktur nahelegt.

Diese Variation der Bindungsldangen lésst sich verschiedenen Effekten zuordnen und macht
die getrennte Betrachtung der Sauerstoff- und A/B-kationischen Koordination eines A/B-lons
erforderlich. Die C-Kationen erfahren aus +z- und —z-Richtung dieselbe Kraft, so dass sie
nichts zu den folgenden Uberlegungen beitragen. Wichtig ist die Gestalt des A/B-kationischen
Untergitters der Kristallstruktur. Es besteht aus einer Abfolge ... 1 —2 — 2 — 1 ... von
Netzebenen, in denen A/B jeweils vierfach koordiniert ist und wo 1 um 45° verdreht zu 2
vorliegt. Die Ebene 1 enthilt nur A/B (1), die Netzebene 2 nur A/B (2) (Abb. 2-6). Es ergibt
sich folgendes Bild:

‘/I_‘ o

Abb. 3-24. A/B-kationisches Untergitter der K,NiF4-Struktur. Nach Choisnet (1999).

= - y Ao "o memme----o—-. P-5-Ebene mit vier O (1)
e N mmm==--e---._.__(dem P-und S-Gitter angehérig)
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Zwei benachbarte 1- oder 2-Ebenen entsprechen einer P-Lage der Struktur, 1- und 2-Ebene
zusammen bilden eine S-Lage. In einer Dichtestpackung von A/B bei rein ionischer Bindung
sollte fiir die Abstdande gelten:

daB (1y-aB (1) = daB (2)-aB ) = \2dam (-AB2) = 2dc-o (2). Diese Bedingung miisste also umso
eher erflillt sein, je besser die abstoBenden Krifte der A/B-Kationen untereinander in der
Kristallstruktur kompensiert sind. Allerdings ergeben sich auch hier fiir die drei
Ionenabstinde dam-am (1), ¢ (apikal) , das-aB (1) (in der Ebene) und dams-aB (2) mit A/B-als
Zentralion mit obiger Gleichung unvertragliche Werte (Choisnet 1999).

Das kationische Koordinationspolyeder um ein A/B-lon hat die gleiche Gestalt wie das der
Sauerstoffionen, ist jedoch umgekehrt orientiert (Abb. 2-6). Dementsprechend ist der
Steinsalzanteil an der Koordination diesmal achtfach und der Perowskitanteil nur fiinffach
vertreten. Wie im Fall der Sauerstoftkoordination zeigt sich, dass der apikale Abstand

da/B-aB (1), c der kleinste ist.

Dieser kann auch als Dicke einer P-Schicht der Struktur interpretiert werden und dhnlich zu
den d-Werten aus Tab. 2-5 fiir die a-a-Ebene des Kristallgitters gibt J. Choisnet (1999) die
Differenz Aps der Schichtdicken der P- und S-Lagen ||c an. Nichtverschwindende Werte
weisen auch auf diesem Weg auf das Kréfteungleichgewicht der Struktur hin, Tab. 2-5
benutzt jedoch die Differenz der a-Gitterkonstanten der freien P- und S-Phase.

Aps > 0 zeigt sogar, dass die abstolende Wirkung der jeweils vier A/B (2)-lonen zweier
Neunerkoordinationen aufeinander die P-Schichten weitet und die S-Lagen einengt, was die
Kiirze des Abstands da/s-a/B (1), ¢ erklért. Innerhalb ein und derselben Koordinationsumgebung
von A/B erhoht sich dann die positive Ladungsdichte, was die vorhandene ,,Unterbindigkeit*
der P-S-Ebenen sowie die ,,Uberbindigkeit** der C-Ebenen abschwiicht.

Da die Sauerstoffkoordination die gleiche Gestalt wie die A/B-Koordination, jedoch
umgekehrte Ausrichtung hat, sind dort ,Uber- und Unterbindigkeit” gerade vertauscht und
ihre Ursache ist die abstolende Wirkung der jeweils vier O (1)- und O (2)-Ionen aufeinander
innerhalb ein und derselben Sauerstoffumgebung. So lassen sich drei Mechanismen und ihre
jeweils kationische und anionische Wirkunsweise ableiten (Choisnet 1999):

1) Die kationische AbstoBung in der P-Schicht sowie die entsprechende anionische
Abstoflung verringern beide den apikalen Abstand da/s-o (1), c und sorgen fiir die
., Uberbindigkeit* A/B-O (1) in c-Richtung.

i1) Die ,,Unterbindigkeit der P-S-Ebenen wird durch die kationische AbstoBung
zweier Vierergruppen A/B (2) verringert, durch die anionische AbstoBBung von vier
O (1) und vier O (2) jedoch verstérkt.

1i1) Da sich die AbstoBungswirkung ||c duBlert, haben anionische und kationische
Effekte gleichermallen keinen Einfluss auf die Bindungslangen da/s-as 2) und
das-o ) an der Basis der Koordinationspolyeder.

Da unter 1) anionischer und kationischer Anteil verstarkend wirken, kann man mithin
Wirkung (i) > Wirkung (ii) annehmen.
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Punkt 1) sorgt allerdings auch fiir die entsprechende ,,Unterbindigkeit von C-O (1) und im
Extremfall sehr starker A/B-A/B-Abstoung kann diese Bindungsschwichung die
stabilisierende Wirkung durch Abbau der Uberschussanisotropie iibertreffen. Je nachdem, ob
der stabilisierende oder schwichende Effekt iiberwiegt, werden sich entsprechend anisotrope
physikalische Eigenschaften in c-Richtung verdandern.

3.5.4 Zusammenhang von IonengréBe und Uberschussanisotropie -
Kompensationsmdéglichkeiten

Die hier erliuterten Auswirkungen von ,,Uberbindigkeit* und ,,Unterbindigkeit*, nimlich die
Uberschussanisotropie und Variation des A/B-O-Abstands dams-o (1, ¢, sind schlieBlich die
Ursache fiir die in Abschnitt 2.3.2, 2.4 und 2.5 diskutierten Abweichungen von der
Additivititsregel, und die einzelnen Kompenstaionsmechanismen filhren zu den
stabiliserenden Ladungsverschiebungen in P- und S-Schicht. Der vorliegende Abschnitt
schafft also die primdre Begriindung fiir Ursache und Kompensation der strukturellen
Instabilitdt der ABCO4-Oxide. Dabei spielen die neunfachen anionischen und kationischen
Koordinationsumgebungen um A/B die wichtigste Rolle wihrend die rigiden AlO¢-Oktaeder
allenfalls ||c deformieren und kaum zur De-/Stabilisierung beitragen.

Die blaue Linie in Abb. 2-15, an der eine genaue Einhaltung der Additivitdtsregel vorliegt und
jenseits der auf beiden Seiten ein anderes Vorzeichen fiir die Abweichung gilt, beschreibt eine
Zone kritischer Radienverhéltnisse der Kationen. Unterhalb bedingt die geringe Grof3e der A-
und B-Kationen gerade das umgekehrte strukturelle Verhalten als oberhalb, ,,Uberbindigkeit“
und ,,Unterbindigkeit“ sowie Lingung und Verkiirzung der Bindungsldngen vertauschen
jeweils miteinander. An dieser Grenze dndert sich auch die Dominanzrichtung physikalischer
Eigenschaften wie der Wairmeleitfahigkeit oder der Brechzahl des Lichts (optischer
Charakter).

Die Ionengrofen sind mit den Erlduterungen zu Abb. 2-15 der initiale Ausloser fiir
Uberschussanisotropie und Ansatzpunkt zu ihrem Abbau.

Alles zusammenfassend existieren fiir die ABCO4-Oxide vier Kompensationsmoglichkeiten:

1) Variation der Bindungslingen A/B-O und A/B-A/B (abhdngig von der initialen
Ionenkombination A/B oder z. B. durch Kodotierungen).

2) Heterovalenter Ersatz von B** durch A%".

3) Gekoppelte Entfernung von benachbarten Kationen A*" (1) und apikalem O (1)
(speziell in B**-reichen Zonen bei statistischer A/B-Verteilung).

4) Lokale Aufthebung der statistischen A/B-Verteilung und Ausbildung einer Ordnung.
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3) konnte 2) und 4) befordern, da eine Kationenleerstelle einen Ersatz oder die Bildung eines
geordneten Paares (siche Abschnitt 2.5.2) wesentlich erleichtern sollte. Erst wenn diese vier
Mechanismen nicht mehr zur Stabilisierung der Kristallstruktur ausreichen, kommt es zur
endgiltigen Aufspaltung des Materials in die freie P- und S-Phase.

3.5.5 Einschlussphasen und Farbzentren bei CaGdAIO4/CaY AlO4 — Zeugnis der
Uberschussanisotropie

Kristallchemische Untersuchungen belegen das Wirken der o. g. Effekte in CaYAlO4
(Archaimbault et al. 1993, Zvereva et al. 1997). Eigene Messungen der chemischen
Zusammensetzung (Kap. 5) weisen ebenfalls auf den bereits im Zusammenhang mit den
Phasendiagrammen angesprochenen {iberstochiometrischen Ca-Einbau in CALGO und
CALYO hin, so dass Mechanismus 2) aus 3.5.4 nachweislich wirkt. Eine gewisse
Inkongruenz wird dabei hervorgerufen. Sollte 3) wirken, miissten irgendwo Gd>03/Y203-
Ausscheidungen zu finden sein und Fehlstellen im Gitter wiren auch eine Folge. Die
Fehlstellen konnten als Farbzentren aktiv werden (Abb. 1-4) und eine leichte Inkongruenz
wire wiederum Begleiterscheinung. Fehlstellen auf O (1)-Positionen (,,Unterbindigkeit*)
wiirden, falls sie Farbezentren induzierten, zu einer sehr intensiven Absorption bei hoheren
Wellenlingen fiihren als Fehlstellen auf O (2)-Positionen (,,Uberbindigkeit*). Auch wiirde
man den O (1)-Farbzentren eher eine reversible Existenz zuschreiben als den O (2)-
Farbzentren. Wirken 2) und 3), erscheint ein Y>*- bzw. Gd**-Uberschuss in der Schmelze
giinstig, die Inkongruenz aufgrund SE*'-Segregation und somit Einschliisse und Farbe zu
unterdriicken.

Diese  Argumentation wird bei der Diskussion der Kristallfarbe und der
Spektroskopieergebnisse wieder aufgenommen und vertieft (Kap. 6). Ebenso bei der
Diskussion der Streuzentren die Mdglichkeit der Entstehung von Y203- bzw. GdOs-
Einschliissen, falls das Kristallgitter mittels gekoppelter Entferung von A (1) und O (1)
Stabilisierung erfihrt. Einschliisse und Farbzentren wiren dann zumindest via 3) aneinander
gebunden und eine intrinsische Eigenschaft der ABCO4-Oxide mit KoNiF4-Struktur. Es ist
dies dann das Resultat aus mechanischer Verspannung und unausgeglichenen
elektrostatischen Kriften (gefordert durch die statistische Kationenverteilung) zwischen den
ineinander gefligten Perowskit- und Steinsalzschichten. Zusammenfassend werden diese
,Zwangsbedingungen® als Uberschussanisotropie bezeichnet.

Das Konzept der Uberschussanisotropie wird von J. Choisnet (1999) erfolgreich zur
Erkldrung von Stabilitit und Bindungsanisotropie einiger weiterer schichtartig aufgebauter
Oxidverbindungen angewandt. Erstmals haben Ganguly & Rao (1984) den Versuch
unternommen, die Vielzahl von Stabilisierungsmechanismen bei Materialien mit KoNiFy-
Struktur zu beschreiben. Ein allgemeiner Begriff wie die Uberschussanisotropie fehlt dort
jedoch noch.
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Je nachdem, um welche Phase es sich bei den Einschliissen also handelt, erscheint ein Ca-
oder Gd-Uberschuss zu ihrer Vermeidung aussichtsreich. Als wahrscheinlichste Phase hat
sich SE4AL2O9 als geordnet eingebaute Kokristallisation aus der Schmelze, Phasen eines SE-
reichen Eutektikums oder das Oxid SE.Os; (SE = Gd*', Y*") aus dem Abbau der
Uberschussanisotropie erwiesen. Dies ist das Ergebnis der Stabilititsiiberlegungen der
Kapitel 2 und 3 sowie der Betrachtung der Phasenbeziehungen.

Unabhéngig davon ist eine geringe Inkongruenz vom A>BCOs-Typ fiir CALGO und CALYO
festzustellen und die groe Phasenbreite erlaubt es zahlreiche unterschiedliche
Schmelzzusammensetzung auszuprobieren. Deren Auswirkung hingt jedoch vom
Enstehungsprozess der Einschliisse ab und ist kaum vorhersehbar. Alle weiteren Erkenntnisse
konnen nur durch konkrete Ziichtungen gewonnen werden.



4. Kristallisation und Einkristallziichtung nach dem
Czochralski-Verfahren

Die in dieser Arbeit verwendeten Verfahren und Aufbauten der Einkristallziichtung werden in
diesem Kapitel ndher erldutert, wofiir einige Grundlagen zur Kristallisation aus Schmelzen
vorausgeschickt seien. Die thermodynamischen Betrachtungen beziehen sich auf den Bereich
der Phasengrenze Kristall/Schmelze. Im Anschluss (Kapitel 5) findet sich die Diskussion der
durchgefiihrten Ziichtungsexperimente.

4.1 Kristallisation

Das Wachstum eines Kristalls aus der Schmelze stellt den Ubergang von Bestandteilen einer
fliissigen Phase in eine feste und geordnete dar. Das System Schmelze hat eine bestimmte
innere Energie U, die sich aus den Bewegungsenergien der enthaltenen Teilchen und
potenziellen Energiebeitrigen ergibt. Da in einer oxidischen Schmelze stets geladenen
Spezies vorliegen, sind die Trager der inneren Energie also lonen bzw. ionische Baugruppen.
Letztere konnen zur kinetischen Energie des Systems mit Schwingungs- und
Rotationsbewegungen zusitzliche Beitrdge liefern. Die Schwingungen und die
elektrostatische Wechselwirkung zwischen den geladenen Teilchen erhéhen auch die
potenzielle Energie des Systems.

Die kinetische Energie der Teilchen hat einen ,gerichteten Anteil (Bewegung des
Systemschwerpunkts, interpretierbar als Arbeit W) und einen ,,ungerichteten* (relativ zum
Schwerpunkt, interpretierbar als Wéarme Q). Die potenzielle Energie kann neben der
Umwandlung in einen der ersten beiden Anteile zur elektrostatischen Bindung zweier lonen
aneinander fiihren. Die Fahigkeit jeder Komponente K;, Bindungen einzugehen oder auch bei
einer ablaufenden Phasenumwandlung einbezogen zu werden, ist iiber ihr chemisches
Potenzial p; quantifiziert und ist proportional zur vorhandenen Stoffmenge n;. W ist die
gerichtete kinetische Energie einer Anzahl Teilchen in einem betrachteten Volumen, die einen
Druck ausiiben. Demnach handelt es sich um eine Volumenarbeit -pV. Der ungerichtete
Anteil Q verursacht die gemessene Temperatur T und ist dieser proportional (verstindlich, da
alle Freiheitsgrade der Bewegung proportional zu T) {iber die temperaturabhingige Entropie
S, d. h. Q = TS. Also kann die innere Energie im Gleichgewicht angeschrieben werden als:

|I"u
U=TS5 —pV + Z it (4-1)

i=1

Bevor sich ein Gleichgewicht einstellt, erfolgt eine Umverteilung der Energieanteile im
System; U bleibt konstant, da zunéchst kein Energieaustausch mit der Umgebung stattfinden
soll. Die kinetische Energie eines Teilchens éndert sich nicht spontan. Jedoch kann die

85
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Bindung mit und auch Trennung von anderen Teilchen beim Ubergang in den
Gleichgewichtszustand eintreten (chemische Reaktionen) und dadurch die leistbare Arbeit
—pV als auch der Wirmeinhalt TS verdndert werden. Da die innere Energie U, das Volumen
(z. B. Tiegel) und die chemischen Potenziale p; konstant bleiben, muss wegen (4-1)

ApV — A(TS) = iAn; + ... +  werAngs gelten.

Dabei ist zu beachten, dass nach Erreichen des Gleichgewichts i weiter laufen als k (neue
Komponenten entstehen) oder auch kleiner als k werden kann (vollstindiges Ausreagieren
von Komponenten). k wird dabei zu k* in obiger Gleichung. pin; + ... + png = U + pV = TS
= G ist also die fiir die Reaktion entscheidende thermodynamische Grofe, die man als freie
Enthalpie bezeichnet und die Anderung der im System gespeicherten Arbeits- und
Wirmemengen ist direkt und ausschlieflich an die stofflichen Umwandlungen gekniipft.

Der Energieumsatz bei einer chemischen Reaktion ist demnach gegeben durch die Differenz
der freien Enthalpien vor und nach ihrem Ablauf:

ke
AF = Apl — BT 5= Z piAm; (4-2)

i=1

Lauft also eine chemische Reaktion ab, muss AG # 0 sein und es gilt die
Gleichgewichtsbedingung AG = 0, falls keine Reaktion eintritt.

Ein Gleichgewichtszustand ist aber der stabilste mogliche Zustand und das System besitzt
dann von sich aus kein Reaktionsvermodgen mehr. Das heifit, dass G in Abhdngigkeit der
Verinderlichen P, V, T und der Stoffmengen n; ein Minimum annimmt. Die chemischen
Potenziale pi und die Entropie S sind von diesen Grofen abhingig, bilden also keine
eigenstdndigen Variablen. Je grofler der Stoffumsatz, umso grofB3er ist iiberdies auch AG, in G
driickt sich dies durch gro3e Werte der p; aus.

Bei der Kristallziichtung ist der Druck p der Ziichtungsatmosphére iiber der Schmelze
meistens konstant (— ApV = 0). Je weiter man die Schmelze unter ihre Schmelztemperatur Ts
abkiihlt, umso groBer wird dann wegen AG = —A(TS) die Anderung der freien Enthalpie. Die
Wahrscheinlichkeit — reaktiver Teilchenbegegnungen erhoht sich stark. Bei der
Schmelztemperatur Ts des Tiegelinhalts stimmen die freien Enthalpien der Schmelze Gs und
der Festphase Gr tiberein und fiir T < Ts ist Gr < Gs und Gs < Gr fiir T > Ts. Die Reaktivitit
der Festphase ist also unterhalb des Schmelzpunkts geringer als die der Schmelze, da diese
kristallisieren will und oberhalb des Schmelzpunkts ist der Kristall reaktiver als die Schmelze,
da der feste Zustand instabil und der schmelzfliissige bevorzugt ist. Ferner ist die Steigung der
Kurve Gr(T) schwicher als die von Gs(T), da fiir gebundene Teilchen im Festkdrper eine
Anderung der Reaktivitiit erst mit einer groBeren Temperaturinderung erlangt werden kann
als fiir bewegliche Teilchen in der Schmelze. Es ergibt sich qualitativ das folgende Bild fiir
die Temperaturabhéngigkeit:
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Abb. 4-1. Temperaturabhingigkeit der freien Enthalpien Gs einer Schmelze und Gr eines zugehdrigen
Festkorpers. Der Schnittpunkt beider Kurven liegt bei der Schmelztemperatur Ts, dort findet sich wegen AG =0
ein Gleichgewicht zwischen Schmelze und Festkorper.

Fiir zunehmende Unterkiihlungen der Schmelze wichst also AG und die Kristallisation wird
zum dominierenden Prozess. Die vorher hohe kinetische Energie der Teilchen wird beim
Ubergang in die feste Phase groBtenteils frei und triigt so zur Aufheizung an der Grenzfliche
fest/fliissig bei. Die Kristallisation ist daher ein exothermer Prozess. Fiir eine fortwahrende
Kristallziichtung muss also bestindig Wéarme abgefiihrt werden.

4.1.1 Homogene Keimbildung

Ist einmal T < Ts, kommt es an vielen Orten innerhalb der Schmelze zur Zusammenlagerung
der Teilchen und der Ausbildung erster kleiner Bereiche mit kristalliner Ordnung, den
Keimen. Die Stofe zwischen den Schmelzbestandteilen fiihren jedoch lokal auch wieder zur
Auflésung bereits gebildeter Keime, und fiir einen wachsenden Kristallkeim besteht aufgrund
seiner zunehmenden Oberfldche eine immer groBere Wahrscheinlichkeit, solchen reaktiven
StoBen ausgesetzt zu sein. Das beschreibt man mit der Zuweisung einer spezifischen
Oberfldchenenergie y des Materials, die proportional zur Oberfliche anwéchst und der
freiwerdenden Energie AG in Abb. 4-1 entgegengesetzt wirkt. In der Friihphase der
Kristallisation sind kugelformige Keime eine gute Ndherung, so dass die Gesamtenergiebilanz
AGk in folgende Beitrdge zerfallt:

| =

AGg = —=mr3AG + 412y (4-3)

[l

Fir T > Ts ist AG < 0 (Abb. 4-1), mit Gleichung (4-3) AGk also immer positiv und jede
Kristallisation wére mit einem Energicaufwand verbunden, was nicht spontan geschieht. Liegt
T unter Ts, so wichst der Term 4nr’y bei fester Temperatur und festem AG zunichst trotzdem
schneller als 4/3nr’AG bis zu einem Maximalwert r*, ab dem dann 4/3nr’AG schneller wichst
und AGk fillt. Zwischen r = 0 und einem r° > r* ist also AGk trotz T < Ts positiv (fiir r <r*
sogar wachsend) und erst ab einem temperaturabhéngigen kritischen Keimradius r* fallend.
Dies liegt daran, dass fiir jede Kugel mit steigendem Radius die Oberfldche zundchst schneller
zunimmt als das Volumen und erst ab einer gewissen Gréfle die Volumenzunahme tiberwiegt.
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r* ergibt sich als Maximalstelle von AGk wie folgt: d(AGk)/dr = -4nr’AG + 8nry. Nullsetzen
fiihrt auf r* = 2y/AG. Fiir Keime mit Radius r* ist erstmals ein Gleichgewicht zwischen
Auflésung und VergrofBerung und damit selbststdndiges Wachstum moglich, wihrend bei r
schlieBlich das Wachstum den Schrumpfungsprozess grundsétzlich iiberholt und Keime
entsprechender GroBe nicht mehr kleiner werden konnen. Diese Uberlegungen werden in
Abb. 4-2 verdeutlicht, wo die einzelnen Energiebetirdge von Gleichung (4-3) verglichen und
threr Summe AGg gegeniibergestellt werden.

Der Wert AGk(r*) ist daher als Aktivierungsenergie fiir das selbststidndige Kristallwachstum
anzusehen und wird als Keimbildungsarbeit bezeichnet. Sie wird durch die in der Schmelze
enthaltene kinetische Energie spontan aufgebracht, da immer oOrtlich begrenzte
Temperaturschwankungen auftreten. Insofern ist die notwendige Keimbildungsarbeit auch in
Form einer Temperaturdifferenz ausdriickbar, der kritischen Unterkiihlung ATisic. Sinkt die
Temperatur der Schmelze immer weiter, dann wird zudem r* kleiner und AG grofer und
schon wesentlich geringere spontane Temperaturunterschiede in der Schmelze als ATiit.

A
AG Ostwald-Miers- /
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Abb. 4-2. Zur Herleitung des kritischen Keimradius r*. Abhingigkeit der Oberflichenenergie 4mr’y und der
Volumenenergie -4/3nr’AG vom Keimradius r. Sich dndernde Steigungen beider Beitrige bedingen den
Verlauf von AGk und beruhen auf der unterschiedlich schnellen Zunahme von Oberfliche (4nr?) und Volumen
(4/3nr3) einer Kugel mit wachsendem Radius r.

fiihren zur Keimbildung. Demnach ist ATyt eigentlich genau wie r* temperaturabhéngig und
beide GroBen erreichen ihren Maximalwert bei der Schmelztemperatur Ts des Tiegelinhalts.
Eine deutliche Unterkiihlung der Schmelze wirkt sich also vorteilhaft auf das eigenstindige
Wachstum der Keime und die Keimbildungsrate dN/dt aus. Im Bereich zwischen
Schmelztemperatur Ts des Materials und der zugehdrigen Temperatur, bei der die kritische
Unterkiihlung erreicht wird, ist noch kein Keim stabil wihrend die Schmelze metastabil ist.
Man nennt diese Zone ohne spontanes Kristallwachstum Ostwald-Miers-Bereich (vgl. Abb.
4-2). Erreicht die Schmelze die kritische Unterkiihlung, so kommt es iiberall zu spontaner
Kristallisation. Das entstehende Kristallmaterial wird nicht mehr vollstindig riickgelost. Fiir
die Kristallziichtung ist diese Voraussetzung entscheidend.
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Unter den beschriebenen Umstidnden, ohne weitere dulere Einfliisse und unter der Annahme,
dass zwischen den Teilchen in der Schmelze keine Wechselwirkungen bestehen auller denen,
die zur Keimbildung und —auflosung fiihren, ist dN/dt ~ exp(AGk(r*)/ksT) (Arrhenius-
Ansatz). Man spricht von homogener Keimbildung.

4.1.2 Heterogene Keimbildung

Die bisher beschriebene spontane Kristallisation, die statistisch verteilt {iberall in der
Schmelze auftreten kann, ist bei der Einkristallherstellung unerwiinscht, da doch nur in einem
raumlich begrenzten Bereich der Schmelze Material entzogen werden soll.

Steht jedoch ein Fremdkorper in Kontakt zur Schmelze (Metallkorn, Kristallpartikel einer
Fremdphase, Tiegelwand, Impfkristall usw.), so kann dessen Oberfliche durch Anlagerung
von Teilchen aus der Schmelze wie ein vergroBerter Keim wirken und die Keimbildungsarbeit
ist gegeniiber der homogenen Keimbildung herabgesetzt. Der kritische Keimradius t* ist
kleiner bzw. bereits geringere Unterkiihlungen gestatten an diesen Punkten eine selbststindige
Kristallisation. Ein Impftkristall kann als solche Grenzfliche zur heterogenen Keimbildung
eingesetzt werden und die Kristallisation findet dann vorrangig dort statt. Entsprechende
Abfuhr der Kristallisationswdrme vorausgesetzt (z. B. durch eine wirmeleitende
Authingung), wird die kritische Unterkiihlung am Eintauchort des Impfkristalls gewéhrleistet
und es kann dort Keimbildung auftreten. Hat der Impftkristall zudem die gleiche
Zusammensetzung wie die Schmelze, so wichst er einfach weiter und durch Auswahl einer
Ziichtungsrichtung kann man Material in der gewiinschten Orientierung erhalten.

Dabei ist zu beachten, dass die Czochralski-Ziichtung bei kleineren Unterkiihlungen als der
kritischen Unterkiihlung stattfindet, so dass der Oswald-Miers-Bereich nicht verlassen wird.
Die spontane Keimbildung am Impfkristall wird so verhindert. Das ist wichtig, da das
gerichtete Erstarren erst durch Anheben des Schmelzmeniskus einsetzt (Abschnitt 4.6.4) und
nur dann ungestortes Einkristallwachstum mdglich ist.

Bildet sich ein Keim an der ebenen Grundfldche eines in die Schmelze eingehéngten oder
gelegten Impfkristalls oder an der Tiegelwand, so wird er im Anfangsstadium als mehr oder
weniger stark gekriimmter Tropfen von dort in die Schmelze wachsen. Je nach Grof3e der
Grenzflichenspannungen osx zwischen Schmelze und Keim (= y in (4-3)), 6su zwischen
Schmelze und Unterlage (z. B. Grundfliche des Impfkristalls) und oxu zwischen Keim und
Unterlage stellt sich ein bestimmter Benetzungswinkel 6 ein, der die Wolbung des Keims
definiert (Abb. 4-3). Damit der Keim stabil ist, muss fiir ein Gleichgewicht der Tangetialkrifte
auf der Unterlage cos(6)osk = osu - oxu erfiillt sein, andernfalls zieht sich der Keim
zusammen oder die Benetzung nimmt zu.
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Abb. 4-3. Heterogene Keimbildung auf einer Unterlage. Die Grenzflache zwischen Keim und Schmelze
entspricht der Fliche einer Kugelkappe, die zu einer Kugel mit Radius r gehort.

Die Energiebilanz aus (4-3) muss fiir diesen neuen Fall modifiziert werden. Der Volumenterm
-4/3nr’ verindert sich, da das Keimvolumen einer Kugelkappe gleichkommt und lautet mit
den Bezeichnungen von Abb. 4-3:

ril —cos(0))m, 3(2+cos(0))(1 — cos(#))? .~

— : (3r2sin’(8)+r? (1—cos(6))})AG = el ; AG

Die Vorfaktoren von -AG sind dabei zwei gleichwertige Schreibweisen fiir das Volumen der
Kugelkappe. Der Oberflichenterm 4nr’y muss aufgeteilt werden in einen Beitrag, der die
Oberfliche der Kugelkappe zusammen mit der Grenzfldchenspannung os/k berlicksichtigt und
einen Anteil, der die kreisférmige Beriihrungsfliche von Keim und Unterlage mit der
Differenzspannung ox/u - 6s/u = -cos(0)osk einbezieht. Es ergibt sich:

22 (1 — cos(0))os/x + wrisin®(0)(oxw — ospu) =

= 277r%(1 — cos(8))os/k — mrisin®(6)cos(f)os/x
Grenzdliche Schmelze/Kefm Grenzfliche KeimUnterlage

Durch Ausklammern von nr? und einige trigonometrische Umformungen kommt man wie im
Fall des Volumenbeitrags zu folgendem Ausdruck fiir den Oberflachenterm:

1N

477

T8/ K

1

Addiert man Volumen- und Oberflichenbeitrag der heterogenen Keimbildung fir einen
Modellfall gemiB Abb. 4-3, so folgt fiir die Anderung der freien Enthalpie:

il s (24 cos(0))(1 — cos(6))? .
MG = (~5rrAGHamr ) SOV 08O _ aGef(e) @y
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Die Energiebilanz entspricht also derjenigen bei der homogenen Keimbildung multipliziert
mit einem allein vom Benetzungswinkel 6 abhingigen Faktor f. Wegen 0° < 0 < 180° muss

f zwischen 0 und 1 liegen, was den gegeniiber der homogenen Keimbildung geringeren
Energieaufwand bzw. die kleinere kritische Unterkiihlung der Schmelze zum Ausdruck
bringt. Fiir 6 = 180° ist f = 1 und die Fldche benetzt nicht, es kann nur homogene Keimbildung
einsetzen. Fiir 6 = 0° ist f = 0 und die gesamte verfiigbare Unterlage dient zur Keimbildung
ohne Anderung der fieien Enthalpie G.

4.2 Kristallwachstum und Morphologie

Hat sich ein stabiler Keim gebildet, so wéchst dieser durch Anlagerung von immer neuen
Bausteinen aus der Schmelze und die treibende Kraft dahinter ist die Energieminimierung der
Teilchen durch Freisetzen ihrer Kristallisationswdrme. Besonders grof3 ist dieser
Energieumsatz, wenn ein Kristallbaustein nach seinem FEinbau eine mdglichst geringe
Oberflichenenergie besitzt, der Volumenterm in (4-3) und (4-4) also den Oberflichenterm
deutlich iiberwiegt. Das ist dort der Fall, wo ein moglichst geringer Kontakt zur umgebenden
Schmelze besteht und demnach die Chance, aus dem Kristall wieder herausgeldst zu werden,
am kleinsten ist. Insbesondere auf unbesetzten Pldtzen im Innern des Kristallgitters besteht
also eine hohe Wahrscheinlichkeit des dauerhaften Einbaus, ferner in ,,Grdben® und in
Winkeln zwischen zwei Kanten. Weniger wahrscheinlich geschieht der Einbau mitten auf
Flachen oder auf Kanten und am seltensten wird ein Atom direkt auf einer Spitze oder Ecke
des Kristalls fest gebunden. Umgekehrt kann man dies auch durch die Anzahl an néchsten
Nachbarn beschreiben, von denen ein Kristallbaustein auf einer Spitze am wenigsten und
jener in einer Liicke des Gitters am meisten hat. Daher ergibt sich dann auf diesem Weg, die
Reihenfolge der einzelnen Positionen bei der Anlagerungswahrscheinlichkeit.

Diese Idee, die auf Kossel (1927) zuriickgeht, beriicksichtigt keine Anisotropie der
Wachstumsgeschwindigkeit und muss daher in nichtkubischen Kristallen fiir jeden
Flachentyp {hkl} neu formuliert werden. So sind Fille denkbar, in denen z. B.
Kantenpositionen einer Fldche instabiler sind als die Mitte einer anderen Fliche. Diese
Unterschiede ergeben sich aus der Besetzungsdichte (siche weiter unten). Dennoch ist das
Modell fiir die Frithphase nach der Keimbildung von Bedeutung, da dann noch keine gro3en
Flacheneinheiten am Kristall ausgebildet sind, wohl aber Kanten, Spitzen und Vertiefungen
im Keim vorliegen konnen. Es liegt also ein ~ isotroper Keim vor und die Anisotropie der
Struktur fillt beim Wachstum noch kaum ins Gewicht. Abb. 4-4 zeigt die verschiedenen
Anwachspositionen.
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Kristall

Abb. 4-4. Modell des Kristallwachstums nach Kossel (1927). Neue Bausteine werden am héaufigsten in Liicken
des Kristallvolumens stabil angelagert (1). Im Volumen, aber nahe einer Kante (2) ist die zweitstabilste Position.
Die weitere Reihenfolge verlauft iiber Winkel (3), Kanten (4) und Flachenmitten (5) bis zu Graten (6) und
Spitzen (7), wo die Anlagerung mit der geringsten Wahrscheinlichkeit von Dauer ist.

Sind einmal gréBere Bereiche mit Flichen ausgebildet, so beginnt die Anlagerung bei
Ausbildung einer neuen Lage am hiufigsten auf der Flichenmitte, da dann neben der Fliche
selbst nur Kanten und Ecken als Anlagerungsplitze zur Verfiigung stehen. Von den Mitten
breitet sich die neue Lage pyramidenartig an die Kanten aus und Position 3 wird der Platz der
hiufigsten Anlagerung. Er wird als Halbkristalllage bezeichnet, da dort die Bindungsstérke
halb so hoch wie im Kristallinnern ist. Die Gestalt der dargebotenen Oberflache verdndert
sich bei Anlagerung dort nicht. Insgesamt entstehen so im Idealfall liickenlose, atomar glatte
Kfristallflachen.

Wenn die Wachstumsgeschwindigkeiten anisotrop sind, so kann man dies wie folgt verstehen.
In kubischen Materialien ist die Besetzungsdichte der Netzebenenen entlang der
kristallographischen Achsrichtungen gleich, wéhrend sich fiir nichtkubische Kristalle
Unterschiede ergeben. Daraus resultiert eine starke Richtungsabhidngigkeit der
Oberflachenenergien, die von der Dichte der Bausteine und vorhandenen Bindungen
verursacht wird. Dicht besetzte Netzebenen (hkl) mit starken Bindungskréften zwischen den
Teilchen wachsen aus zweierlei Griinden langsam: Erstens ist fiir den Einbau eines neuen
Teilchens eine hohe Arbeit aufzubringen, da Bindungen lokal aufzubrechen und neu zu
kniipfen sind, was aber fiir das Wachstum notwendig ist. Zweitens wird eine Vielzahl an
Teilchen gebraucht, um eine neue Lage Kristallmaterial zu bilden. Da Ebenen mit kleinen
Indizes h, k und 1 besonders dicht besetzt sind, werden diese am langsamsten wachsen und
schlieBlich am Kristall in Erscheinung treten. Die schneller wachsenden Flidchen wachsen aus
dem  Kristall  ,heraus“ und sind morphologisch  ohne  Bedeutung (die
Anlagerungseigenschaften in Richtung der entsprechenden Fldchennormalen spielen beim
makroskopischen Kristall keine Rolle mehr). Abb. 4-5 zeigt, warum niedrig indizierte
Netzebenen i. d. R. eine besonders hohe Besetzungsdichte aufweisen und wie sich die
Anisotropie der Wachstumsgeschwindigkeit auf die Flachenbildung auswirkt. Man beachte,
dass das rechte Bild eine kubisch primitive Anordnung von Gitterpunkten besitzt und die
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Wachstumsgeschwindigkeiten entlang der Diagonalen sich von denen entlang der Seiten des
Quadrats  unterscheidet.  Bei  nichtkubischen = Materialien  ist  jedoch  die
Wachstumsgeschwindigkeit auch in Richtung der Kristallachsen verschieden.
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Abb. 4-5. Zusammenhang der Besetzungsdichte von Netzebenenscharen (hkl) mit der GroBe der Indizes (links)
und Ubergang eines ~ isotropen Keims in einen quadratischen Kristall durch unterschiedliche Wachs-
tumsgeschwindigkeiten aufgrund verschiedener Besetzungsdichten der Netzebenen parallel und dia-
gonal zu den Kanten (rechts). Bildquelle: Borchardt-Ott & Sowa (2013).

Durch die verschiedenen Wachstumsgeschwindigkeiten ergeben sich iibrigens auch
richtungsabhéngige Einbaukoeffizienten fiir die einzelnen Bausteine, was zu Abweichungen
von der stochiometrischen Kristallisation fiihren kann auch wenn die Phase kongruent
schmilzt. Jedoch ist dieser Effekt besonders fiir Dotierstoffe bzw. Verunreinigungen von
Bedeutung, da deren Einbaukoeffizienten meistens stark von eins abweichen.

4.2.1 Die atomare Struktur der Wachstumsfront

Die Flachen eines nah am Gleichgewicht gewachsenen Kristalls sind nur fiir T = 0 K atomar
vollkommen glatt (Bauer 2010). Thermische Bewegung fiihrt bei hoheren Temperaturen
immer zu einer atomar rauhen Oberfliche mit gegeniiber dem Temperaturnullpunkt
heraufgesetzter Reaktivitit (freie Enthalpie). Ist der Kristall z. B. durch sehr schnelles
Abkiihlen oder eine hohe Ziehgeschwindigkeit weitab des Gleichgewichts gewachsen, so
konnen sich keine glatten Flichen ausbilden und es entstehen zahlreiche Liicken, Stufen oder
mikroskopische Hohlrdume, die die Oberfliche auf atomarer Ebene sehr ungleichmiBig
erscheinen lassen. Die freie Enthalpie der Oberflichen ist stark erhoht, man spricht von
atomar rauhem Wachstum und beobachtet starke Auswirkungen auf die Wachstumskinetik.
Insbesondere ist wieder der Einbau von Dotierstoffen und Verunreinigungen stark abhingig
von der Rauhigkeit der Wachstumsfront.

Die Anderung der fieien Enthalpie bei der Bildung einer weiteren atomaren Lage auf einer
Flache (hkl) in Abhédngigkeit der atomaren Rauhigkeit kann durch ein Modell von Jackson
(1958) erfasst werden. Dafiir wird AG bei zufilligem, aber ebenfalls einlagigem Einbau
weiterer Teilchen auf einer vorhandenen atomar glatten Fliche betrachtet. Nur nichste
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Nachbarn werden beriicksichtigt und der bevorzugte Einbau auf Halbkristalllagen spielt nicht
von vornherein eine Rolle. Die folgende Herleitung hilt sich an Woodruft (1973).

Innerhalb der neuen Schicht ist die innere Energie U bei der Anlagerung nicht konstant, so
dass nun statt (4-2) AG = AU + ApV — TAS geschrieben wird. Diese Bilanz kann weiter
aufgegliedert werden: AG = -AUo — AU + TASo - TAS; — pAV.

AUy ist die Anderung der inneren Energie der Schicht, die beim Einbau der Teilchen frei wird
und AU; der Anteil, der die Wechselwirkungen zwischen den Teilchen der Einzellage
beschreibt. Da diese iiberwiegend als Bindungskrifte, also stabilisierend wirken, haben
sowohl AUy als auch AU negatives Vorzeichen. Da die Temperatur des Systems wéhrend des
Schichtaufbaus ~ konstant ist, schreibt man TAS anstelle A(TS) in (4-2). ASo ist die
Entropiednderung, die mit der Anlagerung zusétzlicher Teilchen einhergeht wahrend AS; die
Konfigurationsentropie ist, die die verschiedenen Moglichkeiten des Einbaus (Gitterplétze)
beriicksichtigt. ASo geht positiv ein, da eine immer dichter besetzte Schicht stabiler ist und
deswegen weniger ungerichtete Bewegungen der Teilchen ermdglicht, AS; zéhlt negativ, da
eine hohe Anzahl Einbaumoéglichkeiten einer groBen Leerstellenzahl entspricht und die
ungerichtete Bewegung von Teilchen bzw. deren Unordnung begiinstigt. Schlielich nimmt
das Volumen der Schmelze ab, weswegen fiir den Kristall AV > 0 ist. Die Volumenarbeit
pAV wird frei und zdhlt negativ. Ein Teilchen im Kristallvolumen besitzt in der
unterliegenden Schicht 1o nichste Nachbarn und ebensoviele in der dariiber folgenden
Schicht, wéhrend 1 direkte Nachbarn innerhalb der wachsenden Schicht vorliegen. Die
Gesamtzahl von benachbarten Teilchen betriigt demnach v = 219 + 11. Ist Lo die Anderung der
inneren Energie eines Teilchens, die umgesetzt wird, wenn es aus der Schmelze durch
fortwdhrenden Schichtaufbau in das Kristallinnere gelangt, so ergibt sich der Beitrag Lo(no/v)
zu AUj. Fiir die no niichsten Nachbarn der unteren Schicht ergibt sich dieselbe Anderung ihrer
inneren Energie und bei Anlagerung von Nan. Teilchen einer Schicht lautet

AUp = 2Lo(Mo/v)Nan.. Ist N die Anzahl Bausteine einer kompletten Schicht, dann hat jedes der
Nan. Teilchen zudem durchschnittlich Nan/N nidchste Nachbarn innerhalb seiner Lage und es
ist AU; = Lo(M1/V)(Nan/N)Nan.. Der Faktor zwei entfillt hier, da die Hilfte der Anderung der
inneren Energie eines Teilchens, die aus der Wechselwirkung mit einem Nachbarn innerhalb
der Schicht resultiert, durch die gegenseitige Bindung kompensiert wird. ASo betragt
(L/Tu)Nan., wobei L die Enthalpiednderung bei Anlagerung eines einzelnen Teilchens ist (also
Lo ohne Volumenarbeitsanteil) und Ty die Temperatur des Phaseniibergangs, die im gesamten
System herrschen soll. AS; ist schlieBlich gegeben durch kgln(W), wobei

W = N!/Nan.!(N — Nan.)! die Anzahl an Mdglichkeiten ist, die Nan. angelagerten Teilchen auf
die N verfligbaren Gitterplatze aufzuteilen. Mit der Ndherung

In(N!) = NIn(N) — N fiir sehr grof3e natiirliche N ist

AS1 = kgNIn(N/(N — Nan.)) + keNanIn((N — Nan)/N) und unter der Annahme, dass sich die
Teilchen der Schmelze wie ein ideales Gas verhalten, gilt fiir die Volumenarbeit

pAV = kgTuNan. Damit ist L = Lo + kgTy fiir jedes adsorbierte Teilchen und beim Aufbau
einer jeden Schicht wird die eingangs aufgestellte Energiebilanz zu:
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Man kann mit (4-5) also die Anderung der freien Enthalpie der wachsenden Schicht je
angelagerten Teilchens in Abhdngigkeit der Besetzungsdichte Nan/N betrachten und o als
Funktion der Wachstumsrichtung oder auch der Kristallform {hkl}. Der Verlauf ist vom Wert
des Parameters o abhdngig und auf Abb. 4-6 gezeigt.

Nan/N = 0,5 beschreibt eine halbbesetzte Schicht, kann also als maximale atomare Rauhigkeit
interpretiert werden wéhrend Na./N = 0 oder 1 eine vollbesetzte, atomar glatte Schicht
bedeutet. Ist die Anzahl der ndchsten Nachbarn innerhalb der Schicht (n:) klein und insgesamt
(v) groB, die Ubergangstemperatur Ty hoch oder die Anderung der inneren Energie eines
Teilchens beim Ubergang in das Kristallvolumen (Lo, Anstieg von 0 auf Hochstzahl v nichste
Nachbarn) gering, dann ist a klein. Fiir a < 3 wird AG bei atomar rauher Erstarrungsfront
(Nan/N = 0,5) minimal, Zichtungsbedingungen mit einer gewissen Entfernung zum
Gleichgewicht fiihren also zum stabilsten Wachstum. Dann sind Halbkristalllagen und
Kantenplétze (vgl. Pos. 3, 4 auf Abb. 4-4) hiufig und die Anlagerung findet dort bevorzugt
statt. So werden neue Bausteine relativ schnell mit néchsten Nachbarn umgeben, was bei
diinner Besetzung der Netzebenen und hohen Temperaturen von Vorteil ist. Es findet sogar
ein Energiegewinn fiir alle Werte von Nan/N statt, Wachstum kann also bei allen atomaren
Rauhigkeiten geschehen und reagiert unempfindlich auf Stérungen wie zu schnelles Ziehen.
Dicht besetzte Netzebenen (h, k und 1 klein), tiefe Schmelztemperaturen und eine hohe
Anderung der freien Enthalpie bei der Anlagerung bedingen das Gegenteil (o > 3). Es kommt
zu atomar glattem Wachstum, weil fiir dicht besetzte Schichten der Einbau auf den Positionen
1 — 4 in Abb. 4-4 das Brechen und neue Kniipfen von Bindungen einen sehr hohen
Energieaufwand erfordert. Daher ist Position 5 bevorzugt und die Phasenfront wird atomar
glatt. Das Wachstum erfolgt stufenweise und langsam, da vor Beginn einer neuen
Materialschicht erst die darunterliegende vervollstindigt wird. Position 5 ist jedoch
energetisch ungiinstig und die Verldufe von AG/(NkgTy) mit a > 3 geben dies wider. Der
mogliche Energiegewinn ist viel kleiner als fiir o < 3 und auch nur gerinfiigige atomare
Rauheit hemmt bereits das Wachstum. Die Ziichtung muss somit nah am Gleichgewicht und
mit geringer Ziehgeschwindigkeit erfolgen.

Am Kiristall auftretende Fldachen (niedrig indiziert, langsam wachsend) entsprechen ihrem
makroskopisch glatten Eindruck auch auf atomarer Ebene, fiir unfacettierte rauhe Bereiche
gilt dasselbe. Das kann neben der FlachengroBe helfen, die Verteilung der
Wachstumsgeschwindigkeiten zu verstehen.
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0.5 1

Anteil besetzter Gitterplitze Na/N
der wachsenden Schicht

Abb. 4-6. Zusammenhang zwischen Anteil besetzter Gitterpléitze einer Kristallschicht von der Dicke eines
Atoms und der Anderung der freien Enthalpie dieser Schicht bei Anlagerung eines weiteren Teilchens.
o > 3: Atomar glattes Wachstum. o. < 3: Atomar rauhes Wachstum. Bildquelle: Woodruff (1973).

Da sich iiber die Kristallisationsdauer die Schmelzzusammensetzung @ndern kann, gilt das
auch fiir die Liquidustemperatur und es kann ein Ubergang von atomar glattem zu rauhem
Wachstum auftreten.

4.2.2 Wachstumskinetik

Im Fall atomar rauhen Wachstums findet der Einbau vor allem in Halbkristalllagen statt. Da
sich diese bei Anlagerung stets reproduzieren (auch ,,wiederholbarer Schritt* genannt, siche 3
in Abb. 4-4), bleiben die geometrische Struktur und Rauhigkeit der Wachstumsfront qualitativ
erhalten und die Wachstumsgeschwindigkeit vrun ist bei fester Temperatur konstant. Lo war in
Abschnitt 4.2.1 als proportional zur Temperatur T angenommen worden (die Schmelzteilchen
wechselwirken vernachldssigbar und verhalten sich daher wir ein ideales Gas), so dass
insgesamt viun ~ cAT gelten sollte (lineares Wachstum). Weitere Uberlegungen hierzu finden
sich bei Wilson (1900) und Frenkel (1932).

Das atomar glatte Wachstum verhélt sich grundsitzlich anders, da immer zweidimensionales
Wachstum mit dreidimensionalem abwechselt. Zundchst enstehen zweidimensionale

(Flachen-)Keime, von denen ausgehend sich eine Lage Kristallmaterial bildet. Dies ldsst zwei
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Schliisse zu. Erstens stehen umso oOfter stabile Anlagerungspositionen vom Typ 4 zur
Verfiigung je nédher eine Schicht der Vollstindigkeit kommt, wiahrend 5 seltener wird

(Abb. 4-4). Das Wachstum beschleunigt also zusehends und féllt mit Beginn einer neuen
Schicht wieder auf den Anfangswert ab. Die Zahl der energetisch gilinstigen
Anlagerungsplétze ist insgesamt geringer als beim rauhen Wachstum und es ist Vglatt < Vrauh.
Zweitens setzt sich die Wachstumsgeschwindigkeit vglar zZusammen aus einem Anteil, der die
Bildungsrate der Fldchenkeime enthidlt und einem, der deren Wachstum beschreibt. Da die
Keimneubildung exponentiell erfolgt (4.1.1, homogene Keimbildung), tiberwiegt sie das
rauhe, lineare Wachstum der Einzelkeime und ist beim Aufbau der Kristallfliche der
wichtigere Prozess. Somit verlduft das Schichtwachstum ndherungsweise ebenfalls
exponentiell und da es zusétzlich von der Unterkiihlung abhéngt, ist vgar ~ exp(-k/AT). Fiir
grofle Unterkiihlungen AT ndhert sich vgar einer konstanten Rate an und geht in instabiles
rauhes Wachstum iiber. Details haben Christian (1965), Hillig (1966), und Calvert &
Uhlmann (1972) sowie Kirkpatrick (1975) eine Zusammenfassung verdffentlicht.

Da viele Oxide hohe Packungsdichten aufweisen, ist vorrangig mit atomar glattem Wachstum
zu rechnen. Die geziichteten Verbindungen CaGdAlO4 und CaY AlO4 besitzen tatsdchlich nur
wenige rauhe Bereiche, der GroBteil der Oberflache ist glatt und facettiert (Abb. 2-4).

4.2.3 Theorie periodischer Bindungsketten

Es existiert ein Modell fiir die Vorhersage der Kristallmorphologie, das die Schwierigkeit, die
freie Oberfldchenenergie einer Form {hkl} bestimmen zu miissen umgeht und diese Grofie
aus den Eigenschaften der Kristallstruktur erschlieft.

Da aus der Morphologie der in dieser Arbeit hergestellten Einkristalle wichtige Erkenntnisse
iiber Sauerstofffehlstellen im Kristallgitter gewonnen werden konnen (Kap. 6.5.3,
Woensdregt et al. 1997), die im Verdacht stehen, Farbzentren zu erzeugen (vgl. Abschnitte
3.5, 5.1.2), wird eine Theorie zur besseren Vorhersage der am Kristall auftretenden Fliachen
vorgestellt.

Die nach ihren Urhebern auch Hartman-Perdok-Theorie (Hartman & Perdok 1955a, b, c)
genannten Uberlegungen beriicksichtigen einerseits das Kossel-Modell und die
Besetzungsdichte von Flidchen einer Form {hkl}, die oben bereits als wichtige Gesichtspunkte
fiir die Kristallgestalt herausgestellt wurden (Abb. 4-4, 4-5). Andererseits werden hierbei
Gittervektoren gesucht, in deren Richtung besonders starke Bindungen zwischen den
Kristallbausteinen herrschen (daher auch: Theorie periodischer Bindungsketten, TPBk,
»periodic bond chain theory“, ,,PBC-Theorie®). Auf solchen Netzebenen, die eine oder
mehrere dieser Bindungsketten enthalten, ist der Energieaufwand beim Einbau weiterer
Bausteine besonders grof3, da nicht nur viele, sondern auch sehr feste Bindungen gebrochen
und neu erstellt werden miissen. Dementsprechend langsam ist das Wachstum und umso
hoher die morphologische Relevanz. Die Theorie gestattet die Berechnung der
Anlagerungsenergien ek mit dem Ziel einer Rangfolge der ausgebildeten Flichen. Seine
Rechtfertigung erlangt dieser Ansatz durch die kinetischen Betrachtungen der vorangehenden
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Abschnitte, die zeigen dass die Wachstumsgeschwindigkeit proportional zur freiwerdenden
Energie beim Einbau eines Teilchens in den Kristall ist.

Netzebenen, die zwei oder mehr solcher starken Bindungsketten enthalten, werden als F-
Netzebenen bzw. —Flachen bezeichnet. Ist nur eine starke Bindungskette enthalten, spricht
man von S-Flichen und die morphologisch kaum relevanten Fldchen, die keine starke
Bindungskette enthalten, sind die K-Flachen. F steht fiir flach (,,flat®), S fiir stufig (,,stepped*)
und K fiir geknickt (,,kinked*). Die Bezeichnungen werden durch die folgende Abbildung

verstiandlich.
(100)F)
(Aﬁkiﬂ/
e e~

(011)(S)

(111) (K)

Abb. 4-7. Kristallmodell mit drei starken Bindungsketten in A-, B- und C-Richtung. Bildquelle: Hartman &
Perdok (1955a).

Angenommen, ein Kristall weist drei Richtungen besonders starker Bindungen auf, ndmlich
A|[100], BJ|[010] und C||[001]. Die Ebenen in Abb. 4-7, die von zwei starken Bindungsketten
aufgespannt werden ((001), (001), (010), (010), (100) und (100)), wachsen am langsamsten,
bilden die groften Flichen am Kristall und erscheinen demnach flach. Die Fliache (011)
enthélt nur A als starke Bindungskette und erscheint daher als stufiger Bereich (ebenso (110)
und (101)). Die Flache (111) schlieBlich enthdlt werder A oder B noch C und bildet einen
Bereich, der nur aus Halbkristalllagen besteht und schnell wéchst.

Hierbei wird wie bisher auch ein schichtartiges Kristallwachstum zugrunde gelegt und man
erkennt dieselbe morphologische Rangfolge wie im Kossel-Modell (Abb. 4-4, 3 ist K, 4 ist S
und 5 ist F). Ubrigens ergibt sich daraus auch, dass wichtige Zonenachsen parallel zu
Richtungen starker Bindungen sein miissen.

Zur Auswahl der starken Bindungsketten miissen zwei wichtige Einschinkungen getroffen
werden:

1) Bei der Betrachtung der Bindungsstérke in einer Richtung ist die schwichste
Bindung in der Kette die bestimmende Grofe.
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i) Eine Richtung wird nur dann berticksichtigt, wenn sie keine Anteile anderer
Bindungsketten enthalt.

i) Es werden nur Wechselwirkungen zwischen den nichsten Nachbarn
beriicksichtigt.

Die Stiarke der Bindung zwischen zwei Bausteinen kann fiir ionische Verbindungen leicht
nach dem Coulomb-Gesetz berechnet werden oder ist aus der chemischen Literatur zu
entnehmen.

Punkt ii) reduziert die Anzahl der moglichen Richtungen ganz erheblich, da grundsitzlich
jeder Gittervektor zunidchst infrage kommt. Zudem geniigt es oft, die niedrig indizierten
Richtungen zu betrachten, da meistens nur diese zu dicht besetzten Netzebenen kombinierbar
sind.

Durch Wéhlen zweier Richtungen starker Bindungen konnen Netzebenen definiert werden,
die ggf. zusitzliche koplanare Bindungsvektoren enthalten. Die morphologische Rangfolge
der Ebenen ergibt sich durch Vergleich von Anzahl und Stirke der enthaltenen
Bindungsketten. Einzelne Richtungen konnen als Zonenachsen interpretiert und die
tautozonalen Fldchen entsprechend durch Gegeniiberstellung der einzelnen Bindungsvektoren
klassifiziert werden.

Die am Kristall aufwachsenden Materialschichten sind fiir sich immer
1) stochiometrisch und
i1) elektrisch neutral,

so dass sich hieraus zwei weitere Beschrankungen bei der Auswahl mdglicher Kristallflichen
ergeben. Um die Zahl der zu betrachtenden Fille noch weiter zu reduzieren, beriicksichtigt
man zudem meistens nur F- und S-Fldchen, was in vielen Fillen mit den Morphologien realer
Kristalle gut iibereinstimmt (Hartman & Perdok 1955b). Erst bei Abweichungen werden
hoher indizierte Richtungen/Flachen und wenn noétig K-Flachen mit einbezogen.

4.3 Transporterscheinungen an der Phasengrenze

Die in 4.2 beschriecbene Kinetik des Kristallwachstums ist allein durch die
Einbaugeschwindigkeit neuer Bausteine in das Gitter bestimmt, es liegt ein sog. kinetisches
Wachstumsregime vor. Jedoch muss fiir einen fortwdhrenden Prozess die freiwerdende
Kristallisationwédrme stets geniigend schnell abgefiihrt werden und/oder die Heranfiihrung
neuen Kristallmaterials aus der Schmelze in ausreichendem Mal erfolgen. Die Warmeabfuhr
iber eine Ziehstange und die Konvektionsbewegung im Tiegel sorgen i. d. R. dafiir, dass dies
der Fall ist.

Ein Hemmnis in einem von beiden Vorgédngen kann diesen zum langsamsten und daher
geschwindigkeitsbestimmenden Schritt machen, so dass die Wachstumsgeschwindigkeit nicht
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mehr von einem konvektiven, sondern diffusiven Transport geprégt ist. In so einem Fall
spricht man von einem Diffusionsregime. Flir Abweichungen vom kinetischen Wachstum
kann u. a. auch die Viskositit der Schmelze (— Wairmeleitfahigkeit) oder die thermische
Isolation des Ziichtungsaufbaus ursichlich sein.

Die Materialzufuhr aus der Schmelze an den Kristall kann zudem unterteilt werden in den
Vorgang, durch den die Teilchen den Weg zum wachsenden Kristall zuriicklegen und die
Bewegung an der Phasenfront, bis sie ihre Anlagerungsposition erreichen. Bei atomar rauhem
Wachstum ist letzterer Anteil bedeutender als bei glattem Wachstum.

Unterscheidet sich die Einbaukinetik nur einer oder weniger Schmelzkomponenten von denen
der anderen Bestandteile, so wird ihr Verhalten durch ihren Verteilungskoeffizienten kp # 1
erfasst. Als Folge ist die Konzentration dieser Komponenten an der Wachstumsfront
gegeniliber der Konzentration im Kristall stark verschieden, fiir kp < 1 ist sie im Kristall
beispielsweise kleiner als in der Schmelze. Deshalb kommt es vor der Phasengrenze zur
Anreicherung und die Konzentration erreicht erst mit zunehmender Entfernung wieder einen
konstanten Wert (sog. Gleichgewichtskonzentration bzw. Anfangskonzentration vor Beginn
des Kristallwachstums).

Im Bereich eines starken Konzentrationsgefilles sollte diffusiver Transport zu dessen
Ausgleich vorherrschen, nicht zuletzt da die Ausdehnung dieser Zone gegeniiber dem
Restsystem eher gering ist und die thermische Konvektion kaum ins Gewicht fillt.

Um den Konzentrationsverlauf c(x, z) einer Schmelzkomponente x in Abhéngigkeit zur
Entfernung +/-z von der Wachstumsfront bei z = 0 zu beschreiben, nimmt man die
Schmelzteilchen bis auf StoBe als wechselwirkungsfrei an. Zu einer festen Zeit gilt fiir die
diffusive Konzentrationsdnderung von x in +z-Richtung dann das erste Ficksche Gesetz:

J = -Ddc(x, z)/0z (D: Diffusionskoeffizient [m™2s™'], J: Teilchenstromdichte [mol ms™']). Die
Verschiebung der Phasengrenze in negativer z-Richtung durch Ziehen des Kristalls mit der
Geschwindigkeit v wirkt als entgegengesetzter Vorgang zur Diffusion der Komponente x von
der Phasengrenze weg. Der Konzentrationsunterschied zwischen einem Punkt z und der
Wachstumsfront des Kristalls betrigt Ac(x, z) = c¢(x, z # 0) — kp(X)cs(x, z = 0) (kp(x):
Verteilungskoeffizient von x, cs Schmelzkonzentration). Die Ziehgeschwindigkeit v
bestimmt, wie schnell dieser Konzentrationsunterschied ausgeglichen wird, welche Strecke
von einem Mol x-Teilchen also in einer Zeiteinheit zuriickgelegt wird. Der Teilchenstrom in
—z-Richtung zwischen z und 0 ergibt sich daher ndherungsweise und fiir kleine z-Werte als
Produkt aus der Ziehgeschwindigkeit v und der Differenz Ac(x, z). Da an der Wachstumsfront
zu einer festen Zeit kein Material erzeugt oder vernichtet wird, miissen Diffusion und
Konzentrationsdnderung durch Ziehen einander dort die Waage halten und daher sollte fiir

z — 0 vAc(x, z) = v(c(X, z) — kn(X)cs(X, 0)) = -D(dc(X, z)/0z)~o sein. Speziell zu Beginn der
Ziichtung muss damit v(c(x, z) — kp(x)cs(X, ©)) = -D(dc(x, z)/0z),~ gelten.

Aus dieser Stoftbilanz ldsst sich der Konzentrationsverlauf c(x, z) fiir alle z berechnen.
Umformen ergibt zunédchst —(v/D)dz = dc/((c — kn(X)cs(x, ®©)) (c(x, z) =: ¢).

Die Integration der linken Seite zwischen 0 und z < 0 sowie der rechten zwischen kp(x)c(x, z)
und cs(x, ©) (Gleichgewichtskonzentration von x in der Schmelze, spiter weitab der
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Phasengrenze) liefert zunédchst den Verlauf im Kristall, der sich aber von demjenigen in der
Schmelze nur um den Faktor kp(x) und den Austausch von —z gegen +z unterscheidet. Die
Integrationsgrenzen der Variablen c beriicksichtigen als Anfangsbedingung den initialen
Konzentrationsunterschied zwischen Kristall und Schmelze cs(x, ©) — kp(X)cs(x, ) sowie die
Differenz zwischen dem zuerst gewachsenen Teil des Kiristalls und dem aktuell
kristallisierenden. Die Gleichung

: kplriclr.z)
v 1
— —dz = / — —dc
Jo D Jeglr,oa) c — kp(z)cs(x, oo)

fiihrt auf folgenden Verlauf in der Schmelze (vgl. auch Tiller et al. 1953):

(1 —kplz)) , vz

clx,z) =cglx, o)1 + -‘:-E'P'x_E:] ) (4-6)

'I"‘D I:.EI ]

Abb. 4-8 stellt die exponentielle Abnahme der Komponente x fiir zunehmende Entfernung
von der Phasengrenze im Fall kp(x) < 1 und den korrespondierenden Verlauf im Kristall dar:

Konzentration der
Komponente x o(x, ) Anreichering
T Voo X vor der

Wachstumsfront

Eristall tchmelze

ausgeslichens
_____ Konzstration c,g[}.'_. x}

Konzentration
im Kristall
_'_'_'_'_'_,_,_,—'—'—"'—

L
e

Abstand von der

Wachstumsfront, z=1
achsivmelront. = Wachstumsfront =

Abb. 4-8. Ortsabhiéingiger Konzentrationsverlauf einer Schmelzkomponente x im Kristall, an der
Wachstumsfront und in der Schmelze (kp < 1).

0 = D/v ist die Wegstrecke in z-Richtung, iiber die ein Konzentrationsausgleich um

100/e % = 63 % der Anreicherung gegeniiber cs(x, o) stattfindet. Der entsprechende Bereich
der Schmelze bis zum Abstand & von der Phasengrenze heil3t Diffusionsgrenzschicht. Hohe
Ziehgeschwindigkeiten sorgen fiir eine bessere Durchmischung an der Wachstumsfront und
die benotigte Entfernung zum Ausgleich wird klein, grofe Diffusionsraten wirken dem
entgegen und verhindern einen schnellen Abbau der Konzentrationsunterschiede (Tiller et al.
1953). Auch die bestindige Rotation eines wachsenden Kristalls trdgt mafigeblich zur
Schmélerung der Diffusionsgrenzschicht bzw. Homogenisierung der Schmelze bei. Je diinner
die Schicht ist, desto eher wird das Kristallwachstum also von einem kinetischen und keinem
diffusiven Wachstumsregime beherrscht. D. h. der wachsende Kristall befindet sich dann
grofitenteils in einer Umgebung, in der die Schmelzzusammensetzung auch der Einwaage
entspricht. Dominieren diffusive Prozesse aufgrund von Anreicherungseffekten, ist mit
zunehmenden Storungen des Wachstums zu rechnen. Unmittelbar an der Phasenfront ist
jedoch immer diffusiver Stofftransport vorhanden.
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Abhéngig von der Dicke der Diffusionsgrenzschicht o ldsst sich auch ein effektiver
Verteilungskoeffizient kp, efr(x) = kp(x)c(x, 0)/cs(x, o) definieren. Setzt man nidherungsweise
cs(x, ®) = ¢(x, d), so folgt mit (4-6):

rJ‘LID |: r II

||I‘l.1 e I:-El] - \ L 1A I"-l o '_:]
B et kp(z) + (1 — kplz))exp(F°) :

Je ausgeprigter das diffusive Wachstumsregime ist, desto grofBer wird o6 und (4-7) strebt gegen
1 fiir 6 — oo. Herrscht ein kinetisches Wachstumsregime vor, z. B. durch schnelle Rotation
oder eine hohe Ziehgeschwindigkeit v, desto kleiner wird 6 und das diffusive Regime bleibt
zunehmend auf den Bereich an der Phasenfront begrenzt. (4-7) geht fir 8 — 0 in den
kinetischen Verteilungskoeffizienten kp(x) iiber.

Man erkennt, wie stark ein diffusives Regime das Kristallwachstum also beeintrachtigen kann,
in dem Einbaukoeffizienten und somit die Schmelzzusammensetzung an der Wachstumsfront
stark verdndert werden.

Gleichung (4-7) ist eine der BPS-Beziehungen, die nach ihren Aufstellern Burton, Prim und
Slichter benannt ist. Eine Herleitung, die ohne die krasse Ndherung cs(x, ) = c¢(X, 0) zum
selben Ergebnis fiihrt, kann bei Burton et al. (1953) nachgelesen werden.

4.4 Konstitutionelle Unterkiihlung

Die bereits im Zusammenhang mit inkongruentem Schmelzen erwéhnte konstitutionelle
Unterkiihlung (Abschnitt 3.2) kann mit den Ausfilhrungen des letzten Abschnitts noch etwas
nédher beschrieben werden.

Im Bereich des Konzentrationsgefalles kommt es dazu, dass die
Zusammensetzungsunterschiede der Schmelze die Liquidustemperatur Tr beeinflussen. Es
stellt sich eine Schmelzpunkterniedrigung oder —erhdhung ein und der tatsdchlich vorhandene
Temperaturverlauf Ts in der Schmelze kann sich vom Gang der Liquidustemperatur Tp
unterscheiden. Fiir eine Komponente x mit kp(x) < 1 kommt es vor der Erstarrungsfront zur
Anreicherung. Sinkt dabei der Schmelzpunkt, so verlduft die Schmelztemperatur bis zu einer
gewissen Entfernung von der Phasengrenze unterhalb der Liquidustemperatur Tr. Abb. 4-9
zeigt diese Situation qualitativ.

Temperatur Ts

M T:

konstitutionslls
Unterlciihlung Sehmalza

e
-

Abstand von der

Wachstumsfront z=10 £
’ Wachstemsfront =

Abb. 4-9. Verlauf der Liquidustemperatur Ty bei einem Konzentrationsprofil wie in Abb. 4-8 und tatsichlicher
Temperaturverlauf Ts in der Schmelze. In dem grauen Bereich ist Ts < Ti, die Wachstumsfront
hat die Kristallisationstemperatur Tx < Ty.
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Man nennt diesen Zustand konstitutionelle (,,zusammensetzungsmaBige) Unterkiihlung, es
kann zur Keimbildung vor der Erstarrungsfront und unkontrolliertem Wachstum kommen.
Bilden sich einzelne Keime auf der Phasengrenze bei z = 0, so haben diese eine Ausdehnung
in positive z-Bereiche und kénnen dort wiederum als Anwachsstelle neuer Keime wirken. So
fortgesetzt kommt es zu einer immer weiteren Verzweigung des Kristallmaterials vor der
ehemals stabilen Wachstumsfront, was als dendritisches Wachstum bezeichnet wird. Ebenso
konnen Nebenphasen entstehen, deren Stabilititsfelder im Phasendiagramm an die
Zusammensetzung der kristallisierenden Substanz angrenzen. Abb. 3-7 zeigt, dass bei
konstitutioneller Unterkiihlung z. B. Y4A12O9 (YAM) bei der Ziichtung von CALYO gebildet
werden und als Einschluss auftreten kann.

Erhoht man jedoch den Temperaturgradienten in der Schmelze geniigend (z. B. durch
Modifikationen des Isolationsaufbaus), so wird irgendwann Ts > T fiir alle z sein und das
Wachstum stabilisiert sich bzw. es bildet sich nur die gewiinschte Phase. Am Ort des
Wachstums muss natiirlich weiterhin die Temperatur < Ty sein.

Verlaufen Ts und Tr in Abb. 4-9 auf der gleichen Kurve, so entspricht dies gerade dem
Ubergang von  konstitutioneller ~ Unterkiihlung zu  stabilem Wachstum. Beide
Temperaturgradienten sind dann gleich: dTs(z)/dz = dTi(z)/0z. Da Tr mit der Konzentration
c(x, z) variiert, muss man 0Tw(z)/0z = (0TwL(z)/dc)(0c(X, z)/0z) formulieren. Die Steigung der
Liquiduskurve verlduft fiir kleine Konzentrationsdnderungen anndhernd linear, wie es in
typischen bindren Phasendiagrammen der Fall ist (siche z. B. Abb. 3-6). Damit ist

(0Tw(z)/0c) = m und genauso soll der Konzentrationsverlauf fiir Bereiche nahe der
Phasengrenze linear gendhert werden, so dass dort (dc(x, z)/0z) = Gc (G = Gradient). Eine
Betrachtung von Abb. 4-8 und 4-9 zeigt, dass der Verlauf von TL und c(x, z) nahe bei z = 0
durchaus einer Geraden @hnelt. Insgesamt ergibt sich also fiir kleine z

G = 0Ts(z)/0z = 0Tw(z)/0z = (0Tw(z)/dc)(0c(x, z)/0z) = mGc und es ist G/mGc = 1 beim
Ubergang von konstitutioneller Unterkiihlung zu stabilem Wachstum.

Andererseits beschreibt Gleichung (4-6) den Konzentrationsverlauf der Komponente x vor der
Phasenfront. Gc kann also durch die Ableitung von (4-6) bei z = 0 ersetzt werden, es ist

(0c(x, 2)/0z2)~0 = (kp(x) — 1)vcs(x, ©)/(kp(x)D). Damit folgt fiir die Stabilititsbedingung in
Bereichen nahe der Wachstumsfront, die den groften Teil des Gefilles aus Abb. 4-9
enthalten:

E _ megl . ':)C:]I:J'L:D.I:.i:':] —1) 4-8)
U .D;I.'Dll.il_]

Auf der rechten Seite stehen ausschlieBlich Materialkennwerte (z. B. kann m = (dTw(z)/dc¢)
aus entsprechenden Phasendiagrammen entnommen werden) und die bekannte
Gleichgewichtskonzentration cs(x, ). So kann man bei Kenntnis dieser GroBen und einem
gegebenen Temperaturgradienten G in der Schmelze die Ziehgeschwindigkeit so anpassen,
dass (4-8) erfiillt ist und stabiles Wachstum auftritt.

Tritt aber konstitutionelle Unterkiihlung auf, dann ist (0Ts(z)/0z)~0 < (0TL(z)/0z),~0 und

G <mGgc, woraus G/v < mGc/v folgt. Ist also die linke Seite in (4-8) kleiner als die rechte,
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so kann man an bei einem bevorstehenden Ziichtungsversuch abschitzen, ob konstitutionelle
Unterkiihlung droht und wie sie verhindert werden kann (Isolation = G, Konzentration

cs(x, »), Ziehgeschwindigkeit). Analog ldsst sich begriinden, dass fiir G/v > mGc/v auf
stabiles Wachstum geschlossen werden darf. Insgesamt sind diese Abschédtzungen bekannt als
Tiller-Kriterium. Die Herleitung kann auch bei Tiller et al. (1953) nachvollzogen werden.

Grundsétzlich ist bei einer glatten Phasenfront der Konzentrationsausgleich der Schmelze
leichter moglich und die Gefahr von konstitutioneller Unterkiihlung gering (Uecker et al.
1997). Facettierte Bereiche der Grenzfliche sollten sich daher einer verdnderten
Liquidustemperatur Tr besser anpassen konnen als makroskopisch rauhe Zonen, die sich
durch entsprechende Wachstsumsbedingungen ergeben und konstitutionelle Unterkiihlung
begilinstigen.

Bemerkung: Die Betrachtungen gelten fiir den Fall einer ebenen Wachstumsfront. Da man
durch Wahl der Ziichtungsparameter die Form der Grenzflache stark beeinflussen kann und
diese je nach Temperaturgradienten im Tiegel mehr oder weniger stark durchgebogen ist
(Rotationsparaboloid), sind meistens zusitzliche Uberlegungen notwendig. AuBerdem kénnen
konvektive Anteile zum Stofftransport beitragen, was hier jedoch ausgeschlossen worden war
(Grenzschichtmodell). Fiir genauere Herleitungen und Kriterien dazu siehe z. B. Wilke &
Bohm (1988).

4.5 Segregation

Besitzt eine Schmelzkomponente x einen Verteilungskoeffizienten kp(x) # 1, so kommt es
wie bereits gesagt zur ihrer Anreicherung oder Verarmung vor der Wachstumsfront und
einem exponentiell abfallenden oder ansteigenden Konzentrationsprofil auf den Wert

cs(x, ©). Im Fall kp(x) < 1 fiihrt dies zu einem iiber den Wachstumsverlauf zunehmenden
Einbau von x in den Kristall. Insbesondere fiir zahlreiche Dotierstoffe bei der
Einkristallziichtung liegen solche kp-Werte vor und es ist wichtig, sowohl die augenblickliche
Konzentration auf einer Hohe z im Kristall als auch die gesamte, dem Tiegel entnommene
Menge Dotierstoff zu kennen.

Letzteres war bei den Ziichtungen dieser Arbeit entscheidend, wenn die Dotierung der
Kristalle iiber eine Reihe konstant gehalten werden sollte ohne jedes Mal einen neuen
Schmelzansatz machen zu miissen. Die Kenntnis der Konzentration in einem bestimmten
Kristallbereich erlaubt zudem die genaue Auswahl von Material fiir die jeweiligen
Anforderungen.

Hat die Schmelze am Anfang die Masse M und ist der bereits kristallisierte Anteil Mx/M = g,
dann ist der noch fliissige Anteil 1 — g = Ms/M. Ms(x, g) ist der von g abhingige Rest eines
Dotierstoffs x in der Schmelze und Ms, o(x) dessen Menge vor Beginn des Kristallwachstums.
cs(x, g) = Ms(x, g)/Ms = Ms(x, g)/M(1 — g) ist der momentane Massenanteil von x an der
Restschmelze der Masse Ms. Fiir den Anteil im Kristall ergibt sich:

ck(x, g) = kp(x)cs(x, g) = kn(X)Ms(x, g)/M(1 — g). Zu einem festen Zeitpunkt, an dem der
Anteil g der Schmelze kristallisiert ist, gilt fiir den Konzentrationsunterschied zwischen
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Schmelze und Kristall cs(x, g) — ck(x, g) = (1 — kp(x))Ms(x, g)/M(1 — g). Diese Differenz
entspricht dem Anteil des Dotierstoffs, der an der Phasenfront zuriickbleibt und die
Anreicherung der Schmelze bewirkt. Es sollte also des(x, g)/dg = (dMs(x, g)/dg)/M =

= (1 = kp(x))Ms(x, g)/M(1 — g) sein. Umformen liefert

dg/M(1 — g) = dMs(x, g)/(Ms(x, g)(1 — kp(x))M). Integration zwischen 0 und g bzw. zwischen
Ms, o(x) und Ms(x, g) ergibt dann den Konzentrationsverlauf von x in der Schmelze.
Multipliziert mit kp(x) ergibt sich der Verlauf im Kristall (vgl. auch Scheil 1942):

' Mg i) (

ez, gy = kp{z, (1 — g)kolz)-1 (4-9)

Dieser Ausdruck ist die sog. Scheil-Gleichung, ihre nochmalige Integration nach g zwischen
g=0und g =g’ liefert den Massenanteil des im gesamten Kristall eingebauten Dotierstoffs an
der urspriinglichen Schmelzmasse M, wenn g’ der Massenanteil des gezogenen Kristalls ist.
Multiplikation des Ergebnisses mit M ist dann die Masse Mk(x, g’) des Dotierstoffs x, die im
Kristall der Masse g’M enthalten ist:

My (z.g') = Mso(z)(1 — (1 — ¢)Fol) (4-10)

Unter Verwendung von Gleichung (4-10) konnten die Dotierungen der Kristalle iiber viele
Zichtungen hinweg konstant gehalten und bei gleichbleibenden Kristallabmessungen
dieselben Konzentrationsprofile wiedererhalten werden.

Man beachte: Bei der Herleitung wurde eine vollstdndige konvektive Durchmischung der
Schmelze angenommen. Ein diffusives Regime kann durch Einsetzen von kp, fr. aus (4-7) statt
kp(x) berticksichtigt werden.

4.6 Das Czochralski-Verfahren

Die Methode zur Erzeugung des Kristallmaterials im Zuge dieser Arbeit war das Czochralski-
Verfahren (nach Jan Czochralski). Es handelt sich dabei um das senkrechte Ziehen eines
wachsenden Kristalls aus einer Schmelze, so dass sich die Wachstumsfront (vom absinkenden
Schmelzspiegel im Tiegel abgesehen) immer auf der gleichen Hohe befindet. Die notwendige
konstante Unterkiihlung und Warmeabfuhr werden dabei durch die von oben in die Schmelze
eingebrachte Ziehstange bzw. einen daran befestigten Impfkristall gewéhrleistet. Letzterer
unterstiitzt auch die Keimbildung und lédsst sie an einem definierten Ort stattfinden. Welcher
Ort in der Schmelze sich dafiir am besten eignet, ergibt sich aus den thermischen Gradienten
und wird unten genauer erldutert. Eine bessere Durchmischung der Schmelze und
gleichméBigere  Temperaturgradienten laufen auf stabilere Bedingungen beim
Kristallwachstum hinaus, weswegen sich die Ziehstange in dauerhafter Rotation befindet. Der
Aufkonzentration von Schmelzkomponenten an der Phasenfront wird entgegengewirkt und so
z. B. konstitutionelle Unterkiihlung oder die Dominanz diffusiver Wachstumsprozesse
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verhindert (vgl. Abschnitt 4.3). Ein Impfkristall derselben oder zumindest einer chemisch und
strukturell eng verwandten Phase wie die zu ziichtende Substanz ermoglicht die Vorgabe
einer festen Gitterorientierung entlang der Ziehachse, die der neu wachsende Kristall dann
auch einnimmt. Um die ,,Vererbung® von Kristallbaufehlern im Impfkristall in den
anwachsenden Teil zu verhindern, kann der erste Abschnitt des neuen Kristalls zundchst mit
einem diinneren Durchmesser als der Impfkristall gezogen werden. So haben Bereiche vom
Rand des Impfkristalls keinen Einfluss mehr auf das Wachstum und dortige Versetzungen
oder Korngrenzen setzen sich nicht in das neu ankristallisierte Material fort. Im Extremfall
kann dies sonst zur Bildung einzelner Korner mit unterschiedlichen Orientierungen fiihren.
Auch beim Aufsetzen des Impfkristalls auf die Schmelze kann es zu parasitirem
Kornwachstum oder Defektbildung durch die plétzlich einsetzende Unterkiithlung kommen.
Das Abschmelzen des &uBleren Bereichs des Keims bzw. dessen Verjiingung ist daher in
jedem Fall von Vorteil. Man spricht dann vom Ziehen eines Flaschenhalses.

Czochralski entdeckte die nach ihm benannte Methode 1916 und wollte zunichst die
Kristallisationsgeschwindigkeit von Metallen untersuchen (Czochralski 1918). Erst ab den
1950er-Jahren folgte der Einsatz zur Herstellung von Einkristallen filir technische
Anwendungen, zunidchst Ge (Teal & Little 1950). Neben Ge- und Si-Einkristallen als
Halbleiter fiir die Elektronik sind dies eben vor allem Kristalle fiir optische Anwendungen.
Neben den Laserkristallen fallen darunter Faraday-Isolatoren, Prismen fiir geometrisch-
optische Zwecke, Strahlungsfilter u. a..

Abbildung 4-10 zeigt den schematischen Aufbau einer Ziichtungsanrodnung nach
Czochralski:
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Abb. 4-10. Aufbau fiir die Czochralski-Ziichtung: 1 Heizelement, 2 Tiegel, 3 Schmelze, 4 wachsender Kristall,
5 Sockel fiir den Tiegel (und Isolation, hier nicht dargestellt), 6 Imptkristallhalter, 7 Ziehstange,
8 Einblickdffnung. Dreh- und Ziehrichtung sind durch Pfeile markiert.
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4.6.1 Tiegel und Spule

Die Ziichtungsanlage besteht aus einer Kammer (Abb. 4-10, 4-13, 4-14), in deren Mitte das
Heizelement montiert ist. Oft kommen widerstandsgeheizte Apparate zum Einsatz, im
vorliegenden Fall war die Heizung jedoch induktiv, um nur den Tiegel selbst zu heizen. So
lassen sich wesentlich hohere Temperaturgradienten in der Schmelze erzeugen als beim
Widerstandsheizen. Bei den hohen Ziichtungstemperaturen vieler Oxidkristalle ergibt sich
dariiberhinaus der Vorteil, dass der Heizer selbst nicht so stark erhitzt wird. Entsprechend ist
eine Kupferspule ausreichend und man kann auf die Verwendung hochschmelzender Metalle
wie Iridium als Heizermaterial verzichten. Unter der Spule befindet sich ein Sockel, der es
ermdglicht, den Tiegel in ihrer Mitte zu positionieren.

Es kam stets ein Iridium-Tiegel zum Einsatz. Ir ist ein unter Sauerstoffabwesenheit sehr
inertes Metall, das zudem hohe Arbeitstemperaturen von knapp 2000°C problemlos iibersteht.
Somit kann ein Tiegel iiber einen langen Zeitraum immer wieder verwendet werden und es
treten keine Reaktionen mit der Schmelze oder der Umgebung auf. Lecke lassen sich gut
durch Lichtbogenschweillen abdichten. Aufgrund der vergleichsweise hohen Duktilitit von Ir
(gegeniiber anderen infrage kommenden Tiegelmetallen wie z. B. Re) ist dabei die Gefahr der
Rissbildung klein. Die verwendeten Tiegel waren {iberwiegend pulvermetallurgisch
hergestellt und wiesen nach 5 — 10 Ziichtungen Lecke auf. Interne Versuche zeigten jedoch,
dass galvanisch gefertigte Ir-Tiegel eine bis zu zehnfach erhohte ,,Lebensdauer* haben, da das
abgeschiedene Metall viel homogener ist. Zum Schutz der Tiegel wurde wihrend der Dauer
einer Ziichtung ein N2-Durchfluss von ~ 200 Litern pro Stunde eingestellt.

Wihrend der Ziichtung wird auf den Tiegel ein flacher Ring auch aus Ir gelegt um den
Durchmesser der Tiegeldffnung nach oben zu verringern und zu groBe Warmeverluste durch
Abstrahlung zu verhindern (abgestrahlte Wirmeleistung Psgant. = 0Qswan./dt ~ T9).
Verunreinigungen der Schmelze durch herabfallende Teile der keramischen Isolation wird so
auch vorgebeugt.

Der Tiegel und der Ring werden mittig in den von der Spule umschlossenen Raum gesetzt,
um den maximalen magnetischen Fluss durch den Tiegel zu erhalten. Die
Tangentialkomponenten des Magnetfeldes werden immer kleiner, je ndher man der
Spulenmitte kommt (Abb. 4-11). Da der Tiegel mit konzentrischen Isolationskeramiken vom
Durchmesser der Spule umgeben wird, begilinstigt die zentrische Lage eine
radialsymmetrische Temperaturverteilung.
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magnetische
Feldlimen

Abb. 4-11. Verlauf der magnetischen Feldlinien und Schmelztiegel in der Spule.

Ein statisches Magnetfeld induziert keine Spannung im leitenden Tiegelmaterial, daher muss
sich dieses liber die Zeit dndern. Das bewirkte elektrische Feld im Iridium weist geschlossene
Feldlinien auf, die Elektronen des Iridiums bewegen sich folglich auf geschlossenen Bahnen.
Bei einer periodischen Anderung des Magnetfeldes werden diese Bahnen sogar kreisformig
und man spricht von Kreisstromen. Daflir war an der Spule ein Wechselstromgenerator
angeschlossen, der eine Leistung bis zu 40 kW liefern konnte bei einer Anderung der
Stromrichtung zwischen 3000 und 20000 mal in der Sekunde (3 — 20 kHz).

In den Ziichtungen dieser Arbeit wurde meistens mit 23 — 25 % der verfligbaren Leistung
gearbeitet (9,2 — 10 kW) und einem Wechselstrom von f= 8,6 kHz.

Folglich findet die Wérmeerzeugung in Tiegelwand und -boden statt und der
Ubergangsbereich der Wand zum Boden ist die heiBeste Zone des gesamten Aufbaus,
insbesondere also der Schmelze. In der Mitte ihrer Oberfliche hat sie hingegen eine viel
tiefere Temperatur. Die Konvektion verlduft daher an der Tiegelwand aufwirts, an der
Oberflache zur Mitte und dort wieder hinab zum Tiegelboden (Abb. 4-12) und es wird klar,
warum das Animpfen der Schmelze mittig erfolgt: Einerseits ist dort der kélteste zugéngliche
Punkt und die notwendige Unterkiihlung wird leichter erreicht. Andererseits ist dort die
Bewegung/der Materialtransport der Schmelze radialsymmetrisch (Kompensation der
Stromungen aus jeder Richtung) ebenso wie der thermische Gradient.
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Abb. 4-12. Konvektionsmuster der Schmelze im Tiegel bei induktiver Heizung.
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4.6.2 Thermische Isolation

Um den Tiegel herum, aber innerhalb der zylindrischen Spule, isolieren diverse Keramikrohre
und Vliese die beheizte Zone gegeniiber der kalten Umgebung (Abb. 4-15). Wichtig ist die
Verwendung von nichtleitenden Materialien, damit diese nicht ebenfalls in das Magnetfeld
einkoppeln. Meistens kommen AlbO3 und ZrO> zum Einsatz. Bei sehr hohen Temperaturen
flieBt auch in der Keramik ein Strom, indem Sauerstoffionen iiber Gitterfehlstellen der
Kfristallite wandern. Dabei kann die Isolation schmelzen und zumindest wird das idealerweise
radialsymmetrische Temperaturprofil durch die inhomogene Leitfahigkeit der Keramik stark
gestort. ZrO> weist aber verschiedene Phaseniiberginge auf, die bei einem
Temperaturwechsel von fast 2000°C ablaufen. Dadurch kann es zur Zerstérung der Keramik
kommen. Um dem entegenzuwirken, erfolgt die Zugabe eines zwei- oder dreiwertigen
Kations (z. B. Mg?" oder Y** (Friatec 2016)), womit eine groBere Stabilitit erreicht wird. Die
Hochtemperaturphase bleibt so in weiten Teilen metastabil erhalten (Beck 1998). Der
Ladungsunterschied zwischen Zr*' und dem Stabilisatorion fiihrt jedoch zur verstirkten
Fehlstellenbildung und die Ionenleitfdhigkeit steigt stark an. ZrO; besitzt zwar den hoéheren
Schmelzpunkt als Al,Os, neigt aber wegen der notwendigen Stabilisierung eher zur
Ionenleitung. Da jedoch keine Anzeichen fiir Ionenleitung in der Keramik erkennbar waren,
konnte der hohere Schmelzpunkt ausgenutzt und fiir den inneren Teil der Isolation ZrO»
verwendet werden. Im kiihlen duBleren bzw. oberen Bereich war dies hingegen Al>Os.

Der Tiegel steht im Rohr daher auf einer Schiittung ZrO;-Granulat, dessen hohe Porositit die
Wirmeleitung zusétzlich unterbindet. Ein ZrO»-Vlies umgibt Tiegel und Schiittung
zylindrisch und wird nach auBlen durch ein Al,Os-Keramikrohr mit anndhernd
Spulendurchmesser gestiitzt. Oberhalb der Spule folgt ein weiteres Keramikrohr (meistens in
Kombination mit Vlies) als passiver Nachheizer um den Temperaturgradienten um den
wachsenden Kristall herum nicht zu steil werden zu lassen. Andernfalls kénnen sich Risse
bilden und den Kristall zerstéren oder die nutzbaren Bereiche werden zu klein. Ein flacherer
Temperaturgradient {iber der Schmelze sorgt auch fiir stabilere Konvektion im Tiegel und
vermeidet Turbulenzen. Auf dem Nachheizer selbst liegt ein keramischer Deckel mit kleinem
Loch in der Mitte, wo die Ziehstange hindurchlduft, und ganz obenauf folgt eine Lage Al>Os-
Vlies. Die Kammerinnenwand selbst ist metallisch beschichtet, um Warmestrahlung an den
Winden reflektieren zu konnen und verfiigt ebenso tiber ein zentrales Loch fiir die Ziehstange
an ihrer Oberseite.

Die Ziehstange ist an einem verfahrbaren Ziehkopf direkt liber der Ziichtungskammer
montiert und ihre Aufhidngung mit einer empfindlichen Waage verbunden, um bei der
Zichtung die tatsdchliche Gewichtsdnderung mit der gewiinschten abgleichen zu konnen.
Dies ist wichtig, um den Kristall gleichméBig und mit einer bestimmten Form wachsen lassen
zu konnen, woflir aus Kristalldichte, gewiinschter Kristalldimensionierung (— Volumen) und
Ziehgeschwindigkeit die Sollwachstumsrate ermittelt wird. Zu schnelles bzw. zu langsames
Wachstum oder gar Materialverlust lassen auf eine zu hohe oder zu niedrige Temperatur
schlieBen, was durch entsprechende Steuerung der Heizleistung ausgeglichen werden kann.
Man nennt eine solche Eingriffsmoglichkeit Durchmesserkontrolle, sie erfolgte in dieser
Arbeit automatisch mittels eines PID-Reglers.
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Abb. 4-13 zeigt eine typische Anlage zur Durchfiihrung von Czochralski-Ziichtungen.

Ziehkopf +
Wigezelle
Hubschiene
Ziehstange
Uberdruckventil
Schiauch fisr
Wasserkithlung
der Kammerwand
g it Druckmess-
Evaluierung seihen
Schutzgas
zuleitung

Abb. 4-13. Czochralski-Ziichtungsanlage wie sie fiir die Ziichtungen dieser Arbeit verwendet wurde.

Die oben geschilderten Details der Ziichtungskammer und des Aufbaus innerhalb der Spule
konnen den nichsten Abbildungen entommen werden.

Abb. 4-14. Blick in den Innenraum der Ziichtungsanlage mit Spule, Isolationsaufbau und Ziehstange.
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Abb. 4-15. Isolationsaufbau in der Spule mit durchgefiihrter Ziehstange (links) und mafstdbliche Querschnitts-
zeichnung mit den einzelnen Isolationsbestandteilen (rechts).

4.6.3 Tiegelfiillung

Der Tiegel enthielt die (bis auf beabsichtigte Variationen) stochiometrische
Schmelzzusammensetzung Yb:CaGdAlO4 bzw. Yb:CaYAIlO4 durch die Befiillung mit den
oxidischen Ausgangsmaterialien. Als Edukte wurden CaCOs, Al,O3;, Gd203 und Yb203 in
Pulverform mit Reinheiten von 99,99 — 99,999 % verwendet (CaCOs zersetzt sich etwa bei
der halben Schmelztemperatur von 1750°C in CaO und CO, letzteres entweicht als Gas). Die
Einwaage entsprechender Mengen geschah in einem Kunststoffbehélter, worin sie dann mit
einem Taumelmischer etwa eine Stunde lang vermengt wurden. Das homogenisierte
Gemenge wurde dann in den Tiegel gefiillt und mit einem St68el mechanisch verdichtet. Die
bendtigte Einwaagemenge ergab sich aus dem Tiegelvolumen und der bekannten
Kristalldichte unter der Annahme, dass die Schmelze 80 % der Festkorperdichte aufweist. Die
Einwaage richtet sich nach einem moglichst hohen Fiillstand des Tiegels, da so groBere
Temperaturgradienten und stabileres Wachstum erreicht werden. Zwischen den Pulverkdrnern
ist niemals das Porenvolumen durch hindisch ausgeiibten Druck ganz zum Verschwinden zu
bringen, deshalb konnte mit dem beschriebenen Vorgehen immer nur etwa ein Drittel des
Startmaterials in den Tiegel eingefiillt werden. Der Rest wurde dann meistens nach
Aufschmelzen des Tiegelinhalts durch einen Quarzglastrichter von oben durch die Offnung
fiir die Ziehstange in den Tiegel geschiittet. Hierbei besteht die Gefahr, dass ein Teil des
Pulvers durch die Konvektion der Ziichtungsatmosphére verblasen wird und nicht in den
Tiegel gelangt. Bei hohen Anforderungen an die Genauigkeit der Einwaagen oder bei
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geringen Mengen wurde daher die Pulvereinfiillung und Verdichtung bei Raumtemperatur
vorgezogen und der Aufschmelzvorgang ggf. mehrmals wiederholt.

Verteilungskoeffizienten kn(x) # 1 verursachen die Anderung der Schmelzzusammensetzung
iiber die Ziichtung. Selbst bei genauesten Nachwaageberechnungen treten Materialverluste
beim Einfiillen auf, so dass sich iiber den Lauf der Ziichtungen eine immer wieder
nachgefiillte Restschmelze von der gewiinschten Zusammensetzung i. d. R. entfernt.
Verunreinigungen haben meistens kp(x) << 1 und reichern sich ebenfalls in der Schmelze an.
Soll dann noch die Dotierung verdndert (besonders, falls zu verringern) oder eine andere
Verbindung geziichtet werden, so ist es notwendig, die erstarrte Restschmelze aus dem Tiegel
zu entfernen. Dazu wurde ein Pressluftmeiflel verwendet und in einigen Fillen der
Schmelzrest mit einer Propangasflamme bis zur Glut erhitzt und unter kaltem Wasser
abgeschreckt. Diese mechanische Belastung macht oft zusidtzliche Tiegelreparaturen
erforderlich. Zur Beseitigung letzter Riickstdnde der Restschmelze und metallischen Abriebs
des MeiB3els kam der Tiegel nach Abschluss aller Reparaturen nochmals fiir einen Tag in ein
Bad aus 12 %-iger Salzséure.

4.6.4 Die geometrische Gestalt der Wachstumsfront

Wie die Phasengrenze Schmelze-Kristall geformt ist, hat entscheidende Auswirkungen
sowohl auf Durchmesser und Facettenausbildung als auch auf den internen, vom Idealkristall
abweichenden Aufbau, die sog. Realstruktur.

Kristallisation findet nun an den Punkten statt, an denen die Tiegelfiillung die
Schmelztemperatur der Substanz erreicht, kéltere Zonen sind bereits mit Kristallmaterial
ausgefiillt. Daher zeichnet die Wachstumsfront Lage und Form der Schmelzpunktisotherme
nach. Die Schmelze im Tiegel befindet sich etwas oberhalb der Schmelztemperatur, so dass
die Schmelzpunktisotherme vor dem Einbringen des Impfkristalls (,,dnimpfen ‘) hoher als die
Schmelzoberflache liegt. Sobald jedoch geniligend Warme iiber Impfkristall und Ziehstange
abgefiihrt wird, verlagert sie sich in die Schmelze hinein und der Kristall wichst, bis er sie
erreicht hat. Sie reicht dort umso tiefer, je groBer die in der Schmelze vorhandenen
thermischen Gradienten sind. Umso groBer sind dann auch die seitwirtigen Unterschiede der
Wachstumsgeschwindigkeit und die Grenzfliche wird ein zunehmend steileres
Rotationsparaboloid. Man spricht von einer grolen Durchbiegung. Liegt die
Schmelzpunktisotherme genau auf der Schmelzoberflache, so findet kein Wachstum statt und
bei einer stark iiberhitzten Schmelze kann sie innerhalb des Impfkristalls verlaufen, der dann
bis dorthin abschmilzt. In allen diesen Fallen wird sich ein neuer statischer Zustand einstellen,
in dem die Phasengrenze der Schmelzpunktisothermen folgt. Beginnt man jedoch, den
Impfkristall nach oben zu ziehen, so benetzt die Schmelze seine Unterseite und wird mit
angehoben, es bildet sich der sog. Schmelzmeniskus. Die Isothermen &dndern im Gegensatz
zum Meniskus ihre Lage nicht (— Unterkiihlung; muss im Ostwald-Miers-Bereich liegen,
Abschnitt 4.1.2) und die Phasenfront verschiebt sich erneut nach unten, so dass zusitzliches
Kristallmaterial anwéchst. Durch fortlaufendes Ziehen wird so ein kontinuierliches und
gerichtetes Kristallwachstum erreicht, das die Vorteile der heterogenen Keimbildung ausnutzt
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ohne durch spontane Keimentstehung beeintrichtigt zu werden. Dies ist der eigentliche
Wirkmechanismus des Czochralski-Verfahrens.

Stimmen Zieh- und Wachstumsgeschwindigkeit {iberein, so wird der Impfkristall unter
Beibehaltung seines Durchmessers verldngert. Zieht man den Kristall sehr schnell nach oben,
so ist die Benetzung des Impftkristalls mit Schmelze unvollstindig und der Durchmesser des
Kristalls nimmt ab (gleiches passiert, wenn der Temperaturgradient in der Schmelze sehr
gering ist, schwache Durchbiegung oder ebene Wachstumsfront). Zieht man sehr langsam, so

ist die Benetzung vollstindig und der Kristalldurchmesser bleibt gleich oder nimmt sogar zu
(entspricht einem groBen Temperaturgefille der Schmelze, groBe Durchbiegung).
Der Zusammenhang von Meniskusform und Kristalldurchmesser ist in Abb. 4-16 dargestellt.

Kristall
Meniskus

Abb. 4-16. Meniskusform und Kristalldurchmesser: Zieh- und Kristallisationsgeschwindigkeit gleich (vz = vk)
—> konstanter Durchmesser des Kristalls (links). vz < vk = Durchmesser nimmt zu (Mitte). vz > vk =
Durchmesser nimmt ab (rechts oben). Zu geringer Temperaturgradient in der Schmelze >
Schmelzpunktisotherme verlagert sich in den Kristall, der dann schmilzt (rechts unten).

Die Durchbiegung kann man ebenso mit der Rotationsgeschwindigkeit beeinflussen. Sehr
schnelles Drehen befordert die Schmelzkonvektion, Temperaturgradient und Phasenfront
werden steiler. Langsames Drehen hat keinen so ausgepriagten Effekt und fiihrt zu geringeren
Durchbiegungen. Dabfiir spielt jedoch nur die primdre, aus thermisch bedingten
Dichteunterschieden resultierende sog. Schwerkraftkonvektion der Schmelze eine Rolle.

Bei besonders schneller Rotation des wachsenden Kiristalls konnen kiihlere
Schmelzbestandteile aus der Tiegelmitte auf den Rand zu befordert werden und es entsteht ein
umgekehrtes Transportmuster in der Schmelze. FEinmal induziert (material- und
gradientenabhingige Grenzrotationsrate), ldsst diese erzwungene Konvektion die
Durchbiegung wieder abnehmen. In den Ziichtungen dieser Arbeit spielte ein solcher Effekt
jedoch keine Rolle, da die Kristalle stets mit geringeren Frequenzen gedreht wurden.

Je mehr Kristallmaterial angewachsen ist, umso mehr wird die Wérmeableitung gegeniiber
der Zeit direkt nach dem Animpfen durch den Kristall selbst bestimmt. Um Lage und Form
der Schmelzpunktisotherme konstant zu halten, ist daher eine langsame Erhoéhung der
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Rotationsrate oft hilfreich. Insbesondere bei sehr dunkel gefiarbten Kristalle spielt dies eine
Rolle.

Bei der Herstellung von Probenmaterial ist zu bedenken, dass das Konzentrationsprofil eines
Dotierstoffs x immer der Form der Wachstumsfront folgt. Daher existiert nicht nur ein axialer
(kp(x) # 1), sondern auch ein radialer Konzentrationsgradient und die Durchbiegung des
Kristalls gibt einen Hinweis auf den Verlauf von Flachen gleicher Konzentration.

Je komplizierter der Kristall bzw. sein Wachstumsmechanismus ist (z. B. vielteilige
strukturelle Baueinheiten, inkongruentes Verhalten, konstitutionelle Unterkiihlung), umso
langsamer ist seine Kristallisations- und daher die mogliche Ziehgeschwindigkeit. Elementare
Metalle (konstitutionelle Unterkiihlung unmoglich) konnen z. B. mit bis zu 100 mm/h
gezogen werden, viele Oxidkristalle mit 1 — 2 mm/h und inkongruent schmelzende
Materialien sogar nur mit 0,1 mm/h (Wilke & Bohm 1988).

Die Wahl einer Ziehgeschwindigkeit ist nicht nur vom Gedanken an die Warmeableitung und
den Kristalldurchmesser (1) getrieben, sondern muss ebenso der Vermeidung konstitutioneller
Unterkiihlung (2) Rechnung tragen (T7iller-Kriterium, Abschnitt 4.4). Ebenso wird die
Kristallqualitit von der Ziehgeschwindigkeit beeinflusst, je nachdem ob in Ziichtungsrichtung
atomar glattes oder rauhes Wachstum vorherrscht (3) (Abschnitte 4.2.1, 4.2.2). Es
konkurieren also verschiedene Aspekte und nicht immer existiert eine feste
Ziehgeschwindigkeit, die diesen drei Punkten gleichzeitig gerecht wird.

Die Durchbiegung hat entscheidende Auswirkungen auf die Realstruktur des geziichteten
Materials. Da der Kristall immer senkrecht zur Schmelzpunktisotherme wéchst, werden
vorhandene Storungen bei einer konvexen Phasenfront seitlich aus dem Material
herauswachsen (4), so dass sich aus diesem Blickwinkel groe Kriimmungen an der
Grenzflache eignen.

Je nachdem, welche Formen {hkl} tangential zur Wachstumsfront liegen, bestimmt das
Wachstumsverhalten auf diesen Netzebenen die Kristallisation. Einzelne Bereiche der
Phasenfront konnen rauhes Wachstum, andere wiederum glattes Wachstum bevorzugen und
es kommt dort zur Facettenbildung. In ersteren Zonen ist die Wachstumsgeschwindigkeit
proportional zur Unterkiihlung (Abschnitt 4.2.2), die gegeniiber dem Temperaturgradienten in
der Schmelze klein ist. Demnach folgt die Wachstumsfront in rauh wachsenden Bereichen
anndhernd exakt der Schmelzpunktisotherme. Dagegen ist auf glatt wachsenden Bereichen
eine deutlich groBere Unterkiihlung der Schmelze erforderlich, das Wachstum bleibt hinter
der Schmelzpunktisotherme zurlick und wird instabil. Zudem erhoht sich dann die Gefahr der
konstitutionellen Unterkiihlung, weswegen in oder an einem facettierten Bereich oft
Einschliisse vorhanden sind, die im Rest des Kristalls nicht auftreten (Abb. 4-17). Im
Kristallvolumen finden sich also von unterschiedlicher Wachstumskinetik geprigte Zonen mit
von einander abweichender Realstruktur, die man Kerne nennt. Die Verteilung eines
Dotierstoffs innerhalb eines Kerns kann sich von umliegenden Bereichen unterscheiden und
an den Grenzbereichen kommt es zu Verspannungen. Oft muss daher bei der Fertigung darauf
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geachtet werden, Material aus den Kernen oder deren Rdndern zu vermeiden um definierte
und gleichbleibende Eigenschaften im Werkstiick zu erhalten. Facettenbildung an der
Wachstumsfront ist also meistens unerwiinscht. Durch die passende FEinstellung der
Durchbiegung kann man versuchen, facettierte Bereiche moglichst klein zu halten und nur
rauh wachsende Bereiche tangential zur Wachstumsfront anliegend zu haben. Alternativ kann
durch hohe Rotationsraten eine flache Grenzfliche auf einer Facette erzeugt werden, deren
kinetische Eigenschaften dann den gesamten Kristallquerschnitt dominieren. SchlieBlich ist
sehr langsames Ziehen eine Moglichkeit, trotz Facettenwachstums eine ausreichende
Kristallqualitit zu erreichen.

Kennt man die morphologisch bedeutenden Flidchen des Kristalls, so kann bei storender
Kernbildung der Form {hkl} auch eine Ziichtungsrichtung gewihlt werden, in der die
entsprechenden Flachen nirgends auf der Wachstumsfront liegen. Zeigen die Senkrechten auf
solche Fldachen radial von der Ziichtungsachse weg, so erhilt der Kristall eine facettierte
Mantelflache, was jedoch keine Kernbildung mehr nach sich zieht.

Den Idealfall stellt also eine unfacettierte, makroskopisch rauhe und wegen (4) deutlich
konvexe Wachstumsfront dar. Zusammen mit den Punkten (1) — (3) sind also ausreichend
langsame Ziehgeschwindigkeiten und nicht zu geringe Rotationsraten empfehlenswert. Die
eingestellte Durchbiegung sollte der Facettenbildung so wenig Raum wie moglich lassen.



4. Kristallisation und Einkristallziichtung 116

4.7 Die Wachstumsfront bet CALGO/CALYO

Aufgrund der hohen Warmeleitfahigkeit von CaGdAlO4 und CaYAIO4 (Tab. 2-8) ist Punkt
(1) aus Abschnitt 4.6.4 der am wenigsten problematische. Da beide Materialien anndhernd
kongruent schmelzen, sollte die konstitutionelle Unterkiihlung (2) aufgrund von
Zusammensetzungsdanderungen der Schmelze ebenfalls keine groBen Schwierigkeiten
bereiten. Da die Kristallstruktur eine hohe Packungsdichte aufweist, ist mit atomar glattem
und daher grundsitzlich langsamem Wachstum zu rechnen. Bei Ziichtungen mit 1 mm/h
herrscht stabiles Wachstum vor, so dass (3) beriicksichtigt wird. Bei der Ziichtung ||<100>
auftretende {101}-Facetten sind unter den typischen Ziichtungsbedingungen (Tab. 4-1) stets
klein (Abb. 2-4, 4-17), die Kernbildung bleibt lokal begrenzt. Andere Normalen auf
morphologisch bedeutende Netzebenen stehen stets senkrecht zu <100> und bestimmen
lediglich die Mantelflache (Woensdregt et al. 1997). Da sich mit 12 — 18 Umdrehungen pro
Minute im Isolationsaufbau aus Abb. 4-15 immer eine konvexe Wachstumsfront einstellte,
kann man das Herauswachsen von Gitterfehlern annehmen und (4) wire erfiillt.

Abb. 4-17. Konvexe rauhe Wachstumsfront eines CaGdAlO4-Kristalls mit Facetten vom Typ {101} (links) und
polierte Kristallscheibe mit sich hdufenden Einschliissen um den korrespondierendem {101 }-Kern (rechts).

Die verwendeten  Ziichtungsparameter sollten also eine  hinreichend  gute
Kristallqualitat/Realstruktur liefern.

Das Auftreten gleichméBig verteilter feiner Einschliisse im gesamten Kristall (in und
auBerhalb des Kerns) widerspricht zudem der Annahme, sie riihrten aus der unterschiedlichen
Anwachskinetik in den rauhen und glatten Bereichen der Phasenfront her (die groberen rund
um den Kern sehr wohl). Wegen des kongruenten Schmelzens scheidet auch die
konstitutionelle Unterkiihlung (2) als Ursache aus, so dass ihr Ursprung kaum in den
»falschen® Ziichtungsbedingungen zu suchen ist. In gewissen Grenzen variierte Parameter wie
die thermischen Gradienten, Ziehgeschwindigkeit und Rotationsrate sollten also auf die
Einschlussdichte einen eher geringen Einfluss haben, so dass sich die Untersuchungen dieser
Arbeit hauptséchlich auf die Schmelzstochiometrie konzentrierten.
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4.8 Standardziichtungsbedingungen

Um die Ziichtungsbedingungen moglichst vollstindig zu charakterisieren, sind die axialen
Temperaturgradienten in Ziehrichtung bei schmelzfliissigem Tiegelinhalt gemessen worden.
Dies geschah mit einem Pt-Rh-Thermoelement, dass am Ziehkopf (Abb. 4-13) montiert und
somit hohenverstellbar war. Der in Abb. 4-15 gezeigte Aufbau, mit dem rissfreie Kristalle
geziichtet werden konnten, weist den in Abb. 4-18 gezeigten Temperaturverlauf auf:
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Abb. 4-18. Temperaturabnahme mit zunehmender Hohe {iber dem Tiegel im Isolationsaufbau von Abb. 4-15.
Die Messpunkte sind orange markiert, Nachheizer, Nachheizerdeckel und Vlies sind maf3stabsgetreu mit
grauer Farbe eingezeichnet. Die Hohe 0 mm entspricht dem Tiegeloberrand. Bei der Messung befand
sich der Tiegelinhalt im schmelzfliissigen Zustand, so dass der gezeigte Verlauf ungefihr dem Zustand
wihrend der Ziichtung entspricht.

Man erkennt innerhalb des Aufbaus drei verschiedene Bereiche. Nahe am Tiegel, an der
Grenze zwischen Nachheizer und Tiegelisolation (0 — 30 mm), betrdgt der durchschnittliche
Gradient 7,2°C/mm. Innerhalb des Nachheizers liegt eine Zone mit relativ geringem Abfallen
der Temperatur (30 — 100 mm). Der Gradient liegt dort bei 3°C/mm. Die grofite
Temperaturdnderung von 13°C/mm findet man schlieBlich zwischen Nachheizer und dem
oberen Ende des Aufbaus (100 — 155 mm). Der grundsétzliche Verlauf mit drei klar
verschiedenen Bereichen stimmt mit den Verhéltnissen tiberein, die von Reiche et al. (1985)
beschrieben werden. Ein Gradient von 1 - 2°C/mm wird dort beim Ubergang in den (aktiven)
Nachheizer angegeben, weswegen der Verlauf etwas flacher als beim hier verwendeten
passiven Nachheizer ist.
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Mit dem bis hier beschriebenen Verfahren und der Ziichtungsanordnung aus Abb. 4-15
konnen Yb:CaGdAlOs- und Yb:CaYAlO4-Kristalle ohne makroskopische Méngel geziichtet
werden, so dass diese Bedingungen als Standardbedingungen bezeichnet werden. Tab. 4-1
stellt sie zusammen. Die Arbeitsschritte und Zeitdauern von einer Ziichtung bis zur nichsten
konnen Abb. 4-19 entnommen werden.

Tab. 4-1. Ziichtungsparameter zu Beginn dieser Arbeit (sog. Standardbedingungen)

Tiegelmaterial Iridium
ISOIE(IX(];E .a‘r‘r_ll"lgl)e gel 70,
ISOIatl?X lil.ﬂieitlll;;relche ALOs
Einwaage stochiometrisch
Schmelzmasse 1116,8 g
Heizung induktiv
Heizleistung 9—-10kW
Atmosphdre (Fluss:NZzOO /h)
Ziehgeschwindigkeit 1 mm/h
Rotationsgeschwindigkeit 12 RPM
Impfkristall Yb:CALGO
Ziichtungsrichtung <100>
Homogenisierungszeit 24t
der Schmelze
Abkiihldauer 24 h

Die Uberpriifung der Orientierung der Impfkristalle (meistens <100>, vgl. jedoch auch Tab.
5-14) kann durch das Erstellen von Laue-Aufnahmen und anschlieenden Vergleich mit den
in Anhang A 2 gezeigten Bildern geschehen.
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Tag 1:
- Isolation aufbauen

- Ausgangsmaterial vorbereiten und
in Tiegel fiillen

- Material aufschmelzenn 15 h

Tag 2:

- restliches Ausgangsmaterial
nachfifllen

- Schmelze 24 h
homogenisieren lassen (z. B.
Ausgasen von CO2, stabiles

Tag 3:

- Einbringen des Impfloristalls
(Animpfen’)

- Ziichtungsdauer ~ 5 - 6 Tage

Tag 8-9:

- Abldihlen 24 b

Temperaturfeld)
| -J'/-(‘-H- L i
| Sl

Abb. 4-19. Zeitlicher Ablauf einer Czochralski-Ziichtung. Das linke griine Bild zeigt die Schmelze mit Konvektion nach dem Animpfen, rechts davon ist der wachsende Kristall
zu sehen. Die Spektren rechts unten stehen sinnbildlich fiir die Kristallcharakterisierung (siche Kap. 5 + 6).

Tag 10:
- fertigen Kristall ausbanen

- Dokumentierung und
erste Charakierisierungen

- ggf. Tiegelreinigung,
Uberprifung und Reparaturen

P nachste Zichtung




5. Zichtungsexperimente

Unter Verwendung der in Tab. 4-1 aufgefiihrten Parameter sind zu Beginn der Arbeit
zunidchst einige Ziichtungen durchgefiihrt worden, um ein Bezugsmaterial zur Verfligung zu
haben. Mit den typischen Eigenschaften jener Kristalle wurden alle Materialverdnderungen
bei variierten Ziichtungsbedingungen verglichen. Abb. 5-1 zeigt zwei solche
Referenzkristalle.

leichter Impfkristall

Flaschenhals

gezogene Impfhkristall-
verlingerung

Lweitkorn

c-Fliche

11 7mm

k - Nachhemzer
r : ﬂ

Abb. 5-1. Calgo-Kristalle geziichtet unter den Bedingungen von Tab. 5-1. Der blaue Pfeil weist in Ziichtungs-
richtung <100>. Linker und rechter Kristall sind nicht dasselbe Individuum, die Querschnittsaufnahme
gehort jedoch zum rechten Kristall. Man beachte auch die intern zerissenen Zweitkorner rechts.

Das linke Bild zeigt die Situation beim Offnen der Ziichtungsanlage, wenn der Kristall noch
mit der Ziehstange verbunden ist.

Auffilligstes Merkmal ist seine dunkelorange Férbung und die bereits in Abb. 2-4
beschriebene typische Facettierung ({103}, {001}; vgl. Woensdregt et al. 1997). Da das
Material von sich aus keine farbenden chemischen Bestandteile hat (vgl. Kapitel 6), ist ein fiir
sichtbares Licht vollkommen transparenter Kristall zu erwarten. Die Farbe weist somit auf
untypische Absorptionen und folglich Energieverluste hindurchgehender Strahlung hin, so
dass die Entwicklung farbloser Kristalle wichtig erschien. Als Ursache kommen neben
eventuellen Verunreinigungen insbesondere Gitterdefekte wie z. B. Fehlstellen infrage.

Das rechte Bild zeigt die ebenfalls hidufig auftretende Bildung von Rissen und Zweitkornern.
Bereits ab dem Bereich der Durchmesserzunahme am Kristallanfang kdnnen bei ungiinstigen
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thermischen Bedingungen Zonen mit einer anderen als der durch den Impfkristall
vorgegebenen Orientierung entstehen, was stets auf den c-Flichen eines richtig orientierten
Mittelteils  geschieht. Da dieses Phinomen noch nicht in der gezogenen
Impfkristallverldngerung auftritt (durch die das seitliche Herauswachsen von Stérungen vor
Beginn der Durchmesserzunahme unterstiitzt wird), konnte es mit einer zu schnellen oder zu
langsamen Durchmesserzunahme bzw. falscher Leistungsregelung wihrenddessen
zusammenhingen. Verschiedene Offnungswinkel des kegelformigen oberen Kristallbereichs
konnen bei diesem Problem helfen.

Zur Vermeidung von Wachstumsstorungen wie der Zweitkornbildung schon am Impfkristall
wird iblicherweise ein leichter Flaschenhals gezogen (Abschnitt 4.6). Er ist im Bild 5-1
ebenfalls erkennbar. Die Zweitkdrner stehen gegeniiber dem zentralen Kristallbereich unter
starker Spannung, so dass sie intern zu Rissbildung neigen und auch das richtig orientierte
Mittelstiick mitunter zerstoren. Andererseits konnte bei stark ausgeprédgten c-Facetten wie im
linken Bild in Abb. 5-1 oder auch Abb. 2-4 immer ein rissfreier Kristall erhalten werden.
Grof3e c-Flachen sprechen fiir eine geringe Wachstumsgeschwindigkeit [|[<001>, ein flacher
radialer Temperaturgradient und/oder eine langsame Dickenzunahme in der Schulter/geringer
Offnungswinkel scheinen also von Vorteil zu sein. Ein Vergleich der Kristalle in Abb. 5-1
stiitzt die Annahme, wenn man die Schulterwinkel beider Exemplare vergleicht.

Neben der orangen Farbe ist die Vermeidung der Risse und Sekundéirkdrner der zweite
wichtige Arbeitspunkt bei der Optimierung der Kristallqualitit.

Der dritte wesentliche Aspekt wird erst bei der Herstellung polierter Kristallpraparate
sichtbar. Im gesamten Volumen entstehen kleine, fein verteilte Einschliisse in wechselnder
Dichte. Hinzu konnen deutlich grofere, aber auch wesentlich seltener auftretende
Fremdphasen kommen. Diese Partikel setzen die optische Transparenz des Materials herab
und konnen als Streuzentren fiir Licht wirken (Abb. 5-2), so dass die Anwendbarkeit als
Laserkristall eingeschrénkt ist. Die Eliminierung dieser Streuzentren erschien daher von

groBBer Bedeutung. Thre Prdsenz scheint mit einer gewissen Unstochiometrie der Kristalle
einherzugehen und kdnnte mit der Bildung von Farbzentren zusammenhéngen.

In Abb. 5-1 ist zusétzlich noch der Querschnitt des rechten Kristalls zu sehen. Die
Zweitkorner auf den c-Flachen sind so grof3, dass sich die sonst an der Wachstumsfront
auftretenden {101 }-Facetten (vgl. Abb. 2-4) nicht ausbilden konnten. Sind sie vorhanden, so
entsteht ein Kern wie in Abb. 4-17 mit entsprechender Auswirkung auf die Verteilung der
groberen Einschliisse.

Die nédchste Abbildung zeigt die Streuzentren in zwei Kristallen mit unfacettierter Front. Die
grole Variation ihrer Verteilung von Ziichtung zu Ziichtung unter sonst gleichen
Bedingungen und die Streuwirkung werden deutlich. Auch diese Beobachtung unterstiitzt
nochmals die in 4.7 getroffene Einschédtzung, dass die Ziichtungsparameter eine eher geringe
Rolle fiir die Entstehung zumindest der feinen Einschliisse spielen und der Einfluss der
Schmelzstochiometrie liberwiegen sollte. Von den sonstigen Ziichtungsparametern ist die
Temperaturverteilung an der Phasenfront immer noch die wichtigste Einflussgréfie, zumindest
was die Verteilung der Einschliisse betrifft. Dies wird in Abschnitt 5.1 begriindet.
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Abb. 5-2. Unterschiede der Streuzentrenverteilung in zwei polierten CaGdAlO4-Scheiben (a-Achse senkrecht zur
Bildfldche). Rot gerahmte Zonen: hohe Einschlussdichte. Griin gerahmte Zonen: geringe Einschlussdichte. Das
seitlich eingestrahlte Licht wird entsprechend dieser Dichte gestreut. Man beachte auch beide
PartikelgroBenfraktionen. Linke Probe: grobe Einschliisse vor allem im Zentrum, ggf. Korrelation mit Kern wie
in Abb. 4-17 (trotz jetzt fehlender Facetten an der Wachstumsfront). Rechte Probe: geringere Dichte, aber
gleichmédBige Verteilung der groberen Einschliisse liber das Volumen.

Die drei Problemkomplexe Farbe, Risse und Streuzentren fallen in dieser Reihenfolge ins
Auge. Die anschlieBende Diskussion beginnt jedoch bei den Streuzentren, da diese direkt von
den Ziichtungsbedingungen abhéngig sein sollten. Insbesondere die Stochiometrie der
Schmelze wird hierfiir besprochen. Erzielte Anderungen sind leicht iiberpriif- und
demonstrierbar anhand polierter Querschnitte. Ein moglicher Zusammenhang zur Farbe wird
angedeutet. Die thermischen Gradienten und der Ziichtungsaufbau sind fiir die Riss- und
Zweitkornbildung entscheidend. Die Beschreibung dieser Dinge folgt als zweites, ein
vertiefter Erkldrungsversuch fiir die Kristallfarbe schlief3t sich in Kapitel 6 an.

5.1 Streuzentren und Kristallzusammensetzung

Bei der Diskussion der Kristallstruktur und Stabilitit (Kapitel 2, 3) waren Entmischungen der
P-S-Folge gemill 2 ABCOs — AO (Steinsalz) + AB>C>O7 oder 2 ABCOs — A;BCOs +
BCO3 (Perowskit) fir CaGdAlOs und CaYAIlOs aufgrund deren hoher Stabilitit als
unwahrscheinlich eingestuft worden. Die Diskussion der Phasendiagramme der terndren
Systeme AO-B203-C,0; ldsst einige weitere Phasen moglich erscheinen, die als
Kokristallisationen in der Schmelze lichtstreuende Einschliisse im Kristall bilden. Sie sind in
Tab. 3-2 zusammengefasst. Im Fall ihrer Kristallinitdt fiihren Symmetrieiiberlegungen einer
orientierten Verwachsung von Matrix und Einschluss zu einer weiteren Eingrenzung auf die
dort griin markierten Zusammensetzungen. Der Abbau von Uberschussanisotropie (Kap. 3.5)
wiirde schlieBlich die Mdoglichkeit der Bildung von Gd»Os- bzw. Y203-Einschliissen erdffnen,
so dass insgesamt folgende Phasen in Betracht gezogen werden:
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Tab. 5-1. Ubersicht — Potenzielle Einschlussphasen in CALGO und CALYO

_ Substanz
GdAIO;, YAIOs
Gd,03, Y203
Gd4ALO9, Y4AL09
CaGdA1307, CaYA1307
CaAlLO4
Ca3A1206
Ca2Al14033

Die Untersuchung der Einschliisse stiitzt sich zunichst auf die Analyse ihrer Verteilung und
Morphologie. Es ist zu klaren, inwiefern sie mit dem Kristallwachstum in Verbindung stehen
und ob sie selbst kristallin sind oder nicht. Kann dann ihre Zusammensetzung bestimmt
werden, sollte sich ihre Entstehungsweise verstehen lassen und die Bildung im Idealfall
unterdriickt werden konnen. Dazu ist es weiterhin wichtig, ob es sich um eine oder mehrere
Phasen handelt und ob der Kontrast zur umgebenden Matrix chemisch scharf oder graduell
verlduft und inwiefern der Einschlussbestand von der Schmelzstochiometrie abhingt.

Als erster Schritt auf diesem Weg ist ein ein Langsschnitt senkrecht zur c-Achse durch einen
kompletten Kristall angefertigt worden. Es wurde untersucht, ob bestimmte Lagebeziechungen
zwischen Einschliissen und morphologisch bedeutenden Richtungen des Materials bestehen,
da dies in a-Schnitten senkrecht zur Ziichtungsrichtung (vgl. Abb. 5-2) zunichst nicht
festellbar war (jedoch: Abb. 5-5):

Abb. 5-3. c-Langsschnitt durch einen Yb:CALGO-KTristall. Einschlussverteilung langs der Wachstumsrichtung
und deren Lage entlang morphologisch bedeutsamer Kristallflichen. Unterschiedliche GroBenfraktionen
der Einschliisse sind mit 1) und 2) markiert.
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Es handelt sich um 5 Mol-%-dotiertes Yb:CaGdAlO4. Aufgrund eines Orientierungsfehlers
bei der Herstellung des Impfkristalls ist die Wachstumsrichtung gegentiber <100> um ~ 22°
verkippt. Auffillig sind zwei vorherrschende Kristallformen, entlang derer die Einschliisse
vorliegen. Es handelt sich zum einen um Netzebenen, die dem Typ {101} zugeordnet werden
und die auch oft an der Wachstumsfront in Erscheinung treten (Abb. 2-4, 4-17). Da es sich um
einen Schnitt senkrecht zu <001> handelt, miisste die Fortsetzung der einschlussreichen
Zonen |[{101} die Bildebene dann jedoch unter einem Winkel von 16,98° zur Senkrechten
darauf schneiden (siehe Tab. 2-8 fiir Gitterkonstanten), was anhand des Préparats nicht
nachweisbar war. Um diese Unsicherheit auszurdumen, wurde vom selben Kristall ein
weiterer Langsschnitt senkrecht zu <100> und zur Ziichtungsrichtung hergestellt (Abb. 5-4),
woraufhin der Flachenentyp {101} als gesichert gelten kann. Zweitens sind Haufungen von
Einschliissen auf Bereichen zu beobachten, die |[{110} orientiert sind (Abb. 5-3). Diese Form
tritt am Kristall zwar nicht in Erscheinung, ihr Aufkommen ist jedoch von Woensdregt et al.
(1997) fiir CALYO bei Vorliegen geordneter Sauerstofffehlstellen theoretisch vorhergesagt
worden (vgl. auch 6.5.3). Da in dieser Arbeit deren Vorhandensein auch als Ursache fiir die
orange Farbe der Kristalle vermutet wird, konnte ein Zusammenhang bestehen (Abschnitte
5.1.2, 6.5.3). Insgesamt korrespondiert somit die Kristalltracht recht deutlich mit den
Netzebenen, auf denen gehiduft Einschliisse auftreten und letzteres stimmt mit der von
Woensdregt et al. (1997) vorhergesagten Wachstumsmorphologie bei einer effektiven
Sauerstoffladung von -1,4e {iberein (— Sauerstofffehlstellen/potenzielle Farbzentren).

Abb. 5-4. a-Langsschnitt durch denselben Yb:CALGO-Kristall wie in Abb. 5-3. Einschlussreiche Zonen ||{101}.

In einigen Ziichtungen mit {101}-facettierter Wachstumsfront und Ziichtung in <100>-
Richtung ist ein Einschlussmuster dhnlich zu dem aus Abb. 5-3 in a-Schnitten aufgetreten, in
denen die Wachstumsrichtung senkrecht auf dem Bild steht. Dies ist in Abb. 5-5 dargestellt.
Statt {101} tritt hier jedoch die Form {103} zu Tage, die auch zur duBBeren Morphologie der
Kristalle gehort (Abb. 2-4, vgl. Woensdregt et al. 1997). Ganz allgemein stehen also Facetten-
und Einschlussbildung in einer Form von Wechselbeziehung (vgl. Kap. 6.5.3).

Zu erwarten wire demnach eine besser erkennbare Regelhaftigkeit der Einschlussverteilung
in allen Schnittlagen, je deutlicher facettiert der Kristall ist. Die Facettenbildung héngt
empfindlich von den Wachstumsparametern ab, da so iiber rauhes und glattes Wachstum
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entschieden wird. Besonders ausgeglichene Temperaturgradienten und langsames Ziehen
sollten also zu Erscheinungsbildern wie in Abb. 5-5 und weniger wie in Abb. 5-2 fiihren.

Abb. 5-5. Typische Einschlussverteilung entlang der morphologisch bedeutsamen Flachentypen {103} und
{110}. Bild senkrecht zur Wachstumsrichtung <100>, Wachstumsfront {101 }-facettiert.
Als Zwischenfazit und Grundsatz fiir kiinftige Ziichtungen kdnnen wir festhalten: Stabile
Wachstumsbedingungen mit relativ flachen Gradienten und geringen Ziehgeschwindigkeiten
sollten also zu stirker facettierten Kristallindividuen fithren, bei denen die Zweitkorn- und
Rissbildung unterbleibt. Die Einschliisse werden zunehmend homogen verteilt sein. Die
Einschlussbildung selbst muss anders unterdriickt werden (— Stochiometrie, Abschnitt 5.1.1).

Abb. 5-6. c-Léangsschnit von Abb. 5-3, dunkelfeldmikroskopische Aufnahmen der einschlussreichen Zonen
entlang der Formen {110} und {101}. Man beachte die klare Begrenzung zwischen Matrix und
streuzentrenenthaltenden Bereichen. Streuzentren scheinen mit periodischer Abfolge nur auf gewissen
Haufungszonen aufzutreten, die den genannten Kristallformen folgen. Die Durchsetzung des gesamten
Kristallvolumens findet nicht statt. Ein in regelméBigen Abstéinden ablaufender, aber zeitlich begrenzter
Bildungsprozess sollte daher vorliegen.
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Weiterhin sind am Kristallrand (Abb. §-3, 5-4) grof8ere Korner als im Inneren vorhanden,
intermedidre Korngroen kommen nicht vor und beide Fraktionen sind durch einen Bereich
ohne Einschliisse getrennt. Dies konnte mit dem radialen Temperaturgradienten bei der

Ziichtung zusammenhéngen, der im Kontaktbereich zur Schmelze sicher anders als jeweils
innerhalb von Schmelze und Kristall verlduft. Auch fehlt eine Kernstruktur, was mit der
unfacettierten Wachstumsfront dieses Kristalls erklart werden kann (vgl. Abb. 4-17).
Zusatzlich wurde festgestellt, dass die einschlussreichen Zonen scharf begrenzt gegeniiber der
Kristallmatrix sind, wie die obige Abbildung 5-6 zeigt. Die feinen Einschliisse haben eine
Ausdehnung von < 2 um. Sie scheinen mit periodischer Abfolge nur auf gewissen
Haufungszonen aufzutreten, die den Kristallformen {110} und {101} folgen. Die
Durchsetzung des gesamten Kristallvolumens findet nicht statt. Ein in regelméBigen
Abstidnden ablaufender, aber zeitlich begrenzter Bildungsprozess sollte daher vorliegen.

Der néchste Schritt umfasst die Beschreibung von Form, Grofe und kristallographischer
Orientierung der Einschliisse. Dafiir kamen licht- und elektronenmikroskopische Verfahren
zum Einsatz. Man findet fiir die groBeren Einschliisse eine oftmals anndhernd sechseckige
Gestalt bei bis zu 85 um Grofe, wihrend die feineren Streuzentren eher
rechteckig/leistenformig erscheinen (vgl. die im Vorgriff bereits verwendete Abb. 3-18):

Abb. 5-7. Dunkelfeldmikroskopische Aufnahmen der groben (links) und feinen Einschliisse (rechts).

In allen beobachteten Fillen hatten feine und grobe Einschliisse die Gemeinsamkeit, dass sie
mit der Richtung ihrer grofiten Lingenausdehnung immer senkrecht zur c-Achse auftreten.
Ebenso gab es nur geringe Abweichungen von der geometrischen Form. Bei den groben
Einschliissen zeigt sich auBlerdem in den meisten Fillen ein Spaltriss senkrecht zu ¢, der mit
der Schwiche der Bindung (Schichtzusammenhalt der P- und S-Lagen) in dieser Richtung
zusammentfillt.

Da die Einschliisse auf der gesamten Linge des Kristalls auftreten, in definierter Richtung
und gleicher Grofe/Gestalt auf morphologisch bedeutenden Flidchen, scheint ihre Bildung eng
mit dem Kristallwachstum verbunden zu sein. Zufillige Kokristallisation innerhalb der
Schmelze ist hingegen unwahrscheinlich. Das periodische Auftreten von Hdufungszonen quer
iiber den Kristalldurchmesser unterstiitzt diese Annahme (Abb. 5-3, 5-6). In der Nachschau ist
auch ihr Vorhandensein bei allen Ziichtungsbedingungen ein Argument dafiir, dass es sich
nicht um Kokristallisationen handelt, da man dann doch eine groBere Vielfalt der
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Erscheinungsformen vermuten kann. Zunichst war ndmlich aus dieser Beobachtung nur auf
die Stochiometrie als wichtigste StellgroBe geschlossen worden. Betrachtet man schlieBBlich
noch die Grofle des Hauptausscheidungsfeldes von CALYO/CALGO in Abb. 3-21, so wird
man schlieBlich die Idee der Kokristallisationen komplett verwerfen (fiir die 2 um-
Einschliisse), da sidmtliche Stabilitidtsgrenzen sehr weit von der stochiometrischen
Zusammensetzung entfernt sind. Dennoch ist die Kenntnis ihrer chemischen
Zusammensetzung unerldsslich um die Bildung zu verstehen.

5.1.1 Stochiometrie der Einwaage und chemische Zusammensetzung

Die Kiistallisation von CALGO und CALYO ist {ber einen  weiten
Zusammensetzungsbereich moglich (Abb. 3-21). Dies ist umso vorteilhafter, da die
Einwaagestochiometrie als wichtigster Faktor zur Einflussnahme auf die Einschlussbildung
erscheint. Die Entwicklung dabei war wie folgt:

Ausgehend von einer Schmelzzusammensetzung, die auch der Kristallzusammensetzung
CaGdAlO4 bzw. CaYAlO4 entsprach, wurde zunichst ein Kalziumiiberschuss von 10 Mol-%
zugesetzt. Grund dafiir ist die urspriingliche Annahme (vgl. Kap. 3), dass bei einer schwach
ausgepragten Inkongruenz (,,A2BCOs-Typ*) konstitutionelle Unterkiihlung auftritt, die die
Ca-reichere eutektische Zusammensetzung aus Abb. 3-21 als Kokristallisation entstehen ldsst
und so fiir deren unerwiinschten Einbau sorgt. Ca-Zusatz wiirde also iiber einen ldngeren
Zeitraum die Herstellung einschlussfreien Materials erlauben. Uberlegungen von Petit (2010)
und Jaffres (2013) vermuteten wiederum in den Einschliissen das Entmischungsprodukt
GdAlO:3, so dass ein Ca-Uberschuss dessen Bildung abschwiichen sollte.

Eigene Elektronenstrahlmikroanalysen (EMA) zeigen, dass die Matrix mehr Ca als Gd/Y
enthélt. Dies weist auf eine Gd- bzw. Y-reiche Einschlussphase hin. Petit (2010) und Jaftres
(2013) vermuten einen Sauerstoffdefizit und Fehlstellenbildung im Kristallgitter als
Farbursache. Demnach ldge wiederum ein Mangel an positiver Ladung vor, der durch Gd-
bzw. Y-Uberschuss kompensiert werden sollte. Ein iiberstdchiometrischer Einbau von Ca
sollte so ebenfalls abzumindern sein. In der Folge wurde also auch mit einem
Seltenerdiiberschuss (Gd + Yb bzw. Y + Yb) von 1 Mol-% gearbeitet.

Der Einbau eines grofleren Kations wiirde den Toleranzfaktor t (Glg. (2-3)) erh6hen und das
Material der Erfiillung der Additivititsregel ndherbringen (Abb. 2-15) bzw. vom kritischen
Wert t = 0,92 entfernen, ab dem die A,BCOs-Entmischung auftritt. Ist das Kation zudem nur
zweifach positiv geladen, so wiirde dessen Uberschuss die aus der P-S-Verwachsung
resultierende zu hohe positive Ladungsdichte (vgl. Kap. 2.3, 2.5 und 3.5) im Kristallgitter
etwas verringern und eine geometrische und elektrostatische Stabilisierung eintreten. Infolge
dieser Uberlegungen wurde 1 Mol-% Ca?" durch 1 Mol-% Sr** ersetzt und als SrCO;3 der
Schmelze hinzugefiigt. 1 Mol-% SE-Uberschuss wurde dabei beibehalten.

Nach einem Hinweis des Instituts fiir Laserphysik (ILP) der Universitdt Hamburg wiirden ein
Seltenerdiiberschuss (Gd + Yb) von 6,5 Mol-% und ein unterstochiometrischer Kalziumgehalt
von 94,5 Mol-% (=2 Cao,045Gd1,065A104,0425) es ermoglichen, anndhernd farblose Kristalle zu
erhalten (Kriankel 2014). Dieses Vorgehen, so war anzunehmen, sollte die Wirkung des



5. Ziichtungsexperimente 128

1 Mol-%-igen Seltenerdiiberschusses verstiarken.

Zur Priifung der Wirkung bei alleiniger Senkung des Ca-Anteils wurden auch Ziichtungen der
Zusammensetzung Cao,04sGdAlO3 945 durchgefiihrt.

Als letzte Modifikation wurde die vorletzte Anderung beibehalten, der Kalziumgehalt
unabhiingig von Uberschiissen und Mingeln jedoch um ein weiteres Prozent gesenkt:
Ca0,945-0,99Gd1,065A104,03305. Fiir die Yb-Dotierung wurde zudem angenommen, dass sie zur
Hilfte Ca®" und zur Hilfte Gd>" ersetzt, wihrend zu Beginn der Arbeit die einzuwiegende
Dotierung allein mit dem Gd-Gehalt verrechnet wurde: Ybx:CaGdixAlO4 gegeniiber

Ybi1,065x:Ca0,045-0,5x)0,99Gd1,065-(1-0,50)A102-(0,945-0,5%):0,99 + 3-(1,065-(1+0,5%) + 1))/2 =
= Yb1,065x:Ca(0,945-0,5x)0,99Gd1,065-(1-0,5x)A104,03305 + 0,30375x-

Mit einer Dotierung von 9,5 Mol-% Yb (Ybo,101:Ca(0,945-0,50,095)0,09Gd1,065:(1-0,5:0,095)A104,06191)
konnten schlieBlich farblose Kristalle mit nur wenigen Rissen und stark gesenktem
Streuzentrenbestand erhalten werden, wihrend die sonstigen Stéchiometrieinderungen keine
bedeutenden Verbesserungen mit sich brachten. Da im Anschluss auch farbloses, rissfreies
Material mit nur 2 Mol-% Yb geziichtet wurde, ist eine Unabhingigkeit von der
Dotierungskonzentration naheliegend. Auch undotierte CALGO-Kristalle sollten sich so
erzeugen lassen und die Kombination aus Ca-Mangel und Seltenerdiiberschuss liefert die
besten Ergebnisse unter den erprobten Schmelzzusammensetzungen.

Die Stochiometriednderungen sind in der folgenden Tabelle 5-2 zusammengefasst und in
Abb. 5-8 in das Phasendiagramm des Systems CaO-Y:03-Al,0Os stellvertretend fiir das
System CaO-Gd»03-Al,03 eingetragen; die optimale Zusammensetzung ist griin markiert. Zur
besseren Ubersicht der Summenformeln in der Tabelle ist die Dotierung Yb nicht mit
eingetragen. CaY AlO4 wurde ausschlieBlich stochiometrisch geziichtet.

Tab. 5-2. In dieser Arbeit erprobte Modifikationen der Einwaage

1 CaGdAlO4 Stochiometrisch

2 Ca; 1GdAIOy 10 Mol-% Ca-Uberschuss

3 CaGd; 01AlO4015 1 Mol-% SE-Uberschuss

4 S10,01Ca0,09Gd1,01AlO4 015 1 Mol-% Ca ersetzt durch Sr

5 Cao,045Gd1,065A104,0425 6,5 Mi}[iﬁ‘iEég};\il:ISg;ss, >3

6 Cao,945GdA103,945 5,5 Mol-% Ca-Mangel

T Gl Ao e siehe Text oben
3+(1,065-(140,5x) + 1))/2 (Krénkel 2014)

8 CaYAlO4 CALYO stochiometrisch

Im Folgenden werden die Unterschiede der Kristalle bei Verwendung der Stochiometrien



129 5. Ziichtungsexperimente

1 — 7 beschrieben sowie die durchgefiihrte Analytik von Matrix und Einschliissen damit und
mit der Position im Phasendiagramm in Beziehung gesetzt. AbschlieBend wird eine
Hypothese iiber die Einschlussentstehung aufgestellt.

60
30 Miel-%

Hauptausscheidungsfeld/
thermische Barriere

3 E ¢ 5 VLA S i 2050°
20 “RAR0E a 60 CaMg0; 80 Caflyz01g 100
il Mol % 17500 A0,

CF._EJ.IHDS}

Abb. 5-8. Position der Einwaagestdchiometrien von Tab. 5-2 im Phasendiagramm des Systems CaO-Y»03-Al,0;
von Richter & Gobbels (2010) anstelle von CaO-Gd»03-Al>03. Beachte die Lage von CaY AlO;4 auf einer
thermischen Barriere (Maximalwert der Liquidustemperatur in einer gewissen Umgebung).

Driickt man die Ca-Unterstochiometrie durch die Verinderliche y (Ca-Uberschuss = y-Werte
< 0) und den SE-Uberschuss durch z aus sowie den Faktor 0,99 durch c, so erhilt man
folgende allgemeine Summenformel fiir die CALGO/CALY O-Einwaageberechnung:

Yb1+2)x:Ca(1-y-0,5%)-cGd(1+2)(1-0,50A102-(1-y-0,5x)¢ + 3-(1+42)-(140,5x) + 1))2 =
= Yb+2x:Ca(1-y-0,5x)-cGd(142)-(1-0,50A10c + 3 + (0,75-0,5¢)x - ¢y + 1,52+ 0,75x2
Elektronenstrahlmikroanalyse (EMA)

Die Messungen wurden an einer Elektronenstrahlmikrosonde (EMS) vom Typ JEOL

JXA-8200 des Instituts fliir Geowissenschaften an der Johannes Gutenberg-Universitdt Mainz
durchgefiihrt. Sie verfiigt tiber fiinf wellenldngen-dispersive Spektrometer, von denen je eines
fiir die Detektion der charakteristischen Rontgenstrahlung (angeregter Ubergang in
Klammern hinter dem Element) der flinf zu analysierenden Metalle Ca (K,), Al (Kq), Gd (La),
Y (Ly) und Yb (L) verwendet wurde. Um aus den gemessenen Intensititen auf den
Elementgehalt der Probe riickschlieBen zu kdnnen, wird das Signal mit dem eines Standards
mit bekanntem Gehalt verglichen. Fiir Ca ist der Pyroxenoid Wollastonit Caz[Si3O9] die
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Standardprobe, fiir Alund Y Y3Al5012 (YAG), fiir Gd war dies Gd3GasO12 (GGG) und fiir Yb
ein damit dotiertes Phosphatglas. Die Anregung erfolgte mit einer Beschleunigungsspannung
von 20 kV, der Strahlstrom war 50 nA stark und die Messzeit pro Punkt belief sich auf 80
Sekunden. Um die gegenseitige Beeinflussung der Signale der verschiedenen Elemente aus
dem Ergebnis herauszufiltern, wird die sog. Matrix-Korrektur nach der PRZ-Routine benutzt
(Heinrich & Newbury 1991).

Die Proben miissen zudem leitfdhig gemacht werden, um die Elektronen des Messstrahls
abfilhren zu konnen, da remanente Aufladungen das Messergebnis verfialschen bzw. den
Strahl ablenken koénnen. Dafiir erhalten sie eine Graphitbedampfung, bei der im Vakuum ein
starker Strom durch einen Graphitstab flie3t und so der Kohlenstoff auf die Probe iibertragen
wird.

Die Messdaten werden in Gewichtsprozent der entsprechenden Oxide ausgegeben.

1. CaGdAIlO,4 — stochiometrisch

Abb. 5-5 zeigt das typische Erscheinungsbild der Einschliisse in einem stochiometrisch
geziichteten CaGdAlOs-Kristall mit facettierter Wachstumsfront. Aufler der beobachteten
Verteilung treten manchmal unregelméBigere Muster auf, besonders dann, wenn der Kristall
nur wenig ausgepridgte Facetten aufweist (vgl. Abb. 5-2). Die Stabilitit der
Ziichtungsbedingungen bzw. geeignete Bedingungen fiir glattes Flichenwachstum scheinen
also mit der Regelhaftigkeit der Einschlussverteilung klar in Zusammenhang zu stehen. Die
feinen ldanglichen Einschliisse (Abb. 5-7), die auf Abb. 5-3 die Orientierung definieren, sind
immer < 2 um, gréfere Einschliisse um 8 — 10 um Liange treten wenn dann nur sehr selten
auf. Oft sind es weniger als 20 in einer Kristallscheibe von 3 mm Dicke und 25 mm
Durchmesser.

Die Zusammensetzung der feineren Einschlussfraktion konnte im Fall stochiometrischer
Einwaage nicht ermittelt werden, da der Messfleck bei der Elektronenstrahlmikroanalyse
bereits einen Durchmesser von 2 pm hat. Die entsprechende Anregungsbirne reicht ebenfalls
einige pm in das Material hinein, so dass das Messergebnis des Einschlusses stark vom Signal
der Matrix tiiberlagert ist. Aufgrund ihrer geringen Anzahl wurde den groberen Einschliissen
keine grofe Bedeutung beigemessen und ihre Zusammensetzung erst bei anderen Einwaagen
(siehe 2., 4., 5. In Tab. 5-2) bestimmt. Die Zusammensetzung der Matrix wurde gemessen und
weicht indes etwas von der Einwaage ab. Bei 14 EMA-Messpunkten eines undotierten
Kristalls ergibt sich die Summenformel Cao.08Gdoos6AlO393. Das Ergebnis weist bereits auf
ein Sauerstoffdefizit der Matrix und einen gegeniiber Gd erhohten Ca-Gehalt hin (1 —2
Mol-%). Zudem ist der Al-Gehalt hoher als derjenige der anderen beiden Kationen und die
Abweichung des Gd-Gehalts gegeniiber Al ist fast doppelt so gro3 wie diejenige des Ca-
Gehalts (3,4 % gegeniiber 2 %). In Tab. 5-3 sind die Daten der 14 Messpunkte in
Gewichtsprozent der Oxide CaO, Al,O3 und Gd»>O3 angegeben und die entsprechenden Atome
pro Formeleinheit. Dabei liegt die in Kap. 2.2 erlduterte Annahme zugrunde, dass der Al-
Gehalt nicht variiert (vgl. auch SLA bei Pajaczkowska & Gloubokov 1998) und in der
Summenformel den Index 1 trigt (siche Cao,08AliGdo,06603,93).
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Tab. 5-3. EMA eines undotierten CaGdAlO4-Kristalls aus stdchiometrischer Schmelze

1 19,31 18,22 61,89 99,42 0,96 1 0,96
2 19,40 18,27 62,52 100,19 0,97 1 0,96
3 19,60 18,26 62,77 100,63 0,98 1 0,97
4 19,69 18,18 62,51 100,38 0,98 1 0,97
5 19,52 18,29 62,64 100,45 0,97 1 0,96
6 19,77 18,29 62,62 100,68 0,98 1 0,96
7 19,76 18,27 62,42 100,45 0,98 1 0,96
8 19,81 18,27 62,45 100,53 0,99 1 0,96
9 19,93 18,04 62,97 100,94 1,00 1 0,98
10 19,90 18,15 62,54 100,59 1,00 1 0,97
11 19,97 18,01 62,58 100,56 1,01 1 0,98
12 19,67 18,36 62,60 100,63 0,97 1 0,96
13 19,60 18,25 62,86 100,71 0,98 1 0,97
14 19,70 18,16 62,79 100,65 0,99 1 0,97

Die Beobachtungen zur Zusammensetzung sind wichtig, wenn man an den Abbau der
Uberschussanisotropie zur Stabilisierung der Kristallstruktur denkt (Kap. 3.5). Angenommen,
ein verminderter Einbau von Gd** findet statt, indem ||c benachbarte Positionen Gd (1) und

O (1) unbesetzt bleiben wobei die Spezies ,,GdO™‘anderweitig reagieren muss. Dieser
Mechanismus ermdoglicht nach Abschnitt 3.5.2 — 3.5.4 eine gewisse Selbststabilisierung der
Struktur, die wegen der statistischen Ladungsdichteverteilung notwendig wird. Zwei solche
zusammengesetzte Kationen und ein O (2) aus der Basis des Al-Oktaeders bilden GdOs.

Je Mol CaGdAlO4 entstehen so 0,034 Mol der Spezies GdO', weswegen 0,017 Mol
Sauerstoff von basalen O (2)-Lagen der Al-Oktaeder entnommen wiirden, um schlie8lich
0,017 Mol Gd>O3 zu bilden. Daraus ergidbe sich eine Konzentration von 0,034 Mol O (1)-
Fehlstellen und 0,017 Mol O (2)-Fehlstellen in einem Mol CALGO. Wenn nur
Sauerstofffehlstellen potenzielle Farbzentren darstellen, so kann mit den obigen Stoffmengen,
der Molmasse 288,3 g/Mol und der Dichte 5,96 g/cm® (Tab. 2-8) fir CALGO eine
Obergrenze ihrer Haufigkeit angegeben werden (vgl. Abschnitt 3.5 fiir (Ir-)Reversibilitit):

Reversible O (1)-Farbzentren: n(F O (1)) < 6,73-10%%cm?.
Irreversible O (2)-Farbzentren: n(F O (2)) < 3,365-10%%cm’.

Durch den Ca-Uberschuss gegeniiber Gd in der Matrix entpuppt sich CaGdAlO4 tatsichlich
als leicht inkongruent mit Tendenz zum A>BCOs-Typ (siehe Abb. 3-20 bzw. denke man sich
in Abb. 3-21 ein Peritektikum statt des Eutektikums beim linken roten Punkt im bindren
Schnitt). Die stete Anreicherung von Ca beim Kristallwachstum scheint einen
Ubersittigungseffekt in der Schmelze auszuldsen, dessen Abbau in periodischen Abstinden
zur Einschlussbildung in scharf begrenzten Zonen fiihrt, wie in Abb. 5-3 gezeigt. Die
Matrixzusammensetzung kann so {iberall konstant gehalten werden. Zur Fehlstellenbildung
wiirde es so bereits direkt an der Wachstumsfront wiahrend der Erstkristallisation kommen.
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Abschlieend ist zu sagen, dass die Messungen mit der Mikrosonde innerhalb gewisser
Fehlergrenzen =~ schwanken und von der Groe der hier  diskutierten
Zusammensetzungsunterschiede sein konnen. Da jedoch die Werte in Tab. 5-3 untereinander
sehr dhnlich sind und das Messergebnis gut mit den theoretischen und strukturellen
Voriiberlegungen {ibereinstimmt, wird der =zuletzt geschilderte Zusammenhang als
Kernhypothese dieser Arbeit betrachtet.

2. Ca;;GdAlOy; — Ca-Uberschuss

Bei der Zugabe eines 10 Mol-%-igen Kalziumiiberschusses zur Einwaage verdndert sich an
der Farbe der Kristalle nichts, ebensowenig an der Morphologie. Die Einschliisse der Lange

< 2 um sind auch vorhanden und ihre Dichte variiert nicht erkennbar. Die EMA der Matrix
eines mit 2 Mol-% Yb dotierten CALGO-KTristalls liefert zu Tab. 5-3 &hnliche Ergebnisse,
jedoch mit dem Unterschied, dass eine mittlere Summenformel aus zehn Messpunkten
Cap.995SE0.975A103 96 lautet. SE steht dabei fiir den zusammengefassten Gehalt an Gd*" und
Yb?*, also den Seltenerden (SE). Auch hier ist ein gegeniiber Al herabgesetzter Gehalt an

Gd + Yb (2,5 Mol-%) zu beobachten. Fiir stochiometrische Einwaagen betrug dieser Wert das
1,36-fache. Die Matrixanalysen sind in Tab. 5-4 dargestellt.

Tab. 5-4. EMA eines 2 Mol-% Yb-dotierten CALGO-Kristalls mit Ca; ;GdAlO4,-Schmelzstochiometrie

1 20,35 18,49 64,27 103,11 1,00 1 0,98
2 20,25 18,51 64,01 102,77 0,99 1 0,97
3 20,23 18,50 64,14 102,87 0,99 1 0,97
4 20,17 18,47 64,18 102,82 0,99 1 0,98
5 20,16 18,44 64,13 102,73 0,99 1 0,98
6 20,25 18,45 63,89 102,59 1,00 1 0,97
7 20,21 18,47 63,88 102,56 0,99 1 0,97
8 20,17 18,44 64,15 102,76 0,99 1 0,98
9 20,29 18,50 64,20 102,99 1,00 1 0,98
10 20,13 18,43 64,14 102,70 0,99 1 0,98

Der erhohte Ca-Gehalt der Schmelze sorgt immerhin dafiir, dass gegeniiber Tab. 5-3 das
Kalzium im Kristall anndhernd vollstidndig eingebaut wird. Dennoch bleibt die Abweichung
von 2 — 4 Mol-% zum SE-Gehalt bestehen.

Auftilliger als der Unterschied in der Matrixstochiometrie ist hingegen die Haufigkeit der
groberen sechseckigen Einschliisse bis 10 um Grofe. Sie treten wesentlich ofter auf als es bei
der stochiometrischen Einwaage der Fall ist. Das wurde an drei verschiedenen Kristallen
beobachtet, und die Gestalt ist stets wie in Abb. 5-7. Zudem ist ihre randliche Haufung

(Abb. 5-3) in allen Féllen gegeben. Es konnten detaillierte rasterelektronenmikroskopische
(REM) Aufnahmen hergestellt werden am Institut fliir Mikroverfahrenstechnik und
Partikeltechnologie der Hochschule Trier (Umweltcampus Birkenfeld). Abb. 5-9 zeigt eine
dunkelfeldmikroskopische Aufnahme sowie zwei REM-Aufnahmen:
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Abb. 5-9. Dunkelfeldmikroskopische und REM-Aufnahmen der groben Streuzentren in Ca; ;GdAlO4 ;. Man
beachte die anndhernd sechseckige Gestalt und den Riss senkrecht zu c.

Die Zusammensetzung wurde schlieBlich mittels EMA analysiert, die Ergebnisse sind in

Tab. 5-5 zusammengestellt. Oftmals fehlen jedoch Teile der Einschliisse, die z. B. beim
Polieren der Oberfldache herausgedriickt werden, wie an Abb. 5-9 erkennbar. Dadurch werden
bei den Analysen systematisch nur Summen um 90 Gew.-% erreicht und die Ergebnisse
schwanken etwas. Es kann zudem nicht ausgeschlossen werden, dass ein Teil der
umgebenden Matrix mit angeregt wird und zum Messergebnis beitridgt. Deshalb stehen Gd203
und Yb2O3 in der Ergebnistabelle, werden bei der Berechnung der chemischen
Zusammensetzung der Einschliisse jedoch nicht beriicksichtigt. Der Mittelwert aus sieben
Messpunkten liefert eine Summenformel von Caj 02Alp.5901.90s.

Tab. 5-5. EMA der groben Einschliisse in Ca; ;GdAlO4,

1 55,98 31,15 3,15 90,28 1,00 0,61
2 56,88 29,50 3,54 89,92 1,01 0,58
3 57,80 30,41 2,11 90,32 1,03 0,60
4 58,53 26,89 4,93 90,35 1,04 0,53
5 50,85 35,07 3,52 89,44 0,91 0,69
6 59,19 28,90 1,90 89,99 1,06 0,57
7 59,97 31,74 1,61 93,32 1,07 0,62

Der Anteil von = 60 Mol-% Ca gegeniiber =~ 40 Mol-% Al fiihrt auf die Zusammensetzung
Ca3zAl,0¢. Der isotherme Schnitt in Abb. 3-7 zeigt, dass dieses Kalziumaluminat und CALYO
ein gemeinsames Stabilititsfeld haben, so dass bei hohen Ca-Uberschiissen der Schmelze die
Bildung dieser Phase durchaus mdglich erscheint. Durch Fortlassen des Uberschusses geht die
Menge der groben Einschliisse wieder auf das Mal3 von ~ 20 Stiick je Kristallscheibe (25 mm
Durchmesser, 3 mm Dicke) zuriick.

Das ausschlieBliche Auftreten an den Kristallrtindern weist auf einen anderen
Entstehungsprozess hin als bei den feinen Einschliissen, deren gleichmiflige Verteilung an
das momentane Kristallwachstum gekoppelt erscheint. Der Unterschied der
Temperaturverldufe innerhalb von Schmelze und wachsendem Kristall konnte hierbei eine
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Rolle spielen (vgl. weiter oben in diesem Kapitel). Abb. 3-7 zeigt, dass der Schmelzpunkt von
Ca3AlbOg unter 1700°C liegt. Daher muss die Entstehung der groben Einschliisse nach der
Kristallisation von CALGO erfolgen. Der fertige Kristall tritt also mit der Ca-reichen
Schmelze nochmals in Wechselwirkung. Es wiirde sich somit um Kristallisationen aus der
Schmelze handeln, fiir die die bereits gewachsene CALGO-Phase ,katalytisch® wirkt und
nicht direkt um geordnet eingebaute Kokristallisationen.

Inwiefern der Unterschied der Matrixstochiometrie zwischen Ca;1GdAlO4,; und CaGdAIO4
durch den verdnderten Einschlussbestand bedingt, eine Folge der Dotierung oder anderweitig
verursacht ist, z. B. durch die Auswahl der Messpunkte, bleibt unklar. Da die Art der
Abweichung jedoch in beiden Fillen die gleiche ist, sollte in beiden Fillen derselbe
Mechanismus fiir die Ca-Anreicherung gegeniiber Gd verantwortlich sein.

Das bindire Phasendiagramm des Systems CaO-AlOs illustriert iibrigens die Uberlegung,
warum Ca3AlQs bei einem Ca-Uberschuss von 10 Mol-% kristallisieren kann. Enthilt die
Schmelze 1,1 Mol CaO und 0,5 Mol Al>O3, so hat man einen Al,Os-Anteil von 0,5/(0,5 + 1,1)
= 0,3125. Auf Abb. 5-10 entspricht das gerade der Markierung durch den rechten der roten
Striche. Der mittlere der roten Striche stellt ein Peritektikum dar, an dem CazAl,O¢ gebildet
wird (linker roter Strich). Dies ist z. B. dann der Fall, wenn Schmelze der Zusammensetzung
Cai,1GdAlO4,; kristallisiert. Der griine Strich symbolisiert die stochiometrische
Zusammensetzung CaGdAlOs4, bei der man weiter von diesem Peritektikum entfernt ist.
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Abb. 5-10. Phasendiagramm CaO-Al>O3 (Hallstedt 1990). Die rechte rote Markierung entspricht der
Zusammensetzung Ca; GdAlO4; und verlduft durch einen Reaktionspunkt (mittlere rote Markierung), an dem
Ca3AlLOg entsteht (linke rote Markierung). Stochiometrisch geziichtete CALGO-Kristalle (griine Markierung)

sind weiter von diesem Peritektikum entfernt und weniger von der Bildung dieser Phase betroffen.
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Der chemische Kontrast der Einschliisse zur umgebenden Matrix ist scharf und kann mittels
energiedispersiver Rontgenanalytik (EDRA) sichtbar gemacht werden. Auch dies geschah am
Institut fiir Mikroverfahrenstechnik und Partikeltechnologie der Hochschule Trier.
Entsprechende Elementkartierungen des rechten Einschlusses von Abb. 5-9 werden auf Abb.
5-11 gezeigt.

Abb. 5-11. Ca-, Al- und Gd-Kartierungen (EDRA) des rechten der beiden Ca3Al,Os-Einschliisse aus Abb. 5-9
und der umgebenden Matrix. KorngroBe 8 — 10 um. Zunehmende Farbintensititen stehen fiir hohere
Elementgehalte (rot: Ca, blau: Al, griin: Gd).

Gerade die Hypothese iiber die nachtriagliche Bildung der Einschlussphase am Kontaktbereich
von Kristall und Schmelze kann erkldren, warum trotz der Symmetrieiiberlegungen aus
Abschnitt 3.3 CazAlbOs in CALGO vorliegt. Bei gegenseitiger Beeinflussung wihrend des
Wachstums (simultan!) sind die dortigen Uberlegungen plausibler als fiir den Fall, in dem
sich eine Phase nach/aus der anderen bildet. Die sechseckige Form der Einschliisse wére
demnach eher eine Auswirkung hoher Temperaturgradienten als durch die Kristallstruktur
von Ca3Al,O¢ geprigt. Die Untersuchung weiterer, anders zusammengesetzter Einschliisse bei
Verwendung der Stochiometrie 5. aus Tab. 5-2 unterstiitzt dies (weiter unten, dieses Kapitel).

3. CaGd;01AlO4015 — 1 Mol-% SE-Uberschuss

Die duBerlichen Merkmale wie Farbe, Rissbildung und Morphologie lassen auch bei dieser
Zusammensetzung keine Riickschliisse auf Verdnderungen zu, die Kristalle sehen unveridndert
aus. Grobe Einschliisse kommen selten vor, mehr als 20 Exemplare in einer Scheibe von 25
mm Durchmesser und 3 mm Dicke wurden nicht beobachtet.

Der Menge feiner Einschliiss bis 2 pm ist unverédndert hoch und die Verteilung weist keine
Unterschiede zu den bisher besprochenen Fillen auf. Thre Zusammensetzung war nicht
messbar, die Matrixanalysen dhneln jedoch sehr stark denen von Tab. 5-3 (CaGdAlOs).

Der Mittelwert von zehn Messpunkten von mit 5 Mol-% Yb dotiertem Material liefert die
Summenformel Cao.98SE0.96A103.92. Tab. 5-6 listet die einzelnen Messergebnisse auf.
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Tab. 5-6. EMA eines 5 Mol-% Yb-dotierten CALGO-KTristalls bei CaGdi,01Al04,015-Einwaage

1 20,20 18,75 63,94 102,89 0,98 1 0,96
2 20,24 18,71 64,21 103,16 0,98 1 0,96
3 20,17 18,74 64,10 103,01 0,98 1 0,96
4 20,22 18,67 63,95 102,84 0,98 1 0,96
5 20,19 18,72 63,80 102,71 0,98 1 0,96
6 20,19 18,72 63,84 102,75 0,98 1 0,96
7 20,26 18,78 64,21 103,25 0,98 1 0,96
8 20,24 18,73 64,02 102,99 0,98 1 0,96
9 20,25 18,73 64,00 102,98 0,98 1 0,96
10 20,23 18,70 63,95 102,88 0,98 1 0,96

4, SI‘0901C30,99Gd1,01A104,015 — Sr-Kodotierung

Wie in den vorangehenden Fillen konnten keine makroskopischen Materialverdnderungen
beobachtet werden. Einige besonders grofle Einschliisse wurden analysiert. Da kein Ca-
Uberschuss vorlag, war nicht davon auszugehen, dass es sich um Ca3Al,O¢ handeln wiirde,
wie mit den Erlduterungen zu Abb. 5-10 klar wird. Der Gedanke war, dass der Chemismus
der hier vorhandenen groben Einschliisse der Zusammensetzung derjenigen entspriache, die
auch ohne Ca-Uberschuss in geringer Dichte auftreten (vgl. Abb. 5-5).

Die Messung wurde am Institut fiir Oberflachen- und Schichtanalytik (IFOS) GmbH

in Kaiserslautern durchgefiihrt. Es kam wieder energiedispersive Rontgenanalytik (EDRA)
zum Einsatz (Spektrometermodell: EDAX Genesis 7000, Beschleunigungsspannung: 20 kV).
Es wurde ein einzelnes Korn analysiert, da es das einzige von ausreichender Grofe in der
gesamten Probe war. Es befindet sich mittig in einer Kristallscheibe, die senkrecht zur
Ziichtungsrichtung geschnitten wurde und ist bereits auf Abb. 5-2 zu sehen. Abb. 5-12 zeigt
seine Lage in der Scheibe und eine lichtmikroskopische Detailaufnahme des Korns. Man
beachte die symmetrisch darum herum liegenden Zonen geringer Einschlussdichte, die in
Zusammenhang mit der Bildung eines Kerns nach {101} stehen konnten und die von einem
Saum reich an Einschliissen der Fraktion 2 pm umgeben sind. Zusétzlich sind wéhrend der
Messung  aufgenommene  Sekunddrelektronenbilder ~ mit einem  angeschlossenen
Rasterelektronenmikroskop (Modell: JEOL JSM-6460LV, Beschleunigungsspannung 10 kV)
gemacht worden (unten in Abb. 5-12). An diesen ist klar erkennbar, dass der grof3e Einschluss
nur an wenigen Stellen durch die polierte Probenoberfliche ragt wihrend der GroBteil seines
Volumens unzugédnglich im Material liegt.

Die Messung erfolgte an drei verschiedenen Stellen auf dem Einschluss, seine unregelméfige
Form und der groBe Durchmesser des Messflecks machen jedoch Uberschneidungen mit der
Matrix wahrscheinlich, so dass das Ergebnis mit entsprechend gro3en Fehlern behaftet ist.



137 5. Ziichtungsexperimente

18ku

Abb. 5-12. Analysierter Einschluss in Sro01Ca0,99Gd1,01A104,015. Das lichtmikroskopische Bild oben rechts stellt

den in der Mitte der polierten Kristallscheibe (oben links) sichtbaren Einschluss vergrofert dar. Die drei Bilder

darunter sind REM-Aufnahmen der Oberfliche ebendieser Kristallprobe. Der groBe Einschluss durchdringt sie

nur an den beiden orange markierten Stellen und seine Zusammensetzung ist somit auch nur dort einer EDRA-
Messung zugénglich.

Sehr deutlich erkennbar ist ein farblicher Konstrast im oberen der beiden REM-Bilder, wo
sich ein dunkel- und ein hellgrauer Bereich von der Matrix abheben. Helle Tone weisen auf
einen hoheren Gehalt schwerer, stark elektronenstreuender Elemente wie Gd oder Yb hin.
Dennoch konnte keine Analyse gewonnen werden, mit deren Hilfe man die
Zusammensetzung beider Bereiche hitte klar voneinander trennen konnen. Die folgende
Tabelle listet die Analysenergebnisse auf, die Gehalte von Ca und Al werden bezogen auf Gd
+ Yb angegeben, da die Seltenerden die dominierenden Elemente sind.



5. Ziichtungsexperimente 138

Tab. 5-7. EDRA eines groben Einschlusses in Sro01Cao,00Gd1,01AlO4,015

1 7,25 10,65 76,27 94,17 0,31 0,51 1
2 8,98 19,57 71,46 100,01 0,41 0,98 1
3 4,85 9,52 79,24 93,61 0,20 0,44 1

Es ergibt sich als Mittelwert aus den Elementgehalten der drei Messungen folgende
Summenformel: Cap31SEAlo640277. Vereinfachend setzen wir 0,31 = 1/3 und 0,64 = 2/3,
womit sich CaSE3;Al,Os s ergibt.

Dieser Zusammensetzung konnte keine Substanz zugeordnet werden, allerdings zeigt sich bei
der Besprechung der Stochiometrie 5. aus Tab. 5-2 in diesem Kapitel, dass die Phase
CaGd2ALO7 in Vergesellschaftung mit Gd,Os auftritt. Betrachtet man CaSE3;AlOgs als
CaGd2ALO7 + 0,5 Gd203, so wire dies eine schliissige Erkldrung fiir das Messergebnis,
welches dann als erster Hinweis darauf angesehen werden kann, dass die vermutete
Selbststabilisierung der Matrix unter Segregation von Gd*" zum Abbau von
Uberschussanisotropie (siehe Kap. 3.5 und Besprechung von Stdchiometrie 1. aus Tab. 5-2 in
diesem Kapitel) tatsidchlich stattfindet.

5. Cag945Gd; 065A104 0425 — Ca-Mangel und Seltenerdiiberschuss

Bei dieser Einwaage konnte erstmals eine deutliche Aufhellung der zuvor tieforangen
Kristalle beobachtet werden:

| 116mm

Abb. 5-13. Unterschied im Farbeindruck zwischen Kristallen mit stochiometrischer Schmelzeinwaage
(oben) und Schmelzen der Zusammensetzung Cao 945Gd1,06sA104,0425 (unten).
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Die EMA der Matrix liefert als Mittelwert von fiinf Messpunkten die Zusammensetzung
Cap,978SE0.95A103903. Dieses Ergebnis dhnelt sehr demjenigen fiir stochiometrische und mit 1
Mol-% SE-Ubeschuss geziichtete Kristalle. Der Seltenerdgehalt ist um ein weiteres Prozent
geringer als dort, die grundlegende Charakteristik ist jedoch dieselbe.

Die relativ groBen Anderungen bei der Einwaage spiegeln sich somit nicht in den
Elementgehalten des Kristalls wieder, sie wirken sich dennoch auf das Wachstumsverhalten
bzw. die Bildung von Farbzentren aus. Die Messergebnisse, auf denen obige Summenformel
beruht, werden in Tab. 5-8 zusammengestellt (vgl. Tab. 5-3, 5-6).

Tab. 5-8. EMA eines 9,5 Mol-% Yb-dotierten Cao,045Gd1,065A104,0425-Kristalls

1 18,49 19,91 63,04 101,44 0,98 1 0,96
2 18,49 19,92 62,56 100,97 0,98 1 0,95
3 18,52 19,83 62,62 100,97 0,97 1 0,95
4 18,49 19,89 62,55 100,93 0,98 1 0,95
5 18,46 19,95 62,35 100,76 0,98 1 0,95

Wihrend einer Ziichtung in Stickstoff unter ~ 1,4-fachem Atmosphdrendruck wurde ein
Druckabfall auf ~ 1,2 bar bemerkt. Infolgedessen wurde die Gaszuleitung der
Zichtungsanlage geoffnet und in etwa zehn Minuten der Druck wieder auf 1,4 bar erhoht. Am
fertigen Kristall findet sich eine etwa 4 — 5 mm breite Zone, in der Einschliisse bis zu 100 pm
GroBe auftreten. Thre Bildung wird mit der plotzlichen starken Unterkiihlung durch das
zusitzliche Schutzgas erklirt. Eine Kristallscheibe von 25 mm Durchmesser und 3 mm Dicke
wurde aus diesem Bereich fiir die EMA prépariert.

Es finden sich sowohl lénglich-stabformige als auch anndhernd sechseckige Partikel.
Grundsétzlich andere Morphologien als die bisher bekannten wurden nicht gefunden. Die
Ausrichtung ist senkrecht zur c-Achse und die Einschliisse sc heinen die Matrix in dieser
Richtung zu spalten. Ahnlich Abb. 5-12 zeigen zahlreiche Streuzentren eine hellere und eine
dunklere Hilfte im Sekunddirelektronenbild, in einigen Féllen ist auch eine Art Entmischungs-
oder Verwachsungstextur zu erkennen (Abb. 5-14).
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Abb. 5-14. Oben links: Einschluss mit hellem (schwere Elemente) und dunklem Bereich, ,,sechseckiger Typ.
Oben rechts: stabférmiger Einschluss mit ,,Entmischungstextur®, rechteckiger Typ. Unten: sechseckiger
Einschluss mit ,,Entmischungstextur und Rissfortsetzung in die Matrix. Man kann auch von myrmekitischer
Textur sprechen, da das Erscheinungsbild der als Myrmekit bezeichneten Verwachsung ,,wurmformiger Quarze
mit Plagioklas stark dhnelt.

Aufgrund der unverdnderten dufleren Form und Orientierung der Einschliisse sollte es sich um
die gleichen Phasen wie bei den auch sonst auftretenden groben und feinen Kornfraktionen
handeln. Speziell die stabférmigen Einschliisse konnten den sonst bis maximal 2 pum gro3en
Streuzentren entsprechen (Abb. 5-7), die fiir die typische Streuwirkung und das nebelartige
Erscheinungsbild der Kristallprdparate verantwortlich sind (vgl. Abb. 5-2). Die EMA ihrer
Zusammensetzung ist sehr einheitlich, dunkle Bereiche und hellere Zonen konnten eindeutig
identifiziert werden (Tab. 5-9 und 5-10).

Tab. 5-9. EMA im Sedkunddrelektronenbild dunkler gefirbter Einschlussbereiche

1 20,53 11,22 69,22 100,97 0,52 1,06 1
2 20,15 11,00 69,22 100,37 0,52 1,04 1
3 20,57 11,06 69,37 101,00 0,52 1,06 1
4 20,30 11,10 68,44 99,84 0,53 1,06 1
5 20,65 11,12 68,90 100,67 0,52 1,07 1
6 20,61 11,04 69,22 100,87 0,52 1,06 1
7 20,56 11,17 68,77 100,50 0,53 1,06 1
8 20,57 11,05 68,99 100,61 0,52 1,06 1
9 20,35 11,13 69,45 100,93 0,52 1,04 1
10 20,66 11,15 69,24 101,05 0,52 1,06 1
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Tab. 5-10. EMA im Sedkunddrelektronenbild heller gefarbter Einschlussbereiche

1 0,49 0,11 98,46 99,06 0,02 0,00 1
2 0,49 0,12 98,59 99,21 0,02 0,00 1
3 0,57 0,16 98,65 99,38 0,02 0,01 1
4 0,48 0,13 98,73 99,34 0,02 0,00 1
5 0,57 0,16 98,80 99,54 0,02 0,01 1
6 0,44 0,07 98,69 99,21 0,01 0,00 1
7 0,43 0,10 99,18 99,71 0,01 0,00 1
8 0,50 0,17 98,53 99,21 0,02 0,01 1
9 0,50 0,08 98,99 99,57 0,02 0,00 1
10 0,48 0,13 98,76 99,37 0,02 0,00 1

Fiir die im Sekunddrelektronenbild (Abb. 5-14) dunkleren Bereiche ergibt sich als Mittelwert
der zehn in Tab. 5-9 angegebenen Analysen die Summenformel CagsoSEAL 060361, fiir die
helleren Bereiche Cag,0oSEO1.52. Aufgrund des dominierenden Anteils der Seltenerden wurden
die iibrigen Elementgehalte wieder auf den Anteil Gd + Yb bezogen.

Wegen 0,52 = 0,5, 1,06 = 1 kann man die erste Summenformel als CaSE;Al,O7 ansehen,

die zweite wegen 0,02 = 0 als SE20; bzw. fiir undotiertes Material tatséchlich wie im Voraus
vermutet Gd>O3 (siehe Kap. 3.5 und Besprechung von Stochiometrie 1. aus Tab. 5-2 in
diesem Kapitel). Die Ergebnisse der Besprechung von Stochiometrie 4. aus Tab. 5-2 weiter
oben in diesem Kapitel deuteten also tatsdchlich bereits auf dieses Ergebnis hin.

Unter Beachtung der erwdhnten Messfehler deuten auch die Werte aus Tab. 5-7 auf diese
Zusammensetzung hin. Es scheint sich also um eine materialtypische Erscheinung zu handeln.
CaSE>AlLO7 entspricht dem Entmischungsprodukt, das sich bildet, wenn instabile ABCOs-
Oxide wie SrLaAlOs4 in ihre Steinsalzkomponente AO und das Restprodukt AB>C,07
zerfallen. CALGO und CALYO werden als stabil gegentiber der Entmischung angesehen und
sollten, wenn {iberhaupt, eher zur Reaktion 2 ABCO4 — BCO3; + A>BCOs neigen (Kap. 3).

In einer Gd-reichen Zone der Matrix, wo die Belegung der Elementarzellen mit Gd**
gegeniiber Ca’" {iberwiegt, kann man jedoch die Zusammensetzung ,,Gd>AlO4™ annehmen.
Kommt es dort zur Segregation von Gd** gemiB Abschnitt 3.5 zwecks des Abbaus von
Uberschussanisotropie, wire die Einschlussbildung nach folgender ,Reaktionsgleichung*
denkbar: ,,Gd>AlO4™ + CaGdAlOs — CaGdALO7 + ,,GdO™, wobei ,,GdO™ schlieBlich
Gd>Os3 bilden wird. Dass dieser Mechanismus plausibel ist und in Zusammenhang mit
Farbzentren auf O-Fehlstellen stehen sollte, wird weiter unten in diesem Kapitel ausgefiihrt.

Der Nachweis Gd-reicher Einschliisse und die gemessene Ca-Anreicherung in der Matrix
rechtfertigen den Ansatz, den Gd-Gehalt der Schmelze zu erhéhen und den Ca-Gehalt zu
verringern. Nach der stochiometrischen Einwaage (1. in Tab. 5-2) und derjenigen mit 1 Mol-
% SE-Uberschuss ist Cao45Gd1,065A104 0425 nimlich nun die dritte Schmelzzusammensetzung,
die die systematische Stochiometrieabweichung ~ Cao,98SE0,95A103 905 anzeigt.
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Das Modell aus 3.5 mit Gd-Segregation zur Selbststabilisierung der Kristallstruktur steht also
mit den chemischen Analysen in guter Ubereinstimmung. Da auf Abb. 5-13 bereits zu sehen
ist, dass man mit Stochiometrie 5. aus Tab. 5-2 eine Verringerung der Farbintensitit erreichen
konnte, wird das SE/Ca-Verhiltnis bei Stochiometrie 7. nochmals erhoht.

Die geringe Ausdehnung der Einschliisse in c-Richtung und deren Verbreiterung innerhalb
einer {001}-Ebene kann so erklirt werden, dass Gd**-Segregation in der Ebene einen
besonders groflen Stabilisierungseffekt hat. Die Entfernung eines Ca/Gd-Kations zu seinem
ndchsten gleichartigen Nachbarn ist in der {001}-Ebene geringer als in c-Richtung, wo
zwischen zwei Ca/Gd-Ionen stets ein Al-Oktaeder liegt (Abb. 2-7). Der Abbau
elektrostatischer AbstoBungskréfte ist also in der Ebene wesentlich grofer als senkrecht dazu.

Die Unterschiede in der Morphologie (rechteckig und sechseckig, Abb. 5-14) kénnen auf
unterschiedliche Wachstumsbedingungen hindeuten: Bei rechteckigen Einschliissen ist das
Wachstum gleichmifBiger, wahrend sechseckige mit erhohter Geschwindigkeit auf den {001 }-
Ebenen wachsen. Die hohen Temperaturgradienten am Kontaktbereich von Schmelze und
Kristall, unter denen die Ca3Al,Os-Einschliisse wachsen, sorgen fiir deren generell in c-
Richtung beschleunigtes Wachstum und die mehr oder weniger sechseckige Form (Abb. 5-3,
5-9). Bei den Einschliissen in Abb. 5-14 konnte dies mit unterschiedlichen Ausmalen der Gd-
Anreicherung zusammenhéngen. In sehr Gd-reichen Zonen wire das seitwartige Wachstum
aufgrund erhohten Segregationsdrucks besonders schnell, so dass die sechseckigen Formen
entstehen.

Im Gegensatz zu den Uberlegungen von Abschnitt 3.3 handelt es sich bei den Einschliissen
nicht um geordnet eingebaute gleichzeitige Kristallisationen von GdsAl>O9 oder CaAl>Os, die
nach den Phasenbeziehungen in Abb. 3-7 durchaus denkbar gewesen wiren. Die angestellten
Symmetrieiiberlegungen konnen den vorliegenden Fall also nicht erfassen:

Gd,0s: Punktgruppe 2/m3 (Zhang et al. 2008) — keine mdglichen Orientierungsvarianten nach
Tab. 3-2.

CaGd2ALO7: Ruddlesden-Popper-Phase, Punktgruppe 4/mmm (Zvereva et al. 2003) —

Go = G1 = S = 4/mmm — 16/16 = 1; Untergruppen von 4/mmm der Ordnung 1: nur die
einzelne Identitit, diese jedoch in Go, G; und S enthalten — kann nach Kapitel 3.3 keine
Orientierungvariante einer gerichteten Verwachsung mit CALGO definieren.

Vielmehr scheint es sich um lokale Segregationsprodukte der Matrix zu handeln, die sich
unter Gd-Ausscheidung zur Selbststabilisierung des Materials bilden (vgl. 3.5). Einer
grofflachigen Entmischung in einen Verbund zweier vollkommen verschiedener Phasen wird
so vorgebeugt (dann wiederum werden die Symmetrieargumente aus 3.3 giiltig, da man die
Entstehung des Verbundes als simultane Kristallisation/Verwachsung  beider
Entmischungsphasen auffassen kann (Boudeulle 1994)).
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6. Cap045GdA1O3 945 — 5,5 Mol-% Ca-Mangel

Im Vergleich zu simultanem SE-Uberschuss und Ca-Mangel sollte die Auswirkung einer
alleinigen Ca-Unterstochiometrie auf Einschlussdichte und Farbe iiberpriift werden. Das
Ergebnis ist im folgenden Bild zu sehen.

161mm

Abb. 5-15. Yb:CALGO-Kristall mit Schmelzzusammensetzung Ca0,04sGdAlO3 045.

Es wurden drei Kristalle mit dieser Einwaage geziichtet. Sie alle entsprechen dem oben
gezeigten Exemplar. Die Farbe ist tieforange und unveréndert gegeniiber einer Ziichtung aus
stochiometrischen Ausgangsmaterialien, womit dem Gehalt der Seltenerden in der Schmelze
offenbar eine wichtige Bedeutung bei der Bildung von Farbzentren zukommt.

Die Einschlussdichte unterscheidet sich nicht nachweisbar von den bisher geschilderten
Fillen.
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7. Yb1 065x:Ca0,945-0,5%)0,99Gd1,065-(1-0,50A102:0,945-0,5x)0,99 + 3-(1,065-(1+0,5%) + 1))/2

Die stirkste Auswirkung auf die Kristallqualitdt zeigte sich bei Verwendung eines gegeniiber
Cag,045Gd1,065A104,0425 (5. in Tab. 5-2) nochmals um 1 Mol-% verringerten Ca-Anteils. Zudem
wird der Anteil der Yb-Dotierung bei der Berechnung der Einwaage jeweils zur Hélfte vom
Ca- und Gd-Gehalt abgezogen. Zuvor war mit steigender Dotierung nur der Gd-Gehalt um die
entsprechende Stoffmenge verkleinert worden. Somit hat man eine weitere Erhohung des SE-
Gehalts gegeniiber Ca bewirkt. Es wurden Kristalle mit 2 und 9,5 Mol-% Yb geziichtet. Bei
einer Dotierung von 2 Mol-% Yb betrdgt das Verhiltnis SE:Ca = 1,07565:0,92565 = 1,162
und mit 9,5 Mol-% Yb-Dotierung ist SE:Ca = 1,1156:0,888525 = 1,256. Man erhilt also
einen um 16,2 bzw. 25,6 Mol-% gegeniiber Ca erhohten Seltenerdgehalt. Die Werte ergeben
sich, indem man x = 0,02 bzw. 0,095 in die Summenformel
Ybi1,065x:Ca0,945-0,5%)0,909Gd1,065-(1-0,50)A1O02:(0,945-0,5%):0,99 + 3:(1,065-(1+0,5x) + 1))2 aus Tab. 5-2 einsetzt.

Die Kiristalle sind farblos und weisen deutlich weniger Streuzentren auf als alle anderen
begutachteten Materialproben. Abbildung 5-16 zeigt zwei verschiedene Exemplare mit 2
Mol-% Yb-Dotierung sowie eine polierte Kristallscheibe. Das Verhiltnis der Seltenerden zu
Kalzium betragt fiir Cao,045Gd1,06sA104,0205 SE:Ca = 1,065:0,945 = 1,127. Die Farbe ist kein
orange mehr, sondern ein starkes Gelb (unterer Kristall in Abb. 5-13). Der Farbeindruck
scheint also sehr empfindlich von der Grofe des SE-Uberschusses abzuhéingen, wohingegen
alleiniger Ca-Mangel keine Auswirkung zeigt. Auch die Anwesenheit des Dotierstoffs Yb hat
an sich keinen maBgeblichen Einfluss. Aus der Summenformel zur Berechnung der Einwaage
erkennt man jedoch, dass eine Erhohung der Dotierung das Verhiltnis SE:Ca zwangsldufig in
die Hohe treibt. Der Farbumschlag sollte sich zwischen den Verhéltniswerten 1,127 und 1,162
ereignen. Die Beobachtungen weisen {iiberdies deutlich auf einen Zusammenhang von
Farbzentrenbildung und Einschlussdichte hin.

Ob dagegen ein alleiniger SE-Uberschuss die Farbe beeinflussen kann, oder ob er nur mit
gekoppeltem Ca-Mangel zum Ziel flihrt, ist nicht bekannt. Der Seltenerdiiberschuss von 1
Mol-% (3. in Tab. 5-2) ist vermutlich zu gering, um erkennbare Auswirkungen auf die
Kristallqualitit zu haben.

EMA-Messungen der chemischen Zusammensetzung eines farblosen Kristalls mit 9,5 Mol-%
Yb sind in der folgenden Tabelle zusammengefasst.

Tab. 5-11. EMA eines Yb:CALGO-KTristalls mit der Einwaage
Yb1,065x:Ca0,945-0,5%)-0,09Gd1,065:(1-0,50 A10 2:(0,945-0,5x):0,99 + 3-(1,065-(1+0,5%) + 12 (X = 0,095)

1 19,82 18,89 62,19 100,9 0,95 1 0,92
2 19,89 18,68 62,50 101,07 0,97 1 0,94
3 19,88 18,74 62,64 101,26 0,96 1 0,94
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Abb. 5-16. Farblose Yb:CALGO-Kristalle aus der Schmelzzusammensetzung
Ybi,065x:Ca0,945-0,5%):0,09Gd1,065-(1-0,5) A1O (2:(0,945-0,5%)0,99 + 3:(1,065-(1+0,5x) + 12 (X = 0,02). Der Farbkontrast
zwischen orangem Impfkristall und farblosem Material ist gut zu erkennen. Polierte Kristallscheibe

farblos gewachsenen Materials (Mitte oben). Man beachte die wenigen groflen Streuzentren im
Randbereich und die klare Mitte. Zum Vergleich ist eine polierte Scheibe aus einem orangen Kristall
mit 1 Mol-% SE-Uberschuss in der Schmelze gezeigt: homogene, volumenfiillende
Streuzentrenverteilung, das Material ist augenscheinlich kaum transparent. Vergleich von Kristallen, die
mit den Schmelzstdchiometrien 3. und 7. aus Tab. 5-2 geziichtet worden sind (Mitte unten).

Als Mittelwert der Analysen in Tab. 5-11 ergibt sich die Summenformel Cao.96SE0.933A103 36.
Dieses Ergebnis dhnelt den bisherigen Analysen, es wird auch hier mehr Ca als Seltenerden
eingebaut und beides ist gegeniiber dem Al abgereichert. Der SE-Gehalt ist sogar noch
niedriger als in den anderen betrachteten Féllen. Es ist daher sehr unwahrscheinlich, dass ein
SE-Uberschuss zur Neubesetzung von Ca/Gd-Fehlstellen fiihrt und so die Bildung von
Farbzentren direkt unterdriickt (vgl. Abschnitt 3.5). Vielmehr sollte ein Einfluss auf die
Verteilung der Ca/Gd-Ionen beim Einbau bestehen, der die Bildung ausgesprochener
Héufungszonen der einen oder anderen lonensorte verhindert (vgl. Abschnitt 5.1.2). So wird
die Uberschussanisotropie ab Wachstum gering gehalten, die Gd-Segregation findet kaum
noch statt und Fehlstellen/potenzielle Farbzentren sowie Gd-reiche Einschliisse konnen sich
in keinem gro3en Ausmal} mehr bilden.

In jedem Fall zeigen diese Ergebnisse, dass die Annahme iiber die Kopplung von Ca-
Unterstdchiometrie mit SE-Uberschuss in der Schmelze zur Verbesserung der Kristallqualitiit
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die richtige war. Die Charakterisierung der Einschliisse als Gd-reiche Phasen und der
iiberh6hte Ca-Gehalt der Matrix waren hierflir die entscheidenden Erkenntnisse.

Da sich bei Variation der Ziichtungsparameter keine deutliche Verdnderung der
Einschlusshdufigkeit ergab, ist zudem erwiesen, dass die Schmelzstochiometrie tatsdchlich die
wichtigste Stellgrofe fiir die Kristallqualitét ist.

8. CaYAIO4—-CALYO

Eine im Hinblick auf Eigenschaften und Stabilitit zu CALGO vergleichbare Substanz sollte
CALYO darstellen (Kap. 2.3, 2.4). Infolgedessen sind vergleichbare Phasenbeziehungen in
den Systemen CaO-Y203-ALO3; und CaO-Gd203-Al,O; zu erwarten. Diese wichtige
Annahme wurde in der vorliegenden Arbeit immer dann vorausgesetzt, wenn anhand des
terndren Rahmensystems Schliisse fiir die Kristallziichtung gezogen werden sollten (so
geschehen vor allem in Kapitel 3). Bis zum gegenwirtigen Zeitpunkt ist fiir das System CaO-
Gd203-A1b03 kein Phasendiagramm bekannt. Als Rechtfertigung fiir die Hypothese wurden
einige CaYAlOs-Kristalle geziichtet und mit CaGdAlO4 verglichen. Dariliberhinaus stellt
Yb:CALYO auch ein interessantes Material fiir die Anwendung im Hochleistungs-UKP-
Laserbetrieb dar (Wirmeleitfihigkeit: Tab. 2-8., spektroskopische Eigenschaften des Yb**-
Ions in CALYO-Matrix: Petit et al. 2008, Ziichtung: Li et al. 2010, Lasereigenschaften: Li et
al. 2011) und ist wie CALGO aufgrund seines fast ideal kongruenten Schmelzverhaltens gut
mit dem Czochralski-Verfahren zu ziichten (vgl. Kapitel 3).

Es kamen ausschlieBlich stochiometrische Einwaagen zum Einsatz. Da die
Schmelztemperatur hoher als bei CALGO liegt (Tab. 2-8), konnte letzeres Material nicht als
Impfkristall dienen. Um die Keimbildung zu fordern wurde daher zunichst eine Ir-Stange in
die Schmelze eingefiihrt und ein undotierter CALY O-Kristall ohne vorgegebene Orientierung
geziichtet:

70mm

Abb. 5-17. An Ir-Stange geziichteter undotierter CaY AlO4-Kristall.

Die Wachstumsrichtung verlduft von rechts nach links im Bild. Aus dem homogenen Bereich
am unteren Ende des Kristalls konnten schlieBlich Impfkristalle mit einer Orientierung von

~ 22° zur a-Achse ausgebohrt werden. Damit wurden ein weiterer undotierter sowie jeweils
ein mit 2 Mol-% Yb und 5 Mol-% YD dotierter Kristall gezogen. Exemplarisch ist der
undotierte in Abb. 5-18 gezeigt, die iibrigen beiden gleichen ihm im Aussehen.
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gemm

Abb. 5-18. Undotierter CaY AlO4-Kristall, Impfkristallorientierung ~ 22° zur a-Achse.

Die Kristalle erscheinen in demselben orangen Farbton wie CALGO. Die
Zichtungsbedingungen waren bis auf die Ziichtungsrichtung identisch jenen in Tab. 4-1 und
der Isolationsaufbau war wie in Abb. 4-15 dargestellt.

Da kein facettierter Kristall erhalten wurde, kann die Morphologie nicht mit der von CALGO
verglichen werden. Die fiir CALYO mdglichen Kristallflichen stimmen jedoch immerhin
nach der Theorie periodischer Bindungsketten mit denen iiberein, die an CALGO beobachtet
werden (vgl. Abb. 2-4, Woensdregt et al. 1997, Kap. 6.5.3). Diese Beobachtung weist auf sehr
dhnliche Wachstumseigenschaften beider Materialien hin und sollte in der Zukunft durch
Herstellung eines voll facettierten CaY AlO4-Kristalls verifiziert werden.

Hinsichtlich Einschliissen liegen die Verhéltnisse ebenfalls wie beim CALGO. Das folgende
Bild zeigt, dass sowohl eine feine als auch eine grobere Fraktion vorkommen, wobei die
groberen Streuzentren wesentlich seltener als die feinen sind.

Abb. 5-19. Polierte Scheibe aus einem undotiertem CALY O-KTristall. Grobe und feine Einschliisse wie bei
CALGO sind vorhanden.

Das gleiche Erscheinungsbild unter identischen Ziichtungsbedingungen sowie ein sehr
dhnlicher Einschlussbestand unterstreichen deutlich die in Kapitel 2 theoretisch erarbeitete
anndhernd gleiche Stabilitit beider Verbindungen. Die EMA von sieben Messpunkten einer
Probe des undotierten CALY O-Kristalls steht in Tab. 5-12.
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Tab. 5-12. EMA eines undotierten CaY AlO4-Kristalls

1 26,84 22,94 50,67 100,54 1,06 1 1,00
2 26,83 22,98 50,09 99,90 1,06 1 0,98
3 26,92 22,95 49,44 99,31 1,07 1 0,97
4 26,86 22,96 49,69 99,51 1,06 1 0,98
5 26,89 22,94 49,78 99,61 1,07 1 0,98
6 26,96 22,98 49,81 99,73 1,07 1 0,98
7 26,87 22,93 49,87 99,67 1,07 1 0,98

Die chemische Analyse ergibt als Mittelwert der sieben Einzelmessungen die Summenformel
Cai1.06Y0.98A104,03. Wiederum wird mehr Ca als Y in den Kristall eingebaut und das Verhéltnis
der Stochiometrieabweichungen betrégt sogar Ca:Y = 4:1. Auch wenn im Fall von CALYO
der Ca-Gehalt grofler als der Al-Gehalt ist, scheint ein grundsitzlich gleichartiges Verhalten
beim Einbau der A/B-Kationen zu herrschen. Eine dhnliche Einschlussbildung durch Y3*-
Segregation zum Abbau von Uberschussanisotropie ist daher ebenfalls anzunehmen genauso
wie die Verbesserung der Kristallqualitdt durch Erhéhung des Y- und Senkung des Ca-
Gehalts der Schmelze.

Aufgrund dieser Beobachtungen wirkt die in weiten Teilen der Arbeit analoge Betrachtung
der Eigenschaften von CALGO und CALYO gerechtfertigt und starke Gemeinsamkeiten der
Phasenbeziehungen beider terndrer Rahmensysteme sind wahrscheinlich.

Rontgendiffraktometrische Charakterisierung

Es wurde im Anschluss iiberpriift, ob Unterschiede zwischen den Rontgendiffraktogrammen
oranger und farbloser (Yb:)CaGdAlO4-Kristalle bestehen. Weiterhin sollte so herausgefunden
werden, ob die Einschliisse/Streuzentren oder auch Reste der oxidischen Ausgangsmaterialien
(Abschnitt 4.6.3) im Kristall rontgenographisch nachweisbar sind.

Zu diesem Zweck wurden Pulverproben aus einem orangen undotierten und einem farblos
gewachsenen, dotierten FEinkristall von Hand gemdrsert. Der orange Kristall war
stochiometrisch (1. in Tab. 5-2) und der farblose nach der Einwaage 7. in Tab. 5-2 geziichtet
worden.

Parallel wurden gesinterte Pulver der gleichen Zusammensetzung hergestellt. Das Sintern
erfolgte in einem abgedeckten Pt-Tiegel an Luft bei 1400°C fiir 20 Stunden.

Diffraktometer: Seifert MZ VI, Bragg-Brentano-Geometrie, gleichzeitige Verwendung von
Cu-Kai- (0,1541 nm) und Cu-Kge-Strahlung (0,1544 nm) mangels Monochromator.
Abbildung 5-20 stellt die Diffraktogramme einander und einer Referenzprobe gegentiber.
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Abb. 5-20. Rontgendiffraktogramme von (Yb:)CALGO-Einkristall- und gesinterten Pulvern (obere vier
Diffraktogramme). Undotiertes Material orange, nach Zusammensetzung 1. in Tab. 5-2. Referenzdiffraktogramm
(unten) von Sawada et al. (1998). Die Indizierung der Rontgenreflexe beruht auf der Arbeit von Di et al. (2016).
Die Einheit der Intensitét ist in Zéhlereignissen (Z.e.) des Detektors angegeben.

Es féllt auf, dass unabhdngig von Kristallfarbe, Streuzentreninhalt oder geringfiigigen
Zusammensetzungsunterschied en (vgl. Tab. 5-3, 5-11) in allen Diffraktogrammen dieselben
Reflexe auftreten. Trotz aller Beeintrachtigungen der Qualitit scheinen also keine
signifikanten strukturellen Unterschiede zu bestehen. Hinweise auf Fremdphasen sind
ebenfalls nicht feststellbar. Der Kristallinititsgrad ist hoch und es gibt keinen grundsitzlichen
Unterschied zwischen Czochralski-geziichtetem und gesintertem Material.

Die Streuzentren nehmen scheinbar ein zu geringes Volumen ein, um sichtbare Auswirkungen
auf das Diffraktogramm zu haben.

5.1.2 Mechanismus der Einschlussbildung und ein méglicher Zusammenhang zu
farbenden Gitterdefekten

Die aus den Ziichtungsversuchen gewonnenen Erkenntnisse konnen zu einer Erkldrung der
Einschlussbildung zusammengefasst werden. Die Entstehung der Ruddlesden-Popper-Phase
CaGd,ALlO7 im Verbund mit Gd>O3 dhnelt formal der Entmischung von SrLaAlO4 in SrO
und SrLa>AlbO7 (sieche Becerra-Toledo & Marks (2010) und den Anfang von Kap. 2.3). Es
handelt sich jedoch bei CALGO um einen Prozess, der einzig wihrend des Kristallwachstums
aktiv ist. Diese Einschitzung lédsst sich durch Tempern von Kristallproben bei Temperaturen
zwischen 1000 wund 1400°C bestdtigen, wodurch keinerlei Verdnderungen im
Einschlussbestand  verursacht werden. Treibende Kraft ist der Abbau von
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Uberschussanisotropie (Kap. 3.5). Im Gegensatz dazu fiihrt das Tempern bei SLA nach
Becerra-Toledo & Marks (2010) zur fortgesetzten Entmischung, was die Bezeichnung von
CALGO als stabiler und kongruenter Phase gegeniiber SLA nochmals rechtfertigt.

Die Ahnlichkeit der beiden Einschlussphasen in CALGO zu den Entmischungsprodukten von
SLA lisst die Bildung von Ruddlesden-Popper-Phasen bzw. Anderungen in der Abfolge des
P-S-Schichtverbunds |[c ganz allgemein als Hauptreaktionsweise der ABCO4-Oxide mit
KoNiFs-Struktur vermuten. Wegen der schwachen Bindung in c-Richtung ist dies einsichtig.
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Abb. 5-21. Zur Bildung von CaGd,Al,0O7- und Gd>Os-Einschliissen in CaGdAlO4. Gekoppelte Entfernung
eines Gd**-Ions von der Ca/Gd (1)-Position und eines O*-Ions von der O (1)-Position (oben).
Bildung der Ruddlesden-Popper-Phase CaGd,Al,0O7 durch Versetzung der P-Lagen gegeneinander (unten). Eine
Elementarzelle ist orange eingerahmt.
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In einer besonders Gd-reichen Zone der Wachstumsfront ist der folgende Mechanismus
denkbar: Eine Elementarzelle CALGO enthélt zwei Ca/Gd (1)-Plitze, die ihr komplett
angehoren. Sind sie beide mit Gd besetzt, so ist die Bestrebung groB3, die iiberschiissige
positive Ladungsdichte und damit die gegenseitige AbstoBung der Kationen zu reduzieren,
indem mindestens eines von beiden aus dem Kristallgitter entfernt wird. Wie in Kap. 3.5
erklért, ist die gekoppelte Entfernung eines benachbarten O (1) sogar ein noch effektiverer
Schritt, um die vorhandene Uberschussanisotropie abzubauen (— ,,GdO™).

Je Elementarzelle sind zwei Formeleinheiten CaGdAIO4 enthalten (Tab. 2-8). Angenommen,
im hier betrachteten Gd-Uberschussbereich sei ihre mittlere Zusammensetzung
,CaGd3AlLOs™, dann erhilt die Zelle unter der Freisetzung einer Spezies ,,GdO™ die
Zusammensetzung der elektrisch neutralen Ruddlesden-Popper-Phase CaGd,Al,01.

Durch die Versetzung zweier benachbarter P-Lagen zueinander um V2a in <110>-Richtung
entsteht schlieBlich eine vollstindige Elementarzelle von CaGd;Al2O7 innerhalb der
CaGdAlOs-Matrix. Die Abbildung 5-21 macht den Vorgang deutlich, man vergleiche auch
Abb. 2-9.

Liuft dieser Prozess zweimal ab, so entsteht die Spezies ,,Gd20>>". Das fehlende O*-Ion um
Gd203 zu bilden wird schlieBlich der O (2)-Position von CALGO entnommen. Stellt man
namlich die Elementarzellen von CALGO und CaGd,Al>O7 einander gegeniiber, so erkennt
man, dass bei gemeinsamer a-c-Grenzfldche der Zellen CALGO ein halbes O (2)-lon mehr
enthilt als zur Wahrung der elektrostatischen Neutralitdt notig (Abb. 5-22).

Wird also eine CaGd>AlLO7-Elementarzelle und eine Einheit ,,GdO™ gebildet, so wird
gleichzeitig der angrenzenden CALGO-Elementarzelle formal ein halbes O* (2)-Ion
entnommen oder eben ein ganzes, wenn sich der Vorgang zweimal wiederholt. Damit kann in
unmittelbarer Nachbarschaft Gd,O3 entstehen und die elektrische Ladung ist im Bereich der
Einschlussbildung ausgeglichen. Die Verwachsungsstruktur auf Abb. 5-14 ist dadurch gut
erkldarbar und man kann folgende zwei Reaktionsgleichungen aufstellen:

2,,CaGd3ALOs™ + 2 CaGdAlOs — 2 CaGdALO7 + 2 ,,GdO™ + O* + 2 ,,CaGdAIO; 5™,
2,,GdO* + 0* — Gd20s.

Wird der Schmelze eine Formeleinheit ,,CaGd3Al:Os™ entzogen, so verringert sich ihr Gd-
Gehalt dreimal schneller als der Ca-Anteil oder anders gesagt, fiir das zweite und das dritte
von drei entfernten Gd-Ionen bleibt jeweils ein Ca-Ion in der Schmelze zuriick. Es bildet sich
also ein Uberschuss an negativer Ladung von -2e bzw. -4e, wenn obige Reaktion einmal
vollstindig ablduft. Sollen aus dieser Schmelze wiederum zwei Elementarzellen CALGO
kristallisieren, so muss dies unter Zuriicklassung zweier O*-Ionen, also der Bildung von zwei
Sauerstoftfehlstellen, erfolgen. Zur Kompensation des auf -8e gestiegenen negativen
Ladungsiiberschusses der Schmelze bleiben auch zwei Gd**-lonen und ein Ca*"-Ion aufen
vor. Die elektrische Neutralitét ist somit wieder hergestellt, jedoch befordert der Prozess die
Anreicherung von Gd vor der Wachstumsfront und die oben geschilderte Reaktion setzt
schlieBlich wieder ein (beachte: periodisches Auftreten einschlussreicher Zonen in Abb. 5-3).
Der in der Matrix entstandene, negative Ladungsiiberschuss von -4e wird dabei durch den
vermehrten Einbau von Ca gegeniiber Gd an anderer Stelle ausgeglichen (merke: statistische
A/B-Kationenverteilung).
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Je Durchlauf werden also irgendwo in der Matrix zwei Paare (nach Kapitel 3.5) gekoppelter
Ca/Gd (1)- und O (1)-Fehlstellen entstehen sowie eine dritte Vakanz, die sich auf einer
beliebigen Ca/Gd-Position befinden kann und die fiir die weiteren Uberlegungen keine Rolle
spielt. Zusammen mit der einzelnen O (2)-Fehlstelle (Abb. 5-22) ist genau die Situation wie
im Fall der Besprechung von Stochiometrie 1. zu Anfang des Abschnitts 5.1.1 eingetreten,
wonach O (1)- und O (2)-Fehlstellen im Verhiltnis 2:1 erzeugt werden und deren Bildung
direkt mit der Einschlussentstehung korreliert ist (Stichwort dort: Kernhypothese). Vgl. auch
die bei Erlduterung der Stochiometrien 5. und 7. aus Tab. 5-2 gemachten Bemerkungen
(5.1.1).

Die EMA-Messungen (z. B. Tab. 5-3), nach denen der Ca-Gehalt der Matrix immer grof3er als
der SE-Gehalt ist, sind ebenso begriindbar. Die Diskrepanz des Ca-Gehalts zu 1

umfasst immer nur die Hélfte bis ein Drittel der Diskrepanz des SE-Gehalts zur 1, was gerade
dem eben beschriebenen AuBenvorlassen von zwei Gd**- und einem Ca**-Ion aus der Matrix
nach einem vollen Reaktionsdurchgang entspricht.

Da die Einschlussentstehung von vier Formeleinheiten CALGO ausgeht, bei denen nur der
Ca- und Gd-Anteil zueinander variieren kénnen, wird genauso viel AI** der Schmelze
entzogen wird es bei der vollkommen stéchiometrischen Kristallisation von CaGdAlO4 der
Fall wire. Der Al-Gehalt der Matrix dndert sich daher nicht.

Wichtigste Ursache der Einschlussbildung ist die Uberschussanisotropie aufgrund der
statistischen Verteilung der Ca- und Gd-Ionen. Léige beim Einbau eine vollstindige Ordnung
vor, so ist von der Kristallisation defektfreien Materials auszugehen.

-] o -] o

a b

Abb. 5-22. Vergleich einer CaGd,Al,O7- (links) und einer CaGdAlOs-Elementarzelle (rechts). Einander
entsprechende Ionen sind mit durchgehenden schwarzen Linien verbunden, Ionen ohne Entsprechung mit einem
orangen X markiert. Die durchgezogene und die zwei gestrichelten schwarzen Linien, die auf den Punkt 1
zulaufen, bedeuten: Anstatt nur eines O*-Ions (roter Vollkreis) tragen auch die mit X markierten lonen (Gd**
und ein weiteres 0%) des CaGd>A1,O7 zur Ladung an diesem Ort bei. Die gesamte Grenzfliche erhilt somit einen
Ladungsiiberschuss von —e. Zur Wahrung der Elektroneutralitit muss %2 O (2) (weiller offener Kreis) entfernt
werden, was zur Bildung von Gd,O:s fiihrt.
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Ubrigens kann die Versetzung des P-S-Schichtenstapels zur Bildung von CaGd2ALO7 in
CALGO (Abb. 5-21) in vier verschiedenen symmetridquivalenten Richtungen Llc ablaufen,
was zur Orientierung der Einschliisse entlang +/- a und +/- b fiihrt und die oft beobachteten
Spaltrisse erkldren kann (vgl. Abb. 3-18, 5-14). Die hierfiir notwendige Energie kann
womdglich vor Ort aus dem Abbau der Uberschussanisotropie gewonnen werden.

Mit dem vorliegenden Ansatz soll nochmals auf die sehr einheitliche
Matrixzusammensetzung und den scharfen chemischen Kontrast zu den Einschliissen
eingegangen werden.

Das in 5.1 gezogene Zwischenfazit besagte, dass die Einschlussverteilung zunehmend
homogen erscheint, sobald dies auf die Ziichtungsbedingungen zutrifft (z. B. flache,
symmetrische T-Gradienten — glattes, facettiertes Wachstum — gleichméBige
Einschlussdichte, vgl. Abb. 5-2, 5-5). Diese Korrelation spricht fiir einen Prozess, der an die
hohe Beweglichkeit der Schmelzteilchen unmittelbar an der Wachstumsfront gebunden ist.

Da beim Erhitzen von Kristallmaterial auf Temperaturen nur knapp unter dem Schmelzpunkt
keine Verdnderung an den Streuzentren zu beobachten ist, deutet dies ebenfalls auf die
Notwendigkeit hoher Mobilitit hin.

Weiterhin beruht die oben erlduterte Theorie der Einschlussbildung auf der Annahme sehr
schnell ablaufender, sich immer wiederholender An- und Abreicherungsvorginge, was nur
nahe der Wachstumsfront der Fall sein kann.

Abb. 5-3 zeigt wiederum sich periodisch wiederholende Haufungszonen von Einschliissen auf
morphologisch bedeutsamen Netzebenen. In Richtung der Senkrechten auf diese Ebenen ist
das Wachstum am langsamsten. Vor und wihrend der Kristallisation einer neuen Materiallage
finden hier umfangreicher Stofftransport und Umverteilung statt, was die Einschliisse
bevorzugt in den beobachteten Verteilungsmustern entstehen lésst.

Diese vier Erkenntnisse bestdtigen die Einschitzung, Einschlussbildung fénde nur direkt an
der Wachstumsfront statt.

Da zwischen zwei Haufungszonen immer ein fester Abstand liegt, ist klar, dass der in diesem
Abschnitt im  Zusammenhang mit der Reaktionsgleichung geschilderte  Gd-
Anreicherungsprozess eine Weile andauern muss, bis wieder Einschlussbildung einsetzt.

Wird also ein groBer Gd-Uberschuss durch die Einschliisse schlieBlich abgebaut, erhoht sich
die Zahl negativer Ladungen in der Schmelze; deren AbstoBung fiihrt in kurzer Zeit zur
Homogenisierung der Ladungsdichte. Als Kompensation bilden sich dann ebenso
gleichmiBig verteilt die gekoppelten Ca/Gd (1)- und O (1)-Fehlstellen (2 Gd** + Ca?" + 2 O*
verbleiben in der Schmelze und liefern die Ladung 2e zur Neutralisierung von deren negativer
Ladung). Die Zusammensetzung der Matrix ist somit iiberall, wo keine Einschliisse vorliegen,
durch die Summenformel ~ Cao,08SE006A103 9> gegeben und die Fehlstellendichte im ganzen
Kristall nahezu gleich. Somit hat man aber eine neuerliche Gd-Anreicherung und es kommt
aufgrund der gleichen Einbauwahrscheinlichkeit von Ca und Gd wieder zu deren statistischer
Anordnung und der Herausbildung von iibersittigten Bereichen, in denen dann CaGd,AlLO7
und GdOs kristallisieren.

Es ist davon auszugehen, dass trotzdem noch Ortliche Zusammensetzungsunterschiede
bestehen, besonders im Nahbereich um die Einschliisse. Sie konnen aber bei der
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Elektronenstrahlmikroanalyse nicht mehr aufgelost werden (Einschluss ~ 2 pum grof3,
Messfleckdurchmesser ebenso).

Die Sauerstofffehlstellen auf den O (1)- und O (2)-Positionen induzieren polaronische
Farbzentren (Kap. 6., besonders 6.4 und 6.6). Farbzentren auf O (1)-Positionen befinden sich
im Wirkbereich der relativ schwachen Bindung entlang der c-Richtung. Sie sollten daher
leichter zu beeinflussen sein als Farbzentren auf den O (2)-Positionen, die dem stdrkeren
Bindungsregime der a-a-Ebene unterliegen. Erstere sollten somit eher ,,reversiblen®, letztere
mirreversiblen® Charakter zeigen, wie bereits in 3.5.5 und bei der Besprechung von
Stochiometrie 1. aus Tab. 5-2 (Kap. 5.1.1) angedeutet. Die Farbintensitit ist {iber den
gesamten Kristall an die +/- gleiche Fehlstellendichte gebunden und daher {iberall
vergleichbar stark. Da der Einschlussbestand sich durch Temperaturbehandlungen nicht
verdandern ldsst, ist davon auszugehen, dass Fehlstellen/potenzielle Farbzentren erhalten
bleiben und sie beim Tempern vielmehr in gewisser Weise (de-)aktiviert werden. Farbloses
Material wie in Abb. 5-16 erscheint nach Tempern an Sauerstoff beispielsweise in einer
oranggelben Fiarbung, die nicht ganz so ausgeprégt ist wie im Fall der Kristalle, die zu Beginn
dieser Arbeit geziichtet wurden. In gering verfarbtem Material ist ab Wachstum also eine
geringere Konzentration von Fehlstellen zu erwarten. Die verringerte Einschlussdichte ist
damit in guter Ubereinstimmung. In Abschnitt 6.4.2 folgt ein experimenteller Beleg dieser
Uberlegung.

Es bleibt zu erkliren, warum hohe SE-Uberschiisse und ein simultaner Ca-Mangel in der
Schmelze die Losung des Problems mit sich bringen. Gd-reiche Einschliisse und die Tatsache,
dass mehr Ca als Seltenerden in der Matrix vorhanden ist, waren ja der Ausgangspunkt fiir
dieses Vorgehen.

In einer gewissen Weise muss also der SE-Uberschuss von vorn herein dem wachsenden
Kristall so viel Gd zur Verfiigung stellen, dass keine Ca/Gd (1)-Fehlstellen entstehen und
auch die gekoppelten O (1)-Defekte nicht mehr auftreten. Die Neigung von CaGdAlOs, Gd zu
segregieren, muss demnach abnehmen. Das wiederum bedeutet, dass an der Wachstumsfront
eine gleichmiBigere Verteilung von Ca und Gd vorliegen muss und Haufungen unterbleiben.
Die Uberschussanisotropie im angewachsenen Kristallteil fillt viel geringer aus.

Der groBe SE-Uberschuss sorgt vor der Phasenfront fiir eine sehr hohe positive
Ladungsdichte. Daher kommt es zu starken abstoenden Wechselwirkungen besonders
zwischen den hoher geladenen Gd**-Ionen und extreme Anreicherungseffekte, die sonst zur
Bildung der Einschlussphasen fiihren, unterbleiben. Folglich entstehen auch keine
gekoppelten Ca/Gd (1)- und O (1)-Fehlstellen und im ganzen Kristall ist ein hdherer
Ordnungsgrad der Ca- und Gd-lonen vorhanden. Der Ca-Mangel hemmt wiederum den
bevorzugten Einbau dieses Ions nach einer Einschlussbildung, so dass die Schmelze keinen
Ausgleich der anfallenden negativen Ladungen erfihrt (wegen des Entzugs der positiv
geladenen Spezies ,,CaGd3Al,Os™ fiir den Einschluss bleibt im zweiten Reaktionsschritt Gd
vermehrt in der Schmelze bleiben, der Ca-Einbau iiberwiegt kurzzeitig).

Die Kationenverteilung ist also insgesamt viel gleichméBiger und der oszillierende Prozess
aus Gd-Anreicherung/Einschlussbildung und nachtriglich {iberwiegendem Ca-Einbau kommt
garnicht erst in Gang.
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Jedenfalls scheint ein Uberschuss positiver Ladung allein nicht zielfiihrend. Im Rahmen
dieser Arbeit wurden der Schmelze in zwei Versuchen vierwertige Kationen hinzugefiigt.
Einer stochiometrischen Tiegelfiillung wurde hierzu jeweils 1 Mol-% des enthaltenen SE-
Anteis Si*" bzw. Zr*" beaufschlagt, ohne einen Farbunterschied am Kristall zu erzeugen.
Eventuell waren diese Gehalte nur zu gering, eine genauere Untersuchung bleibt zukiinftigen
Zichtungsexperimenten vorbehalten.

Aufgrund der strukturellen Ahnlichkeit sind fiir CaYAlO4 die Ergebnisse dieses Abschnitts
wahrscheinlich ebenso giiltig. Ein Nachweis von Y>0s-Einschliissen in der Matrix wiirde
diesen Schluss erlauben. Analoge Ziichtungsversuche sollten daher durchgefiihrt werden.

5.1.3 Atzfiguren

Atzfiguren sind Formen, die auf der Oberfliche des Kristalls unter Einwirkung eines
Losungsmittels wie z. B. einer Sdure entstehen konnen. Die Kristallauflosung ist genau wie
das Wachstum von der Punktgruppe des Materials abhdngig und es ergeben sich der
Symmetrie entsprechende Auflosungsmuster.

Da bei CALGO die Flachentypen {110} und {101} besonders langsam wachsen und oft am
Kristall auftreten (Abb. 2-4, Woensdregt et al. 1997, Kap. 6.5.3), ist damit zu rechnen, dass
dort umgekehrt die Auflésung besonders schnell vonstattengeht.

Mittels Andtzen einer polierten Kristalloberfliche wurde daher versucht, diesen Effekt
sichtbar zu machen. Insbesondere die Haufungen von Einschliissen sollten so hervorzuheben
sein, da die Auflosung oft an Kristalldefekten beginnt. Dies geschah mit dem c-Langsschnitt
aus Abb. 5-3, auf dem die einschlussreichen Zonen besonders gut erkennbar sind.

Es wurde eine flache Petrischale mit 50 Volumen-% Salzsdure (HCl, 32 %-ige Losung) und
50 Volumen-% Salpetersdure (HNO3, 65 %-ige Losung) befiillt, die Probe hineingelegt und
etwa 40 Minuten in dem siedenden Siduregemisch behandelt.

Es zeigte sich, dass die Einschliisse zuerst zur Auflosung neigten und die Matrix stabiler ist.
Die Orientierung der Haufungszonen wurde sehr deutlich herausgearbeitet. Abb. 5-23 zeigt
dunkelfeldmikroskopische Aufnahmen der angeidtzten Probe.
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200 pm

Abb. 5-23. Atzfiguren der einschlussreichen Zonen von Abb. 5-3 (5 % Yb:CALGO, polierte Kristallprobe).

Dunkelfeldmikroskopische Aufnahme, c-Achse senkrecht auf Bildebene. Die Atzgruben um die Einschliisse

héufen sich entlang der Kristallformen {110} und {101} (oben). Manche Atzgruben haben einen anniihernd
sechseckigen Umriss (unten, vgl. Abb. 5-14).

In der unteren Aufnahme von Abb. 5-23 sind in den Atzgruben +/- sechseckige Kernbereiche
mit dunklem Farbton umgeben von rundlicheren Sdumen in hellerer Farbe zu sehen. Die
sechseckigen Zentren beruhen sehr wahrscheinlich ausschlieBlich auf der Auflosung der
Einschliisse (vgl. Abb. 5-14), der runde dullere Bereich entspricht aufgeloster Kristallmatrix.
Dies belegt, dass der Abbau des Kristalls tatsédchlich bei den Defekten seinen Anfang nimmt.

5.1.4 Ziichtung von CaLuAlO4

Das aufgrund der Kationenradienverhéltnisse als stabil eingeschétzte CaLuAlO4 (Kap. 2.3,

2.4) ist in der Literatur unbekannt und sollte als alternatives Material zu CALGO und
CALYO geziichtet werden. Insbesondere war die Hoffnung, bei einer vergleichbaren
Wirmeleitfahigkeit wie CALGO einen neuen Hochleistungslaserkristall zur Verfiigung zu
haben. Das hinsichtlich Stabilitit und Wéarmeleitfahigkeit ebenfalls geeignete CaNdAIO4
erscheint wegen zahlreicher Absorptionen des Nd**-Ions im Spektralbereich von 300 bis 900
nm (Ryba-Romanowski et al. 1991) ungeeignet. Die Pumpwellenlinge des Yb**-Ions liegt bei
~ 980 nm und die Absorptionsbande reicht iiber mehr als 100 nm zu gréBeren und kleineren
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Wellenldangen. Auch sind stérende kooperative Energietibertrage zwischen beiden Seltenerden
nicht ausgeschlossen.

Ein weiterer groler Vorteil des CaLuAlO4 wiren die anndhernd gleichen lonenradien von
Lu*" und Yb*" (R(Lu*") = 1,172 A, R(Yb*) = 1,182 A; Shannon 1976). Auch fiir hohe
Dotierungen wiren dann keine deutlichen Verschlechterungen der Wiarmeleitfahigkeit zu
beobachten. Die starke Abnahme im Fall von CALGO mit dem Yb-Gehalt war in Abb. 2-16
gezeigt worden.

SchlieBlich trug zur Motivation der Ziichtung von CalLuAlO4 auch bei, die Stabilitdt von
ABCO4-Oxiden in Richtung zunehmender Radienverhiltnisse R(A?")/R(B*") und
abnehmender Verhiltnisse R(B*")/R(C*") zu untersuchen (rechter unterer Bereich in Abb.
2-15, griines Fragezeichen = Position von CaLuAlOy).

Es kam der iibliche Ziichtungsaufbau (Tab. 4-1, Abb. 4-15) zum Einsatz. Da jedoch kein
Impfkristall zur Verfiigung stand, wurde die Schmelze wie im Fall von CaY AlO4 mit einer Ir-
Stange angeimpft. Zum Schmelzen der Tiegelfiillung war eine Leistung von ~ 15 kW
erforderlich. Da bei CALGO typischerweise 9 - 10 kW ausreichen, ist von einem viel héheren
Schmelzpunkt auszugehen. Nahere Messungen hierzu wurden jedoch nicht unternommen.

Die Ziehgeschwindigkeit musste auf 0,2 mm/h herabgesetzt werden, da bei 1 mm/h und

0,5 mm/h die Schmelze stets den Kontakt zur Ir-Stange verlor und abriss. Das Ergebnis der
Ziichtung ist in Abb. 5-24 zu sehen:

Abb. 5-24. Kristallziichtung aus einer Schmelze der Zusammensetzung CaLuAlO4. Gewicht der angewachsenen
Materialprobe: 115 g. Vor dem Ausbau (links), Aufnahme von beiden Seiten und der Wachstumsfront (rechts).
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Es entstand ein polykristalliner, feinkdrniger und nadeliger Korper mit einer rot-orangen
Farbung. Die notwendige kleine Ziehgeschwindigkeit und das Vorliegen vieler Einzelkdrner
konnten mit einer geringen Viskositit der Schmelze zusammenhdngen. Das Anhaften des
Schmelzmeniskus an der Ziehstange wire erschwert und das Wachstum eines Einkristalls
gegeniiber der Bildung zahlreicher Einzelkeime benachteiligt. Zu mehreren Zeitpunkten des
Wachstums scheint der Meniskus abgerutscht zu sein, was eine zu starke Leistungsregelung
iiber die Durchmesserkontrolle nach sich zieht. Das ungleichméfige Profil im oberen Bereich
der Probe ist Ausdruck dessen.

Um festzustellen, um welche kristalline(n) Phase(n) es sich handelt, wurde eine kleine
Probenmenge von Hand gemdrsert und das Pulver mittels Rontgendiffraktometrie untersucht
(Diffraktometer: Seifert MZ VI, Bragg-Brentano-Geometrie, gleichzeitige Verwendung von
Cu-Kqi- (0,1541 nm) und Cu-Kgp-Strahlung (0,1544 nm) mangels Monochromator).

Das Diffraktogramm in Abb. 5-25 zeigt eine hohe Kristallinitit der Probe. Bei der
Auswertung wurden Referenzdiffraktogramme von CALGO, CaO, Al,O3; und LuyO3 mit dem
Ergebnis verglichen, um die Phasenreinheit zu priifen. Es wurde angenommen, dass
CalLuAlO4 dieselbe Kristallstruktur wie CALGO aufweist und das mdgliche Nebenphasen in
erster Linie Teile der eingewogenen Oxide sind.

Tatsichlich erhiilt man eine sehr gute Ubereinstimmung nur mit Lu,Os, so dass man reines
Lutetiumoxid statt CaLuAlOs aus einer Schmelze letzterer Zusammensetzung gewinnt.
Insofern ist CaLuAlO4, falls {iberhaupt existent, inkongruent schmelzend und die
Phasenbeziehungen im System CaO-Lu,0s3-AlO3 unterscheiden sich wohl stark von CaO-
Gd203-Al203 bzw. Ca0-Y203-Al20s. Stabilitit und Herstellbarkeit von ABCO4-Oxiden im
Bereich des griinen Fragezeichens in Abb. 2-15 sind somit fraglich.
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Abb. 5-25. Rontgendiffraktogramm des aus der Schmelzzusammensetzung CaLuAlO; kristallisierten Materials
(oben) und Referenzdiffraktogramm von Lu,Oj3 (unten). Die Einheit der Intensitét ist in Zahlereignissen (Z.e.)
des Detektors angegeben. ICDD 04-015-7082 ist die Identifizierungsnummer der Referenzprobe des
Internationalen Zentrums fiir Beugungsdaten (,,International Center for Diffraction Data®), siche auch Marsella
& Fiorentini (2004).
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Mix (1999) berichtet in seiner Dissertation eine sehr geringe Schmelzviskositdt von LuyOs.
Die Probleme beim Anhaften des Meniskus und die erschwerte Keimbildung (=
Polykristallinitdt) hingen also eventuell damit zusammen.

Bei systematischen Untersuchungen sollte aus dem vorliegenden Ergebnis aber ein neues
Flussmittelverfahren zur Ziichtung von Lu,O3 entwickelt werden kdnnen. Das Sesquioxid ist
ebenfalls fiir Yb-dotierte Hochleistungs-UKP-Laser von grofem Interesse und sein
Schmelzpunkt von ~ 2450°C (Mix 1999) macht die Ziichtung aus einer reinen Lu,Os-
Schmelze extrem schwierig.

5.1.5 Bestimmung des Verteilungskoeffizienten

Die Kenntnis des Verteilungskoeffizienten kp(x) einer Schmelzkomponente x zwischen
Kristall und Schmelze ist entscheidend, um die iiber eine Ziichtung der Schmelze
entnommene Stoffmenge dieser Komponente zu berechnen (Abschnitt 4.5). Bei zusitzlich
bekannter Einwaagemenge Mso(x) von x und dem Massenanteil g des insgesamt
kristallisierten Materials an der Gesamteinwaage ist dies liber Gleichung (4-10) méglich.

Die Werte fiir Yb in CALGO und CALYO sind wichtig, um beim Nachfiillen eines bereits
verwendeten Schmelzansatzes die gewiinschte Dotierung auch bei der Folgeziichtung
einhalten zu konnen.

Um kp(YD) fiir beide Phasen mdglichst genau zu ermitteln, wurden Kristallproben direkt
unterhalb der Animpfstelle prépariert, da im Frithstadium des Wachstums noch kein
Anreicherungseffekt des Dotierstoffs stattgefunden hat (kp(x) # 1, Abschnitt 4.3). Uber die
Zichtung dndert sich die Konzentration in der Schmelze und im Kristall, so dass sie zu einem
spateren Zeitpunkt nicht mehr dem Anfangswert entspricht und i. d. R. unbekannt ist. Das
Verhiltnis der Yb-Konzentration im Kristall zur momentanen Schmelzkonzentration

(= kp(Yb)) ist daher zu Beginn der Ziichtung am sichersten zu bestimmen. Es gilt dann
schlicht: ck(Yb, g =0) =kp(Yb)cs(Yb, g=0).

Die Messungen wurden ebenfalls mittels EMA unter den in 5.1.1 geschilderten Bedingungen
an der Universitdit Mainz durchgefiihrt. Beprobt wurden 2, 5 und 8 Mol-% Yb-dotierter
CALGO sowie 2 Mol-% Yb-dotierter CALYO. Diese Dotierungsangaben beziehen sich
demnach immer auf die initiale Schmelzkonzentration. Tab. 5-13 zeigt eine Ubersicht der
Ergebnisse.
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Tab. 5-13. Verteilungskoeffizienten kp(Yb) fiir CALGO und CALYO

Yb:CALGO (2 Mol-%) 1 1,17 0,585
2 1,57 0,785
3 1,18 0,590
Yb:CALGO (5 Mol-%) 1 2,05 0,41
2 2,24 0,448
3 2,25 0,45
Yb:CALGO (8 Mol-%) 1 3,98 0,498
2 4,15 0,519
3 4,20 0,525
Yb:CALYO (2 Mol-%) 1 1,44 0,72
2 1,56 0,78
3 1,46 0,73

Es wurde jeweils einmal in der Mitte und an gegeniiberliegenden Randbereichen einer
Kristallprobe gemessen.

Die ermittelten Werte schwanken innerhalb des 2 % dotierten CALGOs sehr stark (0,6 — 0,8),
liegen in den sonstigen Messungen fiir CaGdAlO4 jedoch zwischen 0,4 und 0,53.

kp(Yb) = 0,785 flieBt daher als Ausreier nicht in die Berechnung mit ein, der Mittelwert der
iibrigen acht Messwerte ist aber als giiltiger Verteilungskoeffizient fiir CALGO anzunehmen.
Fir CALYO wird der Mittelwert aller drei Messwerte gebildet, da hier kein Ausreifler
vorliegt.

CALGO: kn(Yb) = 0,503
CALYO: kp(Yb) = 0,743

Die Werte fiir CALGO stimmen sehr gut mit den bekannten Literturdaten iiberein, so z. B. bei
Jaffres (2013) oder Di et al. (2016), wo der kp(Yb) zu 0,47 bestimmt wurde. Der Wert fiir
CALYO war nach dem Wissen des Verfassers zum Zeitpunkt der Messung in der Literatur
noch unverdffentlicht.

5.1.6 Ergebnis der Ziichtungsexperimente

Fir die Entstehungsweise der FEinschliisse/Streuzentren konnte ein  mdglicher
Bildungsmechanismus ermittelt werden. Sehr wahrscheinlich stehen sie iiberdies in direktem
Zusammenhang zur Kristallfarbe, da die Einschlussbildung zu Gitterfehlstellen fiihrt. Diese
konnen als farbende Defekte in Erscheinung treten (Kapitel 6).

Streuzentren und verfarbte Kristalle sind eine Folge der Selbststabilisierung des Materials und
konnen sehr wahrscheinlich nicht vollstindig vermieden werden, da sie aus der immer
auftretenden statistischen Verteilung der Ca- und Gd-Kationen resultieren.



161 5. Ziichtungsexperimente

Dennoch sind bedeutende Verbesserungen der Kristallqualitit durch angepasste
Schmelzstochiometrien erreicht worden: FEinschlussdichte und Farbintensitit wurden im
Vergleich zum Zeitraum vor der Arbeit ganz wesentlich abgesenkt.

Eine groflere Ordnung beim Kationeneinbau wird hierfiir verantwortlich gemacht.

Neben der Schmelzzusammensetzung hat kein weiterer Parameter (vgl. Tab. 4-1, 5-14) einen
vergleichbaren Einfluss auf das Ziichtungsergebnis, wie zu Beginn dieses Kapitels vermutet.

Interessant 1ist die Tatsache, dass die Kristallfarbe nicht vom Herstellungsverfahren
abzuhéngen scheint. In der folgenden Abbildung sind mittels Festphasenreaktion (Sintern an
Luft, 1400°C, 20 Stunden) aus den primiren Oxiden erzeugte CALGO-Pulver zu sehen. Ein
vollkommen stdchiometrischer Ansatz gemif 1. in Tab. 5-2 hat einen orangen Farbton, ein
Gemisch nach 7. in Tab. 5-2 ist farblos wie die entsprechenden Czochralski-geziichteten
Kristalle.

Aus einem mit 1 Mol-% Yb dotierten Keramikpressling der primiren Oxide wurde iiber
optisches Zonenschmelzen (,,Spiegelofen®) an der Ecole Nationale Supérieure de Chimie de
Paris ein CALGO-KTristall hergestellt und durch G. Aka (2014) zur Verfiigung gestellt. Auch
er zeigt eine orange Farbe. Dies belegt nochmals, dass die Farbzentren eine wirklich
intrinsische Eigenschaft dieses Materials darstellen und duBlere Prozessbedingungen dafiir
eine geringere Rolle als die stochiometrische Zusammensetzung spielen.

Abb. 5-26. Gesintertes CaGdAlO4-Pulver (undotiert) nach Zusammensetzung 1. in Tab. 5-2 (unten rechts).
9,5 Mol-% Yb:CALGO nach 7. in Tab. 5-2 (oben rechts). Links: Yb:CALGO aus optischem Zonenschmelzen.
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5.2 Rissbildung

Der zweite Arbeitspunkt zur Verbesserung der Kristallqualitidt ist die Vermeidung der
Rissbildung im Material, wie in Abb. 5-1 zu sehen. Zum einen ist so die Materialausbeute aus
einer Ziichtung stark limitiert, da aus zerrissenen Bereichen keine Bauteile gefertigt werden
konnen und auch die Abmessung der Stiicke (z. B. Lange von Laserstdben) sehr begrenzt ist.
Zum anderen lassen Risse auf starke interne Verspannungen des Materials schlieBen, was zu
unerwiinschten Anderungen der optischen Eigenschaften fiihrt.

So verursachen Dichteunterschiede im Kristall eine Ortsabhédngigkeit der Brechzahl (im
Normalfall innerhalb einer Ebene konstant), was sich in der Verzerrung der Wellenfront eines
durchlaufenden Strahlenbiindels wegen lokal verschiedener Lichtgeschwindigkeiten dufert.
Ebenso kommt es zu Spannungsdoppelbrechung, die insbesondere in der isotropen
Kreisschnittlage (Ebene 1 c-Achse, im Normalfall keine Doppelbrechung) auffillig ist.
Beide Effekte wurden interferometrisch nachgewiesen.

Das Verhalten der Wellenfront eines Lichtbiindels beim Durchgang durch einen 5 Mol-% Yb-
dotierten CALGO-Krsitall in Kreisschnittlage (= c-Schnitt) wurde an einem Fizeau-
Interferometer ermittelt. Die Probe stammte dabei aus einem zerrissenen Kristall (Abb. 5-29),
die  Strahlungsquelle war ein  Helium-Neon-Laser (A = 632,8 nm). Um
Interferenzerscheinungen beobachten zu konnen, ist monochromatische und kohérente
Strahlung erforderlich.

Abb. 5-27. Aufhahme des Interferenzmusters von Laserstrahlung der Wellenldnge A = 632,8 nm beim
Durchgang durch eine Kristallscheibe von Yb:CALGO (c-Schnitt) mit geringer Verspannung (links) und mit
starken Verspannungen (rechts). Scheibendicke ~ 100 um, Durchmesser 8 mm.

Abb. 5-27 zeigt das Interferenzmuster, das beim Durchgang des Laserstrahls durch eine
unverspannte und eine verspannte Probe entsteht. Bei unverspanntem Material treten
innerhalb der Aperturebene keine Brechzahlunterschiede auf, die Interferenzstreifen verlaufen
parallel. Sind spannungsinduzierte Brechzahlunterschiede vorhanden, erscheinen die
Interferenzstreifen dagegen deutlich verzerrt.

Eine quantitative Messung der resultierenden Gangunterschiede beider Scheiben ist in Abb.
5-28 gezeigt, es treten sowohl negative als auch positive Werte auf.
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Abb. 5-28. Quantitative interferometrische Messung der Wellenfrontverzerrung. Scheibendicke ~ 100 um,
Durchmesser ~ 8 mm. Ein Gangunterschied von 0 nm bezieht sich auf den Fall, dass keine Probe im
Strahlengang ist. Um den Gangunterschied im Vergleich zu unverspanntem Probenmaterial zu erhalten, muss zu
den gemessenen Werten eine entsprechende Konstante addiert werden, die an einer Referenzprobe zu messen
wire.

Die Spannungsdoppelbrechung in der isotropen a-a-Ebene desselben Kristalls, aus dem die
Scheiben fiir die Wellenfrontmessung stammen, kann unter gekreuzten Polarisatoren sichtbar
gemacht werden. In einer isotropen Schnittlage wiirde kein Licht beim Betrachter ankommen
und die Probe schwarz erscheinen. Verspannungen induzieren jedoch eine gewisse
Anisotropie und es treten Interferenzfarben infolge Doppelbrechung auf:

Abb. 5-29. Anomale Interferenzfarben infolge spannungsinduzierter Doppelbrechung in einem Yb:CALGO-
Kristall (Kreisschnittlage). Man beachte die Risse bzw. den muscheligen internen Bruchverlauf.

Ubrigens ist bei der Bildung der Einschliisse innerhalb der Matrix ebenfalls eine gewisse
Verspannung in deren Umgebung zu erwarten. Eine Aufnahme des c-Langsschnitts aus
Abb. 5-3 unter gekreuzten Polarisatoren bestitigt diese Vermutung:
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Abb. 5-30. Spannungsdoppelbrechung entlang einschlussreicher Zonen im c-Langsschnitt aus Abb. 5-3.
Probendicke: 3 mm. In dem dunklen Bereich ist die spannungsinduzierte Anisotropie am geringsten ausgepragt.

Zwei grundsitzlich verschiedene Typen der Rissbildung konnen unterschieden werden. In
Abb. 5-1 ist ein CALGO-Kristall zu sehen, der neben einem zentralen Korn, dass die
Orientierung des Impflings hat, zwei Nebenkorner aufweist. Deren Wachstum beginnt bereits
weit oben in der Schulter des Kristalls und ihre Orientierung weicht von derjenigen des
Mittelteils ab. Die Trennung erfolgt entlang einer sehr glatten c-Fldche, was auf ungestortes
Wachstum der verschiedenen Bereiche nebeneinander hindeutet. Entlang von c-Flichen
spaltet der Kristall sehr hiufig, auch ohne vorhandene Zweitkdrner (Abb. 2-8). Wegen der
Bindungsschwiéche in c-Richtung konnen zu steile (radiale) Temperaturgradienten beim
Abkiihlen leicht dazu fiihren. Ohne Zweitkorner ist diese Spaltfliche jedoch manchmal rau.
Der zweite Typ von Rissen zeigt muschelige Bruchverldufe ohne bevorzugte Orientierung wie
in Abb. 5-31 dargestellt. Diese konnen mit und ohne zusitzliche c-Spaltflichen auftreten (vgl.
Abb. 5-1, 5-31). Ursache ist vermutlich die Losung inhomogen verteilter Verspannungen,
deren Existenz anhand von Abb. 5-29 belegbar ist und die sicher von der Symmetrie des
Temperaturfeldes wéhrend der Ziichtung abhingen. Die gegenseitige Behinderung von
Haupt- und Zweitkornern kann die interne Verspannung nochmals erhéhen.

Wie in Abb. 5-7, 5-9 und 5-14 erkennbar, scheinen auch die Einschliisse Ausgangspunkte fiir
Risse sein zu konnen, die sich jedoch dann vorrangig senkrecht zu ¢ fortpflanzen. Sie wiren
also dem ersten Typ der Rissbildung zuzuordnen.

Zweitkorner entstehen, wenn in zu stark unterkiihlter Schmelze =zahlreiche Keime
unterschiedlicher Orientierung wachsen und keine Vorzugsrichtung iiberwiegt. Auch kénnen
verschieden orientierte Domédnen am Impfkristall zur Zweitkornbildung beitragen, ggf. erst,
nachdem sie sich aus vorher homogenem Material durch zu schnelles Animpfen oder zu hohe
Temperaturgradienten an der Animpfstelle gebildet haben.
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Um dem entgegenzuwirken, kann eine Temperatur im Tiegel eingestellt werden, bei der der
Impfkristall langsam abschmilzt. Abweichend orientierte Doménen verschwinden so in aller
Regel vollstindig. Noch wihrend der Impfkristall abschmilzt, beginnt man zu ziehen und
kiihlt gleichzeitig ganz langsam ab, so dass es erst nach einigen Millimetern zur
Durchmesserzunahme kommt. Auf diese Weise erhdlt man zundchst eine Einschniirung im
oberen Bereich des wachsenden Kiristalls, den in 4.6 bereits erwdhnten Flaschenhals. Je
weiter man diese Zone verldngert oder zumindest einen konstanten Durchmesser wahrt, umso
eher wachsen etwaige Reste fehlorientierter Korner seitlich heraus. Abb. 5-31 zeigt einen
Yb:CALGO-Kristall mit ausgepriagtem Flaschenhals. In der Schulter sind keine Zweitkorner
entstanden und es liegt nur muscheliger Bruch vor. Auf diese Weise sind in der Frithphase des
Wachstums die Temperaturgradienten um den Impfkristall herum sehr flach, einkristallines
Wachstum wird gefordert.

Einschniinmg/
Flaschenhals

Abb. 5-31. Gezogener Flaschenhals zur Vermeidung von Zweitkdrnern im Bereich der Durchmesserzunahme an
einem Yb:CALGO-KTristall. Muscheliger Bruch ist vorhanden.

Dennoch sind auch rissfreie Kristalle ohne Flaschenhals geziichtet worden, solche mit einer
kurzen Verldngerung des Impfkristalls und einige mit groen Verldngerungen waren oft
ebenfalls rissfrei. Wiederum sind bei diesen Bedingungen auch zerrissene Exemplare
entstanden. Einzig das Fernbleiben von Zweitkérnern im Schulterbereich durch Ziichten einer
Einschniirung kann als gesicherte Erkenntnis gelten.

Auch nach einem storungsfrei gewachsenen Schulterbereich (Durchmesserzunahme) kénnen
sich noch Zweitkorner bilden, die dann aber eher auf ein ungiinstiges Temperaturfeld des
gesamten Aufbaus denn auf mehrkorniges Wachstum an der Animpfstelle zuriickgehen.

In einigen Ziichtungen kam es aus ungekliarten Griinden wéhrend des Betriebs der
automatischen Durchmesserkontrolle zu einer abrupten Durchmesserzunahme am Ende der
Impfkristallverlingerung. Die Leistungsregelung konnte die urspriinglich gewliinschte
kegelformige Schulter nicht verwirklichen. Gerade in diesen Fillen entstand aber ein
facettierter, rissfreier Kristall ohne Zweitkorner und bei einem bestehenden Isolationsaufbau
unter den Bedingungen aus Tab. 4-1 konnten so zehn Kristalle derselben Qualitit geziichtet
werden. Abb. 5-32 zeigt einen Vertreter dieser Reihe.

Der Rest der Schulter unterhalb der plotzlichen Durchmesserzunahme zeigt stets ein sehr
flaches Profil. Insgesamt sind also langsames Dickenwachstum und ein Flaschenhals
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zusammen mit geringen Temperaturgradienten um die Animpfstelle die idealen Bedingungen,
um rissfreies und dann oft facettiertes Material zu erhalten.

Das Zwischenfazit aus 5.1 erweist sich also auch in Bezug auf die Rissbildung als zutreffend.
Auch der Verzicht auf jegliche Durchmesserzunahme erscheint wegen Abb. 5-32
erfolgversprechend. Man konnte eine komplette rissfreie Schulter eines bereits geziichteten
Kristalls zum Animpfen verwenden und sollte einen Kristall wie den abgebildeten erhalten, da
dann keine Durchmesserzunahme mehr unnétig wire. Zweitkornbildung wiirde vollstindig
verhindert.

Impflristalbverlangerung

| S0mm

¥

Flaschernhals

plétzliche
Durchmessersunahme

Abb. 5-32. Rissfreier Yb:CALGO-Kristall ohne Zweitkérner. Man beachte den Flaschenhals und die plotzliche
Durchmesserzunahme am Ende der Impfkristallverldngerung. Unterhalb des plétzlichen Durchmessersprungs
ist die Dickenzunahme des Kristalls sehr langsam, bei flachen radialen T-Gradienten wiirde sich ein dhnliches

Profil einstellen. Das gebremste seitliche Wachstum verhindert die Bildung von Zweitkdrnern.

Man konnte beim Betrachten von Abb. 5-32 auch argumentieren, dass gerade das plotzliche
Durchmesserwachstum am Ende der Impfkristallverlingerung gegeniiber einer langsamen
Durchmesserzunahme von Vorteil sein sollte. Da CALGO als Oxidkristall mit hoher
Packungsdichte aller Voraussicht nach aber atomar glattes und damit generell langsames
Wachstum zeigt (Abschnitt 4.2.1, 4.2.2), ist die Interpretation vom Vorteil langsamer
Durchmesserzunahme zu bevorzugen.

Zur Vermeidung von muscheligen Briichen wéhrend der Abkiihlphase wurden
Modifikationen des Nachheizers vorgenommen. Im Vergleich zu Abb. 4-15 wurden die
Vliesummantelung und das aufliegende Vlies verdoppelt. In einer solchen Konfiguration
traten immer dann keine Risse in den Kristallen mehr auf, wenn auch wihrend des
Wachstums bereits keine zu erkennen waren. Messungen des axialen Temperaturgradienten
ergaben geringfligig kleinere Werte als die im Standardaufbau ermittelten 3°C/mm innerhalb
des Nachheizers (vgl. 4.8).

Nach 10 - 15 Ziichtungsdurchldaufen empfiehlt sich aber auch eine grundlegende Erneuerung
der Isolationsmaterialien, die im Lauf der Zeit eine gewisse Degradation erfahren. Genauso
verdndert sich durch Einbaukoeffizienten # 1 (siche z. B. Tab. 5-3, wo mehr Ca als Gd im
Kristall gemessen wurde) oder Reaktionen mit der Atmosphére/der Isolation langsam die
Schmelzzusammensetzung. Nach etwa zehn Ziichtungen sollte also eine komplette
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Tiegelreinigung und Neubefiillung erfolgen. Bei zunehmender Abweichung von der
Idealstdchiometrie hdaufen sich sonst Baufehler und weitere Fremdphaseneinschliisse.

Der radiale Temperaturgradient war mittels eines hohenverstellbaren Thermoelements nicht
erfassbar, so dass er nur sehr grob pyrometrisch durch die Einblickdffnung (Abb. 4-10) der
Zichtungskammer gemessen werden konnte. Er wurde stichprobenartig wihrend einiger
Zichtungen mit dem Standardaufbau (Abb. 4-15) bestimmt. Am Rande des wachsenden
Kristalls wurden meistens Werte von 1720 +/- 50°C gemessen, was die Schmelztemperatur
des Materials von 1750°C ungeféhr bestétigt. Kurz vor dem aufliegenden Ring betrigt die
Temperatur etwa 1580°C +/- 50°C, was bei einem Standardkristalldurchmesser von 25 mm,
einem Tiegeldurchmesser von 60 mm und einem Ringiiberstand von 8 mm einem Gradienten
von ~ 14 +/- 10°C/mm entspricht. Durch Verstirkung der Isolation nach oben wird der
Warmetransport aus dem Aufbau heraus kleiner und neben dem axialen sollte auch der radiale
Gradient abnehmen. Aufgrund der grolen Schwankungen bei der Messung waren jedoch
keine verldsslichen Aussagen liber Unterschiede bei der Verdopplung der oberen Vlieslage
moglich und es wurde auch kein ,,Standard* definiert.

Immerhin wird sich die Situation zur Vermeidung von Zweitkdrnern dadurch nicht
verschlechtern.

Insgesamt stellt sich heraus, dass der benutzte (Standard-) Isolationsaufbau aus Abb. 4-15
geeignete Temperaturgradienten flir die wiederholte Herstellung rissfreier CALGO-Kristalle
bietet. Das Ziehen eines Flaschenhalses in Kombination mit der Impfkristallverlingerung und
einer flachen Schulter verhindern die Bildung von Nebenkornern, was oft die primdre Ursache
der Rissbildung ist.

Auf hohe Rotationssymmetrie bei der Anordnung der Isolationsmaterialien und die
Vermeidung groler Wérmeverluste nach oben (z. B. durch ein aufgelegtes Keramikvlies) ist
zu achten. Der radiale Temperaturgradient des Aufbaus ist entscheidend und muss
gleichmaBig und flach verlaufen.

Auch mit Hinblick auf eine ausgeglichene Kationenverteilung (Abschnitt 5.1.2) sind das
rotationssymmetrische =~ Temperaturprofil,  flache  Gradienten und eine geringe
Ziehgeschwindigkeit der Kristallqualitdt sicher zutrdglich. So entstehen ndmlich defektarme,
farbzentrenfreie Kristalle mit wenigen, homogen verteilten Einschliissen. Es ist kaum
Uberschussanisotropie vorhanden, was die Stabilitit wiederum erhoht.

Aktive Nachheizer in Form von Ir-Rohren mit Tiegeldurchmesser wéren beziiglich all dieser
Punkte ein interessanter Ansatz fiir weitere Untersuchungen. Auch grofere Schmelzvolumina
tragen zu gleichméBigeren und stabilen Temperaturgradienten bei, weswegen die Ziichtung
aus groBeren Tiegeln erprobt werden sollte.
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5.3 Ubersicht der geziichteten Kristalle

In diesem Abschnitt wird eine tabellarische Zusammenstellung sdmtlicher Kristalle gegeben,
die im Rahmen der Arbeit geziichtet wurden. Die jeweiligen Stochiometrien der Schmelze
werden dabei der Kiirze wegen mit der Nummerierung von Tab. 5-2 ausgedriickt. Die
Kristallnummer in der ersten Spalte ist wie folgt zu lesen: Ein fiihrender Gro3buchstabe X, Y
oder Z bezieht sich auf das Jahr der Ziichtung 2013, 2014 oder 2015. Die nachfolgende Zahl
gibt an, um den wievielten Kristall des jeweiligen Jahres es sich handelt. Ende 2015 wird das
Bezeichnungsschema geédndert, ab diesem Zeitpunkt steht C am Anfang einer Kristallnummer
fiir ,,Czochralski-Ziichtung®, die folgenden Buchstaben A, B oder I sind verschiedenen
Zichtungsanlagen zugeordnet. Die sich anschlieBende Zahl steht schlieBlich fiir die Anzahl
der Ziichtungslaufe, die auf der jeweiligen Anlage bereits durchgefiihrt wurden.

Die Nummern der qualitativ besten Kristalle sind in der Tabelle griin unterstrichen, diejenigen
mit immer noch guter Qualitét sind gelb markiert und eine ,,passable* Qualitét ist orange
angedeutet. Gute Qualitit bezieht sich dabei natiirlich auf moglichst geringe Farbintensitét,
Rissfreiheit und, sofern untersucht, die Streuzentrendichte.

Die Unterschiede zwischen den farblich markierten Vertretern sind in Anhang A 1 nochmals
anhand detaillierter Bildaufnhahmen dargestellt.
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X09

XI11

X14

X16

X29

X33

X37

X39

X44

YO05

Y09

Y13

Y15

Y21

Y44

Y45

Y48

2 Mol-% Yb

2 Mol-% Yb

5 Mol-% Yb

2 Mol-% Yb

5 Mol-% Yb

& Mol-% Yb

0,5 Mol-% Tm

1 Mol-% Tm

5 Mol-% Yb

5 Mol-% Yb

5 Mol-% Yb

2 Mol-% Yb

2 Mol-% Yb

ja
nein
nein
nein
ja
nein
nein
nein
nein
ja
nein
ja
ja
nein
ja
nein

nein

Tab. 5-14. Ubersicht der geziichteten Kristalle

N»/200 I/h
N»/250 I/h
N»/250 I/h
N2/225 1/h
N2/225 1/h
N»/215 I/h
N»/205 I/h
N»/190 I/h
N2/190 /h
N2/200 /h
N2/200 /h
N»/200 I/h
N»/200 I/h
Ar, 35 1/h
N2/210 Vh
N2/210 Vh

N2/210 Vh

22°zua
22°zua
22°zua
22°zua
Ir-Stange
18°zua
18°zua
18°zua
22°zua
22°zua
22°zua
22°zua
22°zua
22°zua
<110>
<110>

<110>

0,7 mm/h/12
RPM
0,7 mm/h/12
RPM
0,5 mm/h/12

0,7 mm/h/12
RPM
0,7 mm/h/12
RPM
0,7 mm/h/12
RPM
0,7 mm/h/12
RPM
0,7 mm/h/12
RPM
0,7 mm/h/12
RPM
0,7 mm/h/12
RPM
0,7 mm/h/12
RPM
0,7 mm/h/12
RPM
0,7 mm/h/12
RPM
0,7 mm/h/12
RPM

60°/32 mm

60°/32 mm

60°/32 mm

60°/32 mm

60°/32 mm

60°/32 mm

60°/32 mm

60°/32 mm

60°/32 mm

60°/32 mm

60°/32 mm

60°/32 mm

60°/32 mm

60°/32 mm

60°/32 mm

60°/32 mm

60°/32 mm

115 mm/35 mm

115 mm/35 mm

85 mm/25 mm

85 mm/25 mm

100 mm/25 mm

75 mm/25 mm

75 mm/25 mm

75 mm/35 mm

100 mm/25 mm

85 mm/25 mm

85 mm/25 mm

85 mm/25 mm

85 mm/25 mm

85 mm/25 mm

85 mm/25 mm

85 mm/25 mm

85 mm/25 mm

orange/nein/viel

orange/ja/viel

orange/nein/sehr
viel

orange/nein/viel

orange/ja/nicht
bestimmt

orange/nein/viel

orange/ja/sehr
viel

orange/ja/viel

orange/ja/sehr
viel

orange/nein/viel

orange/nein/viel
orange/ja/viel

orange/nein viel

orange/ja/viel

gelb-
orange/nein/mittel
gelb-
orange/ja/mittel

gelborange/ja/viel
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Y59

Y64

Y68

Y72

Y77

724

729

735
740
744

748

754

764
Z71
774

791

794

795

—_—

SN SN o

5 Mol-% Yb

5 Mol-% Yb
9,5 Mol-% Yb

9,5 Mol-% Yb

3 Mol-% Yb

3 Mol-% Yb

5 Mol-% Yb

3 Mol-% Yb

3 Mol-% Yb +
20 ppm Si

5 Mol-% Yb +
1 Mol-% Zr

3 Mol-% Tm

2 Mol-% Yb
2 Mol-% Yb
2 Mol-% Yb

2 Mol-% Yb

2 Mol-% Yb

ja
ja
nein
nein
nein
ja
nein
nein
ja
nein
nein
ja
ja
ja
nein
ja
ja

Nein

Tab. 5-14. Ubersicht der geziichteten Kristalle (Fortsetzung)

N»/210 I/h

Na/stehend,
Luftabschluss
Na/stehend,
Luftabschluss
No/stehend,
Luftabschluss
No/stehend,
Luftabschluss
N2+ COy/
stehend,
Luftabschluss
Na/stehend,
Luftabschluss
Na/stehend,
Luftabschluss

N2/150 /h
N2/150 /h

N2/150 /h

N»/150 I/h

N»/160 1/h
N2/160 1/h
N2/160 1/h

N»/160 1/h
N»/160 I/h

N2/160 I/h

<110>

<110>

<110>

<110>

<100>

<221>

<221>

<221>
<100>
<100>

<100>

<100>

<100>
<100>
<100>

<100>

<100>

<100>

0,7 mm/h/12
RPM
0,7 mm/h/12
RPM
0,7 mm/h/12

0,7 mm/h/12
RPM

0,7 mm/h/12
RPM

0,7 mm/h/12
RPM

1 mm/h/12 RPM
1 mm/h/12 RPM

1 mm/h/12 RPM

1 -2 mm/h/12
RPM

1 mm/h/18 RPM
1 mm/h/18 RPM
1 mm/h/18 RPM

1 mm/h/18 RPM
1 mm/h/18 RPM

1 mm/h/18 RPM

60°/32 mm

60°/32 mm

60°/32 mm

60°/32 mm

60°/32 mm

52°/32 mm

52°/32 mm

52°/32 mm
50°/20 mm
50°/20 mm

50°/20 mm

50°/20 mm

50°/20 mm
50°/20 mm
50°/35 mm

50°/35 mm

50°/35 mm

50°/35 mm

40 mm/25 mm

40 mm/25 mm

40 mm/25 mm

40 mm/25 mm

40 mm/25 mm

40 mm/20 mm

45 mm/25 mm

150 mm/35 mm
40 mm/25 mm
40 mm/25 mm

65 mm/25 mm

120 mm/25 mm

95 mm/25 mm
160 mm/25 mm
115 mm/40 mm

40 mm/25 mm

40 mm/25 mm

40 mm/25 mm

gelborange/ja/viel

gelborange/ja/viel
orange/nein/viel
farblos/ja/mittel

farblos/ja/mittel

orange/ja/viel

hellgelb/ja/sehr
viel
hellgelb/ja/sehr
viel
orange/nein/mittel

orange/nein/viel

orange/nein/sehr
viel

orange/nein/viel

orange/ja/viel
orange/ja/viel

orange/ja/viel
orange/ja/nicht
bestimmt
gelborange/ja/
nicht bestimmt
orange/nein/sehr
viel
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Tab. 5-14. Ubersicht der geziichteten Kristalle (Fortsetzung)

796 - nein N2/160 I/h <100> 1 mm/h/18 RPM 50°/35 mm 40 mm/25 mm gelborange/ja/
nicht bestimmt

798 2 Mol-% Yb nein N2/160 I/h <100> 1 mm/h/18 RPM 50°/35 mm 40 mm/25 mm orangeé ‘;:11“/ sehr
CA0165 ] nein No/160 Ih <100> | mm/h/12 RPM 50°/35 mm 40 mm/25 mm ~ Seiborange/ja/
nicht bestimmt

CI0009 2 Mol-% Yb nein N2/160 1/h <100> 1 mm/h/18 RPM 50°/35 mm 40 mm/25 mm orange/nein/viel
CA0166 ] nein No/160 1/h <100> | mm/h/12 RPM 50°/35 mm 40 mm25 mm  Seiborange/ja/
nicht bestimmt

CI0010 2 Mol-% Yb nein N2/160 1/h <100> 1 mm/h/18 RPM 50°/35 mm 40 mm/20 mm orange/nein/viel

CI0011 2 Mol-% Yb nein N2/160 1/h <100> 1 mm/h/18 RPM 50°/35 mm 60 mm/25 mm orange/nein/
nicht bestimmt
CI0012 2 Mol-% Yb nein N»/160 1/h <100> 1 mm/h/18 RPM 50°/35 mm 65 mm/35 mm orange/nein/

nicht bestimmt

CA0167 - nein N»/160 1/h <100> 1 mm/h/12 RPM 50°/35 mm 40 mm/25 mm  Seiborange/nein/
nicht bestimmt

CA0168 - nein N»/160 1/h <100> 1 mm/h/12 RPM 50°/35 mm 47 mm/25 mm  Seiborange/nein/
nicht bestimmt
CA0169 ] nein No/160 1/h <100> | mm/h/12 RPM 50°/35 mm 47 mm25 mm ~ Seiborange/ja/
nicht bestimmt

CI0013 2 Mol-% Yb nein No/160 U/h <100> | mm/h/18 RPM 50°/35 mm 65 mm/33 mm °ra“§;/ gflll%‘t“"ht
C10014 2 Mol-% Yb nein N2/160 Vh <100> 1 mm/h/18 RPM 51°/40 mm 65 mm/40 mm Oml;‘eg;?;/r‘;‘t"ht
CA0170 ; nein No/stehend, <100> | mm/h/12 RPM 50°/35 mm 50 mm/25 mm  Orangelja/nicht

Luftabschluss bestimmt

CI0015 2 Mol-% Yb nein N2/160 I/h <100> 1 mm/h/12 RPM 50°/35 mm 65 mm/33 mm oral;‘eg;{ﬁ/;‘fht

CI10016 3 Mol-% Yb ja N2/160 1/h <100> 1 mm/h/12 RPM 50°/35 mm 65 mm/33 mm Oranfgs/ gflll‘r‘!l?mht
. Na/stehend, o hellorange/ja/
CAO0171 - ja Luftabschluss <100> 1 mm/h/12 RPM 50°/35 mm 50 mm/25 mm nicht bestimmi
CAO0172 § Nein No/stehend, <100> 1 mm/h/12 RPM 50°/35 mm 50 mm/25 mm hellorange/ja/
Luftabschluss nicht bestimmt
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Tab. 5-14. Ubersicht der geziichteten Kristalle (Fortsetzung)

CI10017 3 Mol-% Yb ja N2/160 I/h <100> 1 mm/h/12 RPM 50°/35 mm 65 mm/33 mm oral;‘eg;{ﬁ/;‘fht
CAO0173 - nein No/stehend, <100> 1 mm/h/12 RPM 40°/35 mm 55 mm/25 mm hellorange/ja/
Luftabschluss nicht bestimmt
CI0018 3 Mol-% Yb nein N2/160 I/h <100> 1 mm/h/12 RPM 50°/35 mm 65 mm/33 mm oraé‘egs‘;{ﬁ/l‘r‘l‘fht
CAO0174 - nein No/stehend, <100> 1 mm/h/12 RPM 40°/35 mm 55 mm/25 mm hellorange/ja/
Luftabschluss nicht bestimmt
CI0019 3 Mol-% Yb nein N2/160 1/h <100> 1 mm/h/12 RPM 50°/35 mm 65 mm/33 mm Omt‘)‘eg;{ﬁ/r‘;‘t"ht
CA0175 - nein No/stehend, <100> 1 mm/h/12 RPM 40°/35 mm 55 mm/25 mm hellorange/ja/
Luftabschluss nicht bestimmt
CI10020 3 Mol-% Yb nein N»/160 1/h <100> 1 mm/h/12 RPM 50°/35 mm 65 mm/33 mm orange/nein/
nicht bestimmt
C10021 3 Mol-% Yb nein N2/160 l/h <100> 1 mm/h/12 RPM 50°/35 mm 65 mm/33 mm oral;‘eg;{ﬁ/;‘fht

CI10022 3 Mol-% Yb nein N»/160 1/h <100> 1 mm/h/12 RPM 50°/35 mm 65 mm/33 mm OTaHE;/ gflll%‘t“"ht
C10023 3 Mol-% Yb nein N2/160 1/h <100> 1 mm/h/12 RPM 50°/35 mm 85 mm/33 mm Omt‘)‘eg;{ﬁ/r‘;‘t"ht
C10024 3 Mol-% Yb ja Na/160 Uh <100> I mm//12RPM 51935 mm 85 mm/domm  Orneca/micht
CI10025 3 Mol-% Yb Ja N2/160 I/h <100> 1 mm/h/12 RPM 51°/35 mm 85 mm/40 mm oral;‘eg;{ﬁ/;‘fht
CI10026 3 Mol-% Yb nein N»/160 1/h <100> 1 mm/h/12 RPM 51°/35 mm 85 mm/40 mm hellorange/ja/
nicht bestimmt

CB0428 3 Mol-% Yb ja N2/500 I/h <100> 0,5 - 1 mm/h/10 40°/35 mm 75 mm/25 mm  Sclborange/nein/
RPM nicht bestimmt
CB0429 3 Mol-% Yb nein N»/500 1/h <100> 1 mm/h/10 RPM 44°/25 mm 30 mm/25 mm gelborange/ja/
nicht bestimmt

CB0430 7 Mol-% Yb nein N»/500 1/h <100> 1 mm/h/10 RPM 44°/30 mm 70 mm/25 mm gelboﬁﬁfj nein/
C10027 3 Mol-% Yb nein Nstehend, <100> I mm/W/I2RPM  50°/35 mm 60 mm2s mm  hellorangelja/
Luftabschluss nicht bestimmt
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Tab. 5-14. Ubersicht der geziichteten Kristalle (Fortsetzung)

C10028 3 Mol-% Yb nein Ny/stehend, <100> 1 mm/h/12 RPM 50°/35 mm 70 mm/25 mm hellorange/ja/
Luftabschluss nicht bestimmt
. Na/stehend, 0,7 mm/h/12 hellorange/ja/
-0 o
CA0183 9,5 Mol-% Yb nein Lufiabschluss <100> RPM 60°/32 mm 65 mm/25 mm nicht bestimmt
. Na/stehend, 0,7 mm/h/12 o hellorange/nein/
CI10029 9,5 Mol-% Yb ja Luftabschluss <100> RPM 60°/32 mm 70 mm/25 mm nicht bestimmt
. Nay/stehend, 0,7 mm/h/12 o hellorange/ja/
CA0184 2 Mol-% Yb ja Luftabschluss <100> RPM 60°/32 mm 65 mm/25 mm nicht bestimmt
. Na/stehend, 0,7 mm/h/12 o hellorange/nein/
CI0030 9,5 Mol-% Yb nein Luftabschluss <100> RPM 60°/32 mm 65 mm/25 mm nicht bestimmt
. Na/stehend, 0,7 mm/h/12 gelborange/ja/
0 o
CAO0185 2 Mol-% Yb nein Lufiabschluss <100> RPM 60°/32 mm 70 mm/25 mm nicht bestimmt
. Ny/stehend, 0,7 mm/h/12 gelborange/ja/
-0 o
CA0186 2 Mol-% Yb nein Lufiabschluss <100> RPM 60°/32 mm 65 mm/25 mm nicht bestimmt
. Na/stehend, 0,7 mm/h/12 hellorange/ja/
0 o
CI0031 9,5 Mol-% Yb nein Lufiabschluss <100> RPM 60°/32 mm 70 mm/25 mm nicht bestimmt
. Na/stehend, 0,7 mm/h/12 o gelborange/ja/
CA0187 5 Mol-% Yb nein Luftabschluss <100> RPM 60°/32 mm 65 mm/25 mm nicht bestimmt
. Na/stehend, 0,7 mm/h/12 o hellorange/nein/
CI10032 9,5 Mol-% Yb nein Luftabschluss <100> RPM 60°/32 mm 70 mm/25 mm nicht bestimmt
. Nay/stehend, 0,7 mm/h/12 o gelborange/ja/
CAO0188 5 Mol-% Yb nein Luftabschluss <100> RPM 60°/20 mm 65 mm/25 mm nicht bestimmt
. Ny/stehend, 0,7 mm/h/12 hellorange/ja/
-0 o
CI0033 9,5 Mol-% Yb nein Lufiabschluss <100> RPM 60°/32 mm 70 mm/25 mm nicht bestimmt
. Na/stehend, 0,7 mm/h/12 hellgelb/ja/
-0 o
CA00189 5 Mol-% Yb nein Lufiabschluss <100> RPM 60°/20 mm 70 mm/25 mm nicht bestimmt
C10034 9,5 Mol-% Yb nein No/stehend, <100> 0,7 mm/h/12 60°/32 mm 70 mm/25 mm farblos/ja/
Luftabschluss RPM wenig
CI0035 9,5 Mol-% Yb nein Ny/stehend, <100> 0,7 mm/h/12 60°/32 mm 70 mm/25 mm farblos/ja/
Luftabschluss RPM wenig
. Na/stehend, 0,7 mm/h/12 o farblos/ja/
CI0036 9,5 Mol-% Yb nein Luftabschluss <100> RPM 60°/32 mm 50 mm/25 mm nicht bestimmt
. Ny/stehend 0,7 mm/h/12 farblos/ja/
_0 g > o
C10037 2 Mol-% Yb ja Luftabschluss <100> RPM 60°/32 mm 50 mm/25 mm nicht bestimmt
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Tab. 5-14. Ubersicht der geziichteten Kristalle (Fortsetzung)

. Na/stehend 0,7 mm/h/12 farblos/nein/
_0 > > o
CI0038 7. 2 Mol-% Yb nein Lufiabschluss <100> RPM 60°/32 mm 50 mm/25 mm nicht bestimmt
. Na/stehend 0,7 mm/h/12 farblos/nein/
_0 > > o
CI0039 7. 2 Mol-% Yb nein Lufiabschluss <100> RPM 60°/32 mm 70 mm/25 mm nicht bestimmt
CI10040 7. 2 Mol-% Yb nein N»/160 1/h <100> 0.7 /12 60°/32 mm 50 mm/25 mm farblos/nei

RPM nicht bestimmt




6. Spektroskopische Materialcharakterisierung
(UV-VIS-NIR)
und farbende Gitterdefekte

Die orangegelbe Farbe vieler der geziichteten (Yb:)CaGdAlOs- und (Yb:)CaY AlOs-Kristalle
ist eine Eigenschaft, die fiir zahlreiche Schmelzzusammensetzungen unverdndert zu
beobachten ist. Die Ziichtungsexperimente zeigen jedoch, dass mit geniigend hohen
Seltenerdiiberschiissen bei gleichzeitiger Kalziumunterstochiometrie anndhernd farblose
Kristalle erhalten werden.

Die lokale Entmischung als Selbststabilisierung der Matrix (Abbau von
Uberschussanisotropie, Kap. 3.5) fiihrt zur Bildung von Gd-reichen Einschliissen und
Fehlstellen auf den Ca/SE (1)-, O (1)- und O (2)-Positionen (Abschnitt 5.1.2). Dieser Prozess
ist nicht komplett vermeidbar und die Gitterdefekte stehen im Verdacht, je nach
Sauerstoffposition reversible und irreversible Farbzentren zu induzieren (6.6, Besprechung
von Stochiometrie 1. aus Tab. 5-2 in Abschnit 5.1.1, auch 5.1.2). Es konnte sich um
delokalisierte Elektronen von Sauerstoffionen aus der ndheren Umgebung, sog. Polaronen,
handeln. Die Stochiometrieinderungen der Einwaage nehmen auf die
Einschluss-/Fehlstellenbildung Einfluss ohne die Zusammensetzung des Kristalls selbst
messbar zu verdndern. Die ndhere Untersuchung der Kristallfarbe mittels spektroskopischer
Verfahren ist daher ein wichtiger Schritt zur Uberpriifung der Farbzentrenhypothese. Ein
vertieftes Erklarungsmodell ldsst sich durch Kombination der Ergebnisse aus 5.1.2 und dem
vorliegenden Abschnitt gewinnen (Kap. 6.6). Erginzende Betrachtungen zu einigen
farbabhéngigen Kristalleigenschaften werden zusétzlich vorgestellt (6.5).

6.1 Transmissionsmessungen

Fiir die Transmissionsmessungen stand ein Perkin Elmer Lambda 1050 UV-VIS-NIR-
Spektralphotometer zur Verfiigung. Aufgrund der optischen Anisotropie des Materials
wurden in den meisten Fillen polarisierte Spektren aufgenommen. Dafiir kam ein drehbares
Glan-Thompson-Prisma mit Kalzit als doppelbrechendem Material zum Einsatz. Die
Bandkante des Kalzits liegt bei 250 nm (Medeiros et al. 2007). Bei kleineren Wellenldngen
waren daher keine Messungen mit polarisierter Strahlung mehr moglich.

Die  Strahlungsquelle des  Spektrometers liefert eine  wellenlingenabhingige
Ausgangsintensitdt Io(A). Vor dem Einbringen der Probe in den Strahlengang wird daher ein
Bezugsspektrum gemessen. Die Intensitdt der Strahlung nach Durchlauf durch die Probe Ip()A)
wird schlieBlich durch die Ausgangsintensitit geteilt, da sonst scheinbare
Transmissionsschwéchungen im Spektrum auftreten und das Ergebnis verfdlschen. Die in den
Abbildungen gezeigten Transmissionswerte sind also durch T(A) = Ip(L)/Io(A) gegeben.

Dabei ist zu beachten, dass ein Teil der Strahlung an den Grenzflichen der Probe reflektiert
wird. Wenn die Intensitdtsabnahme allein aufgrund von Prozessen im Probenvolumen erfasst
werden soll (Absorption, Streuung), muss man Ip(A) um einen gewissen Reflexionsanteil R(1L)

175
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korrigieren. Aus den Fresnel-Gleichungen folgt fiir senkrechten Einfall der Strahlung auf die
Grenzflache zwischen Luft und einem Medium mit der Brechzahl n

R() = ((n — 1/(n + 1))* (Demtroder 1995), wobei Mehrfachreflexionen zwischen beiden
Probenenden nicht beriicksichtigt werden.

Die Multiplikation Ip(A)(1 — R(L))? liefert den Anteil von Io(A), der nach Reflexion an beiden
Grenzflachen {ibrig ist und durch Absorption und Streuung noch geschwicht werden kann.
Der um die Reflexionsverluste R(A) bereinigte Transmissionsgrad der Materialprobe ergibt
sich also aus dem Verhiltnis:

I5(X)

Told) = _
P T V(1 = R(A))2

(6-1)

Treten keine Streu- sondern nur homogen verteilte Absorptionsereignisse in der Probe auf,
dann erfolgt die Intensititsabschwéchung nach dem Lambert-Beer-Gesetz exponentiell:

Tp(A) = exp(-e(A)L). L ist die Wegldnge der Strahlung innerhalb des Materials und die
Konstante ¢(A) ist der wellenldngenabhingige Absorptionskoeffizient. FEr ist als
wegldngenunabhidngige Mallzahl gut geeignet, um die Absorptionsfdahigkeit verschiedener
Stoffe zu vergleichen.

Die Intensitdtsschwiachung durch Absorption und Streuung zusammen wird als Extinktion
bezeichnet. Sie wird durch einen ebenfalls wellenldngenabhingigen Extinktionskoeffizienten
a(A) charakterisiert. In vielen Fillen ist der gestreute Anteil der durchlaufenden Strahlung
jedoch sehr gering. Daher werden beide Begriffe ndherungsweise oft synonym verwendet, wie
in dieser Arbeit geschehen: a(A) = g(A).

Bei bekannter Konzentration c(S) einer absorbierenden Spezies S ist a(Ah) = g(A) = o(A)c(S).
o(M) heillt Absorptionswirkungsquerschnitt und charakterisiert die Absorptionsfahigkeit eines
einzelnen Vertreters von S in der beprobten Substanz fiir Strahlung der Wellenldnge A. Mit
dem Lambert-Beer-Gesetz und (6-1) ergibt sich:

b l jr]r:": v"&:‘
(A} = —=In| : 6.2
) B In(AN1 — R A2’ e

a(A)

g(A) =
' ¢(8)

(6-3)

a bzw. ¢ sind also wegldngenunabhingig, ¢ zudem sogar konzentrationsunabhingig. Es
handelt sich um eine Grofle, die eine Eigenschaft einzelner Ionen in ihrer jeweiligen (z. B.)
kristallinen Umgebung beschreibt.

Um den Einfluss der Streuzentren auf den Transmissionsgrad von CaGdAlO4 abzuschétzen
und um die Niherung Extinktionskoeffizient ~ Absorptionskoeffizient zu rechtfertigen, wurden
Messungen der Transmission in Zonen subjektiv niedriger und hoher Streuzentrendichte an
der linken Kristallscheibe in Abb. 5-2 durchgefiihrt. Die Messpunkte und Spektren sind der
folgenden Abbildung 6-1 zu entnehmen.
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Abb. 6-1. Messpunkte in Zonen verschiedener Streuzentrendichte an einer Yb:CALGO-Scheibe (links) um den
Einfluss auf die Transmissionseigenschaften herauszustellen. Transmissionsgrade (rechts). Polarisation ||c,
Probendicke: 3 mm.

Es zeigt sich, dass der Unterschied im Transmissionsgrad weit unter einem Prozent liegt. Wir
konnen die Annahme Extinktionskoeffizient ~ Absorptionskoeffizient daher trotz sehr variabler
Streuzentrendichte als giiltig betrachten.

Die Spektren sind auf den Bereich 380 — 440 nm begrenzt, da unterhalb von 380 nm keine
Unterschiede mehr nachweisbar waren. Oberhalb von 440 nm kam es verstirkt zu
Interferenzerscheinungen. Vermutliche Ursache ist die nie ganz perfekte Ubereinstimmung
von Kiristallorientierung (hdndisch) und Polarisationsrichtung des MefBstrahls. ~ ||c polarisierte
Strahlung und ein geringer Anteil, der |ja polarisiert ist, laufen dann gleichzeitig, aber
unterschiedlich schnell durch den Kristall und {iberlagern sich. Die enstehenden Muster aus
Maxima und Minima machen es schwierig, die Differenz der Transmissionswerte beider
Kurven fiir A > 440 nm korrekt anzugeben.

6.2 Messung der Brechungsindizes

Bei der Berechnung der Extinktionskoeffizienten eines Materials aus den Transmissionsdaten
war fiir die Korrektur letzterer Werte um die Fresnel-Reflexionsverluste R(A) der
Brechungsindex n entscheidend. Dieser ist jedoch selbst wellenldngen- und
richtungsabhéngig. In der Literatur war zu Beginn der Arbeit nur eine lineare Ndherung der
Dispersion fiir CALGO bekannt (Boudeille 2008), Werte fiir CALYO waren nicht vorhanden.
Aus diesem Grund wurden Messungen des Brechungsindex an undotierten CALGO- und
CALYO-Proben  durchgefiihrt. Fir  jedes Material ~ wurde  jeweils die
Wellenldangenabhéngigkeit des Brechwerts von ordentlichem (Polaristation |ja) und
auferordentlichem Strahl (Polarisation ||c), no(A) und ne(A), bestimmt. Die Brechzahlen
wurden mit Strahlung elf verschiedener Wellenldingen an CALGO- und CALYO-Prismen
gemessen, der Einfallswinkel betrug 90° zur grof8en Prismenfldache (Abb. 6-2). Die Dispersion
zwischen den Messpunkten wurde mit einem Sellmeier-Ansatz modelliert (Sellmeier 1871).
Die folgende Abbildung zeigt die benutzten Probenkdrper und die ermittelten
Dispersionsverldaufe. Die Messungen fiihrte die Arbeitsgruppe Kristallographie von Herrn
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Prof. Dr. L. Bohaty und Frau Dr. P. Becker-Bohaty am Institut fiir Geologie und Mineralogie
der Universitdt zu Koln im Dez. 2013 aus.

2,08- Sellmeier-Anpassung:
. CaGdAIQ, n’(1)= D1 +(f[-)2D 5 04 3
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J e
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é 2,024 D4 001276  +0.00033
R= |
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Abb. 6-2. Dispersionskurven fiir CALGO und CALYO sowie Sellmeier-Gleichungen mit entsprechenden
Koeffizienten. Die CALGO- und CALYO-Prismen, an denen die Brechungsindizes bestimmt wurden, sind mit
den Achsenlagen ebenfalls abgebildet. Messung und Berechnung der Sellmeier-Koeffizienten: Bohaty & Becker-
Bohaty (2013).
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Da die Brechzahlen zu kleineren Wellenldngen ansteigen, liegt bei beiden Substanzen
normale Dispersion vor. Grund hierfiir ist die Lage der UV-Bandkante bei etwa 280 nm, in
deren Ndhe die Absorption immer stirker wird. Bei einer absorbierten Wellenldnge steigt die
Brechzahl grundsitzlich an (Demtréder 1996); Stichwort: Kramers-Kronig-Beziehungen.
Deswegen sollten auch die Dispersionskurven fiir farbloses Material zu kurzen Wellenlédngen
hin etwas flacher ansteigen als in Abb. 6-2. Bei dotierten Kristallen ist im Bereich der Yb-
Absorption (CALGO: Maximum bei ~ 980 nm, Abschnitt 6.3) eine zusitzliche Modifikation
des Verlaufs zu erwarten. Weitergehende Untersuchungen hierzu wéren interessant, um die
Starke der Abhédngigkeit aufzukléren.

Das Vorzeichen der Differenz An = ne - n, ist fiir beide untersuchten Materialien immer
positiv. Das heil}t, dass der aufserordentliche Strahl (Pol. ||c) im Material langsamer verlduft
als der ordentliche. Man spricht vom optischen Charakter der Substanz. CALGO und
CALYO sind demnach optisch positive einachsige Kristalle. Als Grund hierfiir kann
qualitativ die geringe Rigiditdt der Bindungen in c-Richtung vermutet werden. Die ganz
allgemein kleineren Brechzahlen bei CALYO haben dieselbe Ursache, wenn man von
festeren ionischen Bindungen aufgrund einer hoheren Packungsdichte dieses Kristalls ausgeht
(siehe Ionenradienverhiltnisse/Toleranzfaktor, Kap. 2.2, 2.3).

Ahnliche Sellmeier-Gleichungen fiir undotierten CALGO sind iibrigens bei Hu et al. (2017)
zu finden. Bei der Untersuchung von orangem und farblosem Material stellen die Autoren
jedoch keine Unterschiede fest.

6.3 Grundlegende spektrale Eigenschaften von (Yb:)CaGdAlO4 und
(Yb:)CaYAIO4

Die Pumpwellenldnge fiir Yb:CALGO/CALYO im Laserbetrieb ist um 980 nm zentriert, da
sich dort das Absorptionsmaximum des Yb**-lons befindet (Abb. 6-3). Die Emission der
Laserstrahlung geschieht vornehmlich zwischen 990 und 1060 nm (Abb. 1-1, Petit et al.
2008). CALGO und CALYO sind als Oxidverbindungen bei Raumtemperatur Nichtleiter,
demnach ist die Energie flir die Anregung von Valenzelektronen ins Leitungsband bei
Energien im UV-Bereich zu vermuten (vgl. Bandliicke von YAG: Anregung ins Leitungsband
ab Wellenldngen < 260 nm (Xu & Ching 1999)). In diesem Bereich ist also auch fiir die
ABCO4-Oxide die Bandliicke zu erwarten. Das Material wird fiir elektromagnetische
Strahlung kleinerer Wellenldngen undurchlissig. Zwischen 400 und 900 nm liegen dagegen
keine nennenswerten Absorptionen, da die Ionen Ca?’, AI*" und O* vollkommen gefiillte
Energieniveaus besitzen.Um bei ihnen elektronische Energieilibergdnge zu erzeugen, muss die
Energie zwischen zwei oder mehreren Hauptenergieniveaus liberwunden werden, was erst im
Bereich der Rontgenstrahlung moglich ist (Stichwort: charakteristische Rontgenstrahlung —
Funktionsweise der Elektronenstrahlmikroanalyse ).

Eine Ausnahme stellt Gd*" dar, dass mit sieben Elektronen ein halbgefiilltes 4f-Valenzniveau
hat. Gd-Absorptionen im betrachteten Wellenldingenbereich werden moglich. Dieke &
Crosswhite (1968) geben fiir Gd**-Ionen bei der Gasentladung und Wellenlingen um 275 nm
vier verschiedene Ubergiinge vom Grundzustand 3S7 an: 8S72 — ®Iisn + iz, 8872 — CLiin,
837/ — Slop + ®I172 und 8S72 — ©I72 (nach abnehmender Energie geordnet, ,,+ bedeutet sehr
nahe beeinander liegende, fast entartete Niveaus, daher als ein Ubergang betrachtet). Die
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Autoren betonen zudem, dass sich diese Energien beim Einbau des Ions in ein Kristallgiter
nur geringfligig verschieben und sich deshalb relativ genau mit beobachteten Absorptionen an
einem Gd-haltigen Kristall korrelieren lassen (Abb. 6-3). Im Bereich des sichtbaren Lichts
absorbiert also auch Gd** keine Strahlung.

Da somit aus der chemischen Zusammensetzung auf keine Farbursache geschlossen werden
kann, muss die orange Tonung einen anderen Grund haben. Sie muss sich im sichtbaren
Spektralbereich als deutliche Absorption bemerkbar machen, die bei farblosem Material fehlt.
Aus all den o. g. Griinden wurden spektroskopische Messungen zwischen 280 und 1200 nm
durchgefiihrt. Abb. 6-3 zeigt den Unterschied der Transmissionsspektren einer orange
verfarbten und einer farblosen Yb:CALGO-Probe.

Polarisation || a-Achse Polarisation | c-Achse

Yb* - — — 08
)

Gd*

480 630 280 1080 280 480 680 880 1080

Wellenldnge [nm] Wellenldnge [nm]

Abb. 6-3. Polarisierte Transmissionsspektren von 280 — 1200 nm einer farblosen (blaue Kurve) und einer
orangen Yb:CALGO-Probe (gelborange Kurve). Man beachte die starke Richtungsabhidngigkeit der Yb-
Absorption. Die Kristalle, aus denen die Proben stammen, sind unten rechts abgebildet. Blauer Strich: Ort der
Probenentnahme. Durchstrahlte Probenlénge: 3mm. Schmelzdotierungen: 9,5 Mol-% Yb (farblos), 2 Mol-% Yb
(orange). Die hohe Yb-Dotierung der farblosen Probe macht das Material in einem engen Bereich um 980 nm
intransparent, die Yb-Absorptionsbande ist im hoher dotierten Fall deutlich verbreitert.

Es fillt der groBe Unterschied der Transmission im Bereich ~ 300 — 880 nm auf. Das orange
Kristallmaterial besitzt vom UV-Bereich ausgehend mindestens eine sehr intensive und breite
zusitzliche Absorptionsbande. Thr Maximum liegt vermutlich bei Wellenldngen unterhalb von
300 nm und die Transmission gegeniiber dem farblosen Material wird zwischen 300 und 500
nm um mehr als 75 % geschwiicht. Die Absorptionsbanden des Gd*" sind bei orangem
Material also nur sehr schwach zu erkennen. Bei Wellenldngen {iber 1000 nm hingegen sind
die Transmissionsgrade beider Proben nicht mehr zu unterscheiden.

Diese Beobachtungen erkldren den Farbeindruck: transmittiertes sichtbares Licht verliert beim
Durchgang durch das Material sdmtliche Blau- und Griinanteile. Gelb- und Rottone bleiben
erhalten und ergeben zusammen das intensive Orange der Kristalle. Gerade die Bandbreite der
farbgebenden Absorption spricht fiir eine Vielzahl lokaler Umgebungen um die
Absorptionszentren, was mit der statistischen Kationenverteilung in der Kristallstruktur
zusammenhéngen sollte. In Abschnitt 6.4, 6.4.1 und 6.4.2 wird die zu Beginn dieses Kapitels
erwiahnte Moglichkeit erortert, dass Elektronen auf Kationen- und Sauerstofftehlstellen (vgl.
Abschnitt 5.1.2) als Farbzentren wirken. Da zwei Typen von Sauerstofffehlstellen vorhanden
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sind (O (1)- und O (2)-Positionen), ist auch der Uberlapp mehrerer Absorptionsbanden zu
einer einzigen, besonders breiten Bande denkbar.

Je mehr dieser Gitterdefekte vorhanden sind, umso mehr Relaxationsmoglichkeiten existieren
fiir angeregte Zustinde. Daraus folgt, dass ein Teil der durch Pumpen angeregten Yb**-Ionen
strahlungslos oder liber Zwischenniveaus, die im defektfreien Kristall nicht zur Verfiigung
stehen, auf den Grundzustand zuriickféllt. Somit trdgt ein geringerer Teil zur Emission von
Laserstrahlung bei und der Wirkungsgrad nimmt ab. Anders beschrieben nimmt die mittlere
Verweildauer der Yb-Ionen im oberen Laserniveau ab, man spricht von verkiirzter
Fluoreszenzlebensdauer (siehe z. B. Yb:YAIO; bei Petit et al. (2009)). Strahlungslose
Prozesse sorgen sicher auch fiir eine zusitzliche Erhitzung der Kristalle.

Fir die Emission der Laserstrahlung ist anhand der Spektren hingegen kein nachteiliger
Effekt bei farbigen Kristallen zu erkennen.

Das Spektrum des farblosen Kristalls ldsst die Lage der Bandliicke bei ~ 280 nm vermuten.
Der Umstand, dass verfarbtes Material schon bei 500 nm fast intransparent ist, wird als
Pseudobandliicke bezeichnet.

Abb. 6-4 konkretisiert die Uberlegung, wie sich die farbgebende Absorption aus mehreren
Einzelbanden zusammensetzt, die von verschiedenen Gitterpositionen der farbenden Defekte
herriihren kdnnen.

Bemerkung 1: Y besitzt wie Ca’?" und A" nur komplett gefiillte Energieniveaus. Eine
Absorption wie sie Gd*" um 275 nm in Abb. 6-3 zeigt, ist bei CALYO daher nicht vorhanden.
Transmissionsspektren von CALYO zwischen 280 und 1200 nm dhneln bis auf dieses Detail
sehr stark den in Abb. 6-3 gezeigten CALGO-Spektren (siche Abb. 6-11).

Bemerkung 2: Verunreinigungen mit Fremdionen konnen als Farbursache nahezu

ausgeschlossen werden, da dann deutlich schérfere zusitzliche Absorptionsbanden zu
erwarten wiren. Auch ergaben sich keine nachweislichen Verdnderungen am Spektrum bei
Nutzung von Chemikalien verschiedener Hersteller fiir den Schmelzansatz, was die
Einschitzung bekraftigt.

Das Absorptionsverhalten von Yb*" in CaGdAlOs und CaYAIOs wurde ldngen- und
dotierungsunabhingig charakterisiert, da dies fiir die Anwendung beider Kristalle als
Lasermedium von grofler Bedeutung ist. Von jeweils einer Probe 2 Mol-% Yb:CALGO und
Yb:CALYO wurde die Yb-Konzentration iiber EMA ermittelt. Transmissionsdaten derselben
Proben lieferten dann die Extinktionskoeffizienten a(A), womit dann nach Gleichung (6-3) die
Absorptionswirkungsquerschnitte o(Lh) erhalten wurden. Man erkennt die wesentlich
intensivere Absorption fiir die Polarisation |[[c um 980 nm, was auch der Grund fir die
entsprechende Polarisation der Laserpumpstrahlung ist. In beiden Materialien unterscheiden
sich die Wirkungsquerschnitte jedoch kaum, und auch die Maxima sind sehr dhnlich.

A. Jaffres (2013) bestimmt flir die Polarisation ||c bei Yb:CALGO einen etwas geringeren
Wert von 4,42:10%%cm™. Die Abweichung beruht jedoch vor allem auf dem Umstand, dass
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EMA-Messpunkt und Ort der Transmissionsmessung meistens nicht exakt iibereinstimmen

bzw. die Messflecke verschieden groB sind. Die Ergebnisse werden in Abb. 6-5 prisentiert.
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Abb. 6-4. Zustandekommen einer breiten Absorptionsbande durch den Uberlapp mehrerer eng benachbarter
Einzelabsorptionen. Je nach Anzahl der fairbenden Defekte im Kristallgitter kann deren Intesitét zu- oder
abnehmen und so auch das sanfte, schulterformige Profil in Abb. 6-3 (oder eben der orangen Kurve in diesem
Bild) hervorrufen.
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Abb. 6-5. Absorptionswirkungsquerschnitte o()) des Yb**-Ions in CaGdAlO4 und CaY AlO4. Die Yb-
Konzentrationen am Ort der Transmissionsmessung sind mit angegeben.

6.4 Farbzentren und Polaronen

Von der Theorie her erscheint die Existenz reversibler und irreversibler Farbzentren sehr
wahrscheinlich (Abschnitte 3.5 (insbesondere 3.5.5), 5.1.1 (dort unter der Besprechung der
Stochiometrie 1 aus Tab. 5-2) und 5.1.2). Dass sie auch tatsdchlich vorhanden sind und
mindestens zwei verschiedenen Arten farbender Defekte zugeordnet werden konnen, ist

1200
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anhand von Temperaturbehandlungen mit anschlieBender spektroskopischer Untersuchung
belegbar. Dies wird im vorliegenden Abschnitt geschehen.

Zudem sollen Argumente dafiir vorgestellt werden, dass tatsichlich delokalisierte Elektronen
auf Fehlstellen fiir die Farbe verantwortlich sind.

Fehlen Ionen auf Gitterpldtzen, werden Verschiebungen in der umgebenden
Ladungsverteilung induziert. Im Extremfall kann es sogar zur Verlagerung von
Ladung/Ladungstrigern auf eine solche Defektposition kommen, wodurch dort ein
Absorptionszentrum entsteht. Die Vielfalt, in der Farbzentren entstehen, ist sehr grof3. So
konnen einzelne Elektronen delokalisiert auf Fehlstellen gebunden sein, wenn dem
Kristallgitter Anionen fehlen (Kittel 1988). Man spricht dann von Farb- oder F-Zentren ,,im
eigentlich Sinn“. Berard et al. (1968) beschreiben diesen Typ in verschiedenen
Seltenerdsesquioxiden, darunter Lu2O3. In MgO koénnen auf Sauerstoftfehlstellen auch zwei
Elektronen ,,eingesperrt™ sein (Rinke et al. 2012) und es gibt ebenfalls die systematische
Kopplung von Elektroneneinfang und Substitution benachbarter Kationen, sog. Fa-Zentren
(Horsch & Paus 1986). Dies sind nur einige wenige Beispiele, weitere absorbierende Defekte
konnen auch durch Einbau von Ionen auf Zwischengitterpldtzen oder durch Verunreinigungen
entstehen (z. B. Fe** in YAI;[BOs]s, Buchen 2013). Eine grundlegende Einfiihrung gibt
Gordon (1959).

In den Perowskiten YAIO3; und GdAIOs; werden von Petit et al. (2009) spezielle F-Zentren
vermutet. Dort ist eine Sauerstofffehlstelle an eine entsprechende Anzahl von
Kationenfehlstellen gekoppelt und das Material bleibt elektrisch neutral. Dennoch existiert
eine lokale Verzerrung der Ladungsverteilung um die Defekte und es kommt auf leeren
Anionenplitzen zu einem Uberschuss an positiver Ladung. Um eine Kationenfehlstelle
existiert hingegen zu viel negative Ladung. Zum Ausgleich werden dortige O*-Ionen
,oxidiert und ein Elektron wird auf einer Sauerstofffehlstelle eingebaut. Man spricht von
O-Polaronen (Schirmer 2006). Da auch CALGO und CALYO elektrisch neutral sind (zeigen
keine Leitfdhigkeit; Messung mit herkdommlichem Multimeter an polierter Kristallscheibe),
erscheint dieser Mechanismus wegen der bisherigen Erkenntnisse (insbesondere 3.5, 5.1.2) als
mogliche Ursache der Kristallfarbe. Zusammengefasst gilt also fiir die Farbzentren:

Sauerstofffehlstelle X + 0> — O + m" (,,oxidiertes O* Ion + F-Zentrum ,,im eigentlichen
Sinn®).

Da es sich bei der Farbzentrenbildung also im Grunde um Redoxvorginge handelt, wurde das
Kristallmaterial Temperaturbehandlungen in reduzierenden und oxidierenden Atmosphéren
ausgesetzt. Einflussnahme mit ionisierender Strahlung ist ebenfalls denkbar.

6.4.1 Nachweis der Defekte - Elektronenspinresonanz (ESR)

Eine Mdoglichkeit, paramagnetische Teilchen (z. B. ungepaarte Elektronen) nachzuweisen, ist
die Elektronenspinresonanzspektroskopie. Bringt man die Teilchen in ein Magnetfeld, so
kommt es zur Aufspaltung entarteter Energieniveaus durch den Zeeman-Effekt. Die
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entstechenden  Energieunterschiede  liegen  flir  dieselbe = Hauptquantenzahl im
Mikrowellenbereich und bei entsprechender Bestrahlung der Probe treten Absorptionen auf,
die bei Abschalten des Magnetfeldes verschwinden. Aus der Energie der Absorption kann auf
Eigenschaften der jeweiligen paramagnetischen Spezies geschlossen werden. Zur Technik der
Methode sei auf E. Zavoisky (1945) verwiesen.

Isolierte Elektronen in einem Kristallgitter sind paramagnetisch und sollten ein ESR-Signal
zeigen. Auf diese Weise kann auch untersucht werden, inwiefern die Elektronen eine
Kopplung des magnetischen Moments zu anderen Spezies aufweisen. Ist das nicht der Fall,
konnen sie ndherungsweise als Teilchen im Kasten beschrieben werden. Miller & Daane
(1965) erkldren mit diesem einfachen Modell erfolgreich die Farbe von sauerstoffdefizitirem
Gd»03, Y203 und Luz03, was die erwdhnte Vermutung von Einzelelektronen auf
O-Fehlstellen in Lu2O3 von Berard et al. (1968) unterstiitzt.

Sollten in CALGO/CALYO also polaronische Farbzentren der geschilderten Art vorliegen,
miisste ein ESR-Signal gemessen werden kdnnen. CALGO entfillt hierbei, weil Gd*>* sieben
ungepaarte 4f-Elektronen besitzt. Somit ist kein eindeutiges Ergebnis zu erwarten, das nur den
farbenden Defekten zugeordnet werden konnte. CaYAIOs ist dagegen vollkommen
diamagnetisch und gleicht hinsichtlich seiner Defektstruktur dem CALGO. ESR-Ergebnisse
zu CALYO sind also wahrscheinlich auf CALGO iibertragbar.

Yamaga et al. (1994) schlieBen besipielsweise aus ESR-Messungen an Ti:CALYO auf
firbende O (1)-Fehlstellen und halten deren Oxidation durch gleichzeitige Reduktion von Ti*"
zu Ti** fiir moglich. Zahlreiche weitere ABCO4-Oxide wurden schon ESR-Messungen
unterzogen, darunter die ebenfalls von sich aus diamagnetischen Kristalle SLA und SLG
(Pajaczkowska & Gloubokov 1998). Die gelb bzw. griin gefarbten Kristalle konnten von den
Autoren durch Tempern in einer reduzierenden Atmosphére entfirbt werden und wurden
vorher und nachher gemessen. Vor dem Tempern ist das den férbenden Defekten
zugeschriebene ESR-Signal wesentlich schwicher, je geringer die Farbe ausgeprigt ist.
Dieses Ergebnis deutet also stark auf paramagnetische Farbzentren hin. Ebenso fallt die
Signalstdarke nach der Temperbehandlung deutlich schwicher aus. Kaczmarek et al. (1999)
finden in farblosen SrLaAlOs- und SrLaGaOs-Kristallen sogar iiberhaupt kein ESR-Signal
und in denselben Kristallen, die nach y-Bestrahlung gelblich bis dunkelgriin verfarbt sind, tritt
eines auf. Die Intensitét steigt mit der Farbe kontinuierlich an. Siehe auch Ubizskii et al.
(1996), (1997).

Paramagnetismus und Redoxempfindlichkeit der Proben unterstiitzen die Polaronenthese.

6.4.2 Temperaturbehandlungen

Es wurden Temperversuche an Luft (oxidierend) durchgefiihrt sowie in N> + 5 Volumen-%
Hz, Ar + 5 Volumen-% Hb> (reduzierend) und im Vakuum. Dabei wurde der Farbeindruck bei
oxidierendem Tempern mit steigender Temperatur immer intensiver, bis fast schon ein
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Ubergang ins Braune erreicht wurde (Abb. 6-6). Reduzierend und im Vakuum getemperte
Proben behielten dagegen nur einen leichten gelben Farbton (Abb. 6-7) zuriick oder wurden
bei geringer ProbengrofBe sogar vollkommen farblos (Abb. 6-8).

900°C i T1000°C | 1100°C

1 cm ‘Ac hse

Abb. 6-6. Auswirkung verschiedener Temperaturen auf CaGdAlO4-Material beim Tempern an Luft.
Haltezeit auf Temperatur: 6 Stunden.

AbD. 6-7. Yb:CALGO-Probe vor dem Tempern (rechts) und nach dem Tempern im Vakuum (links, 1000°C,
Haltezeit: 20 Stunden). Man beachte die unterschiedliche Probengrof3e; kleinere Proben erscheinen bei gleicher
Temperdauer noch wesentlich heller (siehe folgende Abbildung).

Abb. 6-8. Yb:CALGO-Probe vor dem Tempern (links) und nach dem Tempern im Vakuum (rechts, 1000°C,
Haltezeit: 20 Stunden).

Zudem zeigt sich, dass der Temperprozess in jeder Richtung umkehrbar ist und einmal
erzeugte Farbanderungen riickgéngig gemacht werden konnen. Farblos geziichtetes Material
verfarbt sich beim oxiderendem Tempern gelblich (jedoch nie orange) und wird beim
reduzierenden Tempern wieder farblos. Oranges Material ldsst sich beim reduzierenden
Tempern entfirben und wird beim Tempern an Luft wieder orange, bzw. kann sogar einen
intensiveren Farbton annehmen. In beiden Richtungen sollte jedoch eine Begrenzung
vorliegen, da die Anzahl der Gitterfehlstellen nach der Theorie dieser Arbeit (siche Abschnitt
5.1.2) konstant ist. Hinweis darauf (neben der Feststellung, dass farblos gewachsene Kristalle
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niemals durch Tempern orange werden) ist die Tatsache, dass farbloses Material nach einigen
Tagen am Sonnenlicht wieder leicht gelblich ist. Die Farbintensitét erscheint dann ungeféhr
wie die linke Probe in Abb. 6-7 und diese ,,Grenze* wird nicht iiberschritten. Es bestétigt sich
damit also nochmals, dass die Defektdichte wirklich nur durch den Ziichtungsprozess
bestimmt ist und farblose Kristalle dauerhaft weniger Gitterfehlstellen haben.

Ebenso zeigt sich dadurch die Beeinflussbarkeit der Farbe mittels elektromagnetischer
Strahlung. Da sich die Proben hinter Fensterglas (UV-absorbierend) befanden, muss die
Aktivierungsenergie fiir die Farbzentrenbildung im Bereich des sichtbaren Lichts oder bei
noch geringeren Strahlungsenergien liegen. Dieser Prozess kann mit der reversiblen
Farbzentrenentstehung auf den O (1)-Positionen identifiziert werden und zeigt deren Existenz
in begrenzter Zahl. Das Tempern bei mehr als 1000°C in verschiedenen Atmosphéren macht
hingegen auch die vorderhand irreversibel genannten Farbzentren auf den O (2)-Positionen
einer Beeinflussung zugénglich, die Verfarbung nimmt in einem gewissen Rahmen nochmals
zu. Die folgende Abbildung 6-9 zeigt die Transmissionsspektren verschieden getemperter
Yb:CALGO-Proben.
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Abb. 6-9. Transmissionsspektren (Polarisation ||c) im Bereich der Pseudobandliicke von verschieden
getemperten Yb:CALGO-Proben. Durchstrahlte Probenlidnge: 2,8 — 3 mm. Die einbeschriebene Parabel deutet
den Uberlapp zweier benachbarter Absorptionen an.

Man erkennt deutlich, wie die Transmission einer an Luft getemperten Probe zu groBeren
Wellenldngen weiter abnimmt und so zu dem dunkleren Farbeindruck fiihrt. Die
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Verbesserung der Transparenz ist bei Verwendung einer wasserstoffhaltigen, stark
reduzierenden Atmosphire groBer als bei bloBem Vakuumtempern, was vermutlich mit der
verstiarkten Reduktion von O-Polaronen zusammenhingt. Drei einzelne Absorptionen bei 345
nm, 460 nm und 520 nm, deren Uberlapp zur Verfirbung der Kristalle fiihrt, zeichnen sich ab
und belegen tatsdchlich verschiedenartige Defektabsorptionen. Die entfdrbende Wirkung des
Vakuumtemperns ist temperaturabhéngig. Interessanterweise sind hohere Temperaturen nicht
automatisch mit einer Verbesserung der Transparenz zu kurzen Wellenldngen hin verbunden.
Es wurden vier Proben aus demselben Kristall (2 Mol-% Yb:CALGO mit 10 Mol-% Ca-
Uberschuss in der Schmelze, 2. in Tab. 5-2) vermessen, eine davon ungetempert, eine bei
800°C, eine bei 925°C und eine bei 1000°C (jeweils 20 h). Die Transmissionsspektren sind in
Abb. 6-10 enthalten.
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Abb. 6-10. Temperaturabhédngigkeit des Vakuumtemperns auf die Transmission (Polarisation ||c) zwischen 280
und 700 nm. Probenlénge: 4,5 mm. 2 Mol-% Yb:CALGO.

Die Wirkung des Temperns unter reduzierender Atmosphére ist also eine andere bzw. im
Hinblick auf die Anwendung auch bessere als das Vakuumtempern. Die hoheren
Temperaturen erh6hen aber nicht die Rate, mit der Farbzentren eliminiert werden. Die
Absorption bei 460 nm aus Abb. 6-9 ist auch hier erkennbar.

Zum Vergleich wurden auch Proben von Yb:CALYO im Vakuum und in Ar + 5 Vol.-% H>
getempert und die Transmission gemessen. Die Spektren sind einer ungetemperten Probe in
Abb. 6-11 gegeniibergestellt. Die Gd-Absorptionen um 300 nm fehlen erwartungsgemal und
aufgrund der unbesetzten 3d- und 4f-Orbitale des Y>'-Ions treten im betrachteten
Wellenldngenbereich keine zusétzlichen Absorptionen auf. Die orange Farbe kann mit der
breiten, schulterformigen Absorptionsbande ab 300 nm korreliert werden und die Transparenz
verbessert sich durch reduzierendes Tempern und Vakuumtempern. Bei CALYO zeigt das
Tempern im Vakuum eine etwas bessere Wirkung als die reduzierende Atmosphire. Da
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jedoch nur Proben eines einzelnen Kristalls verglichen wurden, sollte dieser Umstand
systematisch untersucht werden um Gewissheit zu erlangen. Mit verbesserter Transparenz
werden wieder die farbgebenden Absorptionen sichtbar, die bei zu CALGO vergleichbaren
Wellenléngen liegen. Nur diejenige bei 520 nm ist nicht vorhanden. Grund kann die allgemein
etwas bessere Transparenz des CALYOs sein, da mit der tendenziell hoheren strukturellen
Stabilitidt weniger Farbzentren einhergehen sollten (Kap. 2.3, 2.4). Es ist davon auszugehen,
dass sie an dickeren Proben dennoch nachweisbar ist. Ferner bestitigen die Spektren die
Vermutung, dass CALGO und CALYO sehr dhnliche Defektstrukturen haben, die zur
Farbzentrenbildung fithren. Die Bandliicke liegt bei ~ 290 nm.
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Abb. 6-11. Transmissionsspektren (Polarisation ||c) im Bereich der Pseudobandliicke von verschieden
getemperten 2 Mol-% Yb:CALYO-Proben eines einzelnen Kristalls. Durchstrahlte Probenldnge: 2,8 mm.

Hu et al. (2017) beobachten iibrigens an CALGO dasselbe Verhalten bei oxidierenden und
reduzierenden Temperaturbehandlungen wie oben beschrieben. Theoretische Berechnungen
(Dichtefunktionaltheorie) filhren die Autoren zu der Annahme, dass O>-lonen auf
Zwischengitterplatzen fiir die Kristallfarbe verantwortlich sind. Thr Diamagnetismus
widerspricht jedoch den zahlreichen ESR-Messungen an verfarbten und fabrlosen ABCOs-
Kristallen.

Von Kaczmarek et al. (1999) werden fiir SrLaGaz;O7 und BaLaGa3;O7 bei Bestrahlung mit
Protonen bzw. Elektronen Einfliisse auf die Kristallfarbe und die Absorptionsspektren
beobachtet. Protonenbestrahlung intensiviert die Defektabsorptionen, was mit einer
oxidierenden Wirkung auf O* bzw. einer reduzierenden Wirkung auf unbesetzte Fehlstellen
erklart wird. Vergleichende Untersuchungen an CaGdAlOs und CaYAIOs konnten die
Analogie zu oxidierenden und reduzierenden Temperaturbehandlungen rechtfertigen.
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Die Ergebnisse dieses Abschnitts legen nahe, dass nur ein theoretischer ABCO4-Idealkristall
(fehlstellenfrei!) vollkommen farblos sein und auch in diesem Zustand verbleiben kann.
Zusammen mit den Literaturergebnissen zur ESR-Spektroskopie in 6.4.1 erhilt die Theorie
von polaronischen Farbzentren eine starke Fundierung: Mehr oder weniger fest gebundene
Elektronen auf (verschiedenen) Gitterfehlstellen absorbieren Strahlung zwischen 300 und 700
nm und verleihen den Kristallen so ihre typische Farbe. Die immer vorhandene reale
Defektstruktur ist Ausdruck der Selbststabilisierung des Materials (Abbau der
Uberschussanisotropie, speziell infolge der statistischen Kationenverteilung; Kap. 3.5) und
kann nur durch besondere Ziichtungsbedingungen (vor allem die Schmelzstéchiometrie, Kap.
5) oder die Auswahl eines stabileren Materials (z. B. CaNdAlO4 gegeniiber CALGO und
CALYO:; Kap. 2.3, 2.4, 3) verbessert werden.

Je weniger Defektzentren ein Kristall enthélt, umso geringer ausgeprigt wird wiederum seine
Farbanderung bei Temperaturbehandlungen oder Bestrahlung sein. Die Fehlstellendichte lasst
sich nach der Ziichtung nichr mehr veréandern.

Treibende Kraft zur Besetzung der Fehlstellen mit Elektronen kann der Mangel an negativer
Ladung durch die Entfernung eines O?-lons sein. Da um eine kationische Fehlstelle
wiederum negative Ladung im Uberschuss existiert, scheint gerade die bei CALGO/CALYO
auftretende gekoppelte Fehlstellenbildung den Prozess zu fordern (Kap. 3.5, 5.1.2).

SchlieBlich zeigt Abb. 6-12 die nach Gleichung (6-2) berechneten Extinktionskoeffizienten o
im Wellenldngenbereich von 320 — 700 nm fiir ungetemperten, in Vakuum und in Ar + 5
Vol.-% H> getemperten Yb:CALGO. Auf diese Weise wird der Effekt der durchstrahlten
Probenldnge  eliminiert und eine  bessere  Vergleichbarkeit  gegeniiber den
Transmissionsspektren in Abb. 6-9 erreicht. Es ergibt sich jedoch wieder dasselbe Gesamtbild
mit den um 345, 460 und 520 nm zentrierten Absorptionen, die den Farbzentren
zugeschrieben werden. Deren Absorptionswirkung féllt beim Tempern in Ar + H; stérker ab
als beim Vakuumtempern.
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AbD. 6-12. Extinktionskoeffizienten a()\) dreier verschieden getemperter Yb:CALGO-Proben (Polarisation ||c).
Der Spektralbereich ist auf den fiir die Farbgebung relevanten Anteil eingeschrénkt.
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Die Unterschiede der Extinktionskurven bzw. auch der Transmissionsspektren beim Tempern
in Vakuum und einer Hz-haltigen Gasmischung konnen evtl. zum Teil auch von der Reaktion
des Wasserstoffs mit O*" und ,,oxidierten Sauerstoffen” O herriihren. OH-Gruppen im Kristall
modifizieren das beobachtete Spektrum durchaus (Beispiel SrTiOsz: Varley et al. 2014). Da
nur zwei verschiedene Sauerstofffehlstellen in CALGO/CALYO existieren, konnte dieser
Effekt fiir die in Abb. 6-9 erkennbaren zusétzlichen Absorptionsbanden verantwortlich sein.

Zu Beginn des Abschnitts 6.4 war von polaronischen Farbzentren in YAIO3; und GdAIO; die
Rede, die wie im Fall von CALGO/CALYO auf der Kopplung von Kationen- und
Sauerstofffehlstellen beruhen (Petit et al. 2009). Absorption an diesen Defekten gibt beiden
Perowskiten eine orange bis braune Farbe. Volkommen analoge Beobachtungen an SrTiO3
machen Kok et al. (2016). Sie beschreiben gekoppelte Fehlstellenbildung auf Sr- und O-
Positionen. Die Hiufung solcher Fehlstellen an einem Ort erzeugt jedoch nach Auffassung der
Autoren winzige Hohlrdume im Kiristallgitter, an denen Lichtstreuung zum orange-braunen
Farbeindruck fiihrt.

Interessant ist daran die Ubereinstimmung mit den Ergebnissen dieser Arbeit, da in beiden
Féllen gekoppelte Fehlstellenbildung auf Sauerstoff- und Kationenlagen mit der Farbe in
Verbindung gebracht wird und der Farbton sich gleicht. Aufgrund der ESR-Signale, die auf
Paramagnetismus im vollkommen diamagnetischen Material CaY AlO4 hindeuten, wollen wir
uns jedoch weiterhin an die Polaronenthese halten.

Vor einer erginzenden Diskussion der Farbzentren und dem Versuch, das umgebende
Kristallfeld zu modellieren, werden einige mogliche Zusammenhinge zwischen der
Kristallfarbe und ausgewihlten physikalischen Eigenschaften skizziert.

6.5 Farbzentren und Materialeigenschaften

6.5.1 Zusammenhang von Farbzentren und Dotierion — ein reversibler
Redoxvorgang

Die im Laserbetrieb auftretenden Strahlungen fiihren bei sehr hoher Intensitit zu einer
Abnahme der Leistung und der Effekt kann durch Lufttempern fiir zwei Stunden bei 200°C
wieder behoben werden (Schranz 2014). Bei farblos geziichteten Kristallen kommt es nicht zu
einer solchen Leistungsdegradation.

Fiir Yb:YAG berichtet S. Rydberg (2013), dass es bei UV-Bestrahlung (A ~ 210 nm) zu einem
Ladungstransfer von Sauerstoffanionen auf benachbarte Yb**-Ionen kommt. Diese werden zu
Yb** reduziert wihrend O* zu O oxidiert wird; gleichzeitig entstehen neue Absorptionen bei
350 und 400 nm, die von Yb*' herriihren (vgl. auch Rydberg & Engholm 2013). Eine
Absorption bei 245 nm ist bei Yb:CALYO zu beobachten, die mit der Dotierung deutlich
ansteigt, wihrend sie bei undotiertem Material fehlt. Sie wird von Jaffres et al. (2014)
ebendiesem Ladungstransfer zugeordnet, den die Autoren jedoch an Yb:CALGO beobachten.
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Die Absorptionen bei 345, 460 und 520 nm (Yb:CALGO, Abb. 6-9) bzw. bei 340 und 445 nm
(Yb:CALYO, Abb. 6-11) hiingen jedoch nicht mit Yb** zusammen, da sie auch in undotierten
Kristallen auftreten. Aufgrund der geringen Tranmission von CALYO um 300 nm wurden
Proben von 40 um Dicke angefertigt und spektralphotometrisch vermessen (Abb. 6-13). Die
groBen Extinktionskoeffizienten um 245 nm weisen auf einen sehr intensiven/schnellen
Prozess hin, der wohl mit dem Yb*"-O?-Ladungstransfer zusammenhingt. Dies unterstreicht
zuniichst nochmals, dass durchaus eine Mdglichkeit der Oxidation von O*-Ionen mdglich ist
und stiitzt die Polaronenthese zu den Farbzentren aus Abschnitt 6.4.

Yot + 0= T + Or
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800
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Abb. 6-13. Extinktionskurven von zwei verschiedenen Yb-dotierten CALYO-KTristallen im Bereich der
Bandliicke. Die intensiven Absorptionen um 245 nm gehdren wahrscheinlich zu einem Yb-Sauerstoft-
Ladungstransfer. Man beachte den Anstieg der Absorption mit der Dotierung. Messung mit unpolarisierter
Strahlung. Probendicke: 40 um.

Die folgende Interpretation des Intensitdtsverlusts bei orangen Yb:CALGO-Kristallen im
Laserbetrieb erscheint mit den vorherigen Ausfiihrungen denkbar:

Yb*" besitzt 13 4f-Elektronen und daher eine gewisse reduzierende Wirkung, da ein
vollbesetztes 4f-Niveau hohe Stabilitdt aufweist. Sind zahlreiche Elektronen auf Fehlstellen
vorhanden, kénnen diese eventuell bei hohen Pumpleistungen mobilisiert werden und Yb** zu
Yb** reduzieren (Beachte Abschnitt 6.4: Beeinflussbarkeit der Farbzentren durch
elektromagnetische Strahlung). Die Dotierionen stehen dem Laserprozess dann nicht mehr zur
Verfiigung und die Strahlungsleistung nimmt ab. Das oxidierende Tempern macht den
Prozess riickgéngig. Ein oranger Kristall besitzt mehr Fehlstellen/mdgliche Farbzentren und
der Prozess wirkt sich stirker aus als bei farblosem Material. Die abnehmende Laserleistung
kénnte also von dem Redoxvorgang Yb**-m" herriihren (Symbol: Kap. 6.4), der dann jedoch
bei wesentlich geringeren Energien als der Yb*"-O*-Ladungstransfer ablaufen miisste und
auch nur durch oxidierendes Tempern umkehrbar wire. Der Yb**-O*-Ladungstransfer
hinterlisst hingegen keine dauerhaft reduzierten Yb**-Ionen.

Bei geringeren Pumpleistungen ist dieser Schwéchungseffekt auch in intensiv verfarbtem
Yb:CALGO nicht zu beobachten. Da in farblos gewachsenem Yb:CALGO vermutlich
weniger Fehlstellen vorliegen, ist es einsichtig, dass die Leistungsdegradation des Lasers dann
gar nicht auftritt.
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Interessant wire es zu sehen, ob bei orange gewachsenem und anschlieBend reduzierend
getempertem Material (Entfirbung!) bei hohen Pumpleistungen die Laserstrahlung auch an
Intensitét verliert. Dann wiére die Pumpstrahlung in der Lage, die beiden Redoxprozesse
Yb**-m und X + O* — O + m" zu induzieren (Symbole: Kap. 6.4). Zumindest auf den

O (1)-Positionen (reversible Farbzentren) ist dies wahrscheinlich (vgl. Wirkung von
Sonnenlicht ohne UV-Anteil, 6.4.2).

Sehr illustrativ ldsst sich die Vermutung, dass ganz allgemein ein Redoxvorgang
Yb*" <> Yb*" auftreten kann, untermauern, wenn man die Verinderung der maximalen Yb-
Extinktionskoeffizienten nach einer Temperbehandlung betrachtet (Abb. 6-14).
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Abb. 6-14. Extinktionskoeffizienten im Bereich 900 — 1050 nm verschieden getemperter Yb:CALGO-Proben aus
demselben Kristall (Pol. ||c). Die Werte der ungetemperten und der im Vakuum getemperten Probe stammen
vom selben Stiick (,,vorher-nachher®), die an Luft getemperte Probe von einer benachbarten Position im Kristall.

Beim Tempern im Vakuum zeigt sich eine deutliche Abnahme des Maximums, was
vermutlich mit der Reduktion des Yb*" zu Yb*" zusammenhiingt. Das oxidierende Tempern
bewirkt das Gegenteil, was darauf hindeutet, dass immer ein gewisser Anteil Yb*" ab
Ziichtung vorliegt. Insbesondere sind bei 1000°C und jeweils 20 Stunden Behandlungszeit die
Ab- und Zunahme des Maximums ~ betraglich gleich.

In welchen Anteilen Elektronen auf Gitterfehlstellen (also Farbzentren) zur Reduktion des
Yb** wihrend des Temperns beitragen oder ob der Effekt auch mit einer dauerhaften Form
des O*-Yb**-Ladungstransfers erklirt werden kann, bleibt offen.

Eine Konkurrenz beider Moglichkeiten beschreiben jedenfalls A. Vedda et al. (2009) fiir
Yb:YAIOs. Falls Farbzentren eine Rolle spielen, miisste sich jedenfalls bei systematischer
Degradation eines Yb:CALGO-Laserkristalls durch sehr hohe Pumpleistungen irgendwann
auch eine sichtbare Verdnderung zu helleren Farbtonen einstellen.

Insgesamt ist gezeigt worden, dass die Farbintensitét der Kristalle sich neben der verkiirzten
Fluoreszenzlebensdauer des oberen Laserniveaus von Yb*" (vgl. Kap. 7) auch speziell beim
Hochleistungslaserbetrieb auswirkt und zum Abfall der auskoppelbaren Leistung fiihren kann.
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Grund dafiir scheint eine Redoxwechselwirkung zwischen Dotierion und Farbzentren zu sein,
die in farblosem Material nicht auftreten sollte.

6.5.2 Zusammenhang von Kristallfarbe und axialem Temperaturgradient

Ubizskii et al. (1996) berichten bei der Ziichtung von SrLaAlO4 {iber zunehmende
Farbintensitdten wenn im Isolationsaufbau der axiale Temperaturgradient groBer wird. Die
Autoren machen die steileren Gradienten fiir eine zunehmend statistische Verteilung der
Sr/La-Kationen verantwortlich, was groBere Uberschussansiotropie nach sich zieht (Kapitel
3.5). Deren Abbau fiihrt dann vermehrt zu Einschluss-, Fehlstellen- und folglich
Farbzentrenbildung (vgl. 5.1.2). Auch berichten die Autoren, dass im Randbereich des
Kristalls die Farbintensitét grofer ist als im Zentrum. Dies kann damit begriindet werden, dass
der Randbereich iiber die gesamte Ziichtungsdauer aufgrund des direkten Kontakts zur
Schmelze bzw. zur Ziichtungsatmosphire durchweg groferen thermischen Gradienten
ausgesetzt ist als die Kristallmitte. Daher lauft der Kationeneinbau im Zentrum etwas
gleichmiBiger ab und es ist weniger Uberschussansiotropie abzubauen.

Bei einigen Ziichtungen, in denen zwei statt einer Lage Vlies auf dem Nachheizerdeckel
(Abb. 4-15) oder besonders hohe N»-Schutzgasdriicke (1,2 — 1,5 bar) verwendet wurden,
konnten geringfiigig aufgehellte Yb:CALGO-Kristalle geziichtet werden (vgl. Anhang A 1,
Abb. A 1-6). Ein Zusammenhang scheint also tatsdchlich zu bestehen und fiir weitere
ABCOg4-Verbindungen neben SLA giiltig zu sein.

6.5.3 Kristallmorphologie und Fehlstellen

Die letzten beiden Beispiele weisen auf die grole Bedeutung der Gitterfehlstellen/Farbzentren
fiir die Eigenschaften des Materials hin. Gemi3 Abschnitt 5.1.2 ist die Abweichung von der
vollkommen statistischen Verteilung der A/B-Kationen der wichtigste Schritt, um die in
Kapitel 3.5 beschriebene Uberschussanisotropie abzubauen und defektarme Kristalle zu
erhalten. Das kann aber nur bedeuten, dass die A/B-Kationen eine ,,geordnetere” Verteilung
in dem qualitativ besseren Material einnehmen. An diese Ordnung von Gd*>*/Y** bzw. Ca*"
sollte auch die Anordnung von Sauerstofffehlstellen gekniipft sein. Je ausgeglichener die
Kationenverteilung, desto eher ist dann auch von einer gleichméBigen Verteilung der Defekte
(bei geringer Gesamtanzahl) bzw. der O?-Ionen selbst auszugehen. Es ist also ein
Zusammenhang zwischen der ,,Ordnung® der Sauerstoffionen und der Defektdichte
herstellbar.

Diesen Ansatz verfolgen auch Woensdregt et al. (1997) um mittels Annahmen iiber die
effektive Sauerstoffladung Qe (O?) in einer Formeleinheit des Materials die Theorie
periodischer Bindungsketten (Abschnit 4.2.3) zur Ableitung der Kristallmorphologie von
CaYAlOs4 anzuwenden. Dabei wird noch zwischen einem ,geordneten” und einem
,ungeordneten Sauerstoffeinbau unterschieden. Geordnet bedeutet, dass jede zweite
Sauerstoffposition einer Materiallage auf einer Flache der Form {hkl} besetzt ist, wéhrend die
andere Hilfte unbesetzt bleibt. Ungeordnet bedeutet, dass jede Sauerstoffposition mit einer
statistischen Wahrscheinlichkeit von 50 % besetzt wird. Der geordnete Zustand enstpricht
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damit eher dem Fall, dass auch die A/B-Kationen geordnet vorliegen. Er sollte also mit
defektarmem Wachstum zusammenhéngen.

|Qetr. (O%)| < 2 kann sowohl auf einen Mangel von Sauerstoff im Kristallgitter hindeuten als
auch Ausdruck kovalenter Bindungsanteile sein. Fiir die Interpretation in diesem Abschnitt
gehen wir jedoch davon aus, dass sich aus Qe (O*) eine Aussage iiber die O-
Fehlstellendichte in CALGO/CALYO ableiten lisst. Je niher also Qefr. (O%) bei -2 liegt, umso
weniger Sauerstofffehlstellen und damit Farbzentren sind zu erwarten.

So existiert eine Verbindung zwischen realer Defektstruktur und der Kristallmorphologie, wie
bereits in Kap. 5.1 angesprochen. Sie hilft, die Theorie von Sauerstofffehlstellen und Ionen-
(Un-)Ordnung in CALGO/CALYO zu be- oder widerlegen.

Vergleicht man die typische Morphologie von Yb:CALGO-KTristallen (z. B. in Abb. 2-4) mit
den Ergebnissen von Woensdregt et al. (1997) in Abb. 6-15, so kommt eine Mischung der
zwei rot umrandeten Wachstumsmorphologien der realen Flachenvergesellschaftung am
ndchsten. Die immer deutlich ausgepragten {001}-Fldchen des Kristalls sowie die kleinen
{101}-Facetten an der Wachstumsfront stimmen bei Theorie und Experiment gut iiberein. Die
{103}-Mantelflachen des geziichteten Materials sind im rechten der beiden rot umrahmten
Modelle enthalten, allerdings sollten sie nach der Theorie dann auch {101} an der
Kristallisationsfront ersetzen. Wegen dieser Abweichung von der Wirklichkeit wird die reale
Morphologie als ein Grenzfall der beiden rot umrandeten betrachtet; alle anderen
Moglichkeiten unterscheiden sich noch stirker von den Ziichtungsergebnissen. Da die auf der
Mantelfldche der Kristalle gebildeten {103}-Flidchen sich nicht beriihren (Abb. 2-4), sondern
durch einen unfacettierten, gerundeten Bereich getrennt sind, beschreibt die ,,Kombination*
der {110}- und {112}-Form der beiden markierten Morphologien auch diesen Umstand am
besten.
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Abb. 6-15. Stereographische Darstellung der F-Flachen von CaY AlO4 und theoretische
Wachstumsmorphologien fiir CALY O-Kristalle mit effektiver Sauerstoffladung Qcsr. > -2. Man beachte die
Unterschiede bei der Voraussetzung von geordnetem und ungeordnetem Sauerstoffeinbau. Rot umrandet:
Ahnlichkeit zu tatséichlicher Morphologie von nach Tab. 4-1 geziichteten CALGO/CALY O-Kristallen am
grofiten. Bildquelle: Woensdregt et al. (1997).
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Demnach wire Qerr (O%) = -1,4 und es lidge weder eine vollkommen geordnete noch eine
absolut statistische Verteilung der Fehlstellen und damit der A/B-Kationen vor.

Die in Abschnitt 2.1 beschriebene &uBlere Morphologie stimmt mit der theoretischen
Flachenvergesellschaftung iiberein. Diese Beobachtung kann also auf einen Zusammenhang
zwischen dulerer Morphologie und innerer Defektstruktur, die ja Sauerstoffdefizite und einen
gewissen Grad an Unordnung in der Ionenverteilung zugrunde legt, hindeuten. Wenngleich
kein Beweis, so ergibt sich daraus doch eine weitere Motivation fiir die Uberlegungen dieser
Arbeit zu Fehlstellen/potenziellen Farbzentren.

Die Abweichungen zwischen Modellmorphologie und Wirklichkeit beruhen sicher nicht
zuletzt darauf, dass nur die Extremfille einer perfekten Ordnung und totaler Unordnung der
Sauerstoffdefekte einander gegeniibergestellt werden. Auch liegen graduelle Unterschiede
zwischen CaGdAlO4 und CaYAlOs im Rahmen des Moglichen. Genaue Vergleiche der
Morphologie von CALYO-Kristallen mit Abb. 6-15 konnten aufgrund der geringen Anzahl
geziichteter Exemplare (vier, Tab. 5-14) nicht systematisch durchgefiihrt werden.

Zudem beziehen sich die Uberlegungen von Woensdregt et al. (1997) auf ungestortes
Wachstum in allen Richtungen. Bei der Czochralski-Ziichtung liegt aber gerichtetes
Wachstum mit einer ,,aufgezwungenen” Geschwindigkeit vor, was den Unterschied zum
Modell ebenfalls verschirft.

Farblose Kristalle zeigen bei der Facettierung keinen deutlichen Unterschied zu den orangen
Kristallen aus Abb. 2-4. Allerdings ist es unklar, wie stark die ,,Ordnung® in der
Ionenverteilung zunehmen muss, um farbloses, defektarmes Kristallmaterial zu ermoglichen
und wie sehr sich ein infolgedessen verringertes Sauerstoffdefizit auf die effektive Ladung
Qefr. (O%) auswirkt. Eine Erkldrung wire, dass die Unterschiede zu klein sind, um andere der
in Abb. 6-15 dargestellten Morphologien zu verwirklichen. Insbesondere ist nicht mit der
Ausbildung der obersten beiden Beispiele zu rechnen, da wegen des nicht rein ionischen
Charakters von CALGO/CALYO immer mit |Qes. (O%)| <2 zu rechnen ist.

Die Anordnung der Einschliisse auf Flachen vom Typ {110} und {101} (Abb. 5-3) korreliert
wie bereits in Abschnitt 5.1 angemerkt ebenfalls mit der morphologischen Bedeutung dieser
Formen nach Woensdregt et al. (1997). Es besteht die Vermutung, dass die zur
Einschlussbildung notwendigen Segregationsprozesse (5.1.2) auf diesen Netzebenen durch
deren langsames Wachstum begiinstigt ablaufen konnen und sie so ,,nachzeichnen®.

Bei einer Ziichtung |lc sollten sich die einschlussreichen Zonen nach dieser Uberlegung
senkrecht zu c einregeln, bei einer Ziichtung in a-Richtung kann dies nicht geschehen, da
{001} senkrecht zur Phasenfront steht.

Die von Woensdregt et al. (1997) fiir CALYO ermittelten F-Flichen (= morphologisch
bedeutsam, vgl. 4.2.3) sind in Abb. 6-15 dem Stercogramm zu entnehmen. In allen
betrachteten Fillen herrschen die c-Flichen vor allen anderen vor. Diese mit den realen
Kristallen iibereinstimmende Beobachtung unterstreicht nochmals das langsame Wachstum
aufgrund der Bindungsschwiche in dieser Richtung.
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A. Pajaczkowska et al. (1997) bestétigen die Giiltigkeit der theoretischen Wachstumsformen
in Abb. 6-15 auch fiir SrLaAlO4 und SrLaGaO4 anhand ihrer Ziichtungsversuche. SLG zeigt
jedoch eine gewisse Variabilitit, da der Redoxvorgang Ga** «» Ga* zusitzliche Defekte zu
induzieren scheint.

Zur Identifikation einiger der o. g. Formen an einem Einkristall sind in Anhang A 2
entsprechende Laue-Aufnahmen enthalten.

6.6 Delokalisierte Elektronen auf Sauerstofffehlstellen als Farbursache

In 5.1.2 war der Mechanismus der Fehlstellenbildung detailliert erortert worden. Durch die
gekoppelte Entfernung von benachbarten Gd**- und O*-Ionen von der A/B (1)- bzw. O (1)-
Gitterposition (Abb. 2-6) entsteht an dieser Stelle ein scharfer Kontrast von negativer und
positiver Ladungsdichte. Mit der ,,Oxidation* eines O*-Ions aus der unmittelbaren Umgebung
und dem ,,Einbau‘ eines Elektrons auf der Fehlstelle (genauer: dem Freiraum, den A/B- und
O-Fehlstelle zusammen erzeugen, Abb. 6-16) kann dieser Gegensatz etwas abgeschwicht und
der Zusammenhalt des Kristallgitters verbessert werden (vgl. 6.4.2). Die Kombination aus
oxidiertem Sauerstoff und dem Elektron auf der Gitterfehlstelle wird auch als O-Polaron oder
polaronisches Farbzentrum bezeichnet (Kap. 6.4, Schirmer 2006), das dann
elektromagnetische Strahlung absorbieren kann. Auch auf den isoliert (ohne zugehorige
Kationenvakanz) vorliegenden O (2)-Fehlstellen (vgl. 5.1.2) sind delokalisierte Elektronen
denkbar. Jedoch ist das Elektron auf der , kombinierten A/B (1)-O (1)-Fehlstelle aufgrund
der schwachen Bindungskréfte entlang der c-Richtung sehr wahrscheinlich weniger stark
gebunden als solche auf O (2)-Fehlstellen, was jeweils den reversiblen und irreversiblen
Charakter der Farbzentren ausmacht (vgl. 3.5 (besonders 3.5.5), 5.1.2, 6.4).

Fiir YAIO3 und GdAIO3 werden von Vedda et al. (2009) vergleichbare Defekte als Ursache
einer rotlichen Féarbung der ansonsten farblosen Kristalle angenommen. Die Autoren
beschreiben zudem bei Zugabe einer Dotierung mit verschiedenen Seltenerden wie Ce*", Pr’*
oder Tb** auch Wechselwirkungen zwischen Defekt-e und SE**. Insbesondere die
Moglichkeit der Oxidation Ce** — Ce*" + Defekt-e” und der Reduktion SE*" + Defekt-e” —
SE?" spielen dabei eine Rolle (genau wie bei Yb:CALGO und Yb:CALYO, wo der
Redoxvorgang Yb*" + e « Yb*' iiber Defektelektronen moglich ist (6.5.1)). Auch bei
Seltenerdgranaten SE3AlsO12 werden solche Prozesse beobachtet (Nikl et al. 2008).
Polaronische Farbzentren konnen also als eine typische Eigenschaft der Realstruktur von
Oxidkristallen gelten.

Bernhardt (1980) wendet das Polaronenmodell von auf Fehlstellen gebundenen Elektronen
auf die Farbzentren einiger Oxidkristalle (Y3Als012/YAG, LiNbOs3, PbMoQO4) an und
berechnet deren Absorptionslinien. Es wird fiir das Elektron das Modell des harmonischen
Oszillators genutzt, die ionische Umgebung wird mittels ortsfester Ladungen beschrieben. Im
folgenden soll daher auf dieselbe Weise versucht werden, die Absorptionswellenldngen von e
auf A/B (1)-O (1)-Fehlstellen in CALGO zu berechnen und mit den Spektren in 6.4.2 zu
korrelieren.
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Kristallfeldanalyse

Um das Kristallfeld zu charakterisieren, dem ein einzelnes Elektron auf einer A/B (1)-O (1)-
Fehlstelle ausgesetzt ist, wird ein einfacher elektrostatischer Ansatz gewihlt:

1) Nur die néchsten Nachbarn werden beriicksichtigt.

1) Die umgebenden Ca/Gd-Ionen erhalten einheitlich die Ladung +2,5
(— gleichmaéBige statt statistischer Verteilung).

1) Alle Sauerstoffionen erhalten die Ladung -2, es erfolgt also keine
Beriicksichtigung eines ,,oxidierten Sauerstoffs O innerhalb der néchsten
Nachbarn um die Fehlstelle.

Die nachfolgende Abbildung zeigt die Koordinationsumgebung eines Elektrons e bei
gekoppelter Fehlstellenbildung auf der Ca/Gd (1)- und O (1)-Position sowie die Abstinde
zwischen den einzelnen lonen.

AP~
Ca/Gd (2
E ) 201A
h
( ] Fehlstelle
‘ ) N low J
CIW B R
2294
. Fehlstelle
LCa/Gd (1)
o(l)
a
0

Abb. 6-16. Nachste Nachbarn eines Elektrons e auf einer Ca/Gd (1)-O (1)-Fehlstelle in CaGdAlOs.
Rot: Sauerstoff. Blau: Kalzium. Gelb: Gadolinium. Graublau: Aluminium. Zeichnung mit VESTA, siche
Momma & Izumi (2011). Strukturdaten von Sawada et al. (1998).

Die hohe negative Ladungsdichte um die Ca/Gd (1)-Fehlstelle verhindert mit groBer
Wahrscheinlichkeit den Aufenthalt des Elektrons genau dort. Die Ladung der vier O (2)-
Anionen sei der Einfachheit des Modells halber durch die vier O (1)-Anionen abgeschirmt,
am Ort der Ca/Gd (1)-Fehlstelle wird infolgedessen eine effektive Ladung von -8e
angenommen. Weiterhin ist der Aufenthalt des Elektrons im Zentrum der vier Ca/Gd (2)-
Ionen aufgrund ihrer hohen positiven Ladung wesentlich wahrscheinlicher als im Bereich des
Al**-Tons. Daher wird die O (1)-Fehlstelle in Abb. 6-16 als Gleichgewichtslage des Elektrons



6. Spektroskopie und Farbzentren 198

angenommen und der Al-Position ebenfalls die effektive Ladung -8e zugewiesen (wodurch
die O (1)-Fehlstelle selbst die effektive Ladung +8e bekommt; die mittlere Ladung gka. =
+2,5¢ der Kationen geht also nicht direkt in die Betrachtungen ein, statistische Variationen
konnen jedoch iiber Abdanderungen der effektiven Ladung Q.. = -8e beriicksichtigt werden:
gxat. > +2,5¢ — Qefr. < -8e und umgekehrt).

Da bei Auslenkungen zu jeder Seite (||c) also mit riicktreibenden Kréften auf e zur Ruhelage
hin zu rechnen ist, erscheint das Modell des harmonischen Oszillators geeignet, die
moglichen Energiezustinde und Absorptionsenergien eines solchen Defektzentrums zu
berechnen. Dabei sei vorausgesetzt, dass die Maximalauslenkungen des Defektelektrons aus
der Gleichgewichtsposition viel kleiner als 1 A sind.

Der grofle Vorteil ist dann, dass die potenzielle Energie des Elektrons durch eine Parabel
beschrieben werden kann, was die mathematische Behandlung wesentlich vereinfacht (vgl.
Bernhardt 1980 und Anhang A 3). Die Abweichungen des Potenzials von der Parabelform
verursachen ansonsten Beitrdge, die mit hoheren Potenzen der Auslenkung als der zweiten
gehen und als Anharmonizitditen bezeichnet werden. Die Ndherung durch einen harmonischen
Oszillator ist in solchen Fillen flir immer kleinere und schlieBlich nur noch verschwindende
Auslenkungen giiltig, so dass sie unbrauchbar wird.

Fiir das weitere Vorgehen wird der Ursprung eines Koordinatensystems auf die Ruhelage des
Defektelektrons, die O (1)-Fehlstelle, gelegt. Die x-Achse weise in a-Richtung, die y-Achse in
b-Richtung und die z-Achse in c-Richtung, die Einheitslinge betrage 1 A = 107! m. Tab. 6-1
listet die Koordinaten der einzelnen Ionen in Abb. 6-16 beziiglich dieses Ursprungs auf.

Tab. 6-1. Koordinaten der néchsten Nachbarn eines Elektrons auf einer O (1)-Fehlstelle bzgl. eines
Achsensystems, dessen Ursprung auch dort liegt (vgl. Abb. 6-16). Die Koordinatenachsen fallen mit den
kristallographischen zusammen, haben jedoch die Einheitslinge 1 A. Die Koordinaten der O (2)-Ionen sind
ausgegraut, da sie in den néchsten Betrachtungen keine Rolle mehr spielen (siche Text).

AP* 0 0 2,01
Ca/Gd (2) 1,846 1,846 0
1,846 -1,846 0
-1,846 -1,846 0
-1,846 1,846 0
o (1) 1,846 1,846 229=-2
1,846 -1,846 229=-2
-1,846 -1,846 229=-2
-1,846 1,846 229=-2
0(2) 1,846 0 23,96
0 1,846 23,96
-1,846 0 23,96
0 1,846 3,96

Um gleiche Maximalabstiinde in der +/-z-Richtung zu erhalten, setzen wir noch 2,29 A =2 A.
Die effektiven Ladungen von -8e bei z = +/-2 A werden als hypothetische Ionen mit einem
Radius von 2 A angenommen, was deren Dichtestpackung in z-Richtung gleichkommt. ||c
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polarisierte elektromagnetische Strahlung ist in der Lage, dass Defektelektron in z-Richtung
in Schwingung zu versetzen.

Die Herleitung der folgenden Ausdriicke zur Berechnung seiner Grundschwingungsfrequenz
folgt Bernhardt (1980) und ist auch in Anhang A 3 ausgefiihrt. Entfernungen werden der
Einfachheit halber im Text in A angegeben, jedoch gelten alle Formeln fiir Meter. Unter
Beriicksichtigung, dass sich die potenzielle Energie des Elektrons aus dem elektrostatischen
Potenzial der effektiven Ladungen Qcfr = -8e bei z = +/-2 A und der potenziellen Energie
einer Deformation des Kristallgitters durch das delokalisierte Elektron zusammensetzt (vgl.
Anhang A 3), ergibt sich fiir die Grundschwingungsfrequenz v = w/2n des Defektelektrons der
Ausdruck

4A [0 (ry+r2)
Ve~ Dy S | — 12U i
Def. T\ Me- a3/ 2Ugq &2
mit

= TIEE

2mTEpE

Dabei ist e = 1,6022:10"° C die Elementarladung und me. = 9,109-10! kg die Masse eines
Elektrons (allgemeiner der schwingenden Spezies, die das Farbzentrum induziert). r1 und r2
sind die Radien von 2 A hypothetischer Ionen, deren Mittelpunkt bei z = +/- 2 A liegt und die
die Ladung Qesr. = -8e tragen. a ist der Abstand von 4 A zwischen diesen Mittelpunkten, also
der Abstand zwischen dem Al*-Ion und der Ca/Gd (1)-Fehlstelle in Abb. 6-16 (nach
Niherung 2,29 A = 2 A). Ug. ist die Gitterenergie je Formeleinheit eines Ionenkristalls, der
aus einer Dichtestpackung von Defektumgebungen wie in Abb. 6-16 besteht. In jeder
Formeleinheit eines solchen ,,Kristalls* liegen nur zwei lonen der Ladung Qe = -8¢ mit
einem Radius von 2 A vor. Zur Berechnung wurde die Kapustinskii-Gleichung verwendet
(Kapustinskii 1956), mit der ndherungsweise die Gitterenergie von lonenkristallen bestimmt
werden kann:

21 2 3,45 - 10" m,
Ugi. = 1,2025:10* Jome-mol ™} i i (1— a = [k J/mol] (6-5)
1+ 12 r1+ 12

n ist die Anzahl der verschiedenen Ionen in einer Formeleinheit, hier also zwei. z; und z, sind
die Anzahlen der vorhandenen positiven und negativen Elementarladungen, also im
vorliegenden Fall jeweils acht (beachte: hypothetische Ionen bei z = +/- 2 A haben Q.. = -8e,
auf der O (1)-Fehlstelle muss dementsprechend Q.. = +8e sein, wenn die Umgebung aus
Abb. 6-16 stabil sein soll). r1 und r2 sind wieder die Ionenradien von 2 A. Fiir ein einzelnes
Defektzentrum ergibt sich mit (6-5) schlieBlich Ugit/Na = Ucic/(6,022:10%), was also
wiederium Ugi:. in (6-4) darstellt.

g0 = 8,8542:1012 As/Vm im obigen Ausdruck fiir A in (6-4) ist die Dielektrizititskonstante
des Vakuums und € = &1, ¢ die relative Dielektrizititskonstante in c-Richtung von CaY AlOs,
die den Wert 16 hat (Shannon et al. 1992). Fiir CaGdAlO4 war der entsprechende Wert nicht
verfiigbar.
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Ist Ve, per. einmal bekannt, ergeben sich die mdglichen Energieniveaus eines zugehodrigen
harmonischen Oszillators zu En = hve., per(n + 1/2), die Differenz AE zwischen zwei
Zustéanden betrdgt also immer ein Vielfaches von hve. per. Im Modell des Elektrons auf dem O
(1)-Platz von Abb. 6-16 wurde mit (6-4) ve-, per. = 5,68-10'* Hz berechnet, womit sich fiirn = 1
(erste Oberschwingung) aus AE = hve., per. = hc/A die Absorptionswellenldnge A = 528.4 nm
ergibt.

h = 6,626:10°* J-s ist das Plancksche Wirkungsquantum und c¢ = 3-10° m/s die
Vakuumlichtgeschwindigkeit.

In Abb. 6-9 war eine den Farbzentren zugeschriebene Absorption bei 520 nm (CALGO)
aufgetreten. Das theoretische Ergebnis stimmt damit gut iiberein und stiitzt die Uberlegung,
dass tatsdchlich delokalisierte Elektronen auf O (1)-Fehlstellen fiir die Farbe der Kristalle
verantwortlich sind.

Die zusitzlichen Absorptionen bei A = 460 bzw. 345 nm, also bei hoherer Energie, konnten
von Elektronen auf O (2)-Fehlstellen herrithren, da die basale Al-O (2)-Bindung fester
erscheint als die axiale AI-O (1)-Bindung (beziiglich des Al-Oktaeders, Abb. 2-6). Das
Vorhandensein zusitzlicher/komplizierterer Defektstrukturen ist jedoch ebenfalls denkbar
(vgl. z. B. Diskussion am Ende von 6.4.2).

Es sollte nicht unerwihnt bleiben, dass die Anzahl der verdnderlichen Parameter dieser
Berechnung und somit die Schwankungsbreite der errechneten Wellenldnge sehr grof3 ist.
Angefangen bei der Niherung 2,29 A = 2 A {iber die Annahme eines harmonischen Potenzials
bis zur Konstruktion eines hypothetischen Kristalls aus zwei sich direkt beriihrenden Ionen
der Ladung -8e mit Radius 2 A (zusammengehalten durch eine Punktladung +8e bei z = 0) fiir
die Berechnung von Ugi. wird schnell klar, dasss auch zahlreiche andere Kombinationen der
eingehenden GroBen denkbar sind. Dennoch erscheint das Modell aufgrund seiner relativ
einfachen Ubertragbarkeit auf verschiedene Materialien und Defektumgebungen attraktiv und
erhilt durch die Erfolge von Bernhardt (1980), damit defektinduzierte Absorptionen in Al>O3,
Y3Al5012 (YAG) und PbMoO4 zu erkliren, seine Rechtfertigung.

Natiirlich sind die auftretenden Absorptionsbanden in Abb. 6-9 sehr breit und die Berechnung
dieses Abschnitts liefert nur die Mittenfrequenz. Wiirde man jedoch, anders als in den
Anfangsannahmen, z. B. die statistische Variation der Kationenumgebung beriicksichtigen
und dadurch Qefr zu einer gewissen Schwankung um den Wert -8e verhelfen (vgl. weiter
oben), so ergiben sich zahlreiche nahe bei 528,4 nm liegende Aborptionswellenldngen. Auch
die leichte Abdnderung des Abstands 2 A hitte einen #hnlichen Effekt, so dass mehrere
Durchliufe dieses statischen Modells die beobachtete Wirklichkeit durchaus erfassen konnen.
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Um die Auswirkung von Verdnderungen der Kristallqualitit bei Yb:CALGO auf seine
Eignung als Verstirkungsmedium in Hochleistungs-UKP-Lasern zu bewerten, wurden Proben
unterschiedlicher Giite pripariert und von M. Kemnitzer et al. (Firma Spectra-Physics) im
Jahr 2014 getestet.

Aus dem 5 Mol-% Yb-dotierten CALGO-Kristall von Abb. 5-2 mit einer stark verénderlichen
Streuzentrendichte wurden Bereiche hohen, mittleren und geringen Einschlussbestands
ausgesucht. Die Wahl erfolgte anhand einer subjektiven Einschétzung.

Das Kristallsegment mit den einzelnen Dichtestufen sowie Durchlichtaufnahmen der fertigen
Laserkristalle sind unten dargestellt.

5 mm

Abb. 7-1. Lasertests: 5 Mol-% Yb:CALGO-Segment, aus dem in den markierten Bereichen Proben fiir Versuche
im Laserbetrieb hergestellt wurden. Hohe Dichte: rot. Mittlere Dichte: orange. Geringe Dichte: griin. a-Achse
senkrecht auf Bildfliche. Rechte Bildseite: Durchlichtaufnahmen der fertigen Laserkristalle (5 mm Durchmesser,
100 um Dicke, a-Schnitt). Man erkennt die unterschiedlichen Dichten sehr deutlich und die typische
Orientierung der Einschliisse nach {101} (vgl. Abb. 5-3).

Aus jedem Bereich wurden zwei Laserkristalle von 5 mm Durchmesser und 100 pm Dicke
hergestellt. Zwei weitere Kristalle gleicher BemaBung aus dem Bereich geringer
Streuzentrendichte wurden im Vakuum bei 1000°C fiir 20 Stunden getempert (vgl.
Transmissionsspektren in Abb. 6-9). Mit den verfiigbaren Proben sollte der Einfluss der
Einschlussdichte auf die Laserparameter {iberpriift werden. Die getemperten Proben, die nach
der Behandlung farblos waren, erlaubten es, den Einfluss der Kristallfarbe zu ergriinden.

201
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Gemessen wurden der differenzielle Wirkungsgrad und die maximal mdgliche Leistung des
Laserstrahls. In einer Kurve, in der die Strahlleistung gegeniiber der Pumpleistung abgetragen
wird, herrscht oberhalb der Laserschwelle i. d. R. ein linearer Anstieg. Die Steigung dieser
Kurve heilt differenzieller Wirkungsgrad und ist damit ein MaB fiir die Effizienz, mit der

die eingestrahlte Pumpleistung zum Laserprozess beitrdgt. Sie ergibt sich als Verhéltnis von
Pumpleistung zu Laserleistung. Je groBBer ihr Wert ist, desto effizienter lduft der Laser.

Laserstrahlung hat immer eine geringere Energie als die Pumpstrahlung, da in einem reinen
Zweizustandssystem (besteht nur aus aus Grund- und angeregtem Zustand) keine fiir
Lasertitigkeit notwendige Besetzungsumkehr (Anteil angeregter laseraktiver Spezies groBer
als der Anteil im Grundzustand) erreicht werden kann. Der Grund dafiir liegt in der gleichen
Wabhrscheinlichkeit der stimulierten Emission und Absorption bei Vorliegen von nur zwei
Energieniveaus, so dass dann keine Verstiarkung von Strahlung eintreten kann. Zum Erreichen
einer Verstirkung muss zwischen Grund- (Ei) und angeregtem Zustand (E») mindestens ein
weiteres Energieniveau Es liegen, iiber dass eine Relaxation von E> nach Ei moglich ist. E3
wird dann als oberes Laserniveau bezeichnet. Durch den zusitzlichen Zeitaufwand, von E»
iiber E3 nach E; zu gelangen, ist es bei entsprechend intensiver Pumpleistung moglich, mehr
als die Halfte der laseraktiven Spezies auf E; anzuheben und eine Strahlverstirkung zu
bewirken. Fiir ein Lasersystem sind also insgesamt eine grof3e Differenz zwischen E; und Ea,
eine geringe Differenz von E> zu Ej3, eine hohe Lebensdauer von E; und eine geringe
Lebensdauer von E> von Vorteil. Gleichzeitig sollte der Ubergang E; — E; der einzige
Relaxationsmechanismus sein, um unndtige Verluste zu vermeiden. Gerade Kristalldefekte
wie Baufehler, Farbzentren oder auch Verunreinigungen konnen jedoch zusétzliche
Zerfallskandle bedingen, was zu einer Schwichung des Laserstrahls und im Fall
strahlungsloser Uberginge zu betrichtlicher Erhitzung fithren kann. Mogliche Folgen sind
thermische Linsen, Verschlechterung des Strahlprofils oder die Zerstérung des Laserkristalls
durch Risse. Die Energiedifferenz zwischen E> und Es; wird weiterhin durch den sog.
Quantendefekt q beschrieben: q = E2 — E3 = h(Vpumpe — Viaser) = hvpumpe'(1 — Apumpe/ALaser). Er
stellt eine obere Grenze der moglichen Laserleistung des jeweiligen Mediums dar. Eine
weitere Folgerung ist, dass der differenzielle Wirkungsgrad < 1 sein muss, was ja aus der
Unmoglichkeit von Lasertdtigkeit in einem Zweizustandssystem resultiert.

Fiir die einzelnen Begriffe und eine allgemeine Einfiihrung zu Lasern sei auf Eichhorn (2013),
Kneubiihl & Sigrist (1991) und auch Kap. 1 verwiesen. Zu thermischen Effekten im
Laserbetrieb von Yb:CALGO, insbesondere thermischen Linsen, berichten Loiko et al. (2014)
zahlreiche Ergebnisse. So wird insbesondere die Temperaturabhidngigkeit der Brechzahlen n,
und ne bestimmt.

Yb:CALGO zeigt nach Petit et al. (2005) einen sehr kleinen Quantendefekt von 3,5 %, was
selbst fiir Yb-dotierte Materialien ein sehr geringer Wert ist (Kap. 1.2: Geringer
Quantendefekt ist generell ein Vorteil von Yb als laseraktivem Ion). Neben einer effektiven
Umwandlung der Pumpstrahlung in Laserstrahlung ist also nur eine schwache Erwidrmung
aufgrund der Relaxation E» — E3 gegeben. Daher ist das Material in Kombination mit seiner
hohen Wirmeleitfahigkeit (Tab. 2-8) fiir Hochleistungslaser ganz besonders interessant.
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Da in den geziichteten Kristallen Einschliisse vorhanden sind, kann von einer starken
Streuung der Pumpstrahlung ausgegangen werden. Gitterfehler wie Versetzungen sind
aufgrunddessen sehr wahrscheinlich ebenfalls vorhanden, die sich zusammen mit den
Farbzentren auf die Relaxationsmdglichkeiten angeregter Yb-Ionen auswirken kdnnen. In
Kapitel 1.4, 6.3, 6.5 und anderswo waren Hinweise auf einen solchen Zusammenhang von
Kristallfarbe und Laserbetrieb bereits gegeben worden.

An jedem Laserkristall wurden zehn Messungen des differenziellen Wirkungsgrades
durchgefiihrt. Die Mittelwerte fiir hohe, mittlere und geringe Streuzentrendichten sowie fiir
die durch Tempern farblos gewordenen Kristalle geringer Streuzentrendichte sind in der
folgenden Abbildung zusammengefasst.

Differenzieller Wirlungsgrad
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Abb. 7-2. Differenzielle Wirkungsgrade unter Benutzung von 5 Mol-% Yb:CALGO unterschiedlicher
Kristallgiite: Hohe, mittlere und geringe Streuzentrendichte, sowie geringe Streuzentrendichte in farblosen
Kristallen (getempert im Vakuum, 1000°C, 20 h). Alle Laserkristalle stammen aus dem Segment in Abb. 7-1,
jeweils aus den markierten Zonen. 5 mm Durchmesser, 0,1 mm Dicke, a-Schnitt, zwei Kristalle je Qualititsstufe,
zehn Messpunkte pro Kristall. Die Zahlenwerte sind Mittelwerte dieser zwei Mal zehn Messungen.
Experimentelle Durchfiihrung von M. Kemnitzer et al. (2014).

Die maximal erzielbaren Laserleistungen unter Verwendung ein und derselben Pumpquelle
variieren ebenfalls stark und sind nachfolgend dargestellt (mit denselben Proben ermittelt):

Maximal erzielbare Laserleistung [W]
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Abb. 7-3. Maximal erzielbare Laserleistung in Abhéngigkeit der Kristallqualitdt (Streuzentrendichte und Farbe).
Bedingungen und Parameter: Siche Bildunterschrift Abb. 7-2. Experimentelle Durchfithrung von M. Kemnitzer
etal. (2014).
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Auftillig ist die eher geringe Korrelation zwischen differenziellem Wirkungsgrad und der
Streuzentrendichte. Im Fall der hohen Streuzentrendichte betrdgt er 20 %, bei Laserkristallen
mit geringer Einschlussdichte knapp 30 %. Die Kristalle, die einer Temperbehandlung im
Vakuum unterzogen wurden und die infolgedessen farblos waren, erreichen hingegen
differenzielle Wirkungsgrade von fast 70 % (vgl. Beil et al. 2013). Die maximal erreichbare
Laserleistung zeigt das gleiche Verhalten.

Diese Ergebnisse sind iiberraschend, da eher von einer massiven Beeintrachtigung des Lasers
durch die Einschliisse ausgegangen worden war. In den Spektren in Abb. 6-3 wird deutlich,
dass die farbgebenden Defekte keine zusitzliche Absorption im Bereich der Pumpwellenlédnge
von 980 nm oder der Laserwellenlédnge oberhalb von 1030 nm verursachen. Daher schien die
Kristallfarbe nicht das Hauptproblem fiir die Qualitit zu sein. Die vorliegenden Ergebnisse
zeigen, dass dies sehr wohl der Fall ist.

Zur Bestitigung wurden scheibenformige Kristalle verschiedener Dicken auch aus farblos
geziichtetem Material (Abb. 5-16) hergestellt. Zusammen mit der geringen Streuzentrendichte
in diesen Kristallen wurden vergleichbare oder noch hohere Wirkungsgrade erwartet.
Insbesondere erscheint es als grofer Vorteil, ohne Temperbehandlung auszukommen, da
deren Effekte nie exakt reproduzierbar sind. Farblos gewachsene Kristalle sollten also
gleichmiBigere Eigenschaften zeigen und, da sie weniger Fehlstellen enthalten, keinen
Degradationseffekten wie in Abschnitt 6.5.1 unterliegen.

K. Hasse und C. Krinkel vom Institut fiir Laserphysik (ILP) der Universitdt Hamburg fiihrten
im Juli 2015 entsprechende Messungen an farblos geziichtetem 9,5 % Mol-% Yb:CALGO aus
dieser Arbeit durch. Es handelte sich dabei wieder um Scheiben von 5 mm Durchmesser, aber
1,5 mm Dicke. Die Streuzentrendichte war sehr gering, wie auf Abb. 5-16 erkennbar ist und
den Bereichen geringer Dichte in Abb. 7-1 vergleichbar. Die differenziellen Wirkungsgrade
lagen zwischen 60 und 70 %, was die Vermutung iiber die Auswirkung der Farbzentren fiir
die Lasereigenschaften bekriftigt. Die Verbesserung gegeniiber orangem Material liegt bei
einem Faktor 2 — 3.

Der Grund fiir die starke Abhéngigkeit der Wirkungsgrade von der Kristallfarbe wird im
Zusammenhang mit den delokalisierten FElektronen auf Sauerstoftfehlstellen gesehen
(Farbzentren, Kap. 6), wenn so zusitzliche Relaxationsmoglichkeiten angeregter Yb-Ionen
eroffnet werden. ,,Reduzierte Fehlstellen ohne ein Elektron scheinen jedoch wiederum
keinen Einfluss zu haben, wie die Versuche an getemperten Kristallen belegen, da ja nach
5.1.2 die Fehlstellenzahl in einem Kristall konstant bleibt, sobald er einmal gewachsen ist.
Néhere Untersuchungen hierzu wiren interessant um herauszuarbeiten, ob die von

E. Schranz (2014) beobachtete dauerhafte Degradation der Laserstrahlung bei hohen
Pumpleistungen (Kap. 6.5.1) auf einem vergleichbaren Mechanismus beruht. Eine zeitweilige
oder dauerhafte Reduktion von Yb*" zu Yb*" zusammen mit der Entfernung eines
Defektelektrons von einer Sauerstofffehlstelle wire dann ursédchlich (vgl. 6.6: Beobachtung
von Vedda et al. (2009) — SE-Dotierungen in verschiedenen Oxiden stehen mit polaronischen
Farbzentren in Redoxbeziehung — sehr starke Parallele!) und die Reversibilitdt (allgemein
niedriger Wirkungsgrad bei verfarbten Kristallen, aber sich nicht verschlechternd, Fall wie in
diesem Kapitel beschrieben) oder Irreversibilitit (dauerhafte Degradation) des Vorgangs von
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der Pumpleistung abhéngig. Natiirlich ist auch einfach ein Energielibertrag des angeregten
Yb*" auf das Farbzentrum denkbar, ohne dass ein Redoxprozess einsetzt. Zudem ist bekannt,
dass vorhandenes Yb*" die Yb**-Fluoreszenz ganz allgemein zu ldschen im Stande ist, wie
Fagundes-Peters et al. (2007) fiir Yb3AlsO12 (YbAG) berichten. Nach 6.5.1 ist in
farbzentrenreichem Material wegen der Wechselwirkung Yb**-m~ mit mehr Yb**-Ionen zu
rechnen.



8. Warmeleitfahigkeitsmessung

Die geringen differenziellen Wirkungsgrade bei Verwendung von orange verfarbten
Yb:CALGO-Laserkristallen gegeniiber farblosen war zundchst mit einer schlechteren
Wirmeleitfahigkeit erkldrt worden.

Eine hohere Defektdichte wiirde dann die vermehrte Streuung von Phononen bedingen, so
dass gerichteter Transport kinetischer Energie aus dem Kristall heraus wesentlich erschwert
ist. Damit ginge dann eine zunehmende thermische Besetzung des unteren Laserniveaus der
Yb**-lonen einher und emittierte Laserstrahlung wiirde zu einem groBen Teil reabsorbiert.
Geringe Wirkungsgrade wiren die Folge (Kap. 1.2: Reabsorptionsphdnomene sind bei Yb
generell von Bedeutung.)

Diese Hypothese wird widerlegt durch die gleich hohen Wirkungsgrade farblos getemperten
und farblos geziichteten Materials (Kap. 7). Die Anzahl an Fehlstellen ist nach dem Tempern
dieselbe wie zuvor, nur deren Besetzung mit Elektronen sollte sich veridndern. Farblos
geziichtete Kristalle sollten von sich aus weniger Fehlstellen haben. Demnach ist vielmehr das
Vorhandensein von Defektelektronen fiir die Lasereigenschaften wichtig als die blole Anzahl
Gitterfehlstellen, wie in Kap. 7 bereits diskutiert. Die Wiarmeleitfiahigkeit spielt also
anscheinend nur eine untergeordnete Rolle fiir den Wirkungsgrad und sie sollte fiir farblos
getempertes und oranges Material in etwa gleich sein. Fiir farblos gewachsenes Material
hingegen liegt eine bessere Warmeleitfahigkeit im Rahmen des Mdéglichen.

Dennoch wurden Messungen der Wiarmeleitfdhigkeit an orangen und durch Tempern nahezu
entfairbten 5 Mol-% Yb:CALGO-Proben durchgefiihrt. Eine detaillierte Vorstellung der
Farbzentren und farblos gewachsenes Material in ausreichender Menge standen zum
Zeitpunkt der Messung noch nicht zur Verfiigung. Es wurden zwei benachbarte, jeweils 10
mm dicke Scheiben (a-Schnitt) aus einem entsprechenden Kristall herausgesdgt und eine
davon im Vakuum bei 1000°C fiir 20 Stunden getempert. Die Proben sind in Abb. 6-7 zu
sehen. Aus der orangen und der blassgelben Probe wurde jeweils ein Wiirfel mit den Kanten
in Richtung der kristallographischen a-, b- und c-Achse gefertigt. Die Kantenldnge betrug 10
mm. Auf zwei gegeniiberliegenden a-Fldchen war eine Politur vorhanden.

Die Messung fiihrte B. Viana an der Ecole Nationale Supérieure de Chimie de Paris im
September 2015 durch. Zum Einsatz kam ein C-Therm TCi-Gerit. Die Probe wird dabei auf
eine Oberflache gelegt, unter der sich in der Ebene eine Heizspirale befindet. Ein thermisch
isolierender Schutzring um die Spirale ermdglicht es, dass der Warmefluss von der Spirale
ausschlieBlich in Richtung der Probe stattfindet. Ein Strom fester Stirke fliet fiir drei
Sekunden durch das Heizelement. Dabei kommt es zur Temperaturerhohung an der
Probenunterseite, die die Spannung eines angeschlossenen Sensors abfallen ldsst. Dieser
Spannungsabfall ist vom Hersteller auf die Temperatur geeicht. Da die Probe die erzeugte
Wiérme mit der Zeit aufnimmt, steigt die Sensorspannung langsam wieder auf den
Ursprungswert an und aus der Geschwindigkeit dieses Anstiegs kann auf die
Wirmeleitfahigkeit der Probe geschlossen werden. Die Methode wird von C-Therm, dem
Hersteller der Messapparatur, als Technik einer modifizierten, ebenen Quelle kurzer Dauer
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(,,Modified Transient Plane Source Technique) bezeichnet. Eine Beschreibung findet sich
auch im Internet (C-Therm 2017).

In der Tat wurden fiir das kaum geférbte, getemperte Material A, = 5,67 W/mK gemessen und
fiir das orange, unverdnderte Material A, = 5,64 W/mK. Eine zweite Messung ergab 5,73
W/mK. Fir 5 Mol-% Yb:CALGO stimmen diese Werte gut mit den Ergebnissen von A.
Jaffres (2013) in Abb. 2-16 iiberein und es scheint sich zu bestitigen, dass Yb zu 80 % Gd
ersetzt und nur zu 20 % Ca.

Das Ergebnis zeigt, dass die Warmeleitfahigkeit nicht mit der Farbe korreliert ist, es dafiir
also kaum eine Rolle spielt, ob Elektronen die Gitterfehlstellen besetzen oder nicht. Vielmehr
sollte die absolute Fehlstellenanzahl bedeutend sein, deren Anzahl sich durch
Temperaturbehandlungen nicht mehr verdndern lisst. Die eingangs aufgeworfene Vermutung
hat sich somit bestétigt.

Wiederum sind es die Farbzentren, der Theorie nach Elektronen auf Sauerstofffehlstellen, die
fiir die Effizienz des Lasers ausschlaggebend sind.



9. Ergebnisse der Arbeit

Zu Beginn dieser Arbeit war die Kristallqualitit der nach dem Czochralski-Verfahren
geziichteten Yb:CaGdAlOs-Einkristalle fiir die Anwendung im Hochleistungs-UKP-Laser
unzureichend. Den theoretisch herausragenden Eigenschaften als Lasermedium standen stets
wesentlich schwichere Leistungsdaten beim praktischen Einsatz gegeniiber.

Eine massive Durchsetzung des Kristallvolumens mit Streuzentren trat in praktisch allen
geziichteten Exemplaren auf. Das an sich farblose Material zeigte stets orange Verfarbung,
deren Ursache ein starker Transmissionsabfall im Bereich der UV-Bandkante ist. Oftmals
bildeten sich Spaltflichen ||{001} und regellose Risse, was die verwertbaren Bereiche eines
geziichteten Kristalls sehr klein werden liel und die Auswahl der geeigneten Zonen fiir die
Fertigung verkomplizierte. Die Ursachen und etwaigen Zusammenhinge dieser drei
Problemkomplexe waren in weiten Teilen unklar.

Ihre Aufklarung durch ein besseres Verstdndnis der Kristalleigenschaften sollte die Ziichtung
einschluss- und rissfreier, transparenter FEinkristalle mit hoher Leistungsfahigkeit
ermdglichen. Auf diesen Erkenntnissen aufbauend war die Herausarbeitung optimaler
Zichtungsparameter die Zielsetzung der Arbeit.

Die Entstehung der Streuzentren als oOrtlich begrenzte Entmischung ist Ausdruck einer
instabilen Kristallstruktur. Die statistische Verteilung von Ca?" und Gd*" auf demselben
Gitterplatz bewirkt eine statistische Verteilung von Uberschiissen positiver Ladung. Damit
einher gehen starke anisotrope Variationen der Bindungskrifte, die unter dem Begriff der
Uberschussanisotropie zusammengefasst sind (Kap. 3.5, Choisnet 1999). In den betroffenen
Kristallbereichen findet unter Ausscheidung von Gd*" in Form von Gd,Os-Einschliissen die
Selbststabilisierung der Wirtsmatrix statt, die Uberschussanisotropie wird abgebaut. Die Teile
der CaGdAlOs-Matrix, aus denen Gd*' entfernt wurde, bleiben beinahe isostrukturell als
CaGd2AlL07 zuriick und bilden zusammen mit Gd>O; eine auffillige Verwachsung. In der
Folge treten Ca/Gd- und Sauerstofffehlstellen auf, die im Verdacht stehen, durch
Wechselwirkung mit benachbarten O*-Ionen Elektronen einzubauen und so zu Farbzentren
zu werden.

Die theoretische Modellierung der elektrostatischen Umgebung eines solchen Defektelektrons
stiitzt diese Vermutung; Einschliisse und die Kristallfarbe stehen demnach in einem engen
Zusammenhang.

Auf die Unterdrickung der Gd»Os-Einschlussbildung ausgerichtete Korrekturen der
Einwaagestochiometrie sollten hohe Seltenerdiiberschiisse und einen gewissen Ca-Mangel
beinhalten, um die Mdglichkeit der Gd-Segregation zu minimieren. Diverse
Schmelzzusammensetzungen wurden erprobt. Tatséchlich erlaubt die Kombination von Gd-
Uberschuss und Ca-Unterstdchiometrie die Ziichtung fast farbloser Einkristalle mit signifikant
reduzierter Streuzentrendichte.

Modifikationen des Isolationsaufbaus fiihren zu geringeren Wiarmegradienten und es konnten
zahlreiche  rissfreie  Kristalle  geziichtet = werden.  Allerdings hat sich die
Schmelzzusammensetzung als mit Abstand wichtigste Stellgrofe fiir die Kristallqualitét
erwiesen.
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Die Ursachen der anfangs bestehenden Einschriankungen von Yb:CALGO fiir den Einsatz als
Lasermedium konnten zum Grofteil erkldrt und die Kristallqualitit in ganz erheblichem Mal3
verbessert werden.

Versuche im Laserbetrieb zeigen, dass der Wirkungsgrad des Materials um das doppelte bis
dreifache angestiegen ist. Dabei wird klar, dass die Verfarbung der Kristalle als entscheidende
Limitierung zu sehen ist, wihrend die Streuzentren weniger stark als erwartet mit den
Lasereigenschaften korrelieren. Yb:CaGdAIOs ist also vom Status des potenziell geeigneten
Hochleistungs-UKP-Lasermaterials zur Anwendungsreife gebracht worden.

Mineralogisch wurde umfassende Kenntnis der Stabilitit von ABCO4-Oxiden mit KoNiFs-
Struktur (Raumgruppe I4/mmm) erlangt, wichtige Stabilitdtskriterien erarbeitet und
grundlegende Stabilisierungsmechanismen beleuchtet. Es wurde ein Zusammenhang zu den
Phasenbeziehungen der terndren Rahmensysteme AO-B203-C203 hergestellt und Schliisse fiir
das Schmelz- und Kristallisationsverhalten gezogen.

Zahlreiche Literaturergebnisse konnten nach Wissen des Autors in einer so noch nicht
vorhandenen Weise zusammengefasst, geordnet und erweitert werden. Zudem wurde gezeigt,
wie sich die K;NiF4-Struktur aus der einfacheren Perowskitstruktur ableiten ldsst und
inwieweit Stabilitdtskriterien fiir Perowskite iibertragen werden konnen. Eine Extrapolation
auf kompliziertere Kristallstrukturen (Ruddlesden-Popper-Phasen) mit Implikationen flir
deren Eigenschaften wird kurz angesprochen.

SchlieBlich wurde aufgezeigt, welchen markanten Einfluss eine statistische gegeniiber einer
geordneten Verteilung von Gitterbausteinen, insbesondere bei verschiedener Ladung, auf
Stabilitdt und physikalische Eigenschaften einer kristallinen Substanz haben kann. Fiir die
entstehenden strukturellen Spannungen wird der Begriff der Uberschussanisotropie
eingefiihrt und die Vielfalt an Kompensationsmoglichkeiten zu ihrem Abbau erldutert.

Das Ausmal} der Verteilungsinhomogenitdten im wachsenden Kristall kann in vielen Fillen
jedoch auch kontrolliert werden und ist Ausgangspunkt fiir ein grofles gegenwértiges und
zukiinftiges Interesse an ABCO4-Oxiden mit KoNiF4-Struktur sowie Ruddlesden-Popper-
Phasen.

Auf diese Weise kann namlich eine Variation der Bandliicke der Materialien erfolgen, was
wiederum starke Auswirkungen auf die elektronischen Eigenschaften hat, die so in einem
weiten Bereich einstellbar sind. Am Beispiel von SrLaAlO4 (SLA) berichten Balachandran &
Rondinelli (2015) {iber dieses Thema.

Auch die Inversionssymmetrie der KoNiFs-Struktur kann durch zunehmende
Kationenordnung gebrochen werden, was neue Anwendungsmdglichkeiten im Bereich der
Ferro- und Piezoelektrizitit sowie bei der Frequenzkonversion eréffnet (Balachandran et al.
2014a). Allgemeine Betrachtungen und Prinzipien dazu sind schlieBlich bei Balachandran et
al. (2014b) zu finden.
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Anhang A 1

In 5.3 war angekiindigt worden, die Entwicklung der Kristallqualitit {iber die Zeit der
verschiedenen Ziichtungsexperimente hinweg nochmals darzustellen. Die in Tab. 5-14 orange
(passable Qualitét), gelb (gute Qualitit) und griin (sehr gute Qualitit) markierten Kristalle
werden einander in diesem ersten Teil des Anhangs nach zunehmender Giite
gegeniibergestellt. Hinzu kommt ein Vertreter, der den Ausgangspunkt zu Beginn der Arbeit
reprasentiert (vgl. auch Abb. 5-1). Die jeweils verwendeten Stochiometrien (Tab. 5-2) werden
mit angegeben sowie die Kristallbezeichnung. In Tab. 5-14 konnen dann Details zu den
Zichtungsbedingungen nachgeschlagen werden.

77 mm

Abb. A 1-1. 2 Mol-% Yb:CaGdAlO4 Z91. 150 g. Stochiometrie: 1. Qualitét, die zu Beginn der Arbeit Standard
war (tieforange Farbe, Risse, Zweitkorner).

74mm

Abb. A 1-2. 9,5 Mol-% Yb:CaGdAlO4 Y72. 148 g. Stochiometrie: 7. Erster farbloser Kristall, jedoch stark
zerrissen und Ansatz eines Zweitkorns.

Abb. A 1-3. 9,5 Mol-% Yb:CaGdAIO4 Y77. 152 g. Stochiometrie: 7. Zweiter farbloser Kristall, direkter
Nachfolger von Y72 aus der selben Schmelze. Stark zerrissen und parasitére Kornbildung.
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Abb. A 1-4. 3 Mol-% Yb:CaGdAlO4 Z29. 160 g. Stochiometrie: 5. Hellgelber Kristall mit zahlreichen Rissen.
Erster Versuch, farbloses Material mit einer geringeren als der 9,5 % Yb-Dotierung zu ziichten. Fehlendes Yb
nicht durch Gd ersetzt, daher insgesamt geringerer SE-Gehalt als in Abb. A 1-2 und A 1-3 (Y72, Y77).

172mm |

Abb. A 1-5. 5 Mol-% Yb:CaGdAlO4 Z35. 283 g. Stochiometrie: 5. Hellgelber Kristall mit zahlreichen Rissen.
Direkter Nachfolger von Z29 aus der selben Schmelze.

Abb. A 1-6. 5 Mol-% Yb:CaGdAlO4 CA0189. 275 g. Stochiometrie: 5. Hellgelber Kristall, der mit der gleichen
Schmelzzusammensetzung wie Z29 und Z35 geziichtet wurde, jedoch 1,5 Jahre spéter. Der thermische Gradient
war bei dieser Ziichtung besonders flach (vgl. Kap. 6.5.2), trotzdem treten Risse auf. Die Farbaufhellung ist
zufriedenstellend.

Abb. A 1-7. 9,5 Mol-% Yb:CaGdAlO4 CI0034. 248 g. Stochiometrie: 7. Farbloser Kristall vom Dezember 2016.
Reproduktion der Qualitit von Y72/sogar geringfiigige Verbesserung.

Abb. A 1-8. 9,5 Mol-% Yb:CaGdAIO4 CI0035. 255 g. Stochiometrie: 7. Direkter Nachfolger von CI0034 aus der
selben Schmelze. Erstmals farblos und rissfrei. Zahlreiche Einschliisse am Unterende.
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| TBmm |

Abb. A 1-9. 9,5 Mol-% Yb:CaGdAlO4 C10036. 190 g. Stochiometrie: 7. Direkter Nachfolger von CI0035, achter
Kristall aus dem selben Schmelzansatz. Womdglich Schmelzzusammensetzung zu weit vom Soll entfernt (vgl.
4.6.3), deswegen Rissbildung.

Abb. A 1-10. 2 Mol-% Yb:CaGdAlO4 CI0037. 178 g. Stochiometrie: 7. Neuansatz. Versuch, mit geringerer
Dotierung als 9,5 % Yb farbloses Material zu erzeugen. Fehlender Yb-Gehalt diesmal durch Gd ersetzt (vgl.
Abb. A 1-4, A 1-5).

e
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Abb. A 1-11. 2 Mol-% Yb:CaGdAlO4 CI0038. 178 g. Stochiometrie: 7. Neuansatz. Grofitenteils rissfreier und
farbloser Kristall mit geringerer Dotierung als 9,5 % Yb.

Bdmm |

Abb. A 1-12. 2 Mol-% Yb:CaGdAlO4 C10039. 218 g. Stochiometrie: 7. Neuansatz. Erster vollkommen rissfreier
und farbloser Kristall mit 2 % Yb (vgl. Abb. 5-16).

Abb. A 1-13. 2 Mol-% Yb:CaGdAlO4 C10040. 186 g. Stochiometrie: 7. Direkter Nachfolger von CI0039 aus
demselben Schmelzansatz. Qualitét reproduzierbar, Impfkristall ist abgerissen.



Anhang A 2 — Kristallorientierung

In Kapitel 2.1, 6.5.3 und an vielen anderen Stellen der Arbeit war von den morphologisch
bedeutsamen Formen {hkl} die Rede. Die reale Flaichenvergesellschaftung ist z. B. in Abb.
2-4 dargestellt, die nach der Theorie periodischer Bindungsketten (4.2.3) fiir CaYAIO4
aufgestellte Rangfolge der Kristallformen (Woensdregt et al. 1997) ist in Abb. 6-15 zu finden
(und zeigt eine relativ gute Ubereinstimmung mit dem Experiment). In Kap. 4.7 wird die
Kernbildung nach {101} samt zugehoriger Facetten an der Wachstumsfront beschrieben und
in 4.8 ist die Ziichtungsrichtung <100> als ,,Standard dieser Arbeit definiert. In Abb. A 2-1
werden daher die wichtigsten Kristallorientierungen anhand von Laue-Aufnahmen gezeigt,
was auch die Uberpriifung der korrekten Orientierung bei der Herstellung entsprechender
Impfkristalle erleichtert.

Abb. A 2-1. Lauebilder der wichtigsten Kristallorientierungen von Yb:CALGO/CALYO. Man beachte: <101>
steht im tetragonalen Kristallsystem nicht senkrecht auf {101}.
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Anhang A 3

In diesem Abschnitt soll die Herleitung des Ausdrucks fiir die Grundschwingungsfrequenz
Ve, pet. der Defektelektronen aus Kap. 6.6 (Gleichung (6-4)) erfolgen. Sie folgt Bernhardt
(1980).

Um die potenzielle Energie eines Elektrons auf einer Sauerstofffehlstelle wie in Abb. 6-16 zu
erfassen, denken wir sie uns aus zwei Anteilen zusammengesetzt. Einen Teil stellt die
potenzielle Coulomb-Energie Ucou. dar, der das Defektelektron (Ruhelage bei z = 0 A)
aufgrund der bei z = +/- 2 A vorhandenen Ladungen q ausgesetzt ist. Der zweite Teil ist die
potenzielle Energie des Kristallgitters Ukuist, die aus der polarisierenden Wirkung des e
resultiert. Nimmt man an, dass Uksist. ndherungsweise das Hookesche Gesetz befolgt, so gilt
Uksist. = (k/2)d?, wobei k die Dehnungskonstante des Kristalls in ¢ Richtung ist (z||c).
Weiterhin ist € = &1 die relative Dielektrizitidtskonstante des Materials in c-Richtung, d die
Verzerrungskoordinate des Kristallgitters (entlang z) und a = 4 A der Abstand zwischen den
Ladungen q entlang der c- bzw. z-Achse. Damit hat man fiir das ruhende Defektelektron
(z=0) im Feld einer der beiden Ladungen q bei z = +/- 2 A die potenzielle Energie:

—eq Joed 2

: (A3-1)
drepe(a/2 —d) 2 : :

Ut"mn’ L3 Li'{rist.:

Aufgrund der Polarisation durch das Elektron sind bei z = +/- 2 A induzierte Dipole zu
erwarten, in deren elektrischem Feld es sich befindet. Die Entfernung der beiden effektiven
Ladungen Qcfr. der Dipole (= +/- 8e, vgl. 6.6) entspricht gerade der Gitterverzerrung d. Ist

d << a/2 =2 A, dann lisst sich die potenzielle Energie Upip. des Elektrons im Dipolfeld in z-
Richtung nach Demtrdder (1995) formulieren als:

!{,?,-_f_f_ d

e (43-2)

’UDE'}J. =
Dabei ist r die Entfernung in z-Richtung vom Dipolmittelpunkt bei z = +/- 2 A. Upip. verhilt
sich also wie die potenzielle Energie eines Elektrons im elektrischen Feld der Punktladung
q* = Qefrd/r. Daher kann man q* mit der Ladung q identifizieren, die die potenzielle
Coulomb-Energie Ucou. des Defektelektrons in (A 3-1) verursacht. Es ist also q = Qefr.d/r. Der
Ort des ruhenden Elektrons liegt vom Mittelpunkt des Dipols aus gesehen bei r = a/2, so dass
q = Qefr2d/a. In (A 3-1) eingesetzt folgt so fiir die Gesamtenergie E = Ucoul. + Ukuist.
wegend <<a/2 > a/2 -d~a/2:

(Er_f_f,rrf Jocd?

— = (4 3-3)
dmepe(a/2)? ‘ '

E= Uﬂ”um. B UK_rist_:

Die Annahme d << a/2 ist in aller Regel giiltig, da der induzierte Dipol einen wesentlich
kleineren Ladungsabstand hat als die Gitterbausteine. Der d-Wert, fiir den die gesamte
potenzielle Energie E ihr Minimum annimmt, ergibt sich durch Ableiten von (A 3-3) nach d:
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fl_E _ Qegy.e 4 kd 1 0= 49 — ﬂ"ff'! (A3-4)
dd 4ege(a)2)? Tegeka’ ) '

Solange das Elektron ortsfest bleibt und auch keine sonstige Storung vorliegt, sollte dies der
,,Gleichgewichtsabstand* der Ladungen des Dipols sein.

Das Defektelektron in dem Modell aus 6.6 (Abb. 6-16) befindet sich aber nicht nur im Feld
einer, sondern zweier Ladungen q. Die Polarisation aufgrund der Wechselwirkung der
zweiten Ladung mit dem Defektelektron hat fiir sich genommen nochmals eine
Gitterverzerrung der GroBe d zur Folge. Aulerdem verdoppeln sich die beiden Dipolabsténde,
da sich die polarisierende Wirkung des Elektrons durch die symmetrische Lage einer
zusétzlichen Ladung q verzweifacht. Eine einzelne Ladung q verschiebt ndmlich das
Defektelektron etwas aus seiner Gleichgewichtsposition, wihrend dieses wiederum am Ort
von q den Dipol induziert. Kommt die zweite Ladung q hinzu, so wird aufgrund der
elektrostatischen Krifte e wieder in seine Gleichgewichtslage gebracht und kann dieselbe
Polarisation am Ort der ersten Ladung q ein zweites Mal verursachen. Dabei soll das
Defektelektron die beiden Ladungen q voneinander abschirmen.

Befindet sich also das Defektelektron in seiner Ruhelage bei z = 0, dann folgt durch Einsetzen
des Ausdrucks 4d® aus (A 3-4) in (A 3-3), dass seine gesamte potenzielle Energie

(—}I'fft
4(mepe)?(a/

E = T
2)*k betragt.

Erfahrt das Defektelektron eine Auslenkung x in z-Richtung (z. B. durch eine ||c polarisierte
elektromagnetische Welle), so ist sein Aufenthaltsort vom Mittelpunkt des Dipols aus nicht
bei r = a/2, sondern bei r = a/2 — x. Somit erhélt man statt (A 3-3):

2

(I_?r_f_f_t’t'f " ked*®
dr=0=(a/2 - x)P 2

Mit der Verschiebung x des Elektrons wird auch d® eine Funktion von x. Ist x << a/2, kann
man auch (a/2 — x) = (a/2 — x/2) setzen und vollkommen analog zu (A 3-4) folgt aus (A 3-5):

E = Uggu. + Uit = — (A 3'5)

Qeyy.€
repek(a — x)?

(A 3-6)

Da dieser Abstand wieder vierfach in (A 3-5) eingeht, wird im Nenner (a — x)* zu (a/2 — x/2)?
=~ (a/2 — x)*. Die potenzielle Energie des um x ausgelenkten Elektrons betriigt also:

(}rfft ; » :
B = d(mege)2(a/2— 2k kb, $

Die Taylor-Entwicklung von f(x) = 1/(a/2 — x)* um x = 0 liefert den quadratischen Beitrag
640x%/a%. Wegen der Annahme x << a/2 sollte das Defektelektron harmonisch schwingen, also
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in der Entwicklung von (A 3-7) andere Beitrdge als der quadratische nur eine geringe Rolle
spielen. Diese harmonische Ndiherung fir (A 3-7) lautet daher:

64047 ,

2 efr.e
= bk - S

(A 3-8

a 2mwEQE

In der elektrostatischen Umgebung aus Abb. 6-16 besitzt ein farbaktives Defektelektron unter
der Annahme, dass es bei Einfall elektromagnetischer Strahlung harmonisch schwingt, also
die ,,Federkonstante” k* = 640A%/a’k (mit k als Dehnungskonstante des Kristallgitters in c-
Richtung).

Das Defektelektron hat die Kreisfrequenz oe., pet. = 27tve-, pet. = V(k*/me.), woraus mit dem
Ausdruck fiir k* ve., per. = 4A/m\(10/me.)1/(a’Vk) folgt. Fiir k stellen wir uns vor, dass das
Material in c-Richtung eine Dichtestpackung aus Ionen der Radien ri und r; aufweist mit
a=r1 + 2 (im Modell aus 6.6 war diese Annahme getroffen worden). Zwei benachbarte lonen
dieser Kette iiben in einem stabilen Kristall eine Bindungswirkung von der Grofle der
Gitterenergie je Teilchen Ugit/Na (Na Avogadrozahl) aufeinander aus. Wird der Abstand b
der Teilchen geringfiigig verdndert, so variiert die Energie der gegenseitigen Wechselwirkung
Uww gemiB dem Hookeschen Gesetz: Uwyw = kb%/2. Fiir b = a = r; + r2 geht Uwy in Ugit/Na
iiber und man hat k = 2(Ugit/Na)/(r1 + 12)%. Setzt man dies auch noch in den Ausdruck fiir

Ve-, Det. €in, erhédlt man schlieBlich die Grundschwingungfrequenz des Defektelektrons aus
Gleichung (6-4):

44 I-" 10 ir'] -+ r'3:|

Ve= Def. —_— T
U 7V me- a3/2Uaga,

(4 3-9)

Wichtig: Ugit. in (6-4) und (A 3-9) ist also die Gitterenergie nach der Kapustinskii-Gleichung
(6-5) geteilt durch die Avogadrozahl. (6-5) ergibt die Gitterenergie von einem Mol eines
Kristalls, der entlang der c-Achse aus einer Dichtestpackung von Ionen der Ladung Q.fr. = -8¢
besteht. Diese Ionen haben einen Radius von 2 A und sind genau an ihrer Beriihrungsstelle
von einer Punktladung von +8e getrennt (vgl. 6.6). Der hypothetische Kristall besteht also nur
aus Defektumgebungen wie in Abb. 6-16 gezeigt und das in (6-4) eingehende Ugi:. ist die
Bindungsenergie, die in einer solchen Einheit enthalten ist.

Die hier verwendete Dehnungskonstante k in c-Richtung ist also auch nicht allgemein fiir
CaGdAlOs giiltig, sondern nur in unmittelbarer Umgebung einer Ca/Gd (1)-Fehlstelle, die von
einem Elektron besetzt ist.
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