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1 Einleitung und Problemstellung

Keramische Materialien finden in der Industrie ein breites Anwendungsfeld. Die-
ses reicht von einfachen Grobkeramiken, wie sie u.a. bei der Herstellung von
Gebrauchsgeschirr eingesetzt werden, bis hin zu hochspezialisierten High-Tech-
Keramiken, die in der Luft- und Raumfahrt oder in der Halbleiterindustrie nicht
mehr wegzudenken sind. Unter diesen keramischen Materialien nimmt die elek-
trische Funktionskeramik eine spezielle Position ein, da bei ihr neben den me-
chanischen Eigenschaften auch teilweise recht differenzierte elektrische Parameter
funktionsbestimmend sind.

Bariumtitanat ist dabei von besonderem Interesse, da es auf Grund seiner
perovskitischen Gitterstruktur spezielle elektronische Eigenschaften aufweist. Die
Einsatzgebiete für Bariumtitanatkeramik sind recht mannigfaltig. Der positi-
ve Temperaturkoeffizient des elektrischen Widerstandes (PTCR-Effekt) wird in
Thermistoren ausgenutzt, die hohe relative Dielektrizitätskonstante ermöglicht
den Einsatz als Dieelektrika in Kondensatoren. Für diese und viele weitere An-
wendungsgebiete sind die nichtlinearen elektronischen Eigenschaften ein wesent-
licher Parameter bei der Materialauswahl. Bestimmt werden diese Eigenschaften
neben dem Ausgangsmaterial selbst durch die Kornstruktur, die Korngrenzen-
chemie und die zugegebenen Dotierungselemente. Die Kontrolle über die Mi-
krochemie während des Sintervorganges hat dabei wesentlichen Einfluss auf die
entstehende Finalkeramik. Um neue gewünschte Materialeigenschaften gezielter
einstellen zu können, kommt hierbei der genauen Kenntnis der Phasenkinetik und
der Mechanismen der Kornausbildung enorme Bedeutung zu. Die Arbeitsgruppe
um Prof. Dr. Abicht (FB Chemie, Martin-Luther-Universität Halle-Wittenberg)
verfolgt dementsprechend ein Konzept eines “mikrochemischen Konstruierens“.
Dabei wird untersucht, wie durch den gezielten Einsatz von Sekundärphasen zu
Bariumtitanat–Basispulvern die für die Materialeigenschaften wesentlichen korn-
grenzennahen Zonen geeignet modifiziert werden können. Neue Fertigungstechno-
logien wie das Sintern mit Hilfe von Mikrowellenfeldern gewinnen an Bedeutung.
Derzeit weitgehend ungeklärt ist jedoch der Einfluss des Mikrowellenfeldes auf die
Transportvorgänge innerhalb des keramischen Sinterkörpers. Einen besonderen
Stellenwert hat in diesem Zusammenhang die Frage, ob es eine über die thermi-
schen Effekte der Mikrowellenheizung hinausgehende Beeinflussung des Sinterver-
haltens von Fest- und Flüssigphasen durch die starken auftretenden elektrischen
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1 Einleitung und Problemstellung

Felder gibt, was unter dem Begriff nichtthermische Effekte zusammengefasst sei.
Im speziellen Fall von Bariumtitanatkeramik kann die Gefügeausbildung durch

eine geeignete Variation der Sinterbedingungen und bzw. oder die Zugabe
von flüssigphasenbildenden Sekundärphasen gesteuert werden. Wird als Sinter-
hilfsstoff SiC oder SiO2 zugegeben, bildet sich bei Temperaturen oberhalb von
1250� eine gut benetzende Flüssigphase aus Fresnoit (Ba2TiSi2O8) aus, die für
den Verdichtungsprozess, bei der Gefügeausbildung sowie der Ausbildung der
Korngrenzeigenschaften wesentlich ist. Dabei tritt jedoch in Abhängigkeit von
der zugesetzten Siliciumquelle eine verschiedene Gefügeausbildung auf [Abicht

und Derling, 1998]. Im Rahmen der Arbeit war zu klären, ab welchen Tem-
peraturen die Reaktion von SiC/SiO2 zu Fresnoit beginnt und wie sie verläuft.
Besondere Beachtung war dabei eventuell auftretenden Unterschieden zu schen-
ken, die ursächlich mit der Art der Wärmeeinbringung (konventionelle Heizung
oder Mikrowellenheizung) und damit verbundenen nichtthermischen Effekten zu-
sammenhängen.

Zur Lösung dieser Problemstellung wurden Methoden der analytischen Elek-
tronenmikroskopie verwendet, die Strukturaufklärungen und Aussagen zur Mikro-
chemie im untersuchten Probengebiet ermöglicht. Insbesondere den analytischen
Methoden der Röntgenspektroskopie (EDX) und der Energieverlustspektroskopie
(EELS) kam dabei besondere Bedeutung zu. Um die Proben einer elektronenmi-
kroskopischen Untersuchung zugänglich zu machen, war es erforderlich, bestehen-
de Präparationstechniken anzupassen und weiter zu entwicklen.
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2 Theoretische Grundlagen

2.1 Grundlagen der Festkörperreaktionen

Seit ihrer Frühgeschichte nutzt die Menschheit die Tatsache aus, dass feste Körper
untereinander, oft unter Wärmeeinwirkung, reagieren können und neue Stoffe ent-
stehen [Engels, 1989]. Neben der Herstellung von Glas- und Tonwaren wurden
die Reaktionen bei dem Aufschluss von Metallerzen genutzt. Dennoch galt bis in
unser Jahrhundert der Lehrsatz Corpora non agunt nisi fluida (lat.: Körper wir-
ken nicht, wenn sie nicht fließen). Erst mit Beginn des 20. Jahrhunderts wurde die
bis dato hauptsächlich empirisch betriebene Forschung durch neue Entdeckungen
und Erkenntnisse zunehmend wissenschaftlich unterbaut. Wesentlich trug dazu
die Entdeckung der atomaren Fehlordnung in Kristallen durch Defekte bei sowie
die Erkenntnis, dass Atome weit unterhalb der Schmelztemperatur des betreffen-
den Kristalls beweglich innerhalb des Gitters sind. Die seitdem gefundenen Re-
aktionsmechanismen wurden vielfältig in der Werkstofftechnik angewandt. Der
genaue Ablauf der chemischen Reaktion, der Umstrukturierung der beteiligten
Kristallgitter und der dabei eine sehr wesentliche Rolle spielenden Transport-
vorgänge war jedoch weiterhin oft ungeklärt. Die intensive Forschung auf diesem
Gebiet hat einen enormen Erkenntnisgewinn gebracht. Derzeit liegt ein besonde-
res Forschungsinteresse an der Aufklärung der atomaren Reaktionsmechanismen
in Nanometerbereichen.

2.1.1 Sinterverfahren

Der Einsatz keramischer Materialien hat nicht zuletzt auch deshalb enorme Be-
deutung erlangt, weil durch die große Vielfalt an formgebenden Verfahren auch
komplizierte Teile einfach gefertigt werden können. Dabei wird die Form durch
Pressen oder Schlickergießen und anschließendes Trocknen aus dem Ausgangspul-
ver hergestellt. Um aus diesen noch sehr brüchigen Formkörpern feste Keramiken
mit den gewünschten Eigenschaften herzustellen, ist eine Wärmebehandlung not-
wendig. Dieser Prozess, durch die Porzellan- oder Klinkerherstellung als Brennen
bekannt, wird im Allgemeinen als Sintern bezeichnet. Wesentliche Merkmale die-
ses Vorganges sind makroskopisch betrachtet die Erhöhung der Festigkeit und ein
Volumenverlust. Im Inneren der Keramik findet dabei ein Abbau der Porösität
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2 Theoretische Grundlagen

durch die Umverteilung von Material und damit eine Erhöhung der Dichte statt.
Weitere mögliche Effekte sind die Ausbildung neuer Komponenten oder Phasen
durch chemische Reaktionen und der Aufbau einer neuen Gefügestruktur durch
Rekristallisation. Besonders weitreichende Konsequenzen im Hinblick auf die
Gefügeausbildung hat das Auftreten einer Flüssigphase. In diesem Fall treten
neben den Festphasenreaktionswegen als weitere Sintertriebkräfte Kapillarkräfte,
Lösungs- und Wiederausscheidungsvorgänge und die Möglichkeit des schnelleren
Materialtransportes in Erscheinung.

Durch eine gezielte Prozessführung wird nun versucht, technologisch geeignete
Phasen- und Gefügeausbildungen zu erreichen. Wesentliche Parameter sind da-
bei die Heizrate, mit der die notwendigen Prozesstemperaturen eingestellt werden
und die Haltezeit, in der diese Temperatur auf den Sinterkörper einwirkt. Wei-
tere reaktionsbestimmende Parameter sind der Druck und die Zusammensetzung
der Atmosphäre. Eine moderne Möglichkeit der Wärmeeinbringung neben den
klassischen Heizmethoden (z.B. Gasbrennkammer, Widerstandsheizung) stellt die
Mikrowellenheizung dar. Bedingt durch die prinzipiell neue Art der Wärmeein-
bringung in den Sinterkörper lassen sich neue Effekte erwarten. Die Auswirkung
auf den Sinterprozess sind derzeit Gegenstand vieler Untersuchungen.

2.2 Zur Phasenausbildung in Bariumtitanatkeramiken

Bariumtitanatkeramik wird technisch in großem Umfang als Funktionskeramik
eingesetzt. Durch geeignete Wahl der Dotierung und des Sinterregimes lassen
sich in weiten Grenzen die Gefügeausbildung und die elektrischen Eigenschaften
steuern.

Die in dieser Arbeit untersuchten Proben enthielten BaTiO3, das im klassi-
schen Mischoxidverfahren aus den Ausgangstoffen BaCO3 und TiO2 hergestellt
wurde.

2.2.1 Phasendiagramm des Systems BaO · TiO2

Für das System BaO ·TiO2 sind in Abbildung 2.1 die bekannten Phasen darge-
stellt. Nach der Einwaage der Ausgangsstoffe und deren Durchmischung erfolgt
in einem Kalzinationsprozess die Umwandlung zu BaTiO3 in einer dreistufigen
Reaktion:

BaCO3 + T iO2 → BaTiO3 + CO2 (2.1a)

BaTiO3 +BaCO3 → Ba2T iO4 + CO2 (2.1b)

Ba2T iO4 + T iO2 → 2BaTiO3 (2.1c)

Aus Abb. 2.1 und aus dem Reaktionsablauf gemäß Formel (2.1) ist zu erkennen,
dass während der Bildung von BaTiO3 verschiedene intermediäre Phasen, nach
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2 Theoretische Grundlagen

Gleichung (2.1b) insbesondere Orthotitanat auftreten können. Es kann nicht
ausgeschlossen werden, dass derartige Phasen als Rückstände in dem als Aus-
gangsstoff für unsere Untersuchungen verwendeten BaTiO3 verblieben sind. Um
dennoch eine eindeutige Identifikation der in den nachfolgenden Reaktionen zu
erwartenden Phasen zu ermöglichen, war es daher notwendig, alle möglicherweise
auftretenden Reaktionsphasen zu analysieren (vgl. Kap. 5.1). Für die Sinterung
der Endkeramiken wurde das BaTiO3 mit einem TiO2-Überschuss von 1 Mol-%
hergestellt. Dieser Titanüberschuss führt während des Sinterns zur Bildung von
Ba6Ti17O40, was zusammen mit BaTiO3 bei 1330� eine eutektische Schmelze
der Zusammensetzung 68,5Mol-% TiO2 – 31,5Mol-% BaO bildet [Kirby und

Wechsler, 1991].
Bei der Auswertung von Phasendiagrammen, wie das in Abbildung 2.1, ist zu

beachten, dass diese ausschließlich thermodynamische Gleichgewichtszustände des
betrachteten Systems abbilden, die sich (teilweise) erst nach langen Haltezeiten
bei der betreffenden Temperatur einstellen. Daher sind a priori keine Aussagen zu
den Nichtgleichgewichtszuständen möglich, die sich während des (unvollständigen)
Sintervorganges in den Proben bei den teilweise recht kurzen Haltezeiten einstellen
können.

Kommt zu diesem System noch Si als weitere Komponente hinzu, können
zusätzliche Sekundärphasen (z.B. Fresnoit Ba2TiSi2O8) entstehen.

2.2.2 Phasenausbildung in BaTiO3 bei Anwesenheit siliciumhaltiger
Sekundärphasen

Das System BaTiO3 · SiO2 reagiert schematisch nach Formel (2.2a) bei Tempe-
raturen über 700� zu Fresnoit.

2SiO2 + 2BaTiO3
>700−1000 ◦C−−−−−−−−→ T iO2 +Ba2T iSi2O8 (2.2a)

11T iO2 + 6BaTiO3 −−−−−−−−→ Ba6T i17O40 (2.2b)

Dieses Fresnoit bildet zusammen mit dem BaTiO3 eine bei 1260� schmelzende
und gut benetzende eutektische Flüssigphase aus [Rase und Roy, 1955; Köppen

und Dietzel, 1976]. Der in Teilreaktion (2.2a) auftretende TiO2-Überschuss
reagiert bei Temperaturen oberhalb 1200� weiter zu Hexabarium 17-Titanat,
einer Ti-reichen Phase (2.2b).

Als Quelle für Silicium wurde in unseren Versuchen sowohl SiO2 als auch SiC
eingesetzt. Da SiC im Gegensatz zu SiO2 ein guter Absorber für Mikrowellen
ist, bietet es die Möglichkeit, als interner phasenbildender Suszeptor eingesetzt
zu werden. Kommt als Ausgangsstoff SiC zum Einsatz, wird dieses, da die Ver-
suche an Luft durchgeführt wurden, zunächst zu SiO2 oxidiert. Wie aus den
DTA-Kurven in Abbildung 2.2 ersichtlich, beginnt dieser Prozess bei Temperatu-
ren oberhalb von 700� und ist bei 900� abgeschlossen [Neumann-Zdralek

6



2.2 Zur Phasenausbildung in Bariumtitanatkeramiken

et al., 1998]. Man kann also davon ausgehen, dass das eingesetzte SiC vor der
Reaktion zu Fresnoit oxidiert wird. Bei diesem Prozess entsteht temporär CO.
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Abbildung 2.2: DTA-Analyse einer Ba-
riumtitanatprobe. Der exotherme Peak in
der oberen Kurve lässt sich durch die Oxi-
dation von SiC erklären. In der Kurve des
Referenzsystems BaTiO3 ·SiO2 ist keine
Reaktion erkennbar.

Damit existiert lokal während der Aufheizphase in der Umgebung der Körner eine
reduzierende Atmosphäre. Denkbar wäre weiterhin die Abscheidung einer dünnen
Kohlenstoffschicht auf die Körner. Derartige Schichten sind von anderen Autoren
in ähnlichen Sytemen gefunden worden [Schneider, 1995; Mozdzierz et al.,
1994; Ananthakumar et al., 1998]. Diesen beigegebenen Sekundärphasen
kommen während des Sintervorganges folgende Aufgaben zu [Abicht und Der-

ling, 1998]:

. Wirkung als Sinterhilfsmittel durch Flüssigphasenbildung

. Wirksamkeit als Korngrenzenmodifikator

. Innere Heizwirkung durch Dissipation von Mikrowellenleistung (bei SiC)

2.2.3 Festkörperreaktionen als Sintertriebkraft

In den vorangegangenen Kapiteln wurde die Bedeutung von Festkörperreaktio-
nen auf den Sinterprozess deutlich. Im Rahmen dieser Arbeit wird der Begriff
Festkörperreaktion wie folgt verwendet: Eine Festkörperreaktion liegt dann vor,
wenn die Reaktion von kristallinen Phasen A1, A2 . . . An zu den Reaktionspro-
dukten B1, B2 . . . Bn durch festkörperphysikalische Transportvorgänge (i. Allg.
Diffusion) erfolgt. Die beteiligten Reaktionspartner bilden eine gemeinsame Re-
aktionsfront aus, entlang derer die Umsetzung der Ausgangsstoffe zu den Reak-
tionsprodukten stattfindet. Man kann daher auch von heterogenen Festkörperre-
aktionen sprechen. Im Verlauf der Reaktion kann sich die lokale Position dieser
Front im Festkörper ändern. Im Gegensatz zu Reaktionen, bei denen einer der
Reaktanten gasförmig vorliegt, ist bei den hier zu untersuchenden Reaktionen
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2 Theoretische Grundlagen

der Stofftransport nur über Diffusionsvorgänge zu erreichen. Da mit zunehmen-
der Reaktionszeit t die dabei auftretenden Diffusionswege x für die Atome immer
länger werden, werden die Reaktionskinetik und die sich ausbildenden Phasen vor
allem von den Diffusionsmöglichkeiten und -geschwindigkeiten bestimmt. Es gilt
der Zusammenhang

dx

dt
∝ D

x
; x ∝ √

t (2.3)

mit dem Diffusionskoeffizienten D. Diese Bedingung kann bei dem Festphasensin-
tern von Bariumtitanat angewendet werden. Im Fall des Auftretens einer Flüssig-
phase verändert sich die Reaktionskinetik durch die Lösungs- und damit Trans-
portmöglichkeit von Reaktionspartnern.

2.2.4 Diffusionswege in Bariumtitanatkeramik

Im Rahmen der vorliegenden Untersuchungen wurden insbesondere die bei
Temperaturen unterhalb des Schmelzpunktes einer Komponente stattfindenden
Festkörperreaktionen untersucht. Im Gegensatz zu Reaktionen aus der Flüssig-
oder Gasphase kommt den Diffusionseigenschaften der beteiligten Atome hier-
bei eine besondere Bedeutung zu. Bedingt durch die recht starke Bindung der
Atome an die Gitterplätze sind die Diffusionsgeschwindigkeiten drastisch vermin-
dert. Betrachtet man einen polykristallinen Probenbereich, lassen sich folgende
Diffusionsmöglichkeiten im Festkörper unterscheiden (vgl. Abbildung 2.3):

. Volumendiffusion

. Oberflächendiffusion

. Korngrenzendiffusion

a

bc
Abbildung 2.3: Diffusionswege in poly-
kristallinen Festkörpern.
a) Oberflächendiffusion;
b) Volumendiffusion;
c) Korngrenzendiffusion.

Da im Bereich der Oberfläche oder Korngrenze eines Kristalls die Aktivie-
rungsenergie für die Diffusion niedriger ist als im Korninneren, gilt im Allge-
meinen der Zusammenhang für die Diffusionskonstante DOberfläche > DKorngrenze

> DVolumen. Innerhalb eines Festkörpers lassen sich grundsätzlich verschiedene
Diffusionsmechanismen unterscheiden (vgl. Abb. 2.4):

8
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. Leerstellendiffusion (Abb. 2.4a) Der Transport der Atome erfolgt über (vor-
handene) Leerstellen des Gitters. Diese Diffusionsform ist energetisch bevor-
zugt, da als Aktivierungsenergie nur die Ablösearbeit des Atoms von seinem
Gitterplatz aufgebracht werden muss.

. Platzwechsel durch Zwischengitterdiffusion (Abb. 2.4b) Die direkte Form der
Zwischengitterdiffusion tritt bei Teilchen auf, die entsprechend dem Fren-

kelschen Fehlordnungsmodell in das Zwischengitter verschoben werden.

. Versetzungslinienmechanismus (Abb. 2.4c) Die Diffussion erfolgt entlang
einer Versetzungslinie. Da die Kristallstruktur an dieser Stelle gestört ist,
sind energetisch bevorzugte Platzwechselmechanismen möglich.

Weitere Platzwechselmechanismen wie z.B. der direkte Platzwechsel zweier (oder
mehr) Atome erfordert sehr starke Gitterdeformationen. Da damit kein Mate-
rialtransport in größerem Umfang verbunden ist, spielen diese Vorgänge bei der
Gefügeausbildung nur eine untergeordnete Rolle.

Volumendiffusion

Der Beitrag der Volumendiffusion zum Stofftransport in Festkörpern ist sehr stark
von der Fehlordnung des Kristallgitters abhängig. Damit ein Atom seine Gitter-
position verlassen kann, sind je nach Platzwechselmechanismus unterschiedliche
Aktivierungsenergien nötig. Energetisch besonders günstig ist hierbei der Aus-
tausch über Leerstellendiffusion, da als Aktivierungsenergie lediglich die Ablöse-
arbeit aufgebracht werden muss. Bei der Diffusion über Zwischengitterplätze
muss zusätzlich zu der Ablösearbeit noch eine Gitterverzerrung überwunden wer-
den. Die Diffusion entlang einer Versetzungslinie erfordert gestörte Kristallberei-
che (Versetzungen, Korngrenzen). Im Fall von Bariumtitanat finden sich unter-
schiedliche Werte für die Diffusionskoeffizienten von Sauerstoffleerstellen DVO

=

5, 7·103 exp
(−2,05 eV

kT

)
cm2

s
und Bariumleerstellen DVBa

= 6, 8·10−2 exp
(−2,76 eV

kT

)
cm2

s
[Wernicke, 1976]. Müller und Härdtl [1989] geben für den Diffusionsko-

effizienten der Sauerstoffleerstelle den Wert DVO
= 0, 75 · 102 exp

(−1,95 eV
kT

)
cm2

s
an. Titan liegt im Bariumtitanat als Ti4+-Ion vor. Obwohl keine exakten Da-
ten verfügbar sind, kann man davon ausgehen, dass es, bedingt durch diese hohe
Ladung, nur sehr schlecht diffundiert. Zu den Diffusionskoeffizienten von den bei-
gegebenen Fremdphasen im Bariumtitanatgitter liegen keine Literaturwerte vor.

Korngrenzen- und Oberflächendiffusion

An Korngrenzen und erst recht an Oberflächen von Kristallen fallen einige Be-
schränkungen hinsichtlich der energetischen und geometrischen Möglichkeiten des

9
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2.4a: Leerstellendiffusion 2.4b: Direkter bzw.
indirekter Zwischengit-
terplatzwechsel

2.4c: Platzwechsel entlang
einer Versetzungslinie

Abbildung 2.4: Platzwechselmechanismen von Atomen in Kristallgittern (nach En-

gels [1989])

Atomtransportes weg. Man findet daher höhere Teilchenbeweglichkeiten und da-
mit höhere Diffusionskoeffizienten. Diese Diffusionsmechanismen sind aus diesem
Grund bei der Beschreibung des Sinterverhaltens von BaTiO3–Pulvern besonders
wichtig. Eine praktische Konsequenz für die BaTiO3–Herstellung ist die An-
wendung extrem feinkörniger Ausgangspulver (Korngrößen im Submikrometer-
Bereich). Derartige Pulver besitzen eine sehr große spezifische Oberfläche, was
mit einer erhöhten Reaktivität einhergeht.

2.2.5 Die Fickschen Gesetze

Die mathematische Formulierung der beschriebenen Diffusionsprozesse erfolgt
durch die Fickschen Gesetze. Das erste Ficksche Gesetz gilt unter der Annahme
stationärer Verhältnisse und verknüpft den Teilchenstrom J mit dem zugrunde-
liegenden Konzentrationsgradienten:

J = −D∇c. (2.4)

Hierbei ist c die Konzentration (in g/cm3) und D der Diffusionskoeffizient (in cm2
/s).

Die zeitliche Änderung der Konzentration wird durch das 2. Ficksche Gesetz
erfasst:

∂c

∂t
= ∇(D∇c). (2.5)

Der Diffusionskoeffizient D nimmt im Allgemeinen stark mit der Temperatur zu:

D = D0 exp

(
− EA

kBT

)
(2.6)
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mit

D0 = ν0d
2. (2.7)

D0 ist ein temperaturunabhängiger Frequenzfaktor (in cm2
/s), EA die Aktivie-

rungsenergie (in kJ/mol), kB die Boltzmannkonstante und T die absolute Tempe-
ratur. Der Faktor d bezeichnet die Gitterkonstante und der Faktor ν0 die charak-
teristische Gittersprungfrequenz. Kommt zu dem Konzentrationsgradienten als
weitere treibende Kraft ein elektrisches Feld hinzu, modifizieren sich die Gesetze
durch einen weiteren Term:

J = −D∇c− Dc

kT
q∇E (2.8)

mit E elektrische Feldstärke und q Ladung. Eine Wirksamkeit des eingestrahlten
elektrischen Wechselfeldes ist nur unter der Bedingung unterschiedlicher Diffu-
sionskoeffizienten von positiv und negativ geladener Ionen gegeben. In diesem
Fall kommt es zu einem resultierenden Feld in der Nähe von Korngrenzen und
Oberflächen.

2.2.6 Thermische und nichtthermische Transportvorgänge

Bei der Untersuchung des Einflusses von Mikrowelleneffekten auf das Sinterver-
halten von Festkörpern muss man zwischen thermisch induzierten und nichtther-
misch verursachten Effekten unterscheiden. [Booske et al., 1997] hat folgende
Definition für die beiden Transportphänomene angegeben:

thermische Effekte Unter diesem Begriff werden die Transportmechanismen zu-
sammengefasst, die durch zufällige Partikelbewegungen verursacht werden,
und deren kinetische Energie einer statistischen Verteilung unterliegt, die
durch thermodynamische Gleichgewichtsverteilungen beschrieben werden
kann (Maxwell–Boltzmann-, Bose–Einstein-, Fermi–Dirac-Statistik);

nichtthermische Effekte Transportmechanismen, die durch Nichtgleichgewichts-
zustände der Energieverteilung oder durch gerichtete Driftbewegungen be-
stimmt werden.

Unter thermischen Effekten kann man daher alle jene Effekte zusammenfassen,
die durch die veränderte Art der Wärmeeinbringung zu Unterschieden im Sinter-
prozess führen (z.B. Gradientenwerkstoffe, extreme Heizraten). Nichtthermische
Effekte bezeichnen hingegen alle jene Transportphänomene, wo z.B. durch die
Anwesenheit eines elektrischen Wechselfeldes die Diffusionskonstanten verändert
sind. In diesem Sinne ist die Erwärmung von Wasser oder SiC im Mikrowellen-
feld ein thermischer Effekt, während die Aufheizung von Plasmen nichtthermische
Effekte zeigt.

11
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2.3 Grundlagen der Mikrowellennutzung

Die Verwendung von Mikrowellen in der Sintertechnik geht bis in die 60er Jahre
zurück [Levinson, 1965]. Bei diesen Versuchen wurde die Wärmeumwandlung
außerhalb der Probe durch Kohle-Suszeptoren durchgeführt. Eine direkte Wir-
kung der Mikrowellen auf die Probe wurde nicht untersucht. In den 70er Jah-
ren haben Bertaud und Badot die Möglichkeiten einer “Schnellst–Sinterung“
durch Mikrowellen an verschiedenen keramischen Stoffen untersucht [Bertaud

und Badot, 1976]. Durch die zunehmende Verfügbarkeit starker Quellen in den
vergangenen Jahren hat der Einsatz von Mikrowellen in der materialwissenschaft-
lichen Forschung sowie in der Produktion stetig zugenommen. Haupteinsatzge-
biete von Mikrowellen sind dabei Trocknungsprozesse, Sinterverfahren sowie die
Plasmasynthese keramischer Pulver. In steigendem Maße werden dabei neben
den thermischen Effekten einer Mikrowellenheizung auch einige nichtthermische
Effekte beschrieben.

2.3.1 Wirkungsmechanismen von Mikrowellen auf Materialien

Es lassen sich zwei grundlegend verschiedene Wirkungsmechanismen bei der Ein-
wirkung von Mikrowellenfeldern auf Materie unterscheiden. Die weitaus am meis-
ten genutzte Wirkung beruht auf den thermischen Effekten, die durch die Dissi-
pation von Energie aus dem Mikrowellenfeld durch Atome, Moleküle oder ande-
re Wirkzentren zustande kommt. Wie in jeder gewöhnlichen Küchenmikrowelle
nachvollzogen werden kann, heizen sich mikrowellenabsorbierende Materialien auf.
Obwohl sich diese Heizung in ihrer Wirkung nicht von den bisher genutzten kon-
ventionellen Heizverfahren unterscheidet, können durch den Ort der Energiekon-
version neue, bisher nicht einstellbare Temperaturgradienten erzielt werden (siehe
Kap. 5.4 ab S. 91). Unter geeigneten Material-/Sinterbedingungen werden damit
neuartige Gefügegradienten technologisch möglich. Der zweite nutzbare Wirkme-
chanismus beruht auf den auftretenden elektromagnetischen Feldern, den nicht-
thermischen Effekten. Diese Kräfte können beim Sintern als zusätzliche treibende

Kraft wirken. So finden Janney et al. [1997] bei 18O Tracerexperimenten eine
Erhöhung der Diffusionsraten von Sauerstoff in Saphir-Substraten um den Faktor
10, wenn die Probe mit einer Mikrowellenfrequenz von 28 GHz bestrahlt wurde.
Booske et al. [1997] und Freeman et al. [1998] finden eine erhöhte Diffusi-
onsgeschwindigkeit und einen resultierenden Ionenstrom in NaCl-Kristallen unter
Anwesenheit von Mikrowellenfeldern. Rybakov et al. [1997] erklären dies mit
der Wirkung hochfrequenter Wechselfelder auf oberflächennahe Ionen. Dies führt
zu einer zusätzlichen treibenden Kraft, der pmf oder electroponderomotiven force.
Wroe und Rowley [1996] finden bei Versuchen mit Zirkonoxid-Keramiken um
80-100� reduzierte Sintertemperaturen und eine erhöhte Enddichte. Die Autoren
führen dies auf eine Bevorzugung von Volumen– und Korngrenzdiffusionsprozes-
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sen gegenüber der Oberflächendiffusion zurück.
Diese Ergebnisse lassen vermuten, dass der Einsatz von Mikrowellenfeldern

beim Sintern von Bariumtitanatkeramik ähnliche Effekte zeigt. In diesem Zu-
sammenhang stellen sich folgende Fragen:

. Welchen Einfluß haben Mikrowellenfelder auf das Sinterverhalten von Bari-
umtitanatkeramik?

. Können die sich einstellenden Gefüge positiv beeinflusst werden?

. Führt der Einsatz zu einer Beschleunigung und/oder Temperaturerniedri-
gung des Sintervorganges?

2.3.2 Erzeugung von Mikrowellen

Für die Erzeugung von Mikrowellen im Frequenzbereich von 300Mhz bis 300Ghz
(entsprechend einem Wellenlängenbereich von 1m bis 1mm) existieren verschiede-
ne Methoden, die sich nach dem zugrundeliegenden Wirkprinzip in drei Gruppen
einteilen lassen:

. Vakuumelektronenröhren, die durch eine Geschwindigkeits- und Phasenmo-
dulation dichtemodulierte Elektronenströme erzeugen können. Vertreter:
Klystron, Gyrotron, Wanderfeldröhre

. Halbleiter mit negativem differentiellen Widerstand durch Ausnutzung des
Gunn–Effektes. Vertreter: Gunn–Dioden

. Besetzungsdichteinversion der Energieniveaus von Atomen oder Molekülen.
Vertreter: MASER

Bedingt durch die in der Materialwissenschaft erforderlichen hohen Dauerleistun-
gen werden vor allem Anordnungen mit Klystronen, Gyrotronen und Wander-
feldröhren genutzt. Zur Sinterung der BaTiO3–Proben in dieser Arbeit wurde ein
Mikrowellenofen auf der Basis eines Magnetron benutzt, welcher bei einer Fre-
quenz von 2,45GHz eine Dauerleistung von 1 kW abgeben kann (siehe auch Kap.
4.1). Der Transport der erzeugten Mikrowelle in die Ofenkammer erfolgt durch
Hohlleiter.

Der Einfluss von Mikrowellenfeldern auf Materie
Welchen Einfluss elektromagnetische Felder auf Materie haben, hängt sowohl von
der Art und Struktur des bestrahlten Stoffes ab als auch von den speziellen Para-
metern des verwendeten Feldes (Frequenz, Amplitude der Feldstärke). Zu einer
Erwärmung von Materie in Mikrowellenfeldern können verschiedene Effekte bei-
tragen. In Materialien mit freien Ladungsträgern können durch Ohmsche Verluste

13
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Tabelle 2.1: Technische Daten üblicher Mikrowellenquellen
Art Frequenz Leistung Wirkungsgrad

(Ghz) (kW) (%)

Klystron 0,86 . . . 5,80 5 . . . 120 50 . . . 65
Gyrotron 28 . . . 84 10 . . . 50 14 . . . 43
Wanderfeldröhre 6 . . . 12,5 0,5 . . . 3,0 ≤60
Magnetron 1 . . . 600 30 . . . 75 65 . . . 80

Die Daten wurden aus [Thumm, 1998] entnommen. Die Leistungs-
angaben beziehen sich auf die erreichbare Dauerleistung, die Impuls-
leistungen können deutlich darüber liegen.

(PR) und durch magnetische Wirbelstromverluste (PM) hohe Energieeinträge rea-
lisiert werden. Weitere Verlustmechanismen sind auf die Bewegung gebundener
Ladungsträger im Wechselfeld, sowie auf eine Raumladungspolarisation (bei po-
lykristallinen Materialien) zurückzuführen (PD). Quantitativ lassen sich diese
Effekte mit Gleichung (2.9)

PGes = PD + PM + PR (2.9)

als Summe der Teileffekte beschreiben. Für die hierbei auftretenden Summanden
gilt:

PD =
1

2
ω

∫
V

ε′′|E|2dV, (2.10a)

PM =
1

2
ω

∫
V

µ′′|H|2dV (2.10b)

und

PR =
1

2
ω

∫
V

σ|E|2dV (2.10c)

Führt man zur Beschreibung der Materialeigenschaften die komplexe relative
Dielektrizitätskonstante εr mit

εr = ε′r + iε′′r (2.11)

sowie zur Berücksichtigung der Anteile ε′′r(i) verschiedener Verlustmechanismen
eine Gesamt-Dielektrizitätskonstante ε′′r,gesamt mit

ε′′r,gesamt =
∑

i

ε′′r(i) (2.12)
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ein, kann man Gleichung (2.9) unter Vernachlässigung der magnetischen Wirbel-
stromverluste in der Form

Pabs =

∫
V

|E|2ωε0ε
′′
rdV (2.13)

schreiben. Der gesamte Energieumsatz in der Probe wird häufig in der Form

tan δ =
ε′′r
ε′r

(2.14)

durch den Verlustwinkel tan δ beschrieben. Die Erwärmung von Proben im Mikro-
wellenfeld kann durch die Energiebilanz theoretisch erfasst werden. Eine exakte
Berechnung ist, bedingt durch die nur schwer zu modellierenden lokalen Gegeben-
heiten sowohl der Korngeometrie als auch der Beeinflussung des lokalen Feldver-
laufes sehr schwierig. Ein Problem stellt für viele Mikrowellenanwendungen die
sehr starke Temperatur- und Frequenzabhängigkeit der dielektrischen Größen dar.
Insbesondere Bariumtitanatkeramik koppelt bei niedrigen Temperaturen nur sehr
schlecht an das Mikrowellenfeld an mit entsprechend geringen Erwärmungsraten.
Bei höheren Temperaturen verändert sich dieses Verhalten durch die steigende
Zahl freier Ladungsträger, was zu einem ”thermal runaway”, eines sehr starken
Ansteigens der Aufheizrate mit entsprechend ungleichmäßigem Sintern führt.

Als weitere Folge der Temperaturabhängigkeit der dielektrischen Verluste bei
Oxiden und Nitriden verändert sich die Eindringtiefe der Mikrowellen in das Ma-
terial. Quantitativ lässt sich dieser Effekt aus den dielektrischen Größen durch

λE =
λ0

2π

[
ε′r
2

(√
1 +

(ε′′r
ε′r

)2

− 1

)]−1/2

(2.15)

berechnen. λ0 ist die Wellenlänge der Mikrowellen im Vakuum. In Abbildung 2.5
sind für Bariumtitanatpulver im Temperaturbereich von 100–1200� bei einer
Mikrowellenfrequenz von 2,45GHz die dielektrischen Parameter sowie die dar-
aus berechneten Eindringtiefen dargestellt. Wie aus Abb. 2.5 ersichtlich, steigt
der Verlusttangens in diesem System erst bei Temperaturen oberhalb von etwa
800� an. Für den Fall der Bariumtitanatsinterung lassen sich daraus folgende
Schlüsse ziehen. 1. Bariumtitanat lässt sich mit den zur Verfügung stehenden
Mikrowellenheizungen nicht ohne Sekundärheizung sintern. 2. Es besteht die
potentielle Gefahr einer inhomogenen Gefügeausbildung durch lokale thermische
Überhitzungen, verursacht durch den ”thermal runaway”–Effekt. Um diese Pro-
bleme zu lösen, existieren zwei verschiedene Herangehensweisen:

. Verwendung einer Hybridheizung: Während der Aufheizphase bis zur hinrei-
chenden Ankopplung der Mikrowellen wird durch eine zusätzliche Wärme-
quelle der Sinterkörper aufgeheizt. Möglich ist der Einsatz konventionel-
ler Widerstandsheizungen oder indirektes Heizen durch Mikrowellen–aktive
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Abbildung 2.5: Dielektische Konstan-
ten von BaTiO3 und Eindringtiefe in
Pulver bei einer Mikrowellenfrequenz von
2.45 GHz (nach Hamlyn [1998] und Der-

ling [1998])

Stäbe (z.B. SiC- oder ZrO2). Je nach Anwendung ist dabei eine zeitlich
begrenzte Zusatzheizung oder eine ständige Heizung möglich.

. Anwendung selbstzerstörender Suszeptoren um den Sinterkörper. Ein An-
wendungsbeispiel ist Graphitpulver. Durch die starke Ankopplung an die
Mikrowellen heizt es die Probe bis zu deren hinreichender Ankopplung auf
und wird dabei oxidiert, so dass es im weiteren Sinterverlauf nicht mehr
stört.

. Verwendung interner Suszeptoren als Zugabe zu den Grünlingen. Hierbei
können sowohl selbstzerstörende (C-Pulver) als auch phasenbildende Sus-
zeptoren (z.B. SiC) eingesetzt werden.

Interne Temperaturgradienten

Wird ein Sinterkörper mit konventionellen Heizmethoden erwärmt, erfolgt die
Wärmezufuhr über seine Oberfläche. Dies führt dazu, dass während der Auf-
heizphase die Oberflächentemperatur höher als die Kerntemperatur ist. Neben
mechanischen Spannungen kann ein inhomogener Sinterverlauf die Folge sein. Bei
der Sinterung mit Mikrowellen im Beisein interner Suszeptoren erfolgt der Ener-
gieumsatz probenintern. Durch Energieverluste über die Oberfläche stellt sich im
Vergleich zu einem konventionellen Heizverfahren ein inverses Temperaturprofil
ein. Dieser Effekt kann durch eine thermische Abschirmung bzw. eine separate
Zusatzheizung reduziert werden. Durch die Variation der beiden Parameter inne-
re bzw. äußere Heizung lassen sich durch die auftretenden Temperaturgradienten
Materialien mit gezielt eingestellten Gradienten in der Kornstruktur herstellen
(siehe Kap. 5.4).

16



3 Analytische Elektronenmikroskopie

3.1 Analytische Elektronenmikroskopie als Methode zur
Strukturaufklärung

Um Aussagen zum Kornwachstum, zur Gefügeausbildung und zu den dabei ab-
laufenden chemischen Reaktionen bei der Sinterung von Bariumtitanatkeramik
treffen zu können, sind zwei wesentliche Eigenschaften des zu verwendenden Ana-
lysesystems erforderlich: eine hohe laterale Auflösung, um die in Mikro- und Na-
nometerbereichen ablaufenden Prozesse überhaupt lokal zuordnen zu können und
eine zweite wesentliche erforderliche Eigenschaft besteht in der Fähigkeit, in die-
sen lokalen Dimensionen eine chemische Analyse der untersuchten Probengebiete
durchzuführen. Dabei werden, bedingt durch die Art der beteiligten Atome in den
zu erwartenden Phasen, hohe Anforderungen an die Messgenauigkeit gestellt. Die
analytische Elektronenmikroskopie, insbesondere die Transmissionselektronenmi-
kroskopie (TEM), bietet alle geforderten Eigenschaften, um diese Aufgaben zu
lösen. Welche speziellen Bedingungen und Erfordernisse hierbei besondere Be-
achtung erfordern, ist Inhalt dieses Abschnittes.

3.2 Die Wechselwirkung Elektronenstrahl-Probe:
Signalentstehung

Trifft ein Elektronenstrahl auf eine Probe, sind eine Vielzahl von Wechselwir-
kungen mit den Probenatomen möglich. Für eine Charakterisierung von Kera-
miken sind die Emission von Sekundär- und Rückstreuelektronen, die Anregung
von Röntgenquanten und die damit verbundene Emission von Augerelektronen
von besonderem Interesse . Während die bisher genannten Phänomene bei allen
Proben zu finden sind, existiert für sehr dünne Proben eine weitere Informations-
quelle. Ist der untersuchte Probenbereich für Elektronen durchstrahlbar, können
durch die Analyse der Energieverteilung der transmittierten Elektronen weite-
re Informationen über Struktur und Zusammensetzung gewonnen werden. In
Abbildung 3.1 sind schematisch einige der für dünne Proben möglichen Wechsel-
wirkungsmechanismen dargestellt.
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Probe

Primärstrahl

zum
Spektrometer

Röntgenemission

Augerelektron
Sekundärelektron

Abbildung 3.1: Wechselwirkungsmecha-
nismen Elektronenstrahl-Probe, schema-
tisch für durchstrahlbare Proben.

3.3 Quantitative Beschreibung der Signalraten

Der grundlegende Formalismus zur quantitativen Beschreibung der Interaktion
Elektronenstrahl–Probe kann nach Isaacson [1993] für elektronentransparente
Proben auf die Röntgenspektroskopie und die Energieverlustspektroskopie glei-
chermaßen angewandt werden. Die bei jedem Anregungsmechanismus zu messen-
de Signalrate S wird beeinflusst von der Anzahl N der Atome, die im analysierten
Gebiet mit der Strahlstromdichte J angeregt werden. Die Stärke der Wechselwir-
kung wird durch den Wirkungsquerschnitt σ, eine Fläche, beschrieben. Mit dem
Faktor Y wird die Ausbeute für diesen Prozess und mit dem Faktor F die Effi-
zienz des Detektors für die Detektion des Signals beschrieben. Somit gilt für die
zu erwartende Signalrate die Formel

S = NJσY F. (3.1)

Für Röntgen- oder EEL-Anregungen ist nur das Produkt Y F unterschiedlich. Die
Anzahl der in dem vom Elektronenstrahl angeregten Volumen befindlichen Atome
N ist gegeben durch

N =
S

JσY F
. (3.2)

Das Verhältnis zweier Elemente A und B ist danach bestimmt durch

NA

NB
=

SA

JAσAYAFA
· JBσBYBFB

SB
. (3.3)

Für den Fall, dass die Stromdichten während der Messung unverändert bleiben,
d.h. JA = JB, vereinfacht sich 3.3 zu

NA

NB

=
SA

SB

[
σB

σA

{
YBFB

YAFA

}]
. (3.4)

Unter der Annahme, dass ((3.1)) aus multiplikativen Faktoren besteht, kann man
sie in der Form

NA

NB
=
SA

SB
KAB (3.5)
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3.4 Röntgenspektroskopie

mit

KAB =
σB

σA

{
YBFB

YAFA

}
(3.6)

schreiben. Der Proportionalitätsfaktor KAB wird in der Röntgenspektroskopie
”Cliff-Lorimer K-Faktor” genannt. In der Energieverlustspektroskopie existiert
noch kein eigenständiger Begriff dafür.

3.4 Röntgenspektroskopie

Trifft ein energiereicher Primärelektronenstrahl auf eine Probe, werden die Elek-
tronen im Coulomb-Feld der Atome abgebremst. Da hierbei beliebige Energie-
beträge je Streuereignis umgesetzt werden können, entsteht ein kontinuierliches
Spektrum von Röntgenemissionen, die sogenannte Bremsstrahlung. Diese Strah-
lung ist weitgehend materialunspezifisch.

Für analytische Zwecke wesentlich interessanter ist ein weiterer Anregungs-
mechanismus für Röntgenemission. Es kann bei hinreichender Energie durch den
Primärelektronenbeschuss zur Ionisation innerer Schalen durch das Herausschla-
gen von Schalenelektronen kommen. Wird dieses ”fehlende” Elektron durch ein
Elektron einer höheren Schale ersetzt, wird die dabei freiwerdende Energie durch
die Emission eines Röntgenquants abgestrahlt. Da die Schalenelektronen jedes
Atoms diskrete Energieniveaus besetzen, führt dieser Prozess zur Emission von
”charakteristischen” Linien im Spektrum. In Abbildung 3.2 sind die wichtigsten
(intensitätsstärksten) Übergänge für ein Atom mittlerer Ordnungszahl dargestellt.
Für intensitätsstarke Dipolübergänge gelten die quantenmechanischen Auswahl-
regeln ∆ l = ±1 und ∆ j = 0 | ±1.
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Abbildung 3.2: Erlaub-
te Röntgen–Übergänge
von Atomen mittlerer
Ordnungszahl. Die inten-
sitätsstärksten Linien wer-
den von Dipolübergängen
hervorgerufen, für die die
Auswahlregeln ∆ l = ±1
und ∆ j = 0 |±1 gelten.
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3 Analytische Elektronenmikroskopie

3.4.1 Detektorsysteme

In der Röntgenspektroskopie werden hauptsächlich zwei unterschiedliche Detek-
torsysteme verwandt. Jedem System sind wesentliche Vor- und Nachteile zueigen.
Im Folgenden soll ein kurzer Überblick über die Unterschiede und Gemeinsam-
keiten beider Varianten gegeben werden.

Wellenlängendispersive Systeme (WDS)
Der erste, von Castaing entwickelte Mikroanalysator war mit einem wel-
lenlängendispersiven Spektrometer ausgestattet. Geräte dieser Bauform besitzen
als wesentliche Anordnung einen Detektorkristall, an dessen Netzebenen einfal-
lende Röntgenstrahlung nach der Bragg-Gleichung

nλ = 2d sin(θ) (3.7)

selektiert wird. Da der Gitterparameter d und der Winkel θ bekannt sind, kann die
Wellenlänge des detektierten Röntgensignals bestimmt werden. Als Detektor wer-
den gasgefüllte Proportionalzählrohre verwendet. Das Zählgas besteht gewöhnlich
aus einer Mischung von 10% Methan und 90% Argon. Der Übergang zum Va-
kuumsystem des Mikroskopes wird durch ein dünnes Fenster aus Beryllium oder
speziellen organischen Materialien hergestellt. Die erzeugte Ausgangsimpulshöhe
ist proportional zur eingestrahlten Photonenenergie. Die erzeugten Elektronen-
Loch-Paare werden nach entsprechender Aufbereitung von einem angeschlossenen
Zähler registriert. Zwischen zwei Impulsen existiert eine sogenannte Totzeit, in
der kein Impuls generiert werden kann. Diese Zeit liegt bei etwa 2µs, was zu Ver-
lusten bei höheren Impulsraten führt (ca. 2% bei Impulsraten ≥104 Impulsen/s).
Der vom System detektierbare Winkel θ ist aus konstruktiven Gründen auf Werte
zwischen etwa 12°und 65°begrenzt. Man benötigt daher verschiedene Kristalle,
um den gesamten interessierenden Wellenlängenbereich abzudecken. Um einen
möglichst hohen Anteil der von der Probe emittierten Röntgenstrahlung detek-
tieren zu können, werden häufig konkav gebogene Kristalle in einer doppelt fo-
kussierenden Rowland -Anordnung entsprechend Abbildung 3.3 benutzt. Hierbei
ist der Abstand Probe–Kristall L mit dem Radius des Rowland -Kreises R und
dem Reflexionswinkel Θ durch

L = 2R sin(Θ) (3.8)

verknüpft. Für einen konstanten Radius R folgt somit unter Verwendung von
(3.7) für die Wellenlänge der ersten Beugungsordnung

λ =
d

R
L. (3.9)

Die erreichbare Energieauflösung liegt in Abhängigkeit vom verwendeten Kris-
tall (vgl. Abbildung 3.4) bei <1–40 eV. Bedingt durch Baugröße und Bauform

20
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3 Analytische Elektronenmikroskopie

lassen sich derartige Anordnungen allerdings nicht in allen Elektronenmikrosko-
pen einsetzen.

Energiedispersive Spektrometer
Bei energiedispersiven Spektrometern wird im Gegensatz zu wellenlängendisper-
siven Systemen die Anzahl der detektierten Röntgenquanten über der Energie
aufgenommen. Diese Spektrometer besitzen als wesentliche Baugruppen einen
Halbleiterkristall als Detektor (Si[Li-drifted] oder intrinisches Ge), einen Impul-
sprozessor, einen Impulshöhenanalysator (MCA) sowie die zugehörige Auswer-
teelektronik. Trifft ein Röntgenquant auf den Detektorkristall, können in des-
sen aktiver Zone Elektronen vom Valenz- in das Leitungsband unter Bildung
von Elektron-Loch-Paaren gehoben werden. Für diesen Elementarprozess sind
in Silicium etwa 3.8 eV erforderlich. Von jedem Röntgenquant werden daher bei
typischen Röntgenenergien ≥1 keV sehr viele Paare gebildet. Die Anzahl der
Elektron-Loch-Paare ist der Energie des verursachenden Röntgenquants direkt
proportional. Der dabei entstehende Ladungsimpuls wird verstärkt und der Aus-
werteelektronik zugeführt. Das resultierende Spektrum kann nach der Aufbe-
reitung im Computer dargestellt werden. Die mit diesen Systemen erreichbare
Energieauflösung liegt, in Abhängigkeit von der Energie des Röntgenquants, bei
120–150 eV.

3.4.2 Quantitative Röntgenspektroskopie

Die während der Bestrahlung des Probengebietes emittierten Röntgenquanten
liefern gemäß (3.1) eine der Atomkonzentration proportionale Signalrate. Wird
die k-te Schale des Elementes A ionisiert und es erfolgt daraufhin eine Röntgen-
emission durch den Übergang eines Elektrons aus der l-ten Schale (l → k), so gilt
[Isaacson, 1993]:

SA(kl) =
1

4π

∫
DET

dΩ

∫ E0

Ek

dE

∫ rE

0

dtnA(t) · IpRA
kl(E, t)I (3.10)

wobei für den Faktor I

I =
dσkA

dE
(E)ωkakl(1 + ηF )fDETre−

µ
ρ
ρty (3.11)

steht. Die auftretenden Winkel sind in Abbildung 3.5 verdeutlicht. Der Geo-
metriefaktor y = cos(φ)/ cos(θ0) verknüpft den Winkel φ des einfallenden Elek-
tronenstrahls zur Normalen der Probenoberfläche mit dem Abnahmewinkel des
Detektors θ0. dΩ ist der vom Detektor erfasste Raumwinkel, t die Eindringtiefe
des Elektronenstrahls und tE die Austrittstiefe der erzeugten Röntgenstrahlung.
Ek ist die Bindungsenergie der k-ten Schale, Ip die Stromdichte des Primärelek-

tronenstrahls (Elektronen/Zeit ·Fläche), nA(t) die Atomflächendichte und dσkA(E)
dE

der
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Abbildung 3.5: Schematische Darstel-
lung der geometrischen Verhältnisse bei
der Aufnahme von Röntgenemissionsspek-
tren (nach Isaacson [1993]).

differentielle Wirkungsquerschnitt zur Ionisation der k-ten Schale eines Atoms
des Elementes A. ηF bezeichnet den Anteil der durch sekundäre Fluoreszenz ver-
ursachten Emission, µ/ρ ist der Massenabsorptionskoeffizient für kl-Röntgenstrah-
lung von Atomen des Elementes A in der Probe, ρ ist die Dichte des Probenmate-
rials und r ein Rauhigkeitsfaktor, der die Absorption durch eine unterschiedliche
Topographie der Probenoberfläche berücksichtigt. Der Faktor fDET ist als De-
tektoreffizienz definiert und gibt das Verhältnis zwischen Röntgenquanten, die
den Detektor erreicht haben, und den vom Detektor als Ausgangssignal gelie-
ferten Impulsen an. RA

kl ist der effektive Rückstreukoeffizient der das Verhältnis
aus tatsächlich emittierten Röntgenquanten zu der Anzahl von Röntgenquanten,
die emittiert werden würden, wenn keine Elektronen zurückgestreut würden. Es
gilt RA

kl ≤ 1. Um die praktisch nur schlecht handhabbare Gleichung (3.10) zu
vereinfachen, werden folgende Annahmen gemacht:

. Die Atomflächendichte nA ist im untersuchten Probengebiet konstant.

. Der Rauhigkeitsfaktor kann durch eine Konstante ersetzt werden, die in den
Effizienzfaktor eingerechnet werden kann.

. Die Änderung des Wertes von y ist im gesamten vom Detektor erfassten
Abnahmewinkel dΩ vernachlässigbar.

. Für den Rückstreukoeffizienten RA
kl kann ein mittlerer Wert angenommen

werden.1

Für den Fall sehr dünner Proben (d.h. t� tE), und der Annahme, dass RA
kl ' 1

gilt und der Wirkungsquerschnitt sich innerhalb der untersuchten Schichtdicke
nicht ändert (d.h. E0 = const.), kann (3.10) als Produkt unabhängiger Faktoren
geschrieben werden:

SA(kl) = [nAtIp][σkA(E0)][ωkakl][FA]. (3.12)

1Als erste, grobe Näherung gilt RA
kl ≈ 1− η∞ mit dem Rückstreukoeffizienten für massive Materialien

η∞
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Für den Effizienzfaktor FA gilt

FA = fA(µ/ρ)(1 + ηFA)fΩfDET
A . (3.13)

Der Faktor fΩ beschreibt den vom Detektor erfassten Raumwinkel, der Faktor
fA(µ/ρ) berücksichtigt die Absorption in der Form

fA(µ/ρ) =
[1 − e

µ
ρ
ρty]

(µ
ρ
)ρty

. (3.14)

Für das Atomverhältnis zweier Elemente in der Probe erhält man somit analog
zu (3.4) auf Seite 18

nA

nB
=
SA

SB

[
σkB

σkA

{
ωkBakBl

ωkAakAl

fB(µ/ρ)

fA(µ/ρ)

(1 + ηfB)fΩ
Bf

DET
B

(1 + ηfA)fΩ
Af

DET
A

}]
, (3.15)

wobei die Terme in den geschweiften Klammern dem Ausdruck YBFB/YAFA ent-
sprechen. Bei der materialwissenschaftlichen Untersuchung werden häufig Mas-
senkonzentrationen CA angegeben. Aus den berechneten Atomkonzentrationen
erhält man diese über die Beziehung nA = ρA(NA/mA) (ρA Massendichte der Ato-
me A mit einem Atomgewicht mA; Avogadro-Konstante NA=6.023·1023mol−1).
Wenn ρ die Dichte der Probe ist, ergibt sich für die Massenkonzentration der
Ausdruck CA = ρA/ρ, und Gleichung (3.15) erhält die Form

CA

CB
=
SA

SB

[
mA

mB

σkBωkBakBl

σkAωkAakAl

fΩ
Bf

DET
B

fΩ
Af

DET
A

]
fB(µ/ρ)(1 + ηFB)

fA(µ/ρ)(1 + ηFA)
. (3.16)

In dieser Gleichung sind die Effekte der Röntgenerzeugung (σωa = σY ) von der
gesamten Detektion (fΩfDETf(µ/ρ)(1 + ηF ) = F ) separiert. Der Term in eckigen
Klammern ist der Cliff-Lorimer-FaktorKCL

AB für die Analyse dünner Schichten, bei
der gemäß den o.g. Annahmen auf die Korrektur von Absorptions- und Fluores-
zenzeffekten verzichtet werden kann. Entgegen dem Term f(µ/ρ)(1+ηF ), der eine
von der Probenzusammensetzung abhängige Größe darstellt, ist dieser KCL

AB–Wert
materialunabhängig.

Bestimmung des kAB-Faktors
Der Cliff-Lorimer-Faktor kann auf zwei verschiedene Arten bestimmt werden:
experimentell durch die Vermessung von Standardmaterialien sowie standard-
los durch rechnerische Auswertung der in eckigen Klammern stehenden Größen
aus Gleichung (3.15). Die standardlose Bestimmung wird wegen ihrer einfachen
Anwendbarkeit häufig benutzt. Die erreichbare Genauigkeit ist durch die große
Anzahl an experimentell nur schwer zugänglichen Parametern auf etwa ±10%
begrenzt. Die experimentelle Bestimmung des Faktors durch die Vermessung von
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Standards ist an eine Reihe von Bedingungen geknüpft, um eine hohe Genauig-
keit zu erreichen. Wie aus Gleichung (3.17) ersichtlich, müssen sowohl von der
Probe als auch von dem benutzten Standard die Dicke am Ort der Messung be-
kannt sein. Ein Kriterium für die Anwendbarkeit kann man aus der erreichbaren
Genauigkeit für die gesamte Analyse ableiten. Für die Dickenabhängigkeit des
kAB–Faktors gilt

kAB = k0
AB

[∫ t

0
φB(ρt)e−(µ/ρ)|BProbecosecψ(ρt)dt∫ t

0
φA(ρt)e−(µ/ρ)|AProbecosecψ(ρt)dt

]
(3.17)

mit k0
AB Wert von kAB für die Dicke t=0 (d.h. bei Vernachlässigung von Absorpti-

on und Fluoreszenz), φA,B(ρt) ist die Tiefenverteilung der Röntgenerzeugung von
Element A oder B als Funktion der Massendicke ρt, dem Massenabsorptionskoeffi-
zienten (µ/ρ)|A,B

Probe für Röntgenstrahlung von Element A oder B in der Probe sowie
dem take-off Winkel ψ. Der Term cosecψ gibt die Weglänge innerhalb der Probe
an, die die generierte Röntgenstrahlung bei senkrechtem Strahleinfall zurücklegen
muss (vgl. Abbildung 3.6). Für den Fall, dass die Generationsrate von Röntgen-

Abbildung 3.6: Zur Definition der Ab-
sorptionslänge in dünnen Folien. Die Pro-
be ist senkrecht zum Strahl ausgerichtet
und wird als planparallel angenommen.

quanten im gesamten Probengebiet als konstant angenommen werden kann (d.h.
φA(ρt) = φB(ρt) ' 1), können die Integrale in (3.17) gelöst werden. Unter der
Näherung, dass die gesamte Röntgenstrahlung in der Probenmitte generiert wird,
vereinfacht sich (3.17) zu

kAB = k0
AB exp

(
−[(µ/ρ)|BProbe − (µ/ρ)|AProbe](

ρt

2
)cosecψ

)
. (3.18)

Die kAB-Faktoren können mit einer Genauigkeit von etwa ≤4% bestimmt wer-
den [Goldstein und Williams, 1986]. Der Einfluss der Absorption auf die
Bestimmung sollte daher kleiner als dieser Wert sein. Probleme bei der genau-
en Berechnung ergeben sich aus der Tatsache, dass für jeden interessierenden
Probenort sowohl der Massenabsorptionskoeffizient (µ/ρ), die Dichte ρ und die
Absorptionsweglänge d bekannt sein müssen. Während bei homogenen Proben
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diese Parameter einfach zu bestimmen sind, treten bei den untersuchten hetero-
genen Materialien, insbesondere in Gebieten des Phasenübergangs, Probleme auf,
die nur sehr schwer einzuschätzen sind.

Für eine quantitative Analyse ergeben sich somit folgende Arbeitsschritte:

. Bestimmung des Spektrenuntergrundes,

. Korrektur etwaiger systemimmanenter Störpeaks (z.B. Escape-Peaks bei
EDS),

. Betimmung der Nettointensität der Peaks (Peakintegration, Entfaltung),

. Bestimmung des kAB-Faktors,

. Korrektur von Fluoreszenz-, Absorptions- und Ordnungszahl-Effekten
(ZAF-Korrektur)(bei massiven Proben unumgänglich, bei dünnen, elektro-
nenmikoskopisch durchstrahlbaren teilweise vernachlässigbar) sowie

. Berechnung der Elementkonzentrationen nach (3.15) oder (3.16).

3.4.3 Vergleich energiedispersive vs. wellenlängendispersive
Röntgenmikroanalyse

Neben den technischen Details zu Bauform und Betriebsbedingungen ist vor al-
lem die erreichbare energetische Auflösung wesentliches Unterscheidungskriteri-
um. Hier soll daher nur auf die für die Phasenanalytik wesentliche Faktoren ein-
gegangen werden. In Abbildung 3.7 ist mit gemessenen Spektren von BaTiO3 ex-
emplarisch die Problematik dargestellt. Deutlich ist der Unterschied im energe-
tischen Auflösungsvermögen beider Systeme zu erkennen. Während im WDX-
System die Ba–Lα Linie deutlich von der Ti–Kα Linie zu trennen ist, wird vom
EDX-System lediglich eine ”Hüllkurve” abgebildet. Um zu quantitativen Informa-
tionen aus beiden Spektren zu gelangen, bedarf es bei dem EDX-Spektrum eines
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Abbildung 3.7: Vergleich des Auflösungs-
vermögens von EDX– und WDX–Sytemen
am Beispiel eines BaTiO3-Spektrums.
Durchgezogene Linie: WDS-System der
Mikrosonde; gepunktete Linie: EDX-
System Kevex am HB 501.
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erheblichen mathematischen Entfaltungsaufwandes, der die statistische Signifi-
kanz des Ergebnisses vermindert. Wie von Engler [1997] nachgewiesen wurde,
liegt der erreichbare Fehler bei den uns zur Verfügung stehenden Verfahren bei der
Charakterisierung massiver Proben unter Verwendung von Standardmaterialien
unter 3%. Damit können die Phasen BaTiO3, Ba2TiSi2O8 und Ba6Ti17O40 si-
cher unterschieden werden. Schwieriger gestaltet sich die Auswertung von Spek-
tren dünner Proben, wie sie bei RTEM-Analysen auftreten. Bedingt durch die
Dickenabhängigkeit des kAB-Faktors ist ein Abgleich mit Standards nicht direkt
möglich, der Fehler in der Quantifizierung liegt bei 20%. Dies ist für eine ein-
deutige Phasenidentifikation unzureichend. Daher sind in diesem Anwendungsfall
nur bedingt Aussagen zur Phasenbildung mittels EDS möglich.

3.5 Elektronen-Energieverlustspektroskopie

Elektronen-Energieverlust-Spektroskopie (engl. EELS von Electron Energy Loss
Spectroscopy) gründet sich auf den Effekt, dass Elektronen bei der Wechselwir-
kung mit Materialien charakteristische Energiebeträge verlieren können, was zu
einer Intensitätsverteilung des Elektronenstrahls nach der Interaktion führt. Be-
reits 1929 wurden erstmals derartige Zusammenhänge von Rudberg beschrieben.
Rudberg bezog sich bei seiner Arbeit auf die charakteristischen Energieverluste,
welche niederenergetische Elektronen erleiden, die von Metalloberflächen reflek-
tiert wurden. Im Jahre 1944 gelang es dann Hillier und Baker, elementspezi-
fische Kantenanregungen für die chemische Materialanalyse nutzbar zu machen.
Bis zur breiten Anwendung in der Materialwissenschaft war es allerdings nötig,
die gerätetechnische Basis entscheidend zu verbessern.
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Abbildung 3.8: Typisches EEL-
Spektrum am Beispiel Bariumtitanat; Aus
Übersichtsgründen ist der Nullverlustpeak
bei ca. 5% der Gesamtintensität abge-
schnitten. Neben den niederenergetischen
Anregungen bis etwa 60 eV ist die N4,5-
Kantenanregung des Bariums bei 100 eV
deutlich zu erkennen.

Ausgehend von diesen Grundlagen kann man ein Energieverlustspektrum in
folgende Regionen untergliedern (vgl. 3.8):

I : Nullverlustbereich (engl. zero-loss region)
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II : Niederenergetischer Bereich ∆E ≤ 50eV (engl. low loss region)

III: Hochenergetischer Bereich (engl. core-loss region)

Der Nullverlustpeak
Der intensitätsreichste Peak im Energieverlustspektrum wird von Elektronen ge-
bildet, welche die Probe ohne jegliche Interaktion durchdrungen haben oder die
elastisch im Kernfeld der Probenatome gestreut wurden. Zusammen mit der dem
Primärstrahl inherenten energetischen Halbwertsbreite von etwa 0.3 eV (Energieb-
reite einer kalten Feldemitterquelle und die vom Boersch-Effekt verursachte Ener-
gieverbreiterung eines intensitätsstarken Elektronenstrahls) und bedingt durch
die endliche Energieauflösung des Spektrometers (z.Vgl.: HB501UX ≥0.75 eV)
werden diese Elektronen gemeinsam registriert.

Der niederenergetische Bereich
Unmittelbar an den Nullverlustpeak anschließend treten bei vielen Materialien
ein oder mehrere Peaks auf, die durch inelastische Streuprozesse verursacht wer-
den. Im Energiebereich von 20meV–1 eV werden diese Peaks durch die Anregung
von Molekülschwingungen bzw. Phononen2 verursacht [Reimer, 1989]. Bedingt
durch die hohen Anforderungen an die Energieauflösung des Spektrometers las-
sen sich diese Anregungen nur schwer vom Nullverlustpeak trennen und stehen
daher meist nicht für eine Analyse zur Verfügung. Für Bariumtitanat und Titan-
dioxid sind von Geiger und Katterwe [1978] entsprechende Spektren gemes-
sen worden. Von Conard et al. [1993] sind Messungen an Strontiumtitanat
durchgeführt worden. Energieverluste im Bereich von 1–50 eV erleiden Elektro-
nen durch die Anregung von Intra- und Interbandübergängen von Valenz- und
Leitungsbandelektronen sowie durch Plasmonenanregung. Die theoretische Be-
schreibung dieser Anregungsmechanismen muss, bedingt durch die nur schwach
gebundenen Energieniveaus, von einem Vielteilchensystem ausgehen [Schatt-

schneider und Jouffrey, 1995]. Aufgrund dieser Schwierigkeiten existieren
derzeit noch keine guten Modelle zur Berechnung von niederenergetischen Ener-
gieverlustspektren.

Bilden die Leitungsbandelektronen ein quasifreies Elektronengas (z.B. in Me-
tallen), lässt sich der verursachte Energieverlust im Rahmen der Dielektrischen
Theorie durch

EP = h̄ωP =
h

2π

√
ne2

ε0m
(3.19)

berechnen [Reimer, 1989; Delerue et al., 1997]. Typische Werte für berech-
nete Plasmonenenergien sind in Tabelle 3.1 experimentell ermittelten gegenüber-

2Als Phonon bezeichnet man das Energiequant h̄Ω von Gitterschwingungen der Kreisfrequenz Ω in
Festkörpern
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gestellt. Obwohl von einigen Autoren der Einsatz der Plasmonen zur chemischen

Tabelle 3.1: Typische Plasmonenenergien
Element EP

theoretisch experimentell
(eV) (eV)

C 16.6 22.8
Al 15.7 15.7
Si 16.6 16.8
Ti 16.6
Ni 19.3 22
Ag 8.8 4
Au 15.5 25

Unterschiede zwischen den theoretischen und experimentellen Plasmo-
nenenergien erklären sich aus den realen Elektronenbandstrukturen,
die in Gleichung (3.19) nicht erfasst sind.

Elementaranalyse beschrieben wurde [Egerton, 1986; Joy et al., 1986; Mc-

Comb und Howie, 1989; Schamm et al., 1992], steht der universellen Anwen-
dung die oft unspezifische Peakposition entgegen. Größere Bedeutung erlangt
der niederenergetische Spektrenbereich bei der qualitativen Phasenbestimmung
durch Fingerprintverfahren. Ausgenutzt wird hierbei die starke Abhängigkeit der
niederenergetischen Spektren von der lokalen Valenz- und Leitungsbandstruktur
des untersuchten Materials.

Ionisationskantenanregungen
Für die Anregung gebundener Elektronen in einen ungebundenen Zustand ober-
halb der Fermi-Energie EF sind Energien ≥50 eV notwendig. Im Spektrum treten
daher, dem Untergrund vorhergehender Anregungen überlagert, elementspezifi-
sche Ionisationskanten auf. Die prinzipielle Form der Kante wird hierbei von der
Art des angeregten Energieniveaus bestimmt. Für Verlustenergien ∆E < EF

ist der Wirkungsquerschnitt gleich null. Für Verlustenergien ∆E ≥ EF erreicht
der Wirkungsquerschnitt einen endlichen Wert, der mit wachsender Energie wie-
der kleiner wird. Dies führt zu den beobachtbaren ”sägezahnartigen” Struk-
turen. Für die Intensität der Kanten gilt, in Anlehnung an Gleichung (3.1),
IELS ∝ I0Nσ(β,∆).

3.5.1 Spektrometer für die EELS

Die zur Akquisition von Energieverlust-Spektren verwendbaren Systeme lassen
sich nach der Art der Erzeugung der Dispersion unterscheiden. Es existieren
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elektrostatische Systeme, magnetische oder kombinierte Spektrometer [Egerton,
1986; Reimer, 1989]. Es lassen sich mit speziellen Anordnungen Energieauflösun-
gen im meV–Bereich erreichen [Geiger und Katterwe, 1978].

Bei den EELS–Messungen dieser Arbeit wurde ein magnetisches Sektor-
spektrometer benutzt. Bei diesem Spektrometertyp wird der Elektronenstrahl
durch ein senkrecht zum Bewegungsvektor verlaufendes Magnetfeld abgelenkt. In-
nerhalb des Magnetfeldes B bewegen sich die Elektronen mit der Geschwindigkeit
v auf einer Kreisbahn mit dem Radius R entsprechend

R =
γm0

eB
v, (3.20)

wobei γ = 1/
√

1 − v2/c2 ein relativistischer Korrekturfaktor und m0 die Ruhe-
masse eines Elektrons ist. Wie an Gleichung (3.20) zu erkennen, ist der Radius
von der Geschwindigkeit und damit verknüpft von der Energie abhängig (vgl.
Abbildung 3.10). Dieser Spektrometertyp hat sich aus verschiedenen Gründen
sehr verbreitet: seine Bauform ist kompakt, was eine universelle Verwendbarkeit
an verschiedensten Elektronenmikroskopen sicherstellt. Sein Betrieb erfordert zu-
dem keine Verbindung zur Beschleunigungsspannung des Elektronenstrahls. Die
erreichbare Dispersion D = δE/δx liegt in der Größenordnung von einigen µm/eV
für 100 keV Primärelektronenenergie [Egerton, 1986; Joy et al., 1986]. Um
die Abbildungsfehler des Systems zu beseitigen, sind weitere Linsensysteme erfor-
derlich. Eine interessante Weiterentwicklung des Sektorspektrometers stellt das
Omega–Filter dar, benannt durch die Ω-förmige Anordnung von vier Sektorspek-
trometern. In koventionellen Elektronenmikroskopen wird seit einigen Jahren
diese Filteranordnung eingesetzt. Durch die Symmetrie der Anordnung werden
Abbildungsfehler vermindert. Dieser Filter wird im Strahlengang nach der Objek-
tivlinse und einer Zwischenlinse eingefügt. Der gewünschte Energiebereich wird
durch einen Spalt zwischen dem 2. und 3. Filter gewählt. Da am Filteraus-
gang wieder ein Bild entsteht, kann damit energiegefilterte Abbildung betrieben
werden.
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TTi-Li-L

O-KO-K Abbildung 3.9: Schematische Darstel-
lung einer Kantenanregung am Beispiel
der Ti-L2,3-Kante; Mit eingezeichnet ist
der gemäß Formel (3.27) berechnete Un-
tergrundverlauf.
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Abbildung 3.10: Strahlengang in einem
magnetischen Sektorspektrometer; durch-
gezogene Linie: ungestreute Elektronen,
gestrichelte Linie: Elektronen mit einem
Energieverlust von ∆E, schematisch

Detektorsysteme
Am Ausgang der Spektrometers steht in 1- oder 2-dimensionaler Form das Ver-
lustspektrum zur Verfügung. Für die Spektrenaufnahme haben sich mehrere Ver-
fahren verbreitet durchgesetzt:

. serielle Detektion

. parallele Detektion

. 2-dimensionale (parallele) Detektion

Bei der seriellen Detektion wird das Energieverlustspektrum durch geeignete Ab-
lenksysteme auf einen Spalt gelenkt, der die Breite des Energiefensters vorgibt.
Hinter dem Spalt treffen die Elektronen auf ein Szintillatormaterial (YAP, YAG,
Phosphorschirm) und erzeugen Lichtblitze. Diese werden von einem Photomulti-
plier registriert und nach einer Impulsaufbereitung einem Rechner zugeführt.

Die parallele Detektion hingegen verzichtet auf den Spalt. Das Spektrum wird
auf einen Szintillator fokussiert, dem eine CCD-Zeile nachgeordnet ist. Dort kann
simultan der gesamte spektrale Bereich erfasst werden.

Eine Weiterentwicklung der vorangegangenen Methode stellt die 2-dimensio-
nale (parallele) Detektion dar. Durch geeignete Korrekturlinsen werden die Ab-
bildungseigenschaften des energiedispersiven Systems soweit verbessert, dass eine
2-dimensionale Abbildung im gewählten Energiebereich erfolgen kann. Damit
lassen sich sehr schnell Elementverteilungsbilder erstellen.

3.5.2 Quantifizierung der Spektren

Der in Abschnitt 3.3 beschriebene allgemeine Formalismus zur Berechnung der
Signalintensitäten kann für die Energieverlustspektroskopie angewandt werden.
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Die Signalintensität SA(k) der Elektronen, die Energie infolge der Ionisation der k-
ten Schale eines Atoms der Sorte A verloren haben, bestimmt sich nach Isaacson

[1993] zu

SA(k) =

∫ α0

0

dα

∫ β0

0

dβNAJ (α)

∫ Ek+∆

Ek

dE
d2σkA(β − α,E0)

dEdΩ
f

′DET
A . (3.21)

Hierbei steht (vgl. auch (3.1) auf Seite 18)NA für die Anzahl der am Streuprozess

ββββ00

αα00
αα

ΦΦ

ObjektiObjektivblendevblende

SpektrometerSpektrometer--
eintrittsblendeeintrittsblende

Abbildung 3.11: Geometrie zum EELS-
Experiment; α0 Konvergenzhalbwinkel,
β0 Kollektorhalbwinkel

beteiligten Atome je Flächeneinheit und J für die Stromdichte des Elektronen-

strahls. Der auftretende Term d2σkA

dEdΩ
wird als doppelt–differentieller3 Wirkungs-

querschnitt [in sr/nm2] für die Anregung der k-Schale des Atoms A bezeichnet. Der
Wert f

′DET
A steht für die Detektoreffizienz. In Abbildung 3.11 sind die experi-

mentelle Anordnung und die auftretenden Winkelbeziehungen dargestellt. Die
für die Berechnung wichtigsten Winkel sind der Öffnungshalbwinkel des einfallen-
den Strahls α0 sowie der Spektrometerakzeptanzhalbwinkel β0. Weiterhin wird
vorausgesetzt, dass der durchstrahlte Probenbereich hinreichend dünn ist, so dass
E/E0 � 1 gilt. Um Gleichung (3.21) weiter zu vereinfachen und als Produkt von-
einander unabhängiger Faktoren schreiben zu können, werden weiterhin folgende
Annahmen getroffen:

. Die eingestrahlte Intensität ist über den gesamten Winkelbereich β konstant.

. Der Spektrometerakzeptanzwinkel β0 ist größer als der Konvergenzwinkel
des einfallenden Strahls α0.

. Der differentielle Wirkungsquerschnitt σ ändert sich nur geringfügig inner-
halb des Akzeptanzwinkels.

3Doppelt deshalb, weil er sowohl von der Energie als auch vom Winkel abhängig ist. Er ist ein Mass
dafür, dass ein einfallendes Elektron den Energiebetrag ∆E verliert und dabei in den Raumwinkel
dΩ gestreut wird.
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. Das gewählte Energiefenster ∆ des Spektrometers ist kleiner als die Energie
der Kantenanregung.

. Die Streuwinkel sind klein.

Unter der Bedingung der Einfachstreuung vereinfacht sich (3.21) zu

SA(k) ' NAJσkA(E0)fβαAf
∆
A f

′DET
A (3.22)

mit fβα winkelabhängige Kollektionseffizienz4 und f∆, der vom gewählten Ener-
giefenster abhängigen Effizienz5. Der EEL-Effizienzfaktor ergibt sich somit zu

FEELS
A ' fβαAf

∆
A f

′DET
A . (3.23)

Um Effekte der Mehrfachstreuung zu berücksichtigen, führt man einen näherungs-
weisen Korrekturfaktor der Form

fMULT
A = e−ntσ′

A (3.24)

ein, wobei n die mittlere Atomdichte im untersuchten Volumen und t die Proben-
dicke ist. Der Wert σ′

A beschreibt den Anteil der in das gewählte Kollektionsfens-
ter stattfindenden Streuereignisse. Damit erhält man aus (3.22) unter Beachtung
von Mehrfachstreuereignissen die Gleichung

SA(k) ' NAJσkA(E0)F
EELS
A e−ntσ

′
A . (3.25)

Da in vielen analytischen Fällen nur das Verhältnis zweier Elemente A und B
interessiert, ergibt sich unter der Annahme gleicher Detektoreffizienzen f ′DET

A '
f ′DET

B (gültig für die meisten Elektronenspektrometer)

NA

NB

=
SA(k)

SB(k)

[
σkB

σkA

{
fβαBf

∆
B

fβαAf∆
A

e−nt(σ′
B−σ′

A

}]
. (3.26)

Der in den geschweiften Klammern stehende Ausdruck entspricht dem Term
YBFB/YAFA aus (3.4), wobei die Ausbeuten bei dem Energieverlustprozess Y=1
sind. Um aus den gemessenen Energieverlustspektren quantitative Informationen
ableiten zu können, ist es notwendig, für jede zu untersuchende Kantenanregung
sowohl Spektrenuntergrund als auch den Wirkungsquerschnitt zu berechnen.

4Dieser Wert gibt den Anteil von Elektronen der Energie E wieder, die bei einem Beleuchtungswinkel
α im Kollektionswinkel β registriert werden.

5Der Anteil der im Energiefenster ∆ erfassten Elektronen der Ionisationskante Ek
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Bestimmung des Spektrenuntergrundes

In jedem Spektrum erscheint ein Untergrundsignal, ausgehend von dem nieder-
energetischen Verlustbereich, dessen Intensität kontinuierlich sinkt. Verursacht
wird dieses Signal von Valenzelektronen- und Plasmonenanregungen sowie, je
nach Energieverlust und Material, durch Anregungen vorhergehender Kanten.
Für eine genauere Analyse sowohl hinsichtlich der quantitativen Zusammenset-
zung als auch der Spektrenfeinstrukturen ist es erforderlich, diesen Untergrund
zu entfernen. Dazu sind drei Methoden üblich:

. Kurvenanpassung,

. Graphische Anpassung und

. Aufnahme von Differenzspektren.

Die in der Arbeit verwendete Methode der Kurvenanpassung geht von der Tat-
sache aus, dass der Spektrenuntergrund mit dem Exponentialansatz

IBack = AE−r (3.27)

modelliert werden kann. Die Parameter A und r sind hierbei für jede Ionisations-
kante zu bestimmen. Praktisch werden diese Werte durch eine rechentechnische
Anpassung der Modellkurve an den Untergrund nach der Methode der kleinsten
Quadrate ermittelt. Die so bestimmten Parameter sind über einen begrenzten
Energiebereich gültig und können somit zur Extrapolation des Untergrundver-
laufes unterhalb von Ionisationskanten benutzt werden.

Wirkungsquerschnitte für Kantenanregungen

Um aus den gemessenen Signalraten Atomkonzentrationen gemäß (3.26) berech-
nen zu können, ist die Kenntnis der entsprechenden Wirkungsquerschnitte erfor-
derlich. Für den differentiellen Wirkungsquerschnitt gilt, in Einheiten von der
Energie E und dem Winkel Θ, nach [Hofer, 1995]

d2σk

dEdΩ
=

e40
(4πε0)

2E0E

1

Θ2 + Θ2
E

df(q, E)

dE
. (3.28)

Der Term df(q,E)
dE

bezeichnet hierbei die generalisierte Oszillatorstärke (GOS) und
berechnet sich zu

df(q, E)

dE
≈ q−2

∣∣∣∣〈Ψi

∣∣e(ıq·r)∣∣ Ψf

〉∣∣∣∣
2

. (3.29)
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Die GOS repräsentiert die Wahrscheinlichkeit dafür, dass ein Elektron aus seinem
Anfangszustand in einen Endzustand im Kontinuum übergeht. Um zu dem spe-
ziellen Wirkungsquerschnitt für eine Kantenanregung in einem speziellen EELS–
Experiment zu gelangen, integriert man den doppelt–differentiellen Wirkungs-
querschnitt. Mit

σk,part(β,∆) =

∫ Ek+∆

Ek

dσ(β)

dE
dE (3.30)

erhält man den partiellen Wirkungsquerschnitt für Streuung in das Energiefenster
∆ und die Kollektorapertur β.

Praktisch können die Wirkungsquerschnitte auf der Basis des Wasserstoff–
Modells [Egerton, 1979] (Programme SIGMAK und SIGMAL) und durch das
Hartree-Slater-Modell [Rez, 1982] bestimmt werden. Die experimentelle Be-
stimmung von k-Faktoren nach [Hofer, 1987; Hofer und Wilhelm, 1992]
ermöglicht es, auch rechentechnisch von den vorgenannten Methoden schlecht er-
fasste Ionisationsanregungen quantitativ zu analysieren. Wie aus Formel (3.28)
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Abbildung 3.12: Die Abhängigkeit der
berechneten Wirkungsquerschnittes von
dem Kollektionswinkel für die Elemente
Sauerstoff, Titan und Barium für verschie-
dene Konvergenzwinkel.

ersichtlich, hängt der Wirkungsquerschnitt für eine betrachtete Kantenanregung
von den Streuwinkeln ab. Am für die EELS-Messungen verwendeten HB 501 UX
können diese Winkel durch die Auswahl geeigneter Blenden eingeschränkt wer-
den. Um einen Anhaltspunkt für den Einfluss dieser Kollektionswinkel auf die
Spektren zu erhalten, wurden auf der Basis eines Hartree–Slater–Modells Wir-
kungsquerschnitte der Elemente Sauerstoff, Titan und Barium als Funktion des
gewählten Kollektionswinkels berechnet. Als zusätzlicher Parameter wurde der
Konvergenzwinkel zwischen 8 und 12 mrad variiert. Sehr deutlich ist in Abbil-
dung 3.12 die starke Änderung bei kleinen Kollektionswinkeln ersichtlich. Nach
Jeanguillaume et al. [1981]; Colliex und Trebbia [1982] führen sehr star-
ke Magnetfelder nach der Probe zu einem effektiven Kollektionswinkel von etwa
50mrad. Aus Quantifizierungsergebnissen von BaTiO3- und SiO2– Standardma-
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terialien wurde ein effektiver Kollektionswinkel β=35mrad abgeleitet. Der Ein-
fluss unterschiedlicher Beleuchtungwinkel ist auf das Quantifizierungergebnis nur
von geringer Bedeutung.

3.5.3 Spektrenfeinstrukturen

Bei der Untersuchung der Feinstrukturen von Ionisationskanten muss man die
kantennahen Strukturen (ELNES von engl. Electron Near Edge Structure) im
Bereich EK ≤ ∆E ≤ 50 eV von den kantenfernen Strukturen (EXELFS von engl.
EXtended Energy Loss Fine Structure) oberhalb der ELNES bis zu mehreren
hundert eV getrennt betrachten, da sowohl Informationsquelle als auch -inhalt
sich deutlich unterscheiden.

ELNES

Der Ursprung der kantennahen Feinstrukturen liegt in der Tatsache begündet,
dass die Energieniveaus eines Atoms von seiner Umgebung in einem Festkörper
beeinflusst werden. Da die Intensität einer Ionisationskante proportional dem
Wirkungsquerschnitt ist, kann man für die Einfachstreuung nach [Rez, 1991] den
Zusammenhang in der Form

d2σ

dΩdE
∝ |M(E)|2N(E) (3.31)

schreiben. M(E) bezeichnet die Übergangsmatrix zwischen Anfangs- und End-
zustand der Wellenfunktionen und N(E) die Dichte der unbesetzten Zustände
(DOS). Da das Übergangsmatrixelement M die grundlegende Kantenform re-
präsentiert und nur gering mit der Energie variiert, wird der Haupteil der Kanten-
variationen durch die Änderung der DOS verursacht. Somit steht mit der ELNES
ein Werkzeug zur direkten Messung der Verteilung der unbesetzten Zustände zur
Verfügung.6 Um für ein gegebenes System die Dichte der unbesetzten Zustände
zu berechnen, existieren verschiedene Möglichkeiten wie Bandstrukturrechnungen,
die Mehrfachstreu–Theorie oder Molekülorbital–Berechnungen. Der erforderliche
rechentechnische Aufwand ist jedoch sehr hoch und momentan sind die Ergebnis-
se noch nicht problemlos auf die gemessenen Spektren anwendbar. Die ELNES
können folgende Informationen beinhalten:

. Koordination der nächsten Nachbarn eines Atoms;
6Erlangt ein Schalenelektron durch einen Stoßprozeß mit einem Elektron des Elektronenstrahls zuwe-

nig Energie, um auf ein Vakuum-Niveau angehoben zu werden, bleibt es weiterhin in einem Ener-
giezustand oberhalb der Fermienergie EF gebunden. Die Besetzungswahrscheinlichkeiten für diese
Niveaus (DOS von Density of States) sind nicht gleichmäßig verteilt, so daß das angeregte Elektron
mit unterschiedlichen Wahrscheinlichkeiten einen dieser Zustände besetzen wird. Dies führt zu den
beobachtbaren Intensitätsunterschieden im Spektrum.
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. Valenzen;

. Bindungslängen und -winkel.

Weitere Informationen können aus der Orientierungsabhängigkeit von ELNES-
Merkmalen in kristallinen Materialien gewonnen werden.

EXELFS

Kantenferne Feinstrukturen entstehen, in Analogie zu den bei der Röntgenabsorp-
tionsspektroskopie auftretenden Strukturen (EXAFS), vereinfacht ausgedrückt
durch die Überlagerung der von dem ionisierten Atom ausgehenden Elektronen-
welle mit den von den umgebenden Atomen reflektierten Wellen. Dabei kommt
es, je nach Abstand zu den Nachbaratomen, zu konstruktiver oder destruktiver
Interferenz. Dies führt zu entsprechenden Variationen im Wirkungsquerschnitt
und daraus resultierend zu den messbaren Intensitätsunterschieden.

3.5.4 Bestimmung der Probendicke

Die Bestimmung der Dicke der Probe am Ort der Messung ist ein häufig auftreten-
des Problem in der Transmissions–Elektronenmikroskopie. Entsprechend den An-
nahmen in den Kapiteln 3.4.2 und 3.5.2 müssen die durchstrahlten Probenbereiche
hinreichend dünn sein, um quantitative Aussagen treffen zu können. Im Fall der
EDX sind die bestimmten kA,B–Werte dickenabhängig und bei EELS–Messungen
verschlechtert sich die Spektrenauflösung mit zunehmender Probendicke. Da der
Elektronenstrahl mit wachsender Schichtdicke t entsprechend ∝ t

3
2 aufgeweitet

wird (vgl. Kap. 3.6.1), ist es für eine Aussage zur lateralen Auflösung wesentlich,
die Schichtdicke t zu kennen. Verschiedene vorgestellte Methoden [Williams

und Carter, 1996] stellen bestimmte Anforderungen an das Mikroskop oder
die Probe, die im speziellen Fall des RTEM VG HB 501 UX nicht erfüllt waren
(z.B. keine Kontamination des Probengebietes, eingeschränkte Kippmöglichkei-
ten). Eine in vielen Fällen einsetzbare Methode, die nur geringe Anforderungen
an die Probe und das Mikroskop stellt, basiert auf dem Effekt, dass die Intensität
aller elastisch gestreuten Elektronen proportional zur Probendicke ist. Man kann
somit aus dem Verhältnis von ungestreuten Elektronen zu elastisch gestreuten
Elektronen die Dicke ermitteln [Mahlis et al., 1988]. Wenn I0 die Intensität
der ungestreuten Elektronen und I` die Intensität der niederenergetischen Elek-
tronen (∆E ≤ 50 eV ) ist, dann gilt:

t ∼= λ ln(
I`
I0

) (3.32)
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mit λ, der mittleren freien Weglänge für Energieverluste bis ca. 50 eV. Dieser
materialabhängige Wert kann, ausgehend von experimentellen Messungen, in pa-
rametrisierter Form berechnet werden durch

λ =
106FE0

Em ln

(
2βE0

Em

) (3.33)

wobei λ in nm, E0 in keV, β in mrad und Em in eV gemessen werden. Z steht
in der Formel für die mittlere Ordnungszahl der beteiligten Elemente. Der Wert
für Em berechnet sich nach

Em = 7.6Z0.36. (3.34)

Der in Gleichung (3.33) auftretende relativistische Korrekturfaktor F berechnet
sich zu

F =
1 +

E0

1022

1 +

(
E0

511

)2 . (3.35)

Für sehr geringe Probendicken (≤ 1
10
λ) kann (3.32) durch

t = λP (
IP
I0

) (3.36)

ersetzt werden. IP steht hierbei für die Intensität des ersten Plasmonenpeaks.
Die mit diesem Verfahren ermittelten Dicken unterliegen einem Fehler von etwa
20%. Der Vorteil des Verfahrens liegt in der universellen und schnellen Anwend-
barbeit sowohl auf kristalline wie auf amorphe Materialien, unabhängig von der
Zusammensetzung. Für die EELS–Messungen an unseren Proben wurden die
Schichtdicken nach diesem Verfahren bestimmt. Es wurden Probenbereiche ver-
wendet, deren Schichtdicken geringer als die mittlere freie Weglänge für Plasmo-
nen im betreffenden Material waren, da dann von eine Einzelstreuung im Material
ausgegangen werden kann. Dies vereinfacht die Auswertung der ELNES, da auf
eine Entfaltung verzichtet werden kann. Sehr gute Ergebnisse werden mit Schicht-
dicken ≤50 nm erzielt. Für die quantitative Auswertung von Spektren kann durch
Öffnen des Spaltes (Spaltbreite ∆E ≈ 3-5 eV) ein Intensitätsgewinn (unter Ver-
ringerung der energetischen Aufösung) erreicht werden, der es gestattet, mit etwas
höheren Schichtdicken zu arbeiten (vgl. auch Egerton et al. [1991]).

3.5.5 Phasenanalytik mittels EELS

Seitdem hochauflösende Spektrometer und Elektronenstrahlquellen hoher Brilli-
anz in der Elektronenmikroskopietechnik verbreitet Einsatz gefunden haben, wur-
de die EELS verstärkt zur Analytik in Mikro- und Nanometerbereichen eingesetzt.
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Abbildung 3.13: Mit Formel (3.33) für
100 keV Primärelektronenenergie berech-
nete mittlere freie Plasmonenweglänge in
Abhängigkeit von der Ordnungszahl Z

Um verschiedene Phasen in einer Probe durch EELS unterscheiden zu können,
kommen im Wesentlichen zwei Verfahren zur Anwendung:

. Berechnung von Konzentrationsunterschieden der beteiligten Elemente
gemäß dem Formalismus in Kap. 3.5.2 oder

. Untersuchung der Spektrenfeinstruktur mit dem Ziel der Aufklärung unter-
schiedlicher Bindungsverhältnisse und lokaler Struktur.

Phasenanalytik durch Quantifizierung

Bestehen die zu bestimmenden Phasen wenigstens teilweise aus unterschiedlichen
Atomen, ist die eindeutige Identifikation meist trivial durch die Auswertung der
zugehörigen Kantenanregungen. Unterscheiden sich die zu bestimmenden Phasen
lediglich in unterschiedlichen Anteilen derselben Atome, kann mittels quantita-
tiver Auswertung der erhaltenen Spektren gemäß Gleichung (3.26) eine Aussage
erhalten werden. Dies ist allerdings an Bedingungen geknüpft. Der Konzentrati-
onsunterschied der beteiligten Atome muss hinreichend groß sein und die Ionisati-
onskanten müssen mit ausreichendem Signal-Rausch-Verhältnis detektiert werden
können. Ein weiterer Aspekt dieser Methode ist, dass sich die zu analysierenden
Ionisationskanten nicht überlappen dürfen. Sind diese Randbedingungen erfüllt,
liefert diese Methode sehr gute Ergebnisse [Hofer und Wilhelm, 1992]. Die
Phasenanalytik durch Quantifizierung stellt an die Gerätetechnik hohe Anforde-
rungen, da die Daten mit sehr hoher Effizienz detektiert werden müssen, um in der
anschließenden Auswertung die genannten Schwierigkeiten zu vermeiden. Proble-
me treten bei dieser Methode auf, wenn die Konzentration eines oder mehrerer
Elemente sehr gering ist, die Ionisationskante nur sehr schwach vom Spektrenun-
tergrund getrennt ist, wenn es zu Überlagerungen mit Ionisationskanten weiterer
Elemente kommt oder die Ionisationskante energetisch sehr ungünstig gelegen ist
(für serielle Spektrometer wie am HB 501 UX bei Ionisationsenergien oberhalb
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3 Analytische Elektronenmikroskopie

Tabelle 3.2: Stöchiometrisch berechnete Konzentrationen der auftretenden Phasen in
den BaTiO3–Keramiken.

Element BaTiO3 Ba2TiSi2O8 Ba6Ti17O40

at-% at-% at-%

Ba 20.0 15.4 9.5
Ti 20.0 7.7 27.0
Si 0.0 15.4 0.0
O 60.0 61.5 63.5

von etwa ≥ 800 eV). Bedingt durch die Schwierigkeiten bei der Berechnung der
Nettointensitäten und der Wirkungsquerschnitte wird in diesen Fällen der Feh-
ler bei der Berechnung eine exakte Zuordnung der Ergebnisse zu den erwarteten
Phasen sehr erschweren. In Tabelle 3.2 sind die Atomkonzentrationen für die
Verbindungen BaTiO3, Ba2TiSi2O8 und Ba6Ti17O40angegeben. Durch einfache
Rechnung ergibt sich, dass z.B. bei einem Messfehler von 1% die Phasen durch
den Sauerstoffanteil noch unterschieden werden können, während schon bei 2%
Fehler eine eindeutige Zuordnung scheitert.

Phasenanalytik durch Spektrenfeinstrukturen

Ausgehend von den Grundlagen aus Kapitel 3.5.3 bietet die Auswertung von
Spektrenfeinstrukturen im nieder- und hochenergetischen Bereich eine von der
Quantifizierung unabhängige Variante der Phasenidentifikation. Bei diesem Ver-
fahren wird die Tatsache ausgenutzt, dass für die spezielle Form des gemessenen
Spektrums neben der elementaren Zusammensetzung auch die lokale Probenstruk-
tur und die Bindungsverhältnisse jedes Atoms bestimmend sind. Die praktische
Anwendung dieser Methode erfordert Informationen über die DOS. Obgleich ei-
nige Autoren durch die Berechnung zu mit dem Experiment vergleichbaren Re-
sultaten gelangen [Wu et al., 1996; Lichtenberger und Neumann, 1996;
Lie et al., 1998], sind die Ergebnisse nicht universell auf andere Probensysteme
übertragbar. Um die Probleme in der theoretischen Berechnung der ELNES sowie
der niederenergetischen Valenzspektren zu umgehen, bietet sich die Anwendung
eines Fingerprintverfahrens an. Hierbei wird die gemessene Feinstruktur mit be-
kannten Spektren verglichen. Diese Methode wurde erfolgreich an verschiedenen
Materialsystemen erprobt [Brydson et al., 1991; Rez et al., 1991; Bryd-

son et al., 1992; Batson, 1992; Schneider, 1995, 1998; Neumann-Zdralek

et al., 1998]. Im System Ba ·Ti ·Si ·O kann die starke Abhängigkeit der Silicium-
L2,3-Anregung von der Koordination [Poe et al., 1997] und dem Oxidations-
zustand des Si nur unter Berücksichtigung der Überlagerung der Kante durch
die Barium-N4,5-Anregung verwenden, ein direkter Vergleich mit Literaturwerten
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ist nur bedingt möglich. Für eine Unterscheidung der möglichen Phasen lassen
sich jedoch insbesondere die Feinstrukturen der Titan-L2,3 und der Sauerstoff-K-
Anregung für Aussagen nutzen. Die im Vergleich der Standardspektren gefunde-
nen Abhängigkeiten der Spektrenstruktur von der jeweiligen Phase (siehe Kap.
5.1 ermöglichen eine darauf basierende Phasenanalytik in Nanometerbereichen.

3.6 Das Auflösungsvermögen elektronenmikroskopischer
Methoden

Bei der Analyse von Festkörpern mit elektronenmikroskopischen Methoden
kommt der Bewertung der erhaltenen Ergebnisse hinsichtlich ihres Informati-
onsgehaltes eine besondere Bedeutung zu, da a priori alle zur Bild– und/oder
Signalentstehung beitragenden Effekte berücksichtigt werden müssen. Beson-
ders deutlich werden diese Zusammenhänge z.B. in der HRTEM bei der elek-
tronenmikroskopischen Direktabbildung von atomaren Strukturen. Ohne ein-
gehende Bildsimulation sind die Kontraste erhaltener Bilder einer Auswertung
nicht zugänglich. Doch auch bei niedrigeren Vergösserungen sind die erhaltenen
Ergebnisse kritisch zu prüfen. Das Auflösungsvermögen kann nach zwei Kri-
terien untergliedert werden: das Vermögen, auf der Probe lateral voneinander
getrennte Eigenschaften (Topographie, Elementverteilung, Bindungsverhältnis-
se etc.) zu unterscheiden sowie die Detektionsgrenze der verwendeten Metho-
de. Bei den nachfolgenden Aussagen werden die Verhältnisse bei der Raster-
Transmissionselektronenmikroskopie besondere Beachtung finden.

3.6.1 Das laterale Auflösungsvermögen

Das laterale Auflösungsvermögen einer analytischen Methode ist allgemein durch
die Fähigkeit definiert, zwei räumlich voneinander getrennte Merkmale durch Un-
terschiede im detektierten Signal zu trennen. In diesem Kapitel soll damit eine
Unterscheidbarkeit im Hinblick auf die analytischen Fähigkeiten der eingesetzten
elektronenspektroskopischen Methoden verstanden werden7. Praktisch wird die
erreichbare Auflösung durch verschiedene Faktoren beeinflusst. Ausgangspunkt
der Überlegungen ist die erreichbare Fokussierung d0 des Elektronenstrahls auf der
Probenoberfläche (siehe auch Weiss und Carpenter [1992]). Moderne Elek-
tronenmikroskope erreichen Strahldurchmesser d0 im Sub–Nanometerbereich bei
hinreichendem Strahlstrom (vgl. HB501UX mit kalter Feldemissionsquelle: 1 nA
in 1 nm Sondendurchmesser im Analytik-Mode). In Abbildung 3.14 sind berech-
nete und experimentell ermittelte Werte für den erreichbaren Strahldurchmesser

7Im Allgemeinen erfordern spektroskopische Methoden eine höhere Signalrate als Abbildende Verfah-
ren. Die bei Hell- oder Dunkelfeldabbildung nötigen Strahlströme liegen etwa um den Faktor 10
niedriger.
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3 Analytische Elektronenmikroskopie

als Funktion des Öffnungswinkels dargestellt. Zum Vergleich sind die durch die
Fehler des abbildenden Systems bestimmten Grenzen eingetragen. Die theoretisch

Abbildung 3.14: Berechnete Strahl-
durchmesser (FWHM) am HB 501 als
Funktion des Konvergenzwinkels α. Als
Parameter wurden 100 keV Beschleuni-
gungsspannung und ein Strahlstrom von
0,85 nA angenommen. Die beiden ein-
gezeichneten experimentell bestimmten
Strahldurchmesser beziehen sich auf Kon-
densoreinstellungen von C1 = 17 und C2
= 20 (nach Michael [1988]).

erreichbare Auflösung R ergibt sich unter der Annahme einer Gauß-Verteilung der
Strahlstromdichte zu

R =
√
d2 + b2 (3.37)

Die erreichbare Auflösung wird daher sehr wesentlich von der Aufweitung des
Elektronenstrahls innerhalb der Probe und der Delokalisation des Wechselwir-
kungsbereiches für den betrachteten Effekt bestimmt [Colliex, 1985; Batson,
1992]. Die Bedingungen sind in Abbildung 3.15 schematisch dargestellt. Der
in der Skizze von oben kommende Elektronenstrahl der Intensität I0 hat einen
Öffnungswinkel α und erreicht auf der Probenoberfläche den Strahldurchmesser
d0. Innerhalb der Probe mit der Dicke t wird dieser Strahl durch inelastische
Wechselwirkungen in den Raumwinkel β gestreut und auf einen Durchmesser b
aufgeweitet. Bedingt durch die geringen Streuwinkel für typische Energieverlus-
tereignisse und die Spektrometereintrittsblende gelangen nur Elektronen aus dem
hellgrau eingezeichneten Bereich in das Spektrometer. Aufgrund der unterschied-
lichen Anregungsmechanismen ist das Quellgebiet für EDX–Signale (dunkelgrauer
Bereich in Abb. 3.15) in dünnen Schichten größer als das Quellgebiet der EELS-
Information (hellgraues Gebiet). Nach Williams et al. [1992] führt der von
schnellen Sekundärelektronen in der EDXS verursachte Streuuntergrund zusätz-
lich zu einer Verschlechterung der mit EDX erreichbaren lateralen Auflösung. Die-
ser besonders bei leichten Elementen (Z < 10) zu beobachtende Effekt führt zu
einer Verschmierung der erreichbaren Auflösung um bis zu einem Faktor von 10.
Dieser Zusammenhang gilt für EELS nicht, und von Hofer et al. [1995] wurden
die Möglichkeiten von EELS als spektroskopisches Verfahren zur Abbildung. Die
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3.6 Das Auflösungsvermögen elektronenmikroskopischer Methoden

Abbildung 3.15: Der Effekt der Strahl-
aufweitung und die Gebiete der Signalher-
kunft. : Anregungsgebiet von Rönt-
gensignalen; : EELS-Herkunft

Autoren erreichen laterale Auflösungen von 2 bis 10 nm unter Verwendung von
Ionisationsanregungen. Von Goldstein et al. [1977] wurde die Formel

b = 6, 25 · 105 · Z
E0

√
ρ

A
t
3/2 (3.38)

für die Strahlaufweitung in cm innerhalb der Probe angegeben. Hierin bedeuten
Z die Ordnungszahl, A das Atomgewicht, E0 die Primärenergie des Elektronen-
strahls (eV), ρ die Dichte der Probe (g/cm3) und t die Probendicke in cm. Dabei
wird davon ausgegangen, dass 90% der gestreuten Elektronen erfasst werden. In
Abbildung 3.16 sind für die Elemente Barium, Titan, Silicium und Kohlenstoff
beispielhaft die resultierenden Strahlaufweitungen für 100 keV Primärelektronen-
energie dargestellt. Bei der Berechnung wurde von reinen Elementen ausgegangen.
Wie zu erkennen ist, beträgt die Strahlaufweitung in Barium bereits bei 68 nm
Probendicke 1 nm. Aus diesen grundsätzlichen Überlegungen wird deutlich, dass
für eine hohe laterale Auflösung neben den sonstigen Geräteparametern insbeson-
dere die Probendicke eine entscheidende Rolle spielt. Präparative Schwierigkeiten
begrenzen häufig die erreichbaren Probendicken.

3.6.2 Nachweisgrenzen der verwendeten analytischen
Mikroskopieverfahren

Unter Nachweisgrenze versteht man nach Weiss und Carpenter [1992] die
Konzentration eines Elementes, die eine Signalintensität produziert, die um einen
Konfidenzfaktor größer ist als der Rauschuntergrund.8 Diese Nachweisgrenze kann

8Dieses Kriterium wird allgemein als das Rose–Kriterium bezeichnet. Ein Signal gilt danach als zu 95 %
statistisch sicher, wenn die gemessene Signalintensität dreimal so groß wie die Standardabweichung
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Abbildung 3.16: Nach (3.38) berech-
nete Strahlaufweitungen für verschiede-
ne Elemente. Für die Berechnung wur-
de E0=100 keV und eine homogene Vertei-
lung des jeweiligen Elementes angenom-
men. Zu beachten ist, dass die Bedin-
gung der Einfachstreuung bei zunehmen-
der Schichtdicke und schwereren Elemen-
ten nicht mehr zutrifft.

durch die minimale Anzahl detektierbarer Atome (MDM von engl. Minimum
Detectable Mass) als absoluter Wert oder als minimal detektierbarer Anteil in
einer Matrix aus anderen Elementen (MMF von engl. Minimum Mass Fraction)
definiert werden. Sowohl für die Röntgenspektroskopie wie auch für die Ener-
gieverlustspektroskopie wurden von verschiedenen Autoren Ableitungen für diese
Werte gegeben (Colliex [1985], Joy et al. [1986], Egerton [1986]). Für
eine Phasenanalytik auf der Basis von quantitativen Messungen ist die MMF
(bzw. die minimal nachweisbare Atomkonzentration) der verwendeten Methode
von besonderem Interesse. Für die EELS gilt für die messbare Intensität einer
Ionisationskante des Elementes X entsprechend (3.21)

SX = I``NXσX(β,∆) (3.39)

sowie in Analogie dazu für die Untergrundintensität SB

SB = I``NMatrixσB(β,∆). (3.40)

Für die low-loss-Intensität I`` ergibt sich

I`` = I0e
(− t

λelas
)

(3.41)

mit der mittleren freien Weglänge λelas für elastische Streuung in Gebiete au-
ßerhalb der Kollektorapertur und der Probendicke t. Unter Verwendung von
(3.39)-(3.41) sowie unter Berücksichtigung des Rose–Kriteriums erhält man für
die minimal detektierbare Atomkonzentration nach Egerton und Leapman

[1989]

cEELS
MMF =

3

σk

√
hσb

ηIτNmatrix
exp

(
t

2λelas

)
. (3.42)

des Untergundsignals ist.
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Bei einem Strahldurchmesser d0 werden somit (π
4
d2

0MMFEELSNmatrix) Atome er-
fasst. In Gleichung (3.42) wird deutlich, dass vor allem die Probendicke t, die
Messzeit τ sowie der Strahlstrom I den Wert stark beeinflussen. Colliex [1985]
beschreibt die erreichbare laterale Auflösung bei gegebener Konzentration als
Funktion der Probendosis D (mit D = J0T , wobei J0 die primäre Strahlstrom-
dichte auf der Probe und T die gesamte Messzeit sind) in der Form

dP =
3

cEELS
X

(
SB

SX

T/τ

DηP

)
. (3.43)

Das Verhältnis zwischen Messzeit τ je Kanal und der gesamten Messzeit T liegt
zwischen 1 für parallele Spektrenaufnahme und ' 1000 für serielle Aufnahme.
Der Term ηP beschreibt die Ausbeute des Prozesses.
Für die praktische Anwendung ist es häufig günstig, das Signal–zu–Untergrund–
Verhältnis (SBR von Signal to Background Ratio) zu untersuchen. Nach Weiss

und Carpenter [1992] bestimmt sich die statistische Variation der Signalinten-
sität zu

vartot(SX) = SX + hSB (3.44)

und damit die Standardabweichung des Signals zu

dSX =
√

vartot(SX) =
√
SX + hSB. (3.45)

Unter der Annahme geringer Konzentrationen (d.h. SB � SX) und unter Berück-
sichtigung der Detektionseffizienz vereinfacht sich (3.45) zu

dSX =
√
FEELS

X hSB. (3.46)

Der Faktor h=1+var(SB)/SB beschreibt die Unsicherheit in der Untergrundbe-
stimmung von EEL–Kanten. Weiterhin wird die Signalrate SX aus Formel (3.21)
in experimentell zugänglicheren Faktoren durch

SX = κ(cXνt)σX
I0τ

e0
(3.47)

dargestellt. Die Anzahl n der analysierten Atome wird hierbei durch den Term
(cXνt) mit der atomaren Konzentration cX , der mittleren Ordnungszahl ν und der
Probendicke t ersetzt. Der Faktor κ beschreibt den Verlust an Intensität aufgrund
elastischer und inelastischer Wechselwirkungen. Der Wert ist von dem Spektro-
meteröffnungswinkel β, dem gewählten Energiefenster ∆, der Probendicke t, der
mittleren freien Weglänge für inelastische Wechselwirkungen λinelas sowie weiteren
Parametern abhängig. Er kann experimentell bestimmt werden. Typische Werte
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für Si liegen nahe 1 für Probendicken ≤ 0,2 λinelas und sinken auf etwa 0,4 für Pro-
bendicken von 1λinelas ab. Die Strahlstromdichte J wird durch das Produkt aus
Strahlstrom I0 und Messzeit τ , geteilt durch die Elementarladung e0 beschrieben.
Unter diesen Voraussetzungen kann für das Signal–zu–Rausch–Verhältnis SNR
(engl. von Signal to Noise Ratio) der Ausdruck

SNR =

√
κI0τxνtσX

e0(1 + h
SBR

)
(3.48)

aufgestellt werden. Damit wird das SNR durch experimentell zugängliche Para-
meter ausgedrückt.

3.7 Analyse keramischer Materialien mit
elektronenmikroskopischen Methoden

Phasenanalytik mit elektronenmikroskopischen Methoden erfordert neben den ab-
bildenden Eigenschaften sehr oft auch eine Aussage zur chemischen Zusammen-
setzung, in einigen der untersuchten Fälle sogar des chemischen Bindungszustan-
des der beteiligten Elemente. In der Elektronenmikroskopie wurden verschiedene
Verfahren entwickelt, um Aussagen zu Struktur und chemischer Zusammenset-
zung treffen zu können. Jedem Verfahren sind dabei Stärken und Schwächen
zu eigen, die die Anwendbarkeit oftmals von bestimmten Bedingungen abhängig
machen. Beispielsweise liefern die Methoden der Elektronenbeugung sehr genaue
Aussagen zur Kristallographie der untersuchten Probengebiete. Eine Auswertung
ist jedoch an bestimmte Grundannahmen gebunden (einkristallines Material de-
finierter Orientierung etc.). Eine Schwierigkeit in der Phasenidentifikation der
in der vorliegenden Arbeit untersuchten Materialien war es, dass, bedingt durch
den Umstand, dass technisch relevante Sinterlinge genutzt wurden, keinerlei Ori-
entierungsbeziehung der Körner im Sinterkörper bestanden. In Verbindung mit
den präparativen Schwierigkeiten durch die teilsweise sehr brüchigen Proben und
die eingeschränkten Kippmöglichkeiten des verwendeten Elektronenmikroskopes
HB 501 UX (±11°) war es unter diesen Bedingungen unmöglich, Methoden der
Beugung zur Identifikation von verschiedenen Phasen einzusetzen.

Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass für die Charakterisierung
massiver Bariumtitanatproben die quantitative (wellenlängendispersive) Rönt-
genspektroskopie unter Verwendung geeigneter Standardmaterialien eine zur ein-
deutigen Identifikation genügende Genauigkeit bietet. Dieses Verfahren scheidet
für die Phasenanalytik dünner Proben aus, da dort durch die probenbedingten
Ungenauigkeiten (die durch die unterschiedlichen Dicken der Probenbereiche va-
riierenden kA,B-Faktoren) eine exakte Phasenzuordnung nicht möglich ist. Die
EELS, insbesondere die Analyse kantennaher Spektrenfeinstrukturen (ELNES),
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erfüllt alle Anforderungen hinsichtlich lateraler und energetischer Auflösung für
eine erfolgreiche und eindeutige Phasenanalyse in diesem System.
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4 Experimentelle Bedingungen

4.1 Probenherstellung und Präparation

Die Herstellung der Proben oblag der Arbeitsgruppe von Prof. Dr. Abicht, FB
Chemie. Die Ausgangspulver der Proben wurden nach der klassischen Mischoxid-
methode erzeugt.

1. Ausgangsstoffe:

. TiO2 Merck Charge 808 mit einer mittleren Korngröße D50=0,26µm

. BaCO3 Feinchemikalien GmbH Bad Liebenstein Charge 3018, mittlere
Korngröße D50=2,65µm1

. α-SiC H. C. Stark

. α-SiO2

2. Mahlen in Wasser 24h

3. Calcination 2h bei 1100� , Bildung von BaTiO3

4. Feinmahlen in Propan-2-ol 24 h

5. Zugabe der Sekundärphase (SiO2 oder SiC)

6. Zugabe von 5Gew-% Presshilfsmittel PVA (Polyvenylalkohol)

7. Vorpressen auf eine Dichte von 2,85 g/cm3

8. Granulieren 20–60 µm

9. Pressen der Keramikgrünlinge auf 55 % der theoretischen Dichte von
3,15 g/cm3 in Zylinder (� 12mm, Höhe ca. 5-8mm)

Nach dieser Probenvorbereitung wurden die Grünlinge entweder in einem kon-
ventionellen Sinterofen oder in einem Mikrowellenofen im Temperaturbereich von
600� bis 1350� geglüht bzw. gesintert. Als Mikrowellenofen wurde ein HTM

1Diese Charge enthielt einen Strontium-Anteil von 0,07 Mol-%
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1200 der Firma MLS–Leutkirch verwendet. Dieser Ofen kann in einer Multi-Mode-
Cavity bei einer Frequenz von 2,45GHz (entspricht einer Wellenlänge von 12,2 cm)
eine maximale Leistung von 1 kW abstrahlen.
Als Temperatursensor kam ein Pyrometer in Form eines Black-Body-Sensors zum
Einsatz. Dessen Hauptbestandteil ist ein mit einer Metalllegierung bedampfter
Saphirstab, der auf der Probenoberfläche aufsetzt. Dieser ist mit einem Licht-
leiter verbunden, der die Strahlung zu einer angeschlossenen Auswerteelektronik
leitet. Damit kann die eigentliche Temperaturmessung außerhalb des Proben-
raums stattfinden.

4.2 Probenvorbereitung für Gefügeaufnahmen

Die einzelnen Prozedurschritte zur Probenvorbereitung von BaTiO3 für die darge-
stellten rastermikroskopischen Aufnahmen wurden von [Engler, 1997] ausführ-
lich vorgestellt. Zur Aufnahme des ausgebildeten Korngefüges sind plane Pro-
benoberflächen wünschenswert. Proben, die im Temperaturbereich bis 1100� be-
handelt wurden, haben keine ausreichende innere Stabilität, um sie zu schleifen
oder zu polieren. Es wurde bei diesen Proben versucht, eine möglichst glatte
Oberfläche durch Abziehen mit einer Klinge zu erreichen. Bei den Proben, bei
denen durch die Sinterung ein hinreichender Zusammenhalt gegeben war bzw.
schon ein Flüssigphasensintern eingesetzt hat, konnte die Probenoberfläche durch
Schleifen mit Schleifpapier präpariert werden. Dabei kam ein mehrstufiges Ver-
fahren gemäß Tabelle 4.1 zur Anwendung. Um Körner und Korngrenzen sichtbar

Tabelle 4.1: Schleifprozess für BaTiO3–Keramiken
Schleifmittel Körnung Korngröße Anwendungsdauer

(µm) (min)

1 SiC 600 26 2
2 SiC 1200 15 2
3 SiC 2400 10 1
4 SiC 4000 6 1
5 Struers DP-Plan 3 8
6 Struers OP-Chem+OPS 3

zu machen, kann die so polierte Probenoberfläche angeätzt werden. Dabei wurde
eine Ätzlösung bestehend aus 3% HF, 10% HCl und 87% H2O verwendet. In
diese Ätzlösung werden die Proben jeweils für wenige Sekunden getaucht, bis der
gewünschte Effekt erreicht ist.
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4.3 Präparation elektronenmikroskopisch durchstrahlbarer
Proben

Proben für elektronenmikroskopische Untersuchungen müssen teilweise recht ho-
hen Anforderungen genügen. Für hinreichend genaue Aussagen sind Probendi-
cken von <50–100 nm erforderlich. Um diese Anforderungen zu erfüllen, sind je
nach Probenstabilität verschiedene Herangehensweisen gewählt worden, die nach-
folgend kurz erläutert werden sollen.

4.3.1 Pulverpräparation

Die Pulverpräparation stellt eine sehr einfache Präparationsmethode dar. Dabei
wird das Ausgangsmaterial in einem Mörser sehr fein zerkleinert. Das entstande-
ne Pulver wird mit einem Kupfer-Netzchen (vorzugsweise mit Kohle-Loch-Film
belegt) aufgenommen. Dem Vorteil der sehr schnellen Verarbeitung steht als
wesentlicher Nachteil die häufig zu dicke Probengeometrie gegenüber. Für eine
gezielte Analyse sind im RTEM nur sehr kleine Probengebiete zugänglich, die
zudem zufällig orientiert sind. Daher ist diese Präparationsmethode nur bei ho-
mogenen Materialien (z.B. Standardproben) sinnvoll einsetzbar.

4.3.2 Dünnschlifftechnik

Bei der Dünnschlifftechnik wurden die massiven Probenmaterialien folgender Vor-
behandlung unterzogen:

. Herstellen von Bohrkernen mit einem Außendurchmesser von 3mm durch
Ultraschallbohren. Als Schleifmittel kam dabei eine Mischung aus Borkar-
bidkörnchen der Körnungen 1200 und 2400 zum Einsatz. Diese Pulver wur-
den in Wasser aufgeschwemmt, dem zur besseren Benetzung ein Netzmittel
zugegeben wurde.

. Diese Kerne wurden in Scheibchen mit einer Dicke von ' 300 µm gesägt.
Dazu wurde eine Diamantdrahtsäge des Typs Well 4240 benutzt.

. Anschließend wurden verbliebene Unebenheiten durch Planschleifen auf eine
Enddicke von ' 100µm beseitigt. Dies geschah entweder durch Handschlei-
fen oder durch Einsatz einer Schleifmaschine Bühler Minimet. Dazu wurden
folgende Schleifmittel in absteigender Körnung verwendet:

– Diamantschleifscheibe 35µm,

– Diamantsuspension 9 µm,

– Diamantsuspension 6 µm,

– Diamantsuspension 3 µm,
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– Feinpolieren mit Al2O3–Suspension.

. Reinigen in Aceton.

In diese etwa 100µm dicken Scheibchen wurden dann mit einem Kalottenschleif-
gerät Gatan Dimple Grinder, Model 656 eine Mulde geschliffen, so dass eine nur
noch etwa 10µm dicke Materialschicht im Probenzentrum stehen blieb. Diese
Schicht wurde in einem anschließenden Ionenätzprozess bis auf elektronenopti-
sche Transparenz abgedünnt. Dabei kam eine Gatan Duo Ion Mill, Model 600 zum
Einsatz.

4.3.3 Infiltration mit Epoxidharzen

Grünlinge, die einer Temperaturbehandlung unter 900� unterzogen wurden, be-
sitzen keine ausreichende mechanische Stabilität, um mit der in Kapitel 4.3.2 be-
schriebenen herkömmlichen Präparationstechnik vorbereitet werden zu können.
Ihre hohe Porösität erlaubt es jedoch, mit geeigneten Füllstoffen eine wesentli-
che Verbesserung der mechanischen Eigenschaften zu erzielen. Im Verlauf der
Arbeiten wurde mit drei verschiedenen Harzen experimentiert.

Einbettung mit GATAN Specimen Preparation Kit
In dem von Gatan vertriebenen Cross sectionnal TEM specimen preparation kit befin-
det sich ein 2–Komponenten Harz. Dieser Harz zeichnet sich durch eine bei Raum-
temperatur mittlere Viskosität aus. Im Verlauf der Erwärmung der Probe bis zur
Aushärte-Temperatur von ca. 120� wird dieser Harz wesentlich dünnflüssiger.
Leider reicht die Zeit dann nicht aus, die Proben vollständig zu durchdringen, bis
das Harz erhärtet. Versuche, mittels Vakuum-Einbettung den Durchdringungs-
grad zu erhöhen, brachten keine wesentlichen Verbesserungen. Zudem ist der
Dampfdruck des Harzes recht gering, so dass eine Verschlechterung der Harzei-
genschaften bei zu langer Vakuumbehandlung befürchtet werden muss. Nach dem
Aushärten entstehen gut bearbeitbare Proben und die Stabilität einzelner Körner
im Harz während der Ionenabdünnung ist ausreichend. Das Harz ist unter dem
Elektronenstrahl weitgehend stabil, Aufladungserscheinungen zeigten sich nicht.

Einbettung mit AGAR 100 Resin
Dieser von AGAR Scientific gelieferte Harz besteht aus 5 Komponenten. Die Vis-
kosität ist im Datenblatt mit 150–170 cps (25� ) angegeben. Unmittelbar vor
der Verarbeitung müssen alle Komponenten auf 60� temperiert und gemischt
werden. Über die Änderung der Anteile einzelner Komponenten kann auf die me-
chanischen Harzeigenschaften nach der Aushärtung Einfluss genommen werden.
Das Harz härtet ohne Temperaturbehandlung sehr langsam aus, daher kann die
Infiltrationszeit sehr lang gewählt werden. Proben mit Dicken von ca. 3mm wur-
den in 2 Tagen vollständig durchdrungen. Verbesserungen des Durchdringungs-
verhaltens durch eine Vakuumbehandlung konnten nicht erzielt werden, da dieses
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4.3 Präparation elektronenmikroskopisch durchstrahlbarer Proben

Harz einen zu hohen Dampfdruck besitzt. Nach einer abschließenden Wärmebe-
handlung lassen sich die Proben in Abhängigkeit von der erreichten Endfestigkeit
schlecht bis gut weiterbearbeiten. Als nachteilig hat sich das Quellverhalten des
ausgehärteten Harzes in Aceton erwiesen. Das Harz zeigt unter dem Elektronen-
strahl eine geringe Neigung zur Aufladung und Schädigung.

Einbettung in M-Bond 600/610 Curing Agent
Dieser von der Firma Measurements Group, Inc., Raleigh, N.C. hergestellte Harz
wird üblicherweise als Bondklebstoff in der Halbleiterindustrie verwendet. Das
Harz zeichnet sich durch seine sehr hohe Viskosität aus. Die Handhabung gestal-
tet sich sehr einfach. Die vom Hersteller gelieferten zwei Komponenten werden
einmalig vollständig vermischt. Der somit einsatzfähige Harz ist danach ca. 12
Wochen verwendbar. Bedingt durch die hohe Viskosität werden selbst große Pro-
ben (10x3x5mm) problemlos vollständig durchdrungen, wobei sich eine sehr gute
Haftung zwischen Harz und Probenmaterial ergibt. Das Aushärten bei 150� in
2 h führt zu gut verarbeitbaren Proben mit exzcellenter mechanischer Stabilität.
Der Harz zeigt unter dem Elektronenstrahl weder Aufladungen noch Strahlschädi-
gungen.

4.3.4 Präparation durch Ultramikrotomie

Im biologisch/medizinischen Bereich gehören Mikrotome und Ultramikrotome seit
langem zur Standardpräparationstechnik. Sie erlauben es, schnell elektronenmi-
kroskopisch durchstrahlbare Probenschnitte zu erhalten. Durch die Nutzung von
Diamantwerkzeugen werden Schnittdicken von ≥ 35 nm erreicht. Die wachsen-
de Verfügbarkeit speziell auf materialwissenschaftliche Problemstellungen abge-
stimmter Werkzeuge führte zu einer breiteren Anwendung in z.B. der Polymer-
physik. Daher wurde der Versuch unternommen, einige Materialien per Mikroto-
mie zu präparieren. Als Material wurden sprühgetrocknete Pulver eingesetzt, bei
denen der schalenartige Aufbau (TiO2-Kern, umgeben von einer BaCO3-Hülle)
besondere Sintereigenschaften erwarten ließ. Einer konventionellen Präparation
waren diese Materialien nicht zugänglich, da es während der Ionenabdünnung, be-
dingt durch den unvermeidlichen Wärmeeintrag, zu einer Zersetzung der BaCO3-
Hülle kam. Schneidversuche wurden sowohl mit konventionellen Glasmessern als
auch mit einem Spezial-Diamantmesser ausgeführt. In allen Fällen wurden diese
Pulver in Epoxydharz eingebettet. Leider erwiesen sich die Materialien als zu
hart, um hinreichend dünne Schnitte zu erlauben. In den meisten Fällen wurde
eine sehr starke Kompression des umgebenden Einbettmittels mit nachfolgender
Ablösung des Harzes vom Material beobachtet, was zu dem Verlust des geschnit-
tenen Materials führt. Während Glasmesser jeweils sofort zerstört wurden und
keinen verwertbaren Schnitt lieferten, konnten mit dem Diamantmesser einige
Schnitte erhalten werden. Die von der Firma Diatome ausgeführten Versuche er-
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brachten erste verwertbare Schnitte. Eine Verbesserung ist zu erwarten, wenn es
gelingt, die Haftung zwischen Material und Harz entscheidend zu verbessern, da
die zu schneidenden Körner sehr leicht ausbrechen.

4.3.5 Ionen- und elektronenstrahlinduzierte Probenschäden

Treffen energiereiche Teilchen auf eine Probe, kommt es je nach Material und Teil-
chenenergie zu verschiedenartigsten Interaktionen. Bei der häufig verwendeten
Methode des Ionenabdünnens wird mit Argon-Ionen mit einer Energie zwischen 4
und 10 keV gearbeitet. Dabei kommt es neben dem erwünschten Materialabtrag
zu verschiedenen unerwünschten Effekten wie

. Probenerwärmung,

. präferentielles Abtragen,

. strahlinduzierte Diffusion,

. Ioneneinbau,

. Amorphisierung von Oberflächenschichten sowie

. Umordnungsvorgänge.

Nach Barber [1993] können in Si Probenerwärmungen während des Dünnens
in Abhängigkeit vom Einstrahlwinkel um bis zu 170K, bei CdTe bis zu 400K
erreicht werden. Eine Veränderung von Schichtstrukturen infolge von Umord-
nungsvorgängen lässt sich bis in Tiefen von 10 nm nachweisen. Der Beschuß von
BaTiO3 mit Argon-Ionen kann in Abhängigkeit von der verwendeten Ionenener-
gie zu einem präferentiellen Verlust von Ba führen [Leinen et al., 1996]. Die
Autoren geben als Summenformel für die Bariumtitanatproben nach dem Be-
schuss mit 3,5 keV Ar+–Ionen BaTiO2,15 und für 10 keV Ar+–Ionen Ba0.80TiO2,15

an. Auf Grund des Sauerstoff-Verlustes ändert sich der Oxidationszustand des
Ti-Ions, was bei der Auswertung von Spektrenfeinstrukturen von Bedeutung sein
kann.
Um diese Effekte möglichst gering zu halten wurde während der Probenpräpa-
ration ein geringer Einstrahlwinkel von 12-13◦ gewählt. Weiterhin wurden die
Proben mittels flüssigen Stickstoffs gekühlt.

Eine weitere Fehlerquelle bei der elektronenmikroskopischen Untersuchung von
Materialien ist die Schädigung des zu untersuchenden Probenbereiches durch zu
hohe Elektronendosen während der Messung. Hierbei sind verschiedene Schädi-
gungsmechanismen zu beobachten [Tencé et al., 1989; Murooka und Yuan,
1993]:

. Thermische Effekte (Aufschmelzen und Abdampfen von Material),
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. Zerstörung der Kristallstruktur [Aken et al., 1998],

. Änderung der chemischen Zusammensetzung [Rez et al., 1995] sowie

. Diffusionseffekte.

Um die Auswirkungen dieser Effekte möglichst gering zu halten, ist es erfor-
derlich die Elektronendosis niedrig zu halten durch kurze Messzeiten und/oder
geringe Strahlströme. Bei Halb- oder Nichtleitern führt das Aufbringen leitfähi-
ger Schichten (z.B. C oder Au) oder die Verwendung spezieller Probenhalter zu
Verbesserungen.

4.4 Gerätetechnische Ausstattung

Für die Messungen im Zusammenhang mit dieser Arbeit wurden im Wesentlichen
vier verschiedene Rasterelektronenmikroskope verwendet. Die Übersichtsaufnah-
men zur Gefügeausbildung bei Sintertemperaturen unterhalb 1200� wurden mit
dem unter fast atmosphärischen Bedingungen arbeitendem ESEM durchgeführt
(siehe Kap. 4.4.1). Die bei 1350� gesinterten Proben wurden mit dem Ras-
terelektronenmikroskop (REM) Jeol JSM 6400 untersucht. Zur Aufnahme der
Phasenausbildung und -verteilung wurde die Elektronenstrahlmikrosonde Came-
bax verwendet (Kap. 4.4.2). Die hochaufgelösten Durchstrahlungsbilder sowie
die EEL-Spektren wurden mit dem dedizierten analytischen Rastertransmissions-
elektronenmikroskop HB 501 UX aufgenommen (Kap. 4.4.3). In den folgenden
drei Kapiteln wird kurz auf die wesentlichsten technischen Eigenschaften und die
verwendeten Betriebsparameter eingegangen.

4.4.1 Das Rasterelektronenmikroskop Philips XL 30 ESEM FEG

Zur Auswertung der Gefügeausbildung wurde das Environmental scanning elec-
tron microscope (ESEM) Philips XL 30 FEG eingesetzt, da dieses Mikroskop
durch seine spezielle Bauform besondere Vorteile bei der Untersuchung nichtlei-
tender Materialien bietet. In Tabelle 4.2 sind die wichtigsten technischen Para-
meter aufgeführt. Die neue und für die Untersuchungen wesentliche Eigenschaft
ist die Möglichkeit, die Proben unter einer Wasserdampf- oder Stickstoffatmo-
sphäre zu untersuchen. Dies führt im Zusammenhang mit der Signalgenerie-
rung zu einer Ableitung der sonst bei nichtleitenden Materialien auftretenden
Oberflächenaufladung. Die Nutzung diese Mikroskopes bietet daher insbesondere
bei der Untersuchung von Grünlingen, die noch kein Kornwachstum zeigen, im
Vergleich zu herkömmlichen Rasterelektronenmikroskopen wesentliche Vorteile.
Bisher konnten derartige Materialien erst nach dem Aufbringen einer leitfähi-
gen Schicht (meist C oder Au) untersucht werden, was jedoch durch die sehr
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Tabelle 4.2: Parameter des Philips ESEM FEG XL 30
Parameter Wert

Beschleunigungsspannung 200 V - 30 kV
Auflösung ≥2 nm
Vakuum Katodenraum ≤ 10−11Pa
Probenraum† 1333 Pa (10 Torr) . . . 10−9Pa

†Im sogenannten WET oder AUX Mode können Dampfdrücke zwi-
schen 1 und 10 Torr einer Wasser- oder Stickstoff-Atmosphäre einge-
stellt werden.

lockere Struktur der ungesinterten Grünlinge sehr hohe Schichtdicken erforderte.
Für die Untersuchung der BaTiO3–Grünlinge wurden folgende Parameter ver-
wendet: Anregungsspannung 12–25 kV (bessere Sekundärelektronenausbeute bei
12 kV, bessere Auflösung bei 25 kV), Stickstoff-Atmosphäre mit 130-150Pa, Ar-
beitsabstand 7,5mm. Die Verwendung von Wasser als Arbeitsgas ist möglich,
erfordert dann jedoch höhere Drücke (500-600Pa), was die erreichbare Auflösung
etwas vermindert.

Abbildung 4.1: Das Rasterelektronenmi-
kroskop Philips XL 30 ESEM FEG

56



4.4 Gerätetechnische Ausstattung

4.4.2 Elektronenstrahlmikrosonde Camebax Cameca

Für die Phasenanalytik der durchgesinterten Proben wurde die Elektronenstrahl-
mikrosonde Camebax Cameca verwendet (siehe Abbildung 4.2). Diese Sonde er-
laubt es, mit Anregungsspannungen bis zu 30 keV bei einem Strahlstrom von 50–
100 nA massive Probenoberflächen zu untersuchen. Die Mikrosonde ist mit vier
wellenlängendispersiven Röntgenspektrometern ausgestattet, die eine hochauf-
gelösste Röntgenspektroskopie ermöglichen. Die vorhandene Software gestattet
Aufnahme und quantitative Auswertung von Spektren. Es besteht die Möglich-
keit, sowohl eindimensionale Linescans als auch zweidimensionale Elementvertei-
lungsbilder aufzunehmen.

Die Sonde wurde bei einer Anregungsspannung von 20 kV betrieben. Der er-
reichte Strahlstrom lag bei 60-70 nA. Für die quantitativen Analysen wurde der
Strahlstrom sowohl vor als auch nach jeder Messreihe überprüft, um langfris-
tige Änderungen zu entdecken. Wie von Engler [1997] nachgewiesen werden
konnte, liegt der Fehler bei der quantitativen Auswertung mit diesem System
für BaTiO3 unter 3%, für Ba2TiSi2O8und Ba6Ti17O40unter 20%. Eine Verbesse-
rung der Auswertung durch die Nutzung externer Programme [Davidson, 1993]
konnte nicht erzielt werden. Die aufgetretenen Fehler lassen sich auf die lokalen
Gegebenheiten der Probe zurückführen.

Abbildung 4.2: Die Elektronenstrahlmi-
krosonde Cameca am Fachbereich Physik.
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4.4.3 Das analytische Elektronenmikroskop VG HB 501UX

Für die lateral höher aufgelößten Abbildungen und die Aufnahme der EEL-
Spektren wurde das dedizierte analytische RTEM Vacuum Generators HB 501
UX (Abb. 4.3) eingesetzt. Die wichtigsten Betriebsparameter dieses Elektro-
nenmikroskopes sind in Tabelle 4.3 aufgeführt. Im Abbildung 4.4 ist die Prin-

Abbildung 4.3: Das analytische RTEM
VG HB 501UX.

Tabelle 4.3: Parameter des HB 501 UX
Parameter Wert

Beschleunigungsspannung 20 - 100 kV
Strahlstrom ∼ 1 nA (Analytikmode)
Auflösung 0.22 nm (Punktauflösung)
Vakuum Katodenraum ≤ 10−11Pa
Probenraum ≤ 10−9Pa
Energieverlustspektrometer ≥0.75 eV

zipskizze des inneren Aufbaues dieses Mikroskopes dargestellt. Neben den abbil-
denden Eigenschaften des Systems (Hellfeld-, Dunkelfeld- und Sekundärelektro-
nenabbildung) zeichnet es sich insbesondere durch die analytischen Möglichkeiten
aus. Das Gerät ist mit einem energiedispersiven Röntgensystem der Firma Kevex
Quantum ausgestattet. Als Detektor kommt ein Si(Li)–Kristall mit einer akti-
ven Fläche von 10mm2 zum Einsatz. Durch die Verwendung eines ultradünnen
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Fensters wird die Aufnahme von Röntgenemissionen leichter Elemente bis hin zum
Bor ermöglicht. Das energetische Auflösungsvermögen des Spektrometers beträgt
140 eV für Mn–Kα–Strahlung. Die Auswertesoftware Quantex 5.3 ermöglicht so-
wohl eine standardlose Quantifizierung von Spektren wie eine Verwendung von
Standards. Eine Anwendung der vorhandenen Software führte allerdings zu Quan-
tifizierungsfehlern >50%, bedingt durch die nur ungenügenden Möglichkeiten zu
Spektrenentfaltung der sich überlagernden Ba– und Ti–Anregungen. Eine direkte
Phasenidentifikation durch EDX war somit nicht möglich.

Zur Akquisition von EEL–Spektren ist ein serielles Energiespektrometer ELS
501 der Firma Vacuum Generators Inc., England vorhanden. Dieses magnetische
80° Sektorspektrometer besitzt ein maximales energetisches Auflösungsvermögen
von 0,75 eV. Im praktischen Einsatz wurde aus Intensitätsgründen meist mit Ener-
gieauflösungen von 1-5 eV gearbeitet. Die Detektion erfolgt nach Wandlung der
Elektronen in einem YAP–Szintillator in Lichtquanten durch einen angeschlosse-
nen Photoelektronenvervielfacher. Diese Kombination erlaubt es, in Verbindung
mit einer Umschaltmöglichkeit zwischen Impulsdetektion und Analogdetektion2,
den gesamten Dynamikumfang eines Energieverlustspektrums inklusive des Null-
verlustpeaks aufzunehmen. Die Bildaufnahmemöglichkeiten dieses Mikroskopes
wurden im Rahmen eines Landesprojektes [Röder und Neumann-Zdralek,
1994a] um die Möglichkeit der Aufnahme energiegefilterter Abbildungen erweitert
(Abbildung 4.5).

Die Kontamination empfindlicher Proben während des Transportes von der Io-
nenabdünnanlage durch die Luft in die Probenkammer des Mikroskopes stellt teil-
weise ein Problem dar. Um dies zu verhindern, wurde das Gerät mit einer Proben-
präparationskammer ausgestattet [Röder und Neumann-Zdralek, 1994b]. In
dieser Kammer können empfindliche Proben nach einer Reinigung durch Ionen-
beschuss unter UHV–Bedingungen in das Mikroskop eingeschleust werden. Das
Gerät stellt daher eine sehr leistungsfähige Basis für materialwissenschaftliche
Messungen dar.

2Durch diese Umschaltung werden innerhalb der Ansteuerelektronik des Photomultiplieres unter-
schiedliche Verstärker genutzt. Im Impulsbetrieb werden die Ausgangssignale lediglich auf Digi-
talpegel verstärkt, während im Analogbetrieb eine der Impulszahl proportionale Spannung erzeugt
wird.
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Abbildung 4.4: Schnittskizze durch das analytische Rastertransmissionselektronenmi-
kroskop HB 501 UX

HB 501 UX

Scaneinheit

SpektrometerRaster-
generator

Videosystem

Umschaltung

NI AT-MIO 16F5

Analogeingang

Analogausgang

Analogausgang

Umschaltflag

NI Lab PC+

Steuerrechner Abbildung 4.5: Prinzipskizze des Bild-
aufnahmesystems am HB 501UX. Der
PC übernimmt die Strahlsteuerung, so
dass sowohl Hell- und Dunkelfeldabbil-
dungen, energiegefilterte Abbildungen so-
wie Energieverlustspektren aufgenommen
werden können [Röder und Neumann-

Zdralek, 1994a]
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5.1 Standardspektren für die Phasenanalytik

Für eine Phasenidentifikation mit EELS auf der Basis von Fingerprint-Spektren
sind Standardspektren als Referenz notwendig. Dazu wurden von den jeweiligen
Phasen als Einkristall oder als chemisch reine Substanz Energieverlustspektren
in allen interessierenden Energiebereichen aufgenommen. Falls zu Spektren Li-
teraturwerte verfügbar waren, wurden diese in die Diagramme als Vergleich mit
aufgenommen.

5.1.1 Bariumtitanat BaTiO3

Bariumtitanat bildet den Hauptbestandteil der untersuchten Keramiken. Dieser
Perovskit gehört der Raumgruppe P4MM an und hat bei Raumtemperatur die
Gitterparameter a = 0.39945 nm, b = 0.39945 nm und c = 0.40335 nm. Unter-
halb von T=183K liegt BaTiO3 in einer rhomboedrischen Phase vor, zwischen
183K ≤ T ≤ 287K ist es orthorhombisch. Die technisch besonders interessan-
te tetragonale Kristallstruktur wird im Temperaturbereich von 287K ≤ T ≤
393K ausgebildet. Bariumtitanat zeigt wie viele andere Perovskite in dieser te-
tragonalen Modifikation ferroelektrische Eigenschaften. Dafür ist eine spontane
Polarisation verantworlich, die durch eine Verschiebung des Ti4+–Ions im Kris-
tallgitter um den Betrag δzT i = 0,0135 gegen die beiden Sauerstoff-Ionen auf den
Gitterplätzen (½,½,δzO1) und (½,0, ½+δzO2) bzw. (0,½,½+δzO2) verursact wird. Die
Sauerstoff-Ionen verschieben sich um die Beträge δzO1 = –0,0250 nm bzw. δzO2) =
–0,0150 nm. In Abbildung 5.1 ist die Gitterstruktur schematisch dargestellt. Im
niederenergetischen Verlustbereich ist das EEL–Spektrum durch drei markante
Peaks bei 12, 25,1 und 45 eV gekennzeichnet (Abb. 5.2a). Die intensitätsstärkste
Ionisationskante des Ba liegt bei 100 eV und wird durch die Anregung von Ba-
N4,5–Niveaus verursacht. Guerlin [1996] ordnet dieser Kante den Übergang von
Ba-4d–Elektronen in Ba-f Endzustände zu. In Abb. 5.2c ist das Energieverlust-
spektrum der Ti-L2,3 (entsprechend Ti 2p3/2 und Ti 2p1/2 Übergängen) und der

O-K-Anregung (1s Übergang in unbesetzte O-p-Zustände) im Vergleich zu Lite-
raturdaten aus [Guerlin, 1996] dargestellt. Die Aufsplittung der Ti-L Anregung
(white lines) beträgt etwa 5 eV, ist jedoch bei der aus Intensitätsgründen gewähl-
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Abbildung 5.1: Elementarzelle von
BaTiO3, schematisch; blau: O; rot: Ba;
grün: Ti

ten Spektrometereinstellung nicht zu trennen. Der Summenpeak erscheint mit
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einem Maximum bei 463 eV. Die Form der O-K Anregung wird durch 5 Einzel-
beiträge (bei 530,6, 533,0, 542,0 und 545,7 eV) bestimmt, deren Überlagerung eine
breite, flache Kantenform ergibt. Die Spin-Bahn-Aufspaltung der Rumpfniveaus
der Ba-M4,5–Niveaus (entsprechend Ba 3d5/2 und Ba 3d3/2–Anregung) ist in Abb.
5.2d deutlich zu erkennen.

5.1.2 Ba2TiSi2O8–Standard

Fresnoit, benannt nach dem Fundort des natürlich vorkommenden Bariumsili-
katminerals in Fresno County [Kalifornien], gehört der tetragonalen Raumgruppe
P4bm (No. 100) mit den Gitterparametern a = b = 0,8527 nm und c = 0,52104 nm
an. Das Gitter besteht aus [Si2O7]

6− Doppel-Tetraedern sowie quadratischen
Ti(IV)-O-Pyramiden mit Ti im Zentrum. Diese Pyramiden werden durch ei-
ne Ti=O Doppelbindung mit 0,170 nm Länge und vier 0,19-0,20 nm lange Ti-O
Bindungen gebildet. Diese Gruppen sind in flachen Schichten parallel zu (001) an-
geordnet. Diese Schichten werden von Ba2+-Ionen in zehn-zähliger Koordination
verbunden. Ein Schema dieser Kristallstruktur ist in Abbildung 5.3 dargestellt.
Die Energieverlustspektren des Fresnoit sind in Abbildung 5.4 aufgezeigt. Bei der

Abbildung 5.3: Elementarzelle von
Ba2TiSi2O8, schematisch; gelb: [Si2O7]-
Tetraeder; grün: Ti-O-Pyramiden; blau:
O; rot: Ba;

Interpretation kommen zu den schon bei Bariumtitanat beobachteten Anregungen
die des Siliciums hinzu. Ein erster deutlicher Unterschied zum BaTiO3 besteht
bereits in der Form des niederenergetischen Spektrenbereiches (vgl. Abb. 5.4a).
Der niederenergetische Verlustbereich ist durch einen breiten Peak bei 23,5 eV ge-
kennzeichnet. Dem Hauptpeak vorgelagert ist ein lokales Maximum bei 19,5 eV.
Der Energiebereich um 100 eV Verlustenergie ist durch die Überlagerung der Ba-
N4,5- mit der Si-L2,3–Anregung gekennzeichnet. Das erste Maximum bei 106,9 eV
liegt bei der gleichen Anregungsenergie wie die Ba-N4,5-Anregung im BaTiO3.
Auch der Vorpeak bei 93,6 eV ähnelt in seiner energetischen Lage dem Bariumti-
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Abbildung 5.4: Standardspektren von Ba2TiSi2O8

tanatspektrum. Als Unterscheidungsmerkmal bei einer Phasenanalyse kann da-
her nur der zweite Peak bei 118 eV verwendet werden, der um etwa 2-3 eV zu
niederenergetischen Verlusten hin verschoben und nicht so intensitätsstark wie
der Hauptpeak erscheint. Bessere Unterscheidungsmöglichkeiten bieten die Ti-L
und die O-K Anregung. Die relativen Intensitätsverhältnisse beider Anregungen
zeigen, bedingt durch die Unterschiede in der Stöchiometrie beider Phasen, deut-
liche Unterschiede. Während im Ba2TiSi2O8 die Peakintensitäten etwa gleich
sind, erfolgt die O-K Anregung im BaTiO3 mit deutlich geringerer Intensität.
Für eine semi-quantitative Auswertung wurde aus den Netto-Peakintensitäten
beider Spektren ein OBaTiO3:OBa2TiSi2O8-Verhältnis von 1:2,5 abgeleitet, was dem
exakten Wert (1:2,6) nahe kommt. Als weiteres Unterscheidungskriterium kann
die Feinstruktur der Kante verwendet werden. Während die O-K Anregung im
Bariumtitanat einen breiten Peak bildet, erscheint die Anregung im Fresnoit um
3 eV höherenergetisch verschoben mit einem scharfen Peak.
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5.1 Standardspektren für die Phasenanalytik

5.1.3 Hexabarium 17-Titanat Ba6Ti17O40

Hexabarium 17-Titanat (Ba6Ti17O40) bildet bei Raumtemperatur ein monoklines
Gitter der Raumgruppe C2/c (No. 15) mit den Gitterparametern a = 0,9887 nm,
b = 1,709 nm, c = 1,891 nm und α = γ = 90 °und β = 98.72 °aus. Die Größe
und Komplexität dieser Elementarzelle drückt sich in dem Strukturreichtum des
niederenergetischen Verlustspektrums (Abb. 5.5a) aus. In diesem Energiebereich
treten bei 12,9, 26,7, 40,6 und 48,7 eV Maxima auf. Die Ba-N4,5–Anregung (Abb.
5.5b) hat bei 90 eV ihren Fußpunkt, der von einem breiten Peak mit zwei Maxima
bei 95,6 eV und 107,8 eV gefolgt wird. Damit ist diese Anregung um etwa 10 eV im
Vergleich zur gleichen Anregung im BaTiO3 nach niederenergetischen Verlusten
hin verschoben. Die Ti-L Anregung (Abb. 5.5c) zeigt die gleiche Ausprägung hin-
sichtlich der energetischen Lage wie im BaTiO3. Bei der O-K Anregung kann der
Kantenfußpunkt ebenso wie im BaTiO3-Spektrum bei 530 eV beobachtet werden.
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Abbildung 5.5: Standardspektren von Ba6Ti17O40
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Ähnlich dem BaTiO3-Spektrum hat der erste Peak sein Maximum bei 534 eV. Der
zweite Peak bei 542 eV erscheint scharf ausgeprägt und zu niederen Energien hin
verschoben.

5.1.4 Bariumtetratitanat BaTi4O9-Standardspektren

Bariumtetratitanat bildet ein orthorhombisches Gitter mit den Parametern a =
1,4527 nm, b = 0,3749 nm, c = 0,6293 nm aus. Das niederenergetische Ver-

Abbildung 5.6: Elementarzelle von Bari-
umtetratitanat BaTi4O9, schematisch
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Abbildung 5.7: Energieverlustspektren von BaTi4O9

lustspektrum (Abb. 5.7a) zeigt eine ähnliche Struktur wie das von Ba6Ti17O40.
Im Bereich der Ti-L2,3-Anregung können zwei Peaks mit einer Aufspaltung von
5,4 eV gemessen werden. Die O-K Feinstruktur zeigt einen ersten scharfen Peak
bei 535 eV, gefolgt von einem zweiten mit etwas größerer Halbwertsbreite, dessen
Zentrum bei 547 eV liegt.

5.1.5 BaTi9O19–Standardspektren

Das niederenergetische Verlustspektrum (Abb. 5.8a) zeigt eine ähnliche Struktur
wie das Ba6Ti17O40 , mit der Ausnahme des Peaks bei 12 eV. Im Gegensatz zu
den sonstigen Titanatspektren ist dieser Peak in zwei Maxima bei 11,7 eV und
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Abbildung 5.8: Energieverlustspektren von BaTi9O19

14,4 eV aufgespalten. Da eine derartige Aufspaltung bei keinem anderen der un-
tersuchten Titanate auftritt, kann sie als sicheres Indiz für das Vorhandensein
dieser Phase gewertet werden. An der Ti-L Anregung (Abb. 5.8b) kann die Spin-
Bahn-Aufspaltung von etwa 5 eV getrennt werden. Die O-K ELNES ist durch
zwei Peaks bei 532 eV und 542 eV gekennzeichnet.

5.1.6 Ba2Ti9O20-Standardspektren

Das niederenergetische Verlustspektrum (Abb. 5.9a) ähnelt in seiner Form und
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Abbildung 5.9: Energieverlustspektren von Ba2Ti9O20

der energetischen Lage der Peaks dem des Ba6Ti17O40 (vgl. Abb. 5.5a). Lediglich
das Plateau bei etwa 20 eV verläuft nicht so sehr ausgeprägt wie beim Ba6Ti17O40.
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5 Experimentelle Ergebnisse und Diskussion

Eine deutlichere Unterscheidungsmöglichkeit der beiden Phasen ist durch die EL-
NES der O-K-Anregung gegeben (Abb. 5.9b). Bei 533 eV Verlustenergie liegt das
Maximum des einzigen scharf ausgeprägten Peaks.

5.1.7 SiC und SiO2–Standardspektren

10 20 30 40 50 60

10k

20k

30k

40k

SiO
2

SiC

Energieverlust (eV)

5.10a: Low loss

100 120 140 160 180

0

500

1k

2k

SiO
2

SiC

Energieverlust (eV)

5.10b: Si-L2,3

Abbildung 5.10: Energieverlustspektren von SiC und SiO2

Im niederenergetischen Bereich ist beiden Verbindungen ein Volumenplasmon
gemeinsam (Abb. 5.10a), wobei die Halbwertsbreite der Anregung im SiO2 deut-
lich breiter und das Peakmaximum um ca. 2 eV höherenergetischer auf 23 eV
verschoben ist. Die Schulter bei etwa 12 eV im SiO2-Spektrum wird durch eine
Faltung der Volumenplasmonenanregung mit Interband-Übergängen verursacht.
Die ELNES von Si und binären Si-Verbindungen wurde von verschiedenen Au-
toren umfassend untersucht [Batson, 1991; Colliex et al., 1993; Batson,
1993; Schneider, 1995]. Es zeigt sich, dass der Fußpunkt der Anregung von
etwa 100 eV für reines Si im Fall von SiO2 um etwa 6 eV nach höheren Energien
hin verschoben ist. Diese chemische Verschiebung wird durch eine entsprechen-
de energetische Verschiebung des Leitungsbandes verursacht. Die Feinstrukturen
der L-2,3-Anregung zeigen dementsprechend markante Unterschiede, wie aus Abb.
5.10b ersichtlich. Die Kante des SiO2 beginnt etwa bei 105 eV und zeigt zwei Peaks
bei 108 und 115 eV. Im SiC erscheint der Beginn der Kante etwa 5 eV niedriger
bei 100 eV. Wie von Schneider [1995] durch die Untersuchung verschiedener
Oxicarbide des Siliciums gezeigt, korrespondiert diese energetische Verschiebung
mit dem Sauerstoffanteil in der Verbindung. Die Auswertung dieser chemischen
Verschiebung ermöglicht es daher prinzipiell, auf den Grad der Oxidation von SiC
zu schliessen.
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5.2 SiC als Sekundärphase

Mit der Zugabe von SiC kommt als weitere Forderung, neben der Funktion als
Flüssigphasenbildner, die Wirkung als interner Suszeptor für Mikrowellen hin-
zu. Bei der Untersuchung der einzelnen Probenchargen wurde daher besonderer
Wert auf mögliche Unterschiede gelegt, die auf einen veränderten Mechanismus
der Phasenausbildung schließen lassen. Die Proben wurden mit einem Anteil von
4-mol-% SiC hergestellt. Die Sintertemperaturen wurden zwischen 600� und
1350� variiert. Die Heizrate betrug 10K/min, die Haltezeit 10min. Als Namens-
konvention für die Zuordnung der Spektren zu den entsprechenden Messpunk-
ten wurde ein Schema der Art [Sekundärphase] [Wärmebehandlung] [Messpunkt]
gewählt. Somit bezieht sich die Bezeichnung SiC k600 1 auf den Messpunkt 1 in
einer bei 600� konventionell geglühten Probe mit SiC-Zusatz.

5.2.1 Konventionelle Sinterung

Die bei einer Temperatur von TS,K=600� 1 wärmebehandelten2 Proben zeigen
keinerlei Veränderung im Vergleich zu den Ausgangsmaterialien. Das zugesetzte
SiC liegt unverändert vor, es hat noch keine nachweisbare Oxidation stattgefun-
den. In Abbildung 5.11a ist eine typische Probenregion dargestellt. Sehr deutlich
fällt zunächst die grobe Kornstruktur auf, die, bedingt durch die präparativen Ge-
gebenheiten, nur geringe Möglichkeiten zur Spektroskopie bot. Die Ausgangsstof-
fe wurden an den Messpunkten 1 und 2 (vgl. Spektren SiC k600 1 und SiC k600 2
in Abb. 5.11b– 5.11d) eindeutig identifiziert. Die lokale Geometrie der Messpunk-
te 3-7 in Abb. 5.11a ließ zwar eine beginnende Reaktion vermuten, es konnten
jedoch auch dort nur die Ausgangsstoffe nachgewiesen werden. Eine Reaktion
zu Fresnoit konnte nicht nachgewiesen werden. Bei einer Wärmebehandlung von
700� zeigen sich erste Spuren einer Umsetzung. Die ursprüngliche Kornstruktur
bleibt vollständig erhalten (Abb. 5.12a). Auf lokal stark begrenzter Ebene kann in
den Spektren von SiC–Körnern die beginnende Oxidation nachgewiesen werden.
Es treten die für Oxicarbide typischen Feinstrukturen sowohl in der Si-L An-
regung als auch die O-K-Anregung im Energieverlustspektrum auf (Abb. 5.12d,
Spektren SiC k700 1 und SiC k700 2). An den Kontaktstellen zum Bariumtitanat
beginnt gleichfalls die Festphasenreaktion zum Fresnoit, wie durch das Spektrum
SiC k700 3 dokumentiert wird. Damit kann festgestellt werden, dass die Umset-
zung von BaTiO3 zu Ba2TiSi2O8 an Stellen beginnt, wo das SiC wenigstens teil-
weise oxidiert vorliegt. Die bei TS=700� Sintertemperatur auftretende Umset-
zung zu Fresnoit setzt sich bei einer Wärmebehandlung von TS=900� verstärkt

1Der Zusatz K in der Angabe der Prozesstemperatur (TS,K) bezieht sich auf die Art der Wärmeer-
zeugung: K . . . konventionelle Heizung, M . . . Mikrowellenheizung

2Von einer Sinterung soll hier erst gesprochen werden, wenn ein signifikanter Abbau der Porösität des
Materials stattgefunden hat, d.h. im Allgemeinen erst ab ca. 1100� .
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5.11a: RTEM-Hellfeldabbildung
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Abbildung 5.11: RTEM-Hellfeldabbildung und Energieverlustspektren des Systems
BaTiO3 · 0,04 SiC, TS,K=600�

fort. Die Keramik zeigte bereits deutliche Anzeichen einer Festphasenreaktion
der beteiligten Komponenten, was sich auch in der höheren (Bruch-) Festigkeit
widerspiegelte. Die Gefügeausbildung zeigt jedoch noch keine Veränderungen
(Abb. 5.13). In Abb. 5.14a ist das Hellfeldsignal eines ionengedünnten Pro-
benbereiches dargestellt, der im Mittelpunkt ein SiC–Korn enthält. Am Rand
dieses Korns bieten die Kontaktstellen zum BaTiO3 Reaktionsmöglichkeiten. In
Punkt 2 konnte Fresnoit (Spektrum SiC k900 2) und in Messpunkt 4 (Spektrum
SiC k900 4) BaTiO3 nachgewiesen werden (Abb. 5.14b). Wesentlich ist das
Auftreten einer titanfreien Bariumsilikatphase (Abb. 5.15) in der Übergangszone
von SiC zu BaTiO3. Die entsprechenden Spektren SiC k900 3 und SiC k900 5 zei-
gen einen zu niedrigeren Verlustenergien hin verschobenen Fußpunkt den Si-L2,3

Anregung. Im Vergleich zu den in [Schneider, 1995] angegebenen Spektren ver-
schiedener Oxicarbide zeigt das Spektrum SiC k900 3 mehr oxidischen und das
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5.12a: ESEM–Übersichtsaufnahme 5.12b: RTEM–Hellfeldabbildung
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5.12c: Si-L2,3 und Ba-N4,5-Anregung
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Abbildung 5.12: ESEM-Gefügeaufnahme, RTEM-Hellfeldabbildung und Energiever-
lustspektren des Systems BaTiO3 · 0,04 SiC, TS,K=700�

Spektrum SiC k900 5 mehr karbidischen Charakter. Das besondere Merkmal
der bei 1000� wärmebehandelten Probe ist das Auftreten einer titanfreien Bari-
umsilikatphase. Wie aus den Spektren in Abb. 5.18b bis 5.18d erkennbar, ist in
ein SiC-Korn aus den angrenzenden BaTiO3–Bereichen Ba hineindiffundiert. Die
bei einer Temperatur von 1100� gesinterte Probe zeigt sowohl in der Gefüge-
aufnahme (Abb. 5.19a) wie auch in der RTEM-Aufnahme (Abb. 5.19b) eine
deutliche Veränderung. Bei dieser Temperatur entstehen durch Festphasendiffu-
sionsprozesse zusammenhängende Kornbereiche, was sich auch in der gesteigerten
Festigkeit der Proben ausdrückt. In der Probe kann kein Bereich mit Siliciumkar-
bid oder -oxikarbid mehr nachgewiesen werden. Man kann also davon ausgehen,
dass die Bildung von Fresnoit vollständig abgeschlossen ist. Es entstehen größere,
zusammenhängende Gebiete aus Fresnoit, entsprechend den Messpunkten 1–3 in
Abb. 5.19b (Spektren SiC k1100 1 bis SiC k1100 3, vgl. Abb. 5.19c und 5.19d).
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5.13a: Übersichtsaufnahme 5.13b: Vergrößerung

Abbildung 5.13: ESEM–Gefügeaufnahmen des Systems BaTiO3 · 0,04 SiC,
TS,K=900�

5.14a: RTEM–Übersichtsaufnahme
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5.14b: Ti-L2,3 und O-K-Anregung

Abbildung 5.14: RTEM-Hellfeldabbildung und Energieverlustspektren des Systems
BaTiO3 · 0,04 SiC, TS,K=900�
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5.15b: Si-L2,3 und Ba-N4,5-Anregung
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Abbildung 5.15: Ausbildung einer Bariumsilikatphase in BaTiO3 · 0,04 SiC nach einer
Wärmebehandlung von 900�
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5.16a: ESEM–Gefügeaufnahme 5.16b: RTEM–Übersichtsaufnahme

Abbildung 5.16: RTEM-Hellfeldabbildung und Gefügeausbildung des Systems
BaTiO3 · 0,04 SiC, TS,K=1000�
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Abbildung 5.17: Phasenidentifika-
tion im System BaTiO3 · 0,04 SiC,
TS,K=1000� , im Bereich der Ti-L2,3

und O-K-Anregung.
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5.18b: Si-L2,3 und Ba-N4,5 Anregung
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5.18c: Ti-L2,3 und O-K-Anregung
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5.18d: Ba-M4,5-Anregung

Abbildung 5.18: Energieverlustspektren des Systems BaTiO3 · 0,04 SiC, TS,K=1000�

Diese Gebiete umfassen Bariumtitanatbereiche (Messpunkte 4 und 5 entsprechend
Spektren SiC k1100 4,5) jedoch nicht vollständig. Bei einer Sintertemperatur von
1200� bieten die Proben bereits eine ausreichende Stabilität, um mit Dünn-
schliffverfahren ohne vorherige Harzinfiltration präpariert werden zu können. Die
Hellfeldabbildungen einer ionengeätzten Probe (Abb. 5.20a und 5.20b) zeigen
eine weit fortgeschrittene Verdichtung der Körner und sehr scharf ausgebilde-
te Korngrenzen. Innerhalb der Korngrenzen konnten keine Spuren von Fresnoit
oder anderer Phasen gefunden werden. Die bei 1350� gesinterte Probe ist durch
das Flüssigphasensintern bei 1260� geprägt. Es existieren festgesinterte Pro-
benbereiche, die Körner sind auf einen mittleren Durchmesser von 17,7±1,8µm
gewachsen (siehe Abb. 5.21). Die Hellfeldabbildungen zeigen große, homogene
Kristallite, die durch scharfe Korngrenzbereiche voneinander abgegrenzt sind.
Bei einer Sintertemperatur von TS=1350� entspricht die Gefügeausbildung dem
erreichbaren Endzustand. Das Kornwachstum hat zu 15–25 µm Korngöße geführt.
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5.19a: Gefügeabbildung 5.19b: Hellfeldabbildung einer Reaktionszone
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5.19c: Low Loss
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5.19d: Ti-L2,3- und O-K-Anregung

Abbildung 5.19: ESEM-Gefügeabbildung, RTEM-Hellfeldabbildung und Spektren des
Systems BaTiO3 · 0,04 SiC, TS,K=1100�

5.20a: Hellfeldabbildung 5.20b: Hellfeldabbildung

Abbildung 5.20: RTEM-Aufnahme des Systems BaTiO3 · 0,04 SiC, TS,K=1200�

76



5.2 SiC als Sekundärphase

5.21a: Übersichtsaufnahme einer Bruchfläche 5.21b: Detailaufnahme

Abbildung 5.21: Bruchflächenaufnahme des Systems BaTiO3 · 0,04 SiC, TS,K=1350�

In den Zwickelbereichen lassen sich sowohl Ba2TiSi2O8 als auch Ba6Ti17O40 nach-
weisen. Die Korngrenzen sind sehr scharf ausgeprägt. In Abb. 5.22a ist ein
derartiger Bereich als RTEM-Hellfeldabbildung dargestellt. An den eingezeichne-
ten Punkten wurde mittels EDX-Spektroskopie die elementare Zusammensetzung
ermittelt (Abb. 5.22b, die Spektren sind zur besseren Sichtbarkeit gegeneinander
verschoben). Neben dem Nachweis von BaTiO3 (1,4,5) und Fresnoit (2,3) lassen
sich Spuren der in den Ausgangsstoffen vorhandenen Fremdphasen nachweisen (3
und 5: P, 4:Sr).
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5.22a: Zwickelbereich
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5.22b: Spektren

Abbildung 5.22: Phasenanalyse eines Zwickelbereiches im System BaTiO3 · 0,04 SiC,
TS,K=1350�
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5.2 SiC als Sekundärphase

5.2.2 Mikrowellensinterung

5.23a: Übersicht 5.23b: Detail

Abbildung 5.23: Rasterelektronenmikroskopische Gefügeaufnahme des Systems
BaTiO3 · 0,04 SiC, TS,MW=600�

Die Gefügeausbildung in Abb. 5.23 zeigt noch keine reaktionsbedingte Ver-
dichtung. Der aus den rasterelektronenmikroskopischen Bildern abgeleitete mitt-
lere Korndurchmesser beträgt 385±145 nm. Die elektronenmikroskopische Pha-
senanalyse erbrachte keine Hinweise auf eine beginnende Reaktion einer der be-
teiligten Komponenten. In Abb. 5.24a und den zugehörigen Spektren in Abb.

5.24a: Hellfeldaufnahme
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5.24b: Spektren

Abbildung 5.24: Abbildung und Phasenanalyse des Systems BaTiO3 · 0,04 SiC,
TS,MW=700�

5.24b wird der beginnende Umbau des Bariumtitanates zum Fresnoit bei 700� er-
kennbar. Die Sauerstoff-K ELNES deutet durch ihre Form auf eine silikatische
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Bindung, obgleich die exakte Form des Fresnoits nicht erreicht wird.

In Abbildung 5.25 ist die Gefügeausbildung der bei 800� geglühten Probe zu
sehen. Die Körner liegen ungeordnet nebeneinander, ein Abbau der Porösität und
damit eine Gefügeausbildung hat nicht stattgefunden. Aus den rasterelektronen-

5.25a: Übersicht 5.25b: Detail einer Plättchenbildung aus Epoxid-
harz

Abbildung 5.25: ESEM Gefügeaufnahme des Systems BaTiO3 · 0,04 SiC,
TS,MW=800�

mikroskopischen Bildern wurde ein Korndurchmesser von 359 ± 83 nm bestimmt.
Für die elektronenmikroskopische Analyse musste die Probe zur Erhöhung der
Stabilität während der Präparation mit Epoxidharz getränkt werden. In Abbil-
dung 5.26 ist die Hellfeldabbildung eines elektronentransparenten Dünnschliffes
dargestellt. Im Mittelpunkt von Abb. 5.26a befindet sich ein SiC-Korn in einer
Matrix aus Epoxidharz eingebettet. In der Detailvergrößerung in Abb. 5.26b
ist die Bildung eines Halses in Richtung auf das SiC-Korn sichtbar. Die Pha-
senanalyse ergab als Material BaTiO3. Eine Reaktion an der Kontaktfläche zu
dem SiC-Korn zu Fresnoit war jedoch nicht erfolgt. In Abb. 5.27a ist der In-
terfacebereich des SiC-Korns aus Abb. 5.26a zu dem BaTiO3-Korn im rechten
unteren Bildteil dargestellt. In den Zonen 1, 2 und 3, korrespondierend zu den
Spektren SiC mw800 1, SiC mw800 2 und SiC mw800 3 in Abb. 5.27b, konnte
der Übergang von Bariumtitanat (1) über Fresnoit (2) zum SiC (3) in einer etwa
80 nm breiten Zone erfasst werden. In Abb. 5.28a ist die Gefügeausbildung
nach einer Glühtemperatur von TS,MW=900� dargestellt. Der Korndurchmesser
wurde daraus zu 403 ± 118 nm bestimmt.

Bei einer Wärmebehandlung von TS,MW=1000� beginnt der Gefügeumbau
durch Festphasendiffusionsprozesse. Dies äußert sich makroskopisch in einer
höheren Festigkeit der Proben. In den rastermikroskopischen Gefügeaufnahmen
(Abb. 5.29a und 5.29b) lassen sich zunehmend Agglomerate aus vielen Ein-
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5.2 SiC als Sekundärphase

5.26a: Übersichtsaufnahme 5.26b: Detailvergrößerung aus Abb. 5.26a

Abbildung 5.26: RTEM Hellfeldabbildung des Systems BaTiO3 · 0,04 SiC,
TS,MW=800�

zelkörnern finden. In Abb. 5.30a ist die RTEM-Hellfeldabbildung eines derarti-
gen Agglomerates dargestellt. Im Vergleich zu den bei geringeren Temperaturen
geglühten Proben haben die Körner große Kontaktflächen miteinander ausgebil-
dent. Es lassen sich sowohl Bariumtitant (Punkte 1 und 3 in Abb. 5.30a) wie
Fresnoit (Punkte 2 und 4) finden. In dem Bereich um Messpunkt 5 hat sich ei-
ne titanfreie Bariumsilikatphase von etwa 1 µm Größe ausgebildet, wie aus den
Spektren in Abb. 5.31 hervorgeht.

5.27a: RTEM-Abbildung des Interface eines SiC-
Korns und eines BaTiO3–Korns
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5.27b: Valenzelektronenspektren zu Abb. 5.27a

Abbildung 5.27: RTEM-Abbildung und EEL-Spektren des Systems BaTiO3 · 0,04 SiC,
TS,MW=800�
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5.28a: ESEM-Gefügeaufnahme 5.28b: RTEM-Übersichtsaufnahme

Abbildung 5.28: Elektronenmikroskopische Abbildung der Sinterprobe des Systems
BaTiO3 · 0,04 SiC, TS,MW=900�

5.29a: Übersicht 5.29b: Detail

Abbildung 5.29: ESEM-Gefügeaufnahmen des Systems BaTiO3 · 0,04 SiC,
TS,MW=1000�
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5.30a: RTEM-Hellfeldabbildung
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5.30b: Ti-L2,3- und O-K-Anregung

Abbildung 5.30: RTEM-Hellfeldabbildung und EEL-Spektren des Systems
BaTiO3 · 0,04 SiC, TS,MW=1000�

Die bei 1350� gesinterte Probe ist, ähnlich der konventionell gesinterten,
durch das Auftreten der Flüssigphase und den damit verbundenen dramatischen
Änderungen in der Gefügeausbildung gekennzeichnet. In Abb. 5.32a ist die raste-
relektronenmikroskopische Übersichtsaufnahme dargestellt. Das Kornwachstum
hat zu einer mittleren Korngröße von 17,7 ±1,8µm geführt. Damit wird der
gleiche Wert wie bei konventioneller Sinterung erreicht.
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5.31a: Valenzelektronenspektren
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5.31b: Si-L2,3- und Ba-N4,5-Anregung
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5.31c: Ti-L2,3- und O-K-Anregung
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5.31d: Ba-M4,5-Anregung

Abbildung 5.31: EEL-Spektren zur Bariumsilikatphase des Systems BaTiO3 · 0,04
SiC, TS,MW=1000�
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5.2 SiC als Sekundärphase

5.32a: Übersicht 5.32b: Rißzone

Abbildung 5.32: Rasterelektronenmikroskopische Gefügeaufnahme einer Bruchfläche
des Systems BaTiO3 · 0,04 SiC, TS,MW=1350�
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5.2.3 Temperaturerhöhung von SiC im Mikrowellenfeld

Eine der Fragestellungen zu Beginn der Arbeit war, welche Auswirkungen die
Suszeptorwirkung des SiC im Inneren der Keramik auf das Sinterverhalten hat.
Grundlegender Gedanke dabei war, dass die SiC-Körnchen lokal eine erheblich
höhere Temperatur aufweisen könnten als ihre unmittelbare Umgebung. Dies soll-
te zu einem beschleunigten Beginn der Festphasenreaktion führen. Von John-

son [1991] wurden Untersuchungen zum Aufheizverhalten von polykristallinen
Festkörpern durchgeführt. In diesem Modell wurden die Körner als verlustlos
angenommen, während die Energieumsetzung in den dünnen Korngrenzbereichen
stattfindet. Für die auftretenden Temperaturdifferenzen kommt Johnson [John-

son, 1991] zu dem Ergebnis, dass der Kern der Körner die Randtemperatur in
einer Zeit der Größenordnung von r2/κ erreicht. Hierbei bedeutet r den Radi-
us der Teilchen und κ die thermische Diffusionskonstante mit κ = kM/Cpρ, k
. . . Wärmeleitfähigkeit, M . . . Molekularmasse, CP . . . molare Wärmekapazität
und ρ . . . Dichte. Für 10 µm Saphir-Körner führt das bei typischen Sinterbedin-
gungen zu etwa 2µs. Von Derling [1997] wurde eine Abschätzung zu den in
Bariumtitanatkörnern auftretenden Temperaturdifferenzen angegeben. Für die
Temperaturdifferenz ∆T zwischen Kornrand und Kornmitte ergibt sich bei einer
Heizrate dT

dt
von üblicherweise 10-50 K/min unter Anwendung von

∆T =
h2cpρ

8κM
· dT

dt
(5.1)

ein Wert in der Größenordnung ∆T ∼ 10−6K. In der Formel bedeuten h die
Korngröße (1µm), cp die molare Wärmekapazität (cp(1000� )≈135 J/mol ·K), ρ
die Dichte von Bariumtitanat (ρBaTiO3≈5 g/cm3) und κ die Wärmeleitfähigkeit
(κBaTiO3 ≈ 5 W/m ·K). Dies bedeutet, dass nur während einer starken Aufheizpha-
se eine nennenswerte Temperaturdifferenz innerhalb der Körner auftritt. Auf das
angenommene Überhitzungsverhalten der SiC-Körnchen angewandt, kann festge-
stellt werden, dass bedingt durch die hohen Wärmeverluste durch Strahlung und
Konvektion sowie die starke Ableitung von Wärme über die Kontaktzonen zu
Bariumtitanatkörnchen eine wesentliche Temperaturerhöhung nicht über längere
Zeit (>1 s) aufrechterhalten werden kann. Eine vermutete beschleunigte Reak-
tionskinetik durch lokale Überhitzung, die von einem Temperatursensor nicht
erfasst werden könnte, kann in Übereinstimmung mit den Ergebnissen aus der
Phasenanalytik der Sinterproben, nicht bestätigt werden.
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5.3 SiO2 als Sekundärphase

5.3.1 Modellversuche zur Fresnoitbildung

Von Senz et al. [1998] wurden Untersuchungen an einkristallinem Barium-
titanat durchgeführt. Auf einkristalline Bariumtitanat-(001)-Oberflächen wur-
de im Hochvakuum ein amorpher SiO2-Film von typischerweise 100 nm Dicke
aufgedampft. Zur Erhöhung der Haftung wurden die BaTiO3–Substrate auf
500� geheizt. Daran anschließend wurden die Proben einer Wärmebehand-
lung im Temperaturbereich von 700-1200� an Luft ausgesetzt. Die Halte-
zeiten betrugen dabei für Temperaturen zwischen 800� und 1200� 2h, bei
700� 8h. Die Proben wurden durch Röntgenpulverdiffraktometrie sowie TEM–
Querschnittsuntersuchungen charakterisiert. Senz et al. findet bei 700� den
Beginn der Reaktion zu Ba2TiSi2O8, jedoch nur in geringem Maße, wie durch
die Röntgenintensitäten angezeigt wurde. Erst in einer zweiten Wärmebehand-
lung bei 1200� reagierte die aufgebrachte SiO2–Schicht vollständig durch, sowohl
Ba2TiSi2O8 wie auch Ba6Ti17O40 wurden gebildet.

Der Einsatz von SiO2 als Sekundärphase bei der Sinterung von Bariumtita-
natkeramik ist umfassend untersucht. Im Rahmen dieser Arbeit wurden daher
Proben mit diesem Sinterhilfsmittel als Referenzobjekt für eventuell auftreten-
de Unterschiede hinsichtlich des Sinterverhaltens in Mikrowellenöfen untersucht.
Eine interne Aufheizung ist wegen der nicht gegebenen Ankoppelung der SiO2–
Körner an das Mikrowellenfeld nicht zu erwarten. Untersucht wurden zunächst
Proben, die bei Temperaturen 1350� sowohl konventionell als auch durch Mi-
krowellenheizung gesintert wurden. Aus den rasterelektronenmikroskopischen

5.33a: Übersichtsaufnahme einer Bruchfläche 5.33b: Detailaufnahme

Abbildung 5.33: Bruchflächenaufnahme des Systems BaTiO3 · 0,04 SiO2,
TS,MW=1350�

Schliffbildern wurde der mittlere Korndurchmesser bestimmt. Der Korndurch-
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5.34a: REM Übersichtsaufnahme einer Bruch-
fläche

5.34b: Detailaufnahme

Abbildung 5.34: REM Bruchflächenaufnahme des Systems BaTiO3 · 0,04 SiO2,
TS,K=1350�

messer betrug bei konventionelle Sinterung 17,4 ± 1,7µm, was dem Korndurch-
messer der sich bei Zugabe von SiC einstellt (17,7 µm), sehr genau entspricht.
Wurde die Probe durch Mikrowellenheizung erwärmt, stellte sich ein mittlerer
Korndurchmesser von 25,5±2,5µm ein. Dieser um etwa 30% größere Wert lässt
auf einen veränderten Wachtumsmechanismus schließen. Aus diesem Grund wur-
den Proben bei Temperaturen von 700, 900 und 1000� im Mikrowellenofen
geglüht und für eine RTEM-Untersuchung vorbereitet. Die Ergebnisse der Unter-
suchungen sind in den Abb. 5.35 bis 5.38 zusammengefasst. Die Mikrostruktur

5.35a: RTEM Hellfeldaufnahme
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5.35b: EEL-Spektren zur Phasenidentifikation

Abbildung 5.35: RTEM-Hellfeldaufnahme und EEL-Spektren des Systems
BaTiO3 · 0,04 SiO2, TS,MW=700�
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der bei TS=700� geglühten Probe zeigt an Kontaktstellen zwischen SiO2 und
BaTiO3 den Beginn der Festphasenreaktion zum Fresnoit (Abb. 5.35a und Spek-
tren in Abb. 5.35b). Diese Reaktionszonen sind jedoch lokal sehr stark begrenzt.
Das Gefüge entspricht weitgehend dem Ursprungszustand nach dem Pressen der
Sinterkörper.

Bei einer Temperatur von TS=900� entspricht das Korngefüge (Abb. 5.36)
weiterhin im Wesentlichen dem Ursprungszustand. Dieses Ergebnis bestätigt sich
durch die RTEM-Aufnahmen aus Mikrobereichen (Abb. 5.37). Aus präparati-
onstechnischen Gründen wurde die Probe mit Harz infiltriert. Man findet daher
im Mittelpunkt von Abb. 5.37a das SiO2-Korn von einem dünnen Harz-Saum
eingebettet. Wie bei der bei TS=700� geglühten Probe kann in der unmittel-
baren Kontaktzone von SiO2 (Punkt 1 in Abb. 5.37b) und BaTiO3 (Punkt 2)
Fresnoit nachgewiesen werden (Punkt 3). Bariumsilikatische Phasen wie bei den
SiC-haltigen Proben konnten nicht gefunden werden. Bei einer Sintertemperatur

5.36a: Übersicht 5.36b: Detail

Abbildung 5.36: Rasterelektronenmikroskopische Gefügeaufnahme des Systems
BaTiO3 · 0,04 SiO2, TS,MW=900�

von TS=1000� beginnt der makroskopisch sichtbare Umbau des Gefüges durch
Abbau der Porösität. Mikroskopisch erkennbar wird dies an der zunehmenden
Vergösserung der Kontaktzonen der Körner. In Abb. 5.38 ist die Kontaktzone
zwischen einem SiO2-Korn (1) und einem BaTiO3-Korn (3) dargestellt. In dem
unmittelbaren Berührungsbereich (2) konnte die Bildung von Fresnoit nachgewie-
sen werden. Insgesamt kann festgestellt werden, dass nur an wenigen Kontakt-
flächen eine Reaktion nachgewiesen werden konnte. Es wird vermutet, dass die
Fresnoitbildung bei Zugabe von SiO2 im Vergleich zu den Ergebnissen mit SiC
bei Mikrowellensinterung langsamer verläuft.
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5.37a: Übersicht 5.37b: Detail der Kontaktzone

Abbildung 5.37: RTEM-Aufnahmen des Kontaktbereiches eines SiO2-Korns mit einem
BaTiO3-Korn, TS=900�

Abbildung 5.38: RTEM-Übersichtsauf-
nahme, des Systems BaTiO3 · 0,04 SiO2,
TS,MW=1000�
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5.4 Gefügeausbildung unter Temperaturgradienten

Die Sinterung von BaTiO3–Keramiken mittels Mikrowellen stellt an die Pro-
zessführung, bedingt durch die sehr stark temperaturabhängig nichtlineare An-
koppelung der Mikrowellenleistung an den Sinterkörper, sehr hohe Anforderun-
gen. Dies führt unter Umständen zum ”thermal runaway”, ein Zustand, der von
Thermoelementen nur sehr schlecht erfasst werden kann. Weiterhin kann durch
einen existierenden Temperaturgradienten innerhalb der Probe das Kornwachs-
tum erheblich beeinflusst werden. Um diesen Effekt zu untersuchen, wurden
Proben der Zusammensetzung La0,002Ba0.998Ti1.01O3,02 durch Mikrowellenheizung
bei TS=135� gesintert. Probe A wurde dabei ausschließlich direkt mit Mikro-
wellenleistung geheizt, während Probe B durch die Ummantelung mit einer SiC-
Box ausschließlich indirekt (d.h. konventionell) mit einer Heizrate von 50K/min

geheizt wurde. Dies führt zu extrem inversen Temperaturprofilen bei vergleich-
baren Heizraten. Probe A (Mikrowellensinterung) wurde nach der Mikrowel-

5.39a: Mikrowellenheizung 5.39b: konventionelle Heizung

Abbildung 5.39: Optische Gefügeaufnahme der Proben La0,002Ba0,998Ti1,01O3,02 mit
eingezeichneten Messpunkten

lenbehandlung klassisch nachgesintert, um die Wirksamkeit der Mikrowellen auf
den ungesinterten Randbereich zu untersuchen [Derling, 1998]. Dabei bildete
sich ringförmig um den Probenkern ein heller Kranz aus, der die Grenze zwi-
schen der bereits während des Mikrowellensinterns gewachsenen Zone und der
erst während der Nachbehandlung gewachsenen Zone darstellt. Charakteristisch
für diesen Bereich ist, dass weder La eingebaut wurde (ersichtlich an der fehlen-
den Blaugrau-Verfärbung) noch das ein Kornwachstum stattgefunden hat. Eine
WDX-Phasenanalyse dieses Bereiches ergab, dass sowohl Zonen mit einer star-
ken Ti-Anreicherung (entsprechend Ba6Ti17O40) als auch Gebiete mit BaTiO3 zu
finden sind. Das Verhältnis dieser Gebiete entsprach etwa der chemischen Zusam-
mensetzung des eutektischen Gemisches beider Phasen. Die Gefügestruktur der
beiden Proben ist in den Abb. 5.40 und 5.41 durch rasterelektronenmikroskopi-

91



5 Experimentelle Ergebnisse und Diskussion

5.40a: Punkt 1 5.40b: Punkt 2

5.40c: Punkt 3 5.40d: Punkt 4

Abbildung 5.40: Rasterelektronenmikroskopische Gefügeaufnahmen der mikrowellen-
gesinterten Probe.

sche Aufnahmen dargestellt. Die Abfolge der Teilbilder a bis d entspricht dabei
den jeweils in Abb. 5.39 eingezeichneten Messpunkten. Wie deutlich zu erken-
nen ist, kehrt sich die Abfolge der sich einstellenden Gefüge um. Während der
Kernbereich von Probe A ein ausgeprägtes Kornwachstum aufweist (Abb. 5.40a),
zeigt Probe 2 ungewachsenes Material (Abb. 5.41a). Die Übergangszonen sind
sich in beiden Proben ähnlich (Abb. 5.40c und 5.41c). Diese Gefügeinversion wird
durch die Inversion des aufgeprägten Temperaturgradienten verursacht. Mit der
Wirkung sehr hoher Temperaturgradienten kann auch die Ausbildung des sehr
feinkörnigen Gefüges an Orten höherer Temperatur erklärt werden. Die dort ent-
stehende Flüssigphase diffundiert unter dem Einfluss des Temperaturgradienten
in Zonen geringerer Temperatur (Probe A: nach außen, Probe B: nach innen). In
der dadurch entstehenden Verarmungszone kann das Kornwachstum durch Ost-
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5.4 Gefügeausbildung unter Temperaturgradienten

5.41a: Punkt 1 5.41b: Punkt 2

5.41c: Punkt 3 5.41d: Punkt 4

Abbildung 5.41: Rasterelektronenmikroskopische Gefügeaufnahmen der konventionell
gesinterten Probe.

waldreifung nicht ablaufen. Die Ausbildung der ringförmigen Zone wird in diesem
Zusammenhang durch die Auskristallisation der Flüssigphase in kälteren Proben-
zonen erklärbar. Die dabei entstehende Barriere verhindert die weitere Diffusion,
sodass in der unmittelbaren Randzone vor dieser Barriere Flüssigphase gestaut
wird. Dieses Überangebot führt zu extremem Kornwachstum (Abb. 5.40c und
Abb. 5.41c). An Probe A wurde zur Phasenanalyse ein Linescan im Röntgen-
mikroanalysator aufgenommen. Für Lanthan war die Konzentration zu gering,
um nachgewiesen werden zu können. Das Ergebnis der Messungen innerhalb des
Ringgebietes war lokal sehr unterschiedlich. Integral kann über das Gebiet eine
starke Ti-Anreicherung mit einem Ti/Ba-Verhältnis von 2:1 (entsprechend der
Zusammensetzung des eutektischen Gemisches 3,36BaTiO3· Ba6Ti17O40) gefun-
den werden. Lokal lassen sich die beiden Komponenten statistisch verteilt im
Verhältnis 4:1 nachweisen. Innerhalb des feinkristallinen Gebietes lässt sich nur
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5 Experimentelle Ergebnisse und Diskussion
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nescans von der Probenmitte Probe A
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Bariumtitanat nachweisen.

94



5.5 Sprühgetrocknete Pulverpräparate

5.5 Sprühgetrocknete Pulverpräparate

Die Zugabe des Sinterhilfsstoffes in Form von SiC– oder SiO2–Pulver zu dem
BaTiO3–Ausgangspulver stellt einen ersten, technisch sehr leicht zu realisieren-
den Ansatz dar. Bedingt durch die sehr geringen Mengen an zuzusetzender Se-
kundärphase (typischerweise <4-mol-%) ist die Wirksamkeit als Reaktionshilfs-
mittel in unteren Temperaturbereichen eingeschränkt. Verursacht wird dies durch
die lokale Verteilung der Körner, was einen über die gesamte Probe gleichmäßi-
gen Beginn der Reaktion verhindert. Ein von der Arbeitsgruppe um Prof. Dr.
Abicht verfolgter Ansatz zielt daher darauf ab, die eingesetzte Sekundärphase
als sehr dünne Schicht während der Pulvervorbereitung auf die BaTiO3–Körn-
chen aufzubringen. Neben den technologischen Schwierigkeiten der Herstellung
derartiger Pulver [Gablenz et al., 1998] stellt der analytische Nachweis der
Strukturausbildung ein enormes präparatives Problem dar. In Abbildung 5.43

5.43a: Übersichtsaufnahme 5.43b: Detailaufnahme; deutlich ist die Kristalli-
sation der Probe zu erkennen

Abbildung 5.43: Hellfeldabbildung der ionengedünnten Pulverpräparate

sind transmissionselektronenmikroskopische Aufnahmen derartiger beschichteter
Pulver zu sehen. In diesem speziellen Fall bestand das Pulver aus einem etwa
1-2µm großen TiO2-Kern, der von einer BaCO3 Hülle umgeben war. Die Pulver
wurden, da sie für eine direkte Durchstrahlung zu dick waren, in Harz eingebettet
und im Dünnschliffverfahren präpariert. Bedingt durch die mangelhafte Tempe-
raturbeständigkeit des Pulvers wurde die ursprüngliche Struktur während des Io-
nenätzens jedoch vollständig zerstört, eine Beschichtung kann nicht nachgewiesen
werden. In der Phasenanalyse lassen sich nur die einzelnen Komponeten nach-
weisen (Abb. 5.44), eine lokale Zuordnung zu den ursprünglichen Anordnungen
ist nicht mehr möglich. Eine neue erfolgversprechende Herangehensweise stellt
daher die Ultramikrotomie dar. In Abbildung 5.45 sind erste transmissionselek-
tronenmikroskopische Abbildungen derartiger Schnitte zu sehen. Die Schnittdicke
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Abbildung 5.44: Energieverlustspektren
zu den Messpunkten 1 und 2 in Abb. 5.43

5.45a: Übersichtsaufnahme des etwa 35 nm dicken
Schnittes

5.45b: Detailaufnahme des Randbereiches eines
Korns

Abbildung 5.45: RTEM-Hellfeldabbildung der Ultramikrotomschnitte

betrug etwa 35 nm. Sehr deutlich ist der schichtartige Aufbau des geschnittenen
Korns zu erkennen, die Beschichtung ist weitgehend in ihrer ursprünglichen Struk-
tur erhalten. Insbesondere durch den Verzicht auf die Ionenabdünnung während
der Präparation können so empfindliche Proben schonend vorbereitet werden.
Damit bietet sich, aufbauend auf die methodischen Erkenntnisse der vorangegan-
genen Kapitel, eine neue präparative Möglichkeit, deren umfassende Erprobung
im Hinblick auf eine materialwissenschaftiche Anwendung Inhalt weiterführender
Arbeiten ist.
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6 Zusammenfassung

Bei der Sinterung von Bariumtitanatkeramiken kommt es bei Titan-Überschuss
zu der Bildung einer Flüssigphase aus Ba6Ti17O40 bei 1330� . Wird dem System
ein siliciumhaltiger Sinterhilfsstoff beigemischt, bildet sich Fresnoit (Ba2TiSi2O8).
Diese Phase stellt während des Sintervorganges bei 1260� den wesentlichen Be-
standteil einer gut benetzenden Flüssigphase dar, mit deren Auftreten die Korn-
wachstumsbedingungen und damit das Verdichtungsverhalten der Keramik ver-
bessert werden. Als Sinterhilfsstoff wurde im Rahmen dieser Arbeit entweder SiC
oder SiO2 in einer Konzentration von 4 mol-% eingesetzt.
Wesentlicher Inhalt der Arbeit war es, den Ablauf der Bildung von Fresnoit als
Festphasenreaktion bei Temperaturen unterhalb der Flüssigphasenbildung zu un-
tersuchen. Dazu wurden Probenchargen mit der jeweiligen Sekundärphase im
Temperaturbereich von 600 bis 1100� geglüht. Die Temperatur wurde auf kon-
ventionelle Weise und durch Mikrowellenheizung eingestellt. Die Aufheizung er-
folgte mit einer Heizrate von 10 K/min, nach erreichen der gewählten Temperatur
wurde diese für 10min gehalten. Im Fall der Nutzung von Mikrowellen kommt
dem SiC als Suszeptor die Aufgabe zu, das Aufheizverhalten der Keramik zu ver-
bessern.

Für die Aufklärung der Morphologie und der Phasenausbildung in realen Sin-
terkeramiken kamen vor allem raster- und transmissionselektronenmikroskopische
Verfahren zum Einsatz. Bereits existierende Verfahren der Materialanalyse wur-
den im Hinblick auf die spezifischen Probleme des Materialsystems BaTiO3 · 0,04
SiC bzw. BaTiO3 · 0,04 SiO2 adaptiert, um sichere qualitative und quantitative
Aussagen treffen zu können. Zur Abbildung der Gefügeausbildung und zur Be-
stimmung der Korngrößen wurden rasterelektronenmikroskopische Sekundärelek-
tronenaufnahmen genutzt. Die untersuchten Proben waren nichtleitend, was
in herkömmlichen Rasterelektronenmikroskopen zu Abbildungsproblemen durch
Aufladungserscheinungen führt. Durch den Einsatz der ESEM-Technik konnte
dieses Problem ohne das sonst übliche Aufdampfen leitfähiger Beschichtungen
mit Erfolg umgangen werden. Die Phasenanalytik an durchgesinterten Probeno-
berflächen mit dem Ziel des Nachweises der Phasenausbildung wurde durch quan-
titative WDS an der Mikrosonde Cameca durchgeführt. Hochaufgelöste elektro-
nenmikroskopische Abbildungen von Korngrenzen und Reaktionszonen in Verbin-
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6 Zusammenfassung

dung mit EELS- und EDX-Messungen zur Phasenidentifikation und Aufklärung
von Reaktionswegen erfolgte mit dem analytischen RTEM VG HB 501 UX.

Im Rahmen der Messungen wurden EEL-Standardspektren verschiedener Ti-
tanate aufgenommen, da nicht in jedem Fall geeignete Daten aus der Literatur
vorlagen. Diese Spektren wurden zur eindeutigen Identifikation eventuell auftre-
tender Reaktionsphasen durch Fingerprintverfahren benötigt.

Ein wesentliches Ziel der Arbeit war es, den Einfluss der Art des Energieeintra-
ges in den Sinterkörper in Abhängigkeit vom gewählten Sinterhilfsstoff zu klären.
Folgende Erkenntnisse konnten gewonnen werden:

. Wird SiC als Sinterhilfsstoff eingesetzt, beginnt dessen Oxidation durch die
Reaktionsführung an Luft bei 700� und ist bei 1100� vollständig abge-
schlossen.

. Ein kohlenstoffhaltiger Layer als Resultat der SiC-Zersetzung konnte nicht
nachgewiesen werden.

. Im Temperaturbereich bis 600� kann keine Reaktion einer der beteiligten
Komponenten nachgewiesen werden.

. Bei Temperaturen ab 700� beginnt die Fresnoitbildung als Festphasen-
reaktion lokal begrenzt auf die unmittelbaren Kontaktstellen zwischen
BaTiO3 und SiC bzw. SiO2. Damit befinden sich die Ergebnisse in Über-
einstimmung mit Messungen an Modellsubstanzen [Senz et al., 1998].

. Im Temperaturbereich zwischen 900 und 1000� lassen sich Ti-freie Bari-
umsilikatschichten nachweisen. Als möglicher Fresnoitbildungsmechanismus
kann daraus folgendes Modell entwickelt werden: 1. SiC wird thermisch
zu Oxicarbid oxidiert. Auf Grund der höheren Mobilität des Ba2+–Ions
diffundiert zunächst Ba aus angrenzenden Bariumtitanatbereichen in diese
Oxicarbidschicht. Bei Temperaturen über 1000� wird durch den Einbau
von Titan die Fresnoitbildung abgeschlossen.

. Eine Ausbreitung des Fresnoites über den ursprünglichen Raum der zugege-
benen Sekundärphase hinaus konnte im Temperaturbereich bis 1100� nicht
beobachtet werden.

. Ein deutliches Kornwachstum beginnt bei Temperaturen oberhalb 1100� .

Die sich im System BaTiO3 · 0,04 SiC in Abhängigkeit von der gewählten Tem-
peratur bei konventioneller Sinterung ausbildenden Phasen sind in Tabelle 6.1,
die bei Mikrowellensinterung entstehenden in Tabelle 6.2 aufgeführt. Die bei
1350� gesinterten Finalkeramiken zeigen Unterschiede bei der erreichten Korn-
größe in Abhängigkeit vom Sinterverfahren. Die konventionell gesinterten Proben
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Tabelle 6.1: Phasenausbildung im Systen BaTiO3 · 0,04 SiC bei konventioneller Sin-
terung
Temperatur BaTiO3 SiC SiCxOy BawSixOyCz BaxSiyOz Ba2TiSi2O8

(� )

600 x x - - - -
700 x x x - - x
900 x x - x - x
1000 x - - x - x
1100 x - - - - x

Zeichenerklärung: x . . . Phase kann nachgewiesen werden

Tabelle 6.2: Phasenausbildung im Systen BaTiO3 · 0,04 SiC bei Mikrowellensinterung
Temperatur BaTiO3 SiC SiCxOy BawSixOyCz BaxSiyOz Ba2TiSi2O8

(� )

600 x x - - - -
700 x x - - - (x)
800 x x x - - x
1000 x - - - x x
1350 x - - - - x

Zeichenerklärung: x . . . Phase kann nachgewiesen werden

bildeten im Mittel 17,7µm große Körner aus, Unterschiede in der Gefügeausbil-
dung traten nicht auf. Bei den mikrowellengesinterten Proben stellten sich bei
SiO2-Zugabe Korngrößen von 25,4µm und bei SiC-Zugabe von 17,7µm ein. Ein
möglicher Grund für diesen Unterschied ist ein veränderter Keimbildungsmecha-
nismus in der Anfangsphase des Kornwachstums. Durch die gleichmäßigere Auf-
heizung des Sinterkörpers bei der Mikrowellensinterung können sich mehr Kris-
tallisationskeime bilden. Dadurch können mehr Körner auf Kosten der Größe des
einzelnen Korns wachsen.

Aus den gewonnenen Daten konnte kein signifikanter Unterschied zwischen
einer Sinterung mit Mikrowellen und einer konventionellen Widerstandsheizung
gefunden werden. Insbesondere konnte keine der vermuteten partiellen Überhit-
zungen von SiC–Körnern in dem Mikrowellenfeld mit einer daraus resultierenden
veränderten Reaktionskinetik gefunden werden. Eine in der Literatur diskutierte
elektroponderomotive Kraft als treibendes Element in der Reaktionskinetik bei
Mikrowellennutzung kann für diese Stoffsystem mit dem Auftreten der Flüssig-
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6 Zusammenfassung

phase vernachlässigt werden.
Es konnte der Nachweis erbracht werden, dass hochaufgelösste Nanoanalytik

in dem gewählten Materialsystem sowohl von der gerätetechnischen Basis und den
damit zur Verfügung stehenden Methoden als auch von den probenspezifischen
Gegebenheiten her mit Erfolg durchgeführt werden kann.
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5.29 ESEM-Gefügeaufnahmen des Systems BaTiO3 · 0,04 SiC,
TS,MW=1000� . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 82

5.30 RTEM-Hellfeldabbildung und EEL-Spektren des Systems
BaTiO3 · 0,04 SiC, TS,MW=1000� . . . . . . . . . . . . . . . . . 83

5.31 EEL-Spektren zur Bariumsilikatphase des Systems BaTiO3 · 0,04
SiC, TS,MW=1000� . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 84

5.32 Rasterelektronenmikroskopische Gefügeaufnahme einer Bruch-
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verpräparate, die sich leider nur so schwierig präparieren lassen.
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